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Introduction :

Les dichalcogénures des métaux de transition (DQN¥DS,; (M = Nb, Ta et X = S, Se),
ont longtemps fait I'objet de nombreuses étudesnsifiques pour leurs structures, et leurs
propriétés physiques (mécaniques, magnétiqguesraiagues, etc.). lls forment une classe de
composés connus pour leurs structures en feuildtsi, les caractéristiques de ces matériaux les
rendent d’une grande anisotropie et dans des ¢e&nees bi- dimensionnels. Une large variété de
propriétés découle de cette particularité, rendesitDCMTSs intéressants, non seulement d’'un
point de vue théorique (onde de densité de chaf@@/ Gsuperconductivité,..), mais aussi pour
des applications pratique tres variées. En raisolewr faible résistance, les DCMTs sont utilisés
comme lubrifiants solides.

En introduisant des unités structurales différerlieas ou blocs) a lintérieur de la
structure en couches de MXun grand nombre de nouveaux chalcogénures mpeas étre
obtenu, se classifiant comme étant des structulieserdalations ou des composites. Ces
nouvelles structures manifestent une grande dift@edans leurs propriétés physiques,
comparées aux chalcogénures de départ.

L’influence de I'élément dopant A (A= métaux alcalj Bi, Sb, Sn, Pb ou métaux rares)
sur la structure et sur les propriétés de ces rmmxweomposes, n'a été étudiée en détails que
pour une intercalation a base de MB! = Nb, Ta). Le cas le plus connu, a été I'usitisn des
chalcogénures DCMT/Li dans les années 70, dansoleashe de recherche de batteries
rechargeables, remplacés aprées dans les annégsmiB8les oxydes, qui se sont avérés plus
performants.

La complexité des structures et les faibles lisggsentre les blocs, peuvent causer des
difficultés pour I'obtention de données de difffantdes rayons X et de microscopie €lectronique
de haute qualité.

Ce travail a pour objet la synthese par réactioralesport en phase vapeur, et I'étude
structurale des composés d'intercalation de la lfanVA.V.VIan (Ge, Nb, (S, Se)), et des
composeés dit ‘misfits’ de la familleAN.VIa (Sb, Nb, (S, Se)).

Le premier chapitre, est consacré a la théorieadwdissance cristalline par transport en

phase vapeur.



Le second chapitre, résume une étude bibliographsgu les composés d’intercalation et
les composés misfits.

Le troisieme chapitre, concerne I'étude structunade diffraction des rayons X sur
monaocristal et par microscopie électronique a trassion (TEM) des composés d’intercalation
GeNbX; (X=S, Se) et du composé misfit (ShS6)1.16(NbS)-.



Chapitre | : Cristallogénése par réaction de transprt en phase vapeur

I-1 Rappels des méthodes de transport en phase vape

Le transport en phase vapeur est 'une des méthlamlemissance cristalline les plus utilisées
pour I'obtention de cristaux complexes, alors qiedmbre de variables tres élevé rend difficile
le contréle du processus de nucléation. Les ré@stile transport chimique sont des réactions
réversibles qui assurent le transport d’'un corpisles®u liquide uniquement par I'intermédiaire
de composés gazeux. Elles se produisent soustl@tia gradient thermique et nécessitent ou
non, selon la nature des éléments constitutifsalidesou du liquide, 'emploi d’'un agent de
transport. Cette méthode de croissance fait applelua techniques : la méthode du tube ouvert
(la méthode du flux) et la méthode des tubes scellé
La méthode du tube ouvert est plutét employée peridépbts épitaxiaux. Le principe de cette
méthode consiste a faire circuler dans une enceinteourant gazeux qui balaie une source
solide maintenue ka température fqui entraine une certaine quantité de matiéredéstance | ;
une partie de cette quantité de matiére transp@mnéphase vapeur se dépose sur un substrat
monocristallin, orienté et maintenu a la tempémtlis. Ce procédé permet I'obtention de
couches épitaxiales de trés bonne qualité : épaisse homogénéité constantes, mais le
rendement de la réaction est souvent médiocresut ptre amélioré par la vitesse de balayage,
I'orientation, les conditions thermiques, la natatdétat de surface du substrat.

La méthode du tube scellé est fréquemment utifi@ée I'obtention de cristaux massifs. L’agent
de transport est recyclé de la températuréciiistal en cours de croissance) a la température
(source). Quelle que soit la technique utiliséen&hode de croissance en phase vapeur présente
de nombreux avantages, elle permet :

- Le choix de I'agent de transport et de sa coma#anh.

- le choix de la nature de la charge initiale m&éts ou composé déja synthétisé.

- une grande variabilité des conditions thermique®ix des températures extrémes, dongTe

et deAT/Ax, AT est le gradient de température, x étant la distantre la source et la zone de
dépot.

- L'utilisation de températures relativement bassemférieures a celles employées lors de la

fusion stoechiométrique des éléments.



- La synthése de composeés péritectiques et de a@amyant un point de fusion élevé ou une
pression de vapeur trop importante.

- L’obtention d’un dépo6t monocristallin, homogempag de phénomene de ségrégation dans le cas
des solutions solides), de haute pureté et ne sardisaucune contrainte du quartz lors du
refroidissement. Cette absence est trés importhante le cas des matériaux a forte valeur ajoutée
due a I'absence des fissures dans les cristauxwlpi@ transport. La formation des fractures est
due en partie a I'anisotropie des coefficients ithtation thermique.

Cependant cette méthode présente quelques incemtgnlLe choix des conditions de
transport peut étre rendu tres délicat, compte tida nature et du nombre des éléments a
transporter. Dans le cas des composésMWI ,, les éléments utilisés (Nb, Ge, Sb, S, Se) ont
des pressions de vapeur et des conditions de tdrisgs différentes; la présence d’élément de la
colonne VI rend nécessaire I'emploi de tubes dertgua parois épaisses (3mm). De plus,
l'incertitude des données thermodynamiques de oesposés ternaires rend plus délicate la
prévision des conditions de transport. En généraéfjime est complexe, il peut étre limité soit
par la diffusion, soit par la convection, ou présenin régime mixte selon la valeur des pressions
partielles. Ce régime est responsable d’'une nuctéan plusieurs endroits, contribuant ainsi a
I'obtention de cristaux de taille moyenne. La faidensité des molécules gazeuses pres du cristal
en cours de croissance, conduit & une vitesseoisance plus faible que celle observée lors de
la fusion stoechiométrique des éléments.

Apres un bref exposé des études fondamentalesééalsur des systemes binajfes],
nous discuterons les conditions thermodynamiqussrast un transport efficace, et enfin nous
étudierons les conditions assurant une cinétiqueraissance cristalline efficace, notamment la

stabilité de l'interface en cours de croissance.

I-2 Théorie du transport en phase vapeur - rappelsur le sens du transport :

Les principaux travaux théoriques relatifs a Istallogénése par transport en phase vapeur,
permettent de déterminer pour des systémes simiplesens et I'efficacité d’'un transport, et
montrent les relations existant entre la cinétigeecroissance, la stabilité de l'interface et le

facies des cristaux.



[-2-1 Sens du transport :

Une réaction de transport en phase vapeur repode giéplacement des équilibres solides-
gaz susceptibles de se former dans I'enceinteiodaetle; il est donc nécessaire de connaitre

l'influence de la température et de la pressioriesgens du transport.
I-2-2 Influence de la température :

Dans le cas ou tous les équilibres hétérogénedeselgaz ont des enthalpies de méme signe,
les lois de Van't Hoff suffisent pour déterminerskens du transport :
- Pour des réactions exothermiques, le transpderaede T—T, (T2>T,).
- Pour des réactions endothermiques, le transpdéra de 7—T; (T2>T»).
- SiAH=0, il n'y a pas de transport.
L’existence simultanée de réactions endo et exotigere conduit a considérer deux phénomenes
intéressants :
- Le sens du transport peut étre inversé en faisargr les conditions expérimentales.
- Apparition d’'un point critique de décomposition.
Schafer[1] a défini la pression partielle hypothétique du dmliA notée P comme étant la
guantité d’élément A présente dans la phase eeptiBle de se déposer si toutes les réactions
d’équilibres solide- gaz étaient totales. Selommfiortance relative des réactions endo et
exothermique & basse température, les courbels(P) présentent soit un minimum, soit un
maximum et indiquent le sens du transport dansradignt de températuf&igure 1-1).
a) La courbe p* = f(T) présente un minimum :
- aux basses températures, le solide est transpartdéa réaction exothermique; il migre de
T1—Ts.
- pour un transport s’étendant de-TT,— T, avec Px = P, la substance solide se dépose gn T
(T2 correspond au minimum de la pression partielletiygtique).
b) La courbe P* =f (T) présente un maximum :
- aux basses températures, le solide est transparté réaction endothermique ; il migre de
To,—Ti.
- aux températures plus élevées, il est transpaitéa réaction exothermique, il migre deJTs.



- pour un transport tel qug ® T, et P% > P*,, le solide se dépose ep T
- pour un transport tel qg > T, «P*,> P*, le solide se dépose en T
- pour un transport tel que ¥ T, et ﬁy: P*,, le transport s’inverse.

Cette seconde inversion n’est possible que sidabeoP* = f (T) présente un maximum.

. T, |T, T, T, I T, To |T2Tp T, Ty Tet
sens du franspott sens du fransport sens du transport
réactions exothertques réactions endothermques réactions exothertques

Figure I-1 : Variation de la pression partielle bipétique en fonction de la températpoair une pression
totale constante.

[-2-3 Influence de la pression :

La plupart des équilibres hétérogéenes responsdblésnsport chimique se font avec
variation du nombre de molécules gazeuses. A gatiation s’ajoute la dissociation éventuelle
de l'agent de transport en fonction de la tempéeatlia pression totale dans I'enceinte
réactionnelle est donc, en général, un facteuruiliéee.

Dans le cas ou les réactions solide-gaz ont ddwl@es de méme signe, les lois
d’action de masse suffisent pour déterminer l'iefloe de la pression totale sur le sens du
transport.

La présence simultanée de réactions hétérogenesetrmkothermiques permet, pour une méme
température, d’'inverser le sens du transport esafdivarier la pression totale et rend nécessaire
la connaissance des courbes P* X ) pour différentes températures. La position dhimum

ou du maximum des courbes P* = f (T) varie ave@rassion totale sauf dans le cas ou la



variation du nombre des molécules gazeuses deorgaendothermiques est compensée par la
variation du nombre des molécules gazeuses desorgaexothermiques.

I-3 Conditions thermodynamiques assurant un transpd efficace :

Pour cette étude, nous utilisons les régles masegvidence par Schafgt] et le
modele thermodynamique du transport des élémesésda les diagrammes d’Ellinghd@all].
Les paramétres envisagés sont les suivants :

- la constante K de I'’équilibre de transport.
- la variation de cette constante avec la températK/dT
- le nombre y de molécules gazeuses mises ergjeild transport d’'une mole du solide X.

Soit la réaction de transport :

Xt YY g— XYy (g ala source ¢y
7 !
Xt YY g XYy (g au depot ¢J

L’activité du solide X a pour expression :
P
a, = XYy
(P,)" K

K étant la constante d'équilibr®,, et (P,)" les pressions partielles des constituants gazeux

Pour qu’il y ait transport, il faut que & 1 a la source ¢) et que @> 1 au dépot (7). L'activite

du solide peut varier soit par I'intermédiaire decbnstante d’équilibre, soit par I'intermédiaire
du rapport des pressions partielles. Si Y = 1résgion totale n’est pas un facteur d’équilibre. Il
est possible de déterminer les conditions optimed@siant un transport efficace a partir des

diagrammes d’Ellingham et des relations :
dLnK _ AH°

T

Pour cela:

1) AH° doit étre différent de zéro sinon la tempéraniest plus un facteur d’équilibre.



2) un calcul simple montre que le transport esutdiat plus efficace que la constante K est
voisine de l'unité (donaG° = O) quand P = 1 atm.

3) les diagrammes d’Ellingham montrent qu’a unendeavaleur de\H° doit correspondre une
grande variation d&AS°® (AH° et AS°® étant de méme signe) de telle sorte que la ti@aria
d’enthalpie libreAG® soit voisine de zéro. Une augmentation de lamig AS°® est due a une
augmentation du nombre n des molécules gazeuseaniport est d’autant plus efficace que la
variationAn est importante.

4) pour les réactions de multiplicité différente tenité (y # 1), le paramétrep mesure

I'efficacité du transport. Il est défini par laaébn :

dR,
= Py, )
P=(Pu,) dK

Les calculs montrent que pour une valeur détermileég et pour une pression totale constgnte,
passe par un maximum pour une certaine valeur deakigure I-2représente la variation ge
en fonction de log K pour différentes multiplicités

Pour y = 1, le maximum de est toujours pour K = 1, quelle que soit la valdarla pression
totale, celle-ci n'est pas un facteur d’équilibRaur Y > 1, le maximum de donc la valeur K

rendant le transport maximum est fonction de |sqion totale.

P : Pa Pa
& & =
ST P d -
T 2y :
H.z').-\. .- l:'é. : "’p—‘ _.:._.;/ LY
il #
/L p\- '\"\," - 2
i ¥
o ..*"\
i L e
= N &
¥ _ e
L § 3
¥ ™
- - >
Wap +Yp XYy LogK Xan+ W XYy LogK Xap+ 4 o XY Log K

Figure I-2 : Variation de en fonction de log K pour différentes multiplicté

5) Dans lefficacité d'un transport intervient égalent le choix de l'agent de transport.

L'utilisation des halogénes s’explique par leuratiité. Malgré I'absence de certaines données

8



thermodynamiques, il est possible de tracer unacemombre de diagrammes d’Ellingham
permettant le choix de I'agent de transport. Onstate que I'enthalpie de formation des iodures
est inférieure d’environ 55 kcal / mole a I'enthalgibre de formation des chlorures et que
I'enthalpie libre de formation des bromures eséiii®ure de 25 kcal / mole a I'enthalpie libre de
formation des chlorures. La faible valeur de I'epiie libre de formation des iodures a

différentes températures explique leur emploi fegdicomme agent de transport.

I-4 Cinétique de croissance :

La cinétique de croissance en phase vapeur pesitséit limitée par la vitesse
d’évaporation de la charge initiale, soit par leesse de diffusion des gaz ou par la vitesse de
condensation des gaz a la surface du cristal. Barg€la vitesse de diffusion est le processus
limitatif de la croissance cristallinEL0-12], mais lorsqu’il y a des barriéres d’activation a
l'interface cristal-gaz, la vitesse de condensatiea gaz peut devenir I'étape déterminante de la
croissancé7/-11].

I-4-1 Cinétique de croissance limitée par la diffusn :

La cinétique de croissance peut étre limitéesmita diffusion, soit par la convection,
ou présenter un régime mixte selon les valeurs piessions partielle$l]. L'étude de la
convection n'est qu’a un stade préliminaire. De hosux auteur§l0-15] ont étudié, dans le cas
de systémes simples, la cinétique de diffusioniasénce de barriére cinétique, ce qui revient a
considérer comme réalisés les equilibres solideagazource et prés du cristal.

L’établissement des conditions d’obtention d’'un monstal nécessite la recherche :

- d’'une expression déterminant la vitesse a lagued constituants gazeux se déplacent depuis la
source jusqu’au dépot.

- d'une expression donnant la pression partielle diéférents constituants en fonction de la
vitesse du flux gazeux.

- d’'une expression donnant I'activité de cristalpeessions partielles.

- des conditions de stabilité de I'interface ctigfaz.



I-4-2 Expression du flux gazeux de chaque constito&:
Pour plus de simplicité, considérons la réactiersablimation dissociative :
AB(s) — A (g) +1/m Bm(g)

Faktor et al.[6] considérent un systéme a une dimension dans lédguslipposent connus ou
controlables:

- La température & la source (x = )% T

. : . P
- Le rapport des pressions partielles a la source=s —2-

bm

- La vitesse de croissance du cristal : J.

. p \ . t
- le gradient de température pres du cristal (% =‘§—
X

X=0
Pour chaque espéce gazeuse, le courant gazeux lé (mD s') est la somme du flux
d’entrainement de type visqueux et du courant ffasibn. Le flux d’entrainement est dd a la
différence de pression existant entre les zonesdehat froide. Cette différence de pression est
essentielle pour la croissance et peut étre caculgartir de la formule de Poiseuille.

Le flux visqueux, 4 de chaque constituant est proportionnel a saiorepartielle et
a pour expression :

uP, mupP;,,
:R_'llj ‘JlB = o = m'Jle

J
" RT

Pa et Rsmsont les pressions partielles des constituantsBxretu est la vitesse du flux
d’entrainement dans son ensemble.

Le flux gazeux g d( a la diffusion a pour expression :

-D, dN —mD, dN,,
Toa = /élx et 3 gx )

N étant la concentration des espéces gazeuges, B les coefficients de diffusion.
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dN_ 1 dP__ P dT
dx RT dx RT? dx

Si AT = T'— T° est petit, de I'ordre de 30°C, le tern&g_r—z.? est négligeable. Le flux total de
X

chaque espéce est donc égal a :
ub, D, dR,

‘JA :‘JlA +‘]2A = ﬁ RT E (I)
mupb,, D dP. m
Jg =dip +Jpp = RTB _R_?I" d?( (1

Dans l'expression des flux, nous avons négligebtavection thermique.

Cette approximation est valable/sT est petit et si les masses molaires des constiugazeux

ne sont pas extrémes.

Dans lintervalle de température considéré, nousnavsupposé constants les coefficients de
diffusion sinon la variation des coefficients défuiion en fonction de la pression totale et de la

température est de la forme :

D,, T
D :_O(_gls
P. 27

Do étant le coefficient de diffusion mesuré a O°C sbasm.
L’introduction d’un gaz interne a pour effet de dhinrer la vitesse de croissance en réduisant le
processus de diffusion. Le gaz inerte étant recgde flux a pour expression :

_uP, D, dP
% RT RT

—~£=0
RT T dx

P,, étant la pression partielle du gaz interne.

I-4-3 Expression de la pression partielle de chagusnstituant :

Par intégration des équations (I) du paragrapheédent en supposant (en premiere

approximation) u, T, J et D constants et en appliles conditions aux limites, a sav@jr= P,

11



et P, =P;. pour x = |, nous obtenons :

P =8B .expu(x -1) J,RT .expu(x -1) 0
D, u D,
Cop .expu(x —-1) JRT .expu(x -1) _1
D, mu D,

De plus, en supposant que s ®Dg = D, et R + By, = cb = R (pression totale), nous obtenons

pour u (grandeur non- mesurable) I'expression sue/a

u=y +3% RT
m P

La stoechiométrie du solide fixe les relations el@sdlux : A = k=m.Ek,=J dou:

—EJ(l —)— TJs avecszl—
P P m

s est fonction uniquement de I'atomicité de B dangpeur et de la stcechiométrie du solide.

Apres élimination de u, la variation des pressipadielles en fonction de x est donnée par les

relations :
P _a:)i |O(X F:)L)ET‘]S I:)T (”)
X-DRTJ, P
Py = (Pl P 1) exp® ~DRTS P

ms P..D ms

La pression totale dans le tube est determinékepa@onditions expérimentales :

a) Les gaz sont en équilibre avec le solide AB &darce (x = 1) pour T ='Tce qui permet

d'écrire :
Yo
K3 = F?*'(Fzém) -exp( o +A—S) (1)
Qg R

12



AH etAS étant respectivement I'enthalpie et I'entropiesdilimation de AB.

En prenand,, =1 nous obtenons :

¥

=(1+a')— (V)

1
T
1

Pr
P

avec :a' = et P.=P. +P._

m

b) Les gaz sont introduits dans le rappértt:;l—’*. L’activité du solide AB, pour x = | est
Bm

obtenue a partir de la relation (IV). Si les pressipartielles augmentent de telle sorte que la

pression totale exceéde la valeur obtenue par ktioal (IV) l'activité du solide, pour x =1,

devient supérieure a 1. S’il 'y a pas de barr@@enucléation, il y a donc possibilité de déposer

le composé AB pour x = 1. La valeur de la pressaiale obtenue a partir de la relation (V)

représente donc une limite supérieure pour quauhesport puisse avoir lieu a partir de la source.

I-4-4 Expression de I'activité du solide pour x =0

Pour x = 0, I'activité du solide AB a pour expressi

. (P2).(PS,) ™

a
Al K-|O—
Les pressions partielles sont égales a :
P IRTI, P
P =(P: - —1).ex S +-L
S P..D
R R
ms P..D ms
dou :
AH AS P, -1RTJ, P P, 1RTJ
e = {(Pi __T)-eXpPiDS-F_T}[(Pém —-—1).ex
.
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Cette relation donne la variation @&, en fonction de J et de Td; et T  étant connus. SaS, =
1, nous avons équilibre entre la phase vapeur etideal en cours de croissance, s'il y a des

barriéres d'interfacey,, > 1.

