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Si le probléme a une solution, il ne sert a rien de s’inquiéter,
mais s’il n’y a pas de solution, alors s’inquiéter ne changera rien.

Siddhartha Gautama

In our darkest hour, in my deepest despair
Will you still care ? Will you be there ?
Michael Jackson

Car je ne puis trouver parmi ces pdles roses
Une fleur qui ressemble a mon rouge idéal

Charles Baudelaire

Tout le monde est un génie. Mais si vous jugez un poisson sur sa capacité a grimper a un
arbre, il va passer toute sa vie a penser qu'il est stupide.
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Introduction générale

Les matériaux nanocristallins suscitent un engouement croissant dans la science
moderne et les nouvelles technologies du fait des propriétés spécifiques qu'ils
présentent par rapport aux matériaux conventionnels de dimension micrométrique. Il
est bien établi que ces propriétés spécifiques sont principalement causées par des effets
de confinement quantique dus a la faible taille des particules. Cet effet de taille

largement étudié jusqu'’ici est relativement bien compris [1]-[4].

Une autre explication souvent avancée pour rendre compte des propriétés
singulieres de ces matériaux est qu'ils présentent des structures peu communes, du
moins différentes des structures monocristallines (parfaites) correspondantes [5]. Ces
modifications structurales induites par un effet de taille, bien que d'un intérét crucial
pour la compréhension des relations taille/propriétés, sont quant a elles encore tres mal
connues notamment a cause des difficultés rencontrées pour synthétiser des objets de
taille inférieure a 5 nm et les caractériser expérimentalement [6]. En particulier, le
nombre d’études structurales sur les nanocristaux d’'oxydes métalliques reste
relativement faible devant les études structurales sur les nanocristaux métalliques et

semi-conducteurs [4], [8]-[10].

C’est donc dans cette perspective d’amélioration de la description structurale des
nanocristaux d’oxydes métalliques que s’inscrit ce travail de these. L’objectif est
d’appréhender ce probleme a travers lI'étude des effets de taille sur la structure de
nanocristaux d’oxydes meétalliques simples. L'obtention de nanoparticules de taille
inférieure a 5 nm, cristallisées et de distribution en taille étroite, représente une
difficulté majeure pour ce type d’étude. Cela nécessite en effet un contréle important sur
la réactivité des précurseurs utilisés et sur le grossissement du cristal a chaque étape de
la synthese. Des syntheses par voie sol-gel hydrolytique de nanocristaux de ZrO; ont été
réalisées au laboratoire dans le cadre d’'une étude antérieure [7]. Elles ont montré qu'’il
était possible d’obtenir des nanoparticules de faible taille (< 2 nm) mais
malheureusement possédant une distribution en taille large et des résidus carbonés en

grande quantité a leur surface. Une partie importante de ce travail de thése a donc été de



considérer d’autres voies de synthése, non-hydrolytiques, afin d’obtenir des résultats

plus satisfaisants quant a la distribution en taille.

Nous avons choisi de porter notre étude sur I'oxyde de zirconium (zircone Zr0y) et
I'oxyde de titane (TiOz). La zircone présente des propriétés intrinseques remarquables
et trouve des utilisations dans des domaines de grande importance technologique (piles
a combustibles par exemple). De plus elle possede un polymorphisme complexe et
présente la particularité d’étre stabilisée a I'échelle nanométrique sous des formes
cristallines qui ne sont pas stables a pression standard et température ambiante. C’est
sur ce matériau qu’'a porté la majeure partie de notre étude structurale. En ce qui
concerne l'oxyde de titane, il s’agit également d’'un matériau possédant des propriétés
singulieres a I'échelle nanométrique et il est actuellement tres utilisé en photocatalyse
ou encore dans des cellules a pigments photosensibles. Dans le cas de ce matériau, notre
travail a porté sur la synthése de nanoparticules. Une étude structurale, débutée

récemment, est actuellement en cours.

En ce qui concerne la caractérisation structurale, nous avons principalement utilisé
des méthodes de diffraction modernes. La diffraction des rayons X couplée aux
méthodes d’analyse des profils de raies donne des résultats intéressants sur la structure
moyenne. Cependant, une technique bien plus puissante pour cette problématique, la
diffusion totale des rayons X, connait actuellement un essor important. Elle est
particulierement adaptée a I’étude structurale a I'échelle nanométrique car elle permet
d’obtenir les fonctions de distribution de paires [6] caractéristiques de I'ordre a courte

et a moyenne distances dans les solides.

Cependant, aucune technique expérimentale ne permettant d’obtenir des
informations structurales univoques, il est nécessaire d’aborder également la
problématique de ce travail de these d'un point de vue théorique. L'idée de coupler des
techniques expérimentales avec des méthodes théoriques émerge depuis quelques
années, notamment avec l'amélioration des outils informatiques permettant la
résolution de calculs complexes. L'utilisation de méthodes de modélisation permet de
construire, indépendamment de 1'expérience, des modeles structuraux qui sont ensuite
confrontés aux données expérimentales. Nous avons utilisé pour cela des méthodes
atomistiques utilisant des potentiels interatomiques, mais également des méthodes ab

initio basées sur des calculs de chimie quantique.
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Ce manuscrit est organisé en cinq chapitres.

Le premier chapitre est un constat bibliographique des connaissances actuelles sur
la structure des nanocristaux d’oxydes métalliques et des méthodes expérimentales de

caractérisation structurale.

Dans le deuxiéme chapitre nous détaillons les techniques expérimentales
(microscopie électronique en transmission, diffraction des rayons X, diffusion totale des
rayons X) et les méthodes de simulation, empiriques et ab initio, que nous avons

utilisées dans ce travail.

Le troisieme chapitre est consacré a la synthese de nanoparticules d’oxyde de
zirconium, ZrOz, matériau central de notre étude, et également a la synthese de
nanoparticules d’oxyde de titane, TiO2. Nous décrivons dans un premier temps les
différentes syntheéses pouvant conduire a I'obtention de nanoparticules ainsi que les
problémes rencontrés. Dans un second temps, nous détaillons plus particuliérement les

syntheéses ayant été développées dans le cadre de ce travail et les résultats obtenus.

L’approche consistant a construire des modeles théoriques est abordée dans le
quatriéme chapitre a travers deux méthodes: une méthode prédictive ne nécessitant
aucune connaissance a priori de la structure et une autre basée sur une configuration de
départ initialement choisie. Pour effectuer une optimisation des clusters, des méthodes
empiriques (algorithme génétique, dynamique moléculaire classique) mais également
des méthodes ab initio (théorie de la fonctionnelle de la densité DFT) ont été utilisées.
Nous exposons ensuite les résultats obtenus dans le cas des modeles de nanoparticules

de ZI‘Oz.

Enfin, le cinquiéme chapitre est consacré a I'analyse structurale des nanocristaux de
Zr0O; synthétisés, a travers I’étude de leur fonction de distribution de paires (PDF). Dans
une premiére partie, I’évolution de la structure avec la taille est mise en évidence a l'aide
d’affinements structuraux réalisés sur les PDF. Nous confrontons ensuite ces dernieres

aux PDF calculées pour les modeles théoriques.






CHAPITRE I : Etat des connaissances sur la

structure des nanocristaux d’oxydes métalliques

Dans ce premier chapitre, nous allons dresser un bref état des connaissances
actuelles sur les nanocristaux d’oxydes métalliques, en particulier leur structure et les

méthodes expérimentales de caractérisation structurale.

Le nombre d’études structurales sur les nanocristaux d’oxyde métallique est encore
relativement faible, sans doute a cause de la difficulté a synthétiser de tres petits objets
de taille inférieure a 5 nm et de la complexité des méthodes expérimentales et
théoriques a mettre en ceuvre pour les caractériser. Un peu plus d’informations
structurales existent sur les nanocristaux de semi-conducteurs de type CdS, CdSe...[4, 8-
10] dont certaines sont raisonnablement transposables au cas des nanocristaux
d’oxydes. En revanche, les informations sur les nanocristaux métalliques (et composés
intermétalliques) bien que nettement plus nombreuses ne sont elles généralement pas
transposables, les structures adoptées par ces systéemes (structure icosaédrique [11,
12]) étant en effet tres particulieres. En revanche, un résultat commun a ces travaux est
que la structure d’'un nanocristal est bien plus complexe que celle d'un simple petit

morceau de monocristal.
I. La notion de taille pour les objets nanocristallins

Avant de présenter les particularités structurales que possedent les nanocristaux, il
est nécessaire de préciser ce a quoi se réfere le terme de « nanocristaux» et en
particulier a quelle taille de nanoparticules il est attribué. Généralement, ce terme ou
encore le terme de nanomatériaux, est tres largement utilisé pour regrouper des objets
trés variables dont une au moins des dimensions peut varier du nanometre a une
centaine de nanometres, voire plus. Il est donc nécessaire de proposer des définitions
plus précises. Certains auteurs ont essayé de le faire. Par exemple, Dosch [1] propose,
afin de définir une limite, que la définition repose sur I’exacerbation d’'une propriété

particuliere. Reprenant cette idée nous allons l'illustrer a travers deux exemples.



* (Confinement quantique

Commengons par 'effet de confinement quantique qui est par exemple responsable
des propriétés optiques singulieres des nanocristaux. Le confinement quantique
apparait lorsque le déplacement des électrons ou des trous d’'un semi-conducteur est
limité dans au moins une direction de 'espace et il se manifeste par I'apparition de
niveaux d’énergie discrets. Les nanocristaux subissent alors une modification
importante de leurs propriétés électroniques [3]. Dans le cas des semi-conducteurs
utilisés pour des applications qui impliquent des transports d’électrons dans le réseau et
des transferts de charge a la surface [13], la compréhension des modifications
électroniques est primordiale. Nous pouvons citer I'exemple des nanoparticules d’oxyde
de titane TiOz, particulierement utilisées dans les capteurs [14], les fenétres
électrochromes [15] et les cellules a pigments photosensibles [16], dont la distribution
de la densité de charge électronique est fortement influencée par le confinement

quantique [13].

L’élargissement du gap électronique, signature évidente du confinement quantique,
a été observé dans de nombreux matériaux semi-conducteurs possédant des états
électroniques proches du niveau de Fermi [17]. A I'état massif, les semi-conducteurs
présentent une bande de valence pleine et une bande de conduction vide, séparées par
une bande interdite, le gap. Sous I'effet du confinement quantique (Figure 1), les bandes
d’énergies se scindent en niveaux discrets dont le gap augmente lorsque le rayon r du

nanocristal diminue [18, 19].
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Figure 1 : Evolution de la structure électronique et du gap d’apres [19]. HOMO et
LUMO représente respectivement le dernier niveau occupé et le premier niveau
vide.

L’évolution du gap illustré sur la Figure 1 nous donne deux informations. Tout
d’abord, nous voyons la nette augmentation du gap en-dessous d’'une certaine taille,
mettant ainsi en évidence l'effet du confinement quantique au sein des nanocristaux. De
plus, il est intéressant de voir que la taille a laquelle apparait cette brusque
augmentation est différente selon le matériau considéré. Elle reste tout de méme tres

faible, proche ou inférieure a 10 nm.

Afin d’évaluer I'énergie du gap E,, nous pouvons utiliser en premiére approximation

et dans I'hypothese de nanocristaux sphériques, la relation suivante [3] :

g HETE( 1 1 1,8¢% 1
Eq = ESolide —

2 * - 1
2rs \mi;m, m;m, drtegyr (1)

Dans cette expression, nous distinguons trois termes :
- Eg°!4¢ correspond au gap du matériau massif,

- le second terme qui évolue en 1/r? est le terme de confinement quantique. Il est
calculé dans I'hypothése d’un puits de potentiel sphérique dans lequel sont confinés un
électron et un trou de masses effectives respectives m; et m;. h et m, représentent
respectivement la constante de Planck réduite (h = h/2m) et la masse de I'électron. Ce
terme est d’autant plus grand que la taille des particules diminue, conduisant ainsi a une

augmentation de la valeur du gap.

11



- le dernier terme, évoluant en 1/r est un terme d’attraction coulombienne entre

I'électron et le trou. &,.est la permittivité diélectrique statique du matériau.

L’'une des utilisations les plus courantes de cette évolution sous l'effet de la taille
concerne les propriétés optiques des matériaux. En effet, si nous excitons un semi-
conducteur grace a I'absorption d’'un photon d’énergie équivalente ou supérieure au gap,
il y a formation d'une paire électron-trou. La recombinaison de cette paire s’effectue par
émission d'un photon d’énergie égale a I'énergie du gap. Il s’agit du phénomeéne de
fluorescence. Avec les différences de taille, cette énergie est plus ou moins grande et la
couleur observée lors de I'’émission d’'un photon peut varier sur un large domaine

(Figure 2).

Figure 2 : Nanocristaux de tailles différentes éclairés en ultraviolet [19].

» Energie de liaison ou énergie de stabilisation

La compréhension de I'évolution de I'énergie de liaison est capitale au vu du large
domaine de propriétés physiques qu’elle influence (point de fusion, taux de frittage,
solubilité,...). A linverse de I'élargissement du gap qui peut étre mesuré
expérimentalement, I'énergie de liaison ne peut étre calculée que de maniére théorique.
L’énergie de liaison, positive, « se définit » comme I'énergie requise pour séparer un
ensemble d’atomes en atomes ou molécules isolés. Nous pouvons également considérer
I'énergie opposée, a savoir I'énergie qui stabilise un ensemble. Dans ce cas, elle est
nommeée énergie de stabilisation ou énergie de formation et est exprimée avec des

valeurs négatives. Ici, nous parlerons plutot de I'énergie de stabilisation.

Il est habituellement montré que cette énergie E d’'une nanoparticule augmente

quand sa taille diminue selon une expression du type [20] :
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— pBulk _C. 2
E=E"(1+ 4= (2)
avec EBWK I'énergie du cristal macroscopique etnle nombre d’atomes dans la

nanoparticule (ou le nombre d'unités formulaires).

Lorsque le nombre d’atomes est tres grand, I'énergie de la particule tend vers

I'énergie du cristal. Au contraire, plus la taille diminue, plus I'augmentation de 1'énergie

est importante.

Cette expression permet d’expliquer I'évolution rencontrée dans les nanoparticules
meétalliques mais est parfois exprimée légerement différemment pour les semi-
conducteurs et les oxydes métalliques [20], Le. avec une évolution en 1/(3/n)Z Quoi qu'’il
en soit, I'évolution de I'énergie de stabilisation est toujours une fonction inversement
proportionnelle a la taille des particules, ce qui conduit a une forte augmentation de
I'énergie lorsque la taille des particules est tres faible. Nous illustrons sur la Figure 3 une
telle évolution dans le cas de clusters de zircone ZrO. Les détails concernant les calculs

effectués pour réaliser cette courbe seront décrits dans le chapitre IV.
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Figure 3 : Illustration de I’évolution de I'énergie de stabilisation en fonction de la
taille des particules.

La limite de taille en-dessous de laquelle a lieu cette importante modification

correspond souvent a seulement quelques dizaines ou centaines d’atomes, soit environ 1
nm [21].
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L’apparition d’'une propriété singuliere au sein des nano-objets semble donc
intervenir pour des tailles relativement faibles (< 10 nm) et il est alors raisonnable
d’écarter les objets dont I'une des dimensions atteint plusieurs centaines de nanometres.
Selon la propriété étudiée, la taille « limite » peut varier, mais cette variation reste faible
(quelques nanometres). Dans le cadre de nos travaux, nous nous sommes intéressés aux
modifications structurales au sein des nanocristaux. Lors d’'une étude antérieure au
laboratoire [22], ces modifications semblent apparaitre en-dessous de 5 nm pour ZrO; et

nous avons donc gardé ce critere de taille dans la suite de notre étude.

II. Particularités structurales des nanocristaux d’oxydes

métalliques

Maintenant que nous avons défini ce a quoi correspond pour nous le terme de
nanocristaux, nous pouvons présenter les particularités structurales qui apparaissent
dans ces objets. La premiere modification ayant lieu au sein d’'une nanoparticule
correspond a la valeur du parametre de maille. Cette modification a été mise en évidence
par Guilliatt et al. [23, 24], pour des nanocristaux de MgO et CaO de taille comprise entre
5 nm et quelques dizaines de nanometres. Durant les années 90, ces variations ont été
confirmées dans une série de travaux analogues aussi bien sur des nanocristaux

meétalliques qu’oxydes [25-29].

Pour expliquer ce phénomene, une raison généralement proposée est I'effet de la loi
de Laplace qui relie la courbure présente au niveau de la surface séparant deux milieux a

la différence de pression entre ces deux milieux (Figure 4).

P,

Figure 4 : Représentation schématique d’une particule de pression P1 dans un
milieu de pression P; (P > P3).

Si nous considérons le cas particulier pour lequel le nanocristal est sphérique, cette
. o . 2 \ 7
loi peut s’écrire sous une forme simple : AP = P, — P, = % ou R représente le rayon de la

particule et y I'énergie superficielle moyenne.
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Les valeurs typiques de y étant généralement inférieures a 1 J/m?, R doit étre de
I'ordre du nanometre pour produire un effet non négligeable. L’énergie de surface étant
positive, cette loi suggere également que la particule se trouve en compression
impliquant une diminution du volume de la maille cristalline avec R. Cependant, I'effet
inverse ayant déja été observé, certains auteurs [30] ont modifié cette relation en
remplacant I'énergie de surface par une contrainte de surface pouvant étre positive ou
négative.

Cette interprétation est un élément de réponse mais n’est cependant pas unique.
Dans le cas des oxydes métalliques, la variation de stcechiométrie en oxygene est
également a prendre en compte [31-34] et plus particuliéerement encore lorsque le
métal présente des degrés d’oxydation variables permettant d’accommoder des
variations de stoechiométrie importantes. Notamment, nous pouvons citer I'étude de
Deshpande et al. [31] qui a montré une évolution du parametre de maille en fonction de
la taille au sein de nanoparticules de CeO: de tailles comprises entre 3 et 30 nm et a

défini une relation entre ces deux parametres :
Aa = 0,031D 04763

Ce résultat, couplé a la mise en évidence que les échantillons contiennent du Ce3*
dans des proportions qui augmentent lorsque la taille des cristallites diminue, laisse
ainsi penser a un lien entre la substitution du Ce#* par le Ce3* (induisant I'apparition de

lacunes d’oxygenes) et les variations du parametre de maille.

Cependant, les variations que nous venons de voir ne sont pas toujours uniformes
[35-37] et plusieurs études ont été menées afin de conduire a des modeles plus précis
expliquant les variations du parametre de maille avec la taille. Nous pouvons citer les
travaux de Nunes et Lin [35] qui ont mis en évidence, sur des nanocristaux de ferrite de
taille distribuée autour de 5 nm, une variation des distances interréticulaires d’autant

plus importante que les plans sont éloignés du centre de la particule (Figure 5).
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Figure 5 : Modeéle de Nunes et Lin [35]. a) Cristal parfait, b) Modéle de relaxation
de surface.

Cette idée a été reprise par Uemori et al. [36] pour des nanocristaux ferroélectriques
de PbTiO3 et BaTiO3, en précisant cette fois que les distances interatomiques

augmentent graduellement du cceur vers la surface suivant une relation exponentielle.

Palosz et al. [38], quant a eux, proposent des modeéles plus complexes dans lesquels
les variations du parametre sont différentes entre le cceur et la surface. Autrement dit,
les relaxations, et donc les différences du parametre de maille, n’interviennent que

jusqu’a une certaine profondeur sous la surface laissant le coeur de la particule intacte.

(L)
o ) L

Figure 6 : Modele cceur-coquille de nanocristaux d’apres Palosz et al. [39].

D’autres auteurs (par exemple [5]) présentent des désordres plus particuliers qui
sont encore mal déterminés mais qui different des distorsions habituelles du réseau que

nous pouvons avoir dans un matériau présentant des dislocations.
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Ces diverses observations sur la structure des nanoparticules ont été réalisées
expérimentalement. Mais des méthodes théoriques ont également mis en évidence des
modifications structurales apparaissant avec la faible taille des particules. Par exemple,
dans le cas d’'une étude sur des nanoparticules de TiO; anatase en fonction de la taille et
de la température [13], une anomalie dans le calcul des densités de charge électronique
a été attribuée a une distorsion des octaedres présents a la surface du matériau. De la
méme maniere, c’est en étudiant a 'aide de calculs ab initio 1a configuration adoptée par
des particules de TiO; anatase constituées de 105 a 1365 atomes, que Barnard et al. [40]
ont établi un lien entre les densités de charge électronique et quelques particularités
structurales comme la présence de liaisons pendantes a la surface du matériau. La
fonction de localisation électronique (ELF) leur a montré la présence d’électrons non liés
aux sommets et aux arétes de la particule. Il a aussi été constaté que la probabilité des

électrons a étre localisés aux sommets et arétes est plus haute qu’au centre des faces.

Plusieurs éléments permettent d’expliquer toutes les modifications structurales que
nous venons de citer. Certains ont déja été cités dans le cas de la variation du parametre

de maille (différence de pression a la surface, stoechiométrie en oxygene).

Malgré le peu d’informations structurales disponibles aujourd’hui, il est
habituellement admis que la surface des nanoparticules joue un réle tres spécifique sur
les modifications de la structure. Lorsqu’une particule présente une taille importante, la
surface devient négligeable comparée au volume de la particule. Au contraire, plus une
particule est petite, plus sa surface est importante devant le volume total. Son role ne
peut donc plus étre négligé. Lorsque la taille des matériaux diminue, la proportion
d’atomes situés en surface d’une particule augmente considérablement. Tjong et al. [41]
montrent par exemple que pour des nanocristaux hypothétiques formés d’'un atome
central et de couches atomiques successives, la fraction d’atomes de surface varie de
35%, 45%, 52% a 63 % pour des agrégats comportant 1415, 561, 309 et 147 atomes
respectivement (soit entre 7 et 1 couche(s) autour de I'atome central). L’énergie du
systéme dépendant en partie de ’énergie de surface, il est alors évident que la recherche
d’'une énergie minimale passe par la minimisation de I'énergie de surface et donc la
relaxation de cette derniere. Dans le cas d'un liquide (systéme isotrope), la forme
d’équilibre la plus simple correspondant a une énergie de surface minimale est une

sphére, mais cela se complique pour les solides cristallins pour lesquels I'énergie de
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surface est une grandeur anisotrope. La forme possédant l'énergie minimale, un
polyedre, est trouvée en utilisant les plans d’énergie de surface la plus basse [42]. Wulff,
en particulier, a longuement étudié les polyedres se formant préférentiellement dans les

cristaux [43].

De plus, la surface est une source d’anharmonicité des vibrations de réseaux
induisant des déplacements permanents non négligeables des atomes placés a sa
proximité, i.e. ces derniers sont relativement libres de s’écarter des positions idéales du
réseau cristallin a cause du nombre limité de proches voisins. La maniere dont la surface
d’'une nanoparticule va se relaxer dépend de quelques facteurs. Parmi ceux-ci, la
présence de liaisons pendantes (liaisons non satisfaites) n’est pas favorable

énergétiquement et une relaxation structurale permet d’en diminuer le nombre.

L’environnement externe est également un facteur important. Gurin et al. [8] ont
ainsi montré l'effet des molécules pouvant étre adsorbées a la surface d'une particule a
travers l'observation de quelques propriétés de nanoparticules de CdS possédant des
atomes d’hydrogene a la surface. Des modifications concernant le gap HOMO-LUMO et
les longueurs de liaisons se sont alors opérées. Concernant ces derniéeres, il a été
remarqué que bien que tres différentes entre une particule nanométrique et un cristal
massif, elles tendent a perdre cette différence lorsque la nanoparticule est stabilisée par
les atomes d’hydrogene. Les diverses recherches sur l'effet de la passivation de la
surface [8, 44] s’accordent sur un fait: la stabilisation du systeme entier grace a la
passivation. De plus, la structure est suffisamment ordonnée pour étre assimilée a une
structure connue. Les molécules adsorbées en surface jouent un role de « cage » pour la
particule, I'empéchant de bouger autant qu’elle l'aurait fait si elle avait été
completement libre. Cependant, cela ne signifie pas que la phase stabilisée est forcément
identique a la phase stable du cristal macroscopique, comme en attestent les travaux sur
des nanofils de ZnO de Schmidt et Miwa [44], qui ont montré que sans atomes
d’hydrogene a la surface, la phase wurtzite est la plus stable aussi bien dans le cristal
massif que dans la nanoparticule, mais qu'une fois la surface passivée par des atomes

d’hydrogene, la nanoparticule adopte une structure de type graphite.

Nous pouvons citer un dernier point important da a la relaxation de la surface : la
stabilisation de phases métastables. En effet, les synthéses d’oxydes métalliques

conduisent souvent a la formation de matériaux structuralement différents des phases
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thermodynamiquement stables [45]. Citons plusieurs exemples de ce phénomeéne. Dans
le cas de I'alumine, il a été remarqué la formation de nanocristaux de y-Al203 a la place
de a-Al>03, qui est pourtant la phase thermodynamiquement stable dans les conditions
de température et pression standards [46]. Le sulfure de zinc, quant a lui, se trouve dans
sa variété wurtzite a I'échelle nanométrique et sous sa variété blende a I'échelle
macroscopique [47]. Enfin, cet effet est également remarqué sur les deux oxydes
métalliques faisant 'objet de notre étude : a température ambiante, I'oxyde de titane est
stabilisé sous sa variété anatase. Pourtant, a I’échelle nanométrique, nous observons la
formation de rutile, phase normalement stable a haute température [20, 48]. En ce qui
concerne la zircone, il est habituel de former des nanocristaux de zircone tétragonale
dans les conditions de température et pression standards alors que la variété

thermodynamiquement stable est la variété monoclinique [49].

Dans le cas de ZrO2, plusieurs explications ont été proposées pour expliquer la
stabilisation de la phase tétragonale a I'échelle nanométrique [50] : les impuretés, la
présence de vapeur d’eau dans le systéeme, les lacunes d’oxygene, etc. Cependant,
I'explication prépondérante est la différence d’énergie de surface entre deux
polymorphes. Une étude [51] a ainsi montré que I'enthalpie de surface de la phase
monoclinique de la zircone est supérieure a celle de la phase tétragonale. Quand la taille
des nanoparticules diminue, la surface spécifique et sa contribution dans I'enthalpie
totale du systeme deviennent plus importantes. A I'échelle nanométrique, afin de
stabiliser 'enthalpie du systéme, la zircone tend donc vers la variété tétragonale. La
Figure 7, d’apres [51], montre I"évolution de I'’enthalpie totale avec I'augmentation de la
surface spécifique, i.e. la diminution de la taille des particules. Nous pouvons noter que
la zircone amorphe est plus stable que la zircone tétragonale pour des valeurs de surface

spécifique relativement importantes.
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Figure 7 : Enthalpies pour les phases monoclinique, tétragonale et amorphe de la
zircone en fonction de la surface spécifique [51]. En ligne noire épaisse, les phases

énergétiquement stables.

Des résultats similaires ont permis d’expliquer la stabilisation de phases

métastables dans le cas d’autres matériaux tels que 'alumine [45] ou 'oxyde de titane

[48] (Figure 8).
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Figure 8 : Enthalpies pour les phases rutile, brookite et anatase de I'oxyde de
titane en fonction de la surface spécifique [48]. En ligne noire épaisse, les phases

énergétiquement stables.

Farrell [47], quant a lui, a tenté d’expliquer la formation de nanoparticules de TiO:

anatase en les comparant avec les semi-conducteurs qui adoptent une architecture de

type wurtzite a la place de la structure blende qui est normalement la plus stable. Cela
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est en partie di au fait que les nanoparticules de type wurtzite ont généralement moins
de liaisons pendantes que les autres. En voulant minimiser 1'énergie, le systeme va donc
se diriger vers une configuration ou I'on minimise le nombre de liaisons pendantes. Cela
augmente le nombre de liaisons entre plus proches voisins et donc la stabilité des
particules. Les liaisons pendantes jouent donc un réle essentiel dans la reconstruction

de la surface.

I11. Problématique de la détermination structurale de

nanocristaux

Nous avons précisé les principales modifications structurales qui ont pu étre
observées au sein des nanoparticules ainsi que les facteurs permettant d’expliquer
'existence de ces modifications. La détermination structurale est donc primordiale pour
obtenir des informations sur des propriétés de nanocristaux. Malheureusement, les
modifications structurales induites par un effet de taille sont tres difficiles a mettre en
évidence expérimentalement [6]. Actuellement, déterminer l'arrangement atomique
dans des matériaux nanostructurés ou amorphes, quantitativement et avec une bonne
précision, reste encore difficile et attire un nombre important de recherches sur le sujet
[52]. Nous expliquons dans la partie qui suit les problemes rencontrés ainsi que les

méthodes actuellement utilisées pour obtenir des informations.

Plusieurs techniques expérimentales peuvent étre utilisées afin d’obtenir des
informations sur les nanocristaux. Notamment, nous pouvons citer les méthodes
spectroscopiques et de résonnance comme la résonnance magnétique nucléaire (RMN),
les spectroscopies EXAFS (Extended X-Ray Absorption Fine Structure), infrarouge ou
Raman, qui fournissent des informations sur la géométrie moléculaire, le nombre
d’atomes, l'environnement de ceux-ci, etc. La microscopie électronique, quant a elle,
permet d’obtenir des images résolues a I’échelle atomique permettant de visualiser des

plans ou rangées atomiques pour de tres petits objets.

Ces méthodes sont complémentaires et ne permettent pas toutes d’obtenir des
informations structurales completes et univoques. Certaines d’entre elles sont bien
adaptées a l'étude des nanocristaux, d’autres beaucoup moins. La microscopie
électronique par exemple, permet de mesurer la forme et la taille des nanoparticules et

met en évidence la présence de défauts plans ou linéaires [53-55]. En contre partie, c’est
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une méthode d’analyse locale, bidimensionnelle, qui nécessite une préparation
d’échantillon particuliere, ce qui la rend difficile a mettre en ceuvre. De plus, elle n’est
pas tres adaptée a la mesure de faibles déplacements atomiques. En ce qui concerne
I'EXAFS, c’est une technique puissante qui permet d’obtenir des informations sur I'ordre
locale d’'un élément particulier [56, 57]. Cependant son acces est assez restreint
puisqu’elle nécessite un rayonnement synchrotron uniquement disponible sur grands
instruments. La spectroscopie Raman permet d’avoir des informations sur I'ordre local
d’'une structure mais I'étude des effets de la petite taille des grains sur les spectres
Raman est extrémement récente et n’est pas encore tres bien définie [58-60]. Billinge et
Levin [61] dressent une liste de ces différentes techniques en indiquant si elles
permettent une détermination directe ou indirecte de la structure et si ce sont des

méthodes globales ou locales.

Sans aucun doute, jusqu’a maintenant ce sont les méthodes de diffraction des rayons
X (DRX) qui ont été les plus utilisées pour la détermination structurale de nanocristaux.
Ces méthodes présentent 'avantage d’étre non-destructives et relativement simples a
mettre en ceuvre. Les premieres observations relatives aux modifications structurales de
nanocristaux d’oxyde métallique remontent a la fin des années 60. En 1969, Guilliatt et
al. [23, 24] ont utilisé la DRX pour mettre en évidence les variations du parametre de
maille dont nous avons parlé précédemment. C’est également cette méthode qu’ont
utilisée Deshpande et al. [27] lorsqu’ils ont déterminé une loi permettant d’estimer la
variation du parametre de maille en fonction de la taille des particules (Aa =
0,031D794763), Ces variations, attribuées a des effets de relaxation de surface, ont été
mises en évidence par des études fines des profils de raies de DRX. Ces derniers
contiennent beaucoup d’informations sur la taille des cristallites mais également sur les
distorsions réticulaires non uniformes et les fautes d’empilement présentes au sein des
cristallites. C’est cette étude des profils de raies qui a permis a Nunes et Lin [35] ainsi
qu'a Uemori et al. [36] de proposer les modeles que nous avons détaillés dans la
deuxieme partie de ce chapitre. Notamment, dans le cas des travaux de Uemori et al. [36],
le modele proposé induit une modification du profil de raie et en particulier des pieds. Il
permet d’expliquer I’évolution du parametre de maille avec la taille des grains sans faire
intervenir la loi de Laplace. L’amplitude des relaxations est estimée a 9% (mesurée par

rapport au parametre de maille du matériau massif) dans le cas de PbTiOs3.
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Les travaux les plus aboutis en suivant ce type de démarche sont ceux de Léoni et
Scardi [37]. Dans leur modele, les décalages des plans réticulaires par rapport aux
positions non relaxées suivent une relation exponentielle. Ces déplacements sont
dépendants des directions cristallographiques de sorte qu’ils soient compatibles avec le
réseau cristallin de la particule. Ce modele de relaxation est donc réellement
tridimensionnel avec toutefois les mémes effets de relaxation pour toutes les directions.
L’autre point important de ce modele est qu'il tient compte des effets de distribution en
taille (log-normale) des cristallites, de la présence de dislocations et enfin de la
modification du profil de raie due a I'instrument. Ce modele complet a été appliqué au
cas des nanocristaux sphériques de CeO: de taille moyenne d’environ 4,5 nm [62]. Ce
type de méthode puissante présente cependant des limites. En effet, tous les types de
défauts structuraux (taille, relaxation, dislocations, etc) influencent le profil des raies de
diffraction. Méme si leurs effets ne sont pas rigoureusement identiques, ils sont
cependant corrélés et 'on peut légitimement s’interroger sur la capacité d’'une telle
méthode a séparer ces effets. Ce probleme devient d’autant plus prononcé que
'élargissement prépondérant est dii a la tres petite taille des cristallites ne laissant

qu’une petite part aux effets de relaxation de surface et autres défauts.

Enfin nous pouvons revenir sur les travaux de Palosz et al. [38] qui ont proposé en
2005 un modele cceur/coquille. Pour cela, ils se sont également appuyés sur la DRX.
Dans un premier temps, ils ont calculé les diagrammes de diffraction théoriques
correspondant a des particules cceur/coquille de dimensions allant de 3 a 8 nm pour
ensuite les analyser de facon conventionnelle. Ils utilisent pour cela la formule de Debye
(expression (3)) ou f; et fj, sont les facteurs de diffusion atomique des atomes j et k, Q

est la norme du vecteur de diffusion (expression (4)) et rj; la distance entre les atomes j

etk.
@ =y ¥ i (3)
7k Ik
_ 41 sin @
- Jl (4')

Les résultats obtenus montrent plusieurs choses. Les parametres de maille obtenus
par affinement par la méthode de Rietveld présentent des différences avec celui ayant
servi a construire le nanocristal. Ces différences sont d’autant plus marquées que le

cristal construit est petit. Il devient alors intéressant d’introduire une nouvelle notion de
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parametre de maille apparent, alp (pour « apparent lattice parameter » en anglais). Le
matériau étant cubique, la position d’'une seule raie suffit pour déterminer le parametre
de maille apparent du nanocristal. Les auteurs observent alors que le parametre de
maille apparent obtenu dépend de la raie choisie pour le calculer. L’écart est en outre
d’autant plus grand que la raie considérée se situe aux faibles valeurs de Q. Cette
constatation montre que la loi de Bragg n’est rigoureusement valable que pour un
réseau cristallin parfaitement périodique. Ce type d’effet a été mis en évidence
expérimentalement sur rayonnement synchrotron dans le cas de nanoparticules de SiC
de dimensions allant de 3 a 8 nm. Cela a permis aux auteurs de proposer ce type de
modele cceur/coquille pour décrire les nanocristaux réels. Cette analyse bien
qu’intéressante est difficilement transposable. Elle nécessite a la fois des cristaux de
symétrie cubique et une tres grande précision de mesure de la position des raies car les

déplacements attendus sont tres faibles (quelques milliemes de degre).

L’utilisation de la fonction de Debye, bien que rare, est bien adaptée a I'étude de ces
petits objets. Cette fonction permet en effet de calculer le diagramme de diffraction exact
de l'objet sans faire la moindre approximation (le diagramme n’est pas décomposé en
raies de diffraction). De plus, son évaluation est tout a fait raisonnable lorsque le nombre
d’atomes est faible comme c’est le cas pour les nanocristaux. Kumpf et al. [9, 10] ont
utilisé cette fonction pour calculer le diagramme de diffraction correspondant a des
clusters construits a partir d’'une structure moyenne modifiée. Des relaxations
(évolution uniforme des distances interréticulaires dans les cristaux) et des fautes
d’empilement ont été introduites pour expliquer les données de diffraction de
nanocristaux de CdS et ZnS de taille inférieure a 5 nm. Notons que ce type d’approche a

été également utilisée pour des nanocristaux métalliques [63].

Les différentes méthodes que nous venons de citer ont pour point commun de
toutes utiliser des techniques classiques de DRX. L’analyse des données se fait dans
I'espace réciproque. Ces techniques ne permettent pas d’obtenir des informations
structurales directes sur les nanocristaux telles que les distances interatomiques, les
coordinences, l'ordre local et l'arrangement a plus longue distance. C'est I'étude

indirecte des défauts structuraux (relaxation de surface, dislocations, fautes
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d’empilement...) traités comme une perturbation de la structure moyenne et

généralement de fagon statistique qui permet de proposer un modéle structural.

Une autre méthode bien plus récente de caractérisation structurale consiste a
analyser les fonctions de distributions de paires (PDF) des nanocristaux obtenues par
diffusion totale des rayons X (ou des neutrons). Nous définirons cette fonction et
verrons comment l'obtenir dans le chapitre I de ce manuscrit. Précisons déja
maintenant qu’elle correspond a la probabilité de trouver dans l'objet étudié une paire
d’atomes séparés par une longueur r. Cette méthode n’est pas récente, les premieres
expériences sur du sélénium amorphe datent de 1942, mais a vu l'intérét des chercheurs
s'accroitre pour elle avec l'amélioration des méthodes de simulation structurale
permettant de dépouiller ces fonctions, l'apparition de sources de rayonnement
synchrotron intenses de courtes longueurs d’ondes mais également grace a la mise en
place de méthodes de simulation permettant d’obtenir des PDF théoriques comparables

aux PDF expérimentales.

Bien que les PDF soient principalement obtenues par diffusion totale des rayons X
ou des neutrons, citons une étude récente (2012) d’Abeykoon et al. [64] qui ont montré
qu’il était possible d’obtenir des PDF de nanoparticules a partir d’analyses en
microscopie électronique en transmission. Leurs travaux ont porté sur des particules
d’or et des résultats tres satisfaisants ont été livrés. Cette nouvelle méthode présente un
avantage évident : la microscopie électronique en transmission est accessible dans de
nombreux laboratoires. De plus, peu de matiére est nécessaire pour une étude
convenable et des films minces peuvent étre analysés. Enfin, la possibilité d’obtenir en
parallele une image de I'espace réel et des données de diffraction sur la méme région est

un atout quant a la compréhension de la morphologie des particules.

Bien qu’augmentant assez vite, le nombre d’études structurales sur les nanocristaux
(ou méme matériaux nanostructurés) d’oxydes métalliques utilisant la méthode de la
fonction de distribution de paires, reste encore faible. Parmi les travaux intéressants, on
peut citer ceux qui concernent des nanocristaux de MgFe;04, CeO2 ou encore ZrO; avec
des tailles de cristallites dans la gamme 1-5 nanometres [65-69]. Nous allons
brievement décrire 'une de ces études concernant les nanocristaux de ZrO obtenus par
un broyage intensif de poudre micrométrique de zircone monoclinique [68]. Les auteurs

montrent plusieurs choses dans cette étude. Tout d’abord, les PDF expérimentales
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(obtenues sur rayonnement synchrotron) ne peuvent étre correctement modélisées
(dans leur totalité) par aucune des structures des différents polymorphes de la zircone.
Le désaccord le plus grand est obtenu pour les nanocristaux les plus petits (environ 2,5
nm). IIs observent également que la structure cubique reproduit la PDF aux plus grandes
distances alors que le polymorphe monoclinique semble mieux expliquer les détails de
la PDF aux faibles valeurs de r. Ils montrent enfin que la PDF peut étre correctement
reproduite en affinant un modele structural constitué de 5x5x5 mailles élémentaires
cubiques mais dont les positions atomiques varient avec les degrés de liberté du modele

monoclinique. La Figure 9 présente le résultat de leur affinement.

I
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Figure 9 : Affinement d'une fonction de distribution de paires de nanocristaux de
Zr0; d’apres [68].

Si ces travaux mettent clairement en évidence que la structure locale de ces
nanocristaux n’est pas correctement décrite par leur structure moyenne, on peut
s’interroger sur la pertinence et les limites d’'une telle méthode. En effet, cette derniéere
consiste en grande partie a augmenter le nombre de degrés de liberté du modeéle
structural (plus d’'un millier pour les 1500 atomes du modele) dans le but d’améliorer la
qualité de 'affinement de la PDF. D’ailleurs I'affinement, bien que bon, n’est pas parfait,

en particulier dans la zone entre 3 et 15 A.

Ces travaux, qui constituent actuellement I'état de l'art pour la caractérisation
structurale de nanocristaux d’oxydes métalliques, montrent bien que des efforts de
recherche sont encore nécessaires dans ce domaine. Cela souligne en outre la nécessité
d’utiliser des méthodes ne reposant pas uniquement sur les données expérimentales.
C’est le cas des méthodes de simulation a I’échelle atomique telles que la dynamique
moléculaire ou les calculs de chimie quantique ab initio. L'idée de coupler des

techniques expérimentales avec des méthodes théoriques (« complex modeling »)

26



émerge depuis quelques années, notamment avec l'amélioration des outils
informatiques permettant la résolution de calculs complexes. Billinge [52] en a fait une
représentation schématique que nous pouvons voir sur la Figure 10.

(Theory
(—ZL;VZ+V)ur=ih%l:'

o)oXo°
060008,
ORo

_EXAFS |

Solved Structure

Global Optimizer

“'\/Raman, NMR:

k (cm-1)

Figure 10 : Schéma du « complex modeling » d’apres Billinge [52]

by

Cette méthode consiste a incorporer des données a la fois expérimentales et
théoriques dans un schéma d’optimisation globale et déterminer ainsi la structure du
matériau considéré. Ces derniéres années, un grand nombre de méthodes basées sur
'affinement de données expérimentales ont été développées. Nous pouvons citer entre
autres la méthode Monte-Carlo inverse ou encore les méthodes utilisant des potentiels
empiriques. Un exemple de cette complémentarité dans les méthodes d'analyse a été
montré par Cliffe et al. [70]. Ayant vu que 1'un des problémes qui résidait dans
I'utilisation des données PDF était la possibilité d'obtenir différents modeles structuraux
présentant pourtant les mémes données PDF, ils ont alors imaginé une solution : utiliser
des informations obtenues par spectroscopie, notamment le nombre et I'environnement
des atomes, comme contraintes supplémentaires pour guider l'affinement des structures
a partir des PDF. Ils ont ainsi ajouté un terme prenant en compte une déviation trop
importante de I'environnement atomique d'atomes équivalents. IIs ont illustré cette idée
a partir de trois exemple : Ceo, a —Si et a —SiO2 et ont montré que grace a cet ajout, ils
obtenaient une bonne solution pour chaque systeme, ce qui n'avait pas été possible
jusque la. Billinge [52] reprend cette idée en ajoutant un rayon ionique dans les
contraintes et obtient des effets similaires, c'est-a-dire une amélioration de la solution
finale. Juhas et al [71] ont quant a eux montré l'intérét de combiner les méthodes de
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simulation avec les données PDF dans le cas du fulleréene Ceo en développant un

algorithme génétique.

Cette nouvelle maniere d’aborder la problématique de la détermination structurale,
bien que prometteuse, reste encore peu utilisée. Cela est principalement di a la difficulté
d’obtenir des modeles théoriques adéquats pour expliquer les données expérimentales.
Dans ce travail de thése, nous avons tenté d’utiliser ce type d’approche avec la diffusion
totale des rayons X et des méthodes de simulation pour expliquer les modifications

structurales ayant lieu dans des nanoparticules d’oxydes métalliques.
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CHAPITRE II: Techniques expérimentales et

méthodes de simulation

L’objet de ce chapitre est de présenter les différentes techniques expérimentales et
méthodes de simulation numériques utilisées dans ce travail. Nous commencons par la
microscopie électronique en transmission et la diffraction des rayons X sur poudres. Ces
techniques apparaissent dans le chapitre suivant consacré a la synthese des
nanoparticules et ont principalement servi a vérifier la nature des phases synthétisées et
a déterminer la morphologie des nanoparticules. Nous abordons ensuite plus en détail la
diffusion totale des rayons X qui a été largement utilisée pour caractériser la structure
des nanoparticules, résultats présentés dans le chapitre V. Enfin, nous présentons les
méthodes de simulation a I'échelle atomique empiriques et ab initio mises en ceuvre
pour la construction de modeles structuraux nanocristallins, a savoir la dynamique
moléculaire, l'algorithme génétique et la relaxation structurale. Nous donnons
également une bréve description des programmes utilisés et de leurs parameétres de

controle.

I. Techniques expérimentales

1. Microscopie électronique en transmission

La microscopie électronique en transmission (MET) a été utilisée dans notre travail
pour obtenir des informations sur la forme et la taille des nanoparticules. C’'est une
technique dont le principe et les applications sont parfaitement documentés. Elle est
notamment tres bien décrite dans [72]. Rappelons simplement que son principe consiste
a irradier un échantillon de faible épaisseur par un faisceau d’électrons (souvent)
parallele d’énergie supérieure a 100keV et de recomposer une image a l'aide de lentilles
électromagnétiques a partir des faisceaux transmis (diffusés et diffractés) (Figure 11).
Le faisceau incident est formé a I'aide de lentilles « condenseurs » et I'image est obtenue
grace a différentes lentilles situées apres I'échantillon dans la colonne du microscope, en
particulier la lentille « objectif » qui focalise les faisceaux transmis dans le plan focal

image. En jouant sur une lentille intermédiaire, il est alors possible de faire apparaitre a
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I’écran soit 'image agrandie de 'objet, soit le diagramme de diffraction. Dans ce travail

nous avons utilisé un microscope JEOL JEM-2100F de haute résolution (200 kV).
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Figure 11 : Schéma du trajet des électrons dans le microscope. Comparaison entre
le mode diffraction (a) et le mode image (b).

La préparation des échantillons est généralement une étape délicate en microscopie
électronique en transmission. Cela a été également le cas pour nous. De nombreux essais
ont dii étre faits pour réussir a déposer une quantité optimale de nanoparticules de
facon suffisamment dispersée sur la grille porte-échantillon. Une quantité trop
importante de nanoparticules déposée sur la grille ou la formation d’agrégats rendaient
impossible l'observation de particules isolées. A l'inverse la quantité pouvait étre
tellement faible que rien n’était visible sur la grille, la limite entre ces deux extrémes

étant plutot difficile a situer.

Nous avons été amenés a déposer a la fois des nanoparticules en suspension et de la
poudre (seche). Dans le premier cas, nous avons utilisé une grille constituée d'une
ossature en cuivre sur laquelle repose une membrane fine de carbone. Nous avons
réalisé une dilution de la suspension dans un mélange de chloroforme et d’acide oléique,
ce dernier jouant le réle de dispersant. La difficulté résidait dans le choix des quantités a

utiliser. L’absence de particules visibles au MET, caractéristique d’une trop forte dilution
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de la suspension, nécessitait une réduction du volume de chloroforme. Au contraire,
dans le cas d’une dilution trop faible, les particules formaient des agrégats et nous
augmentions alors a la fois la quantité de chloroforme et d’acide oléique. Une proportion
de trois gouttes d’acide oléique pour 20mL de chloroforme a généralement donné de
bons résultats. Une goutte de suspension diluée était alors déposée sur la grille de
microscopie, laquelle était séchée a l'air libre ou a I'étuve afin d'évaporer le chloroforme.
Pour les observations sur poudre seche, nous avons choisi une technique différente.
Tout d'abord, nous avons utilisé une membrane a trous (Figure 12) a la place de la
membrane fine de carbone. Ensuite, les nanoparticules ont été dispersées en induisant
une déflagration produite lors de l'arrachement du piston d'une seringue, la poudre
étant déposée au sommet du piston. La déflagration géneére alors un nuage de poudre au
sein de la seringue. Cette derniére étant placée au-dessus de la grille, les grains se
déposent par gravité. La quantité de poudre se déposant sur les grilles n’étant pas bien

contrdlée, la présence d’agglomérats n’était pas facile a éviter.

Ossature en cuivre Membrane 2 trous

Figure 12 : Grille de microscopie électronique en transmission constituée d’'une
grille en cuivre et d'une membrane a trous en carbone.
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2. Diffraction des rayons X sur poudre et affinement de Rietveld

La diffraction des rayons X sur poudre (DRX) a été utilisée dans ce travail pour
identifier les phases synthétisées, les doser dans le cas de systemes présentant plusieurs
phases et obtenir la taille des cristallites, i.e. des nanoparticules. Cette technique est
également tres connue et on peut se reporter au livre de B.E. Warren X-ray diffraction
[73] pour avoir a la fois une présentation générale des méthodes et leurs
développements théoriques. Rappelons ici simplement que le principe de la diffraction
sur poudre consiste a irradier un échantillon polycristallin avec un faisceau de rayons X
(quasi)monochromatique et de mesurer l'intensité diffusée par I’échantillon sous un
angle 20 en particulier les directions et intensités des faisceaux diffractés. L'ensemble
des raies de diffraction et le fond continu constituent le diagramme de diffraction de
’échantillon, lequel est non seulement caractéristique de la structure du composé
(métrique et symétrie du réseau cristallin, nature et position des atomes dans la maille)
mais aussi de sa microstructure en particulier la taille des cristallites et les

microdéformations.

Dans notre travail, nous avons utilisé un diffractométre Brucker D8 Advance de type
Bragg-Brentano 8 — 260 muni d’'un tube a rayons X scellé a anode de cuivre et d'un
monochromateur avant en germanium de type Guinier/Johansson taillé selon les plans

(111). Ce dernier permet de travailler avec le rayonnement monochromatique K,

(1,5406 A) du cuivre.

