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Introduction générale

Les matériaux 2D représentent historiquement une part importante dans la recherche en
sciences des matériaux, et ce, en raison de leurs propriétés hors du commun. La découverte
du graphéne en 2004, par Novoselov et Geim [1], et de ses propriétés exceptionnelles ont mis
en avant l'interét de ces matériaux dans les problématiques de recherches actuelles. En effet,
le graphéne possede des propriétés exceptionnelles telles que la mobilité électronique la plus
élevée connue a ce jour (>100000 cm?V~1s™! contre 1500 cm?V ~1s~! pour le Silicium) [2, 3],
une conductivité thermique au moins équivalente a celle du diamant (50 W.em™ ' K~') [4] ou
encore un module d”Young parmi les plus élevés rencontrés a ce jour (1 T Pa) [5]. Ces propriétés
hors du commun ouvrent la voie & de nombreuses applications, parmi lesquelles, les membranes
électroniques flexibles [6], les matériaux de détection [7] ou comme supercondensateurs [8].
Au vu des propriétés du grapheéne, la recherche sur les matériaux 2D s’est considérablement
accélérée ces dernieres années et de nombreux nouveaux matériaux 2D ont vu le jour [9]. On peut
citer par exemple les formes allotropiques de I’étain, le stanéne [10], du germanium, le germanéne
[11] ou encore du silicium, le silicéne [12]. Méme si I'ensemble de ces matériaux possede des
propriétés exceptionnelles pour de futures applications dans le domaine de 1’électronique par
exemple, le manque de flexibilité quant a la possibilité de modifier la composition chimique de
coeur de ceux-ci constitue un frein a de futures tentatives de modification ou d’optimisation de
ces propriétés.

Dans ce contexte, les équipes des professeurs M.W. Barsoum et Y. Gogotsi de I'université
de Drexel (Philadelphie, USA) rapportent en 2011, la synthése de nouveaux matériaux 2D,
sous forme de poudres, a partir de précurseurs nano-lamellaire tridimensionnels que sont les
phases MAX [13]. Cette nouvelle classe de matériaux, appelée MXene par analogie aux phases

MAX et au graphene, est constituée de feuillets d’octaedres de carbures ou de carbonitrures
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de métaux de transition 'fonctionnalisés' par des groupements de surface hydroxyle, oxygene
ou fluor, notés en général "T". Elle possede I'avantage de disposer, en théorie, d’une flexibilité
chimique importante au vu du nombre important de phases MAX existantes (>70). Les proprié-
tés rapportées dans la littérature pour cette nouvelle classe de matériaux, et notamment pour
les systémes a base titane qui sont actuellement les plus étudiés, sont aussi trés intéressantes,
dans les domaines du stockage de 1'énergie [13, 14], de I'optoélectronique [15] ou encore comme
matériaux pour la catalyse [16]. Une grande partie des propriétés des MXenes est influencée
par la nature chimique et la localisation des groupements de surface. Devant leur réle majeur,
de nombreuses études ont donc été réalisées sur ces groupements terminaux [17]. Cependant,
il est difficile de trouver un consensus sur ce sujet en raison de l'utilisation de sondes macro-
scopiques moyennant généralement 'information sur le MXene et les impuretés inhérentes aux
processus de synthese. Par ailleurs, aucun lien expérimental entre la localisation ou la nature
de T et la structure électronique du MXene n’est clairement établi. Il est donc crucial, pour
la rationalisation des propriétés de ces matériaux et les futures tentatives de fonctionnalisation
des MXenes, de pouvoir sonder sans ambiguité les groupements de surface T. De ce point de
vue, le manque d’échantillons modeles, tels que des monocristaux ou des films minces, constitue
de fait un frein aux études des propriétés des MXenes. Il est donc indispensable, pour de fu-
tures études sur les propriétés de cette nouvelle classe de matériaux, de disposer soit de sondes
locales permettant 1’étude de poudres de MXenes tout en s’affranchissant des impuretés, soit
d’échantillons modeles pouvant étre étudiés par des sondes macroscopiques. C’est a ces deux

problématiques que cette étude tentera d’apporter une réponse.

Dans ce contexte, le premier objectif de cette these est I’étude de la structure électronique
d’empilements de feuillets de MXene. Pour cela, nous avons focalisé notre attention sur Ti3C5T5,
en raison de ses propriétés remarquables et des nombreuses études qu’il a suscitées [17]. Pour
remplir cet objectif, nous avons utilisé la spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS)
dans un microscope électronique en transmission, cette technique permettant de bénéficier d’'une
sonde nanométrique. L’interprétation des spectres obtenus par EELS a été réalisée sur la base
de comparaisons avec des spectres simulés. Ces simulations ont été réalisées par calculs basés
sur la théorie de la fonctionnelle de la densité, calculs ayant démontré leur pertinence pour

'analyse de la structure électronique des phases MAX [18, 19].

Le deuxieme objectif de ce présent travail est la syntheése de films minces de phases MAX,
en vue d’obtenir des films minces de MXene. Notre choix s’est porté sur la synthese d'un film

mince de phase MAX Tiy AIC par méthodes indirectes. La méthode indirecte utilisée consiste
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en un recuit de multicouches préalablement déposées a température ambiante. Cette technique
a été utilisée en raison de son efficacité démontrée pour la synthese des phases MAX, et notam-
ment pour Tio AIN [20]. Hormis la difficulté connue de synthétiser Ti, AIC' & basse température,
le choix de cette phase a été motivé par notre désir d’obtenir le MXene T'i,C' afin d’étudier
I'influence de I’épaisseur du feuillet de MXene sur sa structure électronique par comparaison
avec les résultats obtenues sur 7'i3C5. De plus, la synthese d’un film mince de T75C' n’étant pas

rapportée dans la littérature, son obtention revét un intérét de recherche naturel.

Ce manuscrit est organisé en trois chapitres. Nous avons fait le choix, pour les chapitres
de résultats, d’inclure dans chacun d’eux la bibliographie, les techniques expérimentales et
théoriques utilisées. Le premier chapitre a pour objectif d’introduire les phases MAX comme
précurseurs d’une nouvelle classe de matériaux 2D, les MXenes. Les propriétés, la synthese
ainsi que la structure électronique de ces deux classes de matériaux sont donc présentées dans
ce chapitre. Le deuxiéme chapitre est consacré a I’étude de la structure électronique de Ti3C5T5.
Une attention toute particuliere est portée a la nature chimique ainsi que la localisation des
groupements de surface. Enfin, le troisieme chapitre sera dédié a la synthese de films minces de
T, AlC par méthodes indirectes. L’étude des mécanismes de synthese ainsi que des parametres
pertinents pour I'obtention d’un film texturé seront discutés. Une conclusion générale permettra

de résumer ’ensemble des résultats et de proposer quelques perspectives a cette étude.
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Chapitre 1

Des phases MAX aux MXenes

En 2011, Naguib et al. [1] rapportent la découverte d’une nouvelle classe de matériaux 2D,
nommée MXenes. Ces matériaux sont obtenus par élimination de I’élément A dans les phases
MAX [2]. Outre l'intérét naturel que peut susciter une nouvelle classe de matériaux, l'intérét
porté aux MXenes provient de leurs propriétés tres prometteuses notamment dans le domaine
du stockage de ’énergie, en tant qu’électrode de batterie lithium et non lithium et que super
condensateurs par exemple [3—-6]. L’objectif de ce chapitre n’est pas de constituer un recueil
bibliographique complet sur les phases MAX et MXenes tant les références sont nombreuses
mais d’apporter au lecteur les éléments nécessaires a la compréhension des enjeux de ce présent
travail. Ce chapitre sera donc organisé comme suit : une présentation des phases MAX sera
faite afin d’en justifier 'utilisation comme précurseur d’une nouvelle classe de matériaux 2D.
A Timage des études ci-apres, nous détaillerons particulierement les aspects liés a la structure
¢électronique de ces composés et a leur synthése. Dans un deuxieme temps, une présentation
des MXenes ainsi que de leurs propriétés sera faite. Pour terminer, la structure électronique
des MXenes sera étudiée. Enfin, une conclusion viendra résumer les éléments essentiels de ce

chapitre.

1 Les phases MAX

Les phases MAX appartiennent a un groupe de matériaux découverts en 1960 par le groupe
de recherche dirigé par Hans Nowotny [7]. Ce sont des carbures et nitrures ternaires dont
les propriétés remarquables n’ont réellement été découvertes que trente ans plus tard, dans les
années 90, par I’équipe du professeur M.W Barsoum de l'université de Drexel (Philadelphie) qui
entreprit la synthese et la caractérisation systématique d’un grand nombre de ces composés [8].
Depuis, cette thématique s’est largement développée a 1’échelle internationale et porte aussi bien

sur la synthese, I’étude des propriétés, I’étude de la structure électronique, que sur la prédiction



Chapitre I. Des phases MAX aux MXenes

(a)

MAX

M,AX M,AX, M,AX,

Figure 1.1 — (a) Eléments M, A et X constituants les phases MAX. (b) Représentation schématique de
la structure des phases MAX pour différentes séquences d’empilement (n=1, 2 ou 3). Adapté de [13].

théorique de nouvelles phases MAX. Cette partie sera organisée de la maniere suivante : en
premier lieu, une présentation de la structure cristallographique des phases MAX sera réalisée,
puis, dans un second temps, les différents procédés de synthese seront décrits avant de finir par

la description de la structure électronique.

1.1 Structure cristallographique

Les phases MAX présentent une formulation chimique de type M,,1AX, ou M est un
métal de transition, A un élément issu principalement des colonnes III.A et IV.A de la table de
Mendeleiev et X représente soit le carbone soit 1'azote (Figure I.1 (a)). Le nombre 'n’ détermine,
quant a lui, le nombre de couches d’octaedres de MgX présentes entre les plans d’éléments A,
soit une couche d’octaedres pour les phases MyAX, deux couches pour les phases M3AX, et
trois pour les phases My AX3 (Figure 1.1 (b)). On dénombre aujourd’hui plus de 70 phases MAX
de compositions différentes. De plus, de nombreuses études portent sur la synthese de solutions
solides [9], visant a en modifier les propriétés, comme par exemple, induire du magnétisme [10],
modifier les propriétés de transport [11] ou modifier les coefficients de dilatation thermique [12].
Ces solutions solides sont possibles sur les trois éléments de la phase MAX et augmentent donc
considérablement le nombre de phases MAX possibles.

Ces matériaux présentent une structure nanolamellaire, constituée de 'n’ plans d’octaedres
Mg X séparés par un plan pur d’élément A et cristallisent dans le groupe d’espace P63/mmec.
Les octaedres forment une structure compacte dans laquelle les atomes du métal de transition
définissent des sites octaédriques occupés par un atome de carbone ou d’azote. L’élément A

occupe, quant a lui, un site trigonal prismatique, le prisme étant défini par les atomes de
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A 243 LD 26 (0, 0, 1 2 (1,2, 1)
X 200,00 4G haeg) 4G o)
24 (0, 0, 0)

Tableau I.1 — Positions de Wyckoff des atomes des phases MAX de type 211, 312 et 413.

I’élément M. La maille cristalline est trés anisotrope, le rapport c/a varie de 4 (pour les phases
211) a 8 (pour les 413). Les positions de Wickoff des atomes dans la maille pour les composés de
type 211, 312 et 413 sont présentées dans le tableau I.1. On peut constater que 'augmentation
de 'n’ joue sur le nombre de sites inéquivalents pour chaque élément. En effet, la description
de la maille pour n=2 implique deux sites inéquivalents pour M. Dans le cas ou n=3, la maille

est construite sur deux sites inéquivalents pour M et X.

1.2 Synthese

Il est possible de synthétiser les phases MAX sous plusieurs formes différentes : comme ma-
tériaux massif polycristallin ou monocristallin ou sous forme de films minces. Les échantillons
massifs polycristallins peuvent étre obtenus par de nombreuses techniques parmi lesquelles on
peut citer la technique HP pour 'Hot pressing’ [14], la technique SPS pour ’Spark Plasma
Sintering’ [15], la technique PSHS pour "Pressured-assisted Self-Propagating High temperature
Synthesis’ [16], la technique SC pour ’Slip Casting’ [17] et enfin la technique HIP pour "Hot
Isostatic Pressing’ [18]. Ces techniques donnent des matériaux tres denses (i.e. avec une faible
porosité) avec des tailles de grains de 'ordre du micron. La densité du matériau obtenu étant
trop élevée pour pouvoir les réduire facilement en poudre par la suite, nos poudres de phases
MAX, précurseur des MXenes, ont été obtenues par la technique PS pour "Pressureless Sinte-
ring’. Cette technique consiste a effectuer un recuit d’'un mélange de poudres sous vide ou sous
atmospheére neutre (argon) et ne nécessite pas 'application d’une pression pendant la synthese.
Le matériau obtenu est poreux ( porosité > 30 %) et donc facile a transformer en poudre.
Les poudres obtenues par ce type de technique comportent généralement des impuretés (<5%
dans notre cas) et sont polycristallines. Le diffractogramme des poudres de T'i3 AlCy obtenues

est présenté sur la figure [.2. Un diffractogramme typique de poudre présente de nombreux
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Figure 1.2 — Diffractogramme indexé typique des poudres de Ti3AlCy utilisées comme précurseur des
MXenes Ti3Cs.

pics correspondant aux diverses familles de plans présentes dans I’échantillon polycristallin. La
famille de plans (001) correspond a ceux orientés selon le plan de base et nous donne donc un
acces direct au parametre de maille ¢ (voir figure I.1). Nous ne détaillerons pas d’avantage les

techniques utilisées pour la synthese de massifs, le lecteur intéressé pourra se referrer au livre
de M.W. Barsoum [19].