I-4-5 Recherche des conditions de stabilité de l'iarface :

Plusieurs calculs théoriques montrent que l'intafaolide-gaz est stable si la vitesse du
flux gazeux ne dépasse pas une certaine valeummabiL’expression de cette vitesse critique
s’obtient en considérant soit I'activité du solid€], soit les pressions partielles au voisinage du
cristal [6]. Faktor et al.[13] obtiennent I'expression de la vitesse maximaldé&qlis en

résolvant le systéme d’équations :

b
. — (PA)(PBm) et daAB - 0 pour X = 0
K.T dx

La résolution de ce systéme d’équations montrelgwéesse critique varie avec la température
de la source ¥ la composition de la phase gazeukda distance 1 entre la source et le dépét, le
gradient de température dT / dx/ed.

Pour certains auteurs (16), la stabilité de I'ifstee en cours de croissance est déterminée par la
relation entre les pressions partielles p des espgazeuses se condensant et la pression de
vapeur saturanteyfT) dans la région adjacente a l'interface.

Les conditions de température et de pressionseplagtiréalisées dans le four, permettent le
transport en phase vapeur. Pour les différentdpdm'ampoule, ces conditions déterminent une
pression de vapeur apparente du constituant quigeedéposer P(T) ; il y a effectivement dép6t
lorsque cette pression de vapeur est supérie@@@ssion de vapeur du solide, P(T). Pour qu'il
y ait croissance stable, il ne faut pas qu'il ydaihs les régions adjacentes au cristal de poipt ou
(T) soit supérieures & PT). La Figure |-3représente respectivement :

a) la pression de vapeug Bu solide en fonction (T, x).

b) la pression de vapeur apparente du produiteqgaoadense en fct (T, x).

c) la condition de stabilité de I'interface (P < Baur x > 0).

d) la condition d’instabilité de I'interface (PoRpour x > 0).
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Donc l'interface sera stable si P s () pour x > 0 ; cette condition sera réalisélasiitesse de

. . . . . _..dP_dR
croissance ne dépasse pas une valeur maximaleuelgerécrivant | egalltg— = Vg
X

X
T 4 T 4
T cristal |gaz
pd /By (T) P
- /
a) X b) ;
T & T 4
/Po
/
/ Po
/P - P
c) X d) ;

Figure I-3 : conditions de stabilité de I'interfage cours de croissance.

Au voisinage du cristal, la variation de p en fametde la distance résulte d’'une part de la
variation de la température, et d'autre part dguantité de solide déposé. Pour exprimer ce
dernier terme, on admet que la vitesse de croissarest déterminée par la diffusion a travers

une couche limite, donc :

dP: RT pv +£

dx ‘DM T

Ou p est la densité du cristal, M sa masse molaires Eokfficient de diffusion et G le gradient
. P_BPR, . .
thermique de la phase gazeuse. Sachan%%?ue_l_—;’, ou B est une constante dépendant de

, o : dP, _ PGB
I'enthalpie de vaporisation du constituant, nousrav, —2 = G

dx T2
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. . . s ng dR, .
La vitesse maximale obtenue en résolvant I'éga £ = ax a pour expression :
X X

v _ MDP, (B NG
" pRT?
La vitesse maximale, est donc la vitesse limitaquélle peuvent croitre de gros cristaux dans les

conditions données.
Remarque :

La non volatilité de I'un des constituants, parrapie Ge dans GeSe, GaS€eS, Ged
et Nb dans NbSerend nécessaire 'emploi d’'un agent de transpants de I'établissement des
conditions d'obtention d’'un monocristal, nous devorenir compte de toutes les especes
chimiques en présence : chaque constituant duesgalvant étre transporté par plusieurs
especes chimiques.
Par exemple, lors du transport en phase vapeurede @t GeS par I'iode dans le domaine de
température 1000 — 1050 K, les principales espgaesuses en présence sont pour les composes
d’intercalation GENb(S, Se) sont : Gel, GeSe, GeSeGeS, GeSet NbX(S, Se).
Dans le cas du sélénium le flux global de chagustitoant est égal a :
J =JGe = JGghH JGeSg+ JGeSe.
J =JNbSg.
Jl, = 4JGeSg+ JGeSe = 2dH 4JGe) = 0. (L’agent de transport étant recyclé).
Plusieurs calculs théoriques ont été effectués dmssconditions. La méthode utilisée est
analogue a celle pour la sublimation dissociativeavoir :
- Expression du flux global pour chaque constitwre leur pression partielle.
- Ecriture de l'activité pour x = 0.
Pour simplifier on suppose qu’il n'y a pas de réatt chimigues homogénes entre la source (X =
) et le cristal (x = 0) et que les barriéres d@gsion a la source et sur le cristal sont inexitga
ou négligeables. Les résultats montrent que le hogeecédent peut effectivement étre
généralisé et que les différentes pressions pagighfluent sur la diffusion globale. En

particulier, la présence d’'un gaz inerte diminuesgdement la vitesse du transport.

16



Lors de la cristallogenése pour éviter ces calqollesieurs essaies sont effectués afin d’obtenir la

croissance cristalline.
I-4-6 Cinétique de croissance limitée par la diffusn et la convection :

La convection apparait aux pressions élevées. édtedue aux différences de densité
produites par le gradient thermique ou par lesatians de composition. Lorsque le transport est
dd uniquement a la diffusion, le flux total J estdrsement proportionnel a la distance séparant la
source du cristal. La convection naturelle ou fereéigmente la cinétique de transport ; elle a
donc pour effet de réduire la distance |, épaisdediinterface au travers de laquelle le transport
ne se fait que par diffusion. La convection revigotc a placer une source virtuelle a la distance
d (6 < 1) du cristal. Pour calculer J, il faut conmadir La connaissance deest impossible dans
le cas de la convection naturelle dgarest fonction de nombreuses variables inaccessibles

expérimentalement. Dans le cas de la convectiaéé(gaz porteur) Reed et @l4], montrent
: . D
qued s’exprime par la relationd:= B(v)yz.

B étant une constante géométrique, D le coeffiaderdiffusion et V la vitesse du gaz porteur.
I-4-7 Cinétique de croissance limitée par les phénwenes de surface :

Dans de nombreux cas de croissance, a partir dgeplggzeuses, ce sont les phénomenes
de cinétique hétérogéene qui limitent la croissasrealline. Ces phénomeénes cinétiques sont en
général assez complexes et se manifestent palodséquences expérimentales précises comme
'apparition de croissance orientée. Pour étudies phénomenes cinétiques, les systémes
expérimentaux choisis ne correspondent pas, enragé@édes conditions de transport en tube
scellé avec réaction de formation ; les conditidasléfinition de la phase gazeuse étant alors tres
complexes a obtenir. Il y a tres peu de cas oucanélation a pu étre établie entre les conditions
de transport avec réaction de formation et la maqujie.

Les systémes avec transport en tube ouvert onétatiés théoriquement par de
nombreux modeles,11], dans le cas d’une sublimation dissociative la casd&on des especes

gazeuses peuvent étre traitée comme un procedstés de chimie-sorption.
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1) adsorption des atomes gazeux A.

2) adsorption et dissociation des molécules gazBpse

3) migration des espéces adsorbées a la surface.

4) formation de germes cristallins bidimensionnels.

L’adsorption des especes gazeuses a la surfatétape déterminante, toutes les autres étapes
étant beaucoup plus rapides notamment la migradies especes adsorbées. La vitesse de
croissance cristalline J est égale a la différepotre les vitesses de sublimation et de
condensation de chaque constituant. Lors d’'uneireabbn dissociative, il y a un domaine
d’énergie d’activation ou la vitesse de croissaeselimitée par la diffusion ; ce domaine est
fonction de la température {jTa la source et du rapport des pressions pasi&lla sourceof).
L'importance de ce domaine augmente aveet®'. Pour des énergies d’activation supérieures,
la vitesse de croissance est limitée par les basié’activation. L'énergie d'activation est
également fonction de la nature de la face. A eng€rature donnée, la croissance de certaines
faces peur étre limitée par la diffusion et la ssaince d’autres faces par I'adsorption.

Cette corrélation peut étre faite aux trés faibl#esses de croissance ou pour des barrieres

d’activation tres basses. Les pressions partieless constituant®, (0) et P, (0) a l'interface

cristal gaz sont différentes des pressions d'dayeilP, (0) et P, (0) définies par la relation :

. . }é
A EACLAC

AB

Si 'adsorption de chaque constituant est un pgesctivé, la sursaturation de la vapeur v est

2
définie par la relation : v =2 OF: (O)Y
K+ ()
Pour un processus non activé v = 1, pour les foéiesrgies d’activation v passe par un
maximum.

Le cristal en cours de croissance sera unique krggiemps qu’il y aura a sa surface
des faces pouvant croitre a la température codsdéous une sursaturation inférieure a la
sursaturation nécessaire a I'obtention de nouveaistaux. On montrg15,16], que sous
certaines conditions de sursaturation on a de rauveristaux voir méme des polycristaux et

parfois un développement préférentiel de 'unefdess.
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Ce développement préférentiel apparait quand laatunation est plus importante
prés des arétes et des coins qu’au centre des faicestte différence de sursaturation n’est pas
trop importante, les faces demeurent planes. Larithéle la croissance cristalline admet que la
vitesse de croissance locale est indépendante darsaturation locale. Ainsi la cinétique de
croissance procede en deux étapes indépendantes.

1) la formation de spirales : spirales basées$esudislocations vis et dont I'écartement au centre
est fonction de la taille critique des nucléonseriace taille déterminée par la sursaturation.
2) la vitesse de progression des spirales estrdétée par le processus d’adsorption et de
diffusion a la surface. D’aprés la loi de Burtdn], la courbe donnant la variation de la vitesse
de croissance J en fonction de la sursaturationgiszidivisée en deux parties :

a) Yo << Xs : Yo distance entre deux spiralessdistance moyenne de diffusion a la surface.
La vitesse J est une fonction linéaire de la suratibn. J = K (P - Psat) avec K J[®IRT) 2
M : masse molaire ; R : constante des gaz parfaits.
Dans ces conditions, on peut monter que la vitdssgoissance J est directement proportionnelle
aYo.

b) Yo >> Xs : la vitesse de croissance J npdss linéaire, elle est inférieure a celle obtenue

précédemment. Il est donc trés important de r@dhseondition Yo << Xs.

I-5 Discussion :

L’étude de cette théorie de la cistallogénése faarsport en phase vapeur, montre toutes
les difficultés qu’on rencontre si I'on veut abardette méthode de synthése et de croissance
cristalline, car les mécanismes possibles de tmahspnt nombreux, et il ne peut étre question de
proposer une interprétation générale du transperhas composés. En raison du manque de
données thermodynamiques, nous ne pouvons donog@opn modele acceptable, c’est le cas
de la majorité des croissances cristallines de oségpternaires. Ainsi, dans la pratique la mise
en ceuvre de la synthése cristalline est tres deélicar il faudra trouver les conditions optimales;
pour cela nous avons adopté un protocole expérahassurant le transport le plus efficace (voir

partie expérimentale).
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Chapitre Il : Etude bibliographique sur les composé& d’intercalation et les

composés misfits

II-1 Les composés dichalcogénures des métaux densition (DCMTS) :

La classe des composés dits DCMTs est formée parsaixantaine de composés de
formule générale MXou X est un chalcogene (S, Se, Te) et M est |ePReSn, Pb ou un métal
de transition des groupes Vb, Vb, VIb. Leurs dinoes, et leurs propriétés électroniques et

optiques ont été décrites par de nombreux tray/baf.

[I-1-1 Structure des composés DCMTs :

Les dichalcogénures lamellaires constituent envidenx tiers des DCMTs, ils sont
formés de couches [X- M-X] disposées en sandwichegqossedent une forte anisotropie de
liaisons : des liaisons fortes au sein des couehdss interactions plus faibles celles de Van der
Waals, assurant le lien entre ces couches. L'ure amséquences directes d'une telle
organistaion structurale est la possibilité deiséaldes clivages en utilisant de simple adhésif
(scotch) ou dobserver des propriétés physiquessotipes considérées comme
bidimensionnelles. Le point le plus intéressantsdém famille des DCMTs réside dans la
possibilité d’'intercaler entre les couches divgrses d’ions, voire des molécules plus ou moins
complexes.

La structure des DCMTs repose sur un empilementadenal compact. L'atome
métallique qui est entouré par six chalcogenessgmesune coordination trigonale prismatique ou
trigonale anti-prismatique (octaédrique déforméegjures II- 1 et 2)

Le choix de la coordination est dicté par le dediiénisation de la liaison donnée par la
différence d’électronégativité entre le métal etchalcogene. La coordination octaédrique est
ainsi préférée pour les composés plus ioniquesglEEmaximalise la distance entre les charges
négatives du chalcogene ; celle-ci est adoptéelep@roupe IVb des métaux de transition a
l'instar du vanadium et du chrome. D’autres patidcouvrement des fonctions d’ondes entre le
métal et le chalcogéne est optimisé dans une awatidn trigonale prismatiqugl], ce qui est
typique pour les composeés plus covalents; cettedatation est adoptée par le groupe VIb des
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métaux de transition a I'exception du chrofie@bleau 1I-1).Quant au niobium et au tantale
appartenant au groupe Vb des métaux de transitsopeuvent adopter a la fois les deux types de

coordination.

Minérale Formule Groupespatia  a(A) bA c@) Angle (°) Réf
Synttétise NbS, R3m 3.330 3.330 17.918 y12C [5]

Synthétisé NbS, P6/mmc 3.324 3324 11.95 y 120 [6]

Synthétisé NbSe P6/mmc 3.4425 3.4425 12547 y120 [7]

Synthétisé TaS-2H P&/mmc 3.314 3.314 12.097 y120 [8]

Synthétisé TaS-6R R3m 3.335 3.335 3585 y 120 [9]

Synthétisé TaSe-4H P6&MC 3.436  3.436 25,532 y120 [10]
Synthétisé Nby oS, R-3m 3.33 3.33 17.869  y 120 [11]
Molybdcnitc-3R  MoS,-3R R3m 3.163 3.163 18.37 y 120 [12]
Molybdcnitc-2H MoS,-2H P6/mmc 3.161 3.161 12.295 y 120 [12]
Drysdallite-2H MoSe-2H P6/mmc 3.289 3.289 12927 y120 [13]
Synthétisé MoSe-3R R3m 3.292  3.292 19.392 y120 [14]
Tungstenite-2H WS,-2H P6/mmc 3.153 3.153 12.323 y120 [15]
Tungstenite-3R  WS,-3R R3m 3.158 3.158 18.490 y 120 [15]
Berndtite-4H SnS-4H P&mc 3.645 3.645 11.802 y 120 [16]
Berndtite-2T SnS-2T P-3ml 3.638 3.638 5.88 y 120 [17]
Synthétisé SnSe-2T P-3m1 3.81l 3.811  6.137 y 120 [18]
Calaverite AuTe, C2/m 7.189 7.189  5.069 89.96 [19]
Haute pression AuTe, P-3m1 4.078 4.078 5.000 3120 [19]

Tableau II-1 : Principaux composés dichalcogénpossédant des structures en couches.
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octaédrique trigonale prismatique

Figure 1I-1: Polyédres représentant les deux coatdins dans les chalcogénures des métaux de
transition.
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Dues aux faibles interactions entre les sandwicfieter-couches), différentes séquences
d’empilements peuvent exister donnant le jour &dbhts polytypes ayant des énergies de
formation voisines, et dont la transition ne néitesgu’une faible énergie d'activatida0-22].

C’est pour cette raison que les DCMTs sont util@eme lubrifiants (graiss€)3-27].

Figure 1I-2 : (a) 2H-SnSet (b) 4H-Sng avec Sn en coordination octaédrique (c) 2H-MaSec Mo en
coordination trigonale prismatique.

Les difféerentes séquences d’empilements pour I'atochalcogéne sont notées A, B, C et
pour I'élément de transition par a, b, c. Selotecebtation, la coordination trigonale prismatique
est notée par AbA alors que la coordination ocigédrest notée par AbCableau 11-2).

Les polytypes sont désignés par le nombre de csualiernées par maille selon la
direction c, et par la symétrie du cristal T (tngée), H (hexagonale) ou R (rhomboédrique). Les
petites lettres désignent différents polytypes aleeenéme nombre de couches et la méme
symétrie du cristal. Les structures les plus caesapossedent le plus petit nombre de couches
par maille; typiquement 1T pour une coordinatiotaédrique et 2H pour une coordination
trigonale prismatique. Pour faciliter la descriptides différents empilements possibles, les
couches des atomes chalcogenes sont désignéesspatties majuscules A, B ou C. Les plans
des atomes de transitions sont eux notés en miaigaub ou c), en fonction de la position du
métal par rapport a celle du chalcogene appartenantouches A, B ou C. Selon cette notation,
la coordination trigonale prismatique sera désigpae la séquence AbA, et la coordination
octaédrique par AbC. Les différents polytypes ssotivent représentés selon leur section
standard (11-2Q)Figure II-3).
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Phas Groupe spatii  Coordinatiol Séquence d’empileme
IT P3ml Octaédriqu AbC

2Ha P6/mmc Trigonale prismatique BcB.AcA

2Hb P6m2 Trigonale prismatique BcB.AbA

2Hc P6/mmc Trigonale prismatique BaB.AbA

3R R3rn Trigonale prismatique BcB.CaC.AbA

4Ha P6m2 Trigonale prismatique BcB.AcA.BcB.CaC
4Hb P6&/mmc Mixte BcB.CaB.CaC.BaC
4Hc P&mc Trigonale prismatique BcB.AcA.BaB.CaC
4Hd P3m1 Mixte BcA.BcB.CaB.AcA
4H, P6m2 Mixte AcA.BcA.BaB.AcB
6R R3m Mixte BcB.CaB.CaC.AbC.AbA.BcA

Figure 11-3 : Sction (120) des principaux polytypes dans les DCMTs. Les grarides petits cercles

Tableau Il-2: Principaux polytypes existant darssDEMTS

représentent respectivement I'atome chalcogériéletrient de transition.

[I-1-2 La structure des dichalcogénure au niobium MX, (X=S, Se) :

Les blocs NbX forment un empilement trigonal prismatique le lategl’axe c. Il existe
deux types d’empilements : 2H-NbXt 3R- NbX (Figure 11-4).Dans 2H-Nb, la structure est

formée de deux blocs NbXorientés a 180° I'un par rapport a l'autre. DaRs 8IbX; chaque
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couche est déplacée par rapport a la précédenfg/3le2/3, 2/3), donnant ainsi trois couches

trigonales prismatiques.
II-1-3 Les composés d'intercalation a base des DCMT:
Dans les DCMTs, les couches ne sont maintenuepaude faibles liaisons de Van der

Waals, ainsi de nombreux ions et molécules peusgdnsérer, pour former de nouveaux

composeés dits d'intercalatidas].

a) 2H-NbS, b) 3R-NbS,

Figure 1l-4 : (a) Structure de 2H-NhSb) Structure de 3R-NhS

A cause de la nature différente des atomes intartsal de nombreuses méthodes de
synthése sont requises. La méthode hydrothermalatiisée pour l'intercalation des métaux
alcalins et les molécules organiques, alors quedthode électrochimique est surtout utilisée
pour l'intercalation de I'hydrogéne, le cuivre éargent. La méthode de transport en phase

vapeur a haute température est utilisée, pouetaatiation des métaux de transitions.

[I-1-3-1 Structure et propriétés des composés d’iercalation a base de NbX(X=S, Se) :

Comme indiqué précédemment, différents types deaumépeuvent s’insérer dans les

sites vacants situés entre les couches trigonalematiques NbX La nature, la taille et la
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proportion de I'atome intercalant peuvent influar & choix du type de sites vacants; a savoir
octaédrique, tétraédrique ou trigonale prismatigd@us les exemples de composeés
d’intercalation connus a ce jour cristallisent densysteme hexagon@lableau [1-3).

L’intercalation s’accompagne généralement par wggrentation du parametre de maille selon

I'axe c, cette augmentation dépend de la taill€inkercalant.

DCMTs a(h) c(A) Groufe d'espace  Référence:
LigsNbS, 3.348 12.894 P&/mmc [33]
Naog.sNbS, 3.352 14.552 P&/mmc [33]
LigeaNbDS, 3.347 12.875 P&/mmc [34]
Lig/NbS, 3.3572 12.912 P&/mmc [35]
Cso3NbS, 3.342 18.424 P&/mmc [36]
Cso6NbS, 3.353 18.324 P&/mmc [36]
Rby s NbS, 3.342 18.075 P&/mmc [36]
Rbo s NDS, 3.346  17.986 Pey/mmc [36]
CapaNbS, 5.756° 11.866° P€;22 [37]
CuysNbSe, 3.48’ 13.63: P&/mmc [38]
Al1sNbSe, 3.45¢ 12.82: P&/mmc [38]
CuosNbS, 3.345  13.016 Péy/mmc [39]
EueNbS, 3.352 14.750 P€ésmc ou F-6mz [40]
GeysNbS; 5.76. 13.51¢ P&/mcrr [41]
6H-GeuNbS, 3.33¢ 37.32¢ P&/mmc [41]
4H-Ago,NbS, 3.33¢ 26.0¢ P&mC [42]
AdoeNDbS; 3.354 14.431 P€s/mmc [43]
AdoeNbS, 3.354 14.43 1 P:Pt&mc.6mm [44, 45]
PksNbS, 5.792 14.810 P€322 [46]
BigeNDS, 3.313 17.350 P&/mmc [46]
BiosNDS 5.743  17.370 PE22 [46]
6R-CugdNb; 205, 3.322° 38.40¢ R3m [48]

Tableau 1I-3: Paramétres de maille de quelques oséw d'intercalation dans le niobium disulphide
ANbS; (A = métaux de transition, métaux alcalins).