Le traitement des données a été effectué a I'aide de la méthode de Rietveld [74].
Cette méthode permet de s’affranchir en partie du probléme de superposition des raies
induit par leur fort élargissement (conséquent a la tres petite taille des cristallites dans
nos échantillons). Son principe consiste a ajuster par la méthode des moindres carrés un
diagramme de diffraction calculé a partir d'un modeéle structural et microstructural aux
données expérimentales. Cette méthode d’ajustement global est bien connue et une
description précise en est faite dans The Rietveld Method de R. A. Young [75].
L’affinement proposé dans ce travail a été réalisé grace au logiciel Fullprof [76], les
parametres ajustés étant : les parametres de maille, les positions atomiques, les taux
d’occupation, les facteurs de déplacement atomique, les facteurs d’échelle, le fond

continu et enfin les parametres de profil de raies.
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Nous allons ici préciser brievement la méthode utilisée pour I’évaluation de la taille
des nanoparticules. Celle-ci repose sur la mesure de I'élargissement des raies de
diffraction par l'intermédiaire de la loi de Scherrer (I'élargissement est inversement
proportionnel a la taille des cristallites) [73]. L’élargissement des raies incluant
également des effets de microdéformations réticulaires, les effets de taille et de
microdéformations doivent étre séparés. Avec le logiciel Fullprof, cette séparation est
effectuée selon une méthode équivalente a celle de la fonction de Voigt (convolution
exacte d’'une fonction gaussienne et d’'une fonction Lorentzienne) de Langford [77]. Le
profil de raie n’est pas une fonction de Voigt exacte mais son approximation courante, i.e.
une pseudo-Voigt (profil n°7 dans Fullprof), combinaison linéaire d’une fonction

gaussienne et d'une fonction Lorentzienne :

pV(260) = nL(26) + (1 —n)G(26)

avec,
L(26) = 2 1+ 4 (26 — 26,)?)71
_nH( H2 n)")
et

2 [In(2) ox (—4ln(2)

G(26) = - (20 = 261)%)

ou 260 et 20, sont respectivement I'angle de diffusion mesuré et la position de la raie
de diffraction. La largeur H de la raie dépend des contributions gaussienne et
lorentzienne H; et H; définies par:

Z
H;=Utan’0 +Vtan0 + W + ——
cos“ 6

H, = Xtan0 +
L an cos @

Les parametres U, V, W, Z, X et Y sont des parametres pouvant étre affinés. Z et Y
correspondent aux parametres d’élargissement Gaussien et Lorentzien dus a l'effet de la
taille. U et X, quant a eux, sont caractéristiques des microdéformations. Les parametres V
et W n’ont pas de signification microstructurale et représentent plutot les effets de la

résolution instrumentale du montage. Celle-ci étant de I'ordre de quelques centiémes de
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degré 20, elle est completement négligeable par rapport a I'élargissement induit par
I’échantillon et n’a donc pas été prise en compte. Par conséquent les parametres V et W
ont été fixés a 0 et seuls les parametres U, Z, X et Y ont été affinés. Les valeurs affinées de
Z et Y permettent d’obtenir I'élargissement des raies induit par l'effet de taille et

d’obtenir finalement, via la loi de Scherrer, la taille des particules.

3. Diffusion totale des rayvons X

La méthode de diffraction des rayons X (ou des neutrons d’ailleurs) que nous
venons de présenter est principalement focalisée sur la mesure précise des positions et
des intensités des pics de Bragg et donc sur la structure moyenne de I"échantillon (la
position des pics dépend de la métrique du réseau cristallin alors que les intensités
fournissent des informations sur les positions moyennes des atomes dans la maille). En
revanche, aucune attention n’est portée sur le fond continu du diagramme de poudre. Ce
fond continu contient pourtant le signal de diffusion diffuse provenant de I’échantillon et
caractérisé par une structuration (oscillations de faibles amplitudes par exemple). Ce
signal étant caractéristique des écarts de la structure réelle par rapport a la structure
moyenne, il nous livre ainsi également des informations structurales pertinentes,
notamment sur la nature du désordre présent dans la structure [6, 73, 78]. Dans le cas
des nanomatériaux, I'ordre local ne pouvant pas étre décrit correctement par sa
structure moyenne (cf. Chapitre I), il est donc indispensable de prendre en compte le
signal de diffusion diffuse dans la mesure. C’est ce que l'on fait avec la diffusion totale
des rayons X dont le principe consiste a mesurer précisément I’ensemble du signal de
diffusion, ie. les pics de Bragg (diffusion de Bragg) et la diffusion diffuse. Ces mesures
permettent notamment d’accéder a la fonction de distribution de paires (PDF) du

matériau étudié.

Comme nous l'avons précisé dans le chapitre I, cette technique a pendant longtemps
été le seul moyen d’obtenir des informations structurales a courte et moyenne distances
dans les verres et les liquides et ce n’est qu’assez récemment, dans les années 80, qu’elle
a été appliquée aux solides cristallins sous I'impulsion des travaux d’Egami et Billinge
[6]. Cette évolution a été favorisée par la disponibilité de sources de rayonnement
synchrotron intenses de courtes longueurs d’ondes qui ont permis d’obtenir des PDF de

bonne qualité, et par l'amélioration des méthodes de simulations structurales
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permettant de dépouiller ces fonctions. Une revue compléte de la diffusion totale est
donnée dans le livre de Egami et Billinge, Underneath the Bragg peaks: structural
analysis of complex materials [6]. Nous allons préciser ici le cadre théorique de la
diffusion totale des rayons X en soulignant les grandeurs auxquelles elle permet
d’accéder, puis présenter la maniere dont nous avons fait les mesures au SPCTS pour

obtenir les PDF des échantillons décrits dans le chapitre IILI.

a) Eléments de théorie
i. Diffusion de Bragg et diffusion diffuse

Lors d'une expérience de diffusion totale, nous cherchons a mesurer la section

efficace différentielle de diffusion élastique%de I’échantillon dans les directions

définies par le vecteur de diffusion 6 Cette section efficace représente le nombre de
photons diffusés élastiquement par unité de temps sous un angle solide d{2. Le vecteur 6
est défini par 5 = ]_éfinal — l_()initial ou Eim-a-al et I_()final représentent respectivement les

vecteurs d’ondes des ondes diffusées et incidentes (Figure 13).

Onde

incidente Onde

diffusée

Surface S
—_

kim’ﬁal
échantillon
Figure 13 : Grandeurs associées au phénomene de diffusion des rayons X.

41 sin 6
A

Ce vecteur a pour norme Q = avec A la longueur d’'onde du rayonnement

incident, et 0 la moitié de 'angle de diffusion 20. L’expression (5) donne 'amplitude de

R
I'onde diffusée dans une direction @, ou N représente le nombre d’atomes dans

Iéchantillon, f; le facteur de diffusion de 'atome j et 7; le vecteur position de cet atome.

N
4@ = fe® (5)
j=1

La section efficace différentielle de diffusion élastique mesurée dans une direction 6

est donnée alors par la moyenne du carré de I'amplitude diffusée [79, 80] :
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N N

dO' - — - P2 s —

Z=1(0) = 4@ @) =) > fifi e (6)
j=1k=1

Nous pouvons noter que lintensité ainsi définie, ne fournit pas d’informations

directes sur les positions atomiques mais nous renseigne sur les vecteurs

interatomiques 7; — 7.

Lorsqu’une structure cristalline moyenne (un réseau cristallin) peut étre définie et
que seul le désordre de déplacement est considéré, il est pratique de décomposer le

vecteur position de I'atome j selon :

-

# =R +6

~
[

ou ﬁj représente la position moyenne de I'atome j dans la structure (c’est-a-dire la

position idéale) et 5] I’écart par rapport a cette position moyenne. L’expression (6) peut

alors s’écrire différemment :
=\ _ e iGRj=Ry) (,iG(8-8%)
(@) = 2.2 fifie i 1950y (7)
j

Soitu; la projection du vecteurgjsur le vecteur de diffusion, cette expression

devient alors :
](5) = Z z fjfzeia(ﬁj_ﬁk)(eiQ(uj_uk))
7k
Elle peut se réécrire sous la forme :

1(Q) = 15(Q) + 1,(Q) (8)

ou 13(6) et (6) représentent respectivement la diffusion de Bragg et la diffusion

diffuse, d’expressions :

IB(@)) = z Zfjfzeia(ﬁj—ﬁk)(eiQuj><e—iQuk)
j k

Ip (5) = Z Z f}.f;;eia(ﬁj_ﬁk) ((eiQ(uj_uk)> — (eQw) (emiQur))
j k
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Les différents termes de cette expression sont illustrés par la Figure 14 dans le cas
d’'une expérience sur échantillon polycristallin. La diffusion de Bragg peut s’écrire sous

sa forme habituelle en cristallographie :

R N .
13(Q) = (2”)3V—z |Frit (@)126(Q — Gpyr)
m bkl

V. et N,,, représentent respectivement le volume de la maille cristalline et le nombre

de mailles dans le cristal. éhkl est un vecteur du réseau réciproque. La fonction de Dirac
6 caractérise la condition de diffraction, ie. la diffusion a uniquement lieu dans des
directions discrétes de l'espace, définies par (j = 5hkl). Frii(Q) est le facteur de
structure cristallographique. Il est défini par I'expression (9). Les termes x;, y; et z; sont
les coordonnées réduites de 'atome dans la maille, la somme s’effectuant sur tous les
atomes de la maille. Le terme (e'?%), appelé facteur de déplacement généralisé, est

responsable de la diminution de l'intensité des raies de diffraction avec 'augmentation

de Q.
Fra(Q) = zfjeZni(hxj+kyj+lzj)<eiQuj) (o)
J

Le second terme de l'expression (8) donne lieu a une distribution continue de
I'intensité diffusée dans le réseau réciproque ; il correspond a la diffusion diffuse. Il peut

étre séparé en deux termes (j = ketj # k) :

— 2 . i i i
Ip(Q) = Zjlfi] (1 — (e™*i)e ™))
+ 3 Ty fifi e OE RO ((eT0Ly710) — (e0) (e 10k
Le premier terme de cette nouvelle expression engendre un fond diffus croissant
avec Q. Il est le pendant du facteur de déplacement généralisé, c'est-a-dire que I'intensité

perdue par les pics de Bragg se retrouve dans ce terme. Il tend vers Zl-|fj|2pour les

grandes valeurs de Q (alors que les raies de Bragg ne sont plus observables). Le

deuxieme terme, qui contient les informations sur les corrélations des déplacements (a
travers le terme eiQ(ui—uk)), entraine des modulations du fond diffus. Il est nul dans le

cas ol les déplacements ne sont pas corrélés (lorsque(e’Q(W—tk)y = (giQu)j)(g=iQuk)),
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Facteur de déplacement

généralisé

ll l it

Modulations du fond de diffusion diffuse dans ~ Fond de diffusion diffuse dans le cas de
le cas de déplacements atomiques corrélés déplacements atomiques non corrélés

Q

Figure 14 : Exemple d’'un diagramme de diffusion totale incluant la diffusion de
Bragg et la diffusion diffuse.

Nous comprenons ici aisément I'importance de mesurer I'ensemble du signal diffusé
et pas seulement la diffusion de Bragg sous peine de perdre une partie de I'information

sur le désordre structural présent dans I’échantillon.
ii. Fonctions de distribution de paires

Dans le cas d’échantillons isotropes, comme c’est le cas dans ce type d’étude, le

signal de diffusion ne dépend que du module de 6 et non de sa direction. La relation (7)

de l'intensité diffusée peut alors se mettre sous la forme simple (formule de Debye) :

B _sin (Qrix)
1Q) = ZZMTR

qui a son tour peut étre exprimée par rapport a la fonction de distribution de paires
G (r) du matériau a I'aide d’'une transformée de Fourier en sinus :

[o0]
Q@ 1) = [ 4mrpy(G@) ~ Dysin (@rydr
0
oll p, représente la densité atomique (en atome/A3) et S(Q)est le facteur de
structure ou fonction de structure (statique total) défini par :
2
1@ = %|f[" _ 1@)/N = (If1?)
=, /7] [GE

S@-1=
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Notons que S(Q) ne doit pas étre confondu avec le facteur de structure

cristallographique Fj,;;(Q) qui représente I'amplitude diffusée par une maille cristalline.

La fonction de distribution de paire est donc obtenue expérimentalement par

transformée de Fourier inverse du facteur de structure (mesuré par diffusion totale) :

Qmax

2
4o G - D = 2 [ 0(s@) - sin(er) do
0

La fonction de distribution de paires G (r) représente la probabilité de trouver dans
la structure une paire d’atomes séparés d'une distance r. C'est une fonction
monodimensionnelle qui présente des pics pour les valeurs de r égales aux distances
interatomiques. La Figure 15 illustre la construction d’une telle fonction, chaque atome
étant pris pour origine et la moyenne réalisée sur 'ensemble des atomes de I"échantillon.

Réseau
atomique

Fe |"J'k(A)
Figure 15 : Schéma représentant la construction de fonction de distribution de

paires G(r).

Notons que pour une distance inférieure a 7, la fonction est nulle. Cette distance est
caractéristique des plus courtes distances interatomiques présentes dans la structure.
Nous pouvons également préciser que G (r) converge vers 1 (en oscillant autour de cette
valeur) pour les grandes valeurs der. Chaque pic présent sur une PDF est donc
directement relié a des paires d’atomes présentes dans le matériau, I'aire du pic étant
proportionnelle a la probabilité de présence de la paire. La PDF est tres intuitive et

permet de décrire simplement I'ordre a courte et moyenne distances du matériau étudié.
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Dans ce manuscrit, nous avons utilisé la forme réduite de la PDF, noté g(r), et
définie par:
g(r) = 4mrpo(G(r) — 1)
Cette fonction est nulle pour r = 0, suit une pente négative jusqu'a r = r, et oscille

autour de 0 quand r — oo. Cette fonction a pour principal avantage de bien révéler les

pics de corrélation aux distances intermédiaires.
iii. Cas des systemes polyatomiques

Dans le cas ou I’échantillon contient plusieurs types d’atomes, c’est le cas dans notre

étude, le facteur de structure et la fonction de distribution de paire s’expriment en
fonction des grandeurs partielles Spp(Q) et Gop(r) représentant respectivement les

facteurs de structure partiels et les fonctions de distribution de paires partielles pour les
paires d’atomes de type a et . La relation entre le facteur de structure et les fonctions

partielles est alors la suivante :
n n
SQ =) > VapSap(@
a=18=1

avec yqp, coefficient de Faber-Ziman, défini par :

Corc,[?fozfﬁ;k
()2

ou ¢, etcp représentent les concentrations atomiques des espece a et et f, et f

Vaﬁ(Q) =

leur facteurs de diffusion atomique respectifs.

De fagon analogue, nous pouvons exprimer la fonction de distribution de paires

totales en fonction des fonctions de distribution de paires partielles :

glr) = S Yapl9ap (™) — 1]
a=1p=1

Cependant, cette dernieére expression n’est qu'une approximation (approximation
de Warren, Krutter et Morningstar) qui considere les facteurs de Faber-Ziman comme

constants. L’expression exacte a été obtenue récemment [81]. Les fonction g(r) et

40



Jap (1) sont construites de fagon analogue, en particulier elles tendent vers 0 pour les
grandes distances. On peut noter également ici que les fonctions partielles ne dépendent
que de la structure atomique du matériau alors que la fonction G (r) dépend en outre de

la technique expérimentale en raison de la présence de yqp.

b) Analyse des fonctions de distribution de paires

L’analyse quantitative des fonctions de distribution de paires a été effectuée en
partie avec le logiciel PDFFIT [82]. Son principe est similaire a celui de la méthode de
Rietveld et permet d’affiner un modele structural décrit par un groupe d’espace, les
positions des atomes dans la maille, les facteurs de déplacement atomiques, etc... La
différence entre les deux méthodes d’affinement réside dans le fait qu’avec PDFFIT nous
n’effectuons pas d’ajustement des moindres carrés du diagramme de diffraction mais
plutdt de la PDF, i.e. dans l'espace réel. Un avantage majeur de ce type d’approche est de
pouvoir affiner le modele structural sur des zones particulieres de la PDF. Par exemple
un affinement fait sur les faibles valeurs de r de la PDF permet d’obtenir I'ordre local et
ainsi de mettre en évidence des différences entre I'ordre local et la structure moyenne
(obtenue par affinement de la PDF sur 'ensemble des distances). Cette démarche n’a
aucun équivalent lorsqu’on effectue des affinements de Rietveld, ie. dans l'espace

réciproque.

Par contre, ce type d’affinement nécessite évidemment d’avoir un modele structural
pertinent permettant d’obtenir un bon accord entre PDF calculée et expérimentale.
Comme nous le verrons dans le dernier chapitre, le désordre présent dans la structure
des nanocristaux rend les modeles simples, décrits par une maille relativement petite et
symétrique, peu pertinents. En outre, l'usage d’'une super-maille de symétrie plus basse
est difficilement envisageable car le nombre de parameétres a affiner devient trop grand
par rapport a l'information contenue dans les PDF expérimentales. Un dernier
inconvénient du logiciel PDFFIT est qu'il calcule les PDF en utilisant I'approximation de
Warren, Krutter et Morningstar qui est relativement médiocre pour des systemes
contenant des éléments de numéros atomiques assez différents, comme c’est le cas pour
Zr03. Ceci est illustré sur la Figure 16 présentant une PDF calculée en considérant cette
approximation, et deux PDF calculées en considérant cette fois-ci 'expression exacte de

la fonction de distribution de paires [81], avec ou sans correction des effets d’instrument.

41



Ces deux dernieres présentent des différences notables comparées a la PDF calculée en
utilisant I'approximation de Warren, Krutter et Morningstar. Notamment, nous pouvons
noter des hauteurs de pics différentes et 'apparition d’un creux important a 3 A sous
I'effet des facteurs de Faber-Ziman non constants. Les effets d’instrumentation par
contre (en vert) induisent peu de différences comparées a la PDF ne les prenant pas en

compte (en rouge) et sont presque négligeables.

g(r)

r (A)
Facteurs F-Z constants (approximation W-K-M) Facteurs F-Z non constants
Facteurs F-Z non constants + corrections d'instrumentation

Figure 16 : PDF calculées en considérant I'approximation de Warren, Krutter et
Morningstar (en bleu), en utilisant des facteurs de Faber-Ziman non constants (en
rouge) et en prenant en compte les facteurs de Faber-Ziman non constants et les
effets d'instrumentation (en vert).

Pour ces raisons nous avons également utilisé un logiciel développé au laboratoire
[83] qui permet d’effectuer un affinement pic par pic d’'une zone relativement étroite
(5-6 A) de la PDF (de facon similaire aux programmes de décomposition pic par pic des
diagrammes de diffraction) en calculant de fagon exacte le profil des pics des PDF
partielles selon la référence [81]. Les positions et intensités des pics sont libres lors de

'affinement. Par contre, les largeurs présentent une dépendance affine avec r.
c) Présentation du montage, acquisition et traitement des données

Le diffractometre utilisé pour cette étude a été développé il y a 6 ans au laboratoire
SPCTS en collaboration avec Pierre Lecante du CEMES a Toulouse. Une description
détaillée est donnée dans la these de Richard Mayet [22]. Il est constitué des éléments

suivants (Figure 17) : un tube RX scellé |1|a anode en molybdene ; un monochromateur
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de graphite plan taillé suivant les plans (002) qui permet de sélectionner le doublet
(Kg,, Ka,) du molybdene (longueur d’onde ’1Ka1 = 0.7093 A) ; une téte goniométrique
qui sert de support au capillaire contenant la poudre et qui doit étre réglée de
maniere a ce que I'axe du capillaire coincide avec I'axe de rotation du goniometre ; deux
collimateurs constitués de fentes de 1 et 2 mm (le collimateur avant |4 | permet de définir
un faisceau incident quasi-paralléle tandis que le collimateur arriere|5|définit la

direction de mesure 26); un détecteur a scintillation@permettant de compter les

photons diffusés par I"échantillon.

Figure 17 : Montage du diffractometre utilisé en diffusion totale des rayons X.

Afin de limiter I'absorption du faisceau de rayons X incident par la poudre et donc
minimiser les corrections d’absorption, il est nécessaire de déterminer les coefficients
d’absorption linéaire u de chaque composé et de prévoir un diametre de capillaire
adéquat. Nous calculons pour cela les coefficients d’absorption massique @/p pour
chacune des compositions étudiées, d’apres I'’équation (10). X; représente la fraction
massique et (1/p); le coefficient d’absorption massique de chaque élément i. Celui-ci est
directement disponible dans les tables internationales de cristallographie. La masse
volumique p, quant a elle, est calculée en considérant que la compacité de la poudre a
I'intérieur du capillaire est de 'ordre de 40%.

(G - in (%) (10)

total
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I suffit alors de déterminer un rayon de capillaire, r, de telle sorte que u.r = 1.
Cette valeur n’est cependant généralement pas obtenue et nous choisissons un diametre
supérieur a celui calculé pour ne pas avoir de difficulté lors du remplissage du capillaire
qui pourrait entrainer une baisse locale de la compacité. Dans le cadre de notre travail,
nous avons utilisé des capillaires avec un diameétre de 0,7 mm pour les échantillons de

nanocristaux de ZrO; et TiOx.

Le capillaire rempli de poudre est placé sur la téte goniométrique et réglé de
maniere a rester immobile et au centre du faisceau incident lors de sa rotation. Pour cela,
nous ajustons les berceaux et translations de la téte goniométrique a I'aide d’une lunette
de visée type « microscope». L’acquisition des diagrammes s'effectue ensuite
directement sur un ordinateur relié au diffractometre, a I'aide du logiciel XTSScan
développé au laboratoire [84]. L'intensité diffusée par 'échantillon est collectée par le
détecteur monté sur le bras 26. Les parametres d’acquisitions sont les suivants :

- Qmin=0A1(ou20=0°

- Qmax=17 A1 (ou 26 ~ 147,29°)
- pas AQ=0,02 A1

- temps de pauset=240s

Pour chaque échantillon, nous avons effectué plusieurs mesures pour améliorer la
statistique de comptage, en particulier aux grands angles. L'obtention du facteur de
structure nécessite d’apporter un certain nombre de corrections aux données brutes, en
particulier d’éliminer les signaux non diffusés par I’échantillon, et de ne garder que la
diffusion élastique, 1(Q). Les différentes corrections sont estimées soit par le calcul soit
par des mesures complémentaires. Nous allons brievement rappeler le type de
correction a effectuer ici. L'intensité diffusée mesurée expérimentalement en
provenance de I'échantillon, I,.,(Q), est reliée a I(Q) par:

1Q) = 5 [Loen (@) = ' (@lrtao = Y (@A @lcomp (@) = (@]
‘ PQAWQ P

ou,

- P(Q) est le facteur de polarisation,

- A(Q), le facteur d’absorption de l'échantillon pour le rayonnement incident de

longueur d’onde 2,

- IFluo, I'intensité du rayonnement de fluorescence,
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- A’(Q), le facteur d’absorption de I’échantillon pour le rayonnement de fluorescence

de longueur d’'onde A’ (A’ > 1),

- o, la fraction de I'intensité du rayonnement de fluorescence effectivement mesurée

par le détecteur,
- Icomp(Q), I'intensité de diffusion de Compton,

- A”(Q), le facteur d’absorption de I’échantillon pour la diffusion de Compton de

longueur d’'onde A” (A” > 1),

-Y(Q), la fraction de la diffusion de Compton effectivement mesurée par le

détecteur,

- Imu(Q), 'intensité provenant d’'une diffusion multiple dans I’échantillon.

L’intensité totale diffusée par I’échantillon Iech(Q) est elle-méme obtenue a partir de

l'intensité expérimentale lexp(Q) a I'aide de la relation suivante :

Iech(Q) = Iexp(Q) - ﬁ(Q)IEV(Q) - AC,CE(Q)IC(Q)
ou,
- Iev(Q) est la diffusion de I'’enceinte vide
-B(Q), la fraction de la diffusion de I'enceinte vide mesurée en présence de
I’échantillon
- [¢(Q), la diffusion propre au capillaire

- Acce(Q), 'absorption de la diffusion du capillaire par le capillaire et I'’échantillon.

Les procédures de correction, de normalisation et d’obtention de la fonction de
distribution de paires concernant la diffusion totale des rayons X sont décrites dans la

these de Richard Mayet [22] et ne sont pas présentées ici.
II. Méthodes de simulation numérique

Nous allons présenter dans cette partie les outils de simulation numérique des
systéemes atomiques utilisés dans le chapitre IV pour la construction des modeéles
structuraux nanocristallins. Nous avons utilisé la dynamique moléculaire (classique et
ab initio) et une méthode basée sur l'algorithme génétique. Ces méthodes requiérent le

calcul préalable des énergies internes des systémes simulés (traduisant la cohésion
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entre les atomes). Les calculs d’énergie peuvent généralement étre effectués soit a 'aide
de méthodes atomistiques soit a l'aide de méthodes ab initio. Nous présentons

également ces méthodes.

1. Méthodes atomistiques

Dans les méthodes atomistiques, ou méthodes a I'échelle atomique, on modélise le
systeme en ne considérant que les interactions entre atomes dont I'énergie potentielle
d’interaction, ou encore le potentiel interatomique, est décrit par des fonctions
paramétrisées dont les parametres ont été établis de maniere empirique, i.e. de sorte a
reproduire des données expérimentales. La détermination de ces potentiels est une
étape clé et délicate pour ces méthodes et des résultats de simulation médiocres sont
souvent le signe de potentiels inadaptés. Dans notre travail nous avons utilisé le logiciel
GULP (General Utility Lattice Package) [85] qui permet d’effectuer des simulations a
I’échelle atomique sur des systemes de dimensionnalités variées (clusters, surfaces,
solides périodiques). Nous allons dans ce qui suit présenter une revue bibliographique
sur les potentiels interatomiques utilisables pour la zircone afin de justifier notre choix.
Puis nous présenterons I'algorithme génétique et la dynamique moléculaire utilisés dans

notre travail.
a) Choix des potentiels interatomiques

De nombreuses études ont été menées afin de définir des potentiels interatomiques
propres a chaque matériau étudié et aujourd’hui, beaucoup de formes de potentiels
différentes existent. Les modeles les plus simples sont les potentiels a 2 corps, décrivant
comme leur nom l'indique les interactions entre deux particules (généralement 2
atomes), mais il existe également des potentiels a N-corps prenant en compte les
interactions entre un atome et ses voisins. Seuls des potentiels de paires ont été utilisés

dans notre étude et seront donc décrits dans cette partie.

Des potentiels correctement paramétrés doivent permettre de décrire I'énergie
potentielle d’interaction de paires, résultant d’'un terme de répulsion et d'un terme
d’attraction, dans une zone autour d’une distance d’équilibre r,, (Figure 18). Optimiser
ces potentiels interatomiques consiste a les faire évoluer de maniére a minimiser la

différence entre les données calculées a I'aide de ceux-ci et les données expérimentales
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telles que la structure, les constantes élastiques, diélectriques, etc. Pour cela, des
connaissances préalables sur la structure du matériau telles que les positions atomiques
et les parametres de maille sont nécessaires. Un indice supplémentaire de la qualité d'un
potentiel interatomique est sa transférabilité, i.e. son aptitude a modéliser correctement
le matériau dans des conditions éloignées de celles utilisées pour optimiser les

potentiels.

répulsion

o
résyltante

attraction

Figure 18 : Energie potentielle d’interaction de paires résultant d’'un terme de
répulsion et d’'un terme d’attraction.

Pour un solide ionique, le potentiel de paire tres souvent utilisé est de la forme :

2 g.0:
_& 44 + AeTijlP — £
4‘7'[80 rij 'rg.

Epot(rij) =
our;; est la distance entre deux ions i et j, q; et q; leurs charges, ¢, la permittivité du
vide et 4, p et C les parametres empiriques a définir.
Ce potentiel interatomique est la somme de deux termes :
- L’énergie coulombienne (interaction a longue distance) d’interaction entre deux

e? qiq;j
4meg rij

charges q; et q; : Ecou(1ij) =

- Le potentiel de Buckingham (interaction a courte distance):
_ c . N , .
Eguckingham = Ae r/p — e Ce terme est lui-méme constitué d’'un terme répulsif (Born-

Mayer), induit par le chevauchement des nuages électroniques des deux ions lorsque
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ceux-ci sont proches et d’'un terme attractif de Van der Waals correspondant aux forces
de dispersion de London. Le potentiel de Buckingham est globalement répulsif pour les

faibles valeurs de 7;;.

Notons que dans ce modele, les charges g; et q; sont généralement considérées

comme des charges entieres correspondant aux degrés d’oxydation des atomes

considérés mais qu’elles peuvent également étre fractionnaires.

Dans le cas de la zircone, le choix des potentiels est tres délicat. En effet, il n’existe
actuellement aucun potentiel permettant de reproduire 'ensemble des polymorphes de
ZrO; existant a pression atmosphérique (cubique, tétragonal et monoclinique) et
d’expliquer leur stabilité relative. Pendant les années 80, plusieurs études ont été
effectuées afin de définir des potentiels adéquats pour la zircone [86-88], mais aucune
n’a donné de résultat satisfaisant. Il faut attendre 1990 pour qu’'une avancée soit faite.
Cette année-la, Dwivedi et Cormack [89] déterminent des potentiels qui, pour une
température de 0 K, permettent de reproduire la stabilité relative des polymorphes de la
zircone, a savoir la variété monoclinique plus stable que la variété tétragonale, elle-
méme plus stable que la variété cubique. Quelques années plus tard [90], il est montré
que ces potentiels ne permettent pas d’obtenir la phase monoclinique stable, laquelle se
transforme en une phase orthorhombique de type a-PbO; qui, lors de simulation en
dynamique moléculaire a haute température, se transforme directement en phase
cubique sans méme passer par la phase tétragonale. D’autres études, utilisant des
potentiels plus complexes [91] ou mettant en évidence I'importance de la covalence et
du transfert de charge entre les ions zirconium et oxygene [92] peuvent également étre
citées, mais aucune d’entre elles n’a jusqu’a présent réussi a reproduire correctement la
stabilité relative des trois polymorphes de la zircone a pression atmosphérique. En
2000, Zacate et al. [93] proposent un modele plus fin qui ne considére plus des ions
rigides mais qui prend en compte la polarisation électronique au sein d’un atome. Il
s’agit du modele cceur-coquille qui est en quelque sorte un affinement du modele
ionique habituellement utilisé. Basé sur le modele Dick-Overhauser [94], I'atome est
divisé en deux parties: un cceur de charge positive qui concentre la masse de I'atome
(noyau) et une coquille de charge négative et de masse nulle qui correspond aux
électrons. Ces deux parties sont connectées 'une a I'autre par un ressort (Figure 19). La

polarisation d’un ion est décrite comme le déplacement de sa coquille par rapport au
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ceeur et peut donc varier avec I'environnement. Le potentiel de Zacate et al. permet de
reproduire la phase cubique de la zircone, mais n’améliore pas les résultats pour les

variétés tétragonale et monoclinique.

Coquille
Charge q

Figure 19 : Schéma d’un atome tel qu’il est considéré dans un modele cceur-
coquille.

En 2001, Schelling et al. [95], qui s’intéressent alors a la transition tétragonale-
cubique et qui n'ont donc pas besoin de potentiels adaptés a une phase monoclinique,
décident de reprendre les travaux de Zacate et al.. lls se rendent compte que le modele
ceeur-coquille n'apporte que peu d’amélioration et s’en affranchissent. Ils modifient
alors tres légérement les parameétres des potentiels obtenus par 1'équipe de Zacate de

maniere a ce qu’ils s’Tadaptent également a une phase tétragonale (Tableau 1).

Tableau 1 : Parameétres pour les potentiels interatomiques développés par
Schelling et al. [95] et ceux utilisés par Zacate et al. [93].

Parametres

Potentiels de
Schelling et al. [95]

Potentiels de
Zacate et al. [93]

Interactions O - O

po-o (A) 0,224 0,21916
Aoo (eV) 9547,96 9547,96
Co-o (eV.A9) 32,0 32,0
Interactions Zr - O

pzr-o (A) 0,345 0,3477
Azro0 (eV) 1502,11 1502,11
Czr-o (eV.A5) 5,1 5,1

Par rapport aux données expérimentales [96, 97] estimées a 0 K par une
extrapolation des données expérimentales de la zircone tétragonale a haute
température, les potentiels de Schelling et al. donnent des résultats satisfaisants avec

des différences sur les parametres de maille inférieures a 2% (Tableau 2). Par contre le
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rapport c/a est un peu plus éloigné, traduisant une tétragonalité un peu plus faible, mais
reste néanmoins raisonnable. La position z des atomes d’oxygéne est quant a elle plus
élevée d’environ 4%. Cependant il faut noter que contrairement aux autres valeurs
expérimentales qui dérivent d’'une extrapolation a 0 K, la valeur expérimentale de cette
position est relevée a 1520 K, ce qui peut expliquer la différence entre les deux résultats.
Malgré quelques différences de température lors d'une étude sur les transitions
tétragonale-cubique (2000 K au lieu de 2650 K expérimentalement [24]), Schelling et al.
[95] ont montré que les potentiels utilisés restaient tout de méme adéquats pour

effectuer une étude sur la transition tétragonale-cubique de la zircone.

Tableau 2 : Comparaison entre les résultats trouvés par Schelling et al. [95] et les
valeurs expérimentales [96, 97] pour la phase tétragonale.

Valeurs obtenues avec les

potentiels de Ya-lleurs

Schelling et al. expérimentales
a(d) 5,082 5,050
c (&) 5,126 5,182
c/a 1,0086 1,0261
Position z des atomes O 0,715 0,685
Etétragonale — Ecubique (€V) -0,004 -0,057

Apres cette étude bibliographique, notre choix s’est finalement porté sur les
potentiels de Schelling et al. [95]. Ceux-ci ont l'avantage de décrire les variétés
tétragonale et cubique correctement et nous savons que les nanocristaux ont justement
une structure moyenne proche de la variété tétragonale. Par contre, ces potentiels sont
limités par le fait qu'’ils ne décrivent pas la variété monoclinique. Pourtant nous pouvons
imaginer que le désordre présent dans la structure des nanocristaux amene a des
environnements moins symétriques que les structures cubique et tétragonale. Or les
interactions atomiques ont un role important sur la structure obtenue, et d’autant plus
lorsque nous travaillons avec un systeme désordonné, sans contraintes de périodicité

[98].

Notons que ces potentiels ont été utilisés par Woodley et al. [99] pour la prédiction

de structure de petits nanoclusters de zircone (de (ZrO2z): a (Zr0O2)12).
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b) L’algorithme génétique

L’algorithme génétique fait partie de la famille des algorithmes évolutionnaires se
basant, comme leur nom l'indique, sur la théorie de I'’évolution proposée par Darwin.
Celui-ci publie en 1860 On the origin of species by means of natural selection, or the
preservation of favoured races in the struggle for life, livre dans lequel il explique que
sous l'influence de contraintes extérieures les étres vivants s’adaptent a leur milieu
naturel en faisant peu a peu disparaitre les éléments les plus faibles, donc les moins
adaptés, afin qu'il ne reste que le « meilleur » de la population. Cette vision est reprise au
XXeme siecle dans un domaine tout a fait différent: l'informatique. En effet, des
chercheurs étudient des méthodes qui permettraient une évolution spontanée des
systemes en fonction de nouvelles contraintes. Il faut attendre 1975 pour que John
Holland développe, dans son livre Adaptation in Natural and Artificial Systems [100], le
premier modele formel d’algorithme génétique qui deviendra la base des recherches
ultérieures dans ce domaine. Depuis, les algorithmes génétiques ont été utilisés dans
divers domaines tels que la physique, la biologie, I'’économie ou encore la sociologie et

ont prouvé a maintes reprises leur efficacité.

Cette méthode de simulation a attisé notre curiosité et nous nous sommes demandé
si elle était adaptée a la problématique de la prédiction de structure de nanocristaux.
Relativement peu de monde I'a utilisée dans cette optique la, mais nous pouvons citer les
travaux de Woodley et al. [99]. Ils ont en effet utilisé un algorithme génétique pour
échantillonner I'espace des configurations possibles pour des clusters de ZrO, contenant
relativement peu d’atomes (de (ZrOz)1 a (ZrO2)i2). Cette équipe ayant obtenu des
résultats satisfaisants, nous avons souhaité essayer également cette méthode pour les
mémes tailles de clusters et pour des tailles supérieures. Cependant, le programme que
nous avions a notre disposition pour réaliser ces simulations, GULP [85], traitait
seulement le cas de systemes périodiques et non pas le cas des clusters, de dimension
0D. De plus, I'algorithme génétique existant dans ce programme était un algorithme
simple, non hybride et avec peu d’options. Nous avons donc modifié ce programme afin
d’une part de lui faire prendre en compte les clusters et d’autre part d’en optimiser les
résultats, notamment en ajoutant des critéres supplémentaires. Nous expliquons dans la

partie qui suit le fonctionnement général de I'algorithme génétique.
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i. Principe général

La Figure 20 présente le principe général de I'algorithme génétique ainsi que des
options souvent utilisées. Nous décrivons ensuite sous ce schéma toutes les étapes, les
options ainsi que les termes employés. Le point de départ de I'algorithme génétique est
une population initiale constituée de solutions potentielles (dans le cas de I’évolution de
'espece proposée par Darwin, ces solutions sont les chromosomes). Cette population est
évaluée grace a un critére de qualité et une sélection des candidats répondant au mieux
a ce critere, est alors effectuée. Ces candidats subissent un processus de reproduction
puis sont réévaluées et une nouvelle population est a nouveau créée, normalement plus
performante que la premiere. Au fur et a mesure de la progression des cycles, la
population évolue et s’améliore selon le critére de qualité (ou fonction cofit), en
minimisant celui-ci. L’algorithme génétique est donc une méthode d’optimisation
globale de la fonction coiit qui dans notre cas correspond a I’énergie du systeme. Par
contre, nous arrétons généralement la simulation de fagon arbitraire lorsque nous
jugeons les configurations trouvées satisfaisantes. L’algorithme génétique ne garantie

donc pas de converger vers le minimum global.

Ici, l'algorithme génétique a été adapté a notre étude en considérant les
configurations de nano-objets comme les membres d’une population et en choisissant

comme critere de qualité la minimisation de I'énergie totale du systeme.
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{ 1 w Population 2M ‘

C _+L nouveaux candidats
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:l/ \ v

B { 2 w Evaluation des candidats ‘

v

{ 3 w Sélection de 2M candidats : roulette, tournoi,... ‘

v A

{ 4 w Procréation : mutation, croisement ‘
D

v
{ 5 w Evaluation de tous les candidats ‘

v
{ 6 w Sélection meilleurs candidats ‘

= Nouvelle population

——> 2M + N candidats
Figure 20 : Schéma représentatif d'un algorithme génétique. En bleu figurent des
options facultatives.

Etapes:

1> On crée une population aléatoire constituée de 2M candidats. Il ne faut ni
choisir une population trop petite (<10) pour ne pas limiter le choix de solutions ni une
population trop grande (>100) qui allongerait le temps de calcul sans pour autant

améliorer la solution finale.

2 > La qualité des candidats est évaluée a l'aide d’une fonction cofit. Dans notre
étude, cette fonction est I'énergie du systéme. L’algorithme va alors chercher a

minimiser cette énergie.

3 = Les meilleurs candidats sont sélectionnés (cf. la description des termes roulette
et tournoi ci-apres). Ce cycle de sélection est reproduit autant de fois que nécessaire
pour choisir 2M candidats. Cette sélection n’est pas restrictive et un méme candidat peut

étre sélectionné plusieurs fois.
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4 - 1l s’agit de I'étape de reproduction durant laquelle, deux a deux, les membres de
la nouvelle population, considérés comme des « parents » donnent deux « enfants » (cf.

la description des termes mutation et croisement ci-apres).
5 - La totalité des candidats (parents et enfants) est évaluée par la fonction coiit.

6 - De la méme maniére qu’'a I'étape 3, les 2M meilleurs candidats sont sélectionnés.

Le cycle de I'algorithme génétique reprend alors a I'étape 2.

Options :

Les options décrites ici sont ajoutées a l'algorithme génétique dans le but
d’améliorer les résultats soit en privilégiant les meilleurs candidats, soit au contraire en

augmentant la diversité de la population.

A - Entre le moment ou la nouvelle population est créée (étape 6) et le moment ou
elle est réévaluée (étape 2), la population est augmentée de L nouveaux individus. Cela

favorise la diversité des candidats.

B > Apres l'évaluation des candidats (étape 3), ceux qui sont identiques sont
écartés et remplacés par de nouveaux candidats aléatoires. L’étape 2 est alors
recommencée. Cette option est plus souvent utilisée dans le cas d’algorithmes

génétiques hybrides (voir 'option C).

C - Dés la création d'un nouveau candidat (étape 1), il est immédiatement relaxé
(principe de I'algorithme hybride) avant que sa fonction coft ne soit évaluée (étape 2). Il
y a alors une plus forte probabilité que des configurations identiques apparaissent. Dans

ce cas, nous pouvons nous servir de 'option B afin d’éliminer les clones.

D - Cette option est appelée I'élitisme. Apres I'évaluation effectuée a I'étape 2, les
meilleurs candidats sont isolés puis réintroduits dans la nouvelle population obtenue a
I'étape 6. Le nombre de ces candidats est choisi arbitrairement mais ne doit pas étre

excessif pour ne pas empécher la diversité de la population.

Les options sont utilisées pour accélérer la convergence vers le résultat final ou
pour améliorer ce résultat, mais il faut tout de méme garder un regard critique sur
celles-ci. L’élitisme, notamment, est une option qui permet certes de conserver des

candidats répondant le mieux a nos criteres de qualité, mais elle peut également

provoquer une chute de la diversité de la population. Sans cette diversité, certains
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résultats peuvent ne pas étre remarqués alors qu’ils pourraient contenir de bons

éléments pouvant servir a améliorer une autre solution possible.

Termes particuliers :

Lors de la sélection des meilleurs candidats (étapes 3 et 6), deux méthodes ont été
citées :

- Roulette : imaginons une roue divisée en différentes parts de taille proportionnelle
a la qualité de la fonction coflit de chaque candidat. De la méme maniere que dans un jeu
de casino, cette roulette est « actionnée » et le résultat obtenu correspond au candidat
choisi. Il suffit de répéter cette action autant de fois que nécessaire. Les candidats ayant
la meilleure fonction colt ont donc plus de chance d’étre sélectionnés. L'inconvénient de
cette méthode est que de mauvais candidats, donc avec une petite part sur la roulette,
peuvent se retrouver completement éliminés alors qu'’ils auraient pu apporter quelque

chose dans la recherche de la solution finale.

- Tournoi : organisé de la méme maniére que des duels, le tournoi consiste en la
rencontre entre deux individus a I'issue de laquelle le meilleur est sélectionné pour faire
partie de la nouvelle population. L’avantage de cette méthode est que méme des
candidats de mauvaise qualité peuvent étre choisis, s’ils tombent en duel avec un
candidat encore moins bon. L’algorithme n’est donc pas restreint aux meilleurs

individus.

Apres I'évaluation et la sélection de la nouvelle population (étapes 2 et 3), nous

passons a I'étape de reproduction basée sur le croisement et/ou la mutation (étape 4) :

- Croisement : imaginons deux parents P1 et P;, représentant des clusters constitués
de 3 atomes chacun. Les 9 coordonnées atomiques de chaque parent correspondent a
leurs « genes » (Figure 21). Le croisement consiste a former deux enfants E; et Ez a
partir des genes de P1 et P2. Il peut s’effectuer en un point (single-point crossover) ou en
plusieurs tel que le « double-point » ou « multiple-point crossover » (Figure 22). On fixe
la probabilité avec laquelle le croisement peut se produire (Pc = 1 tous les individus sont

croisés, Pc = 0 aucun individu ne subit de croisement).
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Croisement

E, E,
Figure 21 : Principe du croisement en algorithme génétique.

Double-point crossover

Multiple-point crossover

Figure 22 : Principe du croisement en deux ou plusieurs points en algorithme
génétique.

- Mutation : les individus mutés subissent une transformation de I'un de leurs genes.
Dans certains algorithmes, y compris celui que nous avons utilisé, les genes des
candidats sont codés en langage binaire. La chaine représentant chaque candidat est
alors une chaine de caracteres 0 ou 1 et la mutation consiste a changer un 0 en 1 ou
I'inverse. Ce principe est illustré sur la Figure 23. De la méme maniere qu’il y avait une
probabilité de croisement, il y a une probabilité de mutation (Pm = 1 tous les individus

subissent une mutation, P, = 0 aucun individu n’en subit).

[T ITT I T[T ][I TTTHETT]

Figure 23 : Principe de la mutation en algorithme génétique.

Il existe donc un grand nombre de parametres et options possibles, faisant de
chaque algorithme génétique, un algorithme unique. Donnons maintenant quelques

précisions sur les parametres utilisés dans le cadre de notre étude.
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ii. Précision sur notre algorithme génétique

Le programme GULP [85] propose un algorithme génétique de base permettant
d’effectuer les étapes simples comme la « roulette », le «tournoi», etc...Nous avons

modifié cet algorithme en ajoutant les options suivantes :

» Optimisation des configurations de départ

= Relaxation géométrique d’'un nombre défini de structures aprés un nombre
de cycles choisi. La relaxation peut porter sur différents nombres de
configurations :
- Toutes les configurations
- Le premier quart des configurations
- Un quart des configurations choisi aléatoirement
- Le premier tiers des configurations
- Un tiers des configurations choisi aléatoirement

= (ritere géométrique : ce parametre permet de comparer les configurations
non plus sur un critéere énergétique mais sur un critere géomeétrique et ainsi

supprimer des configurations totalement ou quasiment identiques.

Concernant les parametres plus généraux habituellement rencontrés dans un

algorithme génétique, nous les avons configurés comme ceci :

» Fonction colit: I'énergie du systeme a été choisie

= (Critére de la fonction colt: nous I'avons fixée a 0,01 eV. Cela signifie que
deux configurations avec des fonctions cofits présentant un écart inférieur a
cette valeur, sont considérées comme identiques et 'une d’elles est écartée.

= Nombre de cycles maximal : 500

= Nombre de configurations retenues apres chaque cycle : 30

= Nombre de configurations finales (meilleurs candidats) : 10

Les parameétres comme la valeur initiale du générateur de nombre pseudo-aléatoire
qui permet de démarrer l'algorithme génétique ou encore les valeurs de probabilité de
tournoi et mutation font quant a eux l'objet d'une série d’essais présentée dans le

chapitre IV de ce manuscrit.
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c¢) Dynamique moléculaire classique

La dynamique moléculaire, introduite a la fin des années 50 par Alder et Wainwright
[101, 102] et dont la premiére simulation sur un systeme réaliste a été effectuée en 1974
par Stillinger et Rahman [103], repose sur l'étude de la trajectoire d'un ensemble
d’atomes en appliquant les lois de la mécanique classique newtonienne. Dans le cas de la
dynamique moléculaire classique, des potentiels interatomiques tels qu’ils ont été
définis précédemment sont nécessaires afin de décrire les interactions entre les

différents atomes.

Les équations classiques de Newton sont résolues en considérant les atomes comme
des masses ponctuelles m;, les forces qui s’exercent sur eux provenant des autres
atomes. A un temps donné, chaque atome i subit une accélération d; donnée par la

relation fondamentale de Newton :
ﬁi = mi&i

La force ﬁi est obtenue par dérivation de I'énergie potentielle totale E provenant des

potentiels interatomiques :

ﬁi = grad,E

Connaissant la relation entre 'accélération @;, la vitesse v; et la position d’'un atome

7;, il est alors possible de déterminer le mouvement de celui-ci :

- 2> =
dvi_d Ti_ﬂ

dt — dt2  m

L’intégration des équations de mouvement nécessaire a la résolution du probléme
se fait par approximation des différences finies. Le pas de temps utilisé ne doit pas étre
trop faible pour que les atomes se déplacent suffisamment et au contraire, ne doit pas
étre trop élevé pour que la simulation ne devienne pas instable a cause d'une
augmentation trop importante de I'énergie du systeme. Dans le logiciel GULP [85] nous
avons utilisé I'algorithme de Verlet. Il repose sur un développement de Taylor a I'ordre 3
des positions 7;(t + At) et 7;(t — At) :

3—)

= - - 1 F_)l 2 1d Tl
ri(t + At) = 7;(t) + vy (¢)At +§EA1: +2T3

At3 + 0(At)*

58



. R R 1F , 1d%
7 (t — At) = 7 (t) — V() At + EEM T

At3 + 0(At)*

ol O(At)* représente la précision du calcul.

En sommant ces deux relations, nous obtenons alors :

-

F;
7i(t+ At) + 7#(t — At) = ZFi(t)+ELAt2+0(At)4 (11)
i

Pour effectuer un calcul en dynamique moléculaire, il est nécessaire de définir le
systéme initial (la position des atomes), I'ensemble thermodynamique, la température et

des parametres de simulation (pas d’intégration, temps de simulation).

Le nombre d’atomes ainsi que leurs positions proviennent directement du modele
de nanoparticules que nous souhaitons relaxer en dynamique moléculaire (cf. Chapitre
[V). 1l faut ensuite choisir un ensemble thermodynamique, c’est-a-dire un ensemble de
contraintes que nous considérons comme imposé par le milieu extérieur. En dynamique
moléculaire, plusieurs ensembles existent tels que le NVT (nombre d’atomes, volume et
température constants), le NPT (nombre d’atomes, pression et température constants)
ou encore l'ensemble microcanonique NVE (nombre d’atomes, volume et énergie

constants). Pour nos simulations, nous avons utilisé ce dernier.

Au temps initial t = 0, une vitesse aléatoire v, liée a I'énergie cinétique E, et la
température T, est attribuée aux atomes selon la loi de distribution des vitesses de
Maxwell. La simulation en dynamique moléculaire se fait en deux étapes: une phase

d’équilibration et une phase de production.

Pendant la période d’équilibration, les vitesses sont régulierement remises a
I'échelle de sorte a ce que la température du systeme soit constante. Ceci permet
notamment au systeme d’évacuer un exces d’énergie cinétique induit par la diminution

de I’énergie potentielle.