Concernant les monocristaux, la mise en ceuvre des techniques est relativement contrai-
gnante. A I'heure actuelle, la technique la plus utilisée consiste a obtenir la phase MAX en
phase liquide a 1’équilibre (a environ 1500 °C') avant d’effectuer un lent refroidissement (1
°C'/min). Les phases CryAIC' [20] et Vo, AIC [21] ont par exemple été obtenues par cette tech-
nique. Malgré l'interét suscité par les monocristaux, notamment pour ’étude des propriétés
intrinseques des phases MAX, tres peu de phases MAX ont été obtenues par ce procédé du fait
des difficultés techniques imposées. En effet, hormis la température et le temps de refroidisse-

ment, cette technique semble étre limitée en raison de la faible solubilité de certaines especes
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chimiques, notamment le carbone. Les surfaces projetées selon le plan de base des monocristaux

obtenus varient donc d’une phase & l'autre, allant de 10~* cm? pour Ti,SnC & quelques cm?

pour CryAlC [21].

Une alternative a 1’étude de monocristaux consiste en ’étude de films minces. En effet, les
films minces obtenus sont généralement épitaxiés ou fortement texturés avec une croissance
pour laquelle les plans de base sont paralleles a la surface du substrat, si bien que ’étude des
propriétés en fonction des différentes directions cristallographiques est possible contrairement
aux matériaux massifs ou la réponse est moyennée sur des grains de différentes orientations.
Ces avantages font donc des films minces des échantillons de choix pour I’étude des propriétés
physiques et il en est de méme pour les MXenes associés. La synthese de films minces de phase
MAX peut étre schématiquement divisée en deux catégories : les techniques PVD (Physical
Vapor Deposition) et les techniques CVD (Chemical Vapor Deposition). Les techniques CVD
nécessitant des températures supérieures a 1000 °C, ne sont aujourd’hui que tres peu utilisées
bien qu’étant les premieres utilisées dans la synthese de films minces de phases MAX [22].
Concernant les techniques PVD, la température nécessaire a ’obtention d’un film mince est
moins élevée, allant généralement de 450°C a 700°C' pour les phases 211 a plus de 900°C' pour
les phases 413 [23-25]. Les techniques PVD, qui regroupent un nombre important de méthodes,
constituent donc la meilleure approche pour la synthese de films minces. Parmi celles-ci, la
technique magnétron est la plus utilisée. Pour cette technique, les carbures de phases MAX sont
principalement synthétisés par co-pulvérisation de trois cibles des éléments M, A et X comme
par exemple, dans les cas de T2 AIC [26], Ti3AlCy [27] et Ti3SiCy [28]. Les nitrures, quant a
eux, sont obtenus par pulvérisation magnétron réactive : 'azote est introduit sous forme gazeuse
(N3) au niveau du substrat et réagit avec les especes déposées. Jusqu’a présent, seul Tio AIN a
été obtenu sous forme de film mince par cette technique [29]. La raison pour laquelle les dépots
de nitrures sont moins étudiés réside dans les conditions drastiques a respecter pour la pression
partielle d’azote a introduire. Concernant les carbures, il est a noter qu’il est possible d’obtenir
certains composés a partir d’'une cible de phase MAX de méme composition, synthétisée par
métallurgie des poudres. C’est le cas par exemple de Ti; AIC' [30]. Bien que relativement simple,
cette technique souffre parfois d’une différence de stoechiométrie entre le film et la cible. On
observe par exemple un exceés de 50 % de C dans les films déposés pour les cas Ti, AIC et
Ti3SiCy [25, 31, 32]. Enfin, il est intéressant de noter que 'approche magnétron a été utilisée
avec succes pour la synthese de solutions solides, telles que (Ti;_,Nb, )2 AlC [33], obtenues a
partir de 4 cibles. Un autre exemple est la synthese de la solution solide (Cr, Mn),AIC [9] avec
pour objectif d’induire des propriétés magnétiques a la phase MAX.
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Figure 1.3 — Diffractogrammes de rayons X de films minces de Ti3AlCs et Tis AIC' déposés sur substrats
d’alumine AlyO3 (0001) avec dépdt préalable d’une couche tampon de TiC(111).(b) Micrographie TEM en
vue transverse du film mince de T3 AlCy. Ces données sont tirées de la thése de M. Bugnet [13]

Des diffractogrammes typiques de films minces de T'io AIC et T'i3 AlCy ainsi qu'une microgra-
phie caractéristique pour T'i3AlCy sont présentés sur la figure [.3. Contrairement au matériaux
massifs (figure 1.2), on peut voir que seules les familles de plan (0001) (ot 1=2,4,6...), correspon-
dantes aux plans de base, sont présentes. Les échantillons synthétisés par approche magnétron
sont texturés (généralement selon le plan de base) et présentent généralement un taux de pureté
supérieur a 99 %.

D’autres techniques PVD sont utilisées pour la synthese de films minces de phases MAX.
C’est le cas par exemple de la méthode de dépot par arc cathodique (cathodic arc deposition)
qui a été utilisée pour la synthese de Tiy AIC' [34]. Cette technique permet d’obtenir un taux
d’ionisation des espéces déposées plus élevé que les dépots magnétron (proche de 100%) et
permet donc de réduire la température des dépots (pres de 200 °C' pour T'io AIN). Enfin, une
derniére technique que 'on peut mentionner est la technique de dépdt par laser pulsé (pulsed
laser deposition) utilisée par Phani et al. [35] pour la synthese de Ti3SiCy avec trois cibles
Ti-Si-C. Cette technique permet elle aussi de réduire la température de dépots car les especes
chimiques déposées sont plus énergétiques et présentent donc une mobilité accrue. Cependant,
ces deux dernieres techniques restent relativement peu utilisées a I’heure actuelle. D’autres tech-
niques PVD utilisées pour les phases MAX sont rapportées dans la littérature mais ne seront
pas présentées dans ce manuscrit. Le lecteur intéressé par la synthese de films minces de phase
MAX pourra se référer a la revue de P. Eklund [36].
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Avant de clore cette partie sur la synthese de films minces, il est bon de mentionner les
techniques dites indirectes. Les techniques PVD nécessitent, pour la plupart des phases MAX,
des températures supérieures a 500 °C'. Les dépdts a hautes températures constituent un frein
aux applications industrielles, tant par le cotit des dépdts en température que par 'utilisation
de substrats qui n’évoluent pas en température. Les techniques indirectes consistent a déposer,
a température ambiante, un film de composition ajustée puis d’effectuer un recuit ez-situ pour
obtenir la phase MAX. Ces approches sont tres prometteuses et ont été utilisées avec succes
sur plusieurs phases MAX [37-39]. Nous ne discuterons pas ici de ces techniques qui seront
largement exposées dans le chapitre sur la synthese de Tiy AIC' puisqu’elles ont été utilisées

pour la synthese de nos films minces.

1.3 Propriétés

L’intérét porté aux phases MAX provient de leurs propriétés atypiques qui sont généra-
lement décrites comme la combinaison des meilleures propriétés des matériaux céramiques et
métalliques. Ainsi, de maniere générale, les phases MAX sont des matériaux réfractaires possé-
dant une tres bonne stabilité chimique, une bonne résistance a l'oxydation et a la corrosion, des
conductivités thermique et électrique élevées (0.2 & 0.7 pf2.m), une bonne résistance a 'usure
et, fait remarquable pour un matériau céramique, une trés bonne usinabilité [2, 8, 28, 40, 41].
Les propriétés des phases MAX permettent d’envisager de multiples applications pour ces ma-
tériaux, tout particulierement sous conditions extrémes : matériaux de structure pour des appli-
cations hautes températures, céramiques usinables, accessoires de four, matériaux de protection
(corrosion et usure) [2]... De plus, il est rapporté dans la littérature une résistance a l'irradia-
tion tres intéressante faisant des phases MAX des matériaux de choix pour des applications
nucléaires [42, 43]. Le probleme pour I’étude des propriétés des phases MAX est I’anisotropie
de ces matériaux. En effet, de par leur structure nanollamélaire, les propriétés de cette classe
de matériaux sont tres dépendantes de 'orientation cristallographique considérée. L’étude des
propriétés doit donc étre réalisée sur des monocristaux ou des films minces pour permettre
la maitrise de 1’orientation cristallographique. L’anisotropie des propriétés physiques de cette
classe de matériaux suscite un vif intérét et T.Ouisse et al. 'ont mis en évidence dans le cas de
la conductivité électrique sur différents monocristaux [44]. Cette étude menée sur un monocris-
tal de V5 AlC démontre une anisotropie de résistivité d’environ 3 ordres de grandeurs entre le
plan de base et l'axe ¢ (figure 1.4). De plus, cette étude démontre la possibilité de modéliser la

surface de Fermi de certaines phases MAX a partir d'un modele de gaz d’électrons 2D. Du point
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Figure 1.4 — Ratio d’anisotropie et résistivité hors plan de base en fonction de la température pour
Vo AlC. Données tirées de [44].

de vue des propriétés électroniques, les phases MAX présentent donc des analogies frappantes

avec des systeémes 2D ou quasi 2D.

Structure électronique Les phases MAX ont une structure nanolamellaire constituée de
feuillets d’octaedres MgX mettant en jeu des liaisons fortes de types covalentes (M-X) et mé-
talliques (M-M). Ces feuillets d’octaedres sont, quant a eux, séparés par un plan pur d’élément
A, faiblement lié aux éléments M par les liaisons M-A. Il est donc théoriquement envisageable
de casser les liaisons M-A sans détruire la structure lamellaire des octaedres et ainsi préserver
uniquement les feuillets d’octaedres. Cette possibilité ouvre la voie a la synthese de carbures
ou carbonitrures de métaux de transition sous forme de feuillets bidimensionnels.

D’un point de vue plus quantitatif, la structure électronique des phases MAX a été abon-
damment étudiée par calculs ab initio. La figure 1.5 présente la décomposition de la densité

d’états électronique (DOS) de Ti3AlC, calculée par la théorie de la fonctionnelle de la densité
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Figure 1.5 — Décomposition de la densité d’états électroniques de T3 AlC5 obtenue par calculs basés sur
la théorie de la fonctionnelle de la densité.

ou DFT (cette méthode sera décrite au chapitre II).

Pour une phase de type 312, il est nécessaire de faire la distinction entre les deux sites de
titane, T'7; et T'i5. Au dessus du niveau de Fermi, la DOS est dominée par les états T, —d et T'io—
d, correspondant respectivement aux titanes a 'intérieur du feuillet ou a ceux directement reliés
a I’élément A. Cette distinction sera également importante pour les MXenes. Ces hybridations
correspondent aux liaisons métalliques Tz — T'. Les hybridations entre les états C —p et Ti —d,
relatives aux liaisons covalentes T% — C' des octaedres MgX, sont présentes entre -5 et -2 eV.
Une hybridation entre les états p de I'aluminium et d du titane relative aux liaisons faibles
M-A est visible entre 0 et -2 eV. Enfin, on peut noter que la DOS est dominée par les états s
de 'aluminium de -8 a -5 eV.

La structure électronique des phases MAX a également été abondamment étudiée du point
de vue expérimental par spectroscopie d’absorption des rayons X (XAS) [45], par spectromé-
trie photoélectronique X (XPS) [46-48] ou par spectroscopie de pertes d’énergie des électrons
(EELS) [49]. Pour ce qui concerne les études par XAS et EELS, les résultats sont souvent en
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tres bon accord avec les calculs DFT. On pourra noter que certaines de ces études mettent en
évidence le caractere quasi-2D de la phase MAX dans le sens ou les structures fines au seuil
K de I’élément X sont pratiquement exclusivement liées aux plans d’octaedres MgX [11, 50] et
que 'excitation plasmon dans le plan de base (i.e la résonance du gaz d’électron de valence)

peut &tre simulée en considérant la phase MAX comme un superéseau [M X/A],, [51].

2 Les MXenes

Compte-tenu des considérations précédentes, il n’est pas étonnant de constater que les
phases MAX puissent servir de précurseurs pour des systemes 2D. C’est en 2011 que Naguib et
al. [1] rapportent la synthese d’un nouveau matériau 2D obtenu apres I'immersion d’une poudre
de Ti3AlC5 dans une solution d’acide fluorhydrique (HF') dosée a 50%. Ce traitement chimique
a pour conséquence d’éliminer ’élément A de la phase MAX tout en préservant la structure
des couches MX. Le résultat est un empilement de feuillets 2D de carbures de titane (7i3C5)
passivés par des terminaisons de surface T résultant du traitement chimique. Ces terminaisons
de surface peuvent étre du type OH, O ou F. Ils baptisent cette nouvelle famille de matériaux
MXene par analogie aux phases MAX et au graphene. La composition chimique générale de
ces matériaux est M, 11X, T, et dans le cas du Ti3AlC5, le MXene correspondant est Ti3C5T5.
Devant la richesse de la famille des phases MAX et la possibilité de changer les terminaisons
de surface, cette découverte met en évidence la possibilité d’obtenir une nouvelle famille de
matériaux 2D tres large, disposant d’une flexibilité trés importante en terme de compositions
chimiques et de nanostructures (voir figure 1.6). Depuis cette date, de nombreux MXenes ont
été obtenus : Ti,C, NbyC VoC', TisCN et TayCs, ainsi que des solutions solides sur le site M
telles que, (Tig5, Nbos)2C, (Vos, Cros)sCay, MoosTiCy, MooTisCy et CraTiCy [52-54]. De nou-
veaux procédés de synthese ont aussi vu le jour. L’objectif de cette partie est de présenter cette
nouvelle classe de matériaux que constituent les MXenes, les principaux procédés de synthese,

et leurs propriétés.

2.1 Synthese

Le procédé utilisé a l'origine pour la synthese de MXenes est une immersion de poudre
de phase MAX dans une solution de HF concentrée pour éliminer I’élément A. Par la suite,
d’autres traitements ont été utilisés afin d’améliorer la qualité des MXenes obtenus et de pallier
I'utilisation de HF concentré dont la manipulation est complexe. Les échantillons obtenus sont

des ensembles de feuillets, liés par des interactions faibles de type hydrogene ou Van Der Waals
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Figure 1.6 — Synthése de MXene a partir des phases MAX correspondantes : I'utilisation de phases MAX
de différentes séquences d’empilement (n=1, 2 ou 3) permet de modifier I’épaisseur du feuillet 2D obtenu.

du fait de la présence des groupes de surface.