Les structures des composeés d’intercalation DCMitté deduites au préalable a partir
des données des rayons X (DRX) de poudre. Poeoleposés du type,AX, (A = Li, Na, K ;
T =Nb, Taet X =S, Se), Omolo et f9] ont suggéré quatre modeles possibles de struature
(P6&/mmc),(1 (P&mc), (2 (Pem2) etn (P6m2) (Figure 11-5).

26



@ LiNa K
@ Nb,Ta
() 5,Se

a) o by &1 ) L2 e) 1
Figure I1-5: Section paralléle a (11-20) des stiesdu type ATX, (A =Li, Na, K; T=Nb, Ta et X
=S, Se), représentant les quatre modéles possiblssucture.

Dans le premier modele, le métal alcalin occupesless octaedriques, et il occupe les sites
trigonaux prismatiques dans les trois autres maeddl&tude sur monocristal du composé
LiosNbS, avec le Li en sites octaédriques, a montré laditélidu premier modéle (PG/mmc).
D’autres études ont confirmé la préférence du lurpes sites octaédriques, alors que le Na et le
K peuvent occuper a la fois les deux types de .skeseffet, la coordination octaédrique est
préférée pour des valeurs de x (proportion de dftdlant) larges et pour un faible état
d’oxydation du niobium, c’est le cas des élémemdrdnsition de la premiere période (V, Cr,
Mn, Fe, Co et NiJ30-32] (Figure 11-6).
En contre partie, dans les composeés étudiés paiviai et al.[49, 50],le Cu et 'Ag se logent
dans les sites tétraédriques entre les couchesg pib®quant un changement de structure de la
maille hote du type 2s-NbSers le type 2s-MoSFigure 11-7).

Les métaux de transition 3d peuvent former desrstipetures de type 2Ha avec des
compositions MNbX; (M = métal 3d ; x = 1/3 ou 1/4K1, 52].
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Metal de transition 3d

Figure 1I-6: Structure typique des composés d'rdtation dans le niobium disulphide des métaux de
transition 3d; MNbS, (M = metal de transition).
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Figure 1l-7: Section paralléle a (11-20) des stites: (a) Nbs (b) MoS. (c) CuwsNbS,.
[I-1-3-2 Composeés d'intercalation du systeme Ge- NIS:

L’intercalation du germanium dans Nb& été reportée en premier par Pocha gtial,
lors de leur investigation du systeme Ge- Nb- StteCétude a permis la synthése et la
caractérisation de deux nouvelles phases mondtnieta hexagonales. La phase 1@ébS
cristallise dans un groupe d’espace/P@m, avec les paramétres de madlle 5.767(1) Ac =

13.518(3) A, contrairement & la structure parent¢yge SnsNbS qui cristallise dans le groupe
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d’espace P22 [47]. La structure GeNbS, est décrite comme étant une superstructure de 2H-
NbS;, (a =3.324 A,c = 11.95 A), dont les blocs Nb® long de I'axec sont formés par un
enchainement de prismes trigonaux Bpgnts par les arétes. Les atomes de Ge occupent d
maniere ordonnée 'un des trois types de siteseddigues possibles dans la structure de,NbS
(Figure 11-8),pour cela I'axea se retrouve a3 de celui de NbSet une expansion de I'axede
I'ordre de 1.5 A est observée.

L’étude par diffraction menée par Pocha ef4l], a permis de déduire une maille de symétrie
hexagonale (classe de Late 6/mmm), avec les conglitie réflexions h-hl : | = 2n, et 00l : | =
2n, ainsi les trois groupes d’espace possiblesB&ihcm, P6mc et P -62c. L’affinement de la
structure a été conduit dans le groupe d’espactosymétrique P8mcm, donnant lieu a un
facteur de confianceg = 3.2% et Rops = 9.1%, contrairement aux structures parentgsislS

(M = Ge, Sn, Pb47] et Ph;sNbS; [46] qui ont été résolues dans le groupe d’espag22Rteduit

sur la base des données des rayons X obtenues p&thode des poudres. En effet, I'affinement
de la phase GgNb$; [41] dans le groupe d’espacesRB avec une structure de type,ghaS,

(Sn en position 2@ convergeé vers un facteur de confiance plus lalgéprdre de 5%. La cote z

= 0.001(4) de I'atome Nb en position 4f (1/3, 243,dévie légérement de la valeur fixée z = 0
dans le cas du groupe d’espace/fa6m. Selon Pocha et &ll1], ce sont les données obtenues
par la méthode des poudres qui peuvent induireresurequant au choix correct du groupe
d’espace.

La phase GgNb$S; cristallise dans le groupe d’espace/P#nc, avec les parametres de
maille a = 3.339(1) A, ¢ = 37.326(7) A. Il s’agiud nouveau polytype 6H, dont les atomes de
Ge occupent le centre des sites octaédriqgues codans la structure GeNbS,, selon la
séquence d’empilement ACARC&CAyBcBaCaCuBcBy (A, B,C=S;a,b,c=Nb¢g, B,y =
Ge)(Figure 11-8).

La présence de phénomene de diffusion diffuse wbsear la diffraction électronique,
ainsi que l'apparition de faibles réflexions copasdant a la formation de superstructures est un
indicateur de I'état d’ordre de I'atome intercalddans le cas du Fe et du Co, des superstructures
du type2a x 2aetay3 x a/3 peuvent se former respectivement avec x = 1/246638] (Figure 9)
Pour le Cu seules les superstructures du 2gpr 2aont été observées pour x = 1#t]. Alors
gue pour Pb, Sn et Ge ce sont les superstructurggpd etay3 x a3 qui ont été observées pour x
= 1/3 [41, 46, 47].
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Figure 11-8: Structure de: (a) GMANbS; et (b) GesNbS,. Les petits et les grands cercles gris représenten
respectivement les atomes S et Ge, les atomes deritilen noirs. (c) coordination des atomes dedss d
GeNbS, (a droite) et GesNbS, (a gauched1].
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Figure 11-9 : Superstructure du tyme3 x a3 pour MisNbS, (M = Fe, Co). Les cercles noirs et gris
représentent respectivement M et les lacuaeétant le paramétre du plan de base hexagonal de la
structure hote.
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Quelques structures ont été étudiées par diffractes rayons X, d’autres par diffraction
électronique ou par microscopie a effet tunnel STds études montrent de fagcon générale, que
les atomes intercalants exhibent des transitionstyge ordre- désordre en fonction de la
composition du métal et de la température.

Dans le composé GNbS, et pour une composition 0L x < 0.8, la section hexagonale des
clichés de diffraction électronique montrent de aeqnables anneaux d’intensité diffuse, autour
des taches de diffraction, qui varient selon la position (Figure 1I-10). La présence de
phénomeéne de diffusion est attribuée a I'ordre idas Cu et des sites vacants entre les blocs
NbS; [55].

Paulus et al[56], ont déterminé la structure de nombreux composghleXy (X =S, Se)

a haute et basse température. Il s’est avéré quiapart des composés ordonnés sont de symétrie
orthorhombique avec des supermaills x a3 x ceta x a3 X crespectivement pour les
compositions CgisNbS; et Cu 3d\NbSe.

Toutes les superstructures des composeés d'intémalbX; (X =S, Se) ont été reportées
comme étant commensurables avec la maille de Bal&xception du composé AGNbS,. En
effet dans la structure AgNbS; [44, 45]du type 2Ha-Nb§ I’Ag occupe statistiquement les sites
tétraédriques. A température ambiante, des anrsmdiffusion peuvent étre observés autour des
réflexions fondamentales sur les clichés de difioa¢ indiquant la présence d’'un ordre a courte
distance dans la structure. Mais au cours du dkfgement, ces anneaux de diffusion
disparaissent au fur et & mesure et des tachedésuppaires de diffraction apparaissent
correspondant a une nouvelle maillg@a 2a3 x c (Figure 11-11).L’étude par diffraction X,
montre que ces taches supplémentaires de supermadht en effet des satellites
incommensurables, et la structure a été résolue awve approche de supergroupe d’espace de
dimension (3+2).
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Figure 11-10 : Clichés de diffraction, montrantariation de l'intensité diffuse dans le composgéNhs,,

en fonction de la composition x : (a, b) x = 0&;d) x = 0.75; (e, f) x = 0.9. Les clichés de wditftion b),

d) et f) sont légérement tiltés par rapport a latise hexagonale (tilter: réaliser une rotation de
I’échantillon autour d’'un axgp5].

Figure 1I-11 : Clichés de diffraction électronigde composé AgNbS; lors du refroidissement de la
température ambiante (a) a 100 K[@&), 45]
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[I-2 Les composés chalcogénures lamellaires compies ou misfits (CLCS) :

[I-2-1 Structure des chalcogénures lamellaires congsites ou misfits (CLCs) :

BN

Les composés chalcogénures lamellaires a structongposite incommensurable (a
feuillets désaccordées ou misfits bidimensionngll@sCs ont été au préalable préparés par
Sterzel et al[57], mais leur caractére composite n’a été découvedpnas la détermination de la
structure (LaS),CrS; par Kato et al[58] et dont la composition exacte a été corrigée parddt
Diaz et al[59].

Les CLCs forment un large groupe de minéraux (& :cannizarite, et les séries
homologues de la cylindrite- franckeite,...) et denposés synthétiqués0, 61]. Leur formule
générale est (MX)(TX2), (M = Terres rares, Sn, Pb, Sb, Bi...;T=Ti, V, 8h, Ta; X =S, Se;
1.08< x <1.28; n = 1, 2, 3). L'étude structurale as composés ne peut s’effectuer qu’en
approche en superespace a (3+1)- dimersib%6].

La structure des chalcogénures 2D-misfits est épar I'empilement de deux sous- réseaux,

MX (sous réseau Q) et LXsous réseau H) s’alternant le long de la direati@-igure 11-12)

EORA

TX»

Figure 1I-12 : Projection d’'une structure misfitleng de la direction [100]. Les atomes en cerpleins
sont déplacés de a/2.

Le caractére incommensurable le long de la direciigprovient du rapport non- rationnel de
aQ/aH. Le feuillet MX présente une symétrie pseugaadratique du type NaCl légérement
distordu, et il est décrit par un enchainementytamides carrées Mpjointes par les arétes. Le
feuillet TX; présente quant a lui une symétrie pseudo- hexagesirallaire a celle des TMDCs, il

est du type Cdlou MoS, selon que la coordination du métal de transigshoctaédrique ou
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trigonale prismatique. Il est décrit par un enckaiant de prismes TXoints par les arétes.
Comme pour son homologue binaire le mode d'empitgnd feuillet TX est sujet au
phénomeéne de polytydé7]. Il est du type 2H- TXou 3R- TX (n = 2 ou 3)Figure [I-13) Il
existe alors plusieurs polytypes dans les CLCsnskl variation de la séquence d’empilement
des deux feuillets Q et dFigure 11-14).

Ainsi le composé 1Q/1H est bati sur un empileméetr@é d’'un feuillet Q et d’un feuillet
H. La composition de ces MLDs peut se traduire lpavaleur du rapport des paramétres a
correspondant au deux sous- réseaux 1 + x = 2ad\WX{, généralement cette valeur varie entre
1.08 et 1.2868-69]. Le paramétrel'incommensurabilitéx défini par le rapport a MX/ aTXest

lié a la composition chimique x selon I'équation 20 — 1.

n=1

Figure 13 : (a) :1) Représentation schématiqueej’a:muche MX pseudoquadratique (Q). Les anions X
sont localisés aux sommets d’une pyramide & baséecalont le centre est occuppé par le cation)Mt 2

3) Représentation schématique de deux arrangerpesstble d'une couche Bpseudohexagonale (H).
Les anions X sont localisés au centre des polygdtds cation T est placé en leurs centres. (ljéleode
structure idéalisée pour trois séquences d’empitei@eH, avec n=1, 2 et 3.

Les MLDs ont été classés en quatre catégories pegafs[68] selon :
1) La coordination du métal de transition dansoless réseau TX

- Octaédrique pour Nb et Ta.

- Trigonale prismatique pour Ti, V et Cr.

2) Le type de feuillet TX

- Mono TX; (1H).

- Paire TX (2H).

- Triplet TX; (3H).

3) Le type de métal dans le sous- réseau MX :

- Sn, Pb.
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- Terres rares.

- Sh, Bi.

4) Le nombre de couches d’atomes dans sous- rés€au
- Deux couches d’atomes (1 feuillet MS).

- Trois couches d’atomes (1.5 feuillets MS).

- Quatre couches d’atomes (2 feuillets MS).
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Figure 1I-14: Projection de la structure d’'un cormpanisfit le long de la direction [100]: (a) typ@/1H,

(b) type 1Q/2H, (c) type 1.5Q/1H et (d) type 2Q/1lbes cercles vides et pleins représentent
respectivement les atomes M et X & x = 0 et x =&yf2alors que les atomes T de cbte 1/2 sont
représentés par différents symboles (+ ou -).

Il est alors possible de souligner quelques prégsieommunes des CLCs :

1) La plupart des CLCs sont batis avec des bloctyplel NbX ou TaX possedent des
sous- réseaux de symétrie orthorhombique, alors ppue les types TiX VX, et CrX la
symétrie des sous- réseaux est monoclinique dinigge.

2) La maille des blocs dans les CLCs peut étreud--ocentrée, selon le type de symétrie
de la structure. Dans le cas ou il n'y a pas ddreate symétrie, la maille est choisie comme
étant C- pseudo centrée, ce qui permet de mettéeidance la relation entre les blocs.

Les sous- réseaux BX(TXz), ou (TXy)s sont décrits par une maille dite ortho-

hexagonale a xy8 correspondant respectivement aux parametres die mat b (b = &). La

35



transformation de la maille hexagonale vers unédlenartho- hexagonale est décrite dans la
Figure 11-15

b dms
. = | NbS,
| = e MS
— fj NbS,
| L &N OS ] Lacune
a} ..E:ﬁ: ]]) (+1/2) L] {(+1/

Figure 1I-15: (a) Structure d'un composé misfittibfar un empilement de blocs MS et Nb®)
transformation de la maille hexagonale en une maitthorhombique dans le bloc NbS

Ainsi la structure des sous- réseau (MX ou,)TEeut étre C- centrée avec une seule
couche par maille ou F- centrée avec deux coucirespille, et un double paramétre c. Selon ce
principe il est possible d’obtenir plusieurs typlesstructures CLCG-igure 11-16):

- Type CC : les deux sous- réseaux Q (MX) et HATSONnt C- centrés aveg - C,.

- Type CF : le sous- réseau Q (MX) est C- cenl¥sajue le sous- réseau H (J)>est F- centré
avec2c - Cp.

- Type FC : le sous- réseau Q (MX) est F- cenf@sajue le sous- réseau H (AXst C- centré
avecc, = 2.

- Type FF : les deux sous- réseaux Q (MX) et HATsont F- centrés aveg £c,, d'une valeur
double comparée a celle du type CC.

3) Les rangées d’atomes M paralléles a la diredi®d] occupent des tunnels entre les
rangées d’atomes X (appartenant au blog)T¥ long de la méme direction, rendant ainsi
possible I'existence d’interaction atomique eng®atomes M et X.
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Figure II-16 : Projections le long de la directjd®0], des différentes mailles centrées, pour teamosés
misfts ayant un seul bloc TX

4) L’existence d’une modulation mutuelle des deomss réseaux, qui est a l'origine de la
présence des satellites dans les clichés de difreX et les clichés de diffraction électronique.
Les plus grandes amplitudes de modulation sontreése pour les atomes M et X dans le
bloc MX pour M = Sn et Pb, alors que les plus pstisont observées pour les composés
lanthanides.

Cette modulation affecte aussi les distances atmsigntre les couches de telle sorte que les
courtes distances deviennent larges et vice- veesadéplacements atomiques ont lieu le long de
I'axe commensurable b, alors que les modulatiopaigssent le long de 'axe a.

Enfin, il faut noter que la famille des composésoimmensurables ou misfits est trés large et ne
cesse d’augmenter. Pour cela notre descriptiomsteida pour les misfits au niobium (T = Nb)
des séries 1Q/1H et 1Q/2H.

[I-2-2 Les composés misfits lamellaires de la sérigQ/1H :
Dans cette série de composés misfits formés paeuhbloc NbX (X = S, Se), la maille

des deux sous réseaux est identique, avec une riynoéthorhombique, a I'exception des
composés contenant quelques terres rares ou |k pagdsede une symétrie monoclinique.
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Pour un seul bloc MX (1Q) le groupe d’espace est@ravec des rangées d’atomes M paralléles
a la direction [100]. Pour un seul bloc Nb§ H) le groupe d’espace est Cm2m avec les atomes
de Nb en coordination trigonale prismatique disterd’atomes X. Le composé misfit est bati de
telle sorte que les atomes M sont localisés emgerdngées d’atomes X appartenant a NbX
causant ainsi une interaction M-X. Dans le cas e'wymétrie orthorhombique, le groupe
d’espace du sous- réseau MX se retrouve réduitnd@&a Cmz2a, alors que celui de NbEste
inchangée (Cm2m). Dans le cas d'une symétrie mamnquk le sous- réseau NbXe groupe
d’espace se réduit & C2 par perte des plans mj6r§9].
Comme déja mentionné, la maille peut étre aussielRtrée, avec quatre types de structures
possibles, a savoir CC, CF, FC et FF (la premigiteel correspondant au bloc MX et la deuxieme
au bloc NbX).

Le Tableau llI-4regroupe les données structurales de quelquesos@mpnisfits de la
série 1Q/1H.

Composés Bloc ad bAc@A RE) Groupe d’espaceRéférence

(SnS1.NbS, SnS 5673 5.75] 11.76 Cm2a [70]
NbS, 3.321 5.751 11.76 Cm2m

(PbS),NbS, PbS 5834 5801 11.90 Cm2a [71]
NbS, 3.313 5.801 23.80 Fm2m

(YS).NDbS,  YS 5.393 5.66( 22.26 90 F2 [72]
NbS, 3.322 5.660 11.13 92.63 Cc2

(LaSL.NbS, LaS  5.828 5.797 11.5: Cm2a [71, 73, 74
NbS, 3.310 5.797 23.04 Fm2m

(EuS:.NbS, EuS 5670 5.74¢ 22.89 Fm2m [75]
NbS, 3.329 5.746 22.926 Fm2m

(Srse)11\NbSe, SrSe 592¢ 597C 12.28 Cm2a [76]
NbSe 3.441 5.972 24.57 Fm2m

(PbSe,;NbSe, PbSe  6.202 6.05¢ 24.95 Fm2m [77]
NbSe 3.442 6.056 24.94 Cm2m

(BiSeL.NbSe, BiSe  6.225 5.98: 24.20 [78]
NbSe 3.437 5.983 24.20 Fm2m

Tableau ll-4 : Caractéristiques structurales deoyes composés misfits du type (ASNbX, (A=Sn, Pb,
Y,La; X=S§5, Se).
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[I-2-3 Les composés misfits lamellaires de la sériQ/2H :

A coté des composés misfits de la série 1Q/1Hxidte une autre série de composés
misfits de la série 1Q/2H formés par une paireatelwiches NbX dont la formule générale est
(MX) 14x(NbX2)m (X = S, Se : m>1 entier). Plusieurs composés amee 2 sont connus, mais
seuls les composeés (S NbS)s et (PbSe)1{NbSe)savec m = 3 ont été report€sableau I1-

5).

Composs Bloc ad bR cA) R Groupe d’espac Référence

O-(PbS;.4{NbS;), PbS 5.829 5.77¢ 35.8¢ Cmc21l [79]
(NbS), 3.326 5.775 35.87 Cmc21

M-(PbS; 1ANbS,), PbS 5.837 5.78¢ 36.0¢ 96.13 F21/m [80]
(NbS), 3.320 5.781 36.04 96.12 Cm2m

(SnS1:dNbS,);  SnS 5.688 5.751 23.5¢ Cm2a [81]
(NbS)s 3.324 5.657 23.59 Cm2m

(PbSe); 1{NbSe,), PbSe 6.14 601z 1874 9308 C2/m [82]
(NbSe), 3.429 6.012 18.74 93.06 C2/m

(LaSe; 14NbSe), LaSe 6.019 5.99¢ 36.5 c1 [83]
(NbSe), 3.437 6.004 36.53 C222

(PbSi),1ANbSe;);  PESe 6.011 5.98¢ 25.0¢ 92.22 C2/m [84]
(NbSe); 3.441 5.986 25.09 92.22 C2/m

Tableau II-5 : Caractéristiques structurales ddoyuess composés misfits du type (ASINbX,), (A=Sn,
Pb,La; X =S, Seetn=2, 3).

Le composé (Pbg$)4ANbS), représente le cas le plus intéressant dans cetigorie.
L’empilement des deux couches Nlfains ce misfit est similaire a celui de 3R-NBSgure I1-

17), ceci entraine un déplacement des atomes de ggitfrés au sommet et a la base de la paire
NbS,) deb/6 (ou b/3). Les atomes de Pb (situés au dessous et au déisdaspaire (NbS,),
subissent un déplacement de maniére a se placerlentrangées d’atomes de S appartenant a la
paire (Nb%),. Ceci peut s’accomplir de deux manieres différemiegendrant deux polytypes de
(PbS) 14NbS,),: I'orthorhombique O-(Pb3)4{NbS), et le monoclinique M-(PbS)4{NbS),

[68, 69, 79, 80].