Dans le cadre de notre étude, nous utilisons la dynamique moléculaire
principalement comme méthode d’obtention d’'une configuration de basse énergie. Nous
avons donc choisi une période d’équilibration relativement longue (10 ps) de maniére a
ce que I'énergie potentielle puisse étre minimisée convenablement, et une période de

production plus courte (1 ps). Le pas d’intégration est quant a lui de 0,0005 ps. La Figure
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24 illustre dans le cas d'un cluster (Zr0z)s43 la minimisation de I'énergie potentielle
pendant une telle simulation a 300 K. L’énergie du cluster seulement optimisé
géométriquement et celle du cluster optimisé apres dynamique moléculaire sont
également indiquées sur la Figure 24. L’énergie du cluster initial est de -4538,11 eV.
Nous voyons que I'énergie diminue jusqu’a égaler, a 1 ps, celle de l'optimisation
géométrique. Apres 1 ps, elle subit un premier saut, puis un second a 2 ps, avant de se
stabiliser. Une optimisation géométrique apres ce cycle de simulation permet d’abaisser

anouveau l'énergie, celle-ci passant ainsi de -4698,55 eV a -4703,13 eV.
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Figure 24 : Evolution de I'énergie potentielle d’'un cluster (Zr0:)43 lors de la
simulation utilisée dans ce travail. En vert, I’énergie du cluster optimisé
géométriquement et en rouge, I'énergie finale du cluster apres un cycle de
dynamique moléculaire suivi d'une optimisation géométrique.

2. Méthodes ab initio

Les méthodes atomistiques que nous avons présentées dans le paragraphe
précédent ne rendent pas compte du réle joué par les électrons et restent conditionnées
par les parametres empiriques nécessaires a leur ajustement. Or, comme nous I'avons vu,

le choix des potentiels pour ZrO; n’est pas completement satisfaisant.

Afin de s'affranchir des parametres empiriques qui conditionnent la précision des
résultats, il est nécessaire de ne plus considérer I'atome comme une entité insécable
mais d'avoir une description a une échelle plus fine. L'architecture atomique étant
décrite comme un assemblage d'un noyau atomique et d'un cortége électronique, les lois

de la mécanique newtonienne ne sont plus adaptées a sa description. A cette échelle plus
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élémentaire, seul le formalisme complexe de la mécanique quantique est utilisable. Les
interactions entre les différentes particules constituant le systéme sont théoriquement
bien connues et reposent sur la nature méme de ces particules. Celles-ci sont des
particules chargées (noyau, électron), par conséquent le systeme est le siege

d’interactions mutuelles de type coulombien.

A ce stade l'application des lois de la mécanique quantique ainsi que la seule
connaissance de l'espece chimique des atomes composant le systéme permettent de
calculer, en principe, toute observable physique. Les approches quantiques sont de ce
fait qualifiées d'ab initio, du latin « ab » (a partir) et « initium » (début), puisqu'elles ne
font intervenir que des constantes fondamentales de la physique et ne requiéerent pas la

connaissance expérimentale a priori du systéme considéré.

Compte tenu des éléments présentés ci-dessus, la détermination des propriétés
physico-chimiques du systeme étudié repose sur la résolution d'un probléeme bien
particulier : la détermination de I'état fondamental, c'est-a-dire de l'état de plus basse
énergie. La recherche de I'état fondamental se trouve étre le probleme standard de la
mécanique quantique. L'ensemble des modeles quantiques connus dérive directement
de I'équation de Schrodinger. 1l s'agit d'une équation aux dérivées partielles qui décrit
I'évolution au cours du temps de la fonction d'onde W décrivant le systeme physique.

Elle prend la forme suivante :

oY
ih— = HY¥Y
ot

ou ¥ représente la fonction d'onde donnant la description complete de I'état du
systéme de particules. Elle dépend des variables d'espace et de temps. H est I'opérateur
hamiltonien (associé a 1'énergie totale) du systéme considéré. Celui-ci est la somme des

opérateurs d'énergie cinétique T et potentielle V (¢) :
Ht)=T+V(t)

L'opérateur hamiltonien dépend donc du temps t si les potentiels qui entrent en jeu
dépendent eux-mémes explicitement du temps. Lorsque l'opérateur H ne dépend pas du
temps, ie. I'énergie potentielle est indépendante du temps, cela rend possible la
séparation des variables de 1'équation de Schrodinger. La fonction d'onde du systeme est
remplacée par le produit de deux fonctions, une dépendant de la variable de I'espace et
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I'autre du parametre temps. Le probleme est donc ramené a une équation aux valeurs

propres, appelée équation de Schrédinger stationnaire.
HY = E¥
ou E représente I'énergie de 1'état stationnaire.

La recherche des états propres de I'hamiltonien demeure une tache complexe. En
général, dans le cas des systémes polyélectroniques, il faut faire appel aux diverses
approximations permettant d'amoindrir la complexité du probleme et rendre ainsi son

traitement analytique possible.

La majorité des codes ab initio développés ces dernieres décennies sont basés sur
une théorie ayant fait ses preuves de par sa puissance analytique et prédictive, la théorie
de la fonctionnelle de la densité (DFT pour Density Functional Theory). Cette méthode
permet la résolution approchée de 1'équation de Schrédinger de facon efficace pour des
systémes relativement gros. En s'adossant aux fondements de la théorie quantique, elle
a permis de s'attaquer directement et avec succes a une multitude de problemes faisant
le sujet d'interrogations dans divers domaines tels que la physique, la chimie ou la
biologie. Le développement incessant des moyens de calcul a rendu possible dans un

temps raisonnable 1'acces a une multitude d'informations.

Dans le cadre de ce travail nous essayerons de donner une description succincte de
la DFT, en particulier des approximations simplificatrices (mais rigoureuses) utilisées
pour la mise en place de cette théorie tout en respectant la chronologie des différents
stades de son développement. Néanmoins, tout lecteur désirant trouver de plus amples
détails peut se tourner vers le livre de Parr et Yang, Density-Functional Theory of Atoms

and Molecules [104].

Avant de s'attaquer aux principes fondateurs de la théorie de la fonctionnelle de la
densité, il est important de décrire une approximation commune aux différentes
approches ab initio. Dans la majeure partie des calculs de chimie quantique, la recherche

de I'état fondamental s'effectue dans le cadre de 'approximation de Born-Oppenheimer.
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a) Approximation adiabatique de Born-Oppenheimer

En 1927, un an apres la publication de I'équation de Schrédinger, Max Born et J.
Robert Oppenheimer ont publié un travail remarquable [105] sur la mécanique
quantique des molécules. L'essentiel des informations connues sur la structure des états
liés dans les molécules découle de I'approximation proposée par Born et Oppenheimer

dans ce travail.

En exploitant le large rapport entre les masses des noyaux et des électrons, les deux
scientifiques ont eu l'intuition physique suivante : compte tenu de leur tres petite masse,
les électrons sont capables de se mouvoir avec une vitesse tres grande comparés aux
noyaux beaucoup plus lourds. De ce fait, la relaxation électronique est instantanée par
rapport aux mouvements nucléaires et les positions des noyaux peuvent étre

considérées comme fixes.

L'équation de Schrodinger pour un systéme tel qu'une molécule implique des
fonctions d'onde dépendant des coordonnées nucléaires et électroniques. En se basant
sur l'approximation de Born-Oppenheimer, on peut séparer les équations dynamiques
en deux parties : électronique d'une part, nucléaire (rotation et vibration) d'autre part.
Ceci revient a négliger les termes de couplage des mouvements. Les électrons sont ainsi
sujets a un mouvement dans un champ moyen créé par l'ensemble des noyaux

immobiles.
b) Théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT)

Contrairement aux méthodes ab initio Hartree-Fock et post-Hartree-Fock que nous
n’avons pas développées ici et qui s’appuient sur la fonction d’'onde ¥(ry, rz, ..., n) des N
électrons du systeme pour accéder a l'énergie et les propriétés de 1'état fondamental, la
théorie de la fonctionnelle de la densité exploite le fait qu'il est nécessaire de connaitre
uniquement la densité électronique p(r) du systeme. Cette reformulation du probleme
réduit de maniere significative sa complexité en diminuant le nombre de degrés de

liberté.

La théorie de la DFT a été développée par Hohenberg et Kohn [106] en 1964 sur la
base de deux théorémes reposant sur l'idée d'une description du potentiel externe des

noyaux comme une fonctionnelle unique de la densité de charge p(r).
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i. Lesthéoremes de Hohenberg et Kohn

Bien que la DFT trouve ses racines conceptuelles dans le modele de Thomas et
Fermi, elle n’eut droit a des fondations théoriques solides qu’avec I'apparition de deux
théorémes de Hohenberg et Kohn (H-K) qui relient des systémes de N électrons sans
interaction a la densité électronique du systeme réel (N électrons interagissant). Le

premier théoréme peut s’énoncer de la maniere suivante :

« Pour tout systeme de particules en interaction dans un potentiel externe V(r), le
potentiel V(r) est uniquement déterminé, a une constante additive pres, par la densité

électronique p(r) de la particule dans son état fondamental. »

Un systéme et toutes ses propriétés observables sont donc entierement déterminés

par la densité électronique totale. L'énergie est donc une fonctionnelle de la densité :

E =F[p(x,y,2)]

Une fonctionnelle est une fonction de fonction, ie. elle est a la fonction ce que la

fonction y = f(x) est au scalaire x.

Le second théoréme quant a lui nous dit que la densité électronique est telle qu’elle
minimise I'énergie. Il faut cependant noter que cette énergie minimale, obtenue par ces

théorémes, est toujours légerement supérieure a I'énergie du systéme réel.
ii. Le modéle de Kohn-Sham

Le modele de Kohn-Sham [107] permet de décomposer I'énergie du systéme en
plusieurs termes. Il y a d’'une part les termes d’expression connus a savoir I'énergie
cinétique (des noyaux et des électrons) et les énergies potentielles noyaux-noyaux,
noyaux-€électrons et électrons-électrons. Tous ces termes sont des fonctionnelles de la
densité et une partie de ceux-ci est connue et facilement calculable de maniere exacte.
Pour cela, il suffit d’utiliser un systéme de référence possédant la méme densité de spin
que le systeme réel et composé d’électrons qui n’interagissent pas entre eux. D’autre
part, il y a les termes inconnus, regroupés dans un terme appelé « énergie d’échange
corrélation Exc ». Il contient en particulier les termes cinétiques et électrostatiques non
classiques, provenant des corrélations entre les mouvements des électrons du fait de
leur nature quantique (probléme de spin). La corrélation correspond au juste équilibre

entre le gain en énergie coulombienne et le colit en énergie cinétique lorsque deux

64



électrons d’état de spin différents sont séparés. La partie échange quant a elle
correspond au gain en énergie coulombienne dii au respect du principe de Pauli

(exclusion entre deux électrons de méme spin).

L’avantage de ce modele de Kohn-Sham est que les plus grosses contributions en
énergie sont définies le plus précisément possible. L’approximation est donc faite sur la
plus petite contribution, a savoir I'énergie d’échange corrélation. Les erreurs sont par

conséquent concentrées dans Exc.
iii. Le cycle autocohérent

Afin de définir le plus précisément possible I'énergie d’échange corrélation, il est
nécessaire d'utiliser un calcul de type itératif. Il s’agit du cycle autocohérent (SCF pour
Self-Consistent Field). Dans un premier temps I'énergie potentielle correspondant a un
arrangement structural donné et possédant une densité électronique initiale est générée.
Cette énergie est ensuite sommée avec le terme d’échange corrélation, ce qui donne un
potentiel effectif. Les équations de Kohn-Sham sont alors résolues a 'aide de ce potentiel
et de la densité électronique et nous obtenons ainsi I'énergie et la fonction d’onde du
systeme. Une nouvelle densité électronique est générée via cette nouvelle fonction
d’onde puis remplace la densité électronique initiale. Ce schéma est reproduit jusqu’a
obtenir une densité autocohérente. La différence d’énergie entre deux cycles est le
critéere de convergence. L’énergie finalement obtenue, normalement plus basse que
I'énergie initiale, est considérée comme étant I'énergie de Kohn-Sham et utilisée pour

calculer I’énergie totale du systéme.
iv. Les fonctionnelles

Pour déterminer le plus précisément possible Ex, il faut utiliser des fonctionnelles
dites d’échange et de corrélation les plus efficaces possibles. Mais elles ne peuvent pas
étre exactes, a I'exception de celles pour un gaz d’électrons libres. En effet, cela découle
de la complexité de l'équation de Schrodinger pour des éléments différents de

I’hydrogene.

La premiere fonctionnelle apparue utilise I'approximation de la densité locale (Local
Density Approximation, LDA) ou les équations ne dépendent que de la densité aux

coordonnées ou celle-ci est évaluée. Cette méthode fonctionne bien pour les métaux.
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Ensuite, des améliorations sont apparues comme l'approximation des gradients
généralisée (Generalized Gradient Approximation, GGA). Elle prend en compte le
gradient de la densité aux mémes coordonnées. Cette derniere donne de trés bons

résultats sur I'énergie et les géométries et a grandement aidé a la popularité de la DFT.

Dans notre travail, les calculs en DFT ont été effectués avec les codes SIESTA
(acronyme de Spanish Initiative for Electronic Simulations with Thousand of Atoms)
[108] et CPMD (Car-Parrinello Molecular Dynamics) [109] décrits dans le paragraphe
11.2.d).

¢) Dynamique moléculaire ab initio

La mise en place de la dynamique moléculaire ab initio permet de décrire les
mouvements des atomes en résolvant les équations de Newton a 'aide d'un calcul de
chimie quantique (DFT), dans le but de déterminer les forces agissant sur les atomes.
C’est une méthode de simulation utilisant de facon complémentaire la DFT et la
dynamique moléculaire classique. Comme l'explique Pasquarello [98], les interactions
atomiques ont un réle important sur la structure obtenue, et d’autant plus lorsque nous
travaillons avec un systeme désordonné, sans contraintes de périodicité. Dans le cas de
la dynamique moléculaire ab initio, elles proviennent d'une description quantique de la
structure électronique cohérente a tout moment avec les positions atomiques. Cet
avantage permet de décrire des systémes moléculaires complexes. La dynamique
moléculaire ab initio est notamment capable de fournir des informations qui ne sont pas
disponibles a partir des méthodes empiriques telles que certaines propriétés
électroniques. L’étude des réactions impliquant la rupture ou la formation de liaisons
covalentes devient également possible. Cependant, ces avantages sont tempérés par le
colit en temps de calcul qui devient relativement important. Il est donc nécessaire de se

limiter a de petits systémes sur des périodes courtes.

Bien qu'il existe différents types de dynamique moléculaire ab initio (Ehrenfest,
Born-Oppenheimer,...), I'approche la plus utilisée ces dernieres années est la méthode
Car-Parrinello [110]. Elle consiste a associer une dynamique classique aux degrés de
liberté électroniques. Ceux-ci et les degrés de libertés nucléaires sont traités sur un

méme pied d’égalité par I'introduction d’un lagrangien :
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. 1
LWL R = D whlih) + 5 MiR? = Fyoe (1}, (073, (RID

ou {1;} et {R,;} correspondent respectivement aux degrés de liberté électroniques et
nucléaires. Les parametres M; et u correspondent quant a eux a la masse du noyau et a

la masse fictive des électrons.
Cette expression est composée de la somme de trois termes :
- un terme d’énergie cinétique des degrés de liberté électroniques,
- un terme qui correspond a I'énergie cinétique habituelle des noyaux,

- un terme d’énergie totale.

L’'une des conditions importantes a respecter est que u soit petite afin que le
premier terme reste négligeable par rapport a I'énergie cinétique des noyaux. Apres une
minimisation électronique standard initiale, chaque nouvelle configuration est

maintenue a I'état fondamental grace a la dynamique fictive des électrons.
d) Présentation des programmes utilisés pour les calculs ab initio

Dans le cadre de notre travail, deux codes ab initio ont été utilisés. Nous revenons
dans cette section, de maniere succincte, sur I'approche théorique et les concepts de
base de ces deux codes. Pour chacun de ces derniers, des calculs préliminaires sont

également effectués.
i. SIESTA

Le code SIESTA (acronyme de Spanish Initiative for Electronic Simulations with
Thousand of Atoms) [108] désigne a la fois une méthode et son implémentation
numérique pour réaliser des calculs de structure électronique et de dynamique
moléculaire ab initio. Les calculs présentés dans ce manuscrit ont été réalisés sur le

calculateur CALI (CAlcul en LImousin) de I'Université de Limoges.

A l'instar de la majeure partie des méthodes de simulation basées sur la DFT,
SIESTA utilise les deux approximations basiques : le traitement des effets d'échange et
de corrélation électroniques (cf. 'approche de Kohn-Sham au paragraphe II.2.b)ii.) et
I'approximation du pseudopotentiel qui consiste a alléger et réduire le temps de calculs
en remplacant les électrons de coeur qui n’interviennent pas dans la liaison chimique par
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un potentiel correspondant a l'un des états stationnaires de ces électrons. Ces
pseudopotentiels sont a norme conservée [111, 112] et traités dans leur forme non-

locale proposée par Kleinman et Bylander [113].

L'utilisation des pseudopotentiels impose le choix d'une base afin de décrire les
orbitales pseudo-atomiques. Dans le formalisme de SIESTA, contrairement a de
nombreux codes ab initio développés sur une base d'ondes planes ou de fonctions
gaussiennes, les fonctions d'onde du systeme sont développées sur une base localisée
par une combinaison linéaire d'orbitales atomiques numériques. Cette base est
construite en utilisant les solutions des équations de la DFT associées a 1'atome isolé
dans la description des pseudopotentiels. Les orbitales correspondent au produit de
fonctions radiales numériques et d'harmoniques sphériques. Les orbitales pseudo-
atomiques sont strictement confinées et par conséquent nulles au-dela d'un certain
rayon, nommé rayon de coupure (rc), généralement différent pour chaque orbitale. La
force de cette méthode réside dans le choix d'orbitales atomiques localisées. Ceci la rend
adaptée a la description de systemes de dimensions arbitraires (molécules, clusters ou
systéemes périodiques) vu que la présence de lacunes n'engendre pas un colt

supplémentaire tel que c’est le cas dans les approches d'ondes planes.

Calculs préliminaires :

Les calculs présentés dans cette partie constituent une étape préliminaire visant a la
fois la prise en main des outils de simulation et le réglage des derniers détails techniques
(tels que le choix des pseudopotentiels) qui conditionnent, dans ce type de simulation, la
précision des résultats. Comme le travail présent s'inscrit dans les perspectives et la
continuité d'une these effectuée au sein de notre laboratoire et dans laquelle le code

SIESTA a été utilisé [22], nous serons donc amenés a établir une étude comparative

reprenant ces résultats.

Lors de nos simulations, nous avons choisi d’utiliser les bases et pseudopotentiels
fournis par I'équipe de SIESTA. Dans le cas des pseudopotentiels, ils ont été déterminés
par la méthode de Troullier-Martins [114]. Ils servent, comme nous l'avons dit, a
représenter les électrons de cceur afin d’alléger les calculs. Les électrons de valence sont
donc les seuls a étre décrits par la collection de bases. Dans le cas de la zircone, la

configuration électronique de 'atome de zirconium est [Kr]5s24d? et celle de I'atome
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d’oxygene, [He]2s22p*. En ce qui concerne les fonctionnelles d’échange corrélation
utilisées, elles entrent dans le cadre de 'approximation du gradient généralisé GGA. La
fonctionnelle ayant donné les meilleurs résultats est celle de Perdew, Burke et Ernzerhof
(PBE) [97].

Pour la partie d’optimisation de géométrie, lors de nos calculs, nous avons
échantillonné la zone de Brillouin avec un seul k-point selon la procédure de Monkhorst
et Pack [115]. Des essais avec un plus grand nombre de k-points (256) ont été effectués
mais ont conduit a des résultats d’énergie similaire pour un temps de calcul beaucoup
plus long, ce qui nous a confortés dans I'idée de ne pas conserver un nombre de k-points
élevé.

Pour le bon fonctionnement du programme SIESTA, un autre parametre est a
définir. Il s’agit de la «grille de coupure », également nommée mesh cutoff. Il est
indépendant des fonctions de base atomique contrairement au mesh cutoff employé
dans les méthodes utilisant des ondes planes. Ce parametre permet de minimiser
certaines fluctuations numériques issues de la transformée de Fourier de la densité
électronique et améliore donc directement la qualité de la description de cette derniére.
Choisir une valeur de mesh cutoff adéquate consiste a faire un compromis entre les
valeurs d’énergie minimale et le temps de calcul qui s’allonge lorsque le mesh cutoff
augmente. Pour faire notre choix, nous avons effectué divers calculs sur un cluster
(ZrO2)43 cubique, avec des valeurs de mesh cutoff variant de 100 a 1100 Ry. La courbe
représentant I'énergie totale du systéme en fonction de ces valeurs est présentée sur la
figure suivante :
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-410015-
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Energie totale (eV)
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Figure 25 : Evolution de I’énergie d'un cluster (Zr02)43 en fonction du mesh cutoff.
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Nous constatons sur cette figure que l'énergie diminue fortement avant de se
stabiliser a partir de 600 Ry. Nous avons donc choisi une valeur légerement plus élevée
(800 Ry) afin d’obtenir des résultats d’énergie satisfaisants tout en gardant des temps de

calcul raisonnables.

Une fois les parameétres définis, nous pouvons procéder au calcul d’optimisation de
géométrie en autorisant les atomes a bouger jusqu’a ce que les forces atomiques soient
suffisamment faibles (inférieures a 0,002 eV.A-! dans notre cas). Des tests préliminaires
sur les structures des différents polymorphes de ZrO; ont été effectués pour valider le

choix de nos parametres.

Une étude de la stabilité des différents polymorphes de la zircone pure représente
un point de départ particulierement rassurant compte tenu du nombre important de
travaux expérimentaux et théoriques (sous haute pression et/ou a haute température)
qui lui ont été dédiés ces dernieres décennies [116-127]. Les polymorphes de la zircone
feront I'objet d’'une description détaillée dans le chapitre V mais notons des a présent
qu’il existe trois polymorphes a pression ambiante, dont deux a haute température :
Monoclinique - Tétragonal - Cubique. Lors de l'augmentation de la pression a
température ambiante, deux autres polymorphes apparaissent selon la séquence

suivante : Monoclinique = Orthorhombique I = Orthorhombique II [116, 119].

Nous avons déterminé I'énergie du systéme en fonction du volume de maille apres
optimisation de chaque polymorphes de la zircone. Avant de nous intéresser aux
résultats obtenus, notons qu’une étude similaire a déja fait 'objet d’'un travail précédent
dans le cadre de la thése de Richard Mayet [22]. Cependant, celui-ci avait utilisé des
pseudopotentiels et des parameétres de calculs différents des notres. Les parametres

propres a chaque travail sont présentés dans le Tableau 3.
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Tableau 3 : Parametres utilisés lors des optimisations réalisées avec le code
SIESTA dans le cadre de la thése de Richard Mayet [22] et dans le cadre de notre

travail.
Parametres utilisés | Parametres de notre
dans [22] étude
7r 0 Zr 0
Configuration 4d2 2s2 4d? 2s2
de référence >s? 2pt >s? 2pt
5p° 3d0 5p° 3d°
4£0 4f0 4f0 4f0
s 1,35 1,14 3,04 1,47
Rayon de p 1,43 1,14 3,19 1,47
coupure (u.a.) | d 1,55 1,14 2,68 1,47
f 1,65 1,14 2,65 1,47
Fonctionnelle GGA-PBE GGA-PBE
Nombre de kpoints 1 1
Mesh Cutoff 100 Ry 800 Ry
Critere d’arrét pour
les forces 0.003 Ry.A1 0.002 Ry.A1
atomiques

Comme nous pouvons le constater, les principales différences entre nos parametres
et ceux utilisés précédemment [22] proviennent des rayons de coupure de chaque
orbitale, i.e. la distance apres laquelle les orbitales pseudo-atomiques sont nulles, et du
mesh cutoff utilisé, faible dans le cas des précédents travaux. La légere différence au
niveau de la valeur en-dessous de laquelle les forces atomiques sont considérées comme

suffisamment faibles ne doit pas modifier de maniere significative les résultats.

Nous avons déterminé I'énergie du systeme des polymorphes de la zircone en
fonction du volume de maille aprés optimisation de chaque structure (Figure 26). Le
Tableau 4 présente les énergies minimales obtenues, les volumes de maille

correspondants ainsi que les volumes expérimentaux.
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Figure 26 : Energie totale (eV) de chacune des trois structures de la zircone en
fonction du volume par unité formulaire (A3) déterminée avec SIESTA.

Tableau 4 : Volumes expérimentaux et optimisés (A3) et énergies minimales par
unité formulaire (eV) pour les trois structures de la zircone.

Volume de Volume Energie

. Volume de g y

maille . par unite par unité

Structure L maille . .
expérimental calculé (A3) formulaire formulaire
(A3) calculé (A3) calculée (eV)

Cubique 132,6510 [128] 128,6348 32,1587 -959,8518
Tétragonal | 139,6508 [129] 132,1024 33,0256 -959,9271
Monoclinique | 140,8954 [124] 137,2909 34,3227 -960,0638

D’un point de vue énergétique, les résultats obtenus avec nos parametres de calculs
sont cohérents avec I'expérience puisqu’ils reproduisent I'ordre des stabilités relatives
des polymorphes de la zircone: Emonoclinique < Etétragonal < Ecubiquee NOus remarquons
cependant que les volumes calculés sont inférieurs aux volumes expérimentaux (de 2,5 a
5,5% inférieurs). Nous comparons maintenant ces résultats a ceux obtenus avec des
parametres de calculs différents [22]. Ces derniers sont représentés sur les Figure 27 et

Tableau 5.
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Figure 27 : Energie totale (eV) de chacune des trois structures de la zircone en
fonction du volume de maille (A3) déterminée avec SIESTA et les parametres
d’apres [22].

Tableau 5 : Volumes expérimentaux et optimisés (A3) et énergies minimales (eV)
pour les trois structures de la zircone, d’apres [22].

Volurpe de Volume de Energie
maille . , ,
Structure expérimental maille calculé calculée
o A3
A% (A2) (eV)
Cubique 132,6510 [128] 132,6510 -8628,1118
Tétragonal 139,6508 [129] 143,5688 -8628,2314
Monoclinique | 140,8954 [124] 133,4880 -8628,1686

L’évolution de la stabilité des polymorphes est la méme que précédemment, ie.
monoclinique - tétragonal - cubique. Nous pouvons également noter que les volumes
calculés sont plus proches des volumes expérimentaux que dans le cas de nos calculs.

Cependant, les différences d’énergie entre les polymorphes sont plus faibles.

Quels que soient les parametres utilisés, les calculs n’ont pas été effectués sur la
phase orthorhombique I et il n’est donc pas possible de déterminer la pression de
transition entre les phases monoclinique et orthorhombique I qui est un gage de qualité
des calculs effectués. Ne pouvant juger de la qualité des parameétres choisis et
déterminer quels sont les meilleurs pour effectuer nos simulations, nous avons décidé
d’effectuer les relaxations de nos clusters (cf Chapitre IV) avec les parametres que nous
avons définis au Tableau 3. En effet, 'allure des courbes d’énergie en fonction du volume

avec nos nouveaux parametres (Figure 26) nous semble plus satisfaisante que celle de la
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Figure 27. En outre, elle est similaire a I'allure obtenue dans le cadre d'une étude
réalisée avec le code VASP [130]. Notons toutefois que les volumes de maille calculés
sont sous-estimés par rapport aux volumes expérimentaux (de 2,5 a 5,5 %). Ceci
explique que les optimisations réalisées sur les clusters de ZrO: conduisent a des
distances interatomiques légerement trop faibles (2-3%) par rapport aux valeurs
expérimentales. Pour cette raison, il a été nécessaire de légérement dilater les fonctions
de distribution de paires (PDF) des clusters relaxés de 2-3% afin de les comparer aux
PDF expérimentales (cf. Chapitre V). Une comparaison de nos résultats avec les résultats
de relaxation structurale obtenus en utilisant les parametres de la thése de Richard

Mayet [22] sera également effectuée.

Enfin, les clusters sont des systemes isolés alors que les programmes utilisés sont
des programmes ab initio de systéemes périodiques. Nous traitons cela en mettant le
cluster dans une boite. Il est donc nécessaire de choisir la taille de cette boite pas trop
petite pour ne pas induire d’interactions entre deux clusters trop proches. Le
programme SIESTA choisi par défaut une taille de boite correspondant a la taille du
systeme étudié majorée de 10%. En augmentant cette taille de boite, les résultats ne

sont pas meilleurs, nous avons donc conservé la valeur par défaut.
ii. CPMD

Le code CPMD (Car-Parrinello Molecular Dynamics) est un programme qui utilise
I'approche DFT pour effectuer des calculs de dynamique moléculaire en se basant sur la
méthode de Car-Parrinello [109]. Les électrons de coeur sont habituellement décrits par
des pseudopotentiels et les fonctions d’onde des électrons de valence sont approximées
par l'utilisation d’'ondes planes. De la méme maniere que dans le programme SIESTA,
’état fondamental de la densité électronique (pour des noyaux fixés) est calculé par un
cycle autocohérent utilisant la DFT. Les forces exercées sur les noyaux peuvent alors
étre calculées afin de déterminer les trajectoires des atomes. Pour cela, un algorithme de

Verlet est utilisé.

L’ensemble des calculs effectués dans notre travail avec le code CPMD ont été
réalisés par Roberto Grena, chercheur a I'institut Ente per le Nuove tecnologie, 'Energia e

I'’Ambiente (ENEA), Italie.
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Calculs préliminaires :

De la méme maniére que pour le code SIESTA, des parametres de calculs sont
choisis puis validés grace a I'étude de la stabilité des polymorphes de la zircone. Deux
fonctionnelles de type GGA ont été utilisées: la fonctionnelle BLYP qui est plus
particulierement adaptée aux systémes moléculaires et la fonctionnelle PBE désignée
pour les systémes périodiques. Dans notre cas nous travaillons sur des clusters qui sont
des éléments intermédiaires entre ces deux échelles, d’ou l'idée d’utiliser les deux
fonctionnelles. Les pseudopotentiels utilisés sont soit de type Goedecker (Go), i.e. des
pseudopotentiels « durs » (le rayon de coupure est petit), soit de type Martins-Troullier
(MT) avec 12 électrons de valence pour Zr et 6 électrons de valence pour O. Trois

alternatives ont été essayées : BLYP-Go, PBE-Go et PBE-MT.

L’énergie des polymorphes en fonction du volume de la maille, selon la fonctionnelle
utilisée, est montrée sur la Figure 28. Les valeurs d’énergie et de volume calculées sont

quant a elles notées dans le Tableau 6.
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Figure 28 : Energie totale (eV) de chacune des trois structures de la zircone en
fonction du volume par unité formulaire (A3).

Tableau 6 : Volumes par unité formulaire (A3) et énergies minimales (eV) calculés
avec CPMD pour les trois structures de la zircone.

Structure BLYP-Go PBE-Go PBE-MT Volume
exp (A3)
Cubique Vizoz= 141,02 8% | V/z02=13683 A% | Vjmoz=135,0243 | 132,6510
q E/zo2 = -2144,41 eV | Ejoz = -2147,77 €V | Ejmoz=-2157,84eV | [128]
, V/zr02 = 145,59 A3 V/zoz = 141,99 A3 Vo2 = 140,39 A3 139,6508
Tetragonal E/zr02 = -2144,55 eV_| E/z02=-2147,88 eV | E/zr02=-2157,94 eV [129]
.. V/ZrOZ = 150,80 A3 V/ZrOZ = 146’24 A3 V/ZrOZ - 144’79 A3 14‘0,8954
Monoclinique E/zr02 = -2144,67 €V | E/zr02 =-2147,98 eV | E/7r02 =-2158,06 eV [124]

Les résultats qualitatifs sont corrects quelle que soit la fonctionnelle utilisée : la

phase monoclinique est plus stable que la phase tétragonale, elle-méme plus stable que

la phase cubique. Le volume d’équilibre est surestimé entre 0,5 et 7%. Nous remarquons

que les valeurs les plus proches des valeurs expérimentales sont obtenues avec la

fonctionnelle PBE-MT. Comme nous le verrons dans le chapitre IV, quelques
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optimisations de clusters seront réalisées avec les autres fonctionnelles mais la

fonctionnelle PBE-MT restera la fonctionnelle principalement utilisée.

Afin de choisir une taille de boite optimale pour les calculs sur les clusters, une
étude consistant a calculer 'énergie d’un cluster (Zr0Oz)s3 d’environ 15 A de diamétre en
fonction de la taille de la boite a été menée. Sur la Figure 29 est tracée la différence entre
«I'énergie de référence » pour une taille de boite de 40 A et celle obtenue pour une taille
donnée. Pour des valeurs inférieures a 30 A, des oscillations sont visibles et il est
intéressant de noter que les deux calculs avec les potentiels de Goedecker montrent un
comportement similaire au-dela de 18 A. Les trois calculs effectués se stabilisent tous a
partir de 30 A et nous avons donc choisi une taille de boite légérement supérieure, 3
savoir 40 A. Dans le cas de simulation de clusters hydratés ou possédant plus d’entités

Zr0,, une taille de 50 A est choisie.
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Figure 29 : Différence d’énergie E,ss -E en fonction de la taille de la boite calculée
avec CPMD pour trois pseudopotentiels (BYLYP-Go, PBE-Go et PBE-MT). E«¢
correspond a I'énergie de référence associée a une boite de 40 A et E I'énergie
associée a une boite de x A.
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CHAPITRE III : Synthese et caractérisation de

nanocristaux d’oxydes métalliques

Dans ce chapitre, nous présentons nos travaux sur la synthese de nanoparticules de
TiO2 et ZrO; répondant au cahier des charges suivant: échantillons monophasés,
présentant des particules cristallisées, de faibles tailles (< 5 nm) et de distribution en

taille étroite. Leur étude structurale fera I’objet du chapitre V.

L’obtention d’objets de petites tailles nécessite un contrdle important sur la
réactivité des précurseurs et sur le grossissement du cristal a chaque étape de la
synthese, ce qui n’est pas trivial a cette échelle. De ce fait, I'essentiel de I'étude présentée
ici a porté sur I'optimisation des protocoles de synthese. Nous ferons donc, dans une
premiere partie, une rapide description des connaissances actuelles sur les différentes
voies de synthese envisagées telles que la chimie en solution aqueuse et la voie sol-gel
sous forme hydrolytique ou non et des mécanismes réactionnels sur lesquelles elles se

fondent.

Pour notre étude sur TiO2, deux voies de syntheses ont été étudiées : la synthése par
voie solvothermale non-hydrolytique entre un alcoxyde de titane et I'alcool benzylique,
et une synthése basse température basée sur la réaction entre le tétrachlorure de titane
TiCls et I'éther diisopropylique O(iPr).. L’objectif de ces syntheses est de fournir des
nanoparticules possédant une enveloppe structurale proche de la variété anatase, ie. la
phase habituellement rencontrée a 'échelle nanométrique. Concernant ZrO, la voie sol-
gel non-hydrolytique basée sur la réaction de l'alcool benzylique et d’'un alcoxyde de
zirconium a été privilégiée vu les inconvénients présentés dans les autres types de

synthese mais également les bons résultats obtenus par Garweitner et al. [131].
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I. Etatdel’art

1. Présentation des deux oxydes métalliques

Bien que les caractéristiques cristallographiques des oxydes de titane et de
zirconium soient présentées dans le chapitre V de ce manuscrit, nous donnons des a

présent quelques informations sur ces matériaux.
a) Oxyde de zirconium

La zircone fait partie des matériaux céramiques les plus étudiés et également
utilisés. Cela se justifie par ses propriétés physiques et chimiques tres intéressantes : en
plus d’étre un bon matériau réfractaire (Trusion = 2715°C), la zircone possede un fort
indice de réfraction, une bonne conductivité ionique ainsi qu’'une tres bonne résistance
mécanique. Cette derniere lui permet notamment d’étre utilisée comme conteneur de

déchets nucléaires.

Ce matériau présente trois variétés polymorphiquesa pression atmosphérique.
Jusqu’a 1270°C, la zircone se décrit naturellement dans un systéme monoclinique. Il
s’agit de la baddeleyite [124]. Elle est ensuite tétragonale entre 1270°C et 2370°C [129]
et enfin, elle cristallise dans un systéme cubique pour les températures supérieures a
2370°C [128]. Bien que la variété monoclinique soit la plus stable a température
ambiante, I'effet d’'un dopage de la zircone a depuis longtemps prouvé son efficacité sur
la stabilisation des autres variétés de ce matériau. Ce dopage repose sur la mise en
solution solide d’oxydes contenant des ions de valence plus faible que celle du zirconium
(Y203, CaO, MgO,..) permettant ainsi la création de lacunes dans le sous-réseau
anionique. Si le cation de 'oxyde dopant est de faible taille (Ca2+, Mg?+), il y a formation
d’une solution solide d’insertion dans le réseau de la zircone. Au contraire, les plus gros
cations (Y3+) induisent la formation de solutions solides de substitution. En augmentant
le nombre de lacunes anioniques, le réseau cristallin est de moins en moins contraint et
la zircone monoclinique peut se transformer en zircone tétragonale, voire cubique.
Parmi les dopants cités, nous notons plus particulierement l'oxyde d’yttrium qui a
montré des résultats satisfaisants au cours d’études antérieures réalisées dans le
laboratoire [7] et qui sera également utilisé dans le cadre de cette étude. Le diagramme

de phase du systéeme Zr02-Y>03 [132] est présenté sur la Figure 30.
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Figure 30 : Diagramme de phase binaire du systeme ZrO: - Y203 [132].

A température ambiante, la phase tétragonale est stable pour une teneur en YO1s
comprise entre 6 et 14% molaire Au-dela de 14% mol. c’est la variété cubique qui est

préférentiellement formée.

Notons également que la stabilisation d’'une phase autre que monoclinique a
température ambiante peut étre induite par un effet de taille. En effet, en dega d’une
taille d’environ 10 nm, les phases tétragonale et cubique sont plus stables que la phase

monoclinique [133].
b) Oxyde de titane

Tout comme la zircone, I'oxyde de titane présente trois variétés polymorphiques a
pression atmosphérique (rutile, anatase, brookite) [134-136]. Pour des tailles
micrométriques, le rutile est la seule variété stable a pression atmosphérique, les deux
autres variétés étant métastables et se transformant spontanément en rutile lorsque la
température du systeme augmente. Cependant, des études ont montré que lorsque nous
ne considérons plus I'échelle du solide macroscopique mais I’échelle nanométrique, c’est

la variété anatase qui est thermodynamiquement la plus stable [20, 48]. Deux

81



explications ont été avancées : d'une part I'influence des précurseurs sur la nucléation et
le grossissement de chaque phase [137-142] et d’autre part I'énergie de surface [143-
146]. En effet, concernant cette derniere, il a été montré qu’elle était plus faible pour la
variété anatase que pour le rutile ou la brookite. Or, plus la taille d’'une particule est
petite plus la contribution de 'énergie de surface joue un roéle prépondérant dans le
calcul de I'énergie globale du systeme (cf. Chapitre I). La variété anatase est donc
favorisée a une petite échelle car elle permet de minimiser I'énergie du systéeme. L’oxyde
de titane a I'échelle nanométrique est, entre autres, utilisé en photocatalyse, pour des

systémes de capteur ou encore dans des cellules a pigments photosensibles [147-150].
2. Mécanisme de formation de nanocristaux
a) Méthodologies de synthese en chimie « douce »

Les nanoparticules d’oxydes métalliques peuvent étre obtenues par différentes
techniques. Celles-ci consistent soit a diviser mécaniquement (mécanosynthése) ou
thermoélectriquement (ablation laser) un solide massif, soit a condenser des ions ou des
molécules. Plus précisément, la précipitation d’ions en solution est depuis longtemps
utilisée dans de nombreux procédés industriels de production de poudres fines ou ultra-
fines. Nous pouvons citer par exemple le procédé BAYER pour la fabrication d’alumine
qui est basé sur la précipitation de la gibbsite Al(OH)3 a partir d’'une solution alcaline
d’ions tétrahydroxoaluminate (III) [Al(OH)4]. Un autre exemple est la synthése de
pigments blancs d’oxyde de titane produits par hydrolyse controlée de solutions de
dichlorotitanyle (IV) [TiOClz] obtenues a partir de TiCls. Quant a la zircone, elle peut étre
obtenue par précipitation d’'une solution aqueuse d’oxychlorure de zirconium (IV)

ZrOCl2-8H-0.

La chimie en solution et notamment la chimie douce offre des possibilités
expérimentales considérables permettant d’obtenir a des températures modérées allant
de 20°C a 300°C des solides de structure, de composition et de morphologie tres
différentes. Le contréle de la texture du solide, a savoir sa porosité (taille et distribution)
et sa surface spécifique, est beaucoup plus aisé que dans les synthéses classiques de
chimie du solide réalisées a tres haute température. Dans des conditions

hydrothermales, il n’est alors pas rare en prime d’obtenir des phases métastables.
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Plus précisément, la maitrise d'un procédé chimique en solution nécessite
d’appréhender le processus de formation des particules de taille colloidale, c’est-a-dire
de comprendre comment se produit le passage des ions ou précurseurs de la solution au
solide. La précipitation résulte d'un processus de polycondensation inorganique
comparable a la polymérisation en chimie organique qui fait intervenir ’hydrolyse (ou
I’hydroxylation) d’ions métalliques en solution et la condensation des especes
hydroxylées. Le produit de la condensation est de charge nulle et peut devenir le

précurseur participant a I’apparition de la phase solide.

Deux points de vue sont a considérer et a conjuguer afin de mener a bien une

synthese de colloides :

= Comprendre les facteurs influengant la formation du solide,
= Comprendre la surface des particules colloidales qui posséde un grand effet

sur la croissance et I’évolution ultérieure du solide.

Méme si les réactions chimiques engagées dans ces processus ont déja lieu a
température ambiante, il n’est pas rare de procéder a un chauffage du réacteur afin
d’accélérer la cinétique des diverses réactions. Cependant, la thermolyse de cations en
solution ne permet pas de chauffer le mélange réactionnel au-dela des températures
d’ébullition des solvants utilisés (eau, alcool, alcéne, cétone,..) a la pression
atmosphérique de 1 bar. Des conditions hydro- ou solvothermales permettent
néanmoins de s’affranchir de ce genre de limitations et de travailler a des pressions
supérieures a 1 bar et a des températures nettement plus élevées que les points
d’ébullition des solvants. Au laboratoire, de telles conditions sont obtenues lors du
chauffage d'une solution ou d’'une suspension dans un réacteur en téflon® scellé dans

une enceinte close appelée autoclave (Figure 31).
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Figure 31 : Autoclave et réacteur en téflon® utilisés au laboratoire dans le cas des
synthéses solvothermales.

Dans ces conditions particulieres, les propriétés du solvant [151] sont fortement
influencées par la pression et la température et jouent vraisemblablement un réle
fondamental. Pour 'eau, qui est le solvant le plus répandu et le plus étudié, une élévation
de la température diminue la viscosité et la constante diélectrique, et dans ces
conditions les ions sont sous forme de paires d’ions, sous forme complexée ou sous
forme de cluster. Il a été également observé qu’'une faible évolution de la pression
jusqu’a quelques dizaines de bars n’a que peu d’effets sur la nature des produits obtenus.
Par contre, les effets thermiques qui interviennent sur l'abaissement des barrieres
cinétiques (croissance granulaire sous contrdle cinétique), jouent surtout sur la
modification des propriétés physico-chimiques du solvant en favorisant les interactions

électrostatiques (phénomeéne de solvatation) et la formation de liaisons H.

Il est possible de présenter le processus d’hydroxylation (hydrolyse entre autres) et

de condensation a l'aide des étapes typiques d’'un mécanisme cinétique :

(1) Initiation: I'hydroxylation ou l'’hydrolyse consiste a la formation d'un
groupement hydroxylé réactif ~-OH- sur un métal électrophile M.

(2) Propagation: dés qu'un groupement hydroxylé apparait en solution, la
condensation peut débuter et entrainer la formation de ponts oxygénés entre les
cations métalliques.

(3) Terminaison: la condensation s’arréte des que le cation et les
groupements hydroxylés perdent respectivement leur pouvoir électrophile et leur

pouvoir nucléophile.
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Enfin, le passage de I'ion en solution au solide recouvre des phénoménes complexes
qui sont de véritables réactions de polymérisation (polycondensation) inorganique.
Néanmoins, il n’existe pas de systématique comme en chimie organique a cause de la

variété des propriétés physico-chimiques des éléments chimiques impliqués.

Un schéma reprenant les étapes d’'une synthese solvothermale est présenté sur la

Figure 32.
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Figure 32 : Présentation schématique des étapes d’'une synthese solvothermale.

b) Hydroxylation

Dans les syntheses découlant de la chimie douce, les précurseurs métalliques sont
souvent de la forme MX;, ou M représente le cation métallique de degré d’oxydation (+n)

et nle nombre de ligands engagés, et peuvent étre de deux natures :

= Soit un sel métallique avec X = chlorure, oxychlorure, nitrate, ...
" Soit un alcoxyde métallique (généralement un alcoolate métallique
(ramifié ou non) mais on peut également partir de -dicétonate ou d’amine

métallique,...).

La premiere étape est I'hydrolyse du cation métallique, qui consiste a former des
groupements hydroxo suivant le mécanisme de substitution nucléophile présenté ci-
dessous (par souci de simplification le précurseur métallique n’est représenté qu’avec

un seul de ses ligands) :
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M — OR + H,0 > M — OH + ROH (12)

Cette hydrolyse peut étre réalisée par ajout direct d’eau dans le mélange réactionnel,
par l'effet d’'une base retard libératrice d’eau ou a l'aide d’'une réaction organique
d’hydroxylation. Dans certains procédés non-hydrolytiques aprotiques, 1'étape

d’hydrolyse n’a pas lieu et on assiste a une polycondensation directe des espéces

initiales.
c¢) Condensation

Deux réactions de condensation peuvent intervenir (réactions (13) et (14)) : une
réaction d’oxolation et/ou d’alcoxolation qui permet d’obtenir des ponts M-0-M [152].
L’oxolation correspond a la réaction entre deux hydroxydes avec libération d’eau, alors
que l'alcoxolation est la réaction entre un hydroxyde et un alcoxyde avec libération d’'un

alcool.

M—0H+HO-M—->M-0—M+ H,0 (13)
M—-0H+RO—M—->M—-0—M+ROH (14)

Les trois réactions d’hydroxylation et de condensation peuvent intervenir
simultanément une fois 'initiation déclenchée, formant ainsi une large variété d’espéces

différentes qui sont difficilement identifiables.

Nous devons également citer d’autres mécanismes de condensation directe (sans
hydroxylation préalable) qui peuvent avoir lieu en fonction du choix des réactifs de
départ [153]. IIs se traduisent par le produit éliminé a la fin de la réaction. On assiste,
par exemple, a I"élimination d’'un halogénure d’alkyle lors de la réaction entre un

alcoxyde et un halogénure métallique (réaction (15)). Dans le cas de I'élimination d’'un

éther (réaction (16)), les ponts M-0-M sont formés a partir de la réaction entre deux
alcoxydes métalliques. Enfin, lors d’une réaction entre un carboxylate métallique et un

alcoxyde métallique, un ester est éliminé (réaction (17)).

M—X+0OR—-M—->M-0—M+RX (15)
M—0OR+OR—M->M—0—M+ ROR (16)
M—-00C—R +R—0—-M—>M—0—M+R'COOR (17)
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d) Précipitation d’une phase peu soluble

i. Génération du précurseur de la phase solide

Lorsque I'édifice est électriquement neutre, la condensation des précurseurs
métalliques sur I'édifice polycondensé peut se poursuivre indéfiniment (au moyen des
mémes réactions (13) et (14)) jusqu’a ce que la précipitation intervienne et qu'un solide

se forme. Le mécanisme de nucléation-croissance s’appuie sur le diagramme de La Mer

présenté dans la Figure 33.

Smax -----------------------------
nucléation
,,,*
Scritique """"" *""* """"""""
&
'o.*i
1 - &A% %Sy | —

croissance

LA

Limite de solubilité
del'oxyde

T

Figure 33 : Diagramme de La Mer expliquant le mécanisme de nucléation-
croissance. La sursaturation correspond au rapport des concentrations Créeiie/Cs

ou Cs est la limite de solubilité de la phase solide.

Ce mécanisme cinétique est basé sur le postulat, généralement vérifié, que la vitesse

de génération du précurseur de la phase solide est I'étape cinétiquement déterminante

du mécanisme devant les vitesses de condensation ou de croissance granulaire.

La vitesse de condensation du précurseur de la phase solide dépend généralement
de la concentration en précurseur et tant que celle-ci est faible, notamment en début

d’étape d’hydroxylation et/ou de condensation, aucun phénomene hétérogéne de

nucléation n’intervient.

87



ii. Nucléation explosive

A partir d’une certaine valeur de sursaturation dite critique, Scritique, 12 vitesse de
condensation s’accroit subitement et I’on assiste a la formation de germes ou nuclei dans
I'ensemble de la solution : c’est la nucléation dite « explosive ». Ces germes sont des
entités dont la taille a atteint une valeur critique a la température et a la valeur de
sursaturation données : ces germes critiques sont en équilibre instable si bien que les
amas de précurseurs de taille inférieure se redissolvent instantanément et que les
germes de taille supérieure croissent rapidement. Cela a pour effet de diminuer

sensiblement la valeur de la sursaturation est donc d’affecter la vitesse de condensation.
iii. Croissance granulaire

La croissance granulaire est initiée des que les germes apparaissent dans la
solution et procede par diffusion. Cette croissance ainsi que I'apparition de nouveau
germes dans la solution (nucléation homogene et/ou hétérogene effective tant que la
sursaturation du milieu réactionnel est telle que S = Scritique), entrainent
irrémédiablement une diminution de la sursaturation puisque la vitesse de génération
du précurseur est telle que Vgenération < Vcondensation. LOrsque la sursaturation revient au
voisinage de Scritique, 1a nucléation ne peut plus avoir lieu. La croissance est alors le seul
phénomene consommateur de molécules précurseurs et ce dernier ne s’arréte qu’'a
partir du moment ou la concentration en précurseur de la phase solide atteint la limite

de solubilité de la phase solide a la température considérée.