Les parametres clés de la synthese sont le temps de traitement, la concentration et la tem-
pérature. De plus, certains parametres jouent un réle tres important indépendamment de la
nature de la phase MAX, comme par exemple, la taille des particules. En effet, la taille des
grains de poudre a une grande influence sur le temps de traitement. Il a par exemple été dé-
montré que, dans le cas de Vo AIC', la réduction de la taille des particules permettait de réduire
le temps de traitement HF de 90h & 8h [53]. Ainsi, la synthese de MXene par HF consiste a
utiliser des poudres de taille homogene et a ajuster le temps de traitement ainsi que la concen-
tration de HF. L’ensemble des temps de traitement et des concentrations utilisées est présenté
dans le tableau 1.2, la taille des particules étant de I'ordre de quelques dizaines de micron et la

température de synthese de 30 a 80 °C'.

Comme on peut le voir, seuls les carbures de phase MAX peuvent étre traités pour obtenir
des MXenes et la recherche d'un procédé de syntheése permettant 1'obtention de nitrures de
MXene est un sujet actif de recherche. Il est a noter cependant qu’il est possible d’obtenir
des carbonitrures comme Ti3C'N. Enfin, il est intéressant de noter qu’apres traitement, il est

possible d’insérer certaines molécules dans la structure afin d’augmenter la distance entre les
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MXene % HF Temps (H)

Tiy,C 10 10
Ti3CY 50 2
TayCy 50 72
TisCN 30 18
Nb,C 20 90

VaC 50 90

Tableau 1.2 — Conditions d’obtention de différents MXenes par traitement HF [55]

’ Exfoliation Intercalation
—_— C
ﬂ

Ultrason  ¢.20340A
Phase MAX Empilement de MXene

Figure 1.7 — Procédé de synthese de feuillets uniques de MXenes

feuillets (équivalent du parametre ¢ pour les phases MAX) puis de traiter ces feuillets ainsi
obtenus par ultrasons afin de les séparer. Le résultat est souvent un empilement de quelques
feuillets mais il est possible d’obtenir, par cette technique, des feuillets uniques d’une dizaine
d’angstrom d’épaisseurs [55]. Le diméthylsulfoxyde (DMSO) en insertion donne généralement

de bons résultats. Le principe de synthese peut donc étre résumé comme sur la figure 1.7.

L’un des problemes du traitement HF est son caractere tres agressif donnant généralement
des poudres de MXene contenant des défauts tels que des trous [52] : les liaisons M-X sont
attaquées avant ’élimination complete de ’élément A. Le temps de traitement est donc crucial
et le procédé est souvent difficile a maitriser. Pour pallier ce probleme, d’autres traitements
moins agressifs ont été utilisés. On peut citer par exemple le traitement au LiF + HCI qui
donne de tres bons résultats sur les poudres de T'i3AlCy [6]. Les échantillons ainsi produits se
présentent sous la forme d’une pate argileuse que 1’on peut rouler pour obtenir un film flexible.
Ce caractere argileux résulte d’'une modification du caractere hydrophile de 1’échantillon. La
comparaison morphologique entre les échantillons obtenus par le procédé HF et LiF/HCI est

présentée sur la figure [.8.
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Figure 1.8 — Images réalisées au MEB-FEG JEOL 7001F- TTLS a linstitut Pprime sur les échantillons
de Ti3CoTy obtenus par traitement HF (& gauche) et LiF /HCI (& droite).

Les feuillets de MXene obtenus par voie LiF /HCI possedent une plus large dimension latérale
que les échantillons synthétisés par HF (de 500 & 1500 nm pour le LiF /HCI contre quelques
dizaines & quelques centaines de nm pour le HF [6]). Il est a noter que ce traitement a été utilisé
avec succes pour synthétiser le premier film mince de MXene Ti3C5 ce qui était impossible
jusque la avec le traitement HF [56]. Devant le succes de ce nouveau traitement, d’autres
procédés ont été testés. On peut citer le N HyH Fy [56] qui a été utilisé pour obtenir T'i3Cy sous
forme de film mince. Les échantillons synthétisés sont plus homogenes en raison de l'attaque
moins agressive et la présence de NH; et NH; intercalés. Enfin, on peut mentionner que
d’autres traitements a base de sel de fluor ont été utilisés et donnent des résultats équivalents
au procédé HF [57].

Avant de clore cette partie sur la syntheése, un diffractogramme de poudre de TisCyT5
obtenu a partir d’une poudre de Ti3 AIC, immergée pendant 2h dans une solution de HF a 50%
est présenté sur la figure 1.9. La synthese des poudres de MXenes est réalisée par S. Célérier
de 'IC2MP (Institut de Chimie des Milieux et Matériaux de Poitiers). Comme on peut le
voir, ce diffractogramme est typique d’une poudre et présente donc de nombreuses structures.
Seuls les plans (001) sont indexés, nous reviendrons ultérieurement sur ce point. Comparé au
diffractogramme de Ti3AlCy, le pic de la (002) est aux plus bas angles. Ceci indique donc un
plus grand parametre ¢ (estimé a 1,957 nm dans notre cas). La détermination du parameétre
¢ est un point clé dans nos prochaines études visant a simuler les signatures spectrales de
nos composés. Enfin, il est & mentionner que certaines impuretés sont présentes sur ce spectre

comme rapporté dans la bibliographie [55].
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Figure 1.9 — Diffractogramme du MXene obtenu aprés traitement de la poudre de TizAlCs dans une
solution de HF & 50% pendant 2H.

2.2 Propriétés

Un grand nombre des propriétés des MXenes ont été étudiées, notamment par calculs ab
initio, comme par exemple les propriétés électroniques [58], diélectriques [59, 60], magnétiques
[61], élastiques [62], thermoélectriques [63] ou optiques [64]. L’objectif de cette partie est donc
de présenter les principales propriétés des MXenes étudiées a ce jour. Le lecteur intéressé pourra
se référer aux deux articles de revue suivants [55, 57] pour de plus amples détails.

Les propriétés les plus étudiées a ce jour sont celles liées au stockage de 'énergie. En effet,
les applications envisagées pour les MXenes dans ce domaine sont les batteries Li-ion (LIB),
les batteries non Li-ion et les supercondensateurs. L utilisation des MXenes pour anode LIB
a été largement étudiée [1, 65]. La capacité théorique de stockage de Li du Ti3Cy est de 320
mAh/g et la barriere de diffusion de Li pour le MXene est plus faible que pour le graphite
couramment utilisé aujourd’hui comme électrode de batterie lithium (0.07 contre 0.3 eV) [66].
Des expériences ont été réalisées sur différents MXenes et montrent que Ti,CT,[65], VoCT,
et NboCT, [53] possedent respectivement des capacités de 110, 260 et 170 mAh/g, ce qui
est plus faible que le graphite. Apres intercalation de DMSO puis délamination en feuillets,
les capacités passent a 123.6 mAh/g contre 100 mAh/g a 1C pour TisCoT, [67] et 410 mAh/g
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pour T'i3C5 sous forme de pate [68] ce qui est supérieur a la prédiction théorique de 320 mAh/g.

On constate un intérét grandissant pour les batteries non-lithium, comme par exemple les
batteries aluminium et sodium [3], en raison de la limitation de la quantité de lithium présente
sur le globe. Dans ce contexte, le graphite ne peut étre utilisé comme anode en raison de la
faible interaction entre les atomes de carbone et ces ions. Cependant, ces ions peuvent étre
intercalés dans les MXenes ce qui permet leur utilisation comme anode pour les NLIB [5]. Les
capacités calculées pour Nat, KT, et Cat sur TizCy sont 351.8, 191.8 et 319.8 mAh/g [69] et
pour Na™ sur les MXenes de type My X de 190 & 288 mAh/g [70]. De plus, les calculs prédisent
des capacités exceptionnellement élevées d’absorption de multicouches de Mg et Al (687 et
992 mAh/g respectivement) [3]. Ces résultats tendent a montrer que 'utilisation des MXenes
comme électrodes pour les NLIB est tres prometteuse. Enfin, d’autres études montrent que les
électrodes de T'i3Cy T, posseédent une incroyable capacité volumétrique supérieure a 350 F/cm?
a 20 mV /s dans une solution de KOH sans aucune dégradation apres 10000 cycles [5]. Cette
exceptionnelle stabilité fait des MXenes un matériau de choix pour les supercondensateurs.
Dans H,S0,, cette capacité peut étre tres significativement augmentée a 415 F//cm? & 5A /g et
4 900 F/em?® & 2 mV /s [6, 71].

Hormis le stockage de I’énergie, les MXenes possedent des propriétés optiques tres intéres-
santes ouvrant la voie a de possibles applications comme matériaux de détection, ou utilisables
dans le domaine de 1’électronique et de la photonique. En effet, Halim et al. [56] montrent que
Ti3Cy sous forme de film mince transmet 90% de la lumiére dans le domaine du visible et de
I'infrarouge. Enfin, Mauchamp et al. [59] ont mis en évidence la présence d’intenses plasmons
de surface dans le domaine de l'infrarouge moyen. Ce domaine est particulierement intéressant

pour les applications de capteurs.

Au-dela de ces applications tres largement étudiées, d’autres propriétés prometteuses sont
rapportées dans la littérature. C’est le cas, par exemple, des travaux de Xie et al. [72] mettant en
évidence la possibilité d’utiliser les MXenes comme support de nanoparticules de platine pour
des applications catalytiques. Les résultats obtenus démontrent que ces systémes possedent une
meilleure stabilité que les systemes Pt/C utilisés a I’heure actuelle. De plus, I’équipe de Liu et
al. [73] démontre I'application potentielle de Ti3Cy pour la catalyse du stockage de I’hydrogene.
Enfin, il est a noter que les MXenes semblent étre prometteurs comme matériaux de filtrage
[74].
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3 Structure électronique des MXenes

Il est tres clair que 'essentiel des propriétés discutées précédemment trouvent leur origine
dans la structure électronique des MXenes. Deés lors, I’étude de cette derniere constitue un enjeu
majeur, autant pour comprendre son influence sur les propriétés, que pour étudier I'impact de
la composition chimique sur ces dernieres. Cette partie est organisée comme suit : une premiere
partie traitera des études réalisées sur la structure électronique. Puis, dans un second temps,
nous focaliserons notre attention sur l'influence des groupements terminaux sur la structure

électronique du MXene.

3.1 L’exemple de Ti3C5

La décomposition de la DOS de Ti3C5T5 est représentée sur la figure 1.10. Dans le cas des
MXenes M3 X575, a I'image des phases MAX M3AX, correspondantes, on doit distinguer deux
types d’atomes M : le premier, le titane de coeur dans le cas de Ti3C5 T, est au centre du feuillet
et le deuxiéme, appelé titane de surface, délimite le feuillet. Le titane de coeur correspond au
titane appelé T; pour la phase MAX alors que le titane de surface correspond au titane T',.
On peut voir que le Ti3Cy(OH )y est métallique tout comme la phase MAX (4 états/eV /cellule
élémentaire). On distingue trois domaines d’énergie différents dans la DOS correspondante : un
premier, en bas de la bande de valence de -7 a -4,5 eV, dominé par les états O — p, un second,
entre -4,5 et -2 eV dominé par ’hybridation C' — p T% — d et enfin, au-dela de -2 eV, la DOS
est dominée par les états d du titane. En comparant cette DOS a celle obtenue pour la phase
MAX correspondante (voir figure 1.5), on voit que I'hybridation 7% — d Al — p présente entre
-2 et 0 eV a logiquement disparu tout comme les états Al — s remplacés par ceux de I'oxygene.

Concernant la structure électronique, la majorité des études sont théoriques en raison du
manque d’échantillons témoins notamment. Les quelques études expérimentales portent sur les
terminaisons de surface et seront donc décrites dans la prochaine partie. On peut cependant
citer les travaux de Lukatskaya et al. [75] portant sur I’étude du seuil K du titane dans Ti3C5
par XAS en vue d’étudier d’éventuels changements du degré d’oxydation au cours de cycles

¢électrochimiques.

3.2 Role clé des groupements de surface

Une représentation d’un feuillet de MXene Ti3CoT5 est schématisée sur la figure 1.11. On
retrouve la structure de la phase MAX avec un feuillet composé d’octaedres de MgX. La

particularité par rapport a la phase MAX est donc le remplacement de la couche d’éléments
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Figure 1.10 — Décomposition de la DOS de Ti3CyT> (T=0OH) obtenue par calculs basés sur la théorie
de la fonctionnelle de la densité.

A par des terminaisons de surface appelées T. Ces terminaisons de surface peuvent étre en
théorie T= OH, O ou F et deux localisations possibles, nommées C1 et C2 sur la figure 1.11,
sont rapportées dans la littérature [55]. C1 fait référence a la position en regard du titane de

volume et C2 a la position en regard du carbone.