Dans le cas du monocliniqgue M-(PhSINDS;),, les blocs PbS sont déplacés les uns par
rapport aux autres dg2. La maille est F- centrée avec un groupe d’espp@gkn. Les paires
(NbS,), sont aussi reliés par une translation de c/2 deves maille C- centrée et un groupe
d’espace Cm2m. Dans l'orthorhombique O-(RRENDLS,),, les atomes Pb se retrouvent entre
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les rangées d’atomes de S appartenant a la paa®)tNe misfit contient alors deux paires PbS
et deux paires (NB% par maille. Comparé au monoclinique, les blocs dlsx sous- réseaux
sont alternativement déplacés de +b/6 et —b/6 espar rapport aux autres dans une maille C-
centrée avec un groupe d’espace Cimeitrement dit 'axe ¢ du sous- réseau PbS tourne
alternativement de 6.15° a droite et a gauche.

Les lacunes de Van der Waals présentes entre les ariches (Nbs, caractérisent tous les
composés misfits, les extra atomes peuvent aimgestaler occupant des sites octaédriques ou
tétraédriques. L’affinement structural montre ge dites octaédriques entre les couches ANbS
sont occupés par des extra atomes de niobium aviy d’occupation de 10%.

—

\ |

IIL- o | +4— exiraatomesde —w=+| = =] =
I Mh entre les
| lacunes de viw

4 PbS

[=T- I B
.
T
iy

b)
Figure 11-17 : Projections le long de la directif#f00] des structures a)-(PbS) 14(NbS;), et b) M-
(PbS) 14{NbS)..

II-2-4 Etude par microscopie électronique des strucrres lamellaires composites :

Le caractere composite des structures lamellamegpositen’a été découvert qu'apres

I'étude par diffraction X par Kato et db8] du composé LaCkSLe caractere incommensurable
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existe au long de la direction a, c’est I'un des sanpliste de composés ou les deux sous-
réseaux sont semi- commensurables 3 x aQ = 56HHLe modéle structural proposé par Kato
et al. [58] donne une composition chimique k@rsS192 NON compatible avec la composition
initiale LaCrS et une grande valeur du paramétre c~ 66 A. Pdoueer la composition initiale
un désordre considérable a été introduit dans Us-sgéseau LaS lors de I'affinement de la
structure, un désordre aussi important est peuapteb

L’étude par Energie Dispersive des Rayons X (XEP&) Otéro- Diaz et al59] sur
monocristal a permis de donner la composition exguat est (LaS)»LCrS, ceci est confirmé par
les mesures de densité expérimentales 4.713gieinest en accord avec les valeurs calculées
4.75 glcm. Ces auteurs ont aussi réussi a obtenir des slidadiffraction électronique (EDPs)
le long de la direction [001]. Les clichés ont @i&rprétés sur la base d’'une maille de symétrie
pseudo- quadratique pour le sous- réseau LaS @Qy'ume maille de symétrie pseudo-

hexagonale pour le sous- réseau kg (Figure 11-18(a))
[I-2-4-1 Les composés incommensurables composite thpe (MS)xTS; :

La détermination structurale compléte du composaSjl.LCrS, a permis d'élargir
I'étude par diffraction électronique vers les comgmdu type (MS)TS; (M = Terres rares, Sn,
Pb, Sb, Bi...;T =Ti, V, Cr, Nb, Ta; X =S, Se; 108 <1.28)[85].

Les clichés de diffraction représentés danBitaure [I-18(b)sont caractéristiques des structures
modulées incommensurables. Ce type de cliché EDdeg ginterpréter en distinguant la
présence de trois types de réflexions; deux jeusétlexions fondamentales et un troisieme jeu
sous forme de satellites.

a- Réflexions fondamentales :

Le premier jeu de réflexions consiste en un arravege pseudo- quadratique de taches
intenses, alors que le deuxiéme jeu est un arramgepseudo- hexagonale de taches d’'intensité
comparable.

Pseudo :les mailles réciproques dévient légerement du [aderangement tétragonal ou

hexagonal respectivement, cette déviation dépengptude composeés.
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Figure 1I-18 : a) Cliché d’ED selon I'axe de zor@0]] d'un cristal de LaCrS les indices Q et H
désignent respectivement les sous- réseaux La3te€ les petites fleches indiquent les réflexions
satellites. b) Cliché d’'ED selon l'axe de zone [POdaractéristique des composés misfits du type
(MS)1.4TS,. Les configurations pseudo- hexagonale et psegdadratique des spots intenses sont dues
respectivement a T®t MS. Les extra spots sont dus a la structurept&n{59, 85]

Ces deux configurations possedent une rangée testdt commune. Le long de la direction
perpendiculaire’a la distance entre les taches des deux jeux \@iqui suggere que le composé
en question est sujet au phénomeéne d’inter- cnoigsdes deux sous- réseaux, le premier est
pseudo- quadratique et le second est pseudo- hexl@goEn prenant en considération les
résultats de diffraction des rayons X, le souseaé@squadratique est associé a MS type NaCl
caracterisé par les réflexions (hklnlors que le sous- réseau hexagonal est assd8¢avec les
réflexions (hkly. Ces deux types de réflexions possedent le londgaddirection [001] des
réflexions communes (0Ok0) indiquant que les deuMssaéseaux possedent une direction
commune (b = b= bp) et sont incommensurables le long des autrestiirecexprimées par le

rapport a*/a*.

b- Les satellites :

Le troisiéme type de réflexions est généralemerihsnimtense et ne peut étre attribué a
aucun sous- réseau. Il est donc seulement causéa paodulation mutuelle des deux sous-
réseau. Ces satellites apparaissent dans desopsesiticommensurables par rapport aux positions
basiques, ceci est clair en regardant les anomalées les espaces le long des rangées
satellitaires. C’est une preuve directe de l'incansurabilité des deux sous- réseaux. Les
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positions des satellites sont extrémement sensinles faibles variations du rapport*/a*,
chaque sous- réseau est modulé avec la périodieitautre sous- réseau. La périodicité des
deux sous- réseaux est alors mutuellement incomuralnle, ainsi le phénoméne de double
diffraction n’est pas le seul mécanisme responsddseextra- réflexions sur les clichés EDPs.
Toutes les réflexions peuvent étres indexées énauti une notation a quatre indices (hklm), les
réflexions OkIO sont communes aux deux sous- réseaars que les réflexions hkl0#AD) et
Oklm (m#0) appartiennent seulement aux blocs, BXMX respectivement. Les réflexions hkim
sont des satellites et semblent étre dues aux ol mutuelles des deux sous- réseaux.
Prenant I'exemple d’'un cliché de diffraction d’aisglectionnée SAEDFigure [I-19) d’'un
composé misfi{86]. Les spots le long de la direction [001] peuventséineexées utilisant une
approche composite en (3+)D avec quatre indicelitler. Dans I'image, on peut observer des
spots communs aux deux blocs et des spots appatrténahaque bloc: 0002 est un spot
commun, et 1100, 2200 et 2000 sont des spots appatt au bloc de symétrie pseudo-
guadratique (Q); d’'autre part les spots 0101, G02002 sont des spots appartenant au bloc de

symétrie pseudo- hexagonale (H). Le vecteur ghesisiFigure 11-19(a)) de telle sorte qu'il soit

égal a la distance entre les spots 1100 et 01001). Ainsi, le spot 1100 est a la fois un spot
basique du bloc pseudo- quadratique et un spotlisatdu premier ordre du bloc pseudo-
hexagonale. En tenant compte du vecteur g, ondmeut indexer tous les spots satellifesir la
Figure 11-19(b)).
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Figure 1I-19 : (a) Diffraction électronique de lagse (PHeS)osdNbS; selon I'axe de zone [001]. (b)
schématisation de la zone encadrée, avec représantas deux sous- mailles centrées Q (carré) et H
(rectangle). Les taches de diffraction ont étéxééds selon une notation a quatre indiceglfy) [86].
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c- Variants d’orientation :

Occasionnellement, les clichés EDPs peuvent ptésdes anomalies dues a la présence
du phénoméne de variants d’orientation de I'un stass- réseauxrigure 11-20). Le composé
(SnS) 1NbS, (figure 11-20(b)) est caractérisé par la présence de trois différemtriants
d’orientation du sous- réseau MS. La structurdaatée ainsi par I'alternance de couches &S
MS, ces dernieres sont superposées et formentaieistations qui difféerent par un angle de 60
autour de l'axe c. Par analogie, dans le compos&)&TaS (figure 11-20(a)) ce sont deux
orientations superposées de, Tfni different d’'un angle de 9Gutour de I'axe c. Dans tous ces

composeés ce sont des variants d’orientadi@fiun des deux sous- réseaux qui sont observées.

Figure 1I-20 : Exemples de clichés ED présentars dariants d'orientation : (a) dans Snfa8eux
variants de TasSdécalés de 90°. (b) dans SmT.afis variants de SmS décalés de [@3].

d- Observations le long de la direction [100] :

Lorsque le faisceau incident est dirigé le longlalalirection incommensurable [100],
seuls les plans (Okl) sont excités, par conséquele intensités de toutes les réflexions les
clichés EDPs proviennent de la contribution desxdsaus- réseau. Les rangées des réflexions
00l, 021, 04l...sont des rangées de taches équidtstasouvent sous forme de trainées diffuses
(Figure 1I-21).L’espace entre les taches adjacentes le longage ¥ correspond a la distance
entre les couches de méme type. La présence dédsadliffuses ou lignes de diffusion, révele la

présence du désordre dans le sous- réseau PbS.
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Figure 11-21 : Clichés de ED selon I'axe de zon@lf0ddans PbTabservé sur une bordure courth@e).

[I-2-4-2 Les composés misfits des systémes Bi-NkeSSb-Nb-X (X =S, Se) :

a- Cristaux tubulaires du systeme Bi-Nb-S :

Le désordre dans les misfits a été signalé parqgasl auteurs seulement dans le type
d’empilement d’'une méme couche, qui peut étre cpasda présence des variants d’orientation.
La présence de désordre ou défaut dans la séqd&amopilement Q- H (ie) dans la séquence
inter- lamellaire ou inter- couches, a été mis eidence par Otéro- Diaz et 487] et Gomez-
Herrero et al[88] lors de I'étude du systeme misfit Bi- Nb- S. Eneéous certaines conditions
de synthése, les cristaux lamellaires peuvent evuen donnant naissance a de nouvelles et
différentes morphologies : tubes, conesEigure 11-22). Ce type de morphologie ressemble a
celui obtenu dans d’autres systémes comme la citirlsFeSnSh,S; s [89].

La présence de tubes a été reportée pour Fglar Guemas et al. et Bernaert et[@, 91],
puis reportée par Moélo et &b2] dans I'étude du systeme [(Pb, Sn)g](Nb, Ti)S], (0.08< x
< 0.28 et n = 1- 3). L'étude structurale détaillée microscopie électronique n'a été menée que
pour le systeme Bi- Nb- S ou les auteurs repordant leur étude une forte composition et un

défaut (désordre) d’empilement le long du rayorutaipe.
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Figure 11-22 : Micrographies balayage présentant différentes morphologies Bapkase tubulaire du
systeme Bi-Nb-$37].

Figure 11-23 : Clichés de SAED d’un cristal tubu&gipris selon les directions (a) [0@1kt (b) [010} .
(c) HRTEM d'un cristal tubulaire, montrant la granflexibilité qui caractérise les composés midiits
systeme Bi-Nb-$87].

46



Les clichés de diffraction électronique d’aire sétmnnée (SAED) caractéristiques de ces
composeés tubulaires, présentent de fortes tratiffases le long de I'axe*qFigure 11-23(a,b))
causées par un grand désordre d’empilement irgerellaire. En plus de ce désordre, quelques
domaines présentent différentes séquences dengileffrigure [1-23(c)): le bicouche~
BiNb,Ss ayant une périodicité de 17.4 A et une séquenempilement ...Q,H,H.Q,H,H...et une
nouvelle phase BiNbsSy qui présente une périodicité de 29.2 A et une esgepi d’empilement
...Q,H,H HH.Q,H,H H,H.Q.... Cette derniere séquencentpilement est la plus élevée jamais
trouvée dans ce type de composés chalcogénures.

Il est suggéré que l'une des causes des courbagesodiches dans ces composeés, est ce désordre
inter- lamellaire. En effet vu la grande flexildlide ces cristaux, une faible tension entre les
couches Q et H est suffisante pour engendrer ceuveement qui donne naissance a des
composés en forme de tubulaif@s].

b- Les composés misfits du systeme Sb-Nb-X (X =$%)S

Les composeés ternaires sulphides a I'antimoineodadle (SbS)TS, and (SbS)(TS,).
(T =Ti, Ta, Nb) ont été synthétisés et caractéreé préalable par Gotoh et @3], Espinos et
al. [94] et par Otero-Diaz et gP5] utilisant les techniques de microscopie électromiq

Nous donnerons un bref apercu sur I'étude entrega Otero-Diaz et a[95] sur le
systeme Sb- Nb- S, car une étude détaillée felgefal’'une publication prochainement. Cette
étude a permis d’isoler une dizaine de phasestsisibno- et bi- couche avec des compositions
voisines entre 1.14 < x < 1.20.
La Figure [I-24(a,b)montre un exemple de clichés SAED d’'un mono- ceu@bS) 10\bS;, ou
le sous- réseau Q présente en plus de la modulaiifit ¢, une modulation additionnelle &

7/12 &* + 1/4 t*. Le sous- réseau Q peut a I'occasion présentemdetes.
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Figure 1I-24 : (a) et (b) Clichés SAED de (Sh@)\bS,, selon les directions [001] et [100]. (c) et (d)
Transformées de Fourier Filtrées (FFT) des imade$HEM associées a (a) et (9b].

Parmi les chalcogénures présentant un caracterfit mis composite, la classe des
composés selénides ne compte qu'une dizaine de rmeemhe premier misfit sélenide a
'antimoine a été synthétisé et caractérisé parangopie électronique a transmission (TEM) par
Salamanca-Oviedo et §86]: deux phases cristallographiques ont été isaéqsi different par
la symétrie du sous- réseau SbS; I'orthorhombig8eS€)1NbSe et le monoclinique
(SbSe) 1 NbSe. Les clichés de SAED-igure 11-25)sont caractéristiques des composés misfits
et peuvent s’interpréter facilement en termes ds-soéseaux pseudo- hexagonaux NG5
décrit par une maille C- centrée et pseudo- quigdia SbS (Q) décrit par une maille F- centrée.
La phase orthorhombique est caractérisée par uewede modulation primaire, e 4.2 A le
long de a*. La majorité des cristaux présente demnts d’orientation du sous- résealFyure
lI-25(a)), les cristaux de la phase monoclinique sont sdumeatlés et ne présentent pas des
variants d'orientation, mais les cristaux les phisondants montrent une inter- croissance
désordonnée des deux types de phases avec deés@BED tres complexéBigure 11-25(b))

La Figure [I-25(c),montre une micrographie a haute résolution (HRTPBKkge sur une
courbure d’'un cristal lamellaire ayant une séquetiempilement ...QHQH... et une périodicité
de= 12 A. Le Tableau Il-6résume les paramétres cristallographiques de gelmisfits du
systeme Sb-Nb-S(Se).
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Figure 11-25 : Deux clichés différents SAED pris leng de la direction [001]: (a) trois variants
d’orientation du sous- réseau Q de symétrie orthraldique, décalés de 60° et 120° de l'orientation
initiale. (b) phase avec un sous- réseau Q de sigmm@bnoclinique=84°). (¢) image a haute résolution
(HRTEM) d'une courbure d’un cristal, montrant laygénce d’empilement des couches H et Q. En encart
sa transformée de Fourier (FT) asso¢8&4.

Phases Bloc a(nm) b (hm) ¢ (nm; a (%) B y(©)
SOSLaNBS S 0@ 0s70r®) 1ua® %0 0 90
GOLADS  ws)  om  os  ses %0 -2 -%0
(SHSANDSS (S osatse 0se6r®) 11962 90 %0 90
(SDSNDS (PSS pame) 0500a() 119%6G) %0 %0 50

* Paramétres de maille des deux sous- réseaux calayp@rtir des clichés SAED. Les paramétres delendds
autres phases ont été déduits par la méthodefdactidn X des poudres

Tableau II-6 : Parameétres cristallographiques dgques composés misfits du systéeme Sb-Nb-S(Se).
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Chapitre Ill : Résultats et discussion
[lI-1 Partie expérimentale :

[1I-1-1 Préparation des cristaux :

La synthese par transport en phase vapeur (CVTaasthnique la plus appropriée a la
croissance des cristaux des chalcogénures des>rdgauansition. Tous les cristaux étudiés ont
été synthétisés par CVT, dont le principe tres §fidpest décrit dans I&igure 111-1. Un gradient

de température est établi, de maniére que les cadBpours se trouvant dans la zone a haute

température, se déposent par les phénoménes drétiapoet de convection, sous forme
monocristalline dans la zone a basse température.

% Température
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Figure lll-1 : Schéma d’un four tubulaire utiliséyr le transport en phase vapeur (CVT).

I1I-1-1-1 Les composés d'intercalations GANbX, (X = S, Se):

Les cristaux de la phase B¥bSe, sont préparés par une réaction a I'état de paodidre
mélange stoechiométrique des éléments Ge (#K),(4N) et Se (4N), selon un rapport de

0.5 :1:2, en présence d’iode (< 5mgfmomme agent de transport, pour favoriser la savise.
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Le mélange est scellé sous vide dans un tube erzgehauffé progressivement jusqu'a une
température de 1040 °C pendant 10 jours, puisidgftentement jusqu'a température ambiante.

Les échantillons de la phase 8bS, ont été préparés par une réaction de transport en
phase vapeur, selon deux procédés différents :

Le premier procédé est identique au précédent; amemélange stoechiométrique des
éléments Ge (4N)Nb (4N) et S (4N) dans un rapport de 0.5:1:2 eés@nce diode (<
5mg/cni). Le mélange est ensuite chauffé & une tempérdrit)00 °C pendant 20 jours, puis
refroidi lentement jusqu'a température ambiante.

Le deuxieme procédé, consiste en un mélange storeéhique de Ge (4N) et Np8ans
un rapport de 0.5 :1 a une température entre 1080-2 C durant 10 a 20 jours, sans agent de
transport. La phase Nb& été préparée au préalable, en chauffant un gelapproprié des

éléments dans un tube en silice & 1000° C duransemaine.

[11-1-1-2 Les composes misfits (SbX)«(NbX2), (X =S, Se;n=1, 2):

Les composés misfits (SbX}YNbX2), (X = S, Se ; n = 1, Xont prépares par CVT selon
deux procédés différents:
1) Les misfits ternaires sont préparés a partindhelange stoechiométrique de Sb, Nb et S ou
Se (4N), placé dans un tube en quartz scellé sidles puis chauffé progressivement a 1000 °C
durant une dizaine de jours.
2) Les misfits quaternaires sont préparés a pdidine phase ternaire de composition nominale
SbNBSs préparée selon le premier procédé. Cette phasermge une seconde fois, puis remise
dans les mémes conditions de synthése que précéddnavec une petite quantitelQ %) de
sélénium (4N). Le four est ensuite éteint, et |éamge est refroidit lentement jusqu'a température

ambiante.
I1I-1-2 Méthodes d'analyse :
111-1-2-1 Diffraction sur monocristal :

Plusieurs monocristaux ont été testés, et les enedlont été sélectionnés pour la collecte

des intensités.
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La collecte des intensités des composés d'intdicaka GgNbX, (X = S, Se) a été
effectuée sur un diffractometre & rayon X SMART-APECD (Bruker AXS), avec un
monochromateur de graphite utilisant la radiatiandG Mo. Le traitement des intensités a été
effectué a I'aide de la chaine de programme SMART

Pour le composé misfit quaternaire, la collectests&dfectuée grace a un diffractometre
XCalibur S, avec un monochromateur de graphitésatit la radiation K du Mo.Une correction
d’absorption empirique utilisant le programme SADRR] a été appliquée. Et la résolution
structurale des différentes phases, s’est effegua@emnéthode directe, et I'affinement avec la
chaine de programme JANA20(X).

[1I-1-2-2 Microscopie €électroniques en transmissiofTEM) :

Les expériences de microscopie électronique emsrrasion (TEM) ont été réalisées au
Centre de Microscopie Electronique, de I'Universitémplutense de Madrid (Espagne), sous la
direction du Pr, L.C. Otero-Diaz.

L'étude par microscopie électronique en transmisgibEM), a été réalisée grace a un
microscope Philips CM 200 FEG, équipé d’'un syst@&memicroanalyse EDAX DX4 et d’un
goniométre a double inclinaison #e35°. Les images a haute résolution TEM (HRTEM) éist
obtenues a l'aide d’'un microscope JEM 3000 F (pdentésolution de 0.17 nm), ajusté avec un

micro- analyseur Oxford INCA suite.