Afin d’obtenir des particules monodisperses, il convient de découpler les étapes de
nucléation et de croissance afin qu'une seule phase de formation de germes ait lieu et

que leur croissance par apport de matiere soit ensuite réeguliere.
iv. Vieillissement

Souvent obtenues dans le cadre d’'un régime cinétique privilégiant le chemin
réactionnel caractérisé par l'énergie d’activation la plus faible, les particules subissent
une derniere étape dite de vieillissement qui leur permet de tendre vers un état stable.
Ce retour a I'état d’équilibre thermodynamique s’accompagne de modifications physico-

chimiques importantes et peut s’opérer parallelement aux étapes précédentes.
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Les effets les plus couramment observés sont :

Miirissement d’Ostwald : il se manifeste par un décalage de la distribution en taille
des particules di a la disparition des plus petites particules et la formation de plus
grosses. Le processus met en jeu le transport de matiere via la solution par des
équilibres de dissolution-reprécipitation dont la force motrice est la diminution de
I'aire de linterface liquide-solide. Cette croissance secondaire procede par
nucléation a la surface des particules. Quand il est seul en jeu, ce phénomene
entraine une augmentation de la taille moyenne des particules mais n’affecte pas la
distribution en taille qui demeure stationnaire.

Agrégation : lorsque la charge électrostatique de surface est minimisée, c'est-a-dire
lorsque la double couche est réduite, les particules sont libres de s’attirer et de
s'agréger. Ce phénomene peut intervenir a n’importe quel moment de la
précipitation et conduit a la formation de dendrite ou de structures fractales.
Coalescence : un phénomene de coalescence intervient également par dissolution-
reprécipitation au point d’attachement orienté des particules primaires (partage de
la méme orientation cristallographique). Cette zone se comble progressivement
jusqu’a obtenir des formes anisotropes telles que des whiskers ou des fibres. Cet

effet est d’autant plus prononcé que la taille des particules primaires est petite.
e) Limites du mécanisme

Le modele de nucléation-croissance de La Mer montre néanmoins un certain

nombre de limites car il est basé sur une nucléation homogéne et une croissance par
diffusion du monomere précurseur et ce genre de croissance n’est en définitif pas le plus
rencontré en synthese. Par ailleurs, plusieurs modes de croissance peuvent avoir lieu
simultanément ou méme se succéder conduisant le produit final a adopter des textures
particulieres et une morphologie étonnante. En outre, le modeéle ne prend pas en compte
les especes intermédiaires susceptibles de se former qu’elles soient de nature organique,
hybride organo-inorganique ou inorganique, ni les molécules organiques produites in

situ et présentant parfois des aptitudes a la fonctionnalisation des surfaces.

L’apparition d’'un réseau inorganique dans les étapes intermédiaires peut modifier

le mécanisme global car ces phases transitoires sont susceptibles d’induire une

nucléation hétérogene et des modes de croissance granulaire différents.
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En particulier, citons lI'exemple de Ba et al [154] qui ont constaté que la
cristallisation d’'un oxyde mixte d’étain et d'indium (ITO) n’avait pas lieu au moyen d’un
simple mécanisme de nucléation-croissance mais d'un mécanisme en deux étapes : dans
un premier temps, une phase intermédiaire composée de nanocristaux de 3-6 nm
stabilisés dans une matrice organique apparait ; ce réseau hybride se dissipe ensuite en
occasionnant la transformation des nanocristaux en particules d'ITO d’environ 10 a

12 nm.

3. Spécificités des méthodes de synthéses employées

a) Procédé sol-gel : généralités

En 1845, Ebelmen, ingénieur et chimiste francais, est le premier a mettre en
évidence un phénomene de polymérisation inorganique en décrivant « la conversion en
verre solide de I'acide silicique exposé a I'air humide ». Cependant ce n’est que bien plus
tard que cette idée est reprise et développée. Dans les années 1930, une firme allemande,
Schott Glasswerke, fabrique des récipients en verre grace au procédé sol-gel et en 1939,

le premier brevet concernant cette nouvelle méthode est déposé.

Le procédé sol-gel (Figure 34) présente de grands avantages en comparaison des
méthodes de chimie classique notamment au niveau de la diversité des méthodes de
mise en forme et des microstructures obtenues [155]. Grace au mélange intime entre les
différents précurseurs et la qualité de ceux-ci, il est possible d’obtenir des produits tres
purs et présentant une trés bonne homogénéité. De plus, alors qu’'une température
supérieure a 700°C dans le cas d'une synthese classique en chimie du solide est
généralement requise, le procédé sol-gel permet de produire des matériaux
inorganiques dans une gamme de température modérée (< 300°C). Nous avons décidé
de mettre en évidence trois voies de syntheses sol-gel différentes. Tout d’abord la voie
hydrolytique qui implique I'ajout d’eau volontairement lors du mélange des précurseurs.
C’est la voie la plus classique et la plus utilisée des syntheses par voie sol-gel. Il existe
également deux méthodes dites non-hydrolytiques : la synthése par hydroxylation et la

synthese par condensation aprotique.
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Figure 34 : Procédé sol-gel d’apres Brinker et al. [155].

b) Procédé sol-gel : voie hydrolytique (H)

D’une maniere générale, le procédé sol-gel peut se définir comme ceci : il s’agit de la
formation d’'un gel a partir d’'une suspension colloidale également appelée « sol ». Pour
cela, deux principales réactions interviennent: I'hydrolyse et la condensation (cf.
paragraphes 1.2.b) et L.2.c)). Le sol se définit comme un ensemble de particules
colloidales, en suspension dans un liquide. Cette dispersion est stable et la taille des
particules doit étre suffisamment petite (1-100 nm) pour que les forces responsables de
la dispersion ne soient pas surpassées par la gravitation. Un gel, quant a lui, définit un
réseau solide tridimensionnel, stable, gorgé de solvant, et constitué de liaisons
chimiques assurant la cohésion mécanique du matériau. Il est donc rigide et non
déformable. Nous distinguons ici I'obtention d'un gel, et plus précisément un xérogel ou
un aérogel, de l'obtention d’une suspension colloidale, qui sont deux méthodes de

synthese conduisant a des résultats différents [155].
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i. Obtention d’un xérogel ou d’un aérogel par hydrolyse

forcée

Les gels formés a la suite d’'une hydrolyse forcée peuvent étre de deux natures. Nous
distinguons les gels colloidaux, dont la formation est conditionnée par des interactions
électrostatiques et la déstabilisation d'un sol colloidal par la modification des charges de
surface, des gels polymériques qui consistent en la polymérisation d’une solution
organométallique. Dans tous les cas, le procédé est initié par hydrolyse permettant la
formation de groupes M-OH (réaction (12)) puis intervient la condensation qui permet
la formation de ponts M-O-M (réactions (13) et (14)). Nous obtenons ainsi un gel
tridimensionnel gorgé de solvant. La dénomination xérogel ou aérogel dépend ensuite
de la porosité du matériau directement induite par le type de séchage utilisé. Si ce
dernier se fait lentement, c’est-a-dire a I’étuve ou a l'air libre, il conduit a la formation
d’'un xérogel tres peu poreux. Cette étape doit étre relativement lente afin que le réseau
s'accommode aux contraintes engendrées par les forces capillaires qui apparaissent
lorsque l'interface liquide-vapeur progresse a l'intérieur des pores du gel. Au contraire,
si le séchage est hypercritique, la tension superficielle du solvant est nulle et permet
I'expulsion du solvant sans dégrader la structure du gel. La densité de I'édifice est donc

tres faible et la surface spécifique décuplée. Nous obtenons alors un aérogel.

Des aérogels d’oxyde de titane ont été élaborés et étudiés au laboratoire [29].
L'isopropoxyde de titane (Ti(0'Pr),) a été hydrolysé dans de Iisopropanol et des gels
transparents ont été obtenus. Une analyse du gel séché puis calciné a différentes
températures a été réalisée. Des particules de TiO, de variété anatase, de forme

parallélépipéde rectangle et de dimension 25x14 nm ont ainsi été obtenues et étudiées.

De la méme maniere, des aérogels de zircone ont été obtenus par hydrolyse du n-
propoxyde de zirconium préalablement modifié par du 2,4-pentanédione (acétylacétone
acaH) [7]. L’aérogel en sortie d’autoclave est composé de particules cristallisées de taille
inférieure a 2 nm. Le comportement thermique de ces aérogels a été étudié et les recuits
effectués a des températures allant de 350°C a 1000°C ont permis d’obtenir, comme
nous le voyons dans le Tableau 7, des jeux d’échantillons de taille comprise entre 2-3 nm
et plus de 20 nm. La Figure 35 nous montre un exemple de nanoparticules recuites a

350°C observées en microscopie électronique en transmission.
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Tableau 7 : Tailles obtenues apreés la syntheése d’un aérogel de zircone [7] recuit a
différentes températures.

Echantillon Taille moyenne de cristaux
Aérogel recuit 1000°C >20 nm
Aérogel recuit 600°C 5-6 nm
Aérogel recuit 350°C 2-3 nm

Aérogel en sortie d’autoclave

(T = 270°C, P = 5,5 GPa)

<2nm

Figure 35 : Cliché MET d’un aérogel de zircone recuit a 350°C et cliché de
diffraction en sélection d’aire correspondant [22].

Cette derniere étude est favorable au suivi de I’évolution de la structure en fonction
de la taille des particules. Les fonctions de distribution de paires atomiques (PDF)
obtenues a partir des mesures de diffusion totale des rayons X des échantillons élaborés
ici constitueront une partie des données étudiées dans le chapitre V de ce manuscrit.
Notons néanmoins que ces échantillons présentent un inconvénient qui est leur
distribution en taille large, qui suit une évolution de type log-normale. Cet effet sera a

prendre en compte lors de I'étude de la structure des nanocristaux.

De plus, une analyse thermogravimétrique et une analyse thermique différentielle
ont été réalisées sur 'aérogel non recuit et sont présentées sur la Figure 36. La courbe
ATG a montré une perte de masse d’environ 4% en-dessous de 120°C, correspondant au
départ d’eau puis une seconde d’environ 14%. Cette seconde perte de masse, associée a
deux pics exothermiques au-dessus de 200°C est généralement attribuée aux départs de

matieres organiques résiduelles provenant des précurseurs utilisés [156].
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Cela signifie que pour les aérogels recuits a 600 et 1000°C, I'ensemble des
organiques est éliminé. En revanche, pour les échantillons non recuit et recuit a 350°C, il

existe encore des traces de matieres organiques.
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Figure 36 : Analyse thermogravimétrique et analyse thermique différentielle sur
un aérogel de zircone en sortie d’autoclave [22].

ii. Obtention d’une suspension colloidale de nanocristaux

Un autre type de synthése, entrainant la formation d’une suspension colloidale, a été
notamment développé par Chatry et al. [157] pour la zircone. Elle permet de travailler a
basse température (60°C) et consiste a diluer du n-propoxyde de zirconium dans un
mélange de 2,4-pentanédione (ou acétylacétone acacH) et 2-propanol. L’hydrolyse est
ensuite amorcée grace a l'ajout d’acide para-toluéne-sulfonique en présence d’eau
(Figure 37). Des particules colloidales amorphes sont ainsi obtenues et leur

cristallisation intervient lors d’'un chauffage de 24 heures a 60°C.

Zr{OPr)4
( 1 1
HZ0 + PTSA 24 h-60°C

aLac + ——— - g - A e
“.‘PTOH ki - SRR R R
Sol - Dh=3 nm Sol of crystalline

o (OH) 7. t-Zr02 particles

Z02x (OM2xy .y H,0 Dh = 3 nm

Figure 37 : Obtention d'une suspension colloidale de zircone d’apres une voie de
synthese développée par Chatry et al. [157].

Chatry et al. ont montré que le taux [acacH]/[Zr] permet de gouverner la taille des

particules formées lors de cette synthese. D’aprés cette méthode, il serait possible de
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synthétiser des nanoparticules d’environ 2 nm avec une distribution en taille étroite
comme le montrent, Figure 38, les mesures effectuées par diffusion dynamique de la

lumiere [157].
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Figure 38 : Distribution en taille de nanoparticules de zircone par Chatry et al.
[157].

En résumé, nous venons de décrire deux types de syntheése par voie sol-gel
hydrolytique qui nous permettent d’obtenir des particules cristallisées et de petites
tailles. Cependant, quelques inconvénients propres a ces méthodes sont apparus : tout
d’abord, dans le cas de l'obtention d'un aérogel, une distribution en taille trop
importante a été mise en évidence. De plus, la haute réactivité du précurseur métallique
et le double réle de '’eau comme ligand et solvant compliquent la synthese de petites
structures [158]. Notons également que les différents types de réactions habituellement
rencontrées lors d'une synthese par voie sol-gel (hydrolyse, condensation et agrégation)
interviennent de maniere simultanée ce qui rend le procédé plus difficile a contréler. De
ce fait, le respect des conditions expérimentales est tres important et un léger
changement altére fortement le résultat final et pose ici un probléme de reproductibilité
du protocole [159]. De plus, la synthese nécessite parfois une étape de calcination
supplémentaire a une température supérieure a 200°C pour assurer la cristallisation des
particules amorphes ou mal cristallisées produite dans un mélange (eau/alcool) dont la

faible température d’ébullition limite le processus.

Afin de répondre a ces problemes, différentes alternatives peuvent étre utilisées.
L’utilisation de ligands chélatants par exemple (acides carboxyliques, (-dicétones,...)
permet de modifier la réactivité des précurseurs [160-165]. L’hydrolyse nécessaire a
I'initiation d’'une synthése par voie sol-gel peut également étre induite par une

production d’eau in situ (estérification, décomposition de I'urée,...) [159].
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c) Procédé sol-gel : voie non-hydrolytique (NH)

L’alternative la plus intéressante et une des plus étudiées ces dernieres années est
de simplement éviter la présence d’eau dans le milieu réactionnel. Il s’agit de la voie sol-

gel non-hydrolytique NH.

Les réactions d’hydroxylation et/ou condensation des procédés NH possede des
barriéres énergétiques plus hautes que celle de I'hydrolyse forcée/condensation des
procédés H, ce qui rend leur cinétique plus facilement contrélable du fait de la forte
diminution des vitesses de réaction. Dans les synthéses multi-éléments, notamment, les
procédés NH sont également une alternative aux procédés H au cours desquels la
différence de réactivité des précurseurs métalliques est particulierement marquée. Les
récents résultats [166-169] ont permis de prouver la versatilité de ce type de stratégie
de synthése dans la préparation de nanoparticules colloidales de taille et de forme

controdlées.

- L’oxygene nécessaire a la formation de ponts M-O-M est soit fourni par les
solvants utilisés (éthers, alcools, diols, cétones, aldéhydes) ou soit par les ligands
organiques oxygénés de certains précurseurs métalliques [168].

- Les réactions de condensation a l'ceuvre dans les syntheses NH procedent par
élimination d'un halogénure d’alkyle, élimination d'un éther ou encore

élimination d’un ester (cf. réactions (4), (5) et (6)).

Il est important de rappeler que les précurseurs métalliques de départ, les composés
intermédiaires et méme la surface des particules en cours de croissance peuvent
démontrer des aptitudes a la catalyse de nombreuses autres réactions organiques de

polymérisation, de décomposition ou d’oxydation.

Parallelement a la formation de nanoparticules inorganiques, les especes organiques
initiales (solvant et/ou groupement organique du précurseur organométallique)
subissent des transformations qui peuvent étre corrélées a I'avancement des réactions

d’hydroxylation et/ou de condensation inorganique.

Dans le panel des synthéses NH, il existe de multiples approches basées sur
l'utilisation ou non d’'un agent surfactant. Ce dernier a pour effet de disperser les

particules et de bloquer leur grossissement [166] en se coordinant a la surface des
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particules et en occasionnant un encombrement d’ordre stérique. Dans le cas de
synthese de nanoparticules de TiO; et ZrO, le TOPO (acronyme anglais du surfactant
« trioctylphosphine oxide ») ou l'acide oléique sont fréquemment utilisés [170, 171],
mais nous pouvons également citer I'oleyamine, le TOP (trioctylphosphine) ou encore la
dodécylamine. Lors de I'utilisation d’un surfactant, il faut envisager des températures de
synthese plus hautes (250°C-350°C [166, 167, 172]) que celles utilisées dans le cas d’'un
simple mélange précurseur métallique/solvant organique, qui sont de l'ordre de 50-
250°C [153, 173]. Cela est dli au pouvoir complexant du surfactant qui réagit également
avec le précurseur métallique et peut bloquer l'initiation du procédé si le complexe
formé est trop stable. L’augmentation de température envisagée permet de déstabiliser

suffisamment le complexe métallique et de I'autoriser a réagir ou a se décomposer.

Pinna et Niederberger [174] dressent un tableau récapitulatif des avantages et
inconvénients de l'utilisation d'un surfactant (Tableau 8). La toxicité des nanoparticules
[175], comme par exemple la cytotoxicité des boites quantiques qui dépend fortement
des molécules présentes a la surface [176, 177], a conduit les recherches vers une autre
approche évitant l'utilisation de surfactants. Des syntheses NH sans surfactant ont
également été décrites dans la littérature et ces méthodes basées sur l'utilisation de

solvants non toxiques sont également présentées dans le Tableau 8.

Tableau 8 : Avantages et inconvénients de I'utilisation d’un surfactant ou d’'un
solvant non aqueux dans la synthese de nanoparticules d’oxydes métalliques

[174].
Approche NH avec surfactant Approche NH sans surfactant
(contréle par le surfactant) (controle par le solvant)
w | - Excellent contrdle de la taille et de la . ) .
) . . - Faible taux d'impuretés
80 | morphologie des particules .
8 o 1o 2 - Solvants non toxiques
= | - Distribution en taille étroite o
= . < Lo - Simplicité du protocole
> | - Faible tendance a 'agglomération RN
< . . - Bonne accessibilité a la surface
- Bonne redispersion
2
_§ - Présence de résidus organiques - Faible controle sur la taille et la
5 | - Toxicité des surfactants morpholgie des particules
2 | - Faible accessibilité a la surface - Formation d’amas de particules agrégées
8 | - Mélanges réactionnels complexes - Redispersion restreinte
=
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La voie sol-gel NH en l'absence de surfactant est basée sur la transformation
chimique d’un précurseur métallique moléculaire en un oxyde métallique dans un
solvant organique susceptible de se coordiner faiblement au précurseur métallique ou a
la surface des particules. Les précurseurs pour ce type d’approche peuvent étre des
halogénures, des alcoxydes, des acétates ou encore des acétylacétonates métalliques.
Certains de ces précurseurs peuvent étre hydratés, et une formation hydrolytique
conjointe de I'oxyde métallique est donc a envisager. En ce qui concerne le choix du
solvant organique nous retrouvons évidemment des alcools, mais également des amines,
aldéhydes ou cétones. Ce choix varié dans les réactifs de départ donne acces a grand
nombre de nanoparticules d’oxydes métalliques binaires ou ternaires, de forme et de
taille variées [178]. Un grand nombre d’oxydes ternaires ont ainsi été obtenus grace a
une synthese NH en I'absence de surfactant. Nous pouvons citer I'oxyde indium-étain
formé a partir d’acétylacétonate d’indium et de tert-butoxyde d’étain dans l'alcool
benzylique [179], le titanate de baryum (BaTiO3) issu d'un mélange baryum
métallique/alcool benzylique/isopropoxyde de titane [180], ZnGa204 formé a partir de
zinc et d’acétylacétonate de gallium dans du benzylamine [181], ou encore YNbO4 issu
d’'un mélange entre du chlorure de niobium et 'acétylacétonate d’yttrium [182]. Des
exemples de clichés MET de particules obtenues avec ces méthodes de synthése sans

surfactant sont présentés sur la Figure 39.

Figure 39 : Clichés obtenus par MET de nanoparticules de (a) oxyde indium-étain
[179], (b) BaTiO3 [180], (c) ZnGaz04 [181] et (d) YNbO4 [182].
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i. Synthése basée sur une hydroxylation et/ou une

condensation haute température

(i) Décomposition thermique d'un composé organométallique

Dans ces syntheses, la présence de solvant, contrairement aux autres méthodes,
n’est pas une obligation pour former I'oxyde final, mais ce dernier peut servir a diluer et
a distribuer homogenement le précurseur métallique. La décomposition thermique a été
employée avec succes depuis les années 90 [61, 62], notamment pour la synthese
d’oxyde de fer [185-189], ou encore de nanoparticules d’oxydes de titane [190-192],
quelques fois en utilisant des mélanges complexes de solvants organiques et de
surfactants (hydrocarbure, oleylamine, trioctylamine, complexes a base de ligands
oléate,...) [193-196]. La méthode d’injection a chaud (« hot-injection ») (Figure 40) qui
consiste a injecter rapidement le précurseur métallique dans un milieu chauffé (haut
point d’ébullition) et surtout liquide, conduit a un phénomene de nucléation
extrémement rapide suivi du grossissement a une température légerement plus faible.
La séparation des étapes de nucléation et de grossissement est un facteur déterminant
pour synthétiser des nanoparticules présentant un caractére monodisperse. Il faut
également rappeler que les mécanismes réactionnels deviennent de plus en plus
complexes et imbriqués lorsque la température du procédé augmente. De maniere
générale, le précurseur métallique se décompose de maniere concertée et libere un
alcene (du propéne dans le cas d'un isopropoxyde meétallique) et un groupement

hydroxyde [169].

Hat injection .

Mucleation % LR )
-

Figure 40 : Méthode d’injection a chaud « hot-injection » appliquée a la synthese
de nanoparticules d’apres Hyeon et al. [167].

Joo et al. [171] ont notamment utilisé ce genre de synthese pour obtenir des
nanocristaux de zircone. Pour cela, ils ont fait réagir a 340°C de l'isopropoxyde de

zirconium et du chlorure de zirconium dans un systeme contenant du TOPO dont le
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point de fusion est entre 50 et 54°C. Ils ont ainsi obtenu des particules bien cristallisées
et de distribution en taille étroite a environ 4 nm de diameétre. Avec un bromure de
zirconium a la place du chlorure, ils ont réussi a descendre jusqu’a 2,9 nm de diameétre
(Figure 41 (a)). Nous pouvons également citer les travaux de Trentler et al. [170] sur la
syntheése de nanoparticules de TiO2 a haute température et a 'aide du TOPO. IIs ont ainsi
obtenu des particules tres bien cristallisées et de taille inférieure a 10 nm. Néanmoins,
ils ont également remarqué une distribution en taille élevée et des formes de particules

irrégulieres (Figure 41 (b)).

La décomposition thermique d'un organométallique permet un bon contrdle
morphologique des particules en ajustant la nature et le taux de surfactant ou de solvant
employés [197]. Cependant, le surfactant le plus souvent utilisé pour produire des
nanoparticules de TiO et ZrO2, le TOPO, est un réactif toxique que nous avons choisi de

ne pas utiliser.

G-

Figure 41 : (a) Clichés MET de nanoparticules de zircone de 2,9 nm de diameétre,
par Joo et al. [171] et (b) de nanoparticules d’oxyde de titane de taille inférieure a
10 nm de diametre, par Trentler et al. [170].

(if) Réaction d'un alcool sur un halogénure métallique

La synthése NH la plus simple implique la réaction d’un alcool sur un halogénure
métallique [198]. Nous pouvons citer plus particulierement les travaux de Niederberger
etal [199] sur la formation de nanocristaux de TiO2 a partir de tétrachlorure de titane
(IV) et d’alcool benzylique. Cette synthese s’effectue a 40°C, ce qui est une température

relativement basse. A lissu de celle-ci, des nanoparticules cristallisées de TiO;
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correspondant a la variété cristallographique anatase ont été obtenues (Figure 42).
L’état de dilution de I'halogénure par rapport au solvant est apparu comme un
parametre permettant de contrdler la taille moyenne des particules entre 4 et 8 nm de

diametre.

N '35'\\ 50 nm | 10.0m -

IR

Cependant, bien que cette synthése soit appréciée pour sa faible température de
synthese, permettant ainsi d’ajouter des ligands organiques pour fonctionnaliser la
surface ou modifier la morphologie, certains inconvénients demeurent. En effet, les
halogénures métalliques utilisés en tant que précurseur laissent des impuretés (ions
chlorure) qui peuvent dégrader les propriétés exploitées dans des applications du type

catalyseur ou capteur a gaz [153].

(ili)Réaction de I'alcool benzylique sur un alcoxyde métallique

Parmi les syntheses utilisant des précurseurs métalliques autres que les
halogénures tels que des acétates, des acétylacétonates ou encore des alcoxydes,
attardons-nous plus particulierement sur la synthese employant un alcoxyde métallique
et I'alcool benzylique. Cette synthese peut étre appliquée a un large domaine d’oxydes
métalliques comme nous pouvons le constater dans la littérature [153, 166]. Nous
pouvons citer les exemples de V203, Nb20s [200], Taz0s5, HfO2 [201], SnO2, In203 [202,
203], etc. Des particules sphériques de forme homogene avec une faible distribution en

taille et une bonne dispersion ont souvent été obtenues.
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Ce type de synthese a été repris par Garnweitner et al. [131] pour produire des
nanoparticules de ZrO,. Qualifié de synthese « propre », son avantage réside dans la
nature du solvant employé. En effet, I'alcool benzylique, non toxique, montre une
aptitude a se lier a la surface des nanoparticules formées, limitant ainsi leur agrégation
et surtout leur grossissement. Ces molécules d’alcool benzylique, faiblement liées, sont
en grande partie éliminables de la surface en effectuant une simple étape de lavage des

particules en suspension.

Le résumé des étapes du protocole est présenté dans la Figure 43 :

métallique
‘ l (1) mélange réactionnel

Autoclave

T TR e (2) traitement thermique

Centrifugation , .
10000 rpm (3) séparation

Particules humides Liquide de synérése
X3

(4) lavage Ajout Ethanol &I

[ Liquide de lavage ]

(5) séchage Etuvage

Figure 43 : Représentation du procédé sol-gel non-hydrolytique en présence
d’alcool benzylique, développé par Garnweitner et al. [131].

Le précurseur métallique, ici un alcoxyde métallique, est introduit avec de 'alcool
benzylique dans un réacteur en PTFE (Polytétrafluoroéthylene). Ce réacteur est lui-
méme placé dans une enceinte autoclavée et chauffé entre 150 et 250°C pendant 48
heures. Le mélange est ensuite refroidi naturellement et des nanoparticules en
suspension sont obtenues. Une étape de centrifugation de I’échantillon permet
d’éliminer le liquide de synérése et de récupérer les particules physiquement agrégées.

Il est ensuite nécessaire de procéder a plusieurs cycles de lavage avant de sécher la
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poudre. Des particules de zircone cristallisées et d’environ 2,8 nm sont ainsi

synthétisées.

Du point de vue mécanistique, les travaux de Garnweitner et Niederberger [153, 173,
203] ont mis en lumiére que plusieurs possibilités d’hydroxylation et/ou de
condensation nécessaires a la génération des oxydes métalliques pouvaient avoir lieu

suivant la nature du métal de I'alcoxyde considéré :

(1) Dans le cas de I'isopropoxyde de zirconium, les auteurs proposent un processus

NH, sans hydroxylation préalable, par condensation directe de deux groupements

alcoolate et libération d’'une molécule d’éther (éther dibenzylique O(-CH2-®);, éther
isopropylique O(Pr)z, ou encore un éther mixte ®-CHz-0-iPr) (réaction (15)) et
montrent que cette réaction d’élimination d'une molécule d’éther est favorisée par la
nature chimique de I'alcool benzylique (alcool primaire mais conjugué a une fonction

phényle, groupement mésomere donneur),

(2) Dans le cas de l'isopropoxyde de titane en présence d’alcalino-terreux, le
mécanisme principal n’est plus basé sur I’élimination d’'une molécule d’éther mais sur la
condensation organique d'un ligand isopropanolate et d'une molécule d’alcool
benzylique, tous les deux liés a un méme centre électrophile entrainant la formation
d’une liaison C-C et la libération d’'une molécule de 4-phenyl-butanol comme le montre

le schéma réactionnel suivant :

"‘e,T / ‘%,T_/ N 4
| 3 k
N K i
HO 8] HO o] AN
e BN J — HOOR L oy
‘x R — d e
+ PhCH,Or

Figure 44 : Mécanisme de condensation organique d’un ligand isopropanolate et
d’une molécule d’alcool benzylique.

Ce processus a été mis en évidence notamment au cours du traitement
solvothermale de l'isopropoxide de titane en présence de baryum, et débute par
I'attaque de I'hydrogéne en position f du groupement isopropanolate par l'ion

benzylate (cf. Annexe 1).
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(3) Dans le cas de I'éthoxyde de niobium, le mécanisme principal est basé sur la
condensation organique d'un ligand isopropanolate et d’'un ligand benzylate tous les
deux liés a un méme centre électrophile entrainant également la formation d'une liaison

C-C et la libération d’'une molécule de 1,2-diphényléthanol (cf. Annexe 2).

ii. Syntheése basée sur la condensation aprotique (réaction

d’un éther sur un halogénure métallique)

Bien que la voie sol-gel vue précédemment soit dite « non-hydrolytique », elle
n’exclut pas totalement la présence d’eau dans le systéeme. En effet, 'eau peut étre
produite par réaction de condensation entre deux groupements hydroxyde (réaction
(13)). Afin d’éviter cette issue, une voie aprotique a été développée, et nous nous
intéresserons plus particulierement aux travaux de Mutin et al. sur 'oxyde de titane

[204, 205].

Ce procédé se caractérise par un domaine de température n’excédant pas 150°C. Des
nanoparticules de TiO2 anatase ont été préparées a partir du tétrachlorure de titane
TiCls, précurseur liquide, en présence d’'un mélange d’éther diisopropylique O(iPr); et de

dichlorométhane.

La réaction a lieu dans un domaine de température compris entre 80 et 150°C :
. CH,Cl .
TiCl, + 20(Pr ), —3 Ti0, + 4'PrCl (18)

Des nanoparticules cristallisées de tailles comprises entre 4 et 15 nm ont ainsi pu
étre synthétisées. Une dépendance de la taille moyenne a été montrée au travers du
facteur température (Tableau 3). La présence de groupements Ti-Cl et Ti-OPr a la
surface des particules rend celle-ci organophile permettant d’éviter 1'agrégation des
particules. Cependant, les groupements Ti-Cl présentent l'inconvénient d’étre
difficilement éliminables. Cette voie de synthése est relativement simple a mettre en
ceuvre et présente des avantages comme la dispersion des particules dans un milieu

organique et le maintien de leur forte réactivité.
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Tableau 9 : Surface spécifique des particules déterminée par mesure BET, taille
des particules par BET et DRX et quantité de groupements Ti-Cl, pour chaque
température de synthese de TiO; étudiée [205].

\ S}lr_fa_lce Taille (nm) | Taille (nm) Quantite de.
T de synthese | spécifique groupements Ti-Cl
(m2.g1) par BET par DRX (mmol.g1)
80°C 430 3,6 3,8 3,4
110°C 170 9,1 9,5 2,2
150°C 105 14,7 16,3 1,0

La premiere partie de ce chapitre, consacrée a la présentation des différentes
méthodes envisageables pour la synthése de nanoparticules d’oxydes métalliques, a mis
en évidence une multitude de réactions possibles pour atteindre cet objectif. Parmi elles,
la voie sol-gel H, déja utilisée au laboratoire [7, 22], conduit a des échantillons
nanocristallisés mais polydisperses. Leur structure sera tout de méme étudiée dans le
chapitre V de ce manuscrit. Cependant, afin d’obtenir de meilleurs échantillons, c’est-a-
dire des particules de petites tailles, cristallisées et présentant surtout une distribution
en taille étroite, nous nous sommes orientés également vers les voies de synthése non-
hydrolytique NH, plus particulierement vers la voie a base d’alcool benzylique
développée par Garnweitner [131] pour ZrO; et TiO: et vers la voie aprotique proposée

par I'’équipe de Mutin [205] pour TiOx.
II. Synthese et caractérisation de nanocristaux d’oxyde de titane

1. Parréaction de l'alcool benzylique sur un alcoxyde de titane

Des particules de TiO2 ont été synthétisées en s’inspirant du protocole expliqué
précédemment (Figure 43). La liste des précurseurs utilisés et des produits de nettoyage
et de fonctionnalisation des particules est présentée dans le Tableau 10. L’isopropoxyde
de titane Ti(0'Pr), liquide a été dilué dans de l'alcool benzylique a hauteur de 0,34

mol.L-1 avant d’étre chauffé a 210°C pendant 48 heures.
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Tableau 10 : Liste des produits chimiques utilisés dans I'obtention de

nanoparticules de TiO.

Noms Fo_rn?ule Fournisseur | Pureté Fonction
chimique
isopropoxyde de titane Ti(0'Pr), Alfa Asear 97% précurseur métallique
alcool benzylique CcHsCH,OH Aldrich 99,8% solvant réactionnel
éthanol anhydre C,H;OH Alfa Aesar 96% solvant de lavage
chloroforme CHCl, Alfa Aesar 99,8% solvant de lavage
acide oléique CigH340, Aldrich 90% dispersant

Des observations en microscopie

électronique en transmission (MET) sont

effectuées sur les particules ainsi obtenues avant le lavage de celles-ci. Deux grilles de

microscopie sont ainsi préparées :

Grille 1

Grille 2

Préparation :

- 30 mL de chloroforme

- 3 gouttes d’acide oléique

- 1 goutte de la suspension obtenue
apres une légére décantation

Préparation :
-30 mL de chloroforme

- 3 gouttes d’acide oléique

- 1 goutte de la suspension
correctement agitée

Les clichés obtenus sont rassemblés dans la Figure 45. Dans le cas de la suspension

observée apres décantation ((a) et (b)), les particules sont bien dispersées, formant un

réseau périodique et présentant une distribution en taille resserrée autour de 2-4 nm. La

deuxieme grille, qui contient la suspension apres agitation et qui est donc plus

représentative de la population globale de particules est différente. Les particules sont

moins bien dispersées mais surtout possedent une distribution en taille plus large. En

effet, des particules supérieures a 10 nm sont visibles (c). Nous pouvons supposer que

les agrégats de particules de taille supérieure a 4 nm, plus lourdes, n’étaient pas visibles

sur le premier échantillon car écartés par 'opération de décantation.

Figur5 ' Cce obtenu pE '

articules de TiO: synthétisées par la

voie benzylique et dispersées apres décantation (a-b) et sans décantation (c).
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L’existence de particules de plus grosse taille est confirmée par deux autres études :
une analyse par diffraction des rayons X et une étude par MET sur la poudre séchée. Le
diagramme de diffraction des rayons X (DRX) obtenu est présenté dans la Figure 46. Les
pics caractéristiques de la variété anatase de I'oxyde de titane sont les seuls visibles. Ce
résultat confirme les études historiques [20, 48] ayant montré que l'anatase est la
variété thermodynamiquement la plus stable a I'échelle nanométrique. Un résultat
important attire également notre attention : les pics de diffraction sont relativement fins.
Or, la finesse de ceux-ci est inversement proportionnelle a la taille des cristallites
présentes dans I’échantillon. Cela signifie donc que nous avons obtenu des particules

plus grosses que la taille désirée.

12000 4

TiO, Exp
Anatase

10000 4

8000 4

6000 —

Intensité (u.a.)

4000 4

2000 +

20 ' 40 ' 60 80 100

2 0 (degré)
Figure 46 : Diagramme de DRX de nanoparticules de TiO: synthétisées par la voie
benzylique (210°C/48h).

L’étude microscopique effectuée sur la poudre seche vient confirmer la présence de
particules ayant des tailles tres variées pouvant aller jusqu'a 70 nm (Figure 47). De plus,
nous remarquons que les particules de 2 nm visibles avant séchage ne sont plus

présentes une fois la poudre seche obtenue.

Il existe donc des particules de petites tailles (= 2-3 nm) qui sont présentes a la fin
de la synthese mais qui n'apparaissent plus apres lavage et séchage. Nous proposons
'explication suivante : lors de la premiére centrifugation qui précede les cycles de lavage,
les nanoparticules de plus faibles tailles sont éliminées avec le liquide de synérése au

lieu de rester agglomérées avec les particules de tailles plus importantes. Cela
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expliquerait qu’elles soient visibles avant le lavage mais qu’elles disparaissent sur les

observations des particules propres.

Figure 47 : Clichés btens paETd'un échantillon de TiO2 séché (a) et cliché de
diffraction (b) correspondant a I'image (a).

Le probleme qui se pose alors est de récupérer ces particules. En effet, il n'est pas
possible d'effectuer des mesures de diffusion totale des rayons X sur le liquide de
synérese les contenant, le signal des composés organiques restants couvrant largement
celui généré par les nanoparticules. Nous avons séché le liquide de synérese a plus de
350°C afin de retirer les résidus organiques dont les températures d'ébullition sont
élevées (205°C pour l'alcool benzylique). Cependant, chauffer a une telle température
peut entrainer un départ des particules en méme temps que les espéces organiques ainsi
que des transformations chimiques (changement de phase, grossissement,..). Les
résultats de cette expérience n'ont pas été concluants et il pourrait étre envisagé dans
I'avenir d'utiliser d'autres méthodes de séparation comme par exemple une

centrifugation séquentielle avec différentes vitesses de rotation.

La synthese par voie benzylique a permis d’obtenir des particules cristallisées, de
type anatase mais présentant cependant une distribution en taille tres large. De plus, les
particules les plus intéressantes pour notre travail, a savoir celles de taille inférieure a 5
nm, ne sont pas exploitables, car « piégées » dans le liquide de synérese. Nous nous
sommes alors tournés vers la seconde méthode de synthése que nous avions retenue : la

condensation aprotique.

2. Par condensation aprotique

Ces syntheses ont été réalisées par I'équipe d’Hubert Mutin, a I'Institut Charles

Gerhardt de Montpellier (UMR CNRS 5253). Elles sont basées sur la réaction entre le

108



tétrachlorure de titane TiCly, et I'éther diisopropylique O(‘Pr). dans du dichlorométhane
CH2Cly. Le schéma sur la Figure 48 résume les étapes du procédé utilisé. Le mélange est
réparti dans quatre tubes scellés A, B, C et D, et mis a I’étuve a 80°C pendant des durées
différentes (respectivement 1, 2, 3 et 7 jours). Les résidus organiques sont ensuite
évaporés, faisant apparaitre quatre phases solides. Celles-ci sont alors redispersées dans
du tétrahydrofurane (THF), un éther cyclique de formule chimique C4HgO. Dans le cas de
la syntheése A, la totalité de la phase solide s’est redispersée dans le THF. En ce qui
concerne les trois autres échantillons, une fraction de la phase solide est restée insoluble.
Cette phase non solubilisée est récupérée puis séchée (dénomination B1 a D1). Le
meélange redispersé subit alors une étape d’évaporation afin d’éliminer le THF et
récupérer une phase solide (dénomination A2 a D2). Les poudres A2, B2, C2 et D2 sont
donc les résultats finaux de la syntheése. Vu le peu de quantité disponible pour les

échantillons A2 et B2, il n’a pas été possible de les analyser en diffraction des rayons X.
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Figure 48 :T(eprésentation de la méthode de synthese utilisée par 1'équipe de
Mutin [204, 205] dans la synthése de nanoparticules de TiOz sous la forme de
poudre nanométrique.

Les diagrammes de DRX des échantillons C2 et D2 (Figure 49) sont semblables avec
des raies larges caractéristiques de tailles de particules nanométriques. Le diagramme
de I’échantillon D2 présente des pics clairement définis vers 38° et 55° qui ne sont pas
visibles pour I’échantillon C2. En comparant le diagramme D2 aux fiches PDF (ICDD) des
principales variétés cristallographiques de TiO: (anatase, rutile, brookite) nous n’avons
pu trouver de correspondance parfaite. Cependant son enveloppe est plus proche de
'anatase (avec une différence notable concernant les intensités des trois raies autour de
38°). Nous pouvons donc penser que nous avons un matériau possédant une structure
atypique ou mal cristallisée qui dérive de l'anatase. Notons que le méme genre de
diagramme de diffraction a été observé par Garnweitner et al. [206] lors de I'étude de

I'influence de ligands sur la synthese de nanoparticules de TiO2 par la voie non-
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hydrolytique benzylique et a été attribué a une mauvaise cristallinité induite par le

ligand utilisé.

TiO, D2
TiO, C2

Anatase
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Figure 49 : Diagrammes de DRX des échantillons C2 et D2.

Une observation par MET a également été faite sur les suspensions C et D avant
séchage (Figure 50). Quelle que soit la synthése, nous observons des particules de taille
inférieure a 5 nm présentant des colonnes atomiques et des plans cristallins, attestant
d’'une relativement bonne cristallinité malgré la qualité des diagrammes de DRX qui
pourrait laisser penser le contraire. Cependant ces particules semblent entourées d’une
matiére amorphe comme le montre bien la Figure 50 (c). Nous imaginons trois raisons
possibles a ce phénomeéne: la présence de TiO, amorphe, la présence de résidus
organiques ou encore une mauvaise évaporation du THF. Cette derniere possibilité
semble peu probable : le THF s’évaporant a 66°C a pression atmosphérique, il est aisé de
I'éliminer lors du séchage de la grille de microscopie dans une étuve sous vide. En outre,
une analyse chimique par EDX (Energy dispersive X-ray spectroscopy) a montré qu’il n'y
avait a priori pas de titane dans les zones apparaissant comme amorphes. Il s’agirait
donc principalement de résidus organiques issus de la polycondensation ou
polymérisation ayant lieu au cours de la synthese. Les échantillons ne semblent donc pas

compléetement « propres ».
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Figure 50 : Clichés obtenus par MET des nanoparticules de TiOz en suspension,
provenant des syntheses C (a et b).
Une observation au MET de I’échantillon D apres lavage et séchage, soit D2, a permis

d’obtenir des clichés plus propres et a confirmé la présence de particules bien

cristallisées de taille égale ou inférieure a 5 nm (Figure 51).

Figure 51 : Cliché obtenu par MET de anopartlcules de TiO2 provenant de la
poudre D2.

Des observations microscopiques des suspensions A et B ont également été réalisées
mais avec difficulté du fait de la présence importante de matiére amorphe autour des
particules. L’échantillon A (Figure 52) ne présente que quelques particules cristallisées,

d’environ 2 nm. Aucune particule n’a pu étre observée pour I"’échantillon B.
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Figure 52 : Clichés obtenus par MET des nanoparticules de TiO2 en suspension,
provenant de la synthese A : vue d’ensemble (a) et agrandissement (b).

En conclusion de cette étude nous pouvons dire qu’il a été possible de synthétiser
des nanoparticules cristallisées de taille inférieure a 5 nm possédant une structure
semble-t-il dérivée de l'anatase mais cependant clairement distincte de celle-ci. Les
tailles étant sensiblement les mémes quel que soit I’échantillon étudié, il semble que les
différents temps de synthese n’aient pas eu d’influence sur les tailles mais sur le

rendement de la synthese.

Cet ensemble de résultats sur des syntheses différentes de TiO2 (voie sol-gel non
hydrolytique avec hydroxylation et par condensation aprotique) nous a montré qu'il
était possible de synthétiser des particules nanométriques par différents moyens. La
synthése par voie benzylique n’a pas permis de récupérer les particules de taille
intéressante (= 2-3 nm). La voie de synthese par condensation aprotique a été plus

concluante , malgré une incertitude sur la structure moyenne observée en DRX.
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I11. Synthese et caractérisation de nanocristaux de zircone

La voie de synthese retenue pour I'élaboration de nanoparticules de ZrO; est la voie
« benzylique » également testée pour TiO2. Nous verrons donc dans cette troisiéme
partie les divers résultats obtenus: dans un premier temps, des essais de synthése a
relativement basse température (100 a 150°C), dans un second temps la synthese
autoclavée a 210°C dite « synthese de référence » et enfin les stratégies que les résultats
expérimentaux nous ont amenés a mettre en ceuvre. Le Tableau 11 rassemble

I’ensemble des réactifs utilisés lors de cette étude expérimentale :

Tableau 11 : Liste des produits chimiques utilisés dans I’obtention de
nanoparticules de Zr0,.

Noms Formule chimique | Fournisseur | Pureté Fonction
1sop1.‘opoxlyde de [Zr(OiPr)4, HOiPr] Strem 99,9% précurseur
zirconium 2 métallique
acety!acetc.)nate de Zr(acac), Strem 98% précurseur
zirconium métallique
oxychlorure de ZrOCly* 8H:0 Alfa Aesar | 99,99 | Procurseur
zirconium meétallique
ch.lorur.e de ZrCl, Alfa Aesar 99,5% precurseur
zirconium métallique
chlorure d’yttrium YCl, Alfa Aesar 99,9% pr(?cur§ eur
métallique
alcool benzylique CcH:CH,OH Aldrich 99,8% solvant
benzaldéhyde CoHsCHO Alfa Aesar 99% solvant
benzylamine CcH:CH,NH, Alfa Aesar 98% solvant
anisole CqHsOCH, Alfa Aesar 99% solvant
acétophénone CcHsCOCH, Alfa Aesar 99% solvant
2,4-pentanédione
(acétylacétone CH;(CO)CH,(CO)CH; | Alfa Aesar 99% modificateur
acacH)
sodium métallique Na Alfa Aesar | 99,95% | modificateur
ethanol anhydre C,H:OH Alfa Aesar 96% lavage
chloroforme CHCl, Alfa Aesar 99,8% lavage
acide oléique CigH340, Aldrich 90% dispersant

1. Etude préliminaire : syntheses a « basse » température

Il s’agit ici de synthéses sol-gel non-hydrolytiques NH réalisées a des températures
inférieures a 125°C. Deux essais, I'un a base d’oxychlorure de zirconium (ZrOClz*8H20)
et I'autre de tétrachlorure de zirconium (ZrCls) ont été réalisés. Le protocole consiste a

mélanger le précurseur de zirconium et de I'alcool benzylique, puis a chauffer le mélange
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réactionnel dans un ballon équipé d’'un montage a reflux, pendant 24 heures. Deux
températures de chauffage ont été choisies: 100 et 125°C. Les diagrammes de DRX sur

les poudres ainsi obtenues sont présentés sur les Figure 53 et Figure 54.

Dans le cas de l'oxychlorure de zirconium, les syntheses effectuées montrent qu’a
100°C I'échantillon ne semble pas cristallisé, alors que la syntheése effectuée a 125°C
traduit la présence de particules cristallisées. Nous observons notamment a 24, 28 et
32° des pics caractéristiques de la variété monoclinique et a 30°C le pic le plus intense

caractéristique de la variété tétragonale.
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Figure 53 : Diagrammes de DRX des échantillons issus du mélange de I’alcool
benzylique et de (ZrOcClz«8H:0) a 100°C et 125°C.

Dans le cas du tétrachlorure de zirconium, il n'a pas été possible d’effectuer de
mesure de DRX sur I’échantillon synthétisé a 100°C, la quantité de poudre étant trop
insuffisante. A 125°C, le matériau semble bien cristallisé et 1'élargissement des pics de
diffraction laisse penser que les particules sont de petite taille. Nous observons comme
précédemment que les pics de diffraction sont caractéristiques de la présence de zircone

monoclinique et de zircone tétragonale.
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Figure 54 : Diagramme de DRX de la synthése correspondant a un mélange
d’alcool benzylique et de (ZrcCly).

Les syntheses que nous venons d’étudier n’ont pas permis de respecter le cahier des
charges que nous nous imposons, a savoir pour rappel, ’élaboration de nanoparticules
de taille inférieure a 5 nm, cristallisées et surtout monophasées (structure de type
tétragonal). Nous nous sommes donc orientés vers une syntheése sol-gel non-

hydrolytique NH dite « benzylique » inspirée des travaux de Garnweitner et al. [131,

153].
2. Synthese de référence dite « benzylique »
a) Protocole de synthése

Nous avons élaboré un protocole de base a partir des publications de Garnweitner
[131, 153] qui est résumé sur la Figure 43. Il nous faut cependant préciser les quantités
de réactifs et les méthodes employées pour chaque étape. Les précurseurs utilisés étant
particulierement hygroscopiques, nous avons travaillé en boite a gants sous balayage
d’air sec. Une masse de 1,665 g d’isopropoxyde de zirconium (IV) [Zr(O'Pr)4;eHO'Pr|[; a
été diluée dans 12,5 mL d’alcool benzylique anhydre, nous amenant a une concentration
de 0,34 mol.L-1. Au cours de cette opération, une partie des ligands isopropanolate subit

une substitution par réaction avec un alcool, ici I'alcool benzylique [207] :

Zr(0'Pr), + ad—CH, — OH 2 Zr(OiPr)4_a(0 —CHy — ¢)q+a ‘PrOH (19)
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Ce mélange est introduit dans un réacteur en téflon® de 20 mL; ce réacteur est
placé dans une bombe autoclavée puis chauffé a 210°C pendant 48 heures. La
température ne doit pas excéder 220°C afin d’éviter la dégradation du réacteur en téflon
connu pour se décomposer a partir de 230°C. Afin de récupérer la phase solide, nous
procédons a une étape de séparation des nanoparticules et du liquide de synérese a
'aide d’une centrifugation effectuée a 10000 tr/min pendant 10 minutes. Les particules
sont ensuite lavées dans de I’éthanol anhydre. Le cycle de centrifugation et de lavage est
répété trois fois (le dernier lavage se faisant a base de chloroforme). Enfin, la phase
solide est séchée sur une plaque chauffante a 70°C ou dans une étuve sous vide, a

environ 40°C et environ 30 mbar.
b) Analyse des résultats

La Figure 55 nous présente le diagramme de DRX obtenu pour cette synthése dite de
référence. L’échantillon est parfaitement cristallisé et I'élargissement des pics de
diffraction nous informe de 1'obtention de particules de faible taille. Cependant, I'’étude
des pics de diffraction montre que nous avons obtenu un échantillon polyphasé, mélange

de zircone tétragonale et de zircone monoclinique.

Afin de quantifier le pourcentage massique de phase monoclinique présente dans
cet échantillon et d’obtenir une estimation de la taille moyenne des cristallites, nous
avons effectué un affinement selon la méthode de Rietveld (cf. Chapitre II). Du fait de la
finesse des particules présentes, nous observons un élargissement du profil de raies
rendant difficile 'affinement de I'enveloppe globale, d’autant plus que les pics de
diffraction des deux variétés tétragonale et monoclinique sont relativement proches.
Dans ce contexte difficile, un compromis a été de contraindre la taille des particules de
phase monoclinique, ou plus particulierement les largeurs des raies de cette phase, a la

méme valeur que la taille des particules tétragonales.
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Figure 55 : Diagramme de DRX de nanoparticules de ZrO: suivant la synthese
classique développée par Garnweitner et al. [131].