Les groupements de surface, leur nature tout comme leur position, jouent un réle clé sur
les propriétés des MXenes. En effet, la structure électronique est grandement dépendante de la
nature chimique de T. Sur la Figure [.12, on peut voir a gauche en (a), (b) et (c) respectivement
la DOS de TiyC, T'ioCFy et TioCOy. On observe que la modification de la nature chimique de
T implique la modification de la DOS et notamment du nombre d’états au niveau de Fermi
et donc du comportement électronique des MXenes. En effet, on peut constater que Ti,C
est métallique tout comme Ti,CF, alors que Ti,C' Oy présente un gap. On peut voir plus
globalement que la nature de T modifie les hybridations (entre -8 et -6 eV pour T'ioC'F; et entre
-6 et -5 eV pour T1,COs). De telles prédictions théoriques ont motivé des études expérimentales,
comme celles présentées par Lai et al. [76] qui ont étudié I'influence de T sur les propriétés de
transport de T'i2C'". Deux échantillons distincts ont été étudiés, le premier Ti,C'(OH ), F, obtenu
apres immersion de poudre de T, AIC dans une solution de HF et enfin T, C'O, obtenu apres

recuit de Ti2C(OH),F,. Leur étude, présentée sur la figure 1.12 (droite) ou la résistivité des
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Figure 1.11 — Représentation des différentes configurations de surface mentionnées dans la littérature
pour un feuillet de MXene.

deux types de MXene est mesurée en fonction de la température, montre que ces MXenes
se comportent comme des semi-conducteurs ayant des lois de comportement différentes : les

propriétés électroniques des MXenes dépendent donc de la nature chimique de T.

La localisation de T joue aussi un role tres important sur les propriétés du MXene. En effet,
la localisation du groupement de surface influence les propriétés liées au stockage de 1’énergie
[3, 77]. Elle influence aussi la résonance du plasmon de surface [59] et peut éventuellement
induire un gap ou du magnétisme [78].

Devant le role majeur joué par les groupements de surface, de nombreuses études ont été
réalisées afin d’en déterminer la localisation et la nature. Du point de vue théorique, ces études
démontrent que pour la plupart des MXenes et notamment pour Ti3C5T5, la position C1 est
la plus stable vis a vis de C2 [79, 80]. Du point de vue expérimental, quelques études ont
montré que la configuration C1 était la plus stable, ¢’est notamment le cas de Shi et al. [81] en
utilisant la technique ’atomic pair distribution” (PDF), et de Harris et al. [82] en utilisant la
spectroscopie par résonance magnétique nucléaire. Ceci étant, du fait du manque de résolution
spatiale, ces techniques donnent un signal moyenné sur toutes les directions cristallographiques
de I'échantillon. Pour des matériaux 2D, il est intéressant de déconvoluer le signal provenant du
plan de base de celui provenant de la direction perpendiculaire a celui-ci. De plus, 'avantage
d’une bonne résolution spatiale est de pouvoir s’affranchir de la contribution des impuretés en
général nombreuses dans les poudres de MXenes. Le microscope électronique a transmission
(TEM) remplit parfaitement cet objectif puisqu’il dispose d’une sonde nanométrique et permet

donc de sonder un grain dans une orientation cristallographique maitrisée. Une combinaison
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Figure 1.12 — (gauche) Densités d’états électroniques projetées en sites pour Ti5C en (a), TioCFy en
(b) et TiaCO4 en (c) tiré de [78]. (Droite) Logarithme népérien de la résistance en fonction de 'inverse de
la température pour Ti2sC(OH),F, et TisCO, tiré de [76].

de spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS) et de TEM a donc été utilisée par
Karlsson et al. [83] afin de déterminer la position de T et de montrer expérimentalement que,

pour Ti3CyT;, T se situe en C1.

Concernant la nature chimique de T, de nombreuses études montrent la présence des trois
terminaisons prédites théoriquement, a savoir T= O, OH et F [82, 84, 85]. La difficulté de
quantifier les groupements OH provient de la coexistence dans le matériau de O et OH. Cepen-
dant, pour pallier ce probléme, les études discutent en général du ratio F/O. C’est le cas des
études de Harris et al. qui démontrent, par spectroscopie par résonance magnétique nucléaire,
que ce ratio varie de 1 a 1,5 suivant les phases [82]. Les études de Wang et al. confirment
cette quantification, par diffraction des neutrons, et montrent que ces ratios sont dépendant
des procédés de synthese : plus la concentration de HF est importante plus la quantité de
terminaisons F est importante [85]. Dans une étude tres récente réalisée par XPS, Naguib et
al. rapportent que les terminaisons OH sont minoritaires par rapport a O et que la principale
contribution des OH provient en réalité de I’eau présente en insertion dans les feuillets [84].
Ces résultats sont cependant contredits par Karlsson et al. qui, en utilisant une combinaison de
MET et d’EELS, démontrent que T=0OH ou O est majoritaire alors que T=F est quasi absente
(seulement quelques %) [83].

On voit clairement a travers ces études qu’il est difficile de trouver un consensus sur ce
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questionnement. Une explication possible étant 1'utilisation dans beaucoup de cas de sondes
macroscopiques moyennant le signal sur le MXene et les impuretés. Par ailleurs, aucun lien entre
la localisation de T ou sa nature et la structure électronique (et donc les propriétés) du MXene
n’est clairement établi. Il est donc crucial, pour les futures tentatives de fonctionnalisation
des MXenes afin d’en améliorer les propriétés, soit d’utiliser une sonde locale pour déterminer
le lien entre T et la structure électronique du MXene a 1’échelle atomique, soit de disposer

d’échantillons modeles obtenues a partir de films minces ou monocristaux de phases MAX.

4 Conclusion

A travers ce chapitre de bibliographie sur les phases MAX et MXenes, nous avons pu mon-
trer la richesse de cette nouvelle classe de matériaux 2D. Les MXenes possedent des propriétés
tres intéressantes et les applications possibles sont tres variées allant du stockage de 1’énergie,
a 'optronique, la catalyse et méme le filtrage. La grande flexibilité de la composition chimique
ainsi que la possibilité de réaliser des solutions solides sur les éléments M, A ou X tendent a
montrer que le nombre de phases MAX disponibles pour la synthese de MXene est extréme-
ment important. De plus, de nombreuses études ont montré que la synthese des phases MAX
est maitrisée et qu’il est donc possible de synthétiser ces composés, sous forme de films minces
ou de massif, avec des compositions tres variées. Enfin, la possibilité de modifier la structure
électronique et donc les propriétés des MXenes en changeant la localisation et/ou la nature de
T laisse entrevoir la possibilité d’optimiser ces matériaux en fonction des propriétés désirées.
Cependant, a I'heure actuelle, la compréhension de la corrélation entre la nature et la localisa-
tion de T, la structure électronique et les propriétés des MXenes n’est pas maitrisée et constitue
donc un enjeu majeur de recherche. Dans ce travail de thése, nous avons envisagé cet enjeu sous

deux aspects :

- Sonder les échantillons actuellement disponibles (i.e. des poudres majoritairement) par
TEM-EELS afin d’obtenir une corrélation directe entre la structure des empilements et leur
structure électronique tout en s’affranchissant des impuretés et en maitrisant I'orientation cris-
tallographique sondée. Nous nous focaliserons sur T73C5T5, probablement la phase la plus étu-

diée a ce jour.

- Synthétiser des échantillons modeles (i.e. sous la forme de films minces) permettant une

investigation des propriétés physiques de ces matériaux dans des conditions totalement mai-
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1.4 Conclusion

trisées du point de vue des orientations cristallographiques sondées et en s’affranchissant des
impuretés. Cette deuxieme approche nécessite en réalité un gros travail sur la synthese du

précurseur T AlC.
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Chapitre 11

Structure électronique de T'13CT5 par
TEM-EELS : étude a I’échelle du nano-objet

En I'absence d’échantillon modele, une premiere approche pour 1’étude quantitative de la
structure électronique des MXenes est 'utilisation d'une sonde locale, le faisceau d’un micro-
scope électronique dans notre cas. L’utilisation d’une sonde locale permet d’étudier des zones
dépourvues d’impuretés et de maitriser les problématiques d’anisotropie. Cette approche est
nécessaire pour pouvoir comparer les études expérimentales aux calculs ab initio. Cette partie
sera organisée de la maniere suivante : en premier lieu, une description des méthodes expérimen-
tales ainsi que du formalisme de simulation sera présentée. Dans un second temps, ’étude des
pertes faibles ainsi que des pertes de coeur sera réalisée. Enfin, nous finirons par nous intéresser
aux phénomenes d’irradiation présents dans nos échantillons lors de 1'utilisation du microscope

électronique en transmission (TEM).

1 Meéthodes

Ce chapitre aborde les aspects expérimentaux et le cadre théorique de ce travail. Une breve
présentation de la spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS) et du dispositif expé-
rimental sera faite dans un premier temps, suivie d’une discussion sur les processus physiques
d’excitation mis en jeu. Enfin, dans une deuxiéme partie, nous poserons le cadre théorique de
cette étude en introduisant la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) ainsi que les codes

utilisés pour cette étude.
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Chapitre II. Structure électronique de 73C57T, par TEM-EELS : étude a I’échelle
du nano-objet
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Figure II.1 — Spectre EELS obtenu sur un empilement de feuillets de Ti3CsT5. L’intensité du signal
dans les pertes de coeur est multipliée par 80 pour plus de clarté.

1.1 Spectroscopie de pertes d’énergie des électrons (EELS)
1.1.1 Description générale

La spectroscopie de perte d’énergie des électrons ou EELS (Electron Energy Loss Spec-
troscopy) dans un TEM consiste en 'analyse de la perte d’énergie subie par les électrons du
microscope lors de leur traversée de 1’échantillon, ces pertes résultant d’interactions inélastiques
avec les électrons du matériau sondé. Un spectre EELS typique du MXene Ti3C5T5 est pré-
senté sur la figure II.1. De maniere générale, un tel spectre peux étre divisé en deux régions
distinctes. Une premiere, dite région des pertes faibles pour les pertes d’énergie inférieures a
100 eV, et une deuxiéme appelée région des pertes de coeur pour celles supérieures a 100 eV.
La séparation entre ces deux régions est arbitraire et les informations qu’elles apportent sont
complémentaires. La région des pertes faibles contient (i) le pic élastique, correspondant aux
électrons du faisceau du microscope n’ayant subi aucune perte inélastique lors de leur traversée
de Iéchantillon, (ii) les excitations des électrons de valence, principalement les plasmons de
volume ou de surface dans le cas des métaux et les transitions interbandes entre des états de
la bande de valence et la bande de conduction. Cette région peut aussi contenir les excitations
des états de semi-coeur (seuil M, 3 du titane dans notre cas). Les informations apportées par
I’étude de cette région du spectre sont trées nombreuses car le signal est directement relié a la

fonction diélectrique du matériau (voir section 1.1.3).
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I1.1 Meéthodes

La région des pertes de coeur contient les seuils d’excitation relatifs aux électrons de coeur
des différents éléments constitutifs de I’échantillon. La position des pics est donc caractéristique
d’un Iélément (numéro atomique Z) mais également de la couche électronique sondée. Les
structures fines au voisinage immédiat du seuil (ELNES : Energy Loss Near Edge Structures)
permettent de sonder les liaisons chimiques de 1’élément considéré. Les structures fines au-
dela de 30 eV du seuil sont quant a elles reliées a la structure cristallographique autour de
I’élément. Enfin, cette région permet de remonter également a la composition chimique de
I’échantillon. Dans le cadre de 'approximation dipolaire, les résultats obtenus pour des seuils
a haute énergie en EELS sont tres proches de ceux obtenus par spectroscopie d’absorption X
(XAS : X-Ray Absorption Spectroscopy). Ces deux techniques sont trés complémentaires de
part les domaines énergétiques exploitables : basses énergies pour 'EELS et hautes énergies pour
le XAS. L’avantage de 'EELS est de profiter de la résolution du TEM permettant d’accéder a
une résolution de 'ordre du nanometre ou moins. Dans le cas du spectre présenté sur la figure
I1.1, la région des pertes de coeur fait ainsi apparaitre les seuils relatifs au carbone, au titane
et a 'oxygene (le fluor n’est pas visible a cette échelle).

Les deux régions du spectre sont complémentaires, la région des pertes faibles sonde le nuage
d’électrons de valence et donc les propriétés globales du matériau alors que la région des pertes
de coeur sonde les électrons de coeur et nous apporte des informations sur les liaisons chimiques
autour d’'un élément. Deux formalismes distincts peuvent donc étre développés pour simuler ces
deux régions. Avant de discuter de ces deux formalismes, une bréve présentation du dispositif

expérimental est donnée dans la partie suivante.

1.1.2 Dispositif TEM-EELS

L’objectif de cette partie n’est pas de décrire les spécificités techniques de 'EELS mais
de présenter les méthodes expérimentales utilisées ainsi que les caractéristiques du microscope
utilisé. Pour de plus amples informations sur 'EELS dans un TEM, le lecteur pourra se référer
aux ouvrages de R.F. Egerton [1] et D.W. Williams et B. Carter [2]. Apres une breve pré-
sentation du microscope ainsi que des effets d’angle de collecte, les méthodes de préparation
des échantillons seront décrites. Enfin, les différentes méthodes utilisées pour le traitement des

spectres bruts seront présentées.

Microscope Les spectres étudiés durant cette these ont été enregistrés avec un (S)TEM
JEOL 2200FS équipé d'un canon a émission de champ (Shottky FEG pour ’Shottky Field

Emission Gun’) fonctionnant & une tension d’accélération de 200 kV. Un filtre en énergie est
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Chapitre II. Structure électronique de 73C57T, par TEM-EELS : étude a I’échelle
du nano-objet
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Figure I1.2 — Représentation schématique (a) de la colonne du microscope JEOL 2200FS et (b) du filtre
en énergie Q (b) [3].
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I1.1 Meéthodes

présent entre les lentilles intermédiaires et les lentilles projecteurs (Figure 11.2). Il permet,
lors de I'acquisition d’images ou de clichés de diffraction, de s’affranchir des effets de diffusion
in¢lastique en ne sélectionnant que les électrons transmis sans perte d’énergie. Il est constitué
de quatre secteurs magnétiques (notés P1 a P4) ou régne un champ magnétique constant et
perpendiculaire a la direction de propagation des électrons. La trajectoire des électrons dans le
champ magnétique étant fonction de leur vitesse, le premier secteur va disperser les électrons en
fonction de leur vitesse et donc de I’énergie. Les trois secteurs restants ont pour but de rétablir
I’alignement vertical du faisceau le long de I’axe optique. Les déviations subies par les électrons
ayant perdu de I’énergie s’additionnent et un spectre de perte d’énergie des électrons peut étre
obtenu dans le plan focal arriere de la lentille C2 (voir figure 11.2). Ce crossover est couplé a
une caméra CCD (Charge Coupled Device) enregistrant, pour chaque perte d’énergie 0FE, le

nombre d’électrons correspondant. Cet enregistrement donne le spectre de la figure I1.1.