Préparation des échantillons

Les échantillons utilisés pour la caractérisatiam PEM, sont préparés par dispersion
ultrasonique dans du butanol, pendant 5 minuteshaeiere a limiter la présence potentielle
d’agrégats. En effet, I'échantillon observé, daiedrés mince (de I'ordre de quelques dizaines de
nanometres d’épaisseur), pour ne pas absorber Mmisélectrons, mais permettre leur
transmission. Quelques gouttes de la suspensiohessuite déposées sur une grille en cuivre,
recouverte par un film de carbone amorphe commeate cristallites. On laisse le butanol

s’évaporer a I'air ensuite on introduit la grillargs le microscope.
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I11-2 Résultats et discussion :

I1I-2-1 Les composés d’intercalation au Germanium :

[11-2-1- Etude par diffraction des rayons X :

Dans cette partie, nous présentons les résultatenmant la diffraction des rayons X sur
monocristal de deux nouveaux composés dichalcogénuwopés au germanium: 2H-
Gay21N\bSe et 4H-Ggsd\NbS; [4]. Le Tableau IlI-1,résume les conditions d'acquisition et les
résultats d'affinement des diagrammes de diffrackioEn plus de ces phases, nous avons trouvé
dans les échantillons préparés deNkeX, (X = S, Se) des monocristaux de différents composé
connus :

- La forme hexagonale de be; (a = 3.4 A, ¢ = 13.03 Ap].

- Le polytype rhomboédrique 3R-Np& = 3.33 A, ¢ = 17.93 Ap].

- La phase G@NbS; superstructure de 2H-NpG = 5.7613 (2) A, ¢ = 13.469(6) A) identique a
celle trouvée par Pocha et ]

- Une phase monocristalline dont les paramétremaite (a = 3.33 A, ¢ = 38.8 A) sont proches
de ceux du composé trigonal 6RgG¥Nb; >, (a = 3.3227 (6) A, ¢ = 38.409(8) A) trouvé par
Harbrecht et al8], que de ceux de I'hnexagonal polymorphe 6H:/BbS, caractérisé par Pocha
et al. (a = 3.339(1) A et ¢ = 37.326(7) &). Mais la collecte n'a pas été entamée, faute de
cristaux de bonne qualité.

La structure Gg17 NbSe [4] a été affinée selon le modeake(P&/mmc) proposé par
Omloo et al[9]. L'affinement final converge vers un facteur de faamce Rps= 2.68%, Rops =
2.61% et un taux d’occupation de 0.217. La cartalé de densité électronique, montre que les
pics résiduels les plus élevés (2.71 et -1.38% sont autour de I'atome Se. &eNbSe
cristallise avec une structure type 2H-NhSearactérisée par des couches formées par des
prismes trigonaux NbSjoints par les arétes. Les atomes de Ge, s’ialnt dans les sites vides
octaédriques des lacunes de Van der Waals situdesles couches Nbgeavec une séquence
d’empilement AcABcBy (A, B = Se ; ¢ = Nby = Ge),(voir Figure 111-2).
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Formule Gg.17NbSe Ge 33NbS, G 2gsNbS,
Masse molaire (g.md) 266.58 181.22 177.93
Dimension du cristal (mf 0.06-0.05-0.015 0.09- 0.075- 0.05 0.056-0.047-0.020
Groupe d'espace (N°) P6&/mmc (194) P6/mcm (193) P6&mc (186)
Nombre de motifs Z 2 2 4
Paramétres de maille (A) a=b =3.4560(9) a=b=5.7613(2) a=bh=3.3392(9)
c =12.966(3) c =13.4696(5) €=25.404(7)
Volume (&%) 134.11(6) 387.19 (2) 245.31(11)
Densité calculée (g.cf 6.5992 4.6617 4.8163
Coefficient d’absorption (mi 33.631 9.691 9.652
Temperature (K) 298 100 298
Longueur d’onde (A) 0.71073 0.71073 0.71073
Longueur angulaire de balayage T ( 3.41-28.81 4.08- 39.93 1.60-28.75

h, k, I limite des indices

-2< h<4, -4< k<4,16<I<11

-10<h<10,-10<k<10,-24< I<24

-4< h<4, -4< k<4, -29< |< 34

Nombre de reflections mesurées 1112 9574 3966
Nombre de reflections indépendante90 469 293

Nombre de réflections avec I’5@) 84 333 268
Correction d’absorption empirique empirique empirique
Tmind Tmax 0.6119 0.6720 0.5903
Paraméters affinés 10 15 23

GOF 1.76 1.85 4.65
(R/IR)obs (%) 2.68/2.61 2.89/3.15 6.89/8.47
(RIRy)an (%) 3.41/2.80 4.32/3.3 7.87/8.53
Densité électronique résiduelle max 2.71 et 1.56 4.66 et -3.01 3.64 et -3.87
et min (/A%

Tableau 1 : Données cristallographiques, conditidiecquisition des données et d'affinement de

paramétres des phases ;@#&NbSe, Ga 33NbS, et Gg sd\bS..

La coordination autour de l'atome de Nb est tridenprismatique parfaite; les six
distances Nb-Se = 2.6070 (7) A équivalentes, somparables a celles observées dans 2H-
NbSe (Nb-Se = 2.5983 (5) A)J10]. Les six distances Ge-Se = 2.5349 (7) A sont aussi
équivalentes, ceci indique que I'atome intercaksitlocalisé au centre d’'un octaedre d’atomes
de sélénium. Ces distances sont proches de celleslées a partir des rayons ioniques des
atomes Ge et Se (1.22 and 1.16[&)], mais plus larges comparées a celles observées dan
d’autres composés comme dans;&® (2.331(2) - 2.370(2) A)12] et dans SrCiGeSe
(2.345(2) - 2.370(4) A)13].

Les positions atomiques, les principales distamees- atomiques, et les différents parametres

Uij, sont regroupés respectivement dansligsleaux I11-(2- 3 et 4)
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Figure 1ll-2 : (a) Projection de la structure dey@@NbSe le long de la direction [11 -2 O].
(b) Structure de Geg;NbSe montrant la coordination trigonale prismatique desmes de niobium ; les
atomes de germanium (cercles noirs) occupentties ettaédriques.

Formule Atome Position X y z W, |Occupation
Ge .1 NbSe Nb 2b 0 0 1/4 0.0075(4) 1

Se Af 1/3 2/3 0.12059(8) 0.0081(4) 1

Ge 2a 0 0 0 0.013(3) 0.217(8)
Ges;NbS Nbl  4c 1/3 2/3 0.25 0.00343(10) 1

Nb2 2a 0 0 0.25 0.00344(12) 1

S 12k 0.33553(12) 0 0.36632(5) 0.00456(18) 1

Ge 2b 0 0 0 0.00838(17) 1
GBS, Nbl  2b 1/3 2/3 0 0.0075(13) 1

Nb2 2b 1/3 2/3 0.2663(2) 0.0071(12) 1

S1 2a 0 0 0.3271(5) 0.0062(16) 1

S2 2a 0 0 0.2040(5) 0.0062(16) 1

S3 2b 2/3 1/3 -0.0611(6) 0.0077(19) 1

S4 2b 1/3 2/3  0.5628(7) 0.0077(19) 1

Gel 2b 1/3 2/3 0.1282(11) 0.016(4) 0.323(17)

Ge2 2b 1/3 2/3 0.8728(11) 0.016(4) 0.253(19)

U, est défini comme le tiers de la trace du tensehogonalisé .

Tableau I1I-2 : Positions atomiques et facteursddplacements atomiques isotropeg) (Bes phases :
Gey21NbSe, Gey 33NbS; et Gg 2\bS,.
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Formule Atomes connectés  Distances (A) Formule Amoonnectés  Distances (A
Gey1N\bSe Nb-Se (x6) 2.6070 (7) Geys\bS,  Nb1-S3 (x3) 2.475 (9)
Nb-Ge (x2) 3.2414 (7) Nb1-S4 (x3) 2.503 (11)
Ge-Se (x6) 2.5349 (7) Nb1l-Gel (x3) 3.26 (3)
Nb1l-Ge2 (x3) 3.23 (3)
GasNbS Nb1-S (x6) 2.4736 (5) Nb2-S1 (x3) 2.470 (8)
Nb1-S (x6) 2.4884 (4) Nb2-S2 (x3) 2.494 (9)
Nb-Ge (x2) 3.3674 (5) Nb2-Ge2 (x3) 3.32 (2)
Ge-S (x6) 2.6418 (7) Gel-S2 (x3) 2.73 (2)
Gel-S4(x3) 2.54 (2)
Ge2-S1(x3) 2.251 (15)
Ge2-S3 (x3) 2.56 (2)

Tableau Il1I-3 : Distances interatomiques (A) pas phases : GaNbSe, Ga 33NbS; et G sd\bS,.

Formule Atome (9 Uoo Uasz Uqo Uiz Uos
Ge . NDSe  Ge 0.015(3) 0.015(3) 0.009(5) 0.0077(16) 0 0
Nb 0.0058(5) 0.0058(5) 0.0111(8) 0.0029(3) 0 0
Se 0.0063(5) 0.0063(5) 0.0119(7) 0.0031(2) 0 0
GeNbS,  Ge 0.0079(2) 0.0079(2) 0.0094(3) 0.00393(10) 0 q
Nb1 0.00327(13)  0.00327(13) 0.00375(17) 0.00163(6) O 0
Nb2 0.00335(15)  0.00335(15) 0.0036(2) 0.00168(7) 0 0
S 0.0048(2) 0.0045(3) 0.0043(2) 0.00225(13) 00008 0
Geyaef\DS,  Gel 0.013(4) 0.013(4) 0.022(9) 0.007(2) 0 0
Ge2 0.013(4) 0.013(4) 0.022(9) 0.007(2) 0 0
Nb1 0.0057(15) 0.0057(15) 0.011(2) 0.0028(8) 0 q
Nb2 0.0029(13)  0.0029(13) 0.016(3) 0.0015(6) 0 9
s1 0.0036(17) 0.0036(17) 0.011(4) 0.0018(8) 0 0
S2 0.0036(17) 0.0036(17) 0.011(4) 0.0018(8) 0 0
s3 0.006(2) 0.006(2) 0.012(4) 0.0028(11) 0 0
sS4 0.006(2) 0.006(2) 0.012(4) 0.0028(11) 0 0

Tableau lll-4 : Facteurs de déplacements atomigne®tropes pour les phases ; G#bSe, Ga:NbS

et Ggsd\bS.

La structure de Gesf\bS; [4] a été déterminée, en utilisant les positions atoesdgle la

structure 4H-Ag,NbS, trouvée par Wiegers et dll4]. Nous avons considéré, une phase

hypothétique 4HNDbS, seulement connue pour Ta$E5] comme structure héte pour les atomes

de Ge intercalant.
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Dans la structure 4H-AgNbS, 'atome intercalant ('argent), occupe la mottiés sites
entre les couches NhSavec un taux d’occupation de 43% (il y a seulénuere seule position
atomique pour I’Ag). Dans notre cas la synthes€&alarier- différence révele I'existence du Ge
en deux positions atomiques : Gel (1/3 2/3 0.12@x aine occupation de 23.3% (la méme
position que celle de I'Ag dans 4H-AgNDS,), et Ge2 (1/3 2/3 0.872) occupant une nouvelle
position dans la structure avec un taux d’occupati® 'ordre de 25.3%.

L'affinement final converge vers un facteur de cante Rps= 6.89% et Rops = 8.47%.

La carte finale de densité électronique, indique imensité des pics résiduels (maximum et le
minimum), un peu élevée autour de I'atome Nb2 (32643.87 &A%): probablement liée au
désordre dans la maille, causé par des défautpdéments.

Le sous- réseau NbSdans la structure de @gd\bS;,, présente un polytype 4H,
caractérisé par des sandwiches Nim®nt le Nb en coordination trigonale prismatiGwec les
atomes de soufre. Les atomes de Ge sont localéséslds sites vides octaédriques de Van der
Waals, situés entre les couches pkEvec une séquence d’empilement AbARGBE&BaChCR
(A,B,C=S;a, b=Nhy, B=Ge)yoir Figure IlI-3.

Toutes les distances Nb-S autour des atomes de ddb cfordination trigonale
prismatique) sont similaires : Les polyédres s@getement déformés, et les distances Nb-S
varient de 2.470(8) A a 2.503(11) A. Elles sont pamables a celles observées par Pocha et al.
[7] dans GeNbS,, x = 1/3 et 1/4 (Nb-S : 2.473(1) a 2.491(2) A), er Wiegers et al dans
quelques composés d'intercalation ogbS (2.479(1) A)[16] et dans SiEgNbS, (2.470(2) a
2.493(2) A)[17]. En revanche, ledistances Ge-S, présentent respectivement, troigesoet
trois longues distances 2.251(15) A et 2.56 (2)ufoar du premier atome de Ge, ces distances
sont similaires a celles observées dang; 8BS, [7]. Le second atome de Ge est lui aussi
déplacé du centre d’'un arrangement octaédriquerded de soufre, avec respectivement, trois
courtes et trois longues distances 2.54 (2) A7 23) A.

Les positions atomiques, les principales distanogsr- atomiques et les différents
parametres Uij sont regroupés respectivement @sisbleaux I11-(2, 3 et 4)
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Figure 111-3 : (&) Projection de la structure de;@gNbS, le long de la direction [11 -2 Q]. (b) Structure d
Ga2sf\bS, montrant la coordination trigonale prismatique @#smes de niobium ; les atomes de
germanium (cercles noirs) occupent les sites ontpésk.

La phase GgNbS; (a = 5.7613 (2) A, ¢ = 13.469(6) A), est identigueelle trouvée par
Pocha et al[7], avec un paramétre ¢ légérement inférieur (c 51R3) A), ceci peut s’expliquer
par les conditions de la collecte qui sont difféesn ou par une légére variation de la
composition. Dans notre cas nous avons entaménkafient de la structure @é€NbS, dans les
deux groupes d'espacessfocm et P&@2. Dans le groupe Béhcm, le facteur de confiance a
convergé vers Bs = 2.89% et Rops = 3.15%, mais dans le groupe d’espace2Pp et
contrairement a Pocha et |l], I'affinement a été effectué dans une structuréyge Ph;sTaS
(Pb en position 2b) et non de type; S, comme c'est le cas des composégsibS, (M =
Mn, Fe, Co, Ni)[18]. En effet, le type d’empilement des couches des edode Pb et Sn est
différent, il est de type AA dans le cas de Pbdeettype AB dans le cas de Srigure llI-4).
L’affinement a conduit & un facteur de confiancgsR 2.81% et Rons = 3.08% comparable a
celui obtenu dans BBncm (Ryps = 2.89% et Rops = 3.15%) et a une cote z = -0.00075 (9) de
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'atome Nb en position 4f (1/3, 2/3, z) ne dévigas trop de la valeur z = 0. Enfin, il faut noter
que lors de l'affinement dans 22 de plusieurs phases du typgdbS; (M = Mn, Fe, Co, Ni)
[18], le facteur de confiance obtenu est d’autant @ugel que I'affinement de la cote z du métal
M en position 4f (1/3, 2/3, z), dévie de la valeur 0.

Dans le cas de Bfncm, toutes les distances obtenues : Nb1-6S 38.&) A, Nb2-6S =
2.4884 (4) A et Ge-6S = 2.6418 (7) A, sont trésilsines a celles obtenues par Pocha ef7a).
(Nb1-6S = 2.477 (1) A, Nb2-6S = 2.491 (2) A et G&62.649 (2) A). Des distances similaires
sont aussi observées dans@6avec : Nb1-6S = 2.4883 (10) A, Nb2-6S = 2.4669 @& 2.4804
(17) A et Ge-6S = 2.6418 (9) A.

Les positions atomiques, les principales distanioger- atomiques et les différents

parametres Uij sont regroupés respectivement @aisbleaux Ill-(2, 3 et 4)

Mo
Sny/ P

L7

Figure 1ll-4 : Structure de (a) et §NDS; (b) Ph/sNbS,.

[11-2-2 Etude par microscopie €lectronique en trangnission :
Les observations par microscopie a balayage, ontipel’analyser la morphologie de nos

échantillons. LaFigure IlI-5 rassemble les micrographies de@&Se et GgNbS,. Dans les

deux cas, les particules présentent une répartitomogene avec une morphologie lamellaire.
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Figure l1I-5 : Micrographes a balayage de monoatistde morphologie lamellaires : (a),8bSe et (b)
GgNbS,.

Les résultants des analyses par XEDS de plusieistaux de la phase @é¢ébSe avec

une gamme de compositions 0.15 < x < 0.5 sont réswhans I§ ableau I11-5

SAED type Ge at. ¢ Nb at. % Se at. 9 Sat. ¢
Ge,NbSe,

Fig. 6a 5.0 33.5 61.5

Fig. 6b 7.9 29.7 62.4

Fig. 3c 8.3 29.9 61.8

Fig. 3d 15.2 30.1 54.7

GeNbS,

Fig. 9a 4.0 33.0 63.0
Fig. 9b 7.6 30.7 61.8
Fig. 11c 9.60 38.10 52.30

Tableau IlI-5 : Résultats obtenus par XEDS pougédints cristaux de @dbX, (X = S, Se).

Pour une composition x ~ 0.15, les clichés de afition SAED obtenus le long de la
direction [0001], présentent les réflexions (spbegiques de la phase 2H-Nb8&ede tres faibles
spots caractéristiques de superstructures, avepéateslicités de @/2 x a*/2 et a*/y3 X a*/\3
(a0 est le parametre de maille de la structure hdt),Figure. I11-6(a).
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Figure IlI-6 : Clichés de SAED d'axes de zones déstaux de G&NbSe pour les compositions : (a) X ~
0.15, (b) x ~ 0.27, (c) x ~ 1/2, (d) : spots (adétérents symboles) caractérisant des superstestde
différentes types de familles : O => ¥/@ a*; + => 1/2a*; * => 1V3 a*.

Dans la gamme de compositions 0.15 < x < 1/3,llekés SAED montrent des satellites
de forte intensité autour des réflexions basiqweHiNbSe (Figure. 111-6(b)).L’intensité de ces
réflexions satellites augmente avec la proportiogermanium (x) dans le cristal. Le méme type
de clichés a été observé par Van Tendeloo @194 lors de I'étude par microscopie électronique
du composé d’'intercalation F&NbS,. Ces clichés peuvent s’expliquer, par la supetiposde
deux familles de satellites : la premiére correspdnine superstructure du typg?®aa (& est le
parametre de maille de la structure héte), et Ixidene a une superstructure du typSa a.3.
Les trés faibles réflexions du type M@ as*, marquées par des cercles (O) dansidaire I1-

6(d), sont dues probablement a la double diffraction.
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La composition obtenue par XEDS pour des cristautowm de x ~ 0.25 est
Ga 2 NbposSe, elle est en bon accord avec la formulation oleelous de I'affinement de la
structure de Gg1N\bSe.

Les images de haute résolution HRTEM prises aveéaisceau incident parallele a la
direction d’empilement, sont dominées par des stpeatures de types @a2a ou ay3x a3
dépendant de l'aire du cristal soumis a I'obseorafFigure 111-7). Ceci suggére la présence de
microdomaines, ou les atomes de germanium dansgstalcsont ordonnés suivant des schémas

différents.

Figure IllI-7 : Fourier filtrée d’'un axe de zone () d’'une image HRTEM d’un cristal de composition
nominale x ~ 1/4. Dans (a) le contraste est dorparéune superstructure du typeX@&a, dans (b) du
typeV3a x V3a. Les DDPs correspondantes sont insérées dansages

Dans le but de connaitre la séquence d’empilentdestimages HRTEM sont prises sur
des courbures qui peuvent se présenter aux borgeealgues cristaux. Les clichés de diffraction
digitales (DDPs), correspondant aux images HRTEMsept pour quelques cristaux de
composition x[0 0.32 et dans deux orientations différen(egyures Il1-8(a,b)),montrent une
séquence d’empilement de type 2H, identifiée pactanditions d’extinctions (h h -2h | : 1=2n) et

une périodicité deo= 1.28 nm.
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[2-1-10]

Figure 111-8 : (a) DDPs d’'une image f HRTEM monttda sequence d’empilemnt 2H avec une périodicité
de 1.28 nm le long de c. (a) axe de zone [0 1,-(bDlaxe de zone [2 -1 -1 0].

D’autres part, les analyses XEDS de nombreux cstie la phase GEbS,, révélent une
gamme de composition comprise entre 0.12 < x <l@8.clichés de diffraction SAED obtenus
avec un faisceau incident le long de la directi®OO[L] (Figures IlI-9(a,b)) montrent des
réflexions satellites correspondant a une supeitsirel de type @3 x ay3. L'intensité de ces
satellites augmente avec la proportion du germanixjpcomme c’est le cas pour la phase
GeNbSe. Les paramétres de la supermaille mesurée a pagiclichés SAED :pa= 0.33 nm,
a3 = 0.58 nm, sont proches des valeurs idéalgs: @33 nm et @3 = 0.57 nm (g valeur
donnée par Fisher et dR1]). La Figure 11I-10 montre une image HRTEM correspondante au
cliché SAED de la fgure 111-9(b), dont le contraste est dominée par la supersteigB x a.3.
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Figure 111-9 : Clichés de SAED d’'axes de zones [[Jalu composé GaIbS, pour les compositions : (a) x
~0.12, le cliché montre des satellites de faiblensité du type/3a x V3a; (b) x ~ 1/4, le cliché montre
des satellites intense du tyg8a x V3a,; (c) cliché de SAED pris dans le cristal indique (e) aprés

'image HRTEM, les réflexions satellites ont dispes et seul le phénomeéne de diffusion est observée.