Le résultat de l'affinement (de x* = 3,05) est présenté dans la Figure 56. Nous
obtenons ainsi une taille moyenne de 3,72 nm. Le taux de phase monoclinique est quant
a lui estimé a 44% en masse. Cette valeur est relativement élevée et a probablement pu
étre surestimée lors de I'affinement. Il n’en demeure pas moins qu’elle confirme que la
phase monoclinique n’est absolument pas négligeable dans cet échantillon et cet

indicateur nous servira a comparer qualitativement I'effet de certains parametres liés a

la syntheése.
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Figure 56 : Affinement de Rietveld du diagramme de DRX d'une synthese de
nanoparticules de Zr0;. En noir, la courbe expérimentale, en rouge la courbe
théorique et en bleu, la différence.
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Pour obtenir des informations sur la distribution en taille de I’échantillon et
confirmer la taille moyenne des particules, une observation par MET a été envisagée. La

Figure 57 nous montre les résultats de celle-ci.

S

Figure 57 : Clichés obtenus par MET des nanoparticules de ZrO: en suspension (a-
c) et (d) cliché de diffraction en sélection d’aire.

Sur l'image (a) est représentée une vue générale de l'échantillon obtenu par
dispersion des nanoparticules a 'aide de chloroforme et d’acide oléique. La dispersion
en taille des particules isotropes est comprise entre 2,5 et 4 nm. L'image (b) nous
confirme la bonne cristallinité d’'une particule sphérique d’environ 3,8 nm. Cependant,
sur une autre zone de la grille de microscopie (image (c)), 'ordre de grandeur de la taille
n’est plus le méme. En effet il existe des amas composés de particules mal dispersées et
de taille d’environ 25 nm. L'image (d) correspondant au cliché de diffraction
électronique en sélection d’aire de la zone de I'image (c) nous permet d’affirmer la
présence du mélange de phases. D’apres les publications [133, 208], la phase tétragonale
se stabilise en deca d’'une taille critique d’environ 10 a 15 nm et il est donc
vraisemblable d’envisager que les grains de zircone présentant des tailles d’environ
25nm puissent étre des cristaux de zircone monoclinique, variété

thermodynamiquement la plus stable pour des tailles importantes.
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Une fois la formation des particules achevée dans le milieu réactionnel, il s’effectue
une étape dite de vieillissement des particules en suspension entrainant certaines
modifications de celles-ci juste apres leur croissance. Nous assistons selon les milieux
réactionnels a des phénomenes sujets au mirissement d’Ostwald [209], c’est-a-dire a la
dissolution des particules les plus petites et a leur recristallisation a la surface des
particules les plus larges (produisant néanmoins une distribution en taille stationnaire),
et/ou a des phénomenes d’attachement orienté de particules primaires sous I'effet d’'un
mécanisme de coalescence au point de contact, déja observé par Banfield et al. [210]
pour TiO; et par Pacholski et al. [211] pour ZnO. Nous pouvons donc supposer qu’au
cours de cette étape de vieillissement, les particules initialement produites sous un
régime de controle cinétique vont tendre a I'équilibre thermodynamique et les
particules les plus grosses obtenues par mirissement ou «attachement orienté »

pourront étre le siege d'un changement de structure cristalline.

Ces diverses observations conduisent donc aux conclusions suivantes : la synthese
développée par Garweitner et al. [131] telle qu’elle a été reproduite ici, ne nous a pas
permis d’obtenir un échantillon monophasé. Cependant le caractére monophasé de
I’échantillon de Garnweitner et al. est discutable comme l'illustre la Figure 58 issue de la
publication [131]. Nous avons rajouté des fleches rouges afin de mettre en évidence les
fluctuations dans le fond continu que nous attribuons a la présence de phase
monoclinique, contrairement a ce que les auteurs annoncent dans leurs commentaires.
Notons toutefois que la phase monoclinique semble étre en bien moins grande quantité

que dans nos échantillons.

120



M’l‘Wf- e

L] L) 1 L) T T Ll T

T
10 20 30 40 50 60 70 80 g0 100 110
201"

Figure 58 : Diagramme de DRX de nanoparticules de zircone d’apres [131] :
diagramme mesuré (cercles gris), diagramme calculé par la méthode de Rietveld
(ligne noire), différence entre le diagramme calculé et observé (en bas). Les
fleches rouges indiquent les pics caractéristiques de la phase monoclinique.

La présence de phase monoclinique est un probléeme majeur: en effet, la variété
monoclinique se stabilisant a de plus grande taille que la phase tétragonale, elle entraine
un élargissement de la distribution en taille. De plus, le signal de diffusion totale d'un
mélange biphasé est difficilement interprétable. Il est donc crucial de réduire voire
supprimer la phase monoclinique afin d’avoir un échantillon monophasé. Pour cela, nous
nous sommes intéressés a I'étude de 'effet de certains parametres physico-chimiques

liés a la synthése et aux opérations de récupération des nanoparticules.
c¢) Influence des parametres physico-chimiques de synthése

Nous nous sommes concentrés aussi bien sur I'étude de l'effet de parametres
« physiques », i.e. propres aux étapes du protocole de synthese tels que le broyage, le
séchage, ou encore le lavage, que sur celle de I'effet de parameétres « chimiques » tels que
I'atmospheére de travail, le choix du précurseur ou le choix du solvant. Un grand nombre

de ces facteurs n’ayant pas eu d’effets significatifs, nous ne les décrivons que briévement.

- Opération de lavage : cette étape est normalement constituée de deux lavages a
I’éthanol anhydre et d’'un lavage au chloroforme. Nous l'avons remplacée par
quatre lavages a I’éthanol anhydre. La présence de phase monoclinique n’a pas

été pour autant amoindrie. Cependant, nous pouvons, avec cette méthode de
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lavage, espérer avoir des particules plus « propres », avec moins de résidus

organiques a la surface.

Opération de broyage : le broyage a été étudié en comparant les diagrammes de
DRX d'une méme poudre a trois étapes différentes (non broyée, broyée
modérément, broyée énergiquement). Sur la Figure 59 qui présente ces résultats
nous constatons que la phase monoclinique est légérement favorisée lors du
broyage. Cette augmentation est confirmée par un affinement de Rietveld réalisé
pour les trois étapes de broyage qui nous donne un pourcentage de phase
monoclinique compris entre 25% massique (non broyée) et 35% massique
(broyée fortement).

Ce résultat avait déja été mis en évidence au cours de la these d’Olivier Masson
[29]. L’énergie mécanique est transférée a la poudre, induisant ainsi un certain
nombre de transformations physico-chimiques telles qu'un changement de
variété polymorphique, voire un grossissement de grains. L’étape de broyage

dans le procédé d’obtention des poudres doit donc étre évitée autant que

possible.
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Figure 59 : Diagrammes de DRX de nanoparticules de ZrO: en fonction du

caractere énergique du broyage. Les fleches rouges indiquent les pics
caractéristiques de la phase monoclinique.

Opération de séchage : elle intervient en fin de processus et peut s’effectuer de

deux manieres : soit par l'utilisation d’'une plaque chauffante a 70°C soit par
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l'utilisation d’une étuve sous vide a environ 40°C et 30 mbar. Bien que la
premieére méthode ait été utilisée au début de notre étude, nous nous sommes
rendu compte qu’elle présentait comme inconvénient de former des agrégats
d’environ 1 mm qu'’il fallait par la suite briser en broyant au mortier la poudre
obtenue. En séchant les poudres non plus sur une plaque chauffante a 70°C mais
de maniere plus douce dans une étuve sous vide, nous évitons au maximum la

formation de conglomérats et donc la nécessité de broyer la poudre.

L’étude de I'effet des parametres physiques n’ayant montré qu’'un effet nul a modéré,
nous pouvons raisonnablement conclure que la présence de phase monoclinique est

corrélée aux mécanismes de synthese des nanoparticules.

- Environnement de synthése : la synthese habituellement effectuée dans une
boite a gants a balayage d’air sec peut se faire sous une atmospheére inerte
d’argon afin d’éliminer la présence d’eau et/ou de dioxygene. Cependant, aucune

amélioration n’a été constatée.

- Choix du précurseur métallique : nous avons effectué des synthéses avec du
Zr(OrPr)4, Zr(acac)s, et du ZrOClz-8H20 a la place de I'isopropoxyde de zirconium.
La nature ramifiée ou non de l'alcoxyde n’affecte ni la synthese ni le caractere
polyphasé des nanoparticules finales. Dans le cas de Zr(acac)s, les résultats n’ont
pas été satisfaisants, conduisant a des particules mal cristallisées et présentant
toujours une phase secondaire. Dans le cas de I'oxychlorure de zirconium, des
particules noyées dans une matrice polymérisée « semblable a du miel » ont été

produites mais difficilement récupérables.

- Variation de la concentration de l'isopropoxyde de zirconium: les synthéses
réalisées pour des concentrations de précurseur de zirconium allant de 0,08,
0,17, 0,34 a 0,68 mol.L-1 donnent des résultats identiques a ceux issus de la

synthese « benzylique » de référence.

- Choix du solvant : nous avons vu précédemment que dans une réaction sol-gel
non-hydrolytique, le solvant joue un rdle trés important sur la nucléation, la

morphologie, la taille et la distribution en taille des nanoparticules [169]. Quatre
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solvants (benzaldéhyde, benzylamine, acétophénone et anisole) ont été testés.
Pour le benzaldéhyde, un liquide visqueux, marron et sans trace de précipité est
obtenu. Le benzylamine et l'acétophénone ont conduit a l'obtention d'un
échantillon biphasé de nanoparticules. Enfin, la dilution de l'alcool benzylique
par l'anisole n’a eu aucun effet sur les phases en présence ou sur la taille et a
méme entrainé une disparition du précipité en deca d’'une dilution au cinquieme.
Ce dernier résultat confirme le role fondamental que joue I'alcool benzylique
dans cette voie de synthese et le fait qu’il faut imposer une certaine teneur en
alcool benzylique afin de garantir un bon rendement du mécanisme de formation

des nanoparticules cristallisées de zircone.

- Modification structurale du précurseur métallique : une quantité de 2,4-
pentanédione (ou acétylacétone acacH) de la famille des 3-dicétones est ajoutée
a un mélange habituel d’isopropoxyde de zirconium et d’alcool benzylique selon
un rapport molaire acacH/alcoxyde de 0,7 afin d’ajuster la réactivité du
précurseur métallique. D’apres [212] et [213], les ligands isopropanolate de
I'alcoxyde métallique subissent une réaction de substitution nucléophile par la
forme énolique de l'acétylacétone menant a un chélate métallique
particulierement stable et soluble tant que le ratio molaire n’excede par la valeur

de 1,0 (Figure 60) :

[Zr(OiPr)4 : HOiPr]2 + 2 acacH - [Zr(OiPr)3(acac)]2 + 2HO'Pr
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Figure 60 : Réaction et structures proposés par [213] lors de la modification
chimique de I'isopropoxyde de zirconium en présence d’acétylacétone pour un
rapport molaire acacH/alcoxyde < 1

Le diagramme de DRX correspondant a cet essai est présenté a la Figure 61. Nous
constatons que l'acétylacétone ne joue pas de role sur la formation de la phase

monoclinique, celle-ci étant toujours présente sur le diagramme. Cependant, une
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remarque intéressante peut étre faite : les raies de diffraction sont plus larges que ce
que nous avions observé jusqu’a présent, traduisant ainsi une diminution de la taille des

particules.

A haute température, le chélate est moins stable et I'équilibre de dissociation du
complexe est favorisé. Le précurseur métallique est alors hydroxylable et nous assistons
au greffage du ligand acétylacétonate a la surface de la particule en cours de croissance.
La croissance de la particule est alors freinée conduisant a une taille moyenne plus faible
[214, 215]. L’effet du taux [acacH]/[Zr] sur la taille des nanoparticules a été mis en

évidence dans les travaux de Chatry et al. [215].
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Figure 61 : Diagramme de DRX de nanoparticules de Zr0O; synthétisées avec un
ajout de acétylacétone (taux acacH/Zr = 0,7).

- Effet de la température : cinq essais ont été réalisés (180°C, 190°C, 200°C,
210°C et 220°C) et excepté pour 180°C ou il n’a pas été possible de récupérer
suffisamment de particules, les diagrammes de DRX correspondant a ces
différentes températures sont rassemblés sur la Figure 62. La phase
monoclinique est moins présente dans I’échantillon synthétisé a 220°C mais en
contrepartie la taille des particules augmente (phénomene visible par une
diminution de la largeur des raies de diffraction). La température de 210°C reste

donc un bon compromis.
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Figure 62 : Diagrammes de DRX de nanoparticules de ZrO; obtenues par la voie
benzylique a des températures de synthese différentes.

Les essais d’optimisation que nous avons effectués ici n’ont pas offert de véritable
solution a notre problématique. Nous retiendrons néanmoins qu’il est préférable de
laver les poudres 4 fois a I’éthanol, de sécher celles-ci a I'étuve sous vide et enfin de ne
pas les broyer. L’'ajout d’acétylacétone quant a lui permet d’obtenir des particules de

taille moyenne plus faible.
d) Discussion

Dans un second temps, nous avons poursuivi I’étude des nanoparticules issues de la
voie benzylique et une analyse thermogravimétrique des nanoparticules est présentée
dans la Figure 63. L’allure générale du thermogramme en deux ou trois départs est
caractéristique de I'état de surface des nanoparticules dont la surface est hydratée et
partiellement fonctionnalisée par le solvant [216]. Le premier départ, de 8,4%
correspond simplement au départ possible d’éthanol, chloroforme ou encore de I'eau
physiquement adsorbée. Les pertes de masse enregistrées a une température supérieure
a 400°C sont généralement caractéristiques des molécules organiques chimisorbées sur
la surface et/ou de la déshydratation des groupements -OH. Ce dernier départ d’environ

5,5% a lieu a partir de 430°C ce qui est en accord avec les résultats obtenus par Zhou et

al. [216].
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Figure 63 : Analyse thermogravimétrique sous air des nanoparticules de zircone
issues d’'une synthese benzylique (10°C.min-1).

Nous avons également procédé a des analyses de RMN (Résonnance Magnétique
Nucléaire) du carbone 13C et du proton !H sur le liquide de synérese afin de pouvoir
justifier les différences entre la synthese de Garntweitner et al. et notre synthése de
référence. Le liquide de synérese semble étre constitué d’alcool benzylique,
d’isopropanol, d’eau et de composés organiques condensés contenant des cycles
aromatiques difficiles a identifier (potentiellement benzyl éther). La présence d’eau,
cependant, est incompatible avec le mécanisme de formation des particules annoncé par

Garnweitner et al. a savoir une condensation par élimination d’un éther.

Nous pouvons supposer que dans le stade initial du processus de formation des
nanoparticules, les premieres especes condensées voire les premieres particules ont été
produites par élimination d’éther. Cependant la présence d’eau dans le liquide de
synérése implique qu’il s’est ensuite produit soit un mécanisme d’hydroxylation suivi de
la déshydratation a haute température de deux précurseurs hydroxylés par oxolation
soit une réaction de déshydratation intra- et/ou intermoléculaire de l'isopropanol ou de
I'alcool benzylique catalysée par les premieres nanoparticules de zircone formées. Nous
rappelons que le pouvoir catalytique de la zircone a déja été montré avec succes dans le
cadre de I'étude des cinétiques de déshydratation et déshydrogénation de I'isopropanol

[217].

Quoi qu'il en soit, la formation d’eau dans le systeme fait basculer le procédé sol-gel
NH (a forte barriere cinétique) dans un procédé sol-gel H (a plus faible barriere

cinétique). Dans ce dernier procédé, les réactions de nucléation et de condensation sont
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connues pour étre moins maftrisables et conduire a des hétérogénéités de morphologie
et de type cristallin. Enfin, les particules subissent un vieillissement a 210°C au cours
duquel certaines croissent, subissent une modification structurale et adoptent

I'arrangement cristallin de la variété monoclinique.

Nous proposons de résumer ceci sur le schéma suivant :

syntheése benzylique
procédé
(1) éliminationd’éther  Zr-OR + RO-Zr = Zr-0-Zr + R-O-R NH
AY
N
TG nanoparticules de Zro, I

(2) déshydratation
/ = catalyseur \
propéne + H,0 \ iPrOH

(3) hydrolyse Zr-OR+H,0 =Zr-OH+ ROH <«
A
‘\ procédé
i H
(4) condensation  Zr-OR + HO-Zr = Zr-0-Zr + ROH )
s
Zr-OH + HO-Zr = Zr-0-Zr + H,0 =%
.
1
(5) conversion Zr0, tétragonale = Zr0, monoclinique < vieillissement

3. Autres stratégies de synthese

Les syntheses basées sur la voie benzylique n’ayant pas été concluantes, deux
stratégies ont été envisagées afin d’éliminer la présence de phase monoclinique : une

stratégie de dopage a l'yttrium (III) et une activation basique du mélange réactionnel.
a) Effets du dopage a l'yttrium Y3+ : synthese dite « dopée »

Nous avons présenté dans la premiere partie de ce chapitre le diagramme de phase
du systéme Zr02-Y203 (Figure 30) et avons vu que pour stabiliser la variété tétragonale a
température ambiante, il est nécessaire d’avoir un pourcentage molaire de YO1,5 compris
entre 6 et 14% (soit entre 3 et 7% mol. de Y203). Afin d’étudier I'évolution de la
proportion de la phase monoclinique en fonction du taux de dopant, nous avons choisi
les trois valeurs suivantes : 2, 3 et 4% mol. de Y203 soit des valeurs suffisamment faibles
pour ne pas géner l'interprétation des résultats de diffusion totale des rayons X.
L’yttrium a été introduit au moyen du chlorure d’yttrium anhydre YCl3 lors du mélange

des précurseurs.
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Les diagrammes de DRX correspondant a ces trois taux de dopage sont rassemblés

sur la Figure 64.

16000

4% mol. Y203
=395 mol. YZO3
2% mol. YZO3
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ZrO, monoclinique
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8000 <
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6000 <
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Figure 64 : Diagrammes de DRX de nanoparticules de Zr0O; obtenues par la voie
benzylique et dopées a I'oxyde d'yttrium (2, 3 et 4% mol. Y203).

Nous dosons alors par la méthode de Rietveld le taux de phase monoclinique. Les
résultats sont présentés dans le Tableau 12. Nous voyons que le pourcentage de phase
monoclinique diminue et se trouve étre nettement inférieur au pourcentage obtenu avec
la synthese de référence sans dopant (r 44% massique), confirmant ainsi I'incorporation
de Y3* au sein du réseau de la zircone. Cependant cet effet s’accompagne d'une
augmentation du diametre moyen des particules qui reste toutefois inférieur a 4 nm.
L’augmentation de la taille moyenne des particules porte essentiellement sur les
particules tétragonales puisqu’elle est inversement proportionnelle a la teneur en phase
monoclinique susceptible d’induire une surestimation du diametre moyen par la

méthode de Rietveld.

Tableau 12 : Diametre moyen des particules, et % massique de phase
monoclinique en fonction du taux de dopage dans le cadre de la voie benzylique

Diameétre moyen % massique
% mol. Y205 (nm) ’ phase monoc(}inique
0 3,7 44
2 3,7 24
3 3,8 16
4 3,9 14
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Sur les trois essais effectués, celui avec 3% mol. de Y,03 semble étre le meilleur
compromis : diminution de la phase monoclinique suffisamment importante et taille des

nanoparticules d’environ 3,8 nm.

Une observation par MET (Figure 65) de I’échantillon dopé a 3% mol. montre des
particules cristallisées avec une distribution en taille resserrée autour de 3-4 nm, ce qui
est en accord avec les résultats de 'affinement de Rietveld. Cette taille, bien que faible,

est encore un peu élevée par rapport aux résultats obtenus a partir de la voie de

synthese sol-gel hydrolytique par hydrolyse forcée [7] (< 3 nm).

Figure 65 : Image obtenue par MET des nanoparticules en suspension de ZrQO
dopées a I'yttrium (3% mol. en Y203).

Afin de compenser cette augmentation de la taille nous avons décidé d’utiliser un
des résultats présentés dans la partie I11.2.c), a savoir nous avons effectué une synthese
dopée a 3% mol. en oxyde d’yttrium a laquelle nous avons ajouté de I'acétylacétone dans
un rapport [acacH]/[Zr] = 0,7. Son diagramme de DRX est comparé a celui d’'une
synthese dopée sans acétylacétone (Figure 66). Nous pouvons constater une légere
augmentation de la largeur des raies de diffraction avec 'ajout d’acétylacétone, ce qui
confirme la présence de nanoparticules d'une taille moyenne plus faible. Afin de
quantifier cet effet, un affinement de Rietveld a été réalisé (Figure 67). La taille a été
estimée a environ 3,0 nm, ce qui est plus faible que la valeur trouvée avec I'échantillon

qui ne contient pas d’acétylacétone (3,8 nm).
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Figure 66 : Diagrammes de DRX de nanoparticules de ZrO: issues de la voie
benzylique et dopées a l'yttrium Y3+ avec (rouge) ou sans (bleu) acétylacétone.
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Figure 67 : Affinement de Rietveld du diagramme de DRX d'une synthése
benzylique de nanoparticules de Zr0O; dopées a 3% mol. en présence
d’acétylacétone. En noir, la courbe expérimentale, en rouge la courbe théorique et
en bleu, la différence.

L’acétylacétone a donc réellement eu un effet sur la taille des particules, évitant a
celles-ci de grossir durant la synthése. La proportion de phase monoclinique a augmenté,
passant de 16% a 20% massique. N'ayant pas vu cette proportion augmenter lorsque
nous avons étudié I'effet de 'acétylacétone sur une synthese benzylique classique, sans
dopage, nous pouvons présumer que 'augmentation observée ici est dii a I'affinement en
lui-méme. En effet, dans le cas d’'un systéme biphasé mais contenant peu de phase

monoclinique, les pics caractéristiques de cette phase présentent une intensité
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relativement faible et il devient difficile d’estimer correctement sa teneur dans

I’échantillon.
b) Activation basique du milieu réactionnel : syntheése dite « benzylate »

Cette stratégie est basée sur la dissolution préalable de sodium métallique dans

I'alcool benzylique anhydre, produisant ainsi du benzylate de sodium selon la réaction :

- 1
Na(s) + ¢ - CHZ — OH(Z) - (¢) - CHZ -0 ,Na+)(sol,,) +EH2(9) (20)

L’influence de ces ions benzylate est étudiée au travers de différents rapports
molaires x=[Na]/[Zr] prenant les valeurs 0,15, 0,30, 0,60, 1,20 et 3,00 correspondant
respectivement aux concentrations en ions benzylate de 0,05, 0,10, 0,20, 0,40 et 1,00
mol.L-L Il faut rappeler que les ions benzylate ainsi produits peuvent par ailleurs réagir
de maniere prépondérante avec l'isopropoxyde de zirconium selon la réaction de

substitution de ligands suivante :

a¢ — CHy — 0oy + Zr(oipr)4 (21)
- ZT(OiPT)4_a(0 - CHZ - ¢)a +a lPrO(_solv)

Les diagrammes de DRX correspondant aux quatre premiers rapports molaires

allant de 0,15 a 1,20 sont présentés sur la Figure 68.
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Figure 68 : Diagrammes de DRX de nanoparticules de ZrO; issues de la synthese
benzylate en fonction du taux d’ions benzylate. Les pics caractéristiques de la
zircone monoclinique sont indiqués avec des fleches rouges.
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Ces quatre syntheses conduisent a des échantillons cristallisés comparables a notre
syntheése de référence. Pour de faibles taux en ions benzylate, 0,15 et 0,30, les pics
caractéristiques de la phase monoclinique sont toujours visibles alors qu’ils ne le sont
plus pour un taux supérieur a 0,60. Dans le cas d’un taux important d’ions benzylate
x=3,00, synthese dont le diagramme de DRX est présenté dans la Figure 69, nous
obtenons des raies supplémentaires caractéristiques d'une impureté répondant a la
formule Na;ZrO3z. Notons également un rétrécissement continu de la largeur des pics en
fonction de 'augmentation du taux d’ions benzylate. Le meilleur compromis permettant
d’éviter la présence de phase monoclinique et le maintien d'une faible taille de
nanoparticules semble étre la synthese benzylate obtenue avec un taux de substitution
de 0,60.

Afin d'évaluer la taille des particules obtenues dans la synthése sélectionnée
précédemment, nous avons procédé a un affinement de Rietveld. Les pics de diffraction
de la variété monoclinique n’apparaissant pas sur le diagramme de diffraction, nous
avons réalisé l'affinement en ne considérant que la variété tétragonale. Il est présenté

sur la Figure 70 et conduit a un diameétre moyen estimé a 2,63 nm (x* = 4,61).
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Figure 69 : Diagramme de DRX de nanoparticules de ZrO; issues de la synthése
benzylate pour un taux de substitution de 3,00 du précurseur de zirconium. Les
pics correspondant a la phase Na:ZrOs sont indiqués avec des fleches noires.
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Figure 70 : Affinement de Rietveld du diagramme de DRX de nanoparticules de
Zr0: issues de la synthese benzylate pour un taux de substitution de 0,60. En noir,
la courbe expérimentale, en rouge la courbe calculée et en bleu, la différence.

Grace a la stratégie employée, des particules de petite taille et monophasées ont été
obtenues. Il convient maintenant de vérifier la taille moyenne des particules et leur
distribution en taille a I'aide d’'une étude par MET. Une analyse chimique (EDX) a montré
la présence d’'une faible quantité de sodium dans I’échantillon. Cependant, il est
raisonnable de penser que le sodium se localise principalement en périphérie des

particules.

Comme nous pouvons le constater sur les images de la Figure 71, la taille moyenne
de ces particules est d’environ 3 nm. Bien qu'un peu plus élevée, cette valeur est en
accord avec 'estimation proposée par la méthode de Rietveld. De plus, I'image (c) nous
informe d'une bonne homogénéité de l'’échantillon avec une distribution en taille
relativement resserrée. Il est a noter sur l'image (d) la présence de particules
légérement anisotropes et facettées (image (a)). Enfin, le cliché de diffraction (b)

confirme bien 'exclusive présence de zircone tétragonale.
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Figure 71 : Clichés par MET de nanoparticules de ZrO: synthétisées a partir de la
voie « benzylate» : (a) particules séchées, (b) cliché de diffraction associé, (c) et
(d) particules en suspension.

Un équilibre de substitution ou d’échange de ligands a lieu lors de I'ajout d'un
alcoxyde métallique dans un alcool et I'ajout de sodium métallique, permettant de
générer les ions benzylate, affecte cet équilibre et accroit le taux de substitution « a »

(réaction (19)) des ligands benzylate aux ligands isopropanolate.

Conformément a ce qui a été observé dans le cas de I'isopropoxyde de titane en vue
d’obtenir des nanocristaux de BaTiO3 ou SrTiOs3, I'activation basique opérée ici favorise
d’autres mécanismes d’hydroxylation et de condensation que ceux envisagés pour la
synthese benzylique. L’étude approfondie des spectres de RMN du proton 'H et du
carbone 13C ne permet pas actuellement de déterminer les molécules présentes autres
que I'alcool benzylique ou I'isopropanol dans le liquide de synérése et donc de proposer
un mécanisme détaillé. Cependant, il est fort probable qu’'un mécanisme comparable aux

mécanismes (2) et (3) détaillés dans le paragraphe 1.3)c)iii. puisse étre a I'ceuvre.

Afin d’accréditer cette piste, nous pouvons nous appuyer sur les travaux de Guerbet
[218] qui a étudié la condensation des alcools par formation de liaisons C-C. De maniere
générale, la réaction de Guerbet peut étre considérée comme une réaction a haute

température en présence de catalyseur (sels ou oxydes métalliques) entre deux
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molécules d’alcool produisant un alcool primaire (-ramifié et une molécule d’eau.
Guerbet a notamment étudié la réaction des alcoxydes de sodium avec d’autres alcools,
parents ou non, et découvrit que le benzylate de sodium était a méme de réagir a 220°C

avec I’éthanol pour donner le 2-benzyléthanol selon I’équation suivante :

A
¢ — CH, — ONa + C,Hs — OH — ¢ — C3Hy — OH + NaOH (22)

Sur la base de cette réaction, nous pouvons supposer que lisopropoxyde de
zirconium modifié par les ions benzylate subit une hydroxylation susceptible d’initier

ensuite la condensation par alcoxolation (réaction (13)).

La légere anisotropie observée et la présence de cristaux facettés peuvent se
justifier par la forte coordination des ions benzylate encore présents dans le milieu ou
celle des produits secondaires formés au cours de la réaction de Guerbet en particulier
sur certains sites préférentiels de la particule en cours de croissance. Une telle
coordination entraine la croissance des particules selon certaines directions
préférentielles et peut également permettre de contenir la croissance granulaire.
L’analyse thermogravimétrique de la Figure 72 posséde la méme allure que celle
obtenue pour la voie benzylique. Cependant la derniere perte de masse d’environ 3,5% a
lieu a partir de 650°C soit 200°C de plus que dans une synthese benzylique, ce qui est en
accord avec I'hypotheése de ligands fortement liés a la surface, susceptibles de provoquer

une légere anisotropie des cristaux et d’'inhiber la croissance granulaire.
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Figure 72 : Analyse thermogravimétrique sous air des nanoparticules de zircone
issues d’'une synthese benzylate (10°C.min-1).
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Nous proposons de résumer le mécanisme proposé sur le schéma suivant :

synthese benzylate

(1) élimination d’éther Zr-OR+ RO-Zr = Zr-0-Zr + R-O-R
\
S==—p nanoparticulesde Zro,

(2) réaction de
Guerbet / = catalyseur \

alcool B-ramifié de Guerbet + NaOH Na*,0-CH,-® + alcool 1\
(3) hydroxylation  Zr-OR + NaOH =Zr-OH + NaOR ——— régénération des
ions benzylate
(4) condensation  Zr-OR+ HO-Zr = Zr-0-Zr + ROH l
fonctionnalisation
Zr-OH + HO-Zr ‘\'ZF-O-ZF + H20 de la surface des

nanoparticules
=controle de la
croissance

En conclusion, la synthese benzylate dans le cas d'une substitution modérée,
x = 0,60, permet d’obtenir des échantillons monophasés et monodisperses confirmant
ainsi le role des ions benzylate dans le mécanisme réactionnel. La taille des particules
obtenues avec cette synthése (= 3 nm), s’inscrit dans le méme domaine de taille que 'un
des échantillons précédemment obtenus par voie hydrolytique et recuit a 350°C (cf-
paragraphe 1.3)b)i.). Remarquons cependant qu’il posséde un avantage sur ce dernier :
sa distribution en taille. En effet, il a été vu, d’aprés [22] que l'aérogel issu d’'une
synthése hydrolytique possede une distribution en taille de type log-normale
contrairement a I’échantillon issu de la synthese benzylique dont la distribution en taille
est relativement étroite (Figure 73).

Cet échantillon monophasé est un candidat prometteur pour I'étude par diffusion

totale des rayons X (cf. chapitre V).
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Figure 73 : Loi de distribution en taille de I'aérogel recuit a 350°C [22]. En rouge, la
taille des particules obtenues avec la synthese benzylate.

4, Comparaison des voies de synthése benzvlique et benzylate

Dans cette derniere partie, nous cherchons a comprendre ce qui détermine la
présence de la phase monoclinique dans la synthése benzylique et son absence dans la

synthese benzylate.
Nous proposons trois hypothéses pouvant expliquer cette présence :

* ]a phase monoclinique se forme des |'étape de nucléation, indépendamment de
la nucléation de la phase tétragonale,

= une conversion de la phase tétragonale en phase monoclinique a lieu au cours de
'étape de vieillissement sous 'effet de 'augmentation de la taille moyenne des
particules,

= une conversion de la phase tétragonale en phase monoclinique a lieu au cours de

I'étape de vieillissement sans augmentation de la taille moyenne des particules.

Afin de vérifier quel(s) mécanisme(s) a(ont) lieu dans le cas de nos syntheses, nous
avons choisi d’étudier les systemes en deux temps, c’est-a-dire soit de réaliser des
syntheses benzyliques avec un apport d’eau des le départ, soit de retraiter le produit des
syntheses benzylique et benzylate dans un mélange de co-solvants (alcool benzylique et

eau) selon différentes proportions.
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a) Ajout d’eau au départ de la synthése benzylique

Nous comparons sur la Figure 39 les diagrammes de DRX de trois synthéses
effectuées a partir d'un mélange de co-solvants dans lequel a été ajouté une quantité
d’eau croissante de 5, 10 et 20% en volume. Les pics de diffraction a 24, 28 et 55°, qui
sont spécifiquement associés a la variété monoclinique sont mieux définis et plus
intenses en fonction de I'ajout croissant d’eau dans le mélange initial.
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Figure 74 : Diagrammes de DRX de nanoparticules de ZrO; synthétisées avec un
ajout d’eau lors du mélange des précurseurs compris entre 0 et 20% vol.
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Nous mettons en évidence avec ces résultats 'augmentation de la quantité de phase
monoclinique dans I’échantillon corrélée avec une teneur croissante d’eau et 'impact de
celle-ci a certaines étapes du mécanisme de formation des nanoparticules. Une telle
présence d’eau au cours de la synthese fait basculer notre procédé non-hydrolytique

dans le cadre d’'un double procédé hydrolytique et non-hydrolytique.

Cependant, ces résultats ne permettent toujours pas de savoir quel phénomeéne
(nucléation ou vieillissement) est strictement a l'origine de la formation de zircone
monoclinique. En effet, '’eau peut intervenir lors de I'étape d’initiation en induisant une
réaction d’hydrolyse qui s’effectue en méme temps que I'hydroxylation ou accentuer le
vieillissement qui va alors se manifester par une augmentation de la taille des particules
de phase tétragonale et ainsi favoriser la conversion de ces dernieres en phase
monoclinique lorsque la taille moyenne des particules excede la valeur de taille critique

annoncée dans la littérature d’environ 10 nm [133, 208].
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Afin de fournir une piste sur le scénario préférentiel, nous avons choisi d’influencer
I’étape de vieillissement en effectuant un post-traitement des particules synthétisées par

les voies benzylique et benzylate dans un mélange de co-solvants.

b) Retraitement des produits de synthéses benzylique et benzylate dans un

mélange de solvants (alcool benzylique et eau)

Des retraitements ont été effectués sur les nanoparticules issues des synthéses
benzylique et benzylate. Ils consistent a récupérer les particules en sortie d’autoclave, de
procéder a la premiére étape de centrifugation, et a les ajouter, sans étapes de lavage, a
12,5 mL d’'un mélange d’alcool benzylique et d’eau. Différentes fractions volumiques
d’eau ont été testées: 0, 5, 20 et 50% d’eau en volume pour la synthese benzylique et 0,
5 et 20% en volume pour la synthése benzylate. Chaque nouvelle suspension est alors

chauffée dans une bombe autoclavée a 210°C pendant 48 heures.

Les diagrammes de DRX obtenus dans le cas du retraitement des poudres issues de

la synthese benzylique sont présentés sur la Figure 75.
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Figure 75 : Diagrammes de DRX de nanoparticules de Zr0O; synthétisées par voie
benzylique et retraitées a 210°C pendant 48 heures dans un mélange d’alcool
benzylique et d’eau.

Le diagramme de DRX d'une poudre issue de la synthese benzylique et retraitée

dans l'alcool benzylique anhydre est strictement comparable a celui obtenu dans le cas
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de notre synthése de référence sans retraitement. Le retraitement des nanoparticules
dans l'alcool benzylique anhydre n’entraine donc aucune modification structurale ou
microstructurale des poudres, le diagramme de DRX n’ayant pas évolué, ce qui met en
avant l'importance de la présence d’eau dans le milieu réactionnel au cours du
vieillissement. Nous observons la diminution du pic caractéristique de la phase
tétragonale a 30° et I'augmentation progressive des pics caractéristiques de la phase
monoclinique a 24, 28 et 32° en fonction de la croissance de la fraction d’eau dans le
milieu de retraitement. Par exemple, pour un retraitement dans un mélange contenant
50% en volume d’eau, I'affinement de Rietveld nous informe de la présence d’environ
80% massique de zircone monoclinique et 20% de zircone tétragonale, avec une taille

moyenne globale de 5,1 nm.

Les diagrammes de DRX obtenus dans le cas du retraitement des poudres issues de

la synthése benzylate sont rassemblés sur la Figure 76.
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Figure 76 : Diagrammes de DRX de nanoparticules de ZrO: synthétisées par voie
benzylate et retraitées a 210°C pendant 48 heures dans un mélange d’alcool
benzylique et d’eau.

Dans le cas du retraitement dans l'alcool benzylique anhydre ou d’un faible taux en
eau (5% en volume), I'échantillon reste monophasé sous la forme de nanoparticules de

zircone tétragonale.

A partir d’une fraction en eau de 20% en volume, I’échantillon retraité subit une
importante modification structurale et microstructurale comme en atteste le diagramme
de DRX. En effet, celui-ci se caractérise par des raies fines et tres intenses correspondant

a de la zircone monoclinique.
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En conclusion, dans le cas des retraitements de la synthese benzylique nous avons
mis en évidence que la présence d’eau dans le mélange réactionnel apres formation de
nanoparticules entraine une conversion des nanocristaux de zircone tétragonale en
zircone monoclinique sans que la taille des cristallites n’excede nécessairement le
diametre moyen de 5 nm (faible grossissement de particules) alors qu'un simple
retraitement dans l'alcool benzylique anhydre (permettant de simuler le vieillissement
des nanoparticules générées sous controle cinétique et tendant a atteindre 1'équilibre
thermodynamique) n’induit aucune modification structurale ni croissance de particules.

Bien que Garvie [133] ait mis en évidence le fait qu'un effet de taille permettait de
stabiliser la variété tétragonale en degca de 10 nm (a 298K) ou d’obtenir une certaine
coexistence des deux polymorphes entre 11 et 30 nm, due a un abaissement drastique
de I'énergie surfacique des nanoparticules, il convient également de prendre en compte
un certain nombre d’effets complémentaires tels que la présence de défauts structuraux
(lacunes d’oxygene), la présence d'impuretés (incorporation d’ions hydroxyde) ou
encore |'hydratation de la surface afin de pouvoir justifier I'existence d’anomalies
expérimentales a savoir de la zircone monoclinique pour des tailles subcritiques.

En résumé, dans la littérature il a été montré que :

- le traitement thermique de gels obtenus par un traitement sol-gel H a partir
d’acétates de zirconium conduit a de la zircone métastable de type tétragonal [219],

- le reflux de zircone amorphe en milieu fortement alcalin produit la phase cubique
de la zircone, thermiquement stable ensuite jusqu’a 650°C [220],

- le reflux d’'une solution acide de zirconium (IV) a pH=2,5 conduit a un sol
contenant des particules d’oxyde ZrOz monoclinique [221],

- la synthese a 200°C et 250 bar a partir d’'une solution diluée d’acétate de zirconium

en milieu acétique conduit exclusivement a de la zircone monoclinique [222].

De l'ensemble de ces résultats, nous pouvons déduire que le caractere alcalin ou
acide du milieu réactionnel permet de sélectionner la variété de zircone susceptible de
précipiter et de cristalliser en milieu aqueux. Bremholm et al. [222] proposérent que la
forte hydratation de la surface des particules obtenues en milieu acide soit a I'origine de
la stabilisation de particules monocliniques de 6 nm, taille nettement inférieure a la

valeur de la taille critique de 10 nm.
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Cette derniere proposition est compatible avec nos propres observations
concernant la conversion et la stabilisation de particules monocliniques obtenues par la
voie benzylique soit par I'eau produite in situ, soit au cours des vieillissements simulés
en présence d'une teneur croissante en eau. Les échantillons issus de la voie benzylate
procédant par activation basique en absence d’eau sont exclusivement composés de
zircone tétragonale. On peut noter que les particules subissant un vieillissement dans de
I'alcool benzylique anhydre n’évoluent pas et ne libérent pas d'eau (par
déshydroxylation de surface) ce qui laisse penser que leur surface n’est que faiblement
hydratée et principalement fonctionnalisée par des molécules organiques. Lorsque le
retraitement est réalisé dans un milieu contenant 5% d’eau en volume, les particules
résistent a la conversion contrairement aux particules homologues issues de la voie
benzylique. On peut donc supposer que la présence de molécules de solvant ou de
molécules produites in situ au cours de la condensation confere partiellement une
immunité aux nanoparticules, empéchant la transformation en phase monoclinique.
Dans le cas d’'une plus forte teneur en eau (20%), le vieillissement agit de maniere
drastique en occasionnant une croissance exagérée des particules et l'expression
majoritaire de la variété monoclinique pour une taille moyenne de particules supérieure

a la taille critique calculée par Garvie [133].
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Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons souhaité synthétiser des nanoparticules de TiO: et
Zr02, devant respecter un certain nombre de contraintes : nous voulions un échantillon
monophasé présentant des particules cristallisées, de taille inférieure a 5 nm et de
distribution en taille étroite.

Dans le cas de TiOz, une premiére méthode de synthese, consistant en la réaction de
I'alcool benzylique sur un alcoxyde de titane, a conduit a des particules de structure
moyenne similaire a la variété anatase. Cependant, les particules ainsi obtenues se sont
révélées avoir une distribution en taille tres large et il n’a pas été possible d’isoler les
particules de plus faible taille. Une seconde approche a alors consisté en la réaction
entre le tétrachlorure de titane TiCls et I'éther diisopropylique O(iPr); dans le
dichlorométhane CHCl,. Le matériau obtenu a montré une structure atypique dérivant
de la variété anatase. Les particules, de taille inférieure a 5 nm, sont apparues lors d’'une
observation en microscopie électronique comme relativement bien cristallisées.

En ce qui concerne I'élaboration de nanoparticules de ZrO, une synthése consistant
en la réaction entre l'isopropoxyde de zirconium (IV) et I'alcool benzylique a tout
d’abord été réalisée. Cette « synthese benzylique » a conduit a des nanoparticules de
taille moyenne de 3,7 nm. Cependant, la diffraction des rayons X a montré la co-
existence de deux phases, tétragonale et monoclinique (*44% massique), au sein de
I’échantillon. Notons que la taille a laquelle se stabilisent les particules de variété
monoclinique est supérieure a celle a laquelle se stabilisent les particules de variété
tétragonale. La proportion de particules de variété monoclinique influe donc
directement sur 'augmentation de la taille moyenne de I’ensemble des particules. Une
analyse RMN de I'échantillon a montré la présence d’eau dans la synthese, pouvant faire
basculer cette derniere d'un procédé sol-gel non-hydrolytique a un procédé sol-gel

hydrolytique selon le mécanisme suivant :
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synthése benzylique

procédé

p S nanoparticules de Zr0, I

(2) déshydratation / ~ catalveonr \
propéne + H,0 \ iPrOH l

(3) hydrolyse Zr-OR+H,0 =Zr-OH+ROH «_
~
\‘ procédé
i H
(4) condensation  Zr-OR + HO-Zr = Zr-0-Zr + ROH J
/
Zr-OH + HO-Zr = Zr-0-Zr + H,0 =2
\
I
(5) conversion Zr0, tétragonale = Zr0, monoclinique <’ vieillissement

Afin d’éviter la présence de la phase monoclinique lors de nos syntheses, deux
stratégies ont été essayées. La premiere a consisté en un dopage a l'yttrium (III). Ce
dopage a permis d’obtenir des échantillons dans lesquels le pourcentage de phase
monoclinique a diminué considérablement, passant de 44 a 14% massique. Nous nous
attendions alors a constater une taille moyenne inférieure a 3,7 nm. Cependant, cet effet
s’est également accompagné d’'une augmentation de la taille moyenne des particules,
qu’il a été possible de réduire grace a un ajout d’acétylacétone (3,8 nm = 3,0 nm) dans
la synthese. La deuxiéme stratégie abordée a consisté en I'activation basique du milieu
réactionnel grace a la réaction entre l'isopropoxyde de zirconium et le benzylate de
sodium. Cette « synthése benzylate » a conduit a de trés bons résultats, permettant
d’obtenir des particules monophasées et de taille estimée a 3 nm. Pour expliquer ces

résultats, le mécanisme suivant a été proposé :

synthese benzylate

h SN nanoparticules de Zr0,

(2) réactionde
Guerbet / = catalyseur \

alcool B-ramifié de Guerbet + NaOH Na*,"0-CH,-&® + alcool \

régénération des
ions benzylate

(3) hydroxylation  Zr-OR + NaOH = Zr-OH + NaOR ———

(4) condensation  Zr-OR + HO-Zr = Zr-0-Zr + ROH 1

fonctionnalisation
Zr-OH + HO-Zr '\‘ZT-O-ZI" + H20 de la surface des
nanoparticules
= controle de la
" croissance
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Une derniére partie de ce chapitre a été consacrée a comprendre ce qui détermine la
présence de la phase monoclinique dans la voie benzylique alors qu’elle n’est pas
présente dans la voie benzylate. L’ajout d’eau au départ de la synthese a mis en évidence
le role crucial de celle-ci dans la formation de la phase monoclinique. Dans un deuxiéme
temps, le retraitement des syntheses benzylique et benzylate dans un mélange d’alcool
benzylique et d’eau a montré deux effets se produisant au cours du vieillissement : avec
la synthése benzylique, l'apparition de la phase monoclinique s’effectue
progressivement avec l'augmentation de la proportion d’eau, sans augmentation
prononcée de la taille des particules. Au contraire, dans le cas de la synthése benzylate,
I'apparition de la phase monoclinique est beaucoup plus tardive et soudaine. Les
nanoparticules semblent protégées par la présence de molécules de solvant a leur

surface.

Le tableau suivant récapitule I'’ensemble des échantillons pertinents obtenus dans ce
chapitre. Nous pouvons noter la présence des aérogels issus d’'une synthése sol-gel
hydrolytique [7]. Ces derniers possédent des tailles de particules variées et pourront

donc étre utilisés dans le cadre d'une étude de I’évolution de la structure des particules

sous l'effet de la taille (cf. Chapitre V).

Synthese dmoy \ Distribution Phases cristallines Microstructure
sol-ge’l H = Znom log-normale T aérogel
« dopée » (270°C)
sol-ge:l H 2-3 2m log-normale T aérogel
« dopée » (350°C)
sol-gel H 5-6 nm ]
« dopée » (600°C) log-normale T aérogel
sol-ge’l H > 20 rim log-normale T aérogel
« dopée » (1000°C)
sol-gel NH _ ,”,

« benzylique » 3,7 nm bimodale T+M précipité ppa
sol-gel NH L . ,”,
« dopée » 3 nm étroite T + minor M précipité ppa
sol-gel NH . T

« benzylate » 3 nm etroite T precipite ppa

H : hydrolytique ; NH : non-hydrolytique ; T : variété tétragonale ; M : variété
monoclinique ; ppa : particules physiquement agrégées.
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Parmi les perspectives que nous pouvons envisager, I'étude du liquide de synérese
(par chromatographie, analyse RMN, spectroscopie de masse,...) pourra mettre a jour le
mécanisme de synthese de nanoparticules dans la voie benzylate. Par ailleurs,
I'utilisation d’un autre mode de chauffage (micro-onde par exemple), plus rapide et plus

intense, permettra de modifier le processus de nucléation et croissance granulaire, et

d’écourter le vieillissement.
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CHAPITRE IV : Construction de nano-objets a

I'aide des méthodes de simulation numérique

I. Position du probleme

Nous présentons dans ce chapitre les méthodes informatiques et procédures de
construction de modeles structuraux nanocristallins que nous avons mises en place au
cours de ces travaux de these et les résultats obtenus concernant les nanoparticules de
Zr03. Ce probleme s’inscrit dans le cadre plus général de la prédiction de structures
cristallines de composés chimiques (inorganiques dans notre cas) a partir de méthodes
mathématiques (méthodes d’optimisation globales,...), de chimie numérique (méthodes
ab initio, DFT,...) et de simulation a I’échelle atomique (dynamique moléculaire,...). Il
concerne des domaines scientifiques de plus en plus nombreux. Le terme prédictif
sous-entend que les méthodes utilisées sont indépendantes des données expérimentales
et n’englobent donc pas les méthodes de type Monte-Carlo inverse [223] qui permettent

la construction de modeles en adéquation avec les données expérimentales.

Dans notre cas, nous avons été amenés a rechercher les structures d’équilibre de
systémes atomiques nanométriques (appelés également clusters) sans connaissance
a priori sur celles-ci, ou avec peu de connaissances. Notons que la confrontation de la
structure des clusters obtenus aux données expérimentales, en particulier les PDF issues
des mesures de diffusion totale des rayons X, fait 'objet du dernier chapitre de ce
manuscrit. Pour mener a bien ce travail, il a été nécessaire de définir les regles et
méthodes de construction et les criteres de qualité permettant de choisir parmi la

multitude de clusters potentiellement formés, les modeles les plus pertinents.

Pour la mesure de la qualité nous avons utilisé 1'énergie potentielle du systéme,
laquelle est minimale pour un systeme a I’équilibre dans son état fondamental a
température nulle. Notons que la recherche de I’état fondamental a température finie, i.e.
correspondant a un minimum d’énergie libre, est sans doute plus pertinente dans le cas
des nanocristaux. En effet, ceux-ci présentent des défauts structuraux caractérisés par

un terme d’entropie non négligeable si bien que I'état d’énergie minimale n’est pas celui
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de I'état réel correspondant a l'expérience. Par contre l'utilisation de I'énergie libre
nécessite un traitement thermodynamique (moyennes statistiques...) pour tenir compte
de I'entropie, trop lourd et complexe a mettre en ceuvre. On peut également noter que
pour le calcul de I'énergie du systéme nous avons utilisé a la fois des méthodes
atomistiques dans lesquelles I'énergie des interactions entre atomes est approximée par
des potentiels interatomiques (semi)empiriques et des méthodes ab initio, nettement
moins approximatives, dans lesquelles I'énergie est calculée par résolution de I'équation
de Schrodinger a 'échelle de la structure électronique. Comme nous le verrons, cette
deuxieme méthode, trés gourmande en temps de calcul, est de ce fait malheureusement

limitée a des particules de taille modeste.

Précisons maintenant les regles générales, basées a la fois sur des considérations

énergétiques et des observations expérimentales, que nous avons essayées de satisfaire :

* Comme nous l'avons vu dans le chapitre I, les nanoparticules synthétisées par
voie sol-gel sont globalement sphériques et peu facettées. Ce dernier point est
d’ailleurs en accord avec ce que nous avons présenté au chapitre [ a savoir que
les formes énergétiquement favorables présentent peu d’arétes ou de sommets.
Nous voulons donc construire des clusters dont la forme est globalement
sphérique, critere d’autant plus facile a satisfaire que le cluster est grand.