Géométrie de diffusion et conditions d’acquisition Les transferts d’énergie entre 1’élec-
tron du microscope et ceux de ’échantillon sont associés a un vecteur de diffusion ¢ défini par :
7=k — k:} ol k; (k;_}) est le vecteur d’onde avant (apres) interaction associé a 1’électron du
microscope décrit comme une onde plane (voir la figure I1.3). Ce vecteur, et notamment son
orientation par rapport aux directions cristallographiques de 1’échantillon, joue un réle analogue
au vecteur polarisation du champ électrique dans les expériences utilisant des photons. Dans
un microscope é¢lectronique en transmission, les conditions d’illumination sont données, indé-
pendamment de la tension du faisceau, par les angles de convergence « et de collecte 5 (voir
figure 11.3). Ces conditions ont une influence sur le signal obtenu en EELS, notamment pour
les mailles trés anisotropes telles que celles des MXenes : en mode image tel que nous ’avons
utilisé, et en illumination parallele, I’angle de collecte fini du microscope fixe la proportion des
composantes perpendiculaires et paralleles de ¢ au faisceau d’électrons. Un calcul relativement
simple montre qu’a trés basse énergie (typiquement dans la région des pertes faibles), la com-
posante de ¢ perpendiculaire au faisceau est trés largement majoritaire [4, 5]. Pour les pertes de
coeur, la prise en compte des deux contributions (g et ¢, voir figure I1.3) est nécessaire pour
pouvoir comparer les spectres simulés aux données expérimentales. Dans un systeme hexago-
nal, le poids des composantes parallele et perpendiculaire aux plans de base peut étre obtenu
analytiquement. La figure I1.4, basée sur les travaux de J.C. Le Bossé [6], illustre I’évolution
du poids de ces deux composantes en fonction de I'angle de collecte et de 'axe de zone pour
le seuil K du carbone dans une phase MAX. Ainsi, en considérant une illumination parallele,
I’angle de collecte expérimental de 7 mRad, en supposant que les symétries locales autour des

atomes de carbone dans le MXene sont peu différentes de ce qu’elles sont dans la phase MAX,
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Figure I1.3 — (a) Représentation schématique du processus de diffusion inélastique d’un électron rapide
de vecteur d’onde initial k;. k¢ représente son vecteur d’onde final et ¢ est le vecteur de diffusion. (b) Angles
de convergence « et de collecte 5 en mode image. Image tirée de la thése de M. Bugnet [3].

et en considérant que le faisceau électronique est orienté perpendiculairement aux feuillets de
MXene (I’équivalent de 'axe de zone [0001] dans un sytéme hexagonal), le signal associé au
seuil K du carbone provient a 85% de la section efficace projetée dans les plans des feuillets
et a 15% des contributions perpendiculaires aux plans. Ces corrections ont été apportées aux

spectres simulés afin de pouvoir les comparer avec ceux obtenus expérimentalement.

Préparation des échantillons Les échantillons utilisés pour cette étude étant des poudres,
la préparation de ces derniers est relativement simple. Une petite quantité de poudre est placée
au fond d’un pilulier, puis avec une poire projetant de I’air, I’échantillon est vaporisé pour se
déposer sur les parois du pilulier. La poudre est alors recueillie avec une grille a peau de carbone
perforée en la frottant aux parois du pilulier. Cette technique est tres simple, ne demande
que tres peu de temps et nous permet surtout de nous affranchir de tous les problemes de

contamination diis a 'utilisation d’un solvant qui resterait inévitablement piégé dans le MXene.

Traitement des spectres L’interprétation des spectres EELS nécessite de corriger les don-

nées brutes d’artefacts liés au systeme d’acquisition ainsi qu’a divers processus d’excitations
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Figure I1.4 — Influence de I'angle de collecte sur les composantes relatives au plan de base {a,b} et a
la direction ¢ sondés lors d’expériences EELS au seuil C-K dans les axes de zones [0001] et [10-10] pour
une phase MAX. Les traits verticaux indiquent les angles de collecte accessibles dans le microscope utilisé.
Données tirées de [3].

inhérents a l’expérience et masquant le signal recherché. En effet, le signal enregistré peut se

décomposer comme suit :

S(E) = B(E) + S.(E) * L(E) * A(E) (IL.1)

ou B(E) est le fond continu (uniquement pour les pertes de coeur), S. est le spectre recherché
(perte de coeur ou perte faibles), L(E) est un terme de diffusion multiples et enfin, A(E) est la
fonction d’appareil. Le traitement des spectres enregistrés doit donc étre réalisé afin de pouvoir
extraire le seuil d'intérét, Sc(F), et ainsi le comparer aux calculs ab initio. Les traitements des
spectres ont été réalisés grace au logiciel GATAN DIGITAL MICROGRAPH™™ | Le bruit de
fond généré par la camera CCD a été soustrait. Cette opération est automatiquement réalisée
par DIGITAL MICROGRAPH™™ | Ensuite, le fond continu, c¢’est-a-dire le signal provenant
des excitations électroniques de plus basse énergie que le seuil considéré (voir figure I1.1 pour
le seuil Los du titane), doit étre soustrait au spectre brut. Plusieurs modélisations du fond
continu sont possibles et cette étape revét une importance cruciale. En effet, une mauvaise
extraction change les intensités relatives des structures juste apres le seuil et peut fausser

les interprétations. Le fond continu associé aux seuils K est correctement modélisé par une loi
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puissance (B(E) o« XE~" ou E est I’énergie, X et r sont des parametres ajustables). Cependant,
le fond continu associé aux seuils de plus grands moments orbitals n’est pas modélisable par
une fonction simple, c’est le cas dans notre étude pour I'extraction du seuil O-K qui nécessite la
modélisation délicate du fond continu du seuil Ly 3 du Ti (voir figure I1.1). Ce point sera discuté
dans la partie I1.4. Une fois le fond continu extrait, le signal doit étre déconvolué des pertes
associées a la diffusion multiple. En effet, lors de la traversée de I’échantillon, 1’électron incident
peut subir plusieurs diffusions inélastiques, d’ou le terme de "pertes multiples". Les pertes
multiples ont pour conséquence de modifier la forme du spectre de pertes faibles et de pertes
de coeur. Pour limiter ces effets, I’épaisseur relative ¢t/\ (t étant I’épaisseur de 1’échantillon et
A le libre parcours moyen inélastique des électrons dans 1’échantillon) des spectres présentés
dans cette these est inférieure a 0,5. Une fois ces traitements effectués, les spectres peuvent
étre comparés aux simulations afin d’interpréter les différentes structures. Dans la prochaine
partie, le formalisme théorique permettant de décrire les excitations élémentaires relatives aux

différentes parties du spectre est discuté.

1.1.3 Description des excitations des électrons de valence

La section efficace de diffusion inélastique doublement différencié par rapport a ’énergie
E et 'angle solide €2 pour un électron incident rapide a travers un matériau, s’exprime de la

maniere suivante [1] :

%o 1 -1
—— X =Im | ——— I1.2
OEOQ) — ¢? LM(cj’, w)] (1.2)
Le signal obtenu en EELS est donc 1ié & la fonction diélectrique macroscopique €,/(q,w) du
-1
em(qw)
I’approche diélectrique puisque les simulations de pertes faibles sont réalisées en déterminant

matériau. Le facteur I'm { } est appelé fonction de perte d’énergie et constitue le coeur de

cette expression. La fonction de perte d’énergie est calculée en fonction des parties réelles et

imaginaires de la réponse diélectrique :

-1 1: Im[ep(q,w)]
ev(@E)|  Relen(T,w)]* + Im e (7, w)]”

Dans le formalisme utilisé pour les simulations, la fonction diélectrique macroscopique est

Im [ (IL.3)

obtenue & partir de la matrice dielectrique eger(q,w) dont le calcul est réalisé dans l'espace
de Fourrier du fait de la périodicité du potentiel cristallin associé a 1’échantillon. La matrice
diélectrique €55 est une matrice dont chaque composante est une fonction complexe de la

fréquence du champ excitateur, du moment transféré et de G et G’, des vecteurs du réseau
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réciproque.
La fonction diélectrique macroscopique du matériau est obtenue en considérant la compo-
sante (G, G') = (0,0) de Dinverse de la matrice diélectrique [7-9] :

1

m (11.4)

em(q,w) =

Le calcul de la matrice diélectrique, quant a lui, est déterminé par le calcul de polarisabilité

du matériau x [8, 10] :

4me 0

€ac = 0Ge — —— = Xaa IL5
Ga Ga T+ G)QTXGG (IL5)

ou 7 est le volume de la maille élémentaire du systeme et xsg traduit la variation de
la densité électronique induite du fait du potentiel associé a 1’électron du faisceau incident :
§p"d = xdVert. Dans lapproximation des particules indépendantes (IPA : Independant Par-

ticule Approximation), x5, notée x s’obtient a partir de ’évaluation des transitions des

0
Gagr
états monoélectriques de la bande de valence vers la bande de conduction. Son expression est

la suivante [10] :

(W |~ TEOTIY ) (W 1| T+ 7| )

Xea(@.w) =2 _(fr = fi)

7:7f

(IL.6)

ou i et f désignent respectivement les états initiaux et finaux, f; et fy désignent leur occu-
pation, W; et W les fonctions d’ondes associées et E; et Ey les valeurs propres correspondantes.
Enfin, n tient compte du couplage adiabatique de 1'électron avec le matériau [11]. Le calcul de
la fonction diélectrique nécessite donc le calcul préalable d’états monoélectroniques W; et Wy.
Ce calcul est réalisé grace a la théorie de la fonctionnelle de la densité. Tous les calculs de cette
étude ont été réalisés dans le cadre de Papproximation dipolaire, ¢ = 0. Cette approche donne
généralement de bons résultats [1, 11]. L’approche des particules indépendantes est I’approche
la plus simple mais peut étre insuffisante. Des approches plus complexes ont été développées
afin de rendre compte des phénomenes physiques présents lors de l'interaction de 1’électron
incident avec le matériau. L’approche RPA [12], pour Random Phase Approximation, permet
la prise en compte des effets de champs locaux (LFE pour Local Field Effects). La polarisabilité
Xga s'exprime alors en fonction de la polarisabilité de particules indépendantes de la maniere

suivante :

Xaa = Xaa(Xaa — XaaVXaa) Xaar (IL.7)
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Chapitre II. Structure électronique de 73C57T, par TEM-EELS : étude a I’échelle
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Le terme X% aVX correspond a la partie microscopique de l'interaction coulombienne.

éc
Il décrit les effets de champs locaux provenant de la polarisation du nuage électronique au
passage de l’électron. Ces champs varient sur des distances interatomiques et apparaissent
sous la forme de termes non diagonaux dans la matrice €54 (q,w). L'influence des champs
locaux sur les signaux EELS est variable mais est essentiellement liée aux inhomogénéités de
la densité électronique et peut donc étre importante pour nos composés. Des approches plus
évoluées permettent d’aller au dela de 'approche monoélectronique pour la description des
effets excitoniques notamment. Celles-ci sont basées soit sur la théorie de la fonctionnelle de
la densité dépendante du temps [11] soit sur la résolution de I’équation de Bethe-Salpeter [11]
permettant le traitement explicite des paires électron-trou. Ces approches, et particulierement
la derniére, sont extrémement demandeuses en ressources de calcul.

Nos systemes d’intérét étant métalliques, il est raisonnable de négliger les effets excitoniques.

Concernant les effets de champs locaux, les spectres EELS ayant été enregistrés dans un axe
de zone [001], la réponse diélectrique sondée est celle provenant des plans associés aux feuillets
de MXenes. Dans ces plans, la densité électronique est relativement homogene et les effets de
champs locaux associés faibles, ce qui ne serait probablement pas le cas dans la direction ortho-
gonale aux feuillets. Ainsi, comme déja démontré dans les phases MAX [4, 5] et dans d’autres
systemes lamellaires tels que le graphite [13, 14], il est raisonnable d’ignorer les LFE dans la
simulation des spectres de pertes faibles présentés dans ce travail. Hormis les simplifications
d’ordre numériques, la validité de telles approximations permet d’associer directement les struc-
tures observées dans le spectre expérimental a la structure électronique dans ’état fondamental
et ainsi remonter a des informations sur la liaison chimique des MXenes.
Pour finir, il est a noter que la fonction diélectrique €y;(7,w) est un tenseur qui, dans le cas
d’une maille quasi-hexagonale telle que celle des MXenes, pourra se réduire a deux composantes
correspondant & la réponse diélectrique dans les feuillets €,,(0,w) et orthogonal aux feuillets
€::(0,w).