Le cliché SAED de laigure IlI-11(a),montre une supermaille d’'ordre quatre avec une
périodicité le long de I'axe ¢ de l'ordre de 2.58.nCette derniere est proche du parametre de
maille de la structure héte, mesuré par diffracties rayons X (&= 2.54 nm).

L'image HRTEM correspondanté-igure IlI-11(b)) est un micrographe élargi, ou la
supermaille apparait comme un imposant rectangte B haut et en bas de I'image sont insérés
respectivement, une Fourrier filtrée ainsi que $2PDmontrant des spots de supermaille. La
composition obtenue par XEDS pour des cristauxuaude x ~ 0.2 est : Ged\b; 555, elleest en

bon accord avec la formulation obtenue lors ddifiament de la structure @gd\bS,.
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Figure 11I-10: image HRTEM d’'axe de zone [0001] w'gristal de composition nominale x ~ 1/4. Le
contraste est dominé par une superstructure duBgpe \3a.

Cependant, le désordre le long de la direction giezment est une chose commune dans
ce genre de cristaux. Ainsi, lagure 1ll-11(c)montre une image HRTEM, d’un cristal différent,
présentant un désordre d’empilement le long derktibn c, et des périodicités égales a deux,
quatre et six fois I'’épaisseur d’'une monocouche Nh$mage insérée correspond a sa DDP, ou
seuls des rangées de taches continues (trainée)servées le long de I'axe c*. La présence de
désordre n’est pas une chose étrange dans leypedytcar ces derniers, sont apparentés par des
déplacements, et/ou des rotations de couches avdaildles intéractions. En plus différentes
étapes sont nécessaires, si 'atome de germanicapecde maniére hétérogene les lacunes de
Van der Waals le long de l'axe c.

Finalement, il faut remarquer que dans les deuwesyge chalcogénures, l'ordre des
atomes de germanium est seulement détecté parstigie €lectronique par la présence de spots
de réflexions. Ceci est probablement dd, a laetdiks petite du domaine cohérent dans lequel
I'ordre des atomes de germanium prend place damgjarité du cristal, et a la forte interaction
des électrons avec la matiere. Cet ordre n’estcttpar microscopie électronique et par
diffraction des rayons X, que pour une occupatiatalé des atomes de germanium des sites

cristallographiques ; c’est le cas dep@BIbS,.
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Figure IlI-11 : (a) Cliché SAED d’axe de zone [2110] montrant une périodicité de 2.56 nm, en ples
trainées de diffusion le long de c*. (b) L'image HEM correspondante, une image Fourier filtrée & un
DDP élargie sont insérées. (c) une image HRTEM dtistal différent montrant le désordre le longlale

direction d’empilement
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[11-3 Les composés misfits du systeme Sb-Nb-S(Se) :

L’exploration du systeme Sb- Nb- S- Se a permisadér plusieurs phases misfits de
morphologie lamellaireg=igure 111-12).

L’analyse semi- quantitativele nombreux cristaux par XEDS, montre |'existenee d
composeés ternaires et quaternaires ayant des caiopsscomprises entre 1.14 et 120ir
Tableau I11-6);il s’agit :

- de monocouches (SbX)NbX, (X = S, Se), et de quelques rares cristaux duucite (SbS)
(NbS,),. Ces phases ont déja été synthétisées et casae®npar microscopie électronique en
transmission (TEM), par Otero-Di&22] et parSalamanca- Oviedo et §23].

- du misfit (Sb2xS6&)1.1NbS)2 (X ~ 0.41-0.47)[24]; qui selon notre connaissance, il s’agit du
premier misfit & anions mixtes reporté dans cettgd gamme de compogés].

Dans le but de vérifier le type de structure de amaposés misfits, différentes analyses

par DRX et TEM ont été menées.

B M

aj - b)

Figure 111-12 : Micrographies a balayage de morgtatix de morphologie lamellaire du systéme Sb-Nb-
S(Se). (a) la phase (SbS6)1.16(NbS).. (b) la phase (SbhSg) (NbSe).
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Systéeme at% Sb at% Nb at% S at% Se
Sb- Nb- S 23.46 23.13 53.42
21.0 17.0 62.0
20.7 16.9 62.4
19.7 19.6 60.7
14.43 26.19 59.37
15.29 25.49 59.22
13.3 22.5 64.2
Sb- Nb- Se 20.51 19.00
21.90 19.69 60.49
58.41
Sb-Nb-S-Se  11.6 (3) 29.6 (4) 51.9 (3)
13.0 (3) 32.3 (4) 48.3 (3) 6.9 (2)
11.0 (3) 28.6 (4) 53.5(3) 6.4 (2)
12.3(2) 23.8 (8) 58.7 (1) 6.9 (2)
11.9 (2) 23.6 (8) 58.6 (1) 5.1 (6)
12.0 (2) 22.3 (8) 60.6 (1) 6.0 (6)
5.0 (6)

Tableau Il1I-6 : Résultats obtenus par XEDS pouédints cristaux dans le systéme Sb-Nb-S(Se).

[11-3-1- Etude par diffraction des rayons X du composé ‘misfit’ (SbS xS&)1.16(Nb1.0363)2 :

Dans cette partie, nous présentons les résultatenant la diffraction des rayons X sur
monocristal d’'un nouveau chalcogénure composites dansystéme Sb- Nb- S- S€SbS.
xS6)1.1(Nb1.03632)2 [24]. Il s’agit du premier misfit présentant a la foissdatomes de Se et S
dans le sous- réseau Q et seulement des atomedats & sous- réseau H.

Les clichés de diffraction des rayons X (DRX) sphitét complexes, ils peuvent étres
indexés a travers l'identification de quatre jewxrdflexions(voir Figure 111-13, partageant un
axe commun désigné peat. Deux jeux de réflexions causés par une maillgorégue pseudo-
hexagonale et provenant des couches ;NiS), sont reliés les uns aux autres par
approximativement une rotation de 90° autour deel@t (Figures IlI-13(a,b)) Les deux autres
jeux de réflexions causés par une maille réciprogseudo- quadratique, proviennent des
couches ShSSe (Q), sont reliés les uns aux autres par une ootatiune macle de 60° autour
de l'axec* (Figures 1ll-13(c,d))La nature complémentaire de ces macles, suggerasartion
des blocs pseudo- quadratiques entre les coucleesigshéxagonaux de Nhbette insertion
engendre une macle de 90° dans la part;NalBrs que la nature pseudo- héxagonale de,NbS

entraine une rotation de 60° des insertions qugdes. Cette image soutient nos essais de
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résoudre cette structure, en utilisant seulemengjeunde réflexion pseudo- hexagonal. La
structure résultante consiste, en une double codehdb$ formée par des prismes trigonaux
{NbSg}, reliés par les cOtés, et séparés par de grdadases. La taille de ces lacunes donne une
indication sur les blocs Q, elle correspond pafagnt a I'espace requit pour deux couches
d’atomes SbS,Se. En effet, le paramétre de la maille ¢ = 17.62 gk guelque peu large
comparé a I'épaisseur totale des couches SbS &,NIb5.68 + 11.88 = 17.56 A. Comme
I'épaisseur des couches (NpSreste presque inchangée malgré les extra atométhdeette
différence est alors attribuée a I'expansion desclees du sous- réseau Q, causée par une
substitution partielle des atomes de S par des esoe Se. Malheureusement, une solution
directe de la structure du sous- réseau Q est oquéel, due a I'apparition du phénomene de
diffusion affectant les réflexions correspondantess réflexions laissent apparaitre des trainées
le long de l'axec* (Figure Ill-14), ce qui empéche l'indexation et I'intégration déflexions
individuelles du sous- réseau Q, condition préalgmur un affinement conventionnel de la
structure a partir des données de diffraction dgsns X.

La présence de ces lignes de diffusion est probadieliée au nombre élevé de défauts
d’empilement présents dans le sous- réseau Qntgde la direction c. En effet, avec de faibles
liaisons de Van der Waals joignant les couchesinessentre elles, les défauts structuraux, a
savoir les mésorientations entre les blocs adjaceatir Kuypers et al[26]) et I'existence de
variétés de polytypes dans le méme cristal, peyoaier un réle important, quant a I'apparition
de ces lignes de diffusion.

Alors qu’une détermination de la structure atomiquesous- réseau, a partir des données
des rayons X n’est pas possible, un modéle straicest alors construit en supposant que, les
couches du sous- réseau Q consistent en un blpais&&ur de deux couches d’atomes, d’'une
structure type NaCl. La structure complete du casitppcontenant a la fois les couches Q et H a
été ensuite élaborée, en utilisant une approcheasite a (3+1)-dimensions. La validité de ce
modele a été vérifiee par l'intégration des int&ssdes réflexions de la couche H. La couche H
contient des informations limitées concernant tacstire atomique des couches Q, car il y a un

recouvrement total des réflexion¥){) des deux sous- réseaux.
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H sous-réseau 1
Plan hk0

H sous-réseau 2
Plan hi0

Les quatres
S0US-Téseaux

{J sous-réseau 2
Plan hk0

(J sous-réseau 1
Plan hk0

Figure 11I-13 : Section hkO du réseau réciproquendtristal (SbX);(NbX,), (X = S, Se), montrant les
reflexions de quatre sous- réseaux.

Q sous-reseaul () sous-réseau 1
Plan hk0 Flan hll

Figure 1lI-14 : Désordre d’empilement, engendraes ttainées le long de I'ag# dans sous- réseau Q.

Le Tableau llI-7résume les conditions d'acquisition et les résultBaffinement des
diagrammes de diffraction X.
La Figure 1ll-15 montre une projection dans le plaac)(de la structure résultante de

I'affinement de la part commune. Cette structurecesstituée d’'une double couche de BbS
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séparée par une épaisseur de deux couches d’atleT®s%,Se, avec a = 5.7672(19) A, ¢ =
17.618(6) A ep = 96.18(3) ° pour les mémes composants, maisnooenmensurabilité apparait
le long de la direction des axes kb = 3.3442(13) A pour le sous- réseau MlEShb, =
2.8755(13) A pour ShSSes..

La structure de la part NbS®st similaire a celle trouvée par Auriel et[al/] dans le
monoclinique MLD (PbSh4{NbS),. Les deux sandwiches adjacents NisBparés par des
lacunes de Van der Waals, sont empilés de mani€kcidre les deux- tiers de la structure du
composé non- stoechiométrique 3R-NES .

Toutes les distances Nb-S sont similaires a céites/ées dans 3R-NbgS, [10] et dans
les deux polytypes (PbS}U(NbS,),. L'affinement de la part NbSa donné la formule NRseS,.

La coordination trigonale prismatique autour deoae Nb est |légérement distordue avec des
distances Nb- S variant de 2.46(4) A a4 2.49(3) A.

La synthése de Fourrier- différence, révéle I'extise d'un atome de Nb interstitiel (extra
atome), occupant le site désigné Nb3 entre lesntwdw. Cet atome additionnel occupe
statistiquement 7.2(7) % des sites octaédriqueanta@ntre les blocs NaSCette occupation est
légerement faible comparé a celle trouvée par Awteal. [27] (autour de 9.7(8)%). Ce
phénoméne d’atomes interstitiels est courammenereésdans les structures baties par un
empilement de couches NbS

Les distances Nb-S autour de I'atome Nb3 varient2d6(4) A a 2.56(5) A, cet atome
additionnel est alors légéerement déplacé des cedis polyédres octaédriques formés par les
atomes de soufre. Ce déplacement peut étre expkguéegardant I'environnement de ces
octaedres Nb3S chaque octaédre est mono- capté par un atomebddeN'une des couches
voisines Nb& Le site Nb3 est alors déplacé loin de cette tiaptales atomes Nb, ceci suggére

gue les répulsions Nb-Nb sont responsables dedistt@sion.
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Diffractométre

Radiation

Méthode d’acquisition des données
Nombre de réflexions mesurées
®min(°)

Omax(°)

h, k, I limite des indices

Rint (obs)

F(000)

Systéme cristallin

Groupe superspace

Centering vectors

Wi, W,

Vecteurs de modulation

H-part (NbS)

a (A)

b (A)

c(d)

()

V (A3

Formule chimique

Nombre de réflexions totales
Nombre de réflexions mesuréesé(l)
Nombre de parameétres affinés

Densité électronique résiduelldpmin (€A3), Apmax (A7)

Chemin de pondération
Extinction secondaire

Q-part (Sb$,Ss)

Oxford XCalibur S System
Mo Ko (A = 0.71069 A)
Phi rotation

1225

26.82

4.66

-7<h<6,-4<k<4,-21<I<21

0.1155

495

Monoclinique

Cm (0B 0)0, Xm (0p 0)0
(%2, %, 0, 0); (*2, 0, 0, %)
1000 1000

0100 0001

0010 0010

0001 0100

(0, 1.163, 0); (0, 0.859, 0)

5.7672(19)
3.3442(13)
17.618(6)
96.18(3)°
337.8(2)
Nb; 365,
637

577

51

-1.88, 2.46
W = 1/ ¢® (F) + 0.0001B)
0.082(16)

a (A 5.7672(19)
b (A) 2.8755(13)
c (A 17.618(6)
B (%) 96.18(3)°
V (A3 290.5(2)

Robs Ruwobs Rai Ryl Nobs Nai
Réflexions basiques 7.35 8.42 7.70 8.45 577 637
H-part (NbS) 6.69 7.80 7.01 7.83 444 496
Part-commune 9.07 9.98 9.51 10.03 133 141

Tableau IlI-7 : Données cristallographiques, caodi d'acquisition des données et d'affinement de
paramétres de la phase (8%3)1.16(NbS)2.
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Figure IlI-15 : (a) Projection de la structure déad de la direction [010], X = S, Se; (b) structdtesous-
réseau H (NhyseS,), montrant un enchainement de polyédres trigomaugris de {Nbg joints par les
cétes; les atomes de niobium interstitiels Nb3 sadiqués par des cercles noirs; (c) coordination
octaédrique autour de Nb3, intercalé statistiquéraetie les lacunes de Van der Waals du sous-uds$ea

(N bl.036S2)'

Les positions atomiques, les différents paramétipdu sous- réseau H et les principales

distances inter- atomiques sont regroupés respactinit dans leSableaux I11-(8, 9 et 10)
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Atom X y z s.o.f. Wo* /Ugq
Nb1l 0.055(5) 0 0.1537(17) 1 0.0174(13)
Nb2 0.835(5) 0 0.4953(17) 1 0.0147(12)
Nb3 0.274(8) 0.5 0.309(3) 0.072(6) 0.0147(12)
S1 0.697(5) 0.5 0.5837(17) 1 0.0117(19)
S2 0.359(5) 0 0.0643(18) 1 0.015(2)
S3 0.416(5) 0 0.2417(18) 1 0.013(2)
S4 1.138(4) 0 0.4060(17) 1 0.011(2)
Sbhl 0 0 0.74508 0.58 0.144(8)*
Sh2 0.553(6) 0 0.895(2) 0.58 0.144(8)*
X1 (S, Se) 0.013(8) 0 0.751(3) 0.58 0.013(4)*
X2 (S, Se) 0.565(7) 0 0.899(2) 0.58 0.013(4)*

Ueq est défini comme le tiers de la trace du tensethiogonalisé .

Tableau 1I-8 : Positions atomiques et facteursiéplacements atomiques isotrope$) @u bloc H et du
bloc commun ; groupe d’espace Cn{3(0)0.

Atom U1l u22 U33 U12 U13 U23
Nb1 0.016(2) 0.014(2) 0.022(2) 0 0.0052(15) 0
Nb2 0.0097(18)  0.009(2) 0.027(2) 0 0.0070(14) 0
Nb3 0.0097(18)  0.009(2) 0.027(2) 0 0.0070(14) 0
s1 0.009(3) 0.007(3) 0.020(3) 0 0.006(2) 0
S2 0.019(4) 0.012(4) 0.015(3) 0 0.004(3) 0
S3 0.012(4) 0.008(4) 0.019(4) 0 0.004(2) 0
s4 0.008(3) 0.008(3) 0.019(4) 0 0.006(3) 0

Tableau I11-9 : Facteurs de déplacements atomigu&astropes du sous- réseau H.

Atom 1 Atom 2 Distance (A) Atom 1 Atom 2 Distand® (
Nb1 S2 (x2) 2.48(3) Nb3 S3 (x2) 2.26(4)
S2 2.48(4) S3 2.27(5)
S3 (x2) 2.47(3) S4 (x2) 2.57(5)
S3 2.46(4) S4 2.56(5)
Nb2 S1 (x2) 2.47(3) Sb X (S, Se) 2.828
S1 2.47(4) Moyenne
S4 (x2) 2.49(3)
S4 2.48(4) s1 3.17(3)
Courte
S2 3.29(5)
Courte

Tableau I11-10 : Principales distances interatorai)(£).
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Dans les composeés ternaires a I'antimoine de fa@n®bS);TS; et (SbSh(TS,), (T =
Ti, Ta, Nb), une résolution structurale sur morstatipar XRD n’a été reportée que par Y. Ren
et al.[28,29 pour les phase&SbS) 14TiSy)n=1, » Dans notre misfit, les parametres de maille du
sous- réseau @,= 5.7672(19) Ap, = 2.8755(13) Ac = 17.618(6) A ef = 96.18(3) °, sont trés
similaires a ceux trouvés dans (Shg)TiSy)n-12 [28,29]. En effet, dans la structure
fondamentale de cette sub- structure, chague a8tmest en coordination avec cing atomes X (X
= S, Se) localisés aux sommets d'une pyramide edégerement distordue. Les distances
moyennes Sb-X qui valent 2.828 A, sont prochesellexobservées dans,Sk; [30] et dans le
composé quaternaire ShSe o4 [31].

Les distances Sb-S inter- couches (de I'atome $& R&tome S dans le sous- réseau
NbS) fluctuent le long de la direction ¢ a cause dac&re incommensurable. Ceci a déja été
observé dans les composés misfits contenant Set Bif32-37]. Les plus courtes distances Sb-
S (3.17(3) A et 3.29(5) A) sont trés voisines diecouvées dans (SHSHTiSy)n-1, » €t dans
ShS; [38].

Dans le composé misfit au titanium décrit par YnRRéeal.[28,29, dans une approche de
superespace en (3+2)-dimensions, le sous- réseap@sede une structure complexe. Ainsi, on
peut distinguer différents types de sous- strustutans la maille SbS contenant le composé
misfit : une est une simple structure distordueygie NacCl, les autres résultent d’'une modulation
additionnelle de la structure basique SbS le lomdpddirection [1 —1 0] par l'insertion de joints
d’antiphase APBs (antiphase boundaries). DansdalegSbS):5TiS;)n=1, » des chaines de Sb-
Sb et S-S, liées et en forme de zigzag sont forngdes 22% des atomes de Sb impliqués dans
les liaisons Sb-Sh. Ainsi, ’APBs n’est pas conigéren paires de blocs Bi-Bi et S-S ou Se-Se le
long de I'axe a, comme c’est le cas dans les coégssfits au bismutf87, 39].

En se basant sur l'affinement de la sous- structuret du rapport des parametres de
maille by/b; des deux sous- réseaux, la formulation du compuskt est déduite comme (ShS
xS6)1.1(Nb1.036,)2. Les résultats des analyses élémentaires obtesnuXpDS sur plusieurs
cristaux (voir tableau 5) montrent clairement ufiagitéde sélénium dans le sous- réseau Q, mais

seule une étude compléte en groupe de superespatcexpliquer ces résultats.
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[11-3-2 Etude par microscopie €électronique en trangission :
[11-3-2-1 Les composés misfits monocouches (ShxX)NbX, (X = S, Se) :

Les cristaux lamellaires sont explorés sur leudbi, 1a ou I'épaisseur des lamelles est
suffisamment faible pour les rendre transparenis &ectrons, ce qui permet de diffracter les
rangées réciproques a* et b*. Le cliché de diffactlectronique d’aire sélectionnée (SAED)
(Figure 16(a-c))ayant c comme axe de zone, ont permis de vél&iearactere composite de ces
structures, liés a l'alternance de deux types dildés : Le premier feuillet, définissant un sous-
réseau pseudo-quadratique SbX (X = S, Se), notét@ second, un sous- réseau pseudo-

hexagonal NbX (X = S, Se), noté H, avec une incommensurabilitgssit a (g et g distincts).

[001]

|

Figure 111-16 : (a-b) et (c) Clichés SAED pris le long de la direct[001] respectivement pour deux
cristaux de composition (ShSNbS; et (SbSe);NbSe. Les indices Q et H désignent respectivement les
sous- réseaux. (d) cliché SAED d’axe de zone [106§, a la courbure d'un cristal lamellaire du éysé
Sb-Nb-Se
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Ces phases sont similaires a celles déja caraméripar microscopie électronique en
transmission (TEM), par Otero-Di&22] et parSalamanca- Oviedo et &23]. En effet le cliché
SAED observé sur une courbure d'un cristal du systeSb-Nb-Se de composition
(SbSe) 1:\bSe, montre des trainées de diffusion diffuse le ldad'axec (voir Figure 16(d))et
une périodicité des 12 A. La présence de l'intensité diffuse sur léishés de diffraction,
indiquant un désordre d’empilement dans 'un descdm®us-réseaux.