» Les diagrammes de diffraction des rayons X des échantillons synthétisés ont
révélé que les nanoparticules possedent une structure moyenne proche de la
phase tétragonale pour la zircone et proche de la variété anatase dans le cas de
TiO2. Les modeéles générés ne doivent donc pas étre trop désordonnés et doivent
présenter des similitudes avec les différents polymorphes connus. Cela induit
également de ne garder que les structures les plus compactes possibles et a
écarter par exemple les structures exotiques telles que des chaines, des sphéres
creuses, etc.

» Les clusters ne présentent aucun défaut ponctuel (lacune, interstitiel), linéaire
(dislocation...) et plan (maclage, faute d’empilement...). Ceci est compatible avec
le fait de rechercher une configuration d’état fondamental a température nulle.
Mais comme nous l'avons signalé plus haut, certains défauts structuraux en
particulier des défauts ponctuels sont peut-étre présents dans les structures

réelles et nous aurions pu imaginer les prendre en considération. Cependant cela
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ouvrait un nombre considérable de solutions, difficiles a envisager dans leur
globalité. En outre, nous n’avons pas observé expérimentalement (par MET) de
défauts linéaires (dislocations) ou plans (maclage...) dans nos échantillons. Pour
des raisons similaires nous avons écarté les clusters qui présentent a leur surface
des liaisons pendantes, énergétiquement défavorables.

Le point précédent sous-entend également que les clusters ne doivent pas
présenter de non-stcechiométrie de volume, c'est-a-dire celle rencontrée dans les
solides et pouvant étre accommodée par la présence de défauts plus ou moins
étendus. Par contre, le fait que les clusters présentent une grande proportion
d’atomes en surface suggere qu’'une autre forme de non-stcechiométrie peut étre
présente. Celle-ci est induite par la fixation d’atomes au niveau de la surface (la
force motrice étant la stabilisation de la surface). Lors de la synthése par exemple,
des résidus organiques ou des molécules d’eau peuvent saturer des liaisons
pendantes et entrainer de ce fait un écart a la composition parfaitement
steechiométrique (Zr0O;). Cet effet a été envisagé en construisant quelques
clusters sur-steechiométriques en oxygene (la surface des clusters étant
partiellement stabilisé par des molécules d’eau), mais les modeles restent dans

leur grande majorité stoechiométriques.

Concernant la construction des clusters nous avons mis en place deux approches

différentes.

- La premiere approche est purement prédictive et ne nécessite aucune

connaissance a priori de la structure finale des clusters. Dans ce cas le résultat ne

dépend pas de la configuration initiale et nous partons d’un systéme atomique constitué

de n atomes de zirconium et 2n atomes d’oxygene positionnés de facon aléatoire.

L’avantage de cette approche réside dans le fait qu’elle permet a la fois d’obtenir (par

construction) des clusters stoechiométriques et de trouver des configurations finales

stables ne dérivant pas nécessairement des structures périodiques des différents

polymorphes. Ce principe est schématiquement illustré par la Figure 77 ou I'on voit que

la configuration finale n’a aucun lien avec la configuration initiale et qu’une

configuration n+1 peut étre complétement différente de la configuration n.

151



(Zr0,),

Y
® [ J [ ]
ir

(Zr0y),

® P L ]
[

° [ ]
(Zr0,)3
® o L]
® o
® R
PY ° Y L] L
®

Figure 77 : lllustration de la formation de clusters (n=1 a 3) a partir de
configurations parfaitement aléatoires.

La recherche des configurations optimales a été effectuée principalement a 'aide de
I'algorithme génétique présenté dans le chapitre II. Cette méthode d’optimisation
globale (comme les autres d’ailleurs) permet une exploration de l'espace des
configurations, en particulier de nombreux minima locaux, mais ne garantit pas
'obtention du minimum global. On arréte généralement la simulation de facon arbitraire
lorsque l'on juge les configurations trouvées satisfaisantes. Nous pouvons cependant
nous attendre a ce que certaines des configurations obtenues soient proches de celle
correspondant au minimum global. Etant donné la complexité de la tache, I'algorithme
génétique est plutdt réservé aux systemes de petites tailles. Il était pour nous
intéressant de savoir jusqu’'ou cette méthode permettait d’aller et si elle permettait de

trouver des structures non-intuitives mais pertinentes quant a la problématique posée.

Par souci de comparaison, nous avons également choisi d’utiliser la dynamique
moléculaire pour rechercher les configurations de basses énergies. Cette méthode
n’étant pas a proprement parler une méthode d’optimisation globale, il était intéressant
de comparer son efficacité a notre algorithme génétique. Dans ce cas il a été nécessaire
d’effectuer un recuit a suffisamment haute température pour passer les barrieres de
potentiel élevées et éviter de rester piégé dans un minimum local peu satisfaisant
(Figure 78). Nous avons choisi des recuits a 2500 K ce qui permet d’avoir des
déplacements atomiques importants sans pour autant « vaporiser » le systeme. La
simulation est ensuite suivie d’'une relaxation structurale locale qui correspond en
quelque sorte a un refroidissement brutal du systeme. On peut noter que différents

recuits peuvent donc conduire a des configurations finales différentes.
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Figure 78 : [llustration du franchissement d’une barriére de potentielle en
dynamique moléculaire a température suffisamment élevée.

Température

- La seconde approche de construction n’est pas purement prédictive et dépend
dans une certaine mesure du choix de la configuration initialement choisie. Elle consiste
a partir d'un fragment de structure périodique d’un des polymorphes du composé étudié
et a le faire évoluer vers un état d’énergie plus bas. Le systeme évolue soit a 'aide de la
dynamique moléculaire soit par optimisation géométrique. Dans le premier cas, le recuit
doit étre effectué a une température suffisamment basse pour ne pas entrainer la
destruction complete du systeme initiale. Dans notre cas, la température de 2500 K a été
conservée. C’est une température élevée, mais des tests effectués sur certains clusters a
plus basse température (300 K) ont mené a des résultats similaires. Dans le second cas,
le systeme évolue vers le minimum local le plus proche du systeme initial, en
conséquence de quoi il est nécessaire de tester un ensemble de clusters initiaux
présentant des structures différentes. Ceci est illustré par la Figure 79 qui nous montre
comment trois configurations de départ dérivant des trois variétés cubique,
monoclinique et orthorhombique de la zircone permettent d’obtenir trois configurations

finales correspondant a des minima locaux différents.

Cette seconde approche, contrairement a la premiere, permet de générer des
clusters qui par construction présentent des similitudes plus ou moins marquées avec
celles des polymorphes, de formes régulieres globalement sphériques et sans
anisotropie marquée. Par contre, la construction du systéme initial n’est pas immédiate
et nécessite elle-méme 1'établissement de procédures précises pour respecter

notamment la regle sur la steechiométrie.
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Figure 79 : Illustration de I'optimisation géométrique de divers clusters initiaux
conduisant a différentes configurations finales.

Notons enfin que pour la premiere méthode I'énergie du systéme est évaluée en
utilisant des potentiels interatomiques empiriques (calculs atomistiques) alors que pour
la deuxieme méthode les calculs d’énergie ont été effectués également en utilisant des

méthodes ab initio.

La suite de ce chapitre illustre le principe de ces deux méthodes de construction
dans le cas de ZrO; et les clusters retenus pour la comparaison avec les données

expérimentales présentée dans le chapitre V.

II. Méthode purement prédictive, sans connaissance a priori sur la

structure finale

L’optimisation par algorithme génétique et dynamique moléculaire a été effectuée a
I'aide du programme GULP [85], I'énergie du systeme étant évaluée grace aux potentiels

interatomiques détaillés dans le chapitre Il de ce manuscrit.

Nous rappelons brievement les parametres utilisés en dynamique moléculaire

(également donnés dans le chapitre 1), dans le tableau suivant :
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Ensemble thermodynamique NVE
Température 2500 K
Période d’équilibration 10 ps
Période de production 1 ps
Pas d’intégration 0,0005 ps

En ce qui concerne l'algorithme génétique, nous avons employé un algorithme
hybride i.e. qui comprend la relaxation de certaines structures aprés un nombre de
cycles fixé par 'utilisateur. Nous avons utilisé une population de départ constituée de 10

candidats. Les parametres de simulations sont les suivants :

- Le critere géométrique: lorsqu’il est activé, il signifie que si deux
particules présentent la méme géométrie, I'une des deux est éliminée afin
d’éviter des clones dans les configurations finales sélectionnées par
'algorithme.

- Nrelax: ce parametre indique sur quelle population sont effectuées les
relaxations entre les cycles de calculs. Si par exemple nous avons 20
configurations et que nous avons choisi 'option « % de fagon aléatoire »,
cela signifie que 5 configurations parmi ces 20, choisies aléatoirement,
seront relaxées avant d’effectuer un nouveau cycle.

- Ngde: ce nombre indique le nombre de cycles effectués avant les
relaxations définies par Nrelax.

- Seed: il s’agit de la valeur initiale du générateur de nombre pseudo-

aléatoire.

Piournoi : ce nombre, compris entre 0 et 1, indique la probabilité

d’apparition d’un tournoi lors d'un croisement entre deux chromosomes.

Si ce chiffre est a 1, toutes les configurations subissent une étape de

tournoi.

- Pcroisement : de 1a méme maniere que Prournoi, NOus indiquons avec cette
valeur la probabilit¢é pour qu’il y ait un croisement entre deux

configurations. Cette valeur est également comprise entre 0 et 1.

Huit essais ont été effectués et sont donnés dans le Tableau 13. Chacun de ces essais
conduit a 10 configurations finales, ce qui fait un total de 80 configurations, dont

certaines sont identiques et retirées de notre étude.

155



Tableau 13 : Parametres utilisés en algorithme génétique pour les configurations
(Zr02)1 a (ZF02)12.

Essais Gé:rlx;l(:(::ﬁ]ue Nrelax Neycle Seed | Prournoi | Pcroisement
1 Non Y de facon aléatoire 1 -1 0,6 0,8
2 Non Toutes les configurations | 10 -2 0,6 0,8
3 Non Toutes les configurations | 10 -1 0,6 0,8
4 Oui Toutes les configurations | 10 -2 0,6 0,8
5 Oui % de fagon aléatoire 10 -2 0,6 0,8
6 Oui Y4 de facon aléatoire 1 -2 0,6 0,8
7 Oui Y4 de facon aléatoire 1 -2 0,8 0,8
8 Oui 14 de facon aléatoire 1 -2 0,8 0,7

Les calculs d’algorithme génétique ont porté sur des clusters de taille comprise

entre (ZrO2):1 et (ZrOz)es. Pour les plus petits clusters, entre (ZrO2): et (ZrOz)12,

I’ensemble des essais présentés dans le Tableau 13 ont été réalisés. Dans le Tableau 14

est donné pour un méme intervalle d’énergie, choisi arbitrairement (AE = 0,75 eV), le

nombre de configurations finales obtenues en fonction de la taille du cluster. Nous

voyons que ce nombre augmente rapidement jusqu’a n = 9 avant d’osciller autours de 50

configurations.

Tableau 14 : Nombre de configurations obtenues par I’algorithme génétique pour
chaque valeur de n (1sn<12) dans un méme intervalle d’énergie (AE = 0,75 eV).

Cluster Non_nbres_de
configurations
(Zr0z)1 1 -]
(Zr02)2 1 2 5
(Zr02)3 3 2
(Zr02)4 6 § 35 1
(ZrO2)s 12 % ;:
(Zr02)6 13 £
(ZrO2)7 32 E 10:
(Zr02)s 38 5
(ZrO2)9 49 R
(Zr02)10 40
(Zr02)11 55
(Zr02)12 42

M e e e e IR B m e s e e e
4 5 6 7 B 9 10 11 12

Nombre d’entités (Zr0,)

Pour les clusters de plus grande taille par contre (entre (Zr0z)13 et (ZrO2)es), les

temps de calculs devenant relativement longs, nous n’avons sélectionné qu’un seul de
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ces essais. Notre choix s’est porté sur I'essai n°1 qui, entre (Zr0O2)1 et (Zr0Oz)12, nous a
donné les configurations d’énergie les plus basses. Pour ces clusters, dont le choix des
tailles n’est pas arbitraire et est lié a la seconde approche de construction (cf.

paragraphe III), seule I'énergie la plus basse sera indiquée dans notre étude.

En ce qui concerne la dynamique moléculaire, des calculs ont été réalisés pour des
clusters de taille comprise entre (ZrO2); et (ZrOz)1o. Il s’avere que différents recuits
aboutissent au méme résultat final pour les petites tailles testées. La Figure 80 illustre

les énergies obtenues par algorithme génétique et dynamique moléculaire.

a)

Nombre n d'entités Zr0,
0 10 20 30 40 50 60
9 : | : | : | : | . T . I
ME - Algorithme génétique
- Dynamique moléculaire
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Figure 80 : Energies (en eV) par unité formulaire ZrO: des configurations trouvées
en algorithme génétique et dynamique moléculaire en fonction du nombre
d’entités de ZrO: : (a) entre (Zr0Oz): et (Zr0Oz)es et (b) jusqu’a (Zr0Oz)12.
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Tout d’abord, dans le cas de 'algorithme génétique, nous observons une diminution
générale de I'énergie avec la taille des clusters. Cet effet s’Taccompagne d’'une diminution
de I’écart d’énergie entre deux configurations (pour le cluster (Zr0O2)2, 'écart entre les
deux configurations les plus stables est de 0,03 eV, comparé a 0,11 eV pour (Zr02)3).
Etant donné la qualité moyenne des potentiels interatomiques utilisés (cf. Chapitre II),
cet écart d’énergie est trop faible pour qu'’il soit possible de distinguer une configuration

meilleure qu’'une autre.

Jusqu’'a (Zr02)s, les énergies des configurations obtenues en dynamique moléculaire
se trouvent dans le méme domaine qu'en algorithme génétique et certaines
configurations sont similaires avec les deux méthodes d’optimisation. Au-dela de (ZrO2)s,
la dynamique moléculaire nous fournit des configurations plus haute en énergie et

s’écarte de la diminution générale observée en algorithme génétique.

Nous nous intéressons maintenant aux configurations les plus stables obtenues.
Jusqu’a (ZrO2)12, les six configurations les plus stables sont présentées dans les Tableau
15et Tableau 16. Au-dela de cette taille, le Tableau 17 présente la seule configuration
retenue avec l'algorithme génétique. Les configurations obtenues en dynamique
moléculaire sont indiquées en gras dans les tableaux. A partir de (ZrO:)s elles

n’apparaissent plus car elles possedent des énergies beaucoup plus élevées.
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Tableau 15 : Configurations les plus stables (1<n<6) ainsi que leur énergie (en eV) par unité formulaire (Zr0O:) obtenues en
dynamique moléculaire et algorithme génétique. En gras, les énergies obtenues par dynamique moléculaire.

P
(Zr02)1 ./‘

-97,59 eV

—0

(Zr0z): | o—&

-102,15 eV

U4 4 >
—e

(Zr02)3 '—t¢\0—' f

-103,86 eV -103,76 eV -103,45 eV

/
/S A / 1 *—j
—g e
(202, P4 _/g:y{;‘ e} /T | e
k\—g ./L‘#’ ¢
-105,02 eV -104,97 eV -104,66 eV -104,61 eV -104,55 eV -104,22 eV
/’JL - 4
-~ . ‘
(Zroz)s ./‘ - =, —e
o
-105,86 eV -105,81 eV -105,64 eV -105,59 eV -105,58 eV -105,44 eV
)

m ~* W &
(Zr02)s {7

-106,66 eV -106,48 eV -106,43 eV -106,43 eV -106,42 eV -106,40 eV
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Tableau 16 : Configurations les plus stables (7<n<12) ainsi que leur énergie (en eV) par unité formulaire (Zr0O:) obtenues en

dynamique moléculaire et algorithme génétique. En gras, les énergies obtenues par dynamique moléculaire.

/.
» 7~ —
/> ~ .
(Zr02)~
-107,22 eV -107,07 eV -107,06 eV -107,00 eV -106,94 eV -106,89 eV
S\ $;)' rm\ 22
(ZrO2)s ¥ L S o Sf \\ 0
5o A
-107,54 eV -107,52 eV -107,41 eV -107,30 eV -107,30 eV
e W . »
) ‘ - Tm 13,_“4 0
(Zr02)9 y f/“ 2 }g L _ | d. &%
L O e
-107,73 eV -107,72 eV -107,71 eV -107,70 eV -107,68 eV
f»%\
-108,08 eV -108,03 eV -107,96 eV -107,94 eV
T ¥y (300 TS
Zro Y @ 1 < Te AN
oz | Y L ¥l o e
-108,18 eV -108,18 eV -108,16 eV -108,16 eV
[ ) - Se .‘,4 o
REEdla BRI Ese
(ZP02)12 K‘l‘v\ (" T : T ‘\ \YLV‘C
-108,49 eV -108,45 eV -108,45 eV -108,45 eV -108,41 eV
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Tableau 17 : Configurations les plus stables (13<n<68) ainsi que leur énergie totale en
eV obtenues en algorithme génétique.
(Zr02)13 - E/zr02 =-108,67 eV

(Zr02)43 - E/zr02 =-109,75 eV

(Zr02)16 - E/ZrOZ = -108,92 eV
»

(Zr02)28 - E/z7:02 =-109,58 eV | (Zr02)es - E/zr02 =-109,98 eV

r.*‘i
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La premiere constatation que nous pouvons faire concerne la compacité des structures.
En effet, lorsque la taille augmente, nous passons de structures de type chaine ou sous
forme de cycles (spheére creuse) a des structures de plus en plus compactes, i.e. possédant
des coordinences plus élevées. En outre, le rapport du nombre de liaisons pendantes sur le
nombre d’atomes dans la structure diminue lorsque n augmente. Les structures possédant
des liaisons pendantes pour un n élevé ((Zr02)as, (ZrOz)ss et (ZrOz)es) sont rares et peuvent
correspondre a des configurations qui n’ont pas atteint le minimum d’énergie. Nous
remarquons également que si pour les plus petites tailles, les configurations sont trés
différentes les unes des autres, il n’en est pas de méme a partir de (ZrOz)11. En effet, les
structures sont globalement similaires et seules quelques différences dans les positions

atomiques sont a 'origine des faibles écarts d’énergie observés précédemment.

Pour les tres petits clusters moléculaires, nous voyons une symétrie d’orientation (axe
d’ordre 2,2, 3, etc...) (Figure 81 (a)). Cette derniére n’apparait plus quand la taille des
clusters augmente, nous donnant alors I'impression d’'une augmentation du désordre avec
la taille. Malgré cela, il est tout de méme possible de distinguer des plans d’atomes (Figure

81 (b)).

a) b)

Axe de symétrie

/.

Figure 81 : Illustration de la présence (a) d’'une symétrie d’orientation dans un
cluster (Zr0:)- et (b) de plans d’atomes dans un cluster (Zr0z)zs.

Pour conclure sur cette premiere méthode de construction, nous pouvons retenir que
I'algorithme génétique permet de construire des clusters relativement compacts jusqu’a
des tailles assez élevées et avec des énergies plus basses qu'en dynamique moléculaire.
Cependant, les configurations obtenues sont d’autant plus désordonnées que leur taille

augmente.
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I11. Méthode basée sur I'utilisation de fragments de structures

périodiques

Nous illustrons maintenant le principe de la seconde approche de construction sur la
variété de plus haute symétrie de la zircone, a savoir la variété cubique (isotype a la
fluorine), en gardant a l'esprit que les autres polymorphes de la zircone dérivent tous

structuralement de la fluorine.

Nous détaillons dans le paragraphe suivant la procédure que nous avons mise en place

afin d’obtenir des clusters initiaux de tailles inférieures a 2,3 nm.
1. Procédure de construction

En nous appuyant sur les régles de constructions que nous avons expliquées dans le
paragraphe I de ce manuscrit, nous extrayons un fragment du cristal cubique inscrit dans
une spheére de la taille désirée de maniere a obtenir un cluster de forme la plus isotrope
possible. Pour effectuer cela, il est tout d’abord nécessaire de choisir le centre de la sphere,

puis de découper le fragment désiré.
» Le choix du centre de la sphére considérée

D’aprés les tables internationales de cristallographie, le groupe d’espace Fm3m (de la
zircone cubique), présente douze positions de Wyckoff. Ces positions présentent chacune
une symétrie de site correspondant a l'ensemble des éléments de symétrie « sans
glissement » (symétrie ponctuelle) passant par cette position. En prenant I'une de celles-ci
comme centre, nous pouvons obtenir des polyedres de symétrie ponctuelle similaire a la
symétrie de site. Concernant la zircone cubique, de structure fluorine, il est donc
raisonnable de ne conserver que les trois positions de Wyckoff de symétrie cubique. Il

s’agit des positions de faible multiplicité :

Symétrie . Notation dans
. Coordonnées
de site le texte
4a| m3m (0,0,0) Zr
4b| m3m (%%, ¥, ¥2) X
8c 43m (Ya, Ya, Ya) (Y4, Y4, 34) 0

Parmi ces positions, deux d’entres elles (Zr et X) ont une symétrie ( m3m) identique a

la symétrie ponctuelle de la zircone cubique. La troisieme position, O, correspond a une
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symétrie plus faible. Nous pouvons donc nous attendre a ce que dans le cas de cristaux de
zircone micrométriques, une forme de symétrie 43m soit énergétiquement moins favorable
que celle de symétrie m3m. Par contre, rien n’exclut que pour des cristaux nanométriques,
présentant plus de sommets ou d’arétes, cette remarque soit toujours vraie. D’autant plus
que les clusters sont ensuite optimisés géométriquement. Imposer une symétrie ( m3m)
n’a dont peut-étre pas lieu d’étre, d’'ou notre choix de conserver également la position O

lors de nos constructions.
= Ledécoupage des fragments

Les trois centres ayant été choisis, il suffit maintenant de définir une sphére de rayon r
autour de ceux-ci, et de sélectionner tous les atomes qui se trouvent dans ce volume. Pour
cela une super maille constituée de plusieurs mailles de départ de la zircone cubique est
construite. Chaque distance entre I'atome central et tous les atomes créés est testée et les

atomes ne satisfaisant pas I'argument de taille que nous nous sommes fixés, sont éliminés.

Nous obtenons ainsi une série de clusters de centre et de taille variés. En essayant de
construire des objets qui vérifient nos criteres, il est intéressant de remarquer que toutes
les tailles ne peuvent étre obtenues et que nous avons une augmentation discrete du
nombre d’atomes. Cela est dii a la méthode de construction qui se fait par alternance de

couches d’oxydes ou métalliques, comme illustré sur la Figure 82.

Rsphére =3,6 A - Zr130g Rsphére =43 A - Zr13032 Rsphére =55 A - Zr19032

Figure 82 : Exemple de croissance d’'une sphére autour d’'un centre zirconium.

Cette procédure a été implémentée dans le logiciel Nanopdf [224]. Une trentaine de
nano-objets ont ainsi été construits mais seuls les 22 premiers sont repris sur les Figure 83

a Figure 85, selon les centres utilisés (Zr, X et 0). Comme attendu, nous voyons que les
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formes évoluent en fonction de la taille et du centre considéré. Lorsque le nombre d'unité
(Zr0z) dans le cluster est faible, les polyédres sont éloignées de la forme sphérique. Avec
I'augmentation de la taille du cluster, le nombre de faces augmente et 'allure des polyedres

tend vers une forme de plus en plus sphérique.

Centre Zr

" <
Zr13032 Zr19032 Zr430gs
Cuboctaédre Octaedre Rhombicuboctaédre

° o
o® ‘.'”y':.O'.OO.:O’.o' ®e0® oo
A <9 < B

° ;
% ':00'.00:.0.:. 60 o0
<

Zrs50s8 Zr790160 Zrs70160
Cuboctaedre Octaedre tronqué

BESSSA
WAAS g‘:
Zr1350280

Figure 83 : Polyedres obtenus avec le réseau cationique pour les clusters de
centre Zr.
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Centre X

Zre0g
Octaedre

Zr3g0ss
Octaédre tronqué

o & & o
Zr620136 21920208
Cube tronqué Rhombicuboctaedre

Zr1160208

Figure 84 : Polyedres obtenus avec le réseau cationique pour les clusters de centre X.
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Centre O

[
Zr407
Tétraedre

Zrgo0171

< Pasd
ot ot o 0o
/e®® f'.. o"'.,‘%"io??o::%{ 90

711040203 Zr1400257

Figure 85 : Polyédres obtenus avec le réseau cationique pour les clusters de centre O.

= Lerespect de la staechiométrie

A cette étape de la construction nous obtenons une série de clusters de centres
différents mais qui ne satisfont pas les criteres de stecechiométrie et des modifications sont
donc nécessaires. Nous choisissons alors les clusters présentant un défaut de
steechiométrie assez faible et nous utilisons le logiciel de visualisation de structure
Diamond [225] pour finaliser le cluster en éliminant ou ajoutant manuellement des atomes

se trouvant aux positions propres a la structure périodique. Le Tableau 18 indique les
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différents clusters trouvés a I'étape précédente ainsi que les modifications apportées afin
d’obtenir des modeles stoechiométriques. Nous pouvons noter sur ce tableau la présence de
clusters de composition commune entre les trois centres envisagés ((Zr40s), (Zr16032),

(Zr280s6), etc...).

Nous avons tracé sur la Figure 86, le nombre de modifications a apporter pour chaque
taille de cluster, ramené a une unité (Zr0z). A I'exception du cas du cluster Zri30s, le

nombre de modifications est situé autour de 0,25, ce qui est relativement faible.

2.5 -
m  CentreZr
1 e—
Zr1308 ®  CentreO
2.0 4 B CentreX

-
al
|

n

Nombre de modification / n
o =N
o [}
1 1
]

0.0 u

—1r 1 I rrr-rr-rr1r°*r1r T 11T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140

Nombre n d’entités (Zr0,)

Figure 86 : Graphique représentant le nombre de modifications en fonction du
nombre d'entités finales, n.
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Tableau 18 : Fragments possibles pour les trois centres envisagés et pour une taille inférieure a 2 nm et modifications a

apporter pour obtenir des clusters steechiométriques.
Centre Zr Centre X Centre O
Rayon Clusters I Rayon Clusters I Rayon Clusters S
sphére(nm) 20y steechiométriques Modifications sphére(nm) 20y steechiométriques Modifications sphére(nm) 20y steechiométriques Modifications
Zl‘408 -97Zr Zl‘408 2 7r 0,52 ZI'407 +10
0,73 ZI‘1303 700 +180 0,52 ZI‘GOg 700 +40 0‘73 Zr4019 ZI'403 110
137726 -60 61z -200 0,85 Zr16019 +13 0
0,85 ZI‘13O32 0,85 ZF6032
+37Zr +10 Zr 0,89 ZI'1(,027 Zl'16032 +50
Zr16032 Zr6032
-37Zr +2 7Zr 1,03 ZI'1(,033 -10
1,03 ZI‘19032 0,89 ZI'14.032
Zr1e0 +6 0 7.0 -40 1,12 Zr28033 +230
19738 -180 14728 -280 1,15 Zr25057 Zr250s6 -10
1,12 ZI‘19056 1,12 ZI'14.055
70 +97Zr Zr0e0 +14 7Zr 1,26 7128081 -250
126 700 285756 -15 Zr 115 - 287156 -10 Zr 1,33 7144081 - +70
’ Hse Zru0 +300 ’ 38756 Zr0 +20 0 1,45 7144003 44788 50
437786 20 38776 120 1,52 Zres0o3 +43 0
1,33 ZI'43083 1,33 nggOSg
Zres0 +17Zr ZI‘44088 +6 Zr 1,54 Zr680123 ZI‘630136 +13 0
1,45 Zrss0 - Alr 1,52 Zr3g0 Zr3s076 -600 1,62 Zre30147 -110
’ 55168 +22 0 ’ 38136 +30 Zr 1,68 Zrgo0147 +13 0
Zrs50110 Aucune
1,52 Zrss0136 -260 1,54 Zreg0136 Zre30136 modification 1,70 Zrgo0171 Zrgo0160 -110
+13 Zr -24 0 1,77 Z1rgo0179 -190
e oo Zreg0136 117r 1,68 Zreg0160 o 1275 183 11010175 390
’ 7136 +220 80160 -127r 1,85 711040203 Zr1040208 +50
Zr790153 1,70 Zr920160
1,68 Zr790 20 Zro,0 +240 1,92 211040251 -430
’ 79160 +17r 2B -24 0 1,97 Zr1400251 +29 0
Zrgo0160 1,83 Zr920208 Zr1400280
-7 Zr +12 Zr 2,06 711400257 +230
1,77 Zrg70160 Zr1040208
+14 0 -12 Zr
Zrg7;0174 1,85 Zr1160208
-340 +24 0
1,83 Zrg70208 Zr1160232
+17 Zr -48 0
Zr1040208 1,97 Zr1160280
-317Zr ZI‘1400280 +24 7r
1,92 Zr1350208
+62 0
Zr135027¢ 100
1,97 Zr1350280 Zr1200780 +5 7r

169




Les atomes a ajouter ou a supprimer sont choisis dans le respect des regles de
construction que nous nous sommes fixées au début de ce chapitre, comme par exemple
privilégier des formes isotropes, compactes et sans liaisons pendantes. La série de

clusters ainsi retenue est répertoriée dans le Tableau 19.

Tableau 19 : Récapitulatif des clusters obtenus

Clusters Centres Clusters Centres
Steechiométriques concerneés Steechiométriques concernés
Zrs0g OouX Zre20124 X
Zre012 X 71630136 7Zr, 0, X
7Zr13026 Zr Zr790158 7r
7114028 X Zrg00160 Zr, 0, X
7r16032 7Zr, 0, X Zrg70174 7r
Zr1903s Zr Zr920184 X
7128056 7r, 0, X 711040208 Zr, 0, X
Zr3g076 X Zr1160232 X
7143036 7r 711350270 7r
7144088 7Zr, 0, X 711400280 7Zr, 0, X
Zrs50110 Zr

La Figure 87 permet de voir la répartition des clusters entre 0 et 2 nm et de mettre

ainsi en évidence I’évolution discrete du nombre d’entités ZrO-.

I Centre X
I Centre O
I Centre Zr

30 40 50 60 70 80 90

10 20 100 110 120 130 140

Nombre n d'entités (Zr0,)

Figure 87 : Répartition en taille des clusters de (Zr0:),, avec n compris entre 4 et
140 (ce qui correspond a des tailles entre 0 et 2 nm) obtenus selon le type de
centre choisi.

Avec notre procédure qui consiste a construire des clusters stcechiométriques le

plus compacts et le plus isotropes possible et qui sont proches de la structure périodique,
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nous voyons que seulement certains clusters peuvent étre construits avec les trois
centres, et qu’il n’est pas possible de faire toutes les tailles, certaines étant écartées
((Zr02)20.28, (Zr02)29.37, (Zr02)39.43, etc...). Nous pouvons nous demander si cette
méthode de construction écarte des tailles de cluster qui correspondent a des minimum
d’énergie ou non. Cependant il est raisonnable de penser qu’en ajoutant une ou deux
molécules a un cluster (ZrOz),, nous allons commencer a faire apparaitre des sommets

supplémentaires qui ne sont pas favorables énergétiquement.

Ce travail préalable de construction nous a donc permis d’obtenir une série de
clusters dont la structure initiale est directement issue de la structure de la zircone

cubique. Nous allons maintenant effectuer sur ceux-ci une relaxation géométrique.

2. Optimisation géométrique des clusters

Une optimisation géométrique locale de ces nano-objets est réalisée avec le
programme GULP [85] en utilisant les potentiels interatomiques de la zircone. Les
énergies calculées avant et apres optimisation pour la totalité des clusters (jusqu’a 2,3

nm) sont présentées sur la Figure 88.

Nombre n d'entités Zro,
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Figure 88 : Energies calculées avant et aprés optimisation locale.
Tout d’abord, concernant les énergies avant relaxation, nous voyons qu’elles
présentent une dispersion trés importante sur plus de 10 eV. Le centre utilisé a un effet
sur ces énergies avant relaxation puisque certaines sont beaucoup plus hautes que

d’autres, mais par contre nous n’observons pas de systématique. En effet, aucun centre
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ne donne systématiquement l'énergie la plus basse. Notons que dans certains cas
((ZrO2)16, (Zr0O2)es, etc..), le centre O qui comme nous l'avons vu correspond a une
symétrie différente de la symétrie de la zircone cubique, présente les clusters de plus

basse énergie.

Lorsque les systémes sont relaxés, cela entraine une diminution importante de leur
énergie. De plus, la dispersion diminue trés fortement et nous obtenons des
configurations d’énergie quasiment similaire alors qu’elles sont issues de systemes
initiaux completement différents. Avec 'augmentation de la taille, ces énergies tendent
vers une valeur constante de I'ordre de -111 eV ce qui est proche de la valeur d’énergie
de la structure périodique tétragonale (-112 eV). Le fait que l'on ait effectué nos
optimisations en partant du parametre de maille expérimentale (5,1 A) [129], et non du
parametre de maille relaxé avec les potentiels interatomiques, n’engendre, par exemple
pour le cluster (Zr0z)43, qu'une baisse d’énergie de 0,06 eV. Ce parametre n’est donc pas

responsable de la forte diminution de I'énergie.

La Figure 89 présente deux exemples de clusters obtenus apres relaxation : (Zr0O2)zs

et (Zr02)43.

(Zr0O2)zs (Zr0Oz)4s3
Avant relaxation Avant relaxation

Figure 89 : Effet de la relaxation structurale sur les clusters (Zr02)2s et (Zr02)4s.

Il est intéressant de remarquer que ces clusters ont subi un réarrangement
structural conséquent. Dans le cas du cluster (ZrO:)s3, cette relaxation se situe

principalement a la surface, le cceur restant inchangé.

172



De facon similaire, la diminution d’énergie est accompagnée de la disparition de

liaisons pendantes, comme illustré sur la Figure 90 avec le cluster (Zr0Oz)1s.

Avant relaxation structurale Apres relaxation structurale

Figure 90 : Effet de la relaxation structurale sur le cluster (Zr0Oz)1¢ de centre O
avec notamment la disparition des liaisons pendantes.

A 1’échelle nanométrique, le rapport surface/volume est important. Les arétes,
sommets ou liaisons pendantes présents a la surface, contribuent donc fortement a une
augmentation de l'énergie totale et ne sont pas favorables. Une forte réorganisation
structurale telle que nous l'observons, conduisant notamment a des formes plus
sphériques et possédant moins de liaisons pendantes est donc cohérente avec le fait que
le systéme tende a minimiser son énergie. Il est par contre important de noter que ces
relaxations structurales peuvent s’accompagner d'une diminution de la coordinence du
zirconium en surface, comme par exemple dans le cluster (Zr02)s3. Ce phénomeéne
pourrait étre dii a I'utilisation des potentiels interatomiques qui ne sont pas satisfaisants

pour décrire les polymorphes de la zircone.

3. Comparaison avec l'algorithme génétique

La méthode que nous venons de développer permet de construire de maniere
simple des clusters de tailles importantes. Cependant, les résultats d’optimisation sont
influencés par la structure initiale contrairement aux résultats obtenus avec la premiere
méthode de construction, purement prédictive. Nous avons alors essayé de voir s'il était
possible, pour les plus petits clusters (n < 7), de trouver des fragments ressemblant aux
résultats obtenus avec I'algorithme génétique. Pour les tailles supérieures a n = 7, il n'a
pas été possible de réaliser le méme type d’étude a cause de la complexité des clusters
obtenus en algorithme génétique. Les clusters sont présentés dans le Tableau 20. Ils
n'ont pas pu étre construits a partir d'un fragment sphérique (ils n’apparaissent pas

dans la liste des clusters retenus avec une telle approche), mais nous voyons que
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certains possedent tout de méme un des centres Zr, O ou X. Aprés optimisation locale, les
résultats sont identiques aux résultats obtenus en algorithme génétique et

correspondent, a 'exception de n = 3, au minimum d’énergie obtenu avec ce dernier.

Tableau 20 : Configurations obtenues suite a une optimisation locale d’'un
fragment de cristal.

Configuration apres
optimisation locale

(Zr0O2)1 ./L/. ./t/.

Centre X

wor| e, | A

7r02)3 W
oo ¢ yos

4 v

(Zr02)4 R 2!

(ZrO2)n Fragment utilisé

Centre O
(ZrO2)s

Centre X
(Zr02)6

Centre O

Dz "
(Zr02)7 ‘
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L’algorithme génétique est donc une méthode qui permet de trouver des

configurations d’énergie minimale possédant de grandes similitudes avec la structure

périodique. Nous pouvons alors nous demander si ces observations ne reflétent pas une

tendance générale qui serait que les minima d’énergie sont atteints pour des

configurations présentant des similitudes avec la structure périodique.

Nous comparons maintenant les énergies obtenues suite a une relaxation

structurale avec les énergies les plus basses obtenues en algorithme génétique (Figure

91).

2

Energie par entité E Ja (eV)

Nombre n d'entités Zr(}2

60 80 100

120

140 160 180

T T T T T T T T T T T

u
-110 - A A8 Bagy § s

-112 <

T T T T T T 1

Algorithme génétique
Optimisation locale

Figure 91 : Comparaison des énergies obtenues avec I'algorithme génétique et la

relaxation géométrique.

Pour les clusters de taille supérieure a (Zr02z)7, nous voyons que les résultats sont

proches mais que l'algorithme génétique donne des énergies plus basses. Les

configurations obtenues sont beaucoup plus désordonnées, comme illustré sur la Figure

92.
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Optimisation locale Algorithme génétique

E/Zroz = -108,14— eV E/Zroz = -109,98 eV

Figure 92 : Optimisation locale et globale (algorithme génétique) de deux clusters
de méme composition.

Il est maintenant intéressant de regarder les résultats obtenus avec la dynamique
moléculaire. A la différence des calculs réalisés en dynamique moléculaire au
paragraphe Il de ce chapitre, rappelons que la simulation est réalisée sur des clusters

présentant une configuration initiale choisie.

4. Optimisation des clusters par dynamique moléculaire

Dans ce paragraphe, nous traitons exclusivement le cas de la dynamique moléculaire
classique, c’est-a-dire nécessitant I'utilisation de potentiels interatomiques. L’utilisation
de la dynamique moléculaire ab initio demande beaucoup plus de temps de calculs et
sera donc réservée a quelques clusters particuliers étudiés dans la derniere partie de ce

chapitre.

Les configurations issues de la dynamique moléculaire sont présentées dans les
annexes 3 a 11. Comme lors de la premiere approche de construction (approche
prédictive), la simulation consiste en un seul cycle de recuit a 2500 K. D’un point de vue
structural, nous voyons que les configurations obtenues par dynamique moléculaire, a la
différence de celles provenant de I'algorithme génétique, ne possedent jamais de liaisons
pendantes, et ce, méme si le fragment non optimisé en contient. Cependant, ces
configurations sont treés fortement désordonnées, a I'exception de quelques-unes (par

exemple (Zr02)79).

La Figure 93 représente les énergies obtenues en dynamique moléculaire ainsi que

celles obtenues précédemment avec l'algorithme génétique et en optimisation
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géométrique locale. Nous voyons que pour chaque taille, les systemes obtenus avec les
différentes méthodes d’optimisation se trouvent tous au méme niveau d’énergie. Il n’est
pas possible de distinguer une méthode plus favorable qu'une autre, la configuration la

plus stable étant parfois issue de l'algorithme génétique et parfois de la dynamique

moléculaire.
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Figure 93 : Energies obtenues apres optimisation géométrique locale, algorithme
génétique et dynamique moléculaire classique.

Concernant I'évolution de I’énergie en fonction de la taille, il est maintenant
intéressant de remarquer que les valeurs diminuent rapidement avant de se stabiliser
vers une valeur constante. Pour expliquer cette évolution, nous pouvons nous appuyer
sur I'expression de I'’énergie d’un systeme E en fonction du nombre n d’unités de
formule ZrO; telle qu’elle a été présentée dans le chapitre I :

E=EB“”‘(1+% (23)
n

Avec c¢ une constante associée a lI'énergie de surface. Dans cette expression, le
premier terme est uniquement associé a I'énergie de la structure périodique EBuk et le
second représente la contribution de I'énergie de surface pour un cluster donné. Dans le
cas de la structure périodique, autrement dit quand n tend vers l'infini, la contribution
de I'énergie de surface devient négligeable et I'énergie E tend vers EBuk, Au contraire,
lorsque n diminue, le rapport c/(n!/3) augmente et la contribution de I'énergie de

surface devient importante. Cela se caractérise par une augmentation de I'énergie E.
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Un ajustement de c et Eguk (dans I'expression (23)) par la méthode des moindres
carrés aboutis a: c=-0,06 et Epux =-111,77 eV (Figure 94). Cette derniere valeur est tres
proche de la valeur d’énergie obtenue pour le cristal macroscopique (-112 eV). Pour
n = 28, cette courbe explique I'évolution des valeurs d’énergie avec la taille. Cependant,
pour n < 28, la courbe ne suit plus les énergies calculées avec GULP. Pour une valeur n
donnée, la valeur de I'énergie est supérieure a celle calculée a partir de I'expression (23),
traduisant 'existence d’'une contribution supplémentaire. Celle-ci peut étre attribuée a
I'énergie des arétes et sommets dont la contribution est d’autant plus prononcée que le

cluster est petit.

Nombre n d'entités Zro,
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Figure 94 : Energies obtenues en algorithme génétique et dynamique moléculaire
et courbe représentant I'effet de I’énergie superficielle.

by

Nous avons montré a travers ce travail qu'il existe différentes méthodes pour
construire des clusters compacts. La premiere méthode est intéressante car elle a
permis d’obtenir des clusters relativement gros et de basse énergie. Par contre elle
présente I'inconvénient d’avoir des temps de calculs relativement longs. Dans notre cas,

nous avons donc choisi la deuxieme méthode, plus facile a mettre en ceuvre.

Nous avons également noté que 'effet de la relaxation structurale, quelle que soit la
méthode d’optimisation utilisée, est trés importante et conduit a des systemes tres
désordonnés, d’énergie tres similaire. Il est donc difficile dans ce contexte, de pouvoir
comparer les clusters obtenus et seul le calcul de leur PDF pourrait nous livrer des

informations pertinentes.

178



De plus, nous avons vu que les coordinences des atomes de zirconium des clusters
formés étaient parfois éloignées de ce qui est pourrait étre attendu. La présence de
systémes trés désordonnés et possédant des coordinences inhabituelles nous aménent a

penser que les potentiels interatomiques utilisés ne sont stirement pas adaptés.
IV.Résultats obtenus pour les clusters de ZrO:

Dans cette derniere partie nous présentons les résultats obtenus pour des clusters
de ZrO; spécifiques en vue de trouver des modeles pertinents, comparables aux

nanocristaux expérimentaux.

Idéalement, la taille des clusters simulés doit étre similaire aux tailles des
nanocristaux synthétisés (x 2-3 nm) afin de pouvoir comparer les structures.
Malheureusement, les temps de calculs d’optimisation géométrique et de dynamique
moléculaire utilisant la DFT sont trop longs et nous avons donc di nous limiter a des
tailles de clusters plus petites. Par contre nous avons choisi plusieurs tailles afin d’avoir
des informations sur l'effet de la taille sur la structure. Finalement, notre choix s’est
porté sur les clusters suivants : (Zr0Oz)43 (1,2 nm), (ZrO2)ss5 (1,6 nm) et (ZrO2)79 (1,8 nm).
Le cluster (Zr0z)43 est tres petit comparé aux objets expérimentaux. Cependant, il s’agit
du meilleur compromis pour obtenir des résultats dans un temps de calculs

raisonnables et la majorité des optimisations ab initio ont été réalisées sur lui.

Parmi les différentes méthodes d’optimisation, nous avons retenu la relaxation
structurale par calculs DFT et la dynamique moléculaire (classique et ab initio). Les
calculs ab initio permettent de s’affranchir de 'empirisme et sont donc nettement moins
approximatifs. Les relaxations structurales ont été effectuées soit avec le code SIESTA,
en utilisant les parametres de calculs de [22] (SIESTA_1) et les parameétres que nous
avons sélectionnés dans le chapitre II (SIESTA_2), soit avec le code CPMD. Nous
rappelons que les caractéristiques propres aux programmes SIESTA et CPMD ont été
détaillées dans le chapitre II. L’ensemble des calculs utilisant le code CPMD ont été
réalisés par Roberto Grena du laboratoire italien ENEA (Ente per le Nuove Tecnologie,

I’Energia et 'Ambiente).

En ce qui concerne la dynamique moléculaire ab initio, réalisée avec le code CPMD,

deux cycles de recuit ont été testé :

179



Cycle de recuit 1

2000K
20K 20K
Minimum 1
Cycle de recuit 2
1000 K 1500K
20K 20K 20K
Minimum 1 Minimum 2

Figure 95 : Cycles de recuits simulés effectués afin d’obtenir des configurations
stables a partir du cluster (Zr0z)43 cubique.

Pour la relaxation locale, nous sommes partis de différents polymorphes de la
zircone pour augmenter les chances d’obtenir un cluster d’énergie minimale, comme
expliqué au début du chapitre. Les fragments initiaux provenant de ces polymorphes et

utilisés pour (Zr02)43 sont indiqués sur la Figure 96.

Cubique Tétragonal

Figure 96 : Clusters initiaux (Zr0:)4s3 issus des polymorphes cubique, tétragonal,
monoclinique et orthorhombique de la zircone.

Enfin, notons que bien que la plupart des calculs montrés ici aient été réalisés sur
des clusters stcechiométriques, nous avons été amenés également, au regard des

résultats qui seront présentés dans le chapitre V, a nous intéresser a des clusters dont la
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surface a été en partie ou totalement passivée. Pour modéliser cet effet, nous avons
choisi de saturer dans des proportions variables, les atomes de surface avec des liaisons
OH en ajoutant a des atomes de zirconium des groupements OH et aux atomes d’oxygene
des atomes d’hydrogene. Cela revient donc a dire que nous ajoutons une molécule d’eau
dissociée. Le choix de I'’eau est purement pratique : les résidus organiques réels, souvent
sous forme de chaines ou groupements complexes, sont beaucoup plus compliqués a
représenter. Les molécules d’eau sont ajoutées a des atomes de faible coordinence. Afin
de voir l'effet d’'une telle stabilisation, différentes quantités de molécules H,0 ont été
ajoutées au cluster (Zr0z)43: 4, 8, 12, 16, 20 et 24. Cette derniere valeur correspond a

une passivation complete de la surface avec des liaisons OH.

Nous dressons dans le Tableau 21, 'ensemble des optimisations réalisées et les
numéros de chaque cluster servant a les identifier dans la suite de ce travail. Les clusters
nommeés « cubique relaxé » et « orthorhombique relaxé » correspondent aux clusters
n°9 et 12, ie. a des clusters ayant déja fait I'objet d’'une relaxation structurale avec

SIESTA_1 [22].

Ces divers essais ont conduit a I'obtention de 36 clusters dont 30 non passivés et 6
passivés avec des molécules d’eau. Ces clusters sont présentés dans les Tableau 22 et

Tableau 23.

Nous constatons qu’ils présentent des structures relativement différentes selon la
procédure choisie, i.e. selon le programme et le calcul effectué. Certains d’entres eux sont
tres désordonnés et possedent des liaisons pendantes (par exemple les clusters n°17 et
18), tandis que d’autres au contraire ont gardé des similitudes structurales avec le
cluster initial (par exemple les clusters n°5, 6, 9, 10, etc...). Notamment, les clusters dont
la surface a été stabilisée par des molécules d’eau sont d’autant moins désordonnés que

le nombre de molécule ajoutée est important.
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Tableau 21 : Ensemble des calculs réalisés sur différents clusters initiaux afin

d’obtenir des modeles comEarables aux nanocristaux exBérimentaux

PBE-MT 1
Cubique PBE-Go 2
BLYP-Go 3
PBE-MT 4
D g 4|
Cubique relaxé - PBE-MT 5
n°9 PBE-Go 6
Orthorhombique PBE-MT 7
Optimisation relaxé - n°12 PBE-Go 8
géométrique Cubique 9
SIESTA_1 .
. Tétragonale 10
Anciennes —
bases Monoclinique 11
(Zr02)4s3 Orthorhombique 12
. T T m——
Cubi 13
SIESTA_2 —
Tétragonale 14
Nouvelles —
bases Monoclinique 15
Orthorhombique 16
I T Sy
. PBE-Go 17
Cycle 1 Cubique BLYP-Go 18
Car-Parrinello —PBEI\/ITI\/I]‘]-9
. -MT - Min
Cycle 2 Cubique PBE-MT - Min2 | 20
| s |
Dynamique 300 K Cubique 21
moléculaire
classique 2500 K Cubique 22
SIESTA_1 Cubique 23
Anciennes :
Optimisation bases Orthorhombique 24
géométrique SIESTA_2
Nouvelles Cubique 25
(Zr0z)ss bases
Car-Parrinello Cycle 2 PBE-MT - Min 2 | 26 |
Dynamique 300 K Cubique 27
moléculaire
classiﬂue 2500 K Cubique 28
Dynamique | 1400 g+300 K Cubique 29
(Zr02)79 moléculaire
classique 2500 K Cubique 30
Clusters (Zr0;)43 avec une surface passivée par des molécules H,0 -
+4 HzO 31
+ 8 H,0 32
+12 H,0 : . . 33
+16 H,0 Car-Parrinello Cycle 2 Cubique PBE-MT - Min 2 34
+20 H,0 35
+ 24 Hzo 36
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Tableau 22 : Configurations obtenues avec les différents essais présentés dans le Tableau 9. Le nombre x de liaisons pendantes
est indiqué par la notation x L.p.
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Tableau 23 : Configurations obtenues avec les différents essais présentés dans le Tableau 9. Le nombre x de liaisons pendantes
est indiqué par la notation x L.p.

19 (4 1.p.)

20 (3 Lp.)
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Nous avons choisi d’illustrer la diversité des résultats obtenus a travers la
comparaison des clusters issus de procédures différentes. Les PDF présentées dans ce

qui suit ont été calculées a I'aide d’'un programme élaboré au laboratoire [226].

Tout d’abord nous considérons les clusters issus d’'un méme cluster initial, (Zr0O2)ss,
mais ayant subit des calculs différents: relaxation structurale avec SIESTA et des
parametres différents (clusters n°23 et 25), dynamique moléculaire ab initio (cluster

n°26) et dynamique moléculaire classique a 300 K (cluster n°27).