1.1.4 Description des excitations des électrons de coeur

L’approche utilisée pour décrire les spectres de pertes de coeur est différente du fait de
la nature différente des électrons impliqués dans le processus physique d’excitation. Il est en
effet plus commode, lorsque 'on s’intéresse aux excitations des électrons de coeur, de raisonner
en termes de probabilité de transitions d'un état de coeur W; vers un état de la bande de
conduction ¥, du fait d’'une perturbation W () (on reste ici dans le cadre d’une approche

monoélectronique, valable pour les seuils K). Dans ce cadre, la probabilité de transition est
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alors donnée par la regle d’or de Fermi [15] :
Dy = (W W (7)) *0(Ey — E; — E) (I1.8)
!

et la section efficace de diffusion inélastique doublement différenciée s’exprime [6] :

o kp) 1 iGhF 2
5005 <\ T QZK‘I’J@ Vi) ["0(Ef — By — E) (IL.9)
i 7

avec k; et ky les normes des vecteurs d’onde de I'électron incident avant et apres diffusion
q+(v?%/c?)0Eko
1= (02/e2)({ k)2
électrons du faisceau incident [6]. ¢ = k_:; —k_} est le moment transféré tel que décrit dans la figure

E
ymu?2

et gk = le vecteur de diffusion corrigé des effets relativistes dus a la vitesse des

I1.3, v la vitesse de Iélectron incident, g =

I’angle caractéristique de diffusion inélastique

et enfin cf et k; les vecteurs unitaires de qet k. Enfin, dans le cadre de 'approximation dipolaire,
c’est a dire pour de faibles moments transférés, un développement de Taylor au premier ordre

de €' nous donne :

Do
Ui |gk. 71U ,) 1?6 (Ey — E; — E I1.10
aQaE“;K g1V )"0 (Ey ) (I1.10)
Dans le cas ou I'élément de matrice |M| = [(U;|gk.7]¥)|? varie peu en fonction de I'état f

considéré, le signal obtenu en EELS peut étre considéré comme le produit de cet élément de
matrice avec une densité d’états inoccupés p(E) = >, 6(Ef — E; — E). ¢k.7" étant un opérateur
impair, M est non nul uniquement pour les transitions telles que Al = +1 (ou Al est la
différence de moment orbital entre ¥; et W¢). Le signal obtenu est donc proche d’'une densité
d’états inoccupés projetée en site et en symétrie (voir figure I1.5), les seuils K étant associés aux
DOS de symétrie p. Le signal EELS étant lié a la densité d’états projetés sur 'atome excité, il
apporte des informations sur la liaison chimique.

Dans le cadre de cette these, les états monoélectroniques entrant dans les équations 1I-6 et

1I-10 sont obtenus en utilisant la théorie de la fonctionnelle de la densité.

1.2 Meéthodes numériques

Comme nous l'avons vu dans la partie précédente, 'EELS est une technique permettant
de sonder ’environnement chimique local ainsi que les propriétés diélectriques des matériaux.
L’interprétation des diverses structures d’un spectre EELS est donc essentielle et d’apres ce

qui précede, celle-ci peut étre réalisée a partir de sections efficaces mettant en jeu des états

47



Chapitre II. Structure électronique de 73C57T, par TEM-EELS : étude a I’échelle
du nano-objet

I(AE) o IM(AE) I2. p(AE)

B A )

Elément de matrice : ) o
transition atomique ]?05 projetee en
site et en symétrie

Figure I1.5 — Interprétation de la section efficace de diffusion pour un spectre de pertes de coeur de type
K [16].

monoélectroniques. La théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) permet de tels calculs de
facon relativement précise. Dans le cadre de cette theése, nous avons utilisé deux codes basés sur
cette théorie : WIEN2k et VASP. Cette partie a pour but premier d’introduire les concepts de
la théorie de la fonctionnelle de la densité et, dans un deuxieéme temps, de présenter les deux

codes utilisés afin d’en justifier I'utilisation dans le cadre de cette étude.

1.2.1 La théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT)

La description de systemes a 1’échelle atomique impose de se placer dans le cadre de la
mécanique quantique. Dans ce cadre théorique, les notions de positions et de trajectoires sont
abandonnées au profit d’une quantité clé, la fonction d’onde V(r1,73, ..., 7y, R:, ﬁg, e P:n) ou
les variables 7; réferent aux électrons du systeme et R; aux noyaux du systeme. Cette fonction,
dont le carré de la norme est interprété comme une densité de probabilité de présence, contient
a elle seule les informations sur le systeme. La fonction d’onde, pour des états stationnaires,

est alors déterminée en résolvant 1’équation de Schrodinger :

HY(r1, 75, .y Th, ﬁl, ﬁg, s an) = EV(r1,73, ..., T, R}, ﬁz, e ﬁn) (IL.11)

W(r1, 73, ..., T, R1, Ro, ..., R,) dépendant de beaucoup de parameétres, cette équation n’est
résolvable que dans des cas trés simples. Dans le cas d'un matériau, résoudre cette équation
n’est donc pas envisageable. De nombreuses approximations sont nécessaires pour palier ce

probleme, la premiere étant ’approximation de Born-Oppenheimer dans laquelle les noyaux
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sont considérés comme figés. L.’hamiltonien se résume alors a ses contributions électroniques :

H=T.+ Vi e+ Ve (I1.12)

o 1. est I'opérateur d’énergie cinétique des électrons, Vi. représente le potentiel d’interac-
tion entre électrons et Vi, est le potentiel d’interaction entre électrons et noyaux, ou potentiel
extérieur. Malgré ces approximations, la résolution de I’'équation de Schrodinger reste impos-
sible pour les matériaux. En partant des travaux initiaux de Thomas-Fermi, P. Hohenberg et
W. Kohn proposent de ne plus placer la fonction d’onde comme quantité clé du probleme mais
plutot la densité électronique p(7), cette quantité étant beaucoup plus simple & manipuler. Cette
considération s’appuie sur deux théorémes. Le premier [17] stipule que le potentiel extérieur au
syteme électronique est déterminé, a une constante pres, par la densité électronique. De ce fait,

I’énergie totale du systeme est une fonctionnelle de la densité :

Elp] = [ VeulPp(F)dr + Flp) (I1.13)

ou F[p] = T.[p] + Ec_e[p] est une fonctionnelle universelle de la densité électronique dans le
sens ou elle s’exprime de fagon identique quel que soit le systéme considéré.

Le deuxiéme théoreme stipule que 1’énergie E[p| obéit & un principe variationnel analogue
a celui rencontré dans les méthodes basées sur le calcul de la fonction d’onde. En ce sens, la
densité électronique de I'état fondamental est celle qui minimise 1’énergie totale. Ceci étant dit,
il n’existe cependant aucune formulation exacte de la fonctionnelle universelle de Hohenberg
et Kohn permettant de traiter un systéme a N corps en interaction : W. Kohn et L. Sham (K-
S) ont donc proposé de traiter le probleme du point de vue d'un gaz d’électrons indépendants
ayant strictement la méme densité électronique dans I’état fondamental que le systeme réel [18].

Ainsi, la fonctionnelle universelle de H-K peut étre réexprimée sous la forme de la fonctionnelle
de K-S :

Fgslp] = Tkslp] + Enlp] + Exclp) (11.14)

ou Tk s[p| représente I'énergie cinétique du gaz d’électrons indépendants, Ey[p] est 'énergie
associée a la partie classique de I'interaction coulombienne entre électrons et E,.[p| est I'éner-
gie d’échange-corrélation. Ce dernier terme provient de la nécessaire correction a apporter au
schéma du gaz d’électrons indépendants : il comporte la prise en compte des effets d’échange et
de corrélations électroniques oubliés, a la fois dans 'énergie coulombienne Ey[p] et dans I’éner-

gie cinétique de particules indépendantes T g. Cette énergie d’échange-corrélation s’exprime
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donc sous la forme :

Eye[p] = Te[p] — Ties|p] + Ee—c[p] — Enlp] (I1.15)

A partir de ce schéma de particules indépendantes, dans lequel chaque ’électron’ est décrit

par une orbitale WX5(7), on définit la densité électronique correspondante :

Pl =2 LGl (I1.16)

En appliquant le principe variationnel associé a p(r), on peut alors, a la maniere des ap-
proches de type Hartree-Fock, réexprimer la résolution de 1’équation de Schrédinger pour la
fonction d’ondes a N particules en termes de N équations de Schrodinger relatives a chacune
des N orbitales de K-S :

h2V2
— g T Vers(7) UES(P) = B0 (I1.17)

avec Vo p(7) = Veur (F) + Vi [p] 4+ Vielpl, ot Vie[p] est le potentiel d’échange-corrélation associé
a I'énergie E,.[p] définie précédemment.

Les équations I1.16 et I1.17 constituent le coeur de I'approche DFT : p(7) détermine entie-
rement V,;(7), quantité qui permet de déterminer les orbitales W5 conduisant elles mémes &
p(7). La résolution de I’équation I1.17 doit donc étre réalisée de maniere auto-cohérente.

Le terme d’échange-corrélation n’ayant a ce jour aucune formulation exacte, plusieurs ap-
proximations existent. La plus connue est ’approche LDA, pour Local Density Approximation,
dans laquelle ’énergie d’échange corrélation au point 7 ou siege une densité électronique p est
obtenue a partir de la densité d’énergie d’échange corrélation d’un gaz d’électrons homogene

(voir figure I1.6), €*(p), paramétrisée sur les résultats de calculs Monte Carlo quantiques [19)].

EEPA) = [ o(R)e (ol (IL.18)

Cette approche, bien que donnant de bons résultats, surestime la force des liaisons chi-
miques dans les solides. Une variante consiste en 'approche GGA, pour Generalized Gradient
Approximation, ot un développement du terme €,.[p] au second ordre permet de prendre en

compte les inhomogénéités de la densité électronique (on parle d’approche semi-locale) :

S = [ pl@elp, Voldi (IL19)
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Figure II.6 — Représentation schématique de 'idée d’approximation de la densité locale

Plusieurs fonctionnelles GGA existent. Dans le cadre de cette these, les calculs ont été
réalisés avec la fonctionnelle PBE (Perdew-Burke-Ernzerhof) [20]. Cette fonctionnelle donne
généralement de bons résultats pour traiter les liaisons ioniques, métalliques et covalentes.
Cependant, le traitement des liaisons faibles comme les liaisons hydrogenes ou Van der Waals,
nécessite I'utilisation de fonctionnelles adaptées. La raison principale expliquant I'impossibilité
de traiter ce type d’interaction par des fonctionnelles standards résulte dans le fait que ces
liaisons faibles sont intrinsequement non locales : elles résultent d’interactions de types dipole-
dipole [21]. Les approches de type GGA ne permettent donc pas ce type de traitement mais
décrivent bien la physique des effets a courte portée. Ainsi, pour ce qui concerne la détermination
de structures cristallographiques, les résultats obtenus sur les positions atomiques sont tres
bons puisque les effets dispersifs ne sont significatifs qu’a longue portée [22]. Cependant, le
calcul des parameétres de maille dans les structures VAW n’est quant a lui pas optimal. Afin de
s’affranchir de ces problemes, une solution consiste a fixer les parametres de maille sur les valeurs
expérimentales, et d’effectuer une relaxation uniquement sur les positions atomiques. C’est cette
approche qui a été utilisée dans le cadre de cette étude. Pour de plus amples informations sur le
traitement des liaisons dites 'faibles’, nous renvoyons le lecteur a la tres bonne revue de Klimes
21].

Pour les simulations réalisées dans la suite de cette étude, les états monoélectroniques et
énergies associées entrant dans les sections efficaces relatives a 'EELS, sont les orbitales et
énergies propres de K-S. La DFT est une théorie de I’état fondamental et n’est donc pas censée

pouvoir décrire les états excités d’un solide. Cependant dans de nombreux cas, et tout particu-
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Chapitre II. Structure électronique de 73C57T, par TEM-EELS : étude a I’échelle
du nano-objet

lierement pour les métaux, il est possible de simuler correctement les données spectroscopiques

par cette approche [4].

Le cadre de la DFT étant maintenant connu du lecteur, la prochaine partie est consacrée a
la présentation des codes de calculs utilisés pour effectuer cette étude. Le lecteur intéressé par
de plus amples détails sur la DFT pourra se référer a 'ouvrage de R.G. Parr et W. Yang par

exemple [23].

1.2.2 Les codes utilisés

La description des fonctions d’onde nécessite 'utilisation de bases appropriées pour décrire
leur comportement dans tout 1’espace. Loin du noyau, la fonction d’onde présente des variations
relativement faibles pouvant facilement étre décrites sur une base d’ondes planes. Cependant,
proche du noyau, la fonction d’onde présente des oscillations tres importantes empéchant toute
description dans ce type de base. Plusieurs bases existent dans la littérature pour la description
des fonctions d’ondes, il existe donc plusieurs codes de calcul, chacun utilisant une base qui lui
est propre. Durant cette these, deux codes de calculs ont été utilisés : VASP et WIEN2k. La
différence entre ces deux codes résulte, entre autre, dans la base utilisée pour développer les
orbitales de Kohn et Sham. L’objectif de cette partie est donc de présenter les différentes bases
et les spécificités de ces deux codes afin d’en justifier I'utilisation. Le lecteur intéressé pourra

se référer aux publications suivantes [24, 25].

WIEN2k Le code WIEN2k [26] est un code tous électrons et potentiel complet, il est donc
tres précis puisque tous les électrons sont explicitement traités et qu’aucune approximation
n’est faite sur le potentiel. La description des électrons de valence est basée sur des approches
dérivées de la méthode APW (Augmented Plane Wave), qui consiste a diviser en deux régions
I’espace pour traiter les orbitales de Kohn et Sham de maniere appropriée. La premiere région
(région I) est constituée de spheres de rayons Ry (rayon de Muffin-Tin) centrées sur les sites

atomiques et la deuxiéme région est 'espace interstitiel (II) entre les régions I (voir figure 11.7).