Les parameétres de maille des deux sous- réeseatdé&sab partir des clichés SAED sont proches
de ceux de la phase monoclinique (ShafbSe [23] (voir Tableau 11).

Les images de haute résolution HRTEM, sont prises an faisceau incident paralléle a
la direction d’empilement. Le contraste dans leragcaphe de laigure 17(b),d’'un cristal du
systeme Sb-Nb-S de composition (ShFIbS,, est dominé par le sous- réseau H. En effet, le
contraste peut étre dominé soit par le sous- réseau par le sous- réseau Q, dépendant des
conditions de diffraction et de I'épaisseur duteli§26]. Ces cristaux sont de nature lamellaire
ayant un axe c paralléle au faisceau incident,aendifficile I'obtention des informations le long
de la direction d’empilement, mais occasionnelleiees cristaux ont tendance a présenter des
courbures. Ainsi, dans I'image HRTEMigure 17(a))prise sur une courbure du méme cristal,
les plans atomiques (dans Q) sont clairement résohontrant sans ambiguité une séquence
d’empilement ---QHHQ---.

Phases Bloc a(nm) b (nm) ¢ (nm; a () B () y(©®)

. Q(SbSe  05844(2 05981(1  2.3927(6 9C 90 96(3,

(SbSelNbSe || (\bse) 0.3439(1) 0.5994(2) 1.1956(3) 90 90 90
SbSe =058  =0.60 ~240 =90 =90 =95

®(Sbs bs Q(

(SbSeliDSe i (NbSe) =034 =060 =120 =90 =90 =90

dParameétres de maille des deux sous- résgéduits par la méthode de diffraction X des poudres
®Parameétres de maille des deux sous- réseaux cabeyidrtir des clichés SAED.

Tableau lll-11 : Paramétres cristallographiquesguidques composés misfits du systéme Sb-Nb-Se.
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Figure 1lI-17: (a) Image HRTEM le long de I'axe de zone [001] d'urstal lamellaire de composition
(SbS) 1NbS;, le contraste est dominé par le sous- réseau)Hm@ge HRTEM filtrée du méme cristal,
prise avec un faisceau d’électrons le long de I'degezone [100]. On remarque que les plans atomiques
des deux types de couches sont bien résolus.

[11-3-2-2 Le composé misfit (Sb$.xS&)1.1dNbS,), (X ~ 0.41-0.47) :

Les clichés SAED pris avec un faisceau incidenpg@ediculaire aux couches, le long de
la zone d'axe [001], contiennent différents types réflexions(voir Figure [lI-18(a)): des
réflexions de fortes intensités provenant des soéseaux (ShSSe) et (NbS), indexées
respectivement par Q et H, et d’autres réflexion$aibles intensités, causées par une modulation
mutuelle des deux sous- réseaux. Dans la zone {D84¢ le cliché SAED de l&igure IlI-18(b)
présente des réflexions extra- spots, caractéresigles orientations variantes du sous- réseau Q
(comme observé par XRD sur monocristal), et quit sehées au degré de déformation de la
symétrie idéale quadratique ou hexagonale correlspinaux sous- réseaukes défauts sont
fréquemment observées dans les composés njigsitg6, 40].

Les images de haute résolution HRTEM, sont prises an faisceau incident paralléle a
la direction d’empilement. Le contraste dans leragcaphe de I&igure Ill1-19est dominé par le
sous- réseau H et la modulation du misfit. En etfetcontraste peut étre dominé par le sous-
réseau H ou Q, dépendant de la valeur de défotatisde la lentille objectiét de I'épaisseur du

cristal[26].
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Figure 111-18 : Clichés SAED de deux types d'axeszdne [001], avec quelques taches de réflexioss de
deux sous- réseaux indexées; (a) Cliché SAED d'onasous- réseau Q, (b) Cliché SAED montrant trois
orientations variants du sous- réseau Q.

Figure 11-19 : Image HRTEM le long de I'axe de 2ofD01] d'un cristal lamellaire, le contraste est
dominé par le sous- réseau H (le contour de laenaithohexagonale est décrite dans I'image); & ube
partie frange associée a des réflexions sateflitesintenses est mise en évidence. En encartgénDP
correspondante, ou les satellites les plus intemisesété encerclés.

D’autre part, les clichés SAED observés sur leghumes de ces cristaux, montrent des
raies d'intensités (sous forme de trainées) le lIdag’'axec (voir Figure 111-20(a)), et une
périodicité de 17 A. Cette distance, correspondajiament a un empilement alternant une
couche Sb§Se et deux couches NbSomme le montre I'étude DRX sur monocristal. Laige
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HRTEM correspondante contient les deux types delesi Les plans atomiques (dans Q) sont
clairement résolus, montrant sans ambiguité uneeség d’empilement ---QHHQFigure IlI-
20(b,c).L'intensité des raies observées sur les clichéSAIED, varie selon le type de cristallite

examiné. Ceci, est une indication quant au degriébla du désordre existant dans I'empilement
des couches.
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Figure I1I-20 : (a) Cliché SAED d’axe de zone [0101is a la courbure d’un cristal lamellaire; (finage
HRTEM correspondante montre une périodicité de &716 long de la direction d’empilement [001]; (c)
image HRTEM filtrée prise avec un faisceau d'élausrle long de I'axe de zone [100]. On remarque que
les plans atomiques des deux types de couchedmmntésolus. Les axes principaux ont été également
indiqués dans les deux images.
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Enfin, Les défauts d’empilement sont tres courdatss ce genre de composes a structure
lamellaire. Les phénomeénes de diffusion dus augwéfd’empilement contribuent a I'intensité
totale diffractée. Ceci explique la valeur un pavée du facteur de confiance R. Cependant, les
résultats obtenus paraissent conformes a ceuxusbtiEans les structures parentes.

Vu les difficultés de syntheses rencontrées dangetge de composés lamellaire, de
nouvelles approches de synthése sont maintendistes, dans le but de préparer de nouveaux
composés misfits ; c’'est le cas des familles depom@s [(AX)]m [ (NbX2)]n (A = Pb, Ce and X
= Nb, Ta) avec (X m, n<8) synthétisées par Heideman et[4lL], en utilisant une technique de
déposition de multicouches en films minces, combiagec une réaction des éléments a |'état

solide sur précurseur.
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Conclusion :

Ce travail a permis la synthése et la caractéoisate nouveaux composés chalcogénures
des familles : IX.V.VI (Ge, Nb, (S, Se)) etAV.Via (Sb, Nb, (S, Se)).

L'investigation de ces systéemes s’est avérée télisate, comparée a celle du systeme
Cu- Nb- X (X =S, Se).

L’intercalation d’'unités structurales, engendre fdéles interactions entre les blocs.
Ainsi, un ordre imparfait de blocs est souvent olsalans les structures. Différents types
d’empilements de blocs peuvent alors exister ayar@ énergie équivalente. On peut aussi
observer un désordre rationnel ou irrationnel,cguise des trainées sur les clichés de diffraction
électronique le long de I'axe d’empilement. Il astsi difficile d’obtenir des cristaux caractérisés
par une mono- phase. En revanche, ceci cause idensroblemes, lors de I'évaluation des
données obtenues par diffraction des rayons Xranpaoscopie électronique. Ainsi, au cours de
linvestigation de ces systémes, il est possibtabt#nir différentes structures, ayant les mémes
blocs avec différents types d’empilements.

Dans le systeme Ge- Nb- X (X =S, Se), la structieedeux composés d’intercalation
Ge o NbSe et Geg NbS, a été étudiée par diffraction des rayons X sunauodstaux et par
microscopie électronique (SAED, HRTEM et XEDS)s’lgit du premier composé sélénide 2H-
Geay21N\bSe, qui adopte une structure type 2H-NpS# du composé 4H-GesfNbS, ayant une
structure hypothétique du type 4NbS, connue pour TaSel étude par diffraction électronique
en transmission, a permis de mettre en évidengesténce de superstructures caractérisées par
des satellites de faible intensité correspondal@sasuperstructures du typg3x a3 et 2ax 2a
pour GeNbSe et du type @3x a3 pour GeNbS,. Un désordre d’empilement de long de I'axe
C a été observé sur quelques cristaux.

Dans le systeme Sb-Nb-X (X =S, Se), un nouveau itmidhalcogenide (ShS
xS6)1.1dNbS)2 (X : 0.4110.47) a été synthétisé pour la premiere fois. bizctire de ce composé
a eté déeterminée par diffraction des rayons X samouristal utilisant une approche composite en
(3+1)D, et par différentes techniques de microse@beéctronique. Les interactions intercouches
sont trés faibles dans ce genre de composés. liaigm d’intensité diffractée qui diffuse le
long de l'axe c* indique que le sous- réseau (SB&) est sujet a des défauts le long de la
direction d’empilement.
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Ce travail ouvre des perspectives prometteusesatiéna d’intercalation du germanium
dans d’autres composés dichalcogénures lamelldiesspropriétes physiques de ces matériaux

feront I'objet d’études ultérieures.
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Annexe | : Microscopie Electronique en Transmissior{TEM)

Al-1 Introduction :

La microscopie électronique en transmission esiel'des techniques que nous avons
utilisée pour étudier nos matériaux d’'un point dee structural. Nous pouvons qualifier cette
technique d’essentielle en science des matériauxtpate étude cristallochimique, car il permet
d’accéder quasi simultanément a deux (voire titgis@s d’informations : la microstructure grace
a I'imagerie, la nature cristalline et I'orientatides phases par le diagramme de diffraction et, si
le MET est équipé, la composition chimique localécg a une sonde de spectrométrie a
dispersion d’énergie (EDX).

Le premier avantage réside dans la facilité degyedpn des échantillons. Le deuxiéme
avantage se situe du fait qu’en mode diffractianthiéorie générale de la diffraction s’applique
également aux électrons, ce qui permet une conguaravec les résultats obtenus avec des
rayons X. Cependant, l'interaction de ces rayonmgsnavec la matiére est différente et permet
donc une étude sous un angle différent des matédastallisés. Dans le cas des rayons X, on
fait 'hnypothese que l'intensité d’'un faisceau dhifté est suffisamment faible par rapport au
faisceau transmis pour ne pas diffracter de nouvekaudiffraction est unique, on est dans
'approximation cinématique. Dans le cas des ébesir I'interaction avec la matiére est plus
complexe et plus forte, ce qui entraine que listEndiffractée n’est pas forcément faible par
rapport au faisceau incident, et les faisceauxstra® subissent de multiples diffractions
(phénomene de double diffraction). Ceci revientige dju’il existe un couplage entre les
faisceaux. L'approximation cinématique n’est pludable, il faut entrer dans le cadre de la
théorie dynamique de la diffraction. Cette fortéeraction électrons- matiere entraine que
I'observation sera limitée aux seuls cas d’échlantil minces (lames minces, bords de cristallites,
etc..). Mais cette étude cristallites par crisiadlipermet la mise en évidence de phénomeénes
souvent inaccessibles par diffraction des rayorndaXsique; telles que les sur- structures et les

structures modulées commensurables ou incommerssirab
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Al-2 Principe du MET :

Un faisceau d’électrons est acceéléré sous vides(I0+r) a 200 kV, entre en interaction
avec I'échantillon étudié placé dans le microscdpelongueur d’onde de ces électrdesst de
I'ordre de 0.0026 nm, soit environ 100 fois plusiteeque les distances inter- atomiques dans un
cristal. Ceci permet aux électrons d’étre diffracp@ar un matériau cristallin ou diffusés par un
matériau amorphe. Ainsi, les électrons sont saitdmis directement, soit diffractés, soit diffusés,
avant d’étre analyseés.

Il existe deux modes de fonctionnement d’un micppsc:
- le mode diffraction, qui permet I'obtention dictié de diffraction de I'échantillon étudié.

- le mode image, qui permet I'observation de laphotogie de cet échantillon.

Al-2-1 Modes d’imageries :

Al-2-1-1 Le mode diffraction (Figure Al-1) :

En faisant converger les rayons diffractés ou dédfigrace a une lentille objective, une
figure de diffraction est obtenue. Elle permet éeudre la nature des atomes et la symétrie du
matériau cristallin. Elle est en effet constituéand tache centrale trés intense résultant du
faisceau directement transmis, et si le matériadiétest :

- monocristallin, le cliché de diffraction est ctihg de taches de diffraction bien définies.
- polycristallin, il est composé d’anneaux concepuies. Ces anneaux sont continus dans le cas
d’'un vrai "diagramme de poudres".

- amorphe, il présente des anneaux diffusion.

Al-2-1-2 Le mode imagerie en champ clair et en chamsombre :

L’imagerie repose sur la sélection des faisceadedtrons diffractés et transmis pour
former des contrastes entre les différentes strestdu matériau. L'image est créée par :
- le faisceau transmis : on parle alors de micrpgcen champ clair et I'échantillon apparait alors

d’autant plus sombre qu’il diffracte les électrons.
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- un faisceau diffracté sélectionné par le diap@ag c’est la microscopie en champ sombre.
Seules les zones de [I'échantillon qui contribuentaatache de diffraction sélectionnée

apparaissent en blanc sur I'image MET, alors geectistallites qui ne sont pas en condition de
diffraction sont en noir.

Faisceau d'électron
Lentille convergente

Lentille convergente

Echantillan

Lentille objectif

Diaphragme a selection d'aire

Lentilles intermédiaires

Distance |

Lentilles de projection

EEEE -Figure de diffraction

D

Figure Al-1 : Schéma du pricipe de foctionnemenindmicroscope électronique a transmission, en mode
diffraction

Al-2-1-3 Microscopie a haute résolution :

Ce mode d'imagerie consiste a observer la matibéelgelle atomique. Certains électrons
sont dévies (diffractés), d'autres sont transmifigere directe. Si I'on fait interférer un faisceau
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transmis en ligne directe avec un faisceau diffraoh obtient une figure d'interférence. Les
contrastes sur I'image obtenue sont donc directeocoerélés au potentiel projeté de I'échantillon.
Suivant la défocalisation et la taille de I'échiémti, cette corrélation change. Une simulation de
la figure d'interférence est alors nécessaire puarpréter I'image obtenue et dire si les colonnes
atomiques sont situées sur les points blancs, pairsntre les deux. Il ne faut pas croire qu'une
image HRMET est une simple photographie ou lestpditancs ou noirs sont des atomes. Ces
images, aprés traitements, nous permettent toutm@ene de tirer des informations sur
l'organisation cristalline ainsi que les défauts gy trouvent, comme les joints de grain,
dislocations, etc.

Avec ce mode imagerie "haute résolution”, qui peérehe grossir I'échantillon d’'un facteur
maximal de 580 000, Il est alors possible d’obsele® plans inter- réticulaires dans les cristaux

et de mesurer directement la distance entre ces gkl et donc le paramétre de maitle

Al-2-1-4 Diffraction d'aire sélectionnée SAED :

Ce mode permet de découper virtuellement une podéel'objet & I'aide du diaphragme
d'aire sélectionnée situé dans le plan image dgetof (voir Figure Al-1). L'excitation des
lentilles intermédiaires qui suivent est choisi@mpfmrmer une image du plan focal de I'objectif
dans lequel se trouve la figure de diffraction Fdaunhofer). Les faisceaux diffractés observés ne
proviennent (en principe) que de la plage sélengenL'aberration sphérique limite la qualité de

la sélection autour d'une fraction de micrométepahd de I'angle de Bragg).

Al-2-1-5 Microscopie électronigue en transmission &alayage (MEB) :

Cette technique (STEM de l'anglasanning transmission electron microscppgnsiste
a focaliser le faisceau électronique en une soledrénique aussi petite que possible et a donner
a cette sonde un mouvement de balayage. Cetteiqeehest similaire a celle utilisée en
microscopie €électronique a balayage, sauf qu'icioleme d'interaction est beaucoup plus petit,
étant donné que I'échantillon est mince.
Les observations peuvent se faire en champ claieroehamp sombre. Ce mode a plusieurs

avantages :
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- réduction des effets des aberrations, car ilanjyas de formation d'image comme en mode
image, mais une reconstruction point par pointidefe de l'intensité transmise.
- haute résolution en champ sombre ;
- contréle facile de la zone observé, utile pows alealyses EELS ou EDX.

Il est possible de dresser une cartographie chiengtgul'échantillon, soit en analysant les
rayons X émis par les atomes sous l'effet desrélext soit en effectuant des études spectrales

des pertes d'énergie.

a- Principe :

Un faisceau d’électrons est accéléré sous videstpgdans le matériau et interagit avec la
matiére dans un volume appelé poire d’interactidifférents rayonnements sont réémis du
matériau : électrons Auger, électrons secondaigéesstrons rétrodiffusés et rayons X. Le
microscope a balayage permet de récupérer lesaisctecondaires et rétrodiffusés. Les clichés
obtenus a partir des électrons secondaires sostsginsibles a la topographie de la surface de
I’échantillon, tandis que ceux obtenus a partir élestrons rétrodiffusés sont plus sensibles aux

contrastes chimiques (plus une région est clalus, §on numéro atomique moyen est élevé).

b- Appareil et conditions d’observation :

Le principe d’'un canon a émission de champ repasel’stilisation d’'une cathode
métalligue en forme de pointe trés fine comme su@lectron, au lieu d'un filament de
tungsténe ou d’un cristal d’hexaborure de lanth&fegplication d’'une tension entre la pointe et
'anode permet d’obtenir, par un « effet de pointeun champ électrique trés intense. Cette
source plus petite et plus intense permet d'obtdesg images de trés haute résolution sur
différents types d'échantillons (flms minces, namadres, nanotubes, matériaux semi-
conducteurs...).

Avec le canon a émission de champ froid, I'obséowmatle la surface des céramiques
obtenues s’est effectuée, sans les métalliser end#gr nature isolante, a faible voltage (1kV) et

ampeérage (7 HA) ce qui permet d’éviter notammeneféets de charge indésirables.
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c- Principe de la microanalyse par EDX :

Les atomes qui interagissent avec le faisceaudiéles passent dans des états excitées.
En se désexcitant, ils émettent des photons X anti @nalysés par une sonde. L’analyse de leur
énergie, caractéristique de chaque élément, parmeetdentification des éléments présents dans
le matériau. Pour avoir une évaluation quantitativest nécessaire de prendre en compte le
facteur de sensibilité de I'élément ainsi que saoteur d’absorption dans I'échantillon. C’est la
technigue de spectrométrie a dispersion d’éneigizX]. La composition d’'un échantillon est
généralement déterminée en pourcentage atomigues, awe incertitude de 0,1 % sur les
éléments lourds (tels que Yb, Er) et de 0,25 %l'suygene et le fluor. En pratique, la zone
analysée est un "céne" d’'une épaisseur de 20-3@an,le diamétre est défini par la taille du

faisceau d’électrons, et la taille du faisceauattrbns est généralement de I'ordre de 15-20 nm.

Al-3 Préparation des échantillons :

Les échantillons de TEM sont préparés par dispersitrasonique dans du butanol
pendant 5 min de maniére a limiter la présencenpietle d’agrégats. En effet, I'échantillon
observé doit étre trées mince (de I'ordre de quedgiizaines de nanométres d’épaisseur) pour ne
pas absorber tous les électrons, mais permettre ttansmission. Quelques gouttes de la
suspension sont ensuite déposées sur une grilluigre recouverte par un film de carbone
amorphe carbone comme support de cristallites. &&sd le butanol s’évaporer a I'air puis la

grille est introduite dans le microscope.
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Annexe Il : Rappel sur les structures modulées

All-1 Introduction :

Nous présenterons dans cette partie les notiohaskde la théorie sur la cristallographie
en (3 + d)-dimensions (de Wolff}], ou d est le nombre de vecteur de modulation nécessa
pour prendre en compte la totalité des satellResir cette raison, nous nous restreindrons au cas
le plus simple et le plus courant ou il n’exist@slée cristal qu'une seule direction de modulation.

D'une maniere générale, une structure moduléeraetédse tout d'abord par des figures
de diffractions particuliéres. Aux taches princgmlintenses du réseau de base s'ajoutent des
réflexions supplémentaires appelées satellites Ide faible intensité, cette intensité décroit
suivant une direction particuliere appelée la dioecde modulation. Il est clair qu'un tel cliché
(Figure All-1) ne peut s'expliquer qu'avec seulement deux vextdarbases. C'est pour cette
raison que I'on fait appel a un vecteur de baseléaogentaire : le vecteur de modulatiart €
a@* + Bb* + yc*) (a, p ety sont des coordonnées réduites). Par extensiosgtieble des noeuds
du réseau réciproque se décrit a partir d'une tasgortant quatre vecteurs avec un vecteur de
diffraction S = ha;* + ka,* + las* + mgq. Il est possible de distinguer plusieurs classes d

structures modulé€sigure All-2(a, b etc) :

structure 1D

® ® ® & & o o
a*

» [ . - [ ™ ™

(a)

structure modulée

- o O -0 -0 -0 -0
H.
' K] 'Y X N K [N N N N [ K1 [N X1

q (b)
Figure All-1 : Exemple de structure (a) commensigra (b) incommensurable.
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1) Le vecteur de modulation ne comporte que desdoomées réduites rationnelles, il s'agit
d'une modulation dite commensuralpfegure All-2(a)). Il convient, de distinguer ce cas d'une
surstructure. Deux observations au moins nousriagtéent :

- L'observation dans une structure modulée commehki d'une répartition particuliere des
intensités diffractées, qui décroit lorsque I'ordinesatellite augmente.