Les PDF obtenues pour chacun de ces clusters sont présentées sur la Figure 97.
Nous rappelons que dans le cas des parametres SIESTA_2, il est nécessaire d’effectuer
une dilatation de la PDF d’environ 3% afin de s’affranchir du probléme de contraction de

la structure que nous avons observés dans le chapitre II.

Cluster n°23
Cluster n°25
Cluster n°26
Cluster n°27

g(r)

r (A)
Figure 97 : PDF des clusters (Zr02)s;s issus de : relaxation structurale avec
SIESTA_1 (cluster n°23) et SIESTA_2 (cluster n°25), dynamique moléculaire ab
initio (cluster n°26) et dynamique moléculaire classique (cluster n°27).

Comme nous pouvons le constater, les PDF obtenues sont tres différentes les unes

des autres, présentant tres peu de similitudes, excepté pour le premier pic a environ 2 A.

Nous avons également comparé deux PDF provenant de structures relativement
proches. Pour cela, nous nous sommes intéressés aux clusters n°5 et 6, correspondant a
des clusters ayant subi une premiere relaxation structurale avec SIESTA_1 puis une
seconde relaxation avec CPMD. La différence entre ces deux clusters provient de la

fonctionnelle utilisée dans CPMD: PBE-MT (cluster n°5) ou PBE-Go (cluster n°6).
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D’apres le Tableau 22, leurs structures sont tres similaires et nous pourrions donc nous

attendre a avoir des PDF identiques. Celles-ci sont présentées sur la Figure 98.

Cluster n°5
Cluster n°6

g(r)

T T T T T
2 4 6

r (4)
Figure 98 : PDF des clusters (Zr0z)43 issus : relaxation structurale dans CPMD avec
la fonctionnelle PBE-MT (cluster n°5) et avec la fonctionnelle PBE-Go (cluster n°6).

Les PDF obtenues présentent beaucoup plus de similitudes que I'’exemple précédent
(Figure 97). Cependant, malgré des structures quasi-similaires, nous voyons tout de
méme quelques différences, notamment au niveau de I'épaulement a 3,7 A, beaucoup
plus prononcé avec la fonctionnelle PBE-MT, et au niveau de I'intensité des pics apres 4

A. Un léger décalage des pics est également visible.

Dans un dernier temps, nous avons souhaité tester si les minima obtenus pour
chaque calculs, étaient dépendants de la procédure suivie et notamment du programme
de calcul utilisé. Autrement dit, si une structure est stable a la fin d’'une simulation
utilisant un programme A, est-elle également considérée comme stable avec un

programme B ? Pour vérifier cela, deux essais sont effectués :
- Les clusters optimisés avec CPMD sont a nouveau optimisés avec SIESTA_2.
- Les clusters optimisés dans SIESTA_1 sont a nouveau optimisés avec SIESTA_2.

CPMD/SIESTA 2:

Les énergies de 'ensemble des clusters (Zr0z)43 obtenus a la suite de calculs avec le

code CPMD, sont indiquées sur la Figure 99.
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Cluster n°1
Cluster n°2
Cluster n°3
Cluster n°4
Cluster n°5
Cluster n°6
Cluster n°7
Cluster n°8
Cluster n°17
Cluster n°18
Cluster n°19
Cluster n°20

-54 4

-56 4

-58 4

-60 4

Energie (eV)

-62 | ]

-64 -

66
Figure 99 : Energies (en eV) obtenues avec CPMD.

Cette figure nous montre qu'il existe des écarts importants d’énergie entre les
différentes configurations obtenues. Nous voyons également que les clusters issus d’'une
relaxation structurale ne sont pas moins stables que ceux provenant d’'une simulation en
dynamique moléculaire et qu’ils se trouvent tous dans un méme domaine d’énergie. La
différence la plus marquée concerne les clusters n°5 et 6 qui sont les moins favorables
énergétiquement. Ils correspondent aux clusters présentant le moins de désordre
structural. Au contraire, le cluster le plus stable (cluster n°18), est un cluster présentant
beaucoup de désordre et deux liaisons pendantes. Le code CPMD nous donne donc des
résultats semblant montrer que différents types de structures peuvent se trouver dans
un méme domaine d’énergie mais avec tout de méme un léger avantage énergétique

pour les structures les plus désordonnées.

Regardons maintenant s’il en est de méme avec le code SIESTA. Les énergies des
clusters présentés ici sont calculées avec SIESTA_2 avant et apres une relaxation

géométrique (Figure 100).
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Cluster n°1
Cluster n°2
Cluster n°3
Cluster n°4
Cluster n°5
Cluster n°6
Cluster n°7
Cluster n°8
Cluster n°17
Cluster n°18
Cluster n°19
Cluster n°20
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41065
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u E;lergie avec SIESTA_2 des clusters optimisés avec CPMD
® Energie aprés optimisation avec SIESTA_2 des clusters optimisés avec CPMD

Figure 100 : Energies (en eV) obtenues avec SIESTA_2 de clusters préalablement
optimisés avec CPMD, avant (noir) et apres (rouge) relaxation dans SIESTA

En comparant avec la Figure 99, nous constatons qu’avant relaxation, la stabilité
relative des clusters obtenus avec le code CPMD change lorsque I'énergie est calculée
par SIESTA. Par exemple, le cluster n°18 apparait comme étant le cluster le moins stable
avec SIESTA, alors qu'il était au contraire celui possédant I'énergie la plus basse avec
CPMD. Cela peut se justifier par les différences entre les programmes, notamment au

niveau des bases, des pseudopotentiels et des fonctionnelles utilisées (cf. Chapitre II).

Apres relaxation avec SIESTA, l'énergie des clusters diminue fortement et les
modifications structurales sont plus ou moins prononcées (Figure 101). Par exemple,
pour le cluster n°6, la structure semble peu évoluer. En revanche pour le cluster n°18,

nous obtenons un résultat completement différent.
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Cluster n°6 Cluster n°18
Avant optimisation avec SIESTA_2 Avant optimisation avec SIESTA_2

N -
\ S
L
A

Figure 101 : Exemples d’un cluster issu de CPMD qui a peu évolué apres une
relaxation dans SIESTA (cluster n°6) et d’'un cluster dont la relaxation dans SIESTA
a permis d’obtenir une structure différente (cluster n°18).

En ce qui concerne le cluster n°18, il n’est pas nécessaire de comparer ici les PDF
avant et apres relaxation, puisque nous pouvons déja deviner qu’elles seront tres

différentes.

La comparaison des PDF du cluster n°6 avant et apres relaxation (Figure 83) nous
montre des similitudes mais également quelques différences indiquant que ces

structures ne sont pas similaires.
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r (A)
Cluster n°6 avant optimisation avec SIESTA_2
Cluster n°6 apres optimisation avec SIESTA_2

Figure 102 : PDF obtenues a partir du cluster n°6 avant et apres optimisation avec
SIESTA_2.

SIESTA 1 /SIESTA 2:

De la méme maniére que nous avons regardé I'évolution d’'une structure provenant
d’'un calcul avec CPMD et optimisé a nouveau avec SIESTA_2, nous nous intéressons
maintenant a I'effet d’'une relaxation avec SIESTA de clusters issus d’une relaxation avec
SIESTA_1. Pour cela, regardons le cluster (ZrOz)ss n°23. Comme nous pouvons le voir sur
la Figure 103, apres la relaxation avec SIESTA_2, ce cluster a évolué et présente un
désordre plus prononcé. De plus, son énergie s’est abaissée, traduisant le fait qu’il n’était

pas considéré comme stable selon les parametres de SIESTA_2.

Cluster n°23 avant relaxation Cluster n°23 apres relaxation
E/zr02 =-956,28 eV

E/zr02 =-956,00 eV

o 4
-
- P %
N 4 < .
- P b o " -
- g ;

Figure 103 : Configurations et énergies (en eV) obtenues a partir du cluster n°23
avant et apres relaxation avec SIESTA_2.
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Compte tenu des différences structurales que nous observons, il n’est pas étonnant

d’obtenir également des PDF différentes :

g(r)

b

-3 . . : :
2 4 6
r ()
Cluster n°23 avant optimisation avec SIESTA_2
Cluster n°23 aprés optimisation avec SIESTA_2

Figure 104 : PDF obtenues a partir du cluster n°23 avant et apres optimisation
avec SIESTA_2.
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Conclusion

Les objectifs de ce chapitre étaient de (i) tester et comparer deux méthodes
différentes permettant de construire des nano-objets; (ii) déterminer des modeles
structuraux pertinents pouvant étre comparés aux nanoparticules obtenues
expérimentalement dont le diametre est compris entre 2 et 3 nm. Nous avons utilisé
comme critére de qualité de ces clusters I'énergie potentielle du systéme en essayant de
satisfaire des regles générales de construction: forme isotrope et peu facettée,
structures compactes, absence de défauts structuraux et de liaisons pendantes,

stoechiométrie.

Concernant le point (i), nous avons détaillé deux approches de construction
différentes. La premiére approche est purement prédictive, ne nécessitant pas de
connaissance a priori de la structure finale des clusters. L’optimisation des
configurations a été effectuée a l'aide de l'algorithme génétique et de la dynamique
moléculaire classique. Cette approche a été utilisée pour des clusters compris entre 0,5
nm ((Zr0O2)1) et 1,5 nm ((Zr0Oz)ss) et a permis d’obtenir des clusters compacts et de basse
énergie, notamment avec l'algorithme génétique. Les configurations (ZrOz), obtenues
pour les trés petites tailles (n < 7) se sont révélées par la suite présenter des similitudes
avec des fragments de la structure périodique. Par contre, nous avons mis en évidence
que lorsque la taille augmente, le désordre dans la structure devient important. De plus,
les temps de calcul deviennent tres longs lorsque la taille des clusters augmente. La
seconde approche de construction, dépendant cette fois-ci du choix de la configuration
initiale, a été employée pour des clusters de taille allant jusqu’a 2,3 nm ((ZrOz)1ss). De la
méme maniere, les optimisations effectuées localement ou en dynamique moléculaire
ont conduit a des systemes compacts mais tres désordonnés. De plus, les coordinences
des atomes de zirconium présents a la surface des clusters diminuent lors de

'optimisation.

Il semble donc que pour satisfaire le critéere d’énergie, quelle que soit la méthode
d’optimisation utilisée, les systémes tendent toujours vers des configurations tres
désordonnées. Il est important de noter que l'utilisation de potentiels interatomiques
non satisfaisants peut étre une explication pour justifier le désordre dans les systemes

mais également la diminution des coordinences lors d’'une optimisation.
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Concernant le point (ii), la deuxieme approche de construction a été utilisée dans le
but d’obtenir des clusters de zircone de tailles variées: 1,2 nm ((Zr0Oz)43), 1,6 nm
((ZrO2)ss) et 1,8 nm ((ZrO2)79). Un ensemble d’essais d’optimisation a été réalisé
(relaxation structurale, dynamique moléculaire classique et ab initio) et deux
programmes de calculs ab initio ont été utilisés : CPMD et SIESTA. Dans cette partie nous
avons mis en évidence la complexité a rechercher des modeles structuraux. En effet,
nous avons vu ici que l'état de départ ainsi que le chemin suivi, notamment le
programme utilisé et le type d’optimisation réalisé, influent sur le résultat final et il
semble étre possible de construire autant de modeles possibles qu’il y a de chemins.
Nous avons également mis en évidence une solution pouvant éviter 'apparition d'un
désordre trop prononcé dans la structure: la stabilisation de la surface par des
molécules. Ici, nous avons choisi des molécules d’eau et les clusters obtenus semblent
garder une structure moyenne moins désordonnée. A partir des résultats obtenus dans
cette derniere partie, il n’est pas possible de dégager une procédure a suivre assurant
d’obtenir le modele adéquat et seule la comparaison des PDF aux PDF expérimentales

permettra de juger de la pertinence d’'un modele (cf. Chapitre V).
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CHAPITRE V: Etude structurale de

nanoparticules de zircone

Nous présentons dans ce dernier chapitre les résultats de I’étude structurale
effectuée sur des nanocristaux de zircone. Notre premier objectif est de mettre en
évidence les modifications structurales pouvant avoir lieu au sein de nanoparticules de
faible taille. Pour effectuer ce travail, nous avons procédé a des mesures de diffusion
totale des rayons X sur des échantillons présentés dans le chapitre III. Dans la premiere
partie de ce chapitre, les fonctions de distribution de paires des échantillons de zircone
sont étudiées de maniere qualitative et leur affinement structural global puis pic par pic

permet d’en extraire des caractéristiques structurales.

Le deuxieme objectif de ce chapitre s’inscrit dans le cadre de la recherche de
modeles structuraux pertinents. Pour cela, les clusters de ZrO; construits en utilisant
différentes méthodes d’optimisation dans le chapitre précédent sont utilisés. Leurs PDF
sont calculées et confrontées aux PDF expérimentales afin de juger de la pertinence des
modeles proposés. La modélisation de la passivation partielle ou totale de la surface des

clusters par 'ajout de molécules d’eau est discutée en fin de chapitre.
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I. Etude des PDF expérimentales de la zircone

1. Présentation des variétés polymorphiques

Nous avons vu dans le chapitre IIl que la zircone présente trois variétés
polymorphiques a pression atmosphérique : monoclinique [124], tétragonale [129],
cubique [128]. Il existe également deux variétés a hautes pressions, les variétés
orthorhombique I et orthorhombique II, qui apparaissent respectivement entre 3 et 11

GPa [227] et entre 9 et 15 GPa [120].

Rappelons que la variété cubique posséde une structure de type fluorine, de groupe
d’espace Fm3m, et que les autres polymorphes dérivent de cette structure (Figure 105),
a I'exception de 'orthorhombique II qui posséde une structure tres éloignée dérivant de

la phase pyrochlore PbCl; (Tableau 24).

Cubique Tétragonal
L. 4
P, Sy,
KA 4
| (¥

C-V—K —% ‘_ﬁv
Orthorhombique I

L, ‘Fﬁ__‘ =

7' e o
cw'_k . ‘Q
Figure 105 : Représentation dans une description de type fluorine des variétés

cubique, tétragonale, monoclinique et orthorhombique I de la zircone. Les atomes
Zr et O sont représentés en blanc et rouge respectivement.
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Tableau 24 : Vues en perspective de la phase haute pression orthorhombique Il de
la zircone et présentation de ses parametres structuraux [120].

Jv Pnam

a=5,60 A

b=6,48 A

c=3,33 A
Positions atomiques :
Zr:0,256 0,110 0,250
01:0,356 0,422 0,250
0.:0,022 0,331 0,750

Dans le cadre de notre étude, nous nous sommes intéressés aux variétés
polymorphiques dérivant de la structure fluorine, et avons donc écarté la variété
orthorhombique II. Regardons maintenant les structures des quatre polymorphes

retenus a travers I'étude de leur fonction de distribution de paires respective.
a) Variété cubique

Les cations Zr#* forment un réseau cubique face centré au sein duquel les huit sites
tétraédriques sont occupés par les anions 02%. Chaque cation Zr#* est donc situé au
centre d'un cube formé par huit anions 02. La maille élémentaire, les parametres
structuraux [128] ainsi que les PDF totale et partielles de la variété cubique sont

présentés dans le Tableau 25.

La PDF correspondant a cette variété et les PDF partielles nous donnent quelques
distances intéressantes. Nous voyons tout d’abord la distance (I) a 2,21 A qui
correspond aux liaisons Zr-0. Le pic visible a 2,55 A, (II), correspond aux distances les
plus courtes 0-0, a savoir les arétes du cube formé par le réseau anionique. Les paires
d’atomes 0-0 ayant une contribution moins importante que les autres paires, les autres
distances 0-O ne sont pas visibles. La distance (III) a 3,61 A correspond a la premiére
distance Zr-Zr qui se trouve dans la maille fluorine, c’est-a-dire la demi-diagonale d’une
face. Il est alors normal de retrouver une autre distance Zr-Zr (V) pour la valeur 3,61*V2
soit 5,1 A, qui correspond au parameétre a de la maille fluorine. Enfin, notons que la
distance (IV) se trouvant a 4,23 A correspond a une autre distance Zr-O indiquée sur la

représentation de la maille. Par souci de clarté les distances Zr-O plus grandes (VI) et
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(VIID), & 5,56 et 6,53 A ne sont pas indiquées sur la maille fluorine. Il en est de méme

pour la distance (VII) Zr-Zr 4 6,24 A.

Tableau 25 : (a) Représentation de la maille cubique de la zircone et des
premieres distances interatomiques, (b) parametres structuraux [128], (c) PDF
totale et (d) PDF partielles. Les distances Zr-0, Zr-Zr et 0-0 sont respectivement

indiquées en rouge, bleu et vert.

(b)

Fm3m
a=b=c=5,10A

Positions atomiques :
Zr:0,00,00,0
0:0,250,250,25

(d)

25 4
20 o
15 o

10 o

g(r)
g(r)

b) Variété tétragonale

De la méme maniere que pour la phase cubique, nous présentons dans le Tableau 26,
la maille élémentaire de la variété tétragonale ainsi que la PDF totale et les PDF
partielles associées. Dans ce polymorphe de groupe d’espace P4,/nmc, une distorsion
du réseau initial de la fluorine est visible (Figure 105). Elle correspond a un
déplacement du sous-réseau anionique selon I'axe z. En effet, la moitié des atomes
d’oxygeéne se déplace suivant la direction [100] et I'autre moitié dans la méme direction
mais dans le sens opposé, créant ainsi un allongement de la maille selon 'axe z et donc

une augmentation du parametre c. Cette distorsion du réseau est habituellement évaluée
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a 'aide de la mesure du rapport c/(av2) dans lequel av2 = Acubique- C€ rapport est de

1,024 dans la variété tétragonale [129] et de 1 dans une maille cubique.

La coordinence d’'un atome Zr est toujours égale a 8 mais contrairement a la phase
cubique, deux liaisons Zr-0, (I) et (II), coexistent a 2,06 et 2,46 A. Du fait du déplacement
des atomes O, ceux-ci ne représentent plus un cube parfait et la distance correspondant
aux arétes a 2,55 A se transforment en trois distances de 2,64, 2,66 et 3,64 A. Elles ne
sont pas représentées dans la maille car elles ne sont pas visibles sur la PDF et ne seront
donc pas utilisées lors de la description des PDF expérimentales. Le pic a 3,64 A
correspond en réalité a deux distances Zr-Zr (III-1) et (III-2). La premiere se trouve dans
les plans (001) et représente le parametre de maille a de la variété tétragonale tandis

que la deuxiéme correspond a la demi-diagonale dans le plan (010).

Tableau 26 : (a) Représentation dans une description de type fluorine de la maille
tétragonale de la zircone et des premieres distances interatomiques, (b)
parametres structuraux [129], (c) PDF totale et (d) PDF partielles. Les distances
Zr-0, Zr-Zr et 0-0 sont respectivement indiquées en rouge, bleu et vert.

(b)

P4, /nmc
a'=b=3,64A
c=5.27A

Positions atomiques :
Zr:0,00,00,0
0:0,00,50,185

(c) (d)

25 4 25 o
20 4

15+

0l

(m V) v

l(vn (1X)

L

g(r)
g(r)

T d T T T T 1

2 4 6 8 10 2 4 6 8 10
r(A) r (A)

ir-0 Zr-ir

0-0
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La variété tétragonale étant déformée par rapport a la maille fluorine parfaite, il n’y
a plus une distance unique a 5,1 A mais deux distances : (VIII) qui correspond 2 3,64*V?2
soit 5,15 A et (IX) a 5,27 A. Cependant, ces distances étant tres proches, elles sont
caractérisées par un seul pic. Le déplacement des atomes O entraine I'apparition de
quatre distances ((IV), (V), (VI) et (VII)) entre 4 et 5 A au lieu d’une seule pour la variété
cubique, ce qui se traduit par un triplet sur la PDF. Le premier pic a 4,15 A correspond a

la superposition des distances 4,04 et 4,18 A.
c) Variété monoclinique

La variété monoclinique découle d'un cisaillement cristallographique de la variété
tétragonale (Tableau 27). Elle appartient au groupe d’espace P2,/c et posséde un
volume de maille plus important que les deux phases précédemment citées (3 a 5 %
supérieur). Le cisaillement entraine un changement dans la coordinence de chaque
atome Zr, qui cette fois se trouve entouré de 7 atomes d’oxygene. Dans une maille
fluorine parfaite, les atomes de zirconium nommeés Zr1 a Zr6 se situent normalement au
centre des faces du cube. Ici, ce n’est plus le cas du fait du cisaillement de la maille, mais

pour faciliter la lecture, nous conservons le terme « atomes au centre de la face ».

Le pic de la PDF a 2,15 A correspond en réalité a 7 liaisons Zr-O différentes
comprises entre 2,06 et 2,27 A. Nous retrouvons parmi celles-ci des distances entre un
atome O et un atome Zr au sommet de la maille (ex: distance (I) a 2,27 A) mais
également des distances entre un atome O et un atome Zr se trouvant au centre d’'une
face (ex : distance (II) 4 2,06 A). L’ensemble de pics de faible intensité entre 2,5 et 3,0 A
est d(i aux nombreuses distances 0-O présentent dans ce domaine. Il est intéressant de
voir que le pic habituellement visible a environ 3,6 A est ici dédoublé en deux pics
distincts a 3,45 A et 3,98 A. IIs correspondent a 6 distances Zr-Zr, comprises entre 3,33
(IIT) et 3,93 A (IV), entre un atome Zr au sommet de la maille et un autre au centre d’une
des faces adjacentes. Le décalage du deuxiéme pic légerement vers la droite est dii a

I'existence de 10 distances Zr-0 entre 4 et 5 A.
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Tableau 27 : (a) Représentation dans une description de type fluorine de la maille
monoclinique de la zircone et des premieres distances interatomiques, (b)
parametres structuraux [124], (c) PDF totale et (d) PDF partielles. Les distances
Zr-0, Zr-Zr et 0-0 sont respectivement indiquées en rouge, bleu et vert

(b)
P2,/c
a=5154
b=5214A
c=5,32 A
=99,23°

Positions atomiques :
Zr:0,275 0,039 0,208
0::0,070 0,332 0,345
02:0,450 0,757 0,480

(©) (d)

(1)

6 (11 (11 (V)

[v]
g(r)

2(r)

LI S R N " R ST R~ N Y -t
IR TEPU TP TP TP SO PR AU SO TP RO P PO 1

2 3 6 g 10 r(A)

r(A)

d) Variété orthorhombique |

Pour la variété orthorhombique I (Tableau 28), la coordinence d'un atome Zr est la
méme que dans la phase monoclinique, c’est-a-dire 7. Le premier pic est toujours
caractéristique des premieres distances Zr-O, qui sont au nombre de 6 et comprises
entre 1,97 A (I) et 2,41 A (II). De méme que pour la variété monoclinique, un faible et
large pic entre 2,5 et 3,0 A correspond aux distances 0-O. Apparait également un
dédoublement pour les premiéres distances Zr-Zr. Les deux pics sont moins distincts
que pour la variété monoclinique et représentent 7 distances Zr-Zr allant de 3,35 A (III)
43,85 A (IV). Le fait que la distance maximale soit plus petite que celle dans le cas de la
variété monoclinique (3,93 A) est a 'origine du décalage vers la gauche du deuxiéme pic.
Les distances Zr-O entre 4 et 4,7 A explique I’épaulement visible a 4,2 A ainsi que le pic

de faible intensité autour de 4,5 A. Enfin, le pic se trouvant a 5,15 A est principalement
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formés par les trois parametres de la maille décrit dans la maille fluorine, a savoir 5,08

(V), 5,13 (VI) et 5,23 A (VII).

Tableau 28 : (a) Représentation dans une description de type fluorine de la maille
orthorhombique I de la zircone et des premieres distances interatomiques, (b)
parametres structuraux [227], (c) PDF totale et (d) PDF partielles. Les distances
Zr-0, Zr-Zr et 0-0 sont respectivement indiquées en rouge, bleu et vert.

(a) (b)
I
i Pbca
*. 2=10,25 &
! b=5,23 &
winl | =508 &

Positions atomiques :
Zr:0,885 0,027 0,268
0.,:0,784 0,311 0,117

02:0,993 0,766 0,474

(d)

am o]

M an

NERR

(V)-(vi)

!

g(r)

g(r)

r(A)
Zr-Zr

Zr-0

r(A) 0-0

2. Etude qualitative des PDF expérimentales

Dans le chapitre III de ce manuscrit nous avons mis en évidence plusieurs méthodes
de synthese conduisant a I'obtention de nanoparticules de zircone. Parmi elles, nous
avons retenu la synthese d’aérogels de zircone dopés a l'yttrium, réalisée lors de travaux
antérieurs [7]. Cette synthese, effectuée par voie sol-gel hydrolytique, est suivie d'un
recuit a différentes températures conduisant a des nanoparticules de tailles variées,

estimées par la loi de Scherrer [22] :
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Tableau 29 : Taille moyenne des cristaux obtenue par la loi de Scherrer [22].

Echantillon Taille moyenne des cristaux
Aérogel recuit 1000°C > 20 nm
Aérogel recuit 600°C 5-6 nm
Aérogel recuit 350°C 2-3 nm
Aérogel en sortie d’autoclave
(T=270°C,P=5,5GPa) <2nm
« non recuit »

Une analyse en microscopie électronique en transmission a montré des particules
cristallisées et de forme sphérique mais possédant une distribution en taille importante,

les valeurs du Tableau 29 n’étant que les tailles moyennes calculées.

Un deuxieme type de synthese, cette fois-ci non-hydrolytique et utilisant du
benzylate de sodium pour éviter la formation d’'une phase secondaire, a conduit a des
nanoparticules cristallisées et sphériques d’environ 3 nm et de distribution en taille

étroite. Cet échantillon est nommé par la suite « échantillon NH ».
a) Présentation des PDF

Nous présentons ici les PDF de chaque échantillon obtenues a partir des données de
diffusion totale des rayons X. Nous comparons la PDF de 1’'aérogel non recuit obtenue
dans le cadre des travaux de these de Richard Mayet en 2008 [22] avec celle obtenue
dans notre travail (Figure 106). Les principales différences observées proviennent d’'une
amélioration des corrections apportées a I'aide d’'un nouveau programme [228]. Les
corrections datant de 2008 avaient pour effet de masquer, ou du moins atténuer, des
informations pourtant propres a la structure, comme par exemple un double
épaulement entre 4 et 4,5 A beaucoup mieux défini avec les corrections actuelles (cf.

Chapitre II).
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—— PDF actuelle
——— PDF obtenue d'aprés [13] 44

Double épaulement

g(r)
g(r)

-+ ¥ T T T 1 A M T T T T T T T T T T T T 1
5 10 15 20 1 2 3 4 § [ 7 8

r(A) r(4)
Figure 106 : Comparaison des PDF expérimentales de ’aérogel non recuit
obtenues avant et apres les améliorations apportées aux corrections.

Les PDF des quatre aérogels recuit a 1000°C, 600°C, 350°C et non recuit, ainsi que la
PDF de I’échantillon NH, sont présentées respectivement sur les Figure 107 et Figure
111. Pour chacune de ces PDF, les oscillations observées a des distances inférieures a 2 A
ne sont que le résultat de I'effet de troncature de la transformée de Fourier a Qmax = 17 A.
Ce type de comportement est toujours observé (plus ou moins marqué selon la qualité
des corrections) mais n’est pas génant dans notre cas car les oscillations sont trés faibles
(signe d'une bonne correction des données brutes) et se situent a des distances

inférieures aux distances interatomiques de ZrO,.

Les pics de corrélation de la PDF de I’échantillon recuit a 1000°C sont encore
visibles a 50 A. On en déduit que les particules ont une taille moyenne supérieure a 50 A,
ce qui est compatible avec l'estimation de la taille obtenue avec la loi de Scherrer
(> 20 nm). L'amortissement de la PDF est en fait ici due a un effet d’instrument
(résolution angulaire finie) et non a la taille des particules. Cette PDF met également en
évidence des pics de corrélation fins, caractéristiques de 'ordre dans la structure. Il
s'agit en effet d'un échantillon possédant des particules de taille suffisamment
importante pour présenter les caractéristiques structurales d'un cristal. En ce qui
concerne l'aérogel recuit a 600°C, 'amortissement de sa PDF est beaucoup plus rapide,
montrant une taille de particules d’environ 45-50 A, en accord avec les résultats
présentés dans le Tableau 29. La PDF de 'aérogel recuit a 350°C, nous donne quant a elle
une taille de particules d’environ 25 A. Enfin 'échantillon qui n’a pas subi de recuit apreés
synthese a 270°C a haute pression (5,5 GPa) possede les particules de plus petites tailles.

Les pics de corrélation sur la PDF s’atténuent avant 20 A.
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En ce qui concerne I’échantillon NH, nous mettons en évidence une disparition des
pics a environ 30 A en accord avec les observations en microscopie qui donne une
gamme de taille de 25-35 A (cf. Chapitre III). Nous pouvons noter que cet échantillon
posseéde des nanoparticules de taille moyenne similaire a celle obtenue avec l'aérogel

recuit a 350°C.

iﬂ h ﬂ Aﬂ R ﬂﬂﬂm\(\nfww\/m LA f el
w W W W TLW(@)U T T
:;‘izgure 107 : PDF de I'aérogel recuit a 1000°C.
zh L M%MMMMMMMM l

r (&)

Vi Ll

Figure 108 : PDF de I'aérogel recuit a 600°C.
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Figure 109 : PDF de I'aérogel recuit a 350°C.
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Figure 110 : PDF de I’aérogel en sortie d’autoclave.
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Figure 111 : PDF de I'’échantillon NH.

206



b) Etude qualitative des PDF

Lors de I'étude en diffraction des rayons X, tous les échantillons présentés ici ont
montré une enveloppe similaire a celle de la zircone tétragonale (cf. Chapitre III et [22]).
Il n’est donc pas étonnant, en superposant les PDF de ces échantillons, de constater des
similitudes quant a leur forme globale (Figure 112). Par contre on note des différences

claires au niveau des positions, intensités et largeurs des pics.

18
16—_
14--.
12—-

10 4

i —

g(r)

I s ——

r(4)

Aérogel non recuit Aérogel recuit a 350°C
Aérogel recuit a 600°C Aérogel recuita 1000°C
Synthése non-hydrolytique

Figure 112 : Comparaison des PDF des quatre aérogels et de I’échantillon NH
présentant des tailles de particules différentes.
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Nous nous intéressons dans un premier temps a I’'évolution des PDF avec la taille
des particules, et plus particulierement aux trés courtes distances. Pour cela, nous ne

regardons que les PDF sur des zones plus étroites (Figure 113 et Figure 114).
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Aérogel non recuit
Aérogel recuit a 600°C
Synthése non-hydrolytique

Figure 113 : Comparaison des PDF sur la zone de 1 a 4 A des quatre aérogels et de
I’échantillon NH.

Aérogel recuit a 350°C
Aérogel recuita 1000°C

Le premier pic qui apparait a 2,15 A (Figure 113) correspond aux liaisons Zr-O,
comme nous I'avons vu lors de la description des structures périodiques de la zircone. Sa
position semble ne pas évoluer d’'un échantillon a l'autre, les liaisons Zr-O ne semblent
donc pas influencées par l'effet de la taille. Le léger décalage observé dans le cas de
I'aérogel recuit a 1000°C n’est a ce stade pas facile a expliquer car ce pic est perturbé par
les oscillations induites par l'effet de troncature de la transformée de Fourier a Qmax =17
A correspondant au pic de 3,5 A. Pour les autres échantillons, ces oscillations sont
visibles entre 2,4 et 3,1 A et ne permettent d’ailleurs pas de voir les distances 0-0O
habituellement situées dans cette zone. Or dans le cas du recuit a 1000°C, ces rebonds

sont décalés vers la gauche, ce qui peut entrainer le décalage que nous observons a 2,1 A.

Le pic le plus intense, a 3,5 A (Figure 113) est caractéristique des distances Zr-Zr et
nous livre une information intéressante. Il se décale fortement vers les plus courtes
distances et s’élargit lorsque la taille des particules diminue. La distance moyenne entre
atomes de zirconium (les plus proches) diminue donc avec la taille. Cela montre

I'augmentation d’'un désordre ou d’une distorsion du sous réseau de zirconium.
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Entre 4 et 4,7 A, nous observons la présence de deux pics (Figure 114). Plus la taille
moyenne des particules de I’échantillon est petite, plus le premier pic se décale vers la
gauche tandis que le second reste fixe, ce qui se traduit par une séparation bien distincte
des deux pics. Lorsque la taille augmente, la séparation entre le pica 3,5 A et ces pics est
beaucoup plus prononcée avec un creux de plus en plus visible a 4 A.. Nous distinguons
ici une nette séparation entre les échantillons recuits a 1000°C et 600°C et ceux recuit a
350°C et non recuit. L’échantillon recuit a 1000°C est composé de particules de taille
suffisamment importante (> 20 nm) pour penser qu’il possede une structure semblable
a la structure périodique tétragonal. L’échantillon recuit a 600°C, avec des particules
d’environ 5-6 nm s’en approche fortement, laissant supposer que pour une telle taille,
les particules sont bien cristallisées. Pour ces deux températures, les pics observés dans
cette zone sont similaires a ceux observés pour la zircone tétragonale parfaite. Cette
constatation est moins prononcée pour I’échantillon recuit a 350°C qui se rapproche
davantage de I’échantillon en sortie d’autoclave qui possede un plus grand désordre. Les
pics 3 6,2 et 7,3 A ne présentent plus I'évolution pourtant trés clair, observé sur le pic a

3,5A.

18 4

g(r)

r ()

Aérogel non recuit Aérogel recuit a 350°C
Aérogel recuit a 600°C Aérogel recuita 1000°C
Synthése non-hydrolytique

Figure 114 : Comparaison des PDF sur la zone de 3 a 8 A des quatre aérogels et de
I’échantillon NH.

L’échantillon issu de la synthése non-hydrolytique posséde des nanoparticules de
I'ordre de 3 nm. Regardons maintenant si les informations structurales que nous
obtenons a partir de sa PDF sont comparables aux PDF des aérogels présentant des

particules de taille voisine, i.e. les aérogels recuits a 350°C et 600°C (Figure 115 et Figure
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116). En regardant les PDF jusqu’a 30 A, celles de I’échantillon NH et de I'aérogel recuit a

350°C semblent relativement proches.

Les nanoparticules de ces échantillons

posséderaient donc une structure moyenne semblable.

g(r)

14
12 +

10 +

r (A)
Aérogel recuit a 350°C Aérogel recuit a 600°C
Synthése non hydrolytique

Figure 115 : Comparaison des PDF des aérogels recuits a 600°C et 350°C et de
I’échantillon obtenu par voie non-hydrolytique entre 1 et 30 A.

Cependant, si nous regardons les distances les plus courtes, sur une petite zone (de

1247 A), cette ressemblance n’est pas parfaite (Figure 116). Tout d’abord les intensités

des pics ne sont pas identiques. De plus, il existe des zones dans lesquelles la structure

de I'échantillon NH se rapproche plus de celle du recuit a 600°C. Notamment, dans la

zone comprise entre 4 et 4,5 A, le double épaulement est identique pour ces deux

échantillons, alors que le recuit a 350°C voit son premier pic, a 4,1 A se décaler vers la

droite. Des différences apparaissent également aux pics a 5,1 et 5,5 A, zone dans laquelle

I’échantillon recuit a 350°C présente des pics de corrélation moins intenses.
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Figure 116 : Comparaison des PDF des aérogels recuits a 600°C et 350°C et de
I’échantillon obtenu par voie non-hydrolytique entre 1 et 7 A.

Nous mettons donc en évidence ici que I'échantillon recuit a 350°C et I'échantillon
NH présente une taille moyenne de particules similaire et une allure de PDF globale
identique, malgré le fait que I'échantillon NH possede également des caractéristiques

structurales proche de I'échantillon recuit a 600°C.

Cette premieére étude qualitative a permis de mettre en évidence une modification
structurale des nanocristaux en fonction de leur taille. Nous allons maintenant tenter de

quantifier cette modification a I'aide d’affinements structuraux.
3. Affinements structuraux

Malgré des reésultats par diffraction des rayons X montrant la présence de raies
caractéristiques de la variété tétragonale, nous venons de mettre en évidence, en
comparant les différentes PDF, des particularités structurales dépendant de la taille des
particules. Le modele tétragonal présenté dans le Tableau 26 reste tout de méme étre le
plus adéquat pour décrire la structure moyenne des échantillons. En effet, nous
retrouvons bien deux pics entre 2,0 et 2,5 A caractéristique des liaisons Zr-0, un pic
intense vers 3,6 A caractéristique des distances Zr-Zr, deux pics entre 4 et 5 A pour les
distances Zr-0 et a nouveau des pics entre 5,1 et 5,3 A associés aux parametres de maille.

Nous avons donc conservé le modele tétragonal pour réaliser des affinements
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structuraux a 'aide de PDFFIT [82] mais également avec une méthode d’affinement pic

par pic [83].
a) Affinements avec PDFFIT

Les affinements réalisés sur I'ensemble des échantillons dans une zone de 13 10 A
sont présentés dans le Tableau 30. Dix parametres ont été affinés : les parametres de
maille a et ¢, 1a position z de I'oxygéne, les cinq facteurs de déplacement atomique, le

facteur d’échelle et la taille des particules.
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Tableau 30 : Affinement avec un modele tétragonal, sur la zone 1-10 A, des
données des aérogels recuits et non recuit et de I'échantillon NH. En bleu, la PDF
expérimentale et en rouge le résultat de I'affinement.

Aérogel recuit a 1000°C
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——PDF expérimentale
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Ce tableau nous montre une nette diminution de la qualité de 'affinement lorsque la
taille des particules décroit. En effet, 'affinement réalisé sur I’échantillon recuit a
1000°C permet de reproduire tres correctement la fonction de distribution de paires
expérimentale. Les légeres différences observées peuvent étre dues a l'utilisation par le
logiciel PDFFIT de 'approximation de Warren, Krutter et Morningstar (cf. Chapitre II).
Méme si nous remarquons quelques différences plus marquées, il en est de méme pour
I’échantillon recuit a 600°C. Par contre, les PDF obtenues apres un affinement réalisé sur
la PDF de I'échantillons recuit a 350°C et celle de I'échantillon NH (de tailles moyennes
similaires) sont déja plus éloignées des résultats expérimentaux. Cela sera plus visible

dans les pages suivantes.

Enfin 'affinement de la PDF de I’échantillon non recuit, i.e. possédant les tailles de
cristallites les plus faibles, il est clairement de mauvaise qualité. Les intensités et
positions des pics de corrélation sont mal reproduites, notamment pour les distances

inférieures a 5 A.

Ces premieres figures nous donnent déja quelques informations sur la structure des
particules et notamment le fait qu’il soit difficile de reproduire la PDF de I"échantillon
possédant les particules les plus petites (< 2 nm) en utilisant le modele tétragonal. Afin
d’obtenir des informations plus précises sur la structure (parametres de maille et
position des atomes d’oxygene) et la qualité des affinements, il est intéressant

maintenant de se concentrer sur des zones d’affinement plus étroites.

* Aérogel recuita 1000°C:

Nous avons réalisé dans un premier temps un affinement de la PDF de cet
échantillon sur la zone 5-20 A (Figure 117). Ce type d’affinement permet de ne pas

considérer la structure locale et d’étre de ce fait plus sensible a la structure moyenne.

214



14 ] —— PDF expérimentale

12 4 — Affinement

|

g(r)

r(4)

Figure 117 : Affinement avec un modele tétragonal, sur la zone 5-20 A, des
données de I'aérogel recuit a 1000°C. En bleu, la PDF expérimentale et en rouge le
résultat de I'affinement.

La bonne qualité de cet affinement, déja observée précédemment, est confirmée. Les

parametres structuraux affinés sont présentés dans le tableau suivant :

Tableau 31 : Parametres structuraux affinés pour I’échantillon recuit a 1000°C.

Parameétres Résultats de I'affinement | ZrO; tétragonale [129]
Parameétre de maille a 3,59 A 3,64 A
Parameétre de maille c 5,16 A 5,27 A

Rapport c/(a\/Z_) 1,015[5] 1,024
Position z de I'oxygene 0,69 0,685

Faisons une remarque sur les incertitudes. Nous n’avons pas pu estimer par la
méthode des moindres carrés les incertitudes sur nos parametres affinés car les
incertitudes de nos PDF ne sont pas calculées. Mais nous pouvons penser que considérer

le centieme de A sur a et ¢ est raisonnable.

Les parametres structuraux sont cohérents avec la description d'une structure
tétragonale a savoir notamment un rapport ¢/ (a\/Z_) légerement supérieur a 1. Cette
tétragonalité semble par contre légerement inférieure a celle de la référence [129]
tandis que la position z est 1égerement supérieure. Il est maintenant intéressant de
vérifier si les parametres structuraux ainsi obtenus permettent d’expliquer la structure
a une échelle plus locale, en comparant la PDF expérimentale sur [1-7 A] et celle

calculée avec ces parametres. Ceci est illustreé sur la Figure 118.
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Figure 118 : Affinement réalisé avec un modele tétragonal, sur la zone 1-7 A, des
données de I'aérogel recuit a 1000°C, en fixant les parametres structuraux
obtenus lors de I'affinement sur la zone 5-20 A (Tableau 31). En bleu, la PDF
expérimentale et en rouge le résultat de I'affinement.

Les parametres structuraux établis précédemment permettent globalement
d’expliquer la PDF sur une zone de plus courtes distances. On peut noter un léger
décalage du premier pic calculé vers les trop faibles valeurs de r. Les différences
observées entre la PDF calculée et la PDF expérimentale, notamment entre 2 et 3 A
peuvent étre atténuées en affinant légerement les parametres structuraux. Le nouvel
affinement ainsi que les nouveaux parametres sont présentés sur la Figure 119. Bien que
'affinement soit meilleur, nous voyons que les nouveaux parametres affinés sont peu
différents des paramétres obtenus dans la zone 5-20 A. Cela montre que notre
affinement initial permet d’expliquer I'ensemble de la PDF de I’échantillon recuit a

1000°C.
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Figure 119 : Affinement réalisé avec un modéle tétragonal, sur la zone 1-7 A, des
données de I'aérogel recuit a 1000°C et parametres obtenus. En bleu, la PDF
expérimentale et en rouge le résultat de I'affinement.

= Aérogel recuita 600°C:

Nous effectuons le méme type d’étude sur I’échantillon recuit a 600°C. Tout d’abord,
I'affinement réalisé entre 5 et 20 A ainsi que les parameétres structuraux associés sont

indiqués sur la Figure 120.
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Figure 120 : Affinement avec un modéle tétragonal, sur la zone 5-20 A, des
données de I'aérogel recuit a 600°C et parametres obtenus. En bleu, la PDF
expérimentale et en rouge le résultat de I'affinement.
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Comme pour l'échantillon recuit a 1000°C, l'affinement a partir du modele
tétragonal est correct, conduisant a des parametres de maille cohérents. Ces derniers
ont tous les deux augmenté par rapport au recuit a 1000°C et le rapport c/(av2) n’a
pratiquement pas évolué. Sur la zone des courtes distances (1-7 A), les paramétres
obtenus permettent de reproduire la PDF expérimentale mais un léger affinement est
tout de méme nécessaire. Les résultats de cet affinement sont présentés sur la

figure suivante :
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Figure 121 : Affinement réalisé avec un modéle tétragonal, sur la zone 1-7 A, des
données de I'aérogel recuit a 600°C et parametres obtenus. En bleu, la PDF
expérimentale et en rouge le résultat de I'affinement.

Les résultats restent encore relativement corrects. Les parametres de maille
obtenus et la position z de I'oxygene sont peu différents de ceux trouvés pour la zone 5-
20 A.

= Aérogel recuita 350°C:

Les résultats de l'affinement dans la zone 5-20 A sont présentés sur la Figure 122.
Une nouvelle fois, l'affinement donne un résultat correct bien que quelques
imperfections soient plus marquées que pour les échantillons ayant subi un recuit plus

important, notamment la zone aprés 16 A. Dans lincertitude estimée, le rapport

c/(av/2) est plus faible et proche de 1, caractéristique d’une métrique moins tétragonale.

218



] —— PDF expérimentale
| — Affinement
Jd
Parametres
2 a=3614A
% c=5144A
0 c/(av2) = 1,006[5]
Position zde O : 0,69
.2

r (A)
Figure 122 : Affinement avec un modele tétragonal, sur la zone 5-20 A, des
données de I'aérogel recuit a 350°C et parametres obtenus. En bleu, la PDF
expérimentale et en rouge le résultat de I'affinement.

L’accord sur la zone 1-7 A (Figure 123) avec ces paramétres structuraux sur la zone

est cette fois nettement moins bonne que précédemment. Notamment, nous voyons un

décalage important des pics a 2,1 et 3,5 A.
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Figure 123 : Affinement réalisé avec un modéle tétragonal, sur la zone 1-7 A, des
données de I'aérogel recuit a 350°C, en fixant les parametres structuraux obtenus
lors de I'affinement sur la zone 5-20 A (Figure 122). En bleu, la PDF expérimentale
et en rouge le résultat de I'affinement.

Seules la position et lintensité du pic a 6,3 A sont fidélement reproduites. En

affinant cette zone, nous pouvons nous attendre a ce que les parameétres évoluent plus
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fortement que ce que nous avons observé pour les plus hauts recuits. Ceci est illustré sur

la Figure 124.
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Figure 124 : Affinement réalisé avec un modéle tétragonal, sur la zone 1-7 A, des
données de I'aérogel recuit a 350°C et parametres obtenus. En bleu, la PDF
expérimentale et en rouge le résultat de I'affinement.

T 1
5 6 7

L’affinement obtenu sur la zone 1-7 A est meilleur que précédemment, les pics a 2,2
et 3,6 A sont mieux reproduits, mais il présente encore des imperfections marquées sur
les positions et formes des pics. De plus, cet affinement s’accompagne d’un changement
des parametres de maille plus conséquent que pour les autres échantillons. En effet, le
parametre a a diminué d’environ 0,04 A, ce qui représente plus de trois fois la
diminution observée dans le cas de I’échantillon recuit a 600°C. Le parametre de maille c,
quant 3 lui, a augmenté de 0,054, ce qui est également plus important que

précédemment. La position z de 'oxygene varie également puisqu’elle passe de 0,69 a

0,72.

Avec cet échantillon, nous commencons a mettre en évidence les limites du modeéle

tétragonal lorsque la taille des cristallites devient tres faible.

Avant d’étudier le cas de 'aérogel non recuit, qui contient les cristallites les plus
petites, nous nous intéressons a I’échantillon NH issu de la synthese non-hydrolytique,

car celui-ci possede des nanoparticules de taille moyenne similaire a I’échantillon recuit

a 350°C.
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= Echantillon NH :

L’affinement de la PDF de cet échantillon ainsi que les parametres structuraux

retenus pour la zone 5-20 A sont présentés sur la Figure 125.
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Figure 125 : Affinement avec un modéle tétragonal, sur la zone 5-20 A, des
données de I’échantillon NH et parametres obtenus. En bleu, la PDF expérimentale
et en rouge le résultat de I'affinement.

Il est intéressant de remarquer que l'affinement de cet échantillon semble de
meilleure qualité que celui de I'échantillon recuit a3 350°C. La zone aprés 16 A en
particulier est mieux reproduite. Les différences observées entre les échantillons NH et
recuit a 350°C peuvent s’expliquer par des distributions en taille différentes. En effet,
I’échantillon NH présente des nanoparticules de distribution en taille étroite, ce qui n’est
pas le cas de I’échantillon recuit a 350°C. Par conséquent, la présence de particules de

faible taille, présentant un désordre plus prononcé, influence I'allure de la PDF.

Comme pour les autres échantillons, nous regardons la zone 1-7 A avec les

parametres obtenus précédemment (Figure 126).
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Figure 126 : Affinement réalisé avec un modéle tétragonal, sur la zone 1-7 A, des
données de I’échantillon NH, en fixant les parametres structuraux obtenus lors de
I'affinement sur la zone 5-20 A (Figure 125). En bleu, la PDF expérimentale et en
rouge le résultat de I'affinement.

Bien que les parameétres obtenus permettent de décrire la structure moyenne de
’échantillon NH, nous voyons que "accord n’est pas bon pour les plus courtes distances
et notamment pour reproduire le pic a 2,2 A. Nous procédons donc a un nouvel

affinement sur la zone 1-7 A, présenté sur la Figure 127.
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Figure 127 : Affinement réalisé avec un modele tétragonal, sur la zone 1-7 A, des
données de I’échantillon NH et parametres obtenus. En bleu, la PDF expérimentale
et en rouge le résultat de I'affinement.
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Nous voyons que ce nouvel affinement a conduit a des parametres de maille peu

différents des parameétres obtenus sur une zone plus large. De plus, la position z a

clairement varié.

Nous allons maintenant aborder le cas de I'aérogel non recuit, dont I'affinement sur

la zone 1-10 A n’avait pas montré de bons résultats (Tableau 30).

= Aérogel non recuit :

L’affinement réalisé sur la zone 5-20 A est montré sur la Figure 128.
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Figure 128 : Affinement avec un modeéle tétragonal, sur la zone 5-20 A, des
données de I’échantillon non recuit et parametres obtenus. En bleu, la PDF

expérimentale et en rouge le résultat de I'affinement.

L’affinement de la PDF est de qualit¢é moins bonne que pour les échantillons
précédents mais nous arrivons tout de méme a reproduire I'enveloppe globale de la PDF.
Cela est en accord avec le diagramme de diffraction RX décrivant la variété tétragonale.
Par contre en procédant comme avec les échantillons précédents, nous constatons que

les paramétres obtenus ne permettent plus du tout d’expliquer la zone 1-7 A (Figure
129).
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Figure 129 : Affinement réalisé avec un modéle tétragonal, sur la zone 1-7 A, des
données de I’échantillon non recuit, en fixant les parametres structuraux obtenus
lors de I'affinement sur la zone 5-20 A (Figure 125). En bleu, la PDF expérimentale

et en rouge le résultat de I'affinement.

Un affinement sur cette zone, 1-7 A, permet d’améliorer le résultat, mais celui-ci
reste néanmoins de qualité relativement mauvaise, comme nous pouvons le constater

sur la Figure 130. De plus, la position z de I'oxygene varie tres fortement.
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Figure 130 : Affinement avec un modéele tétragonal, sur la zone 1-7 A, des données
de I’échantillon non recuit et parametres obtenus. En bleu, la PDF expérimentale
et en rouge le résultat de I'affinement.