Dans la région interstitielle, les fonctions d’onde des électrons de valence présentant peu de
variations spatiales, elles sont décrites sur une base d’ondes planes. Cependant, a I'intérieur des
spheres, les fonctions d’ondes sont développées sur une base constituée de fonctions solutions

de I’équation radiale de Schrodinger multipliées par des harmoniques sphériques. Les fonctions
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Figure I1.7 — Décomposition de I’espace pour WIEN2k.

de base pour une approche APW sont donc définies de la maniere suivante :

L (k46T sirell
oh(F B =4 V7

0 K48 o L i (11.20)
S (AiCup (o, BR) VAR s T'e B

Ql=|

Ouket G désignent respectivement un point de la zone de Brillouin et un vecteur du réseau
réciproque. V désigne le volume de la cellule unitaire, R%; M le rayon de Muffin-Tin de 'atome
a et Y! (1) une harmonique sphérique. Le coefficient A% FG est obtenu par continuité de la
fonction d’onde a la surface de la sphere de Muffin-Tin. ro= F— 7., ol 75, est la position
de Datome a, 7/ désigne les coordonnées sphériques de . Enfin, (', Ef*) est la solution de
I’équation radiale de Schrodinger a ’énergie Ef*. Le probleme inhérent de la méthode APW est
la nécessité de connaitre les énergies E;*, qui ne sont pas connues a priori. Plusieurs dévelop-
pements permettent de réduire la dépendance en énergie des fonctions de base. Une premiere
méthode, appelée LAPW (Linearized Augmented Plane Waves) consiste a prendre le premier
terme d’un développement de Taylor de uf*(r’, Ef*) autour de 1’énergie de linéarisation Ef*. Ainsi,

les fonctions de base associées a la méthode LAPW sont définies de la maniére suivante :

—)—)H

e Jeilk+G)r sirell 1)

PE(r) = - I1.21

a Zlm< Ock+G a El )+Ba k‘-‘rG a( El ))Yl( ) sir'e RaMT

ou Ut = W) . Les coefficients A} kG et B B sont obtenus par continuité
B=Ep

53



Chapitre II. Structure électronique de 73C57T, par TEM-EELS : étude a I’échelle
du nano-objet

de la fonction d’onde et de sa dérivée premiere a la surface de la sphere de Muffin-Tin. Une
autre méthode, appelée APW +/o, consiste a augmenter les fonctions de base avec des orbitales

locales lo confinées dans la sphere et définies par :

0 sire Il

~ - 11.22
(Andour (', Bp) + Biloa 7, Bp) ) YA(Y) i€ Ry 22

m
d)loz,lo(T) =
Les coefficients A% u®(r', E®) et B4 (r', E®) sont obtenus par normalisation et en im-
posant une valeur nulle de 'orbitale locale a la surface de la sphere de Muffin-Tin. Ces deux
méthodes constituent la méthode (L)APW+lo utilisée par WIEN2k.

Du fait de sa précision, le code WIEN2k a été utilisé comme référence pour le calcul de
structure électronique dans ce présent travail. Nous nous sommes focalisés sur les quantités
clés : la densité d’états électroniques, le tenseur diélectrique dans ’approximation des parti-
cules indépendantes calculé a l'aide du module OPTIC [7] donnant ’équation (II.6) dans le
formalisme (L)APW + lo et le calcul de structures fines en EELS grace au module TELNES
donnant ’équation (I1.9) dans le formalisme (L) APW +lo. Le code WIEN2k souffre cependant
d’un inconvénient important pour le traitement de systémes complexes tels que les MXenes :
du fait de la complexité de la base, les calculs sont longs et ne sont pas optimisés pour les
relaxations de structure. Ainsi, nous nous sommes tourné vers le code VASP pour palier ces

inconvénients.

VASP Le code VASP [27, 28] est basé sur le formalisme PAW (Projector Augmented Waves)
[24] développé par P. Blochl. Il s’agit, dans cette approche, de combiner la précision d'un code
tous électrons avec l'efficacité numérique d’une approche basée sur une base d’ondes planes, ce
type d’approche étant en général associé a 'utilisation de pseudo-potentiel. L’approche pseudo-
potentiel repose sur le principe que les électrons de coeur, de part leur localisation, ne jouent
qu'un role tres faible en terme de structure électronique, contrairement aux électrons de valence
qui sont impliqués dans les liaisons chimiques. Cette approche consiste donc, pour gagner en
efficacité de calcul, a ne pas traiter les électrons de coeur mais a inclure leur influence sur les
électrons de valence qui ne sont traités de maniere exacte (dans le cadre de la DFT) que dans
une zone ¢éloignée du noyau. Dans une zone proche du noyau, les fonctions d’ondes des électrons
de valence sont remplacées par des pseudo-fonctions d’ondes présentant des variations moins
brutales dans I’espace. L’originalité de 'approche PAW repose sur 1'utilisation d’un opérateur

linéaire T permettant de reconstruire la fonction d’onde tous électrons ¥ a partir d’une pseudo-
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fonction d’onde 0, plus lisse et qui rend le traitement numérique plus aisé.

|T) = T|0) (I1.23)

Cette reconstruction s’opeére dans une région, appelé région d’augmentation et centrée sur les
atomes, qui est I’équivalent de la sphere atomique des méthodes (L)APW. L’opérateur linéaire
T s’exprime alors en fonction des fonctions et pseudo-fonctions d’onde atomiques |¢) et |),

également appelées ondes partielles, et de projecteur (p;|.

=1+ Z [65) — 63) (53] (I.24)

L’espace est donc divisé en deux régions, comme pour WIEN2K : une région centrée sur les
sites atomiques (région I), et une région interstitielle (région II), région entre les sphéres. Dans
Pespace interstitiel, les fonctions d’ondes |¥) et |¥) sont égales et sont développées sur une base
d’ondes planes. Dans la région I, centrée sur les sites atomiques, les fonctions d’ondes et pseudo
fonction-d’ondes atomiques sont utilisées pour reconstruire la fonction d’onde tous électrons. A
chaque pseudo-fonction d’onde atomique gz~5 est associée une fonction d’onde atomique vraie ¢.
Ces deux grandeurs sont formellement identiques dans I’espace interstitiel. La fonction d’onde

tous électrons est donc obtenue par ’expression suivante :

)+ Z |65)¢; Z 650 (I1.25)

Cette équation constitue I’équation maitresse de la méthode PAW. A D'extérieur des spheres,
les contributions des fonctions et pseudo fonction d’ondes atomiques s’annulent et la fonction
d’onde tous électrons est égale a la pseudo fonction d’onde. A l'intérieur des spheéres PAW, la
fonction d’onde réelle est égale a la pseudo fonction d’onde a laquelle s’ajoute une correction
locale. L’idée de cette équation peut étre représentée comme sur la figure I1.8. La fonction
d’onde réelle est décomposée en la somme de la pseudo-fonction d’onde et des ondes partielles
a l'intérieur des spheres.

Le formalisme PAW donne généralement de meilleurs résultats que les calculs basés sur
I’approche pseudo-potentiel. Néanmoins, 'approche PAW se différencie d’'une méthode tous
électrons puisqu’elle repose notamment sur 'approximation du coeur gelé. Les résultats obtenus
avec cette approche sont donc moins transférables que ceux donnés par une approche tous
¢électrons puisqu’ils peuvent étre dépendants du choix de la répartition entre électrons de coeur
et ceux de valence. Ceci est notamment important pour des atomes présentant des niveaux de

semi-coeur comme les métaux de transition. Ce code a notamment été utilisé, dans le cadre
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Chapitre II. Structure électronique de 73C57T, par TEM-EELS : étude a I’échelle
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tous électrons d’onde tous électrons partielle

Figure II1.8 — Représentation schématique de I’équation I1.25.

de cette étude, pour les optimisations de géométrie beaucoup moins demandeuses en temps de
calcul qu’avec WIEN2k. Le code VASP, apres validation des potentiels par comparaison avec
WIENZ2k, a également été utilisé pour le calcul de DOS.

1.2.3 Parametres de calculs

Afin de clarifier les propos pour I’étude de la structure électronique, I’ensemble des para-
metres de simulation est présenté dans cette partie. Dans un premier temps nous présenterons
les parametres utilisés pour le code WIEN2k puis nous terminerons avec les parametres de

simulation utilisés pour VASP.

WIEN2k Les parametres de simulation sont principalement liés a I'expansion de la base
d’onde plane (R7MG e, ainsi qu’a la grille de points k utilisée. L’ensemble des paramétres
des simulations est présenté respectivement dans les tableaux II.1 et I1.2 pour les MXenes

fonctionnalisés par des groupements F et I1.3 et 11.4 par des groupements OH.

WIEN2k SCF DOS Spectre de pertes faibles | Spectre de pertes de coeur
RN G e 7,5 7,5 7,5 7.5
Points k | 16 * 16 %2 | 20 % 20 % 2 26 * 26 x 3 21 %21 % 2

Tableau II.1 — Parameétres de simulation utilisés pour les calculs WIEN2k pour T=F. Le maillage en
points k est réalisé avec le schéma Monkhorst-Pack et la grille est I' centrée avec un shift. R%}IGmM
est le rayon de muffin-tin minimum utilisé multiplié par la composante du plus grand vecteur du réseau
réciproque.

VASP Comme présenté dans la partie précédente, le code VASP est un code PAW. Les
parametres de simulation utilisés sont donc liés a ’expansion de la base d’ondes planes utilisée
(ENCUT), a la grille de points K (KPOINTS) ainsi qu’aux états de valence considérés dans le

potentiel. L’optimisation de géométrie nécessite elle aussi des parametres liés aux criteres de
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WIEN2K | Rarr
Ti 1,74
C 2,07
F 1,97

Tableau II.2 — Rayons de Muffin-tin utilisés (en Bohr) pour chaque espéce chimique pour les MXenes
fonctionnalisés avec des groupements de surface F.

WIEN2k SCF DOS Spectre de pertes faibles | Spectre de pertes de coeur
R G e 3,5 3,5 3,5 3,5
Points k | 14 %14 %2 | 16 % 16 * 2 19 %19 %2 17 %17 % 2

Tableau II.3 — Parameétres de simulation utilisés pour les calculs WIEN2k pour T=OH. Le maillage
en points k est réalisé avec le schéma Monkhorst-Pack et la grille est I' centrée avec un shift. R’X}?Gnmw
est le rayon de muffin-tin minimum utilisé multiplié par la composante du plus grand vecteur du réseau
réciproque.

WIEN2K | Rar
Ti 1,72
C 2,10
o) 1,18
H 0,64

Tableau I1.4 — Rayons de Muffin-tin utilisés (en Bohr) pour chaque espéce chimique pour les MXenes
fonctionnalisés avec des groupements de surface OH.

convergence sur 1'énergie (EDIFF) et sur les forces (EDIFFG). L’ensemble de ces parametres est
présenté dans les tableaux I1.5 et I1.6 pour les MXenes fonctionnalisés par des groupements F
et OH respectivement. Les états de valence considérés dans les potentiels relatifs aux différents
éléments constitutifs des MXenes sont quant a eux présentés dans le tableau I1.7. Le choix de ces
potentiels a été validé par comparaison de la DOS obtenue avec VASP avec celle obtenue avec
WIEN2k (figure 11.9). Comme on peut le voir sur la figure, les DOS obtenues par VASP avec
ces potentiels sont tres proches de WIENZ2K, les potentiels sont donc validés pour notre étude.
Enfin, il est bon de mentionner que les criteres de convergence sont différents entre WIEN2k
et VASP, notamment pour ce qui concerne le nombre de points k utilisés. En effet, nous avons
utilisé WIEN2k pour I'étude de la structure électronique alors que VASP a été utilisé pour les
calculs de spectre incluant un élargissement expérimental de 1,2 eV. les critéres de convergence
sont donc plus stricts pour WIEN2k que pour VASP.
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du nano-objet

VASP Optimisation de géométrie DOS Spectre de pertes faibles
ENCUT (eV) 700 700 700
KPOINTS 10 % 10 % 2 10 % 10 % 2 22 %22 % 3
EDIFF (eV) 1107 1107 1107
EDIFFG (eV.A™1) —0.01 X X

Tableau II1.5 — Parameétres de simulation utilisés pour les calculs VASP pour T=F. Le maillage en points
k est réalisé avec le schéma Monkhorst-Pack et la grille est I' centrée avec un shift.

VASP Optimisation de géométrie DOS Spectre de pertes faibles
ENCUT (eV) 750 750 750
KPOINTS 10% 10 % 2 1010 % 2 22 %22 % 3
EDIFF (eV) 1.10°1 1101 1.101
EDIFFG (eV.A~T) —0.01 X X

Tableau I1.6 — Parametres de simulation utilisés pour les calculs VASP pour T=OH. Le maillage en
points k est réalisé avec le schéma Monkhorst-Pack et la grille est I' centrée avec un shift.

VASP | Etats de valence
Ti 3p° 3d* 4s*
C 252 2p?
[¢) 252 2pt
H 1s!
F 252 2p°

Tableau I1.7 — Etats de valence des potentiels utilisés (GGA)

—VASP
—WIEN2k

-5 0 5 10

15 -15

E-E; (eV)

L&
—VASP
—WIEN2k
.10 -5 0 5 10 15
E-E; (eV)

Figure I1.9 — Comparaison des densités d’états électroniques totales obtenues avec VASP et WIEN2k
pour Ti3C5(OH )2 (gauche) et TizCoF» (droite).
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2 Modele structural

L’objectif de ce travail est de caractériser le lien entre la cristallographie (notamment la
localisation des groupements de surface) et la structure électronique de Ti3CyTs. Pour ce faire,
une combinaison de calculs basés sur la DFT et d’EELS a été utilisée. Cependant, aucun modele
structural n’est disponible dans la littérature pour ce composé : il nous faut donc, en premier
lieu, construire la maille du MXene pour pouvoir en étudier la structure électronique. La DFT
est un outil tres puissant qui permet en général, par optimisation de géométrie c’est-a-dire
minimisation des forces s’exercant sur les atomes, de déterminer les positions ainsi que les
parametres de maille des matériaux. Le probleme concernant les MXenes, et plus généralement
les matériaux comportant des liaisons faibles, est que ceux-ci sont trés mal décrits par les
approches standards de type GGA ou LDA. Nous avons donc choisi de fixer les parametres
de maille sur les valeurs expérimentales puis d’optimiser uniquement les positions atomiques,
domaine ou la GGA donne de bons résultats puisque les effets dispersifs ne sont problématiques
qu’a longue portée (voir section 1.2.1 ) [21, 22]. Cette partie est donc organisée comme suit : en
premier lieu, la détermination des parametres de maille par Diffraction des Rayons X (DRX)
est présentée, puis dans un second temps, les différentes optimisations de géométrie réalisées

par DF'T pour obtenir les positions atomiques sont discutées.