- L'observation éventuelle de regles d'existencempatibles avec les groupes d'espace a trois
dimensions. Néanmoins une détermination structuealeé3D est possible compte tenu de la
commensurabilite.

2) Le vecteur de modulation comporte au moins uaerdonnée réduite irrationnelle, la
modulation est dite incommensurable. Dans ce camddulation posséde une période qui ne
coincide pas avec celle du réseau de base. $Suguae All-2(b) on peut noter que les spots ne
s'alignent pas entre- eux, l'intensité diminue abeare du satellite suivant la direction de
modulation.

3) Dans la troisieme classe de structure modulétios satellites d'ordres élevés ont une
intensité plus importante que ceux qui les préced®our tenir compte de cette particularité, ce
type de cliché sera préférentiellement expliquérimpdu concept de structure « composite » ou
« misfit » (Figure All-2(c)). Ce concept fait intervenir au moins deux sousea@s imbriqués
I'un dans l'autre. Les interactions entre les dmus-systémes font que chacun sera modulé avec
un vecteur de modulation qui est fonction de laquiéeité du réseau de I'autre sous-systéme.

La modulation se traduit donc par la présence dhet supplémentaires reflétant
I'existence d’un ordre a longue distance. Deux syge modulation ont été définis d'un point de
vue structural pour générer des satellites.

-La modulation dite de déplacement ou displacilee modulation est due a un déplacement des
atomes autour de leur position moyefitie

-La modulation dite de substitution : la modulationplique des variations de probabilité
d'occupation d'un atome sur son site cristallograghdans la structure de basg

Une structure modulée se décrit donc comme unerdéfmn périodique d'une structure
de base tridimensionnelle. Seulement, nous avongqual si une coordonnée réduite est
irrationnelle, comme dans notre cas, la structigstmplus périodique selon cette direction. On
peut donc dire qu'une structure modulée incommeabseine peut étre décrite dans un espace R3

(représentant I'espace a 3 dimensions) dans larenesucelui-ci n'est plus périodique dans cet
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espace, mais elle n'‘est en aucun cas désordonreéestructure peut étre complétement
déterminée a partir d’'une structure de base et'ateld de modulation (c’est a dire : les
parametres de maille de la structure de basedgtigns atomiques de la structure de base, les

composantes du vecteur de modulation et les fametie modulation des positions atomiques).

a - Structure modulée commensurable b - Structure modulée meommensurable
qa*=13,13_132 ‘ g =1/3,173,0,23
* ; p <
c*A / 001 1110 &
: 20 ¢ .
[}02{1 1 1- p— ot vl *  coordonnés ratiommells
* L]
* -
L]
[ ]
. [ ]
. 0000 . [110]* .,
L] L]
L ] » L ]
L] L] L ]
[ ] [ ] [ ] [ ]
L] ] L ] [ ] [ ] [ ]

. 1001,
* 3000 a*
- [ ] ‘ . [ ] L » [ ]

Figure All-2 : Schémas des diagrammes de diffradies différentes classes de structures modulées.

Les opérations de symétrie utilisées habituellengntrois dimensions ne permettent
donc plus de décrire le systeme cristallin. Polifepacette difficulté, de Wolff1, 4] et Janssen
[5] ont considéré le diagramme de diffraction obseregnme la projection orthogonale, sur
I'espace physiguesRdes noeuds d'un réseau de dimension quaire e réseau se définit de

facon a ce que les réflexions principales soiemfawues avec leurs projections et que les
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réflexions satellites s'interpretent comme la priogen des noeuds du réseau a quatre dimensions
(Figure All-3 (a et b)) Symboliqguement la quatrieme dimension est unewgct perpendiculaire

a I'nyperplan B Les réflexions sont indexées sur la base d'unbneminimum de (3 + d)
vecteurs dans l'espace réciproque. L’introductian ld quatriéme dimension rend l'objet
parfaitement symétrique et de Wolff et aht proposé6, 7] une liste compléte de supergroupes

d'espace s'appliquant aux modulations a une dimensi

€4

a) b)

Figure All-3 : Représentation symbolique de la gaate dimension. a) Cristal incommensurable; aucun
nceud du réseau ne se projette sur un méme poRy dley a correspondance biunivoque entre les noeuds
et leurs projections. b) cristal commensurablesiglurs nceuds se projettent en un méme point.

En résumé, une structure modulée incommensuralaiaraetérise par :

* Un ordre a longue distance qui se traduit partdeBes de diffractions parfaitement définies.
* Une perte de la périodicité du réseau tridimemse, qui implique des réflexions
supplémentaires non indexées par un réseau tridiorarel.

Il apparait généralement, dans le cas de struchweulée, qu'un examen attentif de
lintensité des taches satellites apporte un déleutsolution. Il faut toutefois noter qu’en
microscopie électronique en transmission se pageus le probleme de la double diffraction.
Cependant une analyse plus fine de cette intensii8 montre que certains satellites du premier
ordre sont plus intenses que les spots principamwespondants. Ce phénomene se décrit par le
concept de structure "composite” ou " misfit".

Nous venons de voir que la limite entre une stmecimodulée incommensurable (ou
commensurable) et une structure "composite" nastévidente. Il apparait que si la diffraction
électronique permet sans aucun doute de mettreiéenée la modulation (qui se traduit par des
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taches satellites non indéxables en trois dimesgidhn'est pas aisé de mettre en avant une
classe particuliere de modulation. Cependant, tlaeas du cristal "composite”, il est impératif
d’observer au moins deux sous-réseaux de tachessed. L'observation de taches satellites

traduit la forte interaction entre ces deux SosgaéXx.

All-2 Les structures composites

Ce concept fait intervenir au moins deux sous- agseimbriqués l'un dans l'autre.
Chaque sous-réseau peut étre décrit avec son pgrptpe d'espace en 3D. Ces groupes
d’'espace en 3D décrivent seulement des structp@®ehées sans les modulations mutuelles de
chaque un des sous- réseaux. Janner gt ant montré que les structures composites peuvent
étres décrites en utilisant la symétrie en supegspat toutes les réflexions sur le cliché de
diffraction peuvent s’'indexer avec quatre indickbrh
Dans les structures composites de formulation (MX)X2), (M = Terres rares, Sn, Pb, Sb,
Bi..;T=Ti, V, Cr,Nb, Ta; X =S, Se; 1.08< x <82n =1, 2, 3), 'axe a est souvent choisi
comme direction d'incommensurabilité. Les blocswisfit forment ainsi une inter- croissance le
long de l'axe c, le plan commun dans I'espace réqgpe est (b*c*), comme les blocs ne se
croisent pas alors les plans (a b) des deux sgsterse sont paralléles. Le premier sous-systeme
MX est décrit par les vecteuds, by, ¢; avec les paramétres &, ¢ et des angles, B,y entre les
vecteurs; le second sous-systéme, EXt décrit par les vecteuds, b,, ¢, et les angles mémes
angles. Le vecteur de diffraction s’écrR = ha* + ka,* + las* + mas*, ol ar* = a*rxe, a»* =
b*1x2 =, b *umx, @3* = b*1x2 = *, bux etas* = a*ux. Cette relation differe légérement de celle
des structures modulées incommensurables par semmeé de deux modulations mutuelles a
savoira,* et as* jouant dans ce cas le méme role.

Les interactions entre les deux sous-systemes dogait que chacun d'eux va étre
modulé, avec un vecteur de modulation qui est fonatle la périodicité du réseau de l'autre
sous-systeme. Le vecteur de modulation du blog @3ta,*, et a;* pour le bloc MX. Cette
mutuelle modulation cause l'apparition de satedlidela fois dans les clichés de diffraction des
rayons X et les clichés de diffraction électronsjuen plus des réflexions basiques des deux
sous-systemes.
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La Figure All-4représente la projection de I'espace réciproquns ¢ plan @si* ass).

Les positions dans I'espace 3D sont obtenues pardigction sufis;*. Dans le superespace

(3+1)D, les fonctions périodiques parallelegsa* décrivent les modulation du premier sous-
systeme causées par des déplacements atomiquesgaé fonctions périodiques paralleles a
as1* sont relatifs aux atomes du second sous-systéimere All-5).

Le groupe d’espace dans un superespace (3+1)b egirhe que celui dans les structures
modulées incommensurables avec un seul vecteuel),(@t les groupes d'espace 3D pour
chaque sous-systeme peuvent étres déterminéesisantites réflexions avec les indices hklO et
Oklm. Les réflexions Okl0O sont communes aux dewssoéseaux, alors que les réflexions hkl0O
(n£0) et Okim (n¥0) appartiennent seulement aux blocs,Te¢ MX respectivement. Les
réflexions hklm sont des satellites et semblentsdiiex modulations mutuelles des deux sous-
réseaux. L'intensité des satellites est détermpagdes déplacements atomiques par rapport aux
positions moyennes dans les deux sous- systemssiépéacements ne contribuent pas de fagon
équitable a cette intensité, par exemple le sttedirec des indices de Miller 3kI1 est un satellite
de premier ordre pour le premier sous- systemegdroisieme ordre pour le deuxiéme sous-
systeme. Ceci impligue que les déplacements at@wiqlans le premier sous- systeme
contribuent plus a lintensité du satellite. Anetffchaque satellite possede une contribution a
partir des deux sous- systemes; les réflexions 3$kidt des satellites de premier ordre du

deuxieme sous- systéme et des réflexions basidlielsi premier sous- systeme.
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Figure All-4 : Section de l'espace réciprogue se(@l:* ass) d'un composite ayant deux sous-
systémes. Les grands cercles pleins représenteréflexions du premier sous- systéme, elles dssfamit

la section de I'espace physique du superespacegrhesls cercles vides représentent les positioms lda
superespace du second sous- systéme, leur prajscdtid’espace physique est désignée par des sancle
croix, et représentent les réflexions observéesatond sous- systéme. Les cercles moyens sont des
satellites : hkim avec m=1 (pleins) et h=1 (vidéss cercles les plus petits désignent les satekitordre
supérieur.
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Figure All-5: (a) Section de lI'espace réciproqedos @s;* ass*) d’'un composite ayant deux sous-
systems, sans tenir compte des modulations mutireler chaque sous- systéme il y a un seul atome pa
maille. L'intersection avec I'espace physique esliquée par des cecles pleins (sous- systeme dgset
cercles vides (sous- systéeme 2). (b) le méme ocas des lignes onduleuses représentant la modulation
displacive.
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La théorie de la cristallographie (3+)D a été &angnt développée par Janner ef&l.et
appliquée pour les composés chalcogénures migfit&ato et al[9, 10], Van Smaalerill1-14
et Yamamotd15, 16]. Les paramétres de maille des deux sous- systernws)b =1, 2 sont
déterminés par les vecteuks = {a,} (i=1, 2, 3) avec les vecteurs correspondant daspace
réciproqueA,* = {a,i*}. Le nombre de vecteurs minimum dans I'espaceprégue nécessaire
pour I'indexation est un jeu de quatre vecteurs Mfaq*, a,*, as*, as*}, trois d’entre eux
doivent étres linéairement indépendants. A paftindeu de quatre vecteurs M* =a{*, a,*,
as*, as*}, les matrices 2 et Z2 formées avec des coefficients entiers et les ues@ans I'espace

réciproque des sous- systenmgs sont[6]:

a* = Yr_1Z} a; (=1,2,3)

1.0 0 0 0 0 01
AR (0 1 0 0) Z? = (0 1 0 0)
0 010 0 010

Le vecteur de modulatiofp, pour chaque sous- systeme peut étre décritgpar &.*, as*, as*},
en utilisant des matrices (1x4} ¥t \V? : g, - X#_, V} @ Commeq,= as* et §,=a,*, alors \* =
(0001) et \# = (1000). Van Smaaleii 1] & introduit des matrices carrées (4x4) & WF, qui
définissent la transformation du jeu de vecteurs=Mq*, (i=1, 2, 3)}, vers le jeu\,*, utilisant
le vecteur de modulatiof,. Les matrices Wet W sont obtenues & partir dé & 7 en ajoutant

une rangée additionnelle, correspondante aux reatkitet V2,

a,* = Z£=1 i}i a, (=1,2,3,4)
1 0 0 0 0
w? =

= oo O

1
1 0 0
0 1 0
0 0 O

(el )

0 0
0 1
0 0

= oo

Alors as* peut étre représenté comme combinaison linéageetbis premiers vecteurs, tout en
définissant une matrice [8] : as* = Ziszl 0; ay. Ainsi as;* est ung vecteur du premier sous-

systéme ), alors la matricer (=a' ) définie les modulations du premier sous- systemd,
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causée par le second sous- system2. De méme avec les modulations du second sgsiteise
g,=a:*, ce vecteur peut étre définie pa*, as*, as* (ces vecteurs définissent la matric®.

Chaque atome appartenant a I'un des deux sougnsgyst/oit ses coordonnées repérées
par la base de la maille du sous- systéme

Xoi (1) = N + (i) +up;(x0ss)

i=1, 2, 3;n étant la somme de tous les entiezerrespond a un atome dans la malllg avec

une coordonnée moyennel;(u) ; udi(xd,) est la fonction de modulation atomique (FMA),
décrivant les modulations displacives a partir d'position moyenne de cet atome. Une telle
description considere chaque sous- systeme indaperd. Ainsi, et dans le but de relier les
descriptions des deux blocs, et de calculer lgamties entre les atomes appartenant a des blocs
différents, il est necessaire de donner les cooréles des atomes a travers une méme origine et

une base commune :
Xui () = Xy; (1) +uyi(Xysa)

La modulation est donnée par les coefficie!!d]']setBLj dans la transformee de Fourier :
ui;i(j_cvstl) = Zn A]anin (Z_[nJ_CVSAL) + Bilj cos (Z_IHJ_CVS4)

Ou j est le nombre d’atomes, n détermine les difft(y harmoniques dans la fonction de
modulation. Les coefficientsfi,jrlj et Bjm. sont des parametres dans l'affinement par DRX du

monocristal. Le terme « superespace » a 4 dimemsiodique finalement une perturbation
périodique (généralement faible) par rapport a stnecture de base. Les modulations peuvent
donc étre :
- de position : la position de I'atome dans la sutetmodulée est définie par sa position.
moyenne a laquelle est ajputée une perturbation Figure All-6).
- d’occupation : un site atomique est occupé de fagodulée.
- d’agitation thermique : en effet, si 'environnemefun atome est modulé, il est logique

gue l'agitation de cet atome soit affectée).
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(b)

Figure All-6 : Représentation schématique d’'unecstire (a) non modulée, (b) modulée.

de Wolff et al. (International Tables for Crystgtaphy, Vol C, 9.8.)6, 17, ont reporté
I'ensemble des groupes de superespace possiblededess d’une modulation unidimensionnelle
avec (3+1) vecteurs. En cristallographie en 3 dsiwars, par définition, a partir des opérations de
symétrie de chaque groupe ponctuel (opérationsiégpeouramment rotation) il est possible de
trouver des opérations de symétrie avec transla@onengendre ainsi des groupes d’opérations
qui ne laissent pas toujours invariant un pointcdatal. On les appelle groupes spatiaux. Par
analogie, un groupe de superespace va étre dééinilg partie rotation d'un groupe
tridimensionnel a laquelle on ajoute une partiatioh appelée dans la quatrieme direction. Par
définition € est toujours égale a -1 ou +1. Parallelement, @ut@ja la partie translation
tridimensionnelle une partie translation appeléaivant la quatrieme direction. A partir de 1a, un
groupe de superespace est défini par la classeralai® de son groupe ponctuel et les
composantes des translations correspondantes. d&bmir un groupe de superespace il faut
donner :
a) Le symbole donné dans les tables internatiornabes le groupe d’espace généré par les
éléments d’'un groupe d’espace tridimensionnel (a@aptes externes) correspondant.
b) Les composantes du vecteur de modulajian

c) La partie translation dans la quatriéeme dimengionnée par la valeur de
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=00 D20 13, 14, V6,
une lettre caractérise T - symbole @ st q h

2 3
‘_1

_ R I A
Exemple @ R3mi00y) s

1) Les composantes externes forment le groupemeidsionnel R3m (les mots « externe ou

physique » sont relatifs a la partie tridimensidlenalors que pour la quatrieme dimension, on

emploie généralement le mot « interne »). Le grqupectuel en quatre dimensions est (3m,11),
les éléments de rotation 3 et le miroir m sonteigsaa ¢ = 1.

2) le vecteur de modulation €st y,¢ (avecy, = 0.661).

3) L'élément (3,1) du groupe ponctuel en quatre etisions est associé a une translation
primitive qui est indiquée par 0. Alors que pod@ément (m, 1) est associée la translation 0 0 0
1/2 indiquée par la lettre s € s = 1/2).

All-3 Exemples de composés misfits :
All-3-1 Le composé misfit (Sb3.xS6)1.1NDb1.036>)2:

Dans le cas du composé (2hS8)1.14Nb1.0363,)2, I'analyse des conditions d’extinctions
dans le superespace (3+/)D & permis de sélectidargoupe de superespace (Gs3@&m (0p
0)0 pour le bloc Nb$ et le groupe de superespacé SXm (0 0)0 pour le bloc ShSSe. X
correspond a une maille pseudo-centrée C, aveectew de translation (0,0,0,0 ; 1/2,0,0,1/2).
Cette écriture n’est pas conventionnelle selon delfflet al. (Table Internationale de
Cristallographie, Vol C, 9.8.)17, 18, mais peut étre facilement utilisée par les prograsim
comme JANA200Q19]. Le groupe de superespace Cnf(0)0 est équivalent a Cm (OyD N°
83 dans la Table Internationale de Cristallograptia C, 9.8.

Les deux matrices sont :

1.0 0 0 1.0 0 0
1[0 1 0 O 2_[(0 0 0 1
W_0010 W_0010

0 0 0 1 0 1.0 O
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Pour le sous- systéme @; = 5.7672 (19) Ag, =2.8755 (13) A ei; =17.618(6) A, alors
d,*=1/ 5.7672 = 0.1734 A as;*= 1/2.8755=0.3477 A as*= 1/ 17.618=0.0567 A et
7,=0.859%a*= 0.859 x 0.3477 =0.299 A= a,*. En effeta,/ a, = 2.8755/3.3442=0.859.

a; aj 10 0 0 0.1734 0.1734
b; — W2 x bil [0 0 0 1 0.3477 ) _ [ 0.2990
e |~ cc] ~\lo o 10 0.0567 | ~ | 0.0567
@ q 0100 0.3477 0.2990

Donne les paramétres de maille gpgur le sous- systéme Hb;= 1/ b1*,= 3.3442 A a,= a,,
¢,= ¢et g;=1.163 a@;*=1.163 x 0.299 = 0.3477 A a,* Dans le but de noter
I'incommensurabilité de I'axe If§ est utilisée. Les matrices' ets? définissent la composée du
vecteur de modulation pour chaque bloc du crisiadgosite. Dans notre cas$ ets? possédent

une forme simple’= [0, B, 0] et = [0, B, O].
All-3-2 Le composé misfit (SnS)1NbS,:

Dans le cas du composé (SnSNbS, [12, 20, 21, 'analyse des conditions d’extinctions
dans le superespace (3+)D & permis de déternmensugergroupe (Gs=GLm2mgo ,0,0)11s
pour le bloc Nb$(le groupe d’espace en 3D est Cm2m), et le supepgr G8= Cm2af,™ ,0,0)
111 pour le bloc SnS (le groupe d’espace en 3D estalni2ans la littérature on peut trouver
une ancienne expression P : Cmiga(,0,0)111. La lettre capitale P pour les mailles modulées,
est différente de celle utilisée dans les réseauBrdvais a 3D. Ldableau All-lindique les
vecteurs de translation des mailles rationnellesir pes structures modulées. Le P est
généralement omis eb = awpsd asns 111 représente la symétrie des élémentsanet m dans
la quatrieme dimension, de méme pads qui représente la symétrie des éléments2ret a.

Le Tableau All-2rassemble quelques exemples de groupes de supr¢3pigD de quelques

composés misfits.
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P 0,0,0 R (1/3,1/3,0

A (1/2,0,0 B (0,1/2,0 C (0,0,1/2
L (1,0,0 M (,1,0 N ©,0,1
U 0,1/2,12 V (12012 W (1/2,1/2,0

Tableau All-1: Vecteurs de translation des mailleBonnelles pour les structures modulées, et les
préfixes correspondant utilisés daans les symhtdssuperespaces.

Composésulfide Centering  MS, (M = Nb, Ta AS (A=Sn, La, Pt
(SnS)1NbS cC Cm2m@o,0,0) 11s  Cm2age*,0,0)111
(LaS) 1NbS, CF Fm2m@, ,0,0) 11s  Cm2af,*,0,0)111
(PbS) 13TaS FF Fm2m@o ,0,0)11s  Fm2mg,™*,0,0)111

Tableau All-2 : Exemples de groupes de supereg@ad de quelques composés misfits sulphides
selon van smaaldi0].
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