Les affinements réalisés avec PDFFIT ont montré que le modele tétragonal permet

de décrire les échantillons les plus recuits a 1000°C et a 600°C mais qu'’il fournit des
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résultats moins satisfaisants pour les échantillons NH, recuit a 350°C et non recuit. En ce
qui concerne ces derniers échantillons, les résultats des affinements effectués sur I'ordre
a courte distance (zone 1-7 A) sont différents de ceux des affinements effectués sur
I'ordre a plus longue distance avec une variation de la position z importante. Cela
montre que l'ordre local de ces nanocristaux n’est pas correctement décrit par leur

structure moyenne.

I est malheureusement difficile d’aller plus loin avec une telle méthode. En effet, il
est nécessaire d’avoir un modele structural plus adéquat pour décrire la structure, ce
que nous n'avons évidemment pas. Une possibilité pourrait consister a affiner une
super-maille de symétrie plus basse que la zircone tétragonale (cf. Chapitre I) mais une
telle procédure engendre un nombre de parametres a affiner selon nous beaucoup trop
important. Nous avons donc décidé d’utiliser une méthode de traitement pic par pic

décrite dans le paragraphe qui suit. Elle permet d’obtenir des informations structurales

plus pertinentes sur nos échantillons.
b) Affinements pic par pic

Nous avons utilisé pour cela un programme développé au laboratoire [83]. Le
principe consiste a décomposer une zone réduite de la PDF en choisissant le minimum
de pics permettant d’expliquer la PDF expérimentale. Nous avons choisi une zone entre
1 et 6,8 A car elle contient les informations sur la structure locale des nanocristaux et ne
présente pas une superposition des pics trop importante. Comme expliqué au chapitre I,
la position et l'intensité de chaque pic est libre durant 'affinement. Par contre les
largeurs des pics sont contraintes par une relation affine. Dans notre cas, il a été

nécessaire de considérer 12 pics libres et un pic fixé, soit 24 parametres affinés.

Entre 2,0 et 2,5 A, la structure périodique présente deux pics Zr-O que nous avons
pris en compte dans notre affinement. De la méme maniere, bien qu’'un seul pic soit
visible a 3,6 A, il correspond en réalité a 2 distances Zr-Zr induites par la distorsion du
réseau de la variété tétragonale. Il a donc été nécessaire de considérer deux pics dans
notre programme afin d’obtenir une largeur du pic a 3,6 A cohérente avec les PDF
expérimentales. En procédant de cette maniére, nous obtenons un total de 13 pics entre
1 et 6,8 A correspondant a 4 pics Zr-Zr, 8 pics Zr-O et 1 pic 0-O. Les intensités et

positions de chaque pic sont libres et seule leur largeur est contrainte. La position et
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I'intensité du pic 0-O sont fixées car ce pic de faible intensité n’est utilisé que pour

permettre un meilleur affinement.

Les expressions des évolutions affines des largeurs pour chaque échantillon sont

indiquées dans le tableau suivant :

Aérogel recuita 1000°C | 0,009 r + 0,054
Aérogel recuit a 600°C | 0,009 r + 0,054
Aérogel recuita 350°C | 0,017 r + 0,054

Aérogel non recuit 0,017 r + 0,054
Echantillon NH 0,010 r + 0,054

Les ordonnées a l'origine sont toutes identiques et seules les pentes ont di étre
ajustées pour obtenir un bon affinement. Nous pouvons déja préciser que plus la pente

augmente plus la largeur des pics augmente, ce que nous pouvons interpréter comme

une augmentation du désordre dans la structure.

Les affinements ainsi réalisés sur les cinq échantillons sont présentés sur les Figure
131 a Figure 135.

12 1 ———PDF expérimentale
— Affinement pic par pic
Exp-Calc

g(r)
g(r)

r(A) r(A)
Figure 131 : Affinement pic par pic sur I'échantillon recuit a 1000°C. A gauche, en
rouge, la PDF calculée, en bleu la PDF expérimentale. A droite, le détail de la
composition de la PDF en 13 pics.
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—— PDF expérimentale
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Figure 132 : Affinement pic par pic sur I'’échantillon recuit a 600°C. A gauche, en
rouge, la PDF calculée, en bleu la PDF expérimentale. A droite, le détail de la
composition de la PDF en 13 pics.

— PDF expérimentale
—— Affinement pic par pic
Exp-Calc

&(r)
8(r)

r(A) r(A)
Figure 133 : Affinement pic par pic sur I'’échantillon recuit a 350°C. A gauche, en
rouge, la PDF calculée, en bleu la PDF expérimentale. A droite, le détail de la
composition de la PDF en 13 pics.

6 = 6 =
—— PDF expérimentale

—— Affinement pic par pic
44 Exp-Calc

g(n)

8(r)

r(A) r(&)
Figure 134 : Affinement pic par pic sur I'’échantillon non recuit. A gauche, en rouge,
la PDF calculée, en bleu la PDF expérimentale. A droite, le détail de la composition
de la PDF en 13 pics.
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—— PDF expérimentale
10 4 — Affinement pic par pic
Exp-Calc

g(r)
g(r)

r(h) r(A)
Figure 135 : Affinement pic par pic sur I'’échantillon NH. En rouge, le résultat de
I'affinement se superpose a la PDF expérimentale (en bleu).

Nous voyons que les affinements reproduisent parfaitement les PDF expérimentales,
si bien que les PDF calculées et expérimentales sont quasiment confondues. En
regardant alors les positions et intensités de chacun de ces pics, nous avons une
information intéressante sur la structure des nanoparticules selon leur taille. Le Tableau
32 répertorie les positions et intensités des pics les plus intéressants pour cette étude :
les pics entre 2,0 et 2,5 A qui représentent les liaisons Zr-0 ((Zr-0)1 et (Zr-0)2), les deux
pics Zr-Zr ((Zr-Zr)1 et (Zr-Zr)2) se trouvant autour de 3,6 A et enfin le pic Zr-Zr
((Zr-Zr)3) vers 5,15 A qui, pour une structure périodique tétragonale, représente la

valeur du parametre de maille c.

Tableau 32 : Positions (en A) et intensités des pics pour chaque échantillon

considéré.

(Zr-0)1 | (Zr-0)2 | (Zr-Zr)1 | (Zr-Zr)2 | (Zr-Zr)3
Aérogel recuit Position 2,13 2,39 3,54 3,67 5,14
21000°C Intensité | 0,88 041 2,00 2,01 143
] .| Position | 2,15 2,41 3,52 3,69 5,16
Aérogel recuita 600°C - o o T 00 0,35 2.12 2.04 129
] .« ... | Position | 2,15 2,47 351 3.70 513
Aérogel recuita 350°C - O T 36 0,32 2,75 1,71 1,53
Aérosel non recuit | FOSition | 2,16 2,49 3,46 3,74 518
8 Intensité | 1,99 0,29 371 1,60 1,65
. Position | 2,14 2,40 3,52 3,74 5,18
Echantillon NH Intensité | 1,68 041 3.88 183 172

Intéressons-nous dans un premier temps aux liaisons caractérisées par les distances
(Zr-0)1 et (Zr-0)2. Quel que soit I'échantillon considéré, la position du premier pic,

(Zr-0)1 est toujours supérieure a la distance obtenue dans la structure périodique
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(2,06 A). De plus, comme nous l'avions observé lors de I'étude qualitative des PDF
expérimentale, la premiere distance augmente légerement lorsque la taille des
cristallites diminue. Elle passe ainsi de 2,13 a 2,16 A entre I’échantillon recuit 2 1000°C
et celui non recuit. Bien que nous n’ayons pas d’estimation des incertitudes (pour les
mémes raisons qu’avec PDFFIT), nous pouvons raisonnablement penser que cette
différence bien que faible, est significative car en jouant manuellement sur les positions,
nous dégradons 'affinement. La distance (Zr-0)2 augmente également lorsque la taille
des particules diminue, mais de maniére plus marquée (de 2,39 a 2,49 A). Il y a donc un
allongement de la liaison Zr-O au sein du systéeme lorsque la taille devient faible. Les
positions de ces pics dans le cas de I'échantillon NH se trouvent entre celles des
échantillons recuits a 600°C et 350°C, ce qui est en accord avec les observations

précédentes.

De plus, la PDF de la structure périodique tétragonale nous montre que les deux pics
caractéristiques des liaisons Zr-O possedent une intensité équivalente (Tableau 26). Si
nous tragons le rapport d’intensité des deux pics dans le cas de nos échantillons, ce n’est
pas ce que nous observons (Figure 136). En effet, le rapport d’intensité est tres élevé
pour l'aérogel non recuit (rapport 7:1) et diminue lorsque la taille des cristallites
augmente (rapport 2:1). Il semble d’ailleurs tendre vers le rapport observé pour la

structure tétragonale (rapport 1 :1).
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Figure 136 : Rapport des intensités I(zr.0)1 / Izr-0)2- En rouge, la valeur obtenue
pour I’échantillon NH.
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L’écart entre les deux positions (Zr-O)1 et (Zr-O)2 nous livre également une
information (Figure 137). Nous savons que dans le cas d’'un systeme cubique, cet écart
doit étre nul. Ici, il vaut 0,34 A pour 'aérogel non recuit, diminue pour 'aérogel recuit a
350°C (0,31 A) puis se stabilise a 0,26 A pour les aérogels recuits 3 600 et 1000°C. En ce
qui concerne I’échantillon NH, il est plus proche dans ce cas des clusters fortement
recuits. Bien que I'on observe une diminution de cet écart lorsque la taille des particules
augmente, il tend vers une valeur non nulle. Celle-ci est 1égerement plus faible que la

valeur théorique de la structure tétragonale (0,40 A).

0.34 4
0.33- n
0.32—-
0.31 — ]
0.30—-
0.29—-
0.28—-
0.27—-

0.26 ] ] ]

Ecart de position entre (Zr-0)1 et (Zr-0)2

0.25 . ,

Figure 137 : Ecart de position entre (Zr-0)1 et (Zr-0)2. En rouge, la valeur obtenue
pour I’échantillon NH.

En ce qui concerne les distances (Zr-Zr)1 et (Zr-Zr)2, nous voyons également des
variations avec la taille des particules. L'intensité du premier pic, (Zr-Zr)1 augmente
lorsque la taille des particules diminue, passant ainsi de 2,00 (aérogel recuit a 1000°C) a
3,71 (aérogel non recuit), tandis que sa position se décale vers des valeurs plus faibles
(de 3,54 a 3,46 A). Pour la méme évolution en taille de cristallite, le deuxiéme pic, quant
a lui, voit son intensité diminuer et sa position se décaler vers des valeurs plus élevées. Il
y a donc une séparation des deux pics Zr-Zr, ce qui peut expliquer I'élargissement
observeé sur le pic représentant la somme de ces deux distances, et son décalage vers des
distances plus faibles (Figure 138). Cette écart de position entre (Zr-Zr)1 et (Zr-Zr)2 est

caractéristique de la distorsion du réseau nanocristallin. Celle-ci est d’autant plus
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marquée que la taille des particules est faible. Une nouvelle fois, nous voyons que

I’échantillon NH s’integre parfaitement entre les échantillons recuits a 350°C et 600°C.

3.65 —

~
—
o
N
3
N
N’
-
3]
= [ ]
<
B 3.60 | |
N
N’ .
wv
= n
o
wv
]
<
o
=
S 3554
>
o [
g
=
S
=
w
o
[-»
3.50 T T T T T 1
& & & K<
& $ & S N
& % & & &
& < & < >
< > S & &~
> & & & >
Q) e & C) &
$o 5 o 5 03
& > © > s
3 & S &
A4 <O < &
& ) S
A A W

Figure 138 : Position moyenne des pics (Zr-Zr)1 et (Zr-Zr)2. En rouge, la valeur
obtenue pour I’échantillon NH.

Le rapport d’'intensité [(Zr-Zr)1/1(Zr-Zr)2 évolue avec la taille. Lorsque la taille des
cristallites diminue (Figure 139), il se rapproche non pas du rapport d’intensité observé
dans la variété tétragonale (= 0,5), mais de celui observé dans la variété monoclinique
(= 2,5). L’évolution de la distorsion observée avec la taille, conduirait donc plus vers une

distorsion locale de « type monoclinique » et non tétragonale.
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Figure 139 : Rapport des intensités I(zr-zr)1 / I(zr-zr)2- En rouge, la valeur obtenue
pour I’échantillon NH.

Nous pouvons également mesurer une distorsion du réseau de type c/(av2),
rapport qui dans une maille tétragonale est d’autant plus prononcé que la maille est
distordue. Ici, nous assimilons un parametre a’ a la position moyenne des deux premiers
pics Zr-Zr calculée précédemment et un parametre ¢’ a la valeur de position obtenue
pour le pic (Zr-Zr)3. Nous pouvons alors représenter le rapport ¢’/(a’v/2) en fonction de

la taille des particules sur la Figure 140.

Celui-ci est faible pour les échantillons présentant des tailles de particules élevées,
mais il augmente fortement lorsque la taille diminue. Pour I'aérogel non recuit, il atteint
la valeur de 1,033, ce qui montre une nouvelle fois, une distorsion locale du réseau qui

augmente lorsque la taille diminue.
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Figure 140 : Rapport ¢’/(a’'Vv/2). En rouge, la valeur obtenue pour I’échantillon NH.

Nous avons vu avec cet ensemble de comparaisons que I’échantillon NH présente
généralement un comportement similaire aux échantillons de taille de cristallites
similaires. Les quelques différences observées peuvent étre dii a deux choses:
contrairement aux autres échantillons, I’échantillon NH n’est pas dopé a I'yttrium. Des
modifications structurales peuvent donc intervenir dans les autres échantillons,
notamment en ce qui concerne la stabilisation de la variété tétragonale facilitée par
I'ajout d’yttrium. De plus, nous rappelons que I'échantillon NH posséde une distribution
en taille étroite, contrairement a I’'échantillon recuit a 350°C. Ce dernier peut donc
présenter des similitudes plus marquées avec I’échantillon non recuit, et s’éloigner des
parametres structuraux de 1’échantillon NH, qui, quant a lui, tend vers les échantillons

mieux cristallisés, c’est-a-dire recuits a 1000°C et 600°C.

Enfin, nous nous intéressons au rapport entre la somme [(zr-0)1+[(zr-0)2 et la somme
[(zr-zr) 1+ (zr-zr)2, illustré sur la Figure 141. Nous observons une augmentation tres nette du
rapport quand la taille diminue. Ce phénomeéne peut étre expliqué par un effet de la
surface des particules. En effet, 'analyse thermogravimétrique de 1'aérogel a montré
I'élimination de résidus organiques entre 200 et 500°C (cf. chapitre III). Cela signifie
donc que les échantillons non recuit et recuit a 350°C possedent des molécules
organiques en plus grand nombre a leur surface que les autres échantillons et nous

pouvons donc supposer que le nombre de liaisons Zr-O a la surface est de ce fait, plus
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élevé. Le nombre de distances Zr-Zr, quant a lui, n’évolue pas. D’ou I'augmentation du
rapport des intensités. Au contraire, les échantillons recuits a 600°C et 1000°C ont une
surface beaucoup plus propre et donc un nombre de liaisons Zr-O moindre, ce qui

entraine une diminution du rapport des intensités.

Nous remarquons que l'échantillon NH, quant a lui, semble plus proche de
’échantillon recuit a 350°C que de I'échantillon recuit a 600°C. Cela ne nous parait pas
anormal car une analyse thermogravimétrique de cet échantillon a montré un départ de
résidus organiques apres 400°C, laissant supposer que cet échantillon, qui n’est pas
recuit, posseéde également des molécules organiques a sa surface. I a donc un
comportement similaire aux aérogels qui n’ont pas été recuits a une température

supérieure a 500°C.
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Figure 141 : Rapport des intensités Izr-0)1 + Izr-0)2 / Izr-zr)1 + I@zr-zr)2. En rouge, la
valeur obtenue pour I’échantillon NH.

Cet affinement pic par pic sur I'ensemble des échantillons nous a donc permis de
mettre en évidence plusieurs informations. Pour les échantillons possédant les
particules de plus faibles tailles, il est évident que la structure locale n’est pas de type
tétragonal, ce qui avait déja été entrevu avec les affinements par PDFFIT. La distorsion
qui apparait lorsque la taille des particules diminue ne semble pas étre une distorsion
associée a la variété tétragonale. En effet, si tel était le cas, l'intensité du pic (Zr-Zr)1
devrait étre inférieure a l'intensité du pic (Zr-Zr)2. Or, ici nous observons leffet

contraire qui semble indiquer une structure monoclinique. Nous notons également,
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malgré ces différences structurales, une évolution continue de la structure avec la taille.
Cet affinement nous a également permis de voir que l'échantillon NH a un structure
similaire aux échantillons de méme taille. Il est intéressant de remarquer qu’avec deux
types de synthese compléetement différents, nous obtenons des structures semblables.
Les quelques similitudes que I'échantillon NH présentent par rapport aux aérogels
recuits a 1000°C et 600°C peuvent étre le signe d’'une meilleure cristallisation de cet
échantillon par rapport aux échantillons recuit a 350°C et non recuit. Et enfin, nous
avons proposé une explication pour expliquer I'évolution du rapport d’'intensité des pics
Izr-0)/l(zr-zr) : 'effet de la surface et notamment la présence de molécules organiques sur

les échantillons les moins recuits.

Nous allons maintenant nous intéresser a la comparaison entre les modeles de
nanocristaux décrit dans le chapitre IV et la PDF expérimentale de 1'aérogel non recuit,

i.e. possédant les tailles les plus faibles.

II. Comparaison des modeles structuraux et des résultats

expérimentaux

Dans le chapitre IV, nous avons construit un ensemble de clusters de zircone de
taille variée : (Zr02)43 (1,2 nm), (Zr0Oz)ss (1,6 nm) et (ZrOz)79 (1,8 nm). 30 clusters isolés
ainsi que 6 clusters dont la surface a été partiellement ou totalement stabilisée par des
molécules d’eau ont ainsi été obtenus. La diversité des structures obtenues a été mise en

évidence.

Nous proposons dans cette partie de confronter les PDF théoriques de certains de
ces clusters avec la PDF expérimentale de I’échantillon possédant les tailles de

cristallites les plus faibles, a savoir I'aérogel non recuit.

Dans un premier temps, sur le total des 30 clusters isolés formés précédemment,
nous en avons sélectionné 10 représentatifs de I'ensemble des tailles et structures
obtenues, mais également des méthodes d’optimisation utilisées. Dans un second temps,

nous regarderons les résultats obtenus avec les clusters hydratés.

1. Cas des clusters isolés

Les 10 clusters sélectionnés ont été présentés dans les tableaux 10 et 11 du chapitre

IV. 1l s’agit des clusters n°4, 9, 12, 13, 18, 20, 21, 23, 27 et 29. Certains possedent des
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structures tres ordonnées (cluster n°9) ou au contraire présentant un grand désordre
(cluster n°18). Nous avons également choisi des clusters issus de polymorphes
différents de la zircone cubique, telles que les variétés monoclinique (cluster n°4) ou
orthorhombique (cluster n°12). Des clusters dont les procédures d’optimisation
different sont également intéressants a comparer (cluster n°13, 20 et 21). Et enfin, nous

avons souhaité évaluer 'effet de la taille (cluster n°27 (Zr0z)ss et cluster n°29 (Zr0z)79).

L’ensemble des PDF calculées a partir de ces clusters est comparé a la PDF
expérimentale et présenté sur la Figure 142. Afin de faciliter cette comparaison, notons
que pour chaque PDF calculée le premier pic caractéristique des liaisons Zr-O a été
positionné a la valeur expérimentale (2,15 A) et son intensité a été normalisée par

rapport a I'intensité expérimentale.
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Figure 142 : Comparaison des PDF calculées de différents clusters avec la PDF
expérimentale d'un aérogel non recuit.

Dans un premier temps, notons que les clusters n°4 a 21 sont des clusters (Zr02)a3

qui possedent des tailles faibles comparées aux tailles des nanoparticules
expérimentales. Cela se caractérise par une atténuation des PDF vers 10-11 A. Les PDF
des clusters de tailles plus importantes (clusters n°23 et 27 pour (Zr0Oz)ss et cluster n°29

pour (Zr02)79) présentent des pics a des distances plus élevées.
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Si nous regardons maintenant la PDF correspondant a un cluster tres désordonné
(cluster n°18), nous voyons qu’elle est trés éloignée de la PDF expérimentale, seul le
premier pic étant reproduit convenablement. Ce résultat était plutét attendu. En effet,
nous avons vu précédemment que les particules obtenues présentent une structure
moyenne proche de la phase tétragonale. Bien que nous ayons mis en évidence, grace
aux affinements structuraux, que l’échantillon présenté ici ne possédait pas une
structure locale proche de la phase tétragonale, les nanoparticules qui le composent
présentent tout de méme une structure certes atypique mais organisée. Des clusters tres
désordonnés, peu compacts et présentant des liaisons pendantes, sont trop éloignés de
ce qui est observé expérimentalement. Cette conclusion s’applique également au cluster

n°20 dont la structure est également fortement désordonnée.

Y

Au contraire, intéressons-nous a un cluster qui possede une structure tres peu
désordonnée et relativement proche de la structure périodique (cluster n°9). Ce cluster
est issu de la variété cubique de la zircone. Nous voyons que cette fois-ci 'ordre dans la
structure est trop important et se caractérise par des pics trop bien définis, d’intensité
supérieure a celle des pics de la PDF expérimentale. Cela montre qu’'une nanoparticule
ne possede pas une structure similaire a la structure périodique parfaite et qu’elle

présente dans une certaine mesure du désordre structural.

L’utilisation de méthodes de construction différentes ne permet pas d’obtenir de
meilleurs résultats. Citons par exemple les clusters n°13 et 21, issus respectivement
d’'une optimisation géométrique locale avec siesta (avec les parametres établis dans le
chapitre II) et d’'une simulation en dynamique moléculaire classique a 300 K (cf. Chapitre
[V). Dans les deux cas, les PDF obtenues ne reproduisent pas la PDF expérimentale. De
plus, notons que dans le cas de siesta, malgré le fait que nous ayons procédé a une
dilatation de la structure afin d’avoir des distances interatomiques comparables aux
données des autres calculs, le deuxiéme pic, a environ 3,2 A, est trés décalé par rapport

au pic Zr-Zr de I’échantillon.

Nous comparons également des PDF de clusters provenant des polymorphes
monoclinique (cluster n°4) et orthorhombique (cluster n°12) de la zircone. La encore,
les résultats ne sont pas satisfaisants. Cependant nous remarquons, notamment dans le
cas de la phase monoclinique, que les pics jusqu’a 5 A sont mieux représentés par la PDF

calculée, que dans le cas des clusters provenant de la phase cubique. Ce résultat est
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intéressant car il appuie une des conclusions obtenues lors de I'affinement pic par pic de
I’échantillon non recuit. Nous avions en effet remarqué que la distorsion qui avait lieu
dans le réseau Zr-Zr était plus proche d’une distorsion de type monoclinique que d’'une
distorsion de type tétragonal. Cette conclusion avait été émise en voyant que le rapport
d’intensité des deux pics Zr-Zr présents a environ 3,6 A était similaire au rapport que
I'on trouve dans la variété monoclinique. L’échantillon non recuit, possédant des
particules de taille inférieure a 2 nm, posséderait donc des similitudes avec la variété
monoclinique, bien que sa structure globale moyenne se rapproche quant a elle de la

variété tétragonale.

Regardons maintenant des clusters de tailles plus importantes que les clusters
précédents. Les clusters n°23 et 27 correspondent a des clusters (Zr0z)ss donc leur PDF
s’atténue moins vite que dans le cas de (Zr02)43. Le cluster n°27, issu d’'une simulation en
dynamique moléculaire a 300 K, présente une structure désordonnée conduisant a une
PDF non adaptée a la PDF expérimentale. Le cluster n°23 est finalement le plus
intéressant de notre étude. Bien que sa PDF soit encore différente de la PDF
expérimentale, elle constitue cependant le meilleur résultat que nous ayons obtenu. Le
cluster associé est légérement désordonné, ayant gardé des similitudes avec la structure
périodique cubique sans pour autant étre completement similaire a celle-ci. Le cluster
n°29 ((Zr02)79), quant a lui, posséede la plus grande taille étudiée ici, (1,8 nm). Sa PDF ne
permet pas d’expliquer la PDF expérimentale mais est par contre plus structurée que les

PDF des clusters plus petits, mettant ainsi en évidence I'effet de la taille sur la structure.

Aucun des clusters étudiés ici n’ayant conduit a une bonne reproduction de la PDF
expérimentale, il a été nécessaire de nous tourner vers un autre type de clusters: les

clusters dont la surface est stabilisée.

2. Cas des clusters avec une surface passivée

A partir du cluster cubique initial (ZrOz)43 nous avons modélisé une passivation
partielle de sa surface (par l'ajout de 4, 8, 12, 16 ou 20 molécules d’eau) et une
passivation totale (par l'ajout de 24 molécules d’eau). Les PDF calculées de ces six

clusters hydratés et la PDF expérimentale sont présentées sur la Figure 143.
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Figure 143 : Comparaison des PDF calculées a partir des clusters partiellement ou
totalement passivés et de la PDF expérimentale d’'un aérogel non recuit.

Dans un premier temps, sans nous occuper de la PDF expérimentale, nous voyons
une évolution des PDF calculées avec I'ajout de molécules d’eau: le premier pic,
caractéristique des liaisons Zr-0O, se décale vers des distances plus grandes. Le pic Zr-Zr
a environ 3,6 A semble suivre la méme évolution. Nous voyons également apparaitre les
deux pics entre 4 et 4,5 A 4 partir de 12 molécules d’eau. Enfin le pic a 6,2 A est de mieux

en mieux défini avec I'ajout des molécules d’eau.

Nous comparons maintenant ces PDF avec la PDF expérimentale. Malgré des
améliorations, les clusters possédant 4, 8 et 12 molécules d’eau peuvent étre écartés car
ils sont encore insuffisants pour décrire la PDF expérimentale, les pics de corrélation
étant trop vite atténués. Au contraire, le cluster hydraté avec 24 molécules d’eau, soit
entierement hydraté, présente des pics trop bien définis, caractéristiques d’une
structure tres réguliere, ce qui est compatible avec la structure obtenue et visible dans le

tableau 11 du chapitre IV (cluster n°36).

Les clusters avec 16 et 20 molécules sont déja plus intéressants. Pour rappel, leurs
structures sont montrées sur la Figure 144 et nous superposons leur PDF a la PDF

expérimentale, sur la Figure 145.
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Figure 144 : Clusters dont la surface a été passivée par (a) 16 molécules d’eau et
(b) 20 molécules d’eau. Les atomes Zr, O et H sont représentés en blanc, rouge et
bleu respectivement.

——— PDF expérimentale
—PDF calculée 16H,0

——PDF calculée 20H,0

g(r)

r(A)
Figure 145 : Comparaison des PDF calculées a partir des clusters contenant 16 et
20 molécules d’eau et la PDF expérimentale de I’aérogel non recuit.

Nous voyons qu’ils permettent d’expliquer la PDF expérimentale de maniére
beaucoup plus satisfaisante que I'ensemble des clusters vus précédemment. Il y a tres
peu de différence entre les positions des pics Zr-O a environ 2,1 A et le cluster avec 20
molécules d’eau voit son pic Zr-Zr a environ 3,6 A se rapprocher de I'expérimental,
malgré une légeére différence d’intensité. La zone entre 4 et 4,5 A reste cependant encore
difficile 4 reproduire contrairement au pic entre 6 et 7 A qui, malgré un décalage, est

bien reproduit.

Malgré des différences encore visibles, ce résultat est encourageant car il nous
permet de mettre en évidence l'importance de la surface sur la structure d’une

nanoparticule. On se rend compte qu’il est sans doute nécessaire de stabiliser les
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clusters contrairement a ce que nous avons fait lors de nos premieres constructions. Si
cela n’est pas fait, lorsque I'énergie du systéme est minimisée, ce dernier devient tres
désordonné quelle que soit la méthode d’optimisation utilisée et ne permet pas

d’expliquer la PDF expérimentale.

Nous pouvons nous demander si l'utilisation d'un cluster de plus grande taille
pourrait nous permettre de nous affranchir de cette passivation. Cependant, au vue des
résultats obtenus en dynamique moléculaire classique sur (ZrOz)79, cela ne semble pas
étre le cas, bien qu'il faille garder a I'esprit que les potentiels interatomiques utilisés ne

sont pas satisfaisant.
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Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons réalisé une étude structurale sur cinq échantillons
différents (cf. Chapitre III). Les quatre aérogels issus d’'une synthese hydrolytique et
recuits a différentes températures présentent des particules cristallisées de tailles
comprises entre 1-2 nm et plus de 20 nm mais de distribution en taille large. Le
cinquieme échantillon issu d’'une synthese non hydrolytique possede des particules

cristallisées de I'ordre de 3 nm et de distribution en taille étroite.

D’un point de vue qualitatif, I'étude des fonctions de distribution de paires obtenues
pour ces échantillons a montré des singularités structurales avec la taille, notamment un
décalage du pic Zr-Zr a environ 3,6 A vers des distances plus courtes lorsque la taille des
particules diminuent. Ceci est un premier élément quant a la distorsion du réseau
cationique sous l'effet de la taille et peut également étre caractéristique d’'un
réarrangement de la surface. Nous avons également mis en évidence une nette
séparation entre les particules cristallisées de taille supérieure a 5 nm (aérogels recuits
a 600 et 1000°C) et les particules présentant une petite taille et donc un désordre
structural plus prononcé (aérogels non recuit et recuit a 350°C). Il est intéressant de
remarquer que l’échantillon NH provenant d'une syntheése tres différente possede
cependant des similitudes avec I’échantillon recuit a 350°C dont les tailles de particules
sont similaires. Nous pouvons attribuer les quelques similitudes observées entre les
échantillons recuits a 600 et 1000°C et I’échantillon NH a une meilleure cristallisation de

ce dernier par rapport aux recuits a température plus basse.

La description préalable des polymorphes de la zircone et les mesures en diffraction
des rayons X nous ont laissés penser que ces échantillons possédaient une structure
moyenne de type tétragonal. Nous avons alors utilisé ce modele pour réaliser des
affinements structuraux. L’affinement effectué avec PDFFIT a montré les limites du
modele tétragonal pour les tailles inférieures a 3 nm. Un affinement pic par pic nous a
alors permis d’obtenir des informations plus précises sur les positions et intensités des
pics caractéristiques des premieres distances interatomiques. Nous avons ainsi mis en
évidence la distorsion du réseau quand la taille des particules diminue. Cette distorsion
s’est manifestée de plusieurs manieres : un allongement des liaisons Zr-O, un décalage

des premieres distances Zr-Zr vers des valeurs plus faibles et une augmentation du
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rapport c/a. Le rapport des intensités des deux pics se trouvant autour de 3,6 A, quant a
lui, s’est trouvé étre plus proche du rapport observé dans la phase monoclinique que
dans la phase tétragonale. Nous avons donc exposé ici le fait que les nanoparticules de
plus faible taille ne possedent pas une structure locale de type tétragonal. Les
distorsions que présente I’échantillon issu de la synthése non hydrolytique se sont

montrées similaires a celles observées pour les échantillons de taille voisine.

Ces affinements structuraux ont également mis en évidence I'effet de la surface a
travers le calcul du rapport des intensités Izr-0)/Izr-zr) : moins I'échantillon est recuit,
plus ce rapport augmente. Cela est dii a une augmentation du nombre de liaisons Zr-O

traduisant une surface polluée par des résidus organiques.

Une derniere partie de ce chapitre a été consacrée a la validation des modeles
structuraux dont nous avons vu la construction au chapitre IV. Leurs PDF ont ainsi été
comparées a la PDF expérimentale de I’échantillon présentant les tailles de particules les
plus faibles, I'aérogel non recuit. Malgré la diversité des clusters construits, aucun n’a
permis d’obtenir une PDF similaire a la PDF expérimentale. Tres souvent, les clusters
présentent un désordre trop important qui se répercute sur les PDF par la présence de
pics larges et peu intenses. Malheureusement, méme les calculs de PDF réalisés sur les

clusters les moins désordonnés n’ont pas permis d’obtenir de meilleurs résultats.

Une derniére approche a alors été tentée et s’est finalement révélée étre la plus
intéressante : afin de prendre en compte la stabilisation de la surface correspondant a
I'adsorption de molécules organiques, nous avons modélisé des molécules d’eau sur un
cluster (ZrO2)s3. Les résultats ont été beaucoup plus satisfaisants que précédemment et
les PDF des clusters présentant 16 et 20 molécules d’eau sur leur surface se sont
révélées étre relativement proches de la PDF expérimentale. Ces résultats ont donc mis
en évidence que pour construire des modeles pertinents, il semble nécessaire de

stabiliser leur surface pour éviter un désordre trop important dans la structure.
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Conclusion générale

Le travail présenté dans ce manuscrit concerne a la fois la synthese et la
compréhension de la structure de nanocristaux d’oxydes métalliques de dimensions
inférieures a 5 nm, voire moins. Des particules de si faible dimension sont
particulierement difficiles a synthétiser et a caractériser expérimentalement. Dans ce
travail nous avons couplé techniques expérimentales (diffusion totale des rayons X

principalement) et méthodes de simulation numérique.
Notre démarche s’est focalisée principalement sur les trois points suivants :

= Synthétiser des nanoparticules cristallisées, de taille inférieure a 5 nm et de
distribution en taille étroite.

= Construire des modeles structuraux théoriques (clusters) a l'aide de
méthodes atomistiques (nécessitant des potentiels interatomiques) et ab
initio (théorie de la fonctionnelle de la densité DFT).

» Obtenir des informations structurales sur les nanoparticules synthétisées a
travers l'étude de leur fonction de distribution de paires obtenue par
diffusion totale des rayons X et vérifier la validité des modeles théoriques en

comparant les PDF calculées aux PDF expérimentales.

La premiere étape de notre étude a été de synthétiser des nanoparticules d’oxyde de
zirconium ZrO; et d’oxyde de titane TiO;. Dans le cas de TiO, une synthése consistant en
la réaction entre le tétrachlorure de titane TiCls et 'éther diisopropylique O(‘Pr)2 dans
le dichlorométhane CH:Cl; a été réalisée par I’équipe d’'Hubert Mutin a I'Institut Charles
Gerhardt de Montpellier (UMR CNRS 5253). Elle a conduit a l'obtention de
nanoparticules cristallisées de taille inférieure a 5 nm avec une structure semble-t-il

dérivée de I'anatase.

En ce qui concerne I'élaboration de nanoparticules de ZrO;, nous avons mis en
évidence les difficultés a obtenir des nanoparticules monophasées. Une synthése
hydrolytique menée précédemment au laboratoire [7] avait conduit a des
nanoparticules certes de taille moyenne tres faible (< 5 nm) mais présentant une

distribution en taille tres large. Nous avons donc procédé a une nouvelle synthese par
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voie sol-gel non-hydrolytique consistant en la réaction entre l'isopropoxyde de
zirconium (IV) et l'alcool benzylique (« synthése benzylique »). Elle a conduit a des
échantillons de nanoparticules cristallisées de taille moyenne de 3,7 nm, mais
présentant les variétés tétragonale et monoclinique de la zircone. Afin d’éviter la
présence de la phase monoclinique, deux stratégies ont été essayées. La premiere a
consisté en un dopage a I'yttrium (III) et a conduit a une diminution de la proportion de
phase monoclinique, en conservant des tailles de particules inférieures a 4 nm. La
deuxiéme stratégie abordée s’est révélée étre plus intéressante. Basée sur l'activation
basique du milieu réactionnel grace a la réaction entre I'isopropoxyde de zirconium (IV)
et le benzylate de sodium, cette synthése (« synthése benzylate ») a conduit a I'obtention
de nanoparticules cristallisées, monophasées, de taille estimée a environ 3 nm et de
distribution en taille étroite. Des études complémentaires sur les synthéses benzylique
et benzylate ont permis de mettre en évidence le réle important de I'eau, présente
seulement dans la synthése benzylique, dans la formation de la phase monoclinique. De
plus, dans le cas de la synthese benzylate, les nanoparticules se sont révélées étre

« protégées » par la présence de solvant a leur surface.

Dans un second temps, notre travail a porté sur la construction de modeles
structuraux pertinents de nanocristaux de zircone. Pour cela, nous avons utilisé comme
critere de qualité I'énergie potentielle du systéme et avons défini des regles générales de
construction : forme isotrope et peu facettée, structures compactes, absence de défauts
structuraux et de liaisons pendantes, stoechiométrie. Deux méthodes de construction ont
ensuite été testées et comparées. La premiere approche, purement prédictive, a été
menée sur des objets compris entre 0,5 nm ((ZrO2)1) et 1,5 nm ((ZrOz)es) a I'aide de
I'algorithme génétique et de la dynamique moléculaire classique. La seconde approche
de construction, dépendant cette fois-ci du choix de la configuration initiale, a été
employée pour des clusters de taille allant jusqu’a 2,3 nm ((ZrOz)1ss) et les optimisations
ont été effectuées localement ou en dynamique moléculaire classique. Quelle que soit
I'approche de construction utilisée, il a été possible de construire des objets compacts et
de basse énergie. Cependant, les configurations obtenues aprés optimisation se sont
révélées trés désordonnées, éloignées de la structure périodique. Il a également été
observé dans certains cas une diminution des coordinences surprenante des atomes de
zirconium a la surface des objets. L’ensemble des méthodes d’optimisation citées ici
étant des méthodes atomistiques, elles ont nécessité l'utilisation de potentiels
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interatomiques. Dans le cas de la zircone, la recherche de potentiels interatomiques
adéquats est délicate et les potentiels que nous avons sélectionnés permettent de
décrire les variétés tétragonale et cubique de la zircone mais pas de la variété
monoclinique. IIs peuvent donc étre a l'origine de I'obtention de configurations tres

désordonnées, présentant des coordinences du zirconium étonnantes.

La premiere approche de construction demandant beaucoup de temps de calcul,
c’est la seconde approche qui a ensuite été utilisée pour obtenir des modeles structuraux
comparables aux nanoparticules de zircone synthétisées. Un ensemble d’essais
d’optimisation (relaxation structurale, dynamique moléculaire classique et ab initio) a
été réalisé sur des objets de tailles variées ((ZrOz)43 de 1,2 nm, (ZrOz)ss de 1,6 nm et
(Zr0O2)79 de 1,8 nm) et deux programmes de calculs ab initio ont été utilisés : CPMD et
SIESTA. L’ensemble des calculs utilisant le code CPMD ont été réalisés par Roberto
Grena du laboratoire italien ENEA (Ente per le Nuove Tecnologie, 'Energia et '’Ambiente).
Avec ces divers essais, nous avons mis en évidence la complexité a rechercher des
modeéles structuraux en obtenant une multitude de résultats différents selon la
procédure suivie. De plus, le désordre toujours treés présent dans les structures laisse
supposer que les modeles ainsi construits ne sont pas capables de décrire les structures
des nanoparticules synthétisées. Nous avons également proposé une solution évitant
I'apparition d’'un désordre trop prononcé dans la structure: la modélisation de la
stabilisation de la surface par des molécules. Ici, nous avons choisi des molécules d’eau

et les clusters optimisés semblent garder une structure moyenne moins désordonnée.

Finalement, nous avons réalisé une étude structurale sur cinq échantillons de
nanoparticules de zircone provenant des syntheses réalisées au laboratoire
précédemment [7] et de la synthése benzylate effectuée dans ce travail. Des affinements
structuraux menés sur les PDF extraites de mesures de diffusion totale des rayons X, ont
livré plusieurs informations. A l'aide du logiciel PDFFIT [82] nous avons montré les
limites du modele tétragonal pour décrire la structure des nanoparticules de taille
inférieure a 3 nm. Les affinements réalisés sur la structure moyenne se sont montrés en
effet tres différents de ceux sur la structure locale. Des affinements plus pertinents sur la
structure locale, réalisés par décomposition de la PDF pic par pic [83] ont confirmé ce
premier résultat en révélant une distorsion du réseau d’autant plus prononcée que la

taille des particules diminue. De plus, cette distorsion s’est montrée étre plus proche
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d’une distorsion de type monoclinique que tétragonal. Il a également été intéressant de
remarquer que I’échantillon issu de la synthése benzylate posséde de fortes similitudes
structurales avec un échantillon de taille de particules proches mais provenant d’'un
processus de synthese tres différent. Enfin, nous avons mis en évidence l'effet de la
surface : les échantillons les moins recuits possedent un nombre de liaisons Zr-O plus
important, sans doute conséquence d’une surface polluée par des résidus de synthese

organiques.

Une derniére partie de notre travail a été consacrée a la validation des modeles
structuraux. Les PDF calculées ont été comparées a la PDF expérimentale de
’échantillon présentant les tailles de particules les plus faibles et se sont montrées tres
différentes. Cela a donc confirmé qu'un désordre trop prononcé ne peut étre
caractéristique de la structure des nanoparticules expérimentales. Au contraire, les PDF
des modeles construits avec une partie ou la totalité de leur surface stabilisée par des
molécules d’eau (moins complexes a représenter que des molécules organiques) se sont
révélés beaucoup plus intéressantes. Cela est en accord avec les observations
expérimentales qui indiquent que des résidus organiques peuvent se trouver a la surface

des nanoparticules et jouer un réle de stabilisateur.

L’ensemble des études menées au cours de ce travail de these sur la zircone peuvent
bien entendu étre également effectuées sur d’autres oxydes métalliques. Ayant pu
synthétiser des particules d’oxyde de titane de taille inférieure a 5 nm, nous avons
effectué sur celles-ci des mesures en diffusion totale des rayons X. Un affinement
structural réalisé avec PDFFIT, en prenant pour modele la variété anatase, variété
présentant la PDF la plus proche de la PDF expérimentale, est présenté sur la Figure 146.
Nous voyons que les PDF sont tres différentes et que la variété anatase ne permet pas

d’expliquer de maniere précise la structure locale des nanoparticules de TiO3.
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Figure 146 : Affinement avec le modéle anatase, sur la zone 1-10 A, des données de
I’échantillon de nanoparticules TiOz. En bleu, la PDF expérimentale, en rouge le
résultat de I'affinement et en vert la différence.

Ceci ne constitue que les premiers essais d'une étude sur la structure des
nanoparticules de TiO2. Pour compléter ces essais, il faudrait envisager un affinement
pic par pic comme cela a été réalisé pour la zircone. De plus, il est intéressant de noter
qu’il existe des potentiels interatomiques pour l'oxyde de titane qui sont tres
satisfaisants [233], ce qui faciliterait I'optimisation par des méthodes empiriques de

modeles de nanocristaux d’oxyde de titane.
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Annexes

Annexe 1: Mécanisme réactionnel proposé par Niederberger et al. [153, 173]
justifiant la condensation de l'isopropoxyde de titane et la formation du 4-phényl-

2-butanol.
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Scheme 2. Proposed reaction mechanism for the simultaneous formation
of BaTiO; nanoparticles and 4-phenyl-2-butanol.
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Annexe 2 : Mécanisme réactionnel proposé par Niederberger et al. [153, 173]
justifiant la condensation de I’éthoxyde de Niobium et la formation du 1,2-

diphényléthanol.
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Scheme 3. Proposed side reaction involving a C—C bond formation of two benzylic species to form 1,2-diphe-
nylethanol occurring to a large extent upon solvothermal reaction of Nb(OEt)s in benzyl alcohol.
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Annexe 3 : Configurations trouvées apres dynamique moléculaire a 2500K pour

des valeurs de n de 4 a 14.

Configuration avant et apres
Centre dynamique moléculaire
et énergie finale (eV)

Nombre
d’unité

/0

N

-105,0181

/

S

-105,0181

-106,6622

-108,6747

14 X

/
x%x 1S

-108,6911
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Annexe 4 : Configurations trouvées apres dynamique moléculaire a 2500K pour

des valeurs dende 16 a 19.

Configuration avant et apres
Nombre . . .
. ... | Centre dynamique moléculaire
d’unité . . o
et énergie finale (eV)
Zr ;
¢ -108,9490
h{
t
16 0
-108,8603
X E%
-108,9169
-109,1488
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Annexe 5 : Configurations trouvées apres dynamique moléculaire a 2500K pour

des valeurs de n de 28 a 43.

Configuration avant et apres
Nombre . . .
.. ... | Centre dynamique moléculaire
d’unité . .
et énergie finale (eV)
Zr
28 0
-109,5258
X % g
-109,4487
) X @
-109,8371
43 Zr
-109,8877
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Annexe 6 : Configurations trouvées apres dynamique moléculaire a 2500K pour

des valeurs de n de 44 a 62.

Configuration avant et apres
Nombre . . .
. ... | Centre dynamique moléculaire
d’unité . .
et énergie finale (eV)
Zr
44 0
X
55 Zr
62 X
-110,0090
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Annexe 7 : Configurations trouvées apres dynamique moléculaire a 2500K pour

des valeurs de n de 68 a 80.

Configuration avant et apres
Centre dynamique moléculaire
et énergie finale (eV)

Nombre
d’unité

68 X

DO

79 Zr

tededated
RRRR

7r

80 0

9822
N t

-

’
\.\g;“ 2

-110,2060

NS
S8
VY BN
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Annexe 8 : Configurations trouvées apres dynamique moléculaire a 2500K pour
des valeurs de n de 87 a 104.

Nomb Configuration avant et apres
d?m . tr € | Centre dynamique moléculaire
unite et énergie finale (eV) ]
87 Zr
92 X
20201 %%
Ve e e e Ve
IQIK
\\‘\’\/Q\\\ Now
, W) et
OFEREIs 2R
\Q\;\\(\\\(@\’\\(\\ LIS
\\Q@;@l 2
a -110,3507
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Annexe 9 : Configurations trouvées apres dynamique moléculaire a 2500K pour
des valeurs de n de 116 a 140.
Configuration avant et apres

Centre dynamique moléculaire
et énergie finale (eV)

Nombre
d’unité

116 X

VeYeYe Ve

135 Zr

7r

el
R

‘ )

140 0

-110,4349




Annexe 10 : Configurations trouvées apreés dynamique moléculaire a 2500K pour
des valeurs de n de 141 a 164.
Configuration avant et apres

Centre dynamique moléculaire
et énergie finale (eV)

Nombre
d’unité

141 Zr

7r

595,
3

./
X

%?
)
/7

L0
SRR
JAND
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XXX

pTade el e
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PSS S SN

164 X
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Annexe 11 : Configurations trouvées apreés dynamique moléculaire a 2500K pour
des valeurs de nde 177 a 188.

Configuration avant et apres
Nombre . . .
.. ... | Centre dynamique moléculaire
d’unité . e
et énergie finale (eV)
177 Zr
Zr
180 0
X
188 X
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Synthése et caractérisation structurale de nanocristaux d’oxydes métalliques

Résume

Ce travail porte sur la synthése de nanocristaux d’oxydes métalliques (ZrO, et TiO,) de
dimension inférieure a 5 nm et de distribution en taille étroite, sur leur caractérisation structurale et sur
les relations taille/structure. Les synthéses ont été effectuées par un procéde sol-gel non-hydrolytique.
L’étude de la structure a été menée a 1’aide de diverses méthodes de simulation a I’échelle atomique
empiriques et ab initio et de la technique de diffusion totale des rayons X permettant d’accéder aux
fonctions de distribution de paires atomiques (PDF) des échantillons.

Nous avons réussi a synthétiser des nanoparticules cristallisées de ZrO, et TiO, d’environ 3 nm
et quasi mono-disperses. Dans le cas de ZrO,, nous avons montré que 1’ajout de sodium métallique
dans le milieu réactionnel est un parameétre déterminant pour obtenir des échantillons parfaitement
cristallisés, de structure moyenne tétragonale, et monophases.

Divers modéles de nanoclusters (ZrO,), avec n inférieur a 200 ont été construits en utilisant des
méthodes de type algorithme génétique, dynamique moléculaire et relaxation structurale. La
comparaison de leur PDF avec les données expérimentales a livré plusieurs informations : (i) les
configurations théoriques les plus stables énergétiquement sont les plus désordonnées, (ii) la
stabilisation de la surface des modéles, obtenue en saturant celle-ci avec des molécules d’eau, permet
de limiter le désordre ce qui est davantage en accord avec les données expérimentales et met en
évidence le role majeur de la surface des objets d’une telle taille, (iii) enfin la structure, cceur et
surface, évolue fortement avec la taille des particules.

Mots-clés

Nanoparticules, Oxydes métalliques ZrO2 et TiO2, Synthése par voie sol-gel non-hydrolytique,
Algorithme génétiqgue, Dynamique moléculaire, Méthode de Car-Parrinello, Théorie de la
Fonctionnelle de la Densité (DFT), Fonction de Distribution de Paires (PDF)

Synthesis and structural characterization of metallic oxide nanocrystals

This work deals with the synthesis and the structural characterization of metallic oxide
nanoparticles (ZrO, and TiO,) as well as their size/structure relationships. We elaborated nanoparticles
with a size inferior to 5 nm and a narrow size distribution. The syntheses were performed by a non-
hydrolytic sol-gel route. The structural study was carried out using several empirical and ab initio
simulation methods and X-ray total scattering to extract the pair distribution functions (PDF) of the
samples.

We succeeded in synthesizing crystalline nanoparticles of ZrO, and TiO, with a size of about
3 nm and quasi mono-dispersed. In the case of ZrO,, we showed that the addition of metallic sodium
in the reaction environment is a key parameter in order to have crystallized and single-phased
nanoparticles with an average tetragonal structure.

Various models of nanoclusters (ZrO,), (with n < 200) were built using methods such as genetic
algorithms, molecular dynamics and structural relaxation. Comparing their PDF with the experimental
data revealed that: (i) the most energetically stable theoretical configurations are the most disordered,
(ii) the stabilization of the surface of the models, obtained by saturation with water molecules, can
limit the disorder. This result is more in agreement with the experimental data and emphasizes the
importance of the surface of such nanometer-sized objects, (iii) finally, the structure, including core
and surface, highly evolves with the size of the particles.

Keywords

Nanoparticles, metallic oxides (ZrO, and TiO,), synthesis by non-hydrolytic sol-gel route, genetic
algorithm, molecular dynamics, Car-Parrinello method, Density Functional Theory (DFT), Pair
Distribution Function (PDF)