2.1 Détermination des parametres structuraux

La détermination des parametres cristallographiques a été réalisée par DRX sur des poudres
synthétisées a 'IC2MP (Institut de Chimie des Milieux et Matériaux de Poitiers) par S. Célérier.
Le protocole suivi pour la synthése des poudres est similaire a celui rapporté dans la littérature
29, 30]. Ces poudres, une fois obtenues, sont placées dans un creuset en prenant soin de ne
pas favoriser 'apparition d’orientation préférentielle, puis sont analysées en DRX. Enfin, les
parametres cristallographiques sont déterminés par affinement Rietveld. L’affinement final est
présenté sur la figure I1.10 et les résultats obtenus dans le tableau I1.8.

Les résultats de I'affinement Rietveld montrent des parametres de mérite tres bons, ce qui,
malgré le nombre important de parametres a ajuster, témoigne de la fiabilité des résultats
obtenus. L’écart visible entre 'affinement et le diffractogramme pour le pic (002) a bas angles
est dii a un probleme de géométrie du faisceau. En effet, aux bas angles le faisceau est plus
grand que la taille de I’échantillon en raison de son inclinaison. La simulation prévoit donc une
intensité plus grande (que 'on aurait avec un échantillon plus grand). Les résultats montrent

que la maille élémentaire du MXene est constituée de 'empilement de deux feuillets (c=1,9599
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a | 0.3057(8) nm
b | 0.3058(5) nm
¢ | 1.957(6) nm
o | 91544 °
G| 87.63(2)°

v | 119.94(2) °

Tableau II.8 — Parameétres cristallographiques obtenus par affinement Rietveld sur une poudre de
TigCng.

Intensité (unité arbitraire)

2 théta (degrés)

Figure I1.10 — Affinement Rietveld obtenu pour la poudre de Ti3CsT5. La simulation Rietveld est
tracée en trait plein noir et le spectre obtenu en DRX en trait pointillé bleu. Le résidu entre la simulation
et I’experience est donné sous la figure.
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Figure I1.11 — (a) Vue de coté d’un feuillet de Ti3C5T5. Les atomes de titane de surface, titane de volume
et carbone sont respectivement représentés en bleu, violet et noir. Les configurations pour les atomes de
surface, notées C1 et C2, sont représentées en blanc et rouge respectivement. (b) Vue de dessus d’un feuillet
de Ti3C5 sans les terminaisons de surface.

nm : voir la figure 11.13), les parameétres a et b étant relativement proches de ceux de la phase
MAX. L’autre résultat important est la réduction de symétrie du groupe d’espace P63/mmc
a une maille triclinique. En effet, a et § ne sont plus égaux a 90 ° et v est différent de 120
°, montrant une légere distorsion des feuillets d’octaedres par rapport a la phase MAX. Les
parametres cristallins dans le plan de base ont par ailleurs été confirmés par TEM a I’échelle
d’un empilement de feuillet. La maille élémentaire est donc triclinique. Les parameétres de maille

déterminés, les positions atomiques ont été relaxées par DFT.

2.2 Optimisation de la position des groupements de surface par DFT

D’apres la littérature, les groupements de surface T peuvent étre localisés sur deux sites
distincts (figure I1.11). Le premier, appelé C1, est situé en regard du titane de volume alors
que le site C2 est situé en regard d’un atome de carbone. Cependant, en vue de dessus (figure
[1.11), au moins un autre site apparait : il est situé en regard du titane de surface.

A notre connaissance, aucune étude n’a clairement démontré que seuls les sites C1 et C2
étaient des sites stables pour T. Il est donc envisageable que d’autres localisations de T soient
possibles. La cartographie de paysage énergétique en DFT est une technique couramment uti-
lisée pour déterminer les sites d’adsorption d’espéces chimiques sur une surface [31]. Cette
technique peut donc étre utilisée dans notre cas pour déterminer les positions stables pour T.

Le principe de ce type de calcul consiste a mailler finement une surface (200 points a 1’échelle de
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= -50.5

=51

-51.4

Figure I1.12 — Représentation d’un feuillet de Ti3C5 & gauche et de la cartographie de paysage éner-
gétique a droite. Pour plus de clarté, les atomes de titane de surface, titane de volume et carbone sont
respectivement représentés en jaune, bleu et rouge. Ce code couleur correspond & celui utilisé pour la
cartographie ou les basses énergies sont en bleu et les hautes énergies en jaune. Les axe X et Y sont en
coordonnées fractionnaires et les énergies sont données en eV.

la maille représenté sur la figure I1.12), puis en chaque point du maillage, a réaliser la relaxation
de la distance a la surface du MXene de 1’espéce chimique & adsorber (les parametres X et Y
étant fixes). La relaxation de géométrie terminée, 1'énergie totale E du systéme est obtenue.
Les coordonnées X et Y étant des parametres, on obtient une carte E=f(X,Y). La cartographie
de paysage énergétique nous donne une cartographie des sites stables pour une espece chimique
donnée sur une surface. Cette technique a donc été utilisée pour déterminer les différents sites
stables sur un feuillet de T'i3C5. Les simulations ont été réalisées sur Ti3CyT5 pour T=0H et

F. Les résultats sont présentés sur la figure 11.12 pour T=F.

La cartographie montre trois sites distincts : un site stable en bleu, un site métastable en
rouge et enfin un site instable en jaune. Nous confirmons donc ici les deux sites potentielle-
ment stables rapportés dans la littérature. Il est a noter que I'influence d’un groupement de
surface présent sur l'autre face du feuillet a été étudié et ne change pas la position des sites
précédemment identifiés. Sur la figure I1.12 est représenté un feuillet de T'i3C5 sans T et en vue
de dessus. En observant la cartographie et la représentation du feuillet, on peut conclure que
le site stable est celui en regard du titane de volume et le site métastable est celui en regard
du carbone. Le site stable correspond donc au site C'1 et le site métastable au site C2. La
présence de deux sites stables étant confirmée par DFT, la construction de la maille du MXene
peut étre réalisée. Comme démontré par DRX, la maille élémentaire du MXene est constituée

de deux feuillets et donc quatre types de terminaisons sont possibles a 1’échelle d'une maille
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Configuration | Energy(eV) | |AE| vs C1

C1 -140,666 0

C2 -139,701 0,965
C3 -140,591 0,075
C39 -140,256 0,41
C3, “140,254 0,412
C3, -140,206 0,460
C35 -140,09 0,576

Tableau I1.9 — Energies obtenues en DFT pour les différentes configurations avec T=OH et comparaison
avec la configuration la plus stable a savoir C1.

Configuration | Energy(eV) | |JAE]| vs C1

C1 -117,097 0

2 115,446 1,651
3 -116,785 0,312
C3, -116,436 0,661
C3; -116,383 0,714
C34 -116,321 0,776
C35 -116,001 1,096

Tableau I1.10 — Energies obtenues en DFT pour les différentes configurations avec T=F et comparaison
avec la configuration la plus stable a savoir C1.

si 'on exclue le peuplement d’une méme surface par plusieurs types de terminaisons. De tels
calculs requiereraient 1'utilisation de super mailles qui, compte tenu de ’absence de symétrie
dans le systeme, donneraient lieu a des calculs tres longs. Dans ces conditions, il existe sept
combinaisons possibles pour placer les deux types de groupements de surface dans ce modele
structural. En effet, il est possible de placer quatre groupements en C'1 ou quatre groupements
en (2 mais il existe aussi cinq combinaisons mélangeant les configurations C'1 et C2 sur les
différentes surfaces des deux feuillets d’'une méme maille. La maille constituée entierement de
groupements de surface situés en C'1 sera appelée C'1, celle constituée entierement de C2 sera
appelée C2 et enfin les combinaisons de C'1 et C'2 seront appelées C'3x ou X=1-5. La stabilité
relative des différentes configurations a été étudiée par DFT en comparant les énergies totales
des systemes apres optimisation de géométrie des différentes configurations : les énergies sont
présentées dans les tableaux I1.9 pour T=0H et I1.10 pour T=F.

Pour T=F, la configuration C'l1 est la plus stable. Pour T=0H, I’écart entre la configuration
C1 et C3y n’est pas suffisamment significatif pour exclure 'une de ces deux configurations.
Dans la suite de ce travail, nous nous intéresserons donc aux configurations C'1 et C'2 pour
T=F et C'1, C2 et C'3; pour T=0OH. Les mailles utilisées pour les configurations C'1, C2 et C'3;
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Figure I1.13 — Représentation des mailles utilisées pour les configurations C1, C2 et C3;. Les atomes
de titane sont représentés en bleu, les atomes de carbone en noir et enfin les terminaisons de surface sont
représentées en blanc pour la position C1 et en rouge pour la position C2. Pour plus de clarté, une supercell
2 % 2 x 1 est représentée.

sont représentées sur la figure 11.13, elles seront utilisées pour réaliser la simulation ab initio

des spectres expérimentaux obtenus sur les échantillons de Ti3C5T5.

3 Spectres de pertes faibles : réponse diélectrique

Dans cette partie, nous nous intéresserons uniquement a la partie des pertes faibles du
spectre de perte d’énergie. Cette partie correspond au signal relatif aux excitations collectives
des électrons de valence ainsi que des transitions interbandes et apporte des informations sur
les propriétés diélectriques du matériau (voir section 1.I.3). Cette partie sera présentée de la
maniere suivante : en premier lieu, nous discuterons des conditions d’acquisitions utilisées, puis,
dans un second temps, nous nous intéresserons aux simulations des différentes configurations

décrites précédemment. Enfin, une analyse approfondie des spectres viendra clore cette partie.

3.1 Protocoles expérimental et théorique

Les spectres expérimentaux ont été enregistrés en mode image. La résolution en énergie,

déterminée par la largeur & mi-hauteur du pic zéro (pic sans perte d’énergie), est de 0,8 eV. Les
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zones de I’échantillon sélectionnées pour 1’étude ont une épaisseur de 0,3 fois le libre parcours
moyen inélastique pour minimiser les phénomenes de diffusions multiples liés aux échantillons
trop épais et les effets de surface pouvant masquer le signal a basse énergie pour les échantillons
minces [32]. Pour minimiser tout phénomene d’irradiation, les acquisitions ont été réalisées en
illumination parallele sur un temps cumulé n’excédant pas 1s. La dose regue par ’échantillon
dans ces conditions se situe autour de 5000 électrons / nm ? (voir le chapitre irradiation).
L’angle de collecte utilisé est de 7 mRad. Dans ces conditions, et pour un faisceau orienté per-
pendiculairement aux feuillets (comme c’est trés majoritairement le cas pour des systémes 2D),
le spectre EELS est dominé par la contribution dans le plan de base du tenseur diélectrique. En
utilisant ces conditions, aucun changement sur le spectre n’a été observé dans le temps comme

rapporté sur des échantillons sensibles [33, 34].

Les spectres théoriques ont été obtenus par DFT a l'aide du module OPTIC du code
WIEN2k. Les simulations ont été réalisées pour chaque configuration stable rapportée dans
la partie précédente, en calculant la contribution basale de la fonction diélectrique €,,(0,w)
dans l'approximation des particules indépendantes. Un élargissement Lorentzien de 1,2 eV,
correspondant a I’élargissement expérimental, est appliqué. Enfin, pour prendre en compte la
contribution liée a I’épaisseur de I’échantillon, le spectre EELS est simulé en utilisant la section
efficace de Kroger [35], afin d’obtenir le bon ratio entre les contributions de surface (aux basses

énergies) et les contributions de volume (aux plus hautes énergies).

3.2 Interprétation des données expérimentales
3.2.1 Comparaison expériences/simulations

La comparaison des spectres expérimentaux obtenus sur Ti3C5T5, la phase MAX parente
TizAlCy et TiC' est présentée sur la figure 11.14.

On peut distinguer quatre structures sur le spectre expérimental du MXene, nommées A,
B, C et BP pour Bulk Plasmon (plasmon de volume). La comparaison entre les spectres expé-
rimentaux de T7C' et de Ti3C5T, montre une tres grande similitude quant au comportement de
leurs gaz d’électrons de valence. En effet, les énergies des structures B, C et BP pour ces deux
spectres sont tres similaires contrairement a Tig AlCy. Cette similitude dans les excitations du
gaz d’électrons de valence implique une similitude potentielle des propriétés de ces deux ma-
tériaux. Par exemple, en considérant la corrélation entre la valeur de 1'énergie du BP et les
propriétés mécaniques obtenues par Oleshko et al. sur un grand nombre de matériaux [36], ces

résultats vont dans le sens des calculs ab initio prédisant un module d’Young similaire entre
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Figure II.14 — (a) Comparaison des spectres expérimentaux de pertes faibles de Tiz3AlCs, TiC et
Ti3CyT5, respectivement représentés en traits pointillés bleus, en pointillés rouges et en trait plein noir. (b)
Image MET d’un empilement de feuillets de Ti3C5T5. (¢) Comparaison entre les spectres expérimentaux
de pertes faibles enregistrés sur des échantillons de Ti3C5T5 synthétisés avec HF et LiF+HCI.

Ti3Cy et TiC' et supérieur a celui de Ti3AlCy [29]. Cependant, la comparaison entre ces trois
spectres met en évidence une différence importante : la structure A n’est présente que pour le
spectre expérimental du MXene. Elle est donc caractéristique de la structure électronique de ce
matériau. Notons que les spectres obtenus sur Ti3C57T5 sont indépendants du milieu exfoliant
utilisé, comme en témoigne la figure I1.14-b ou sont comparés les spectres enregistrés sur deux
échantillons de T'i3CyT5 synthétisés en utilisant HF ou LiF/HCl comme solvants. Les quatre
structures sont obtenues a des positions et avec des intensités relatives treés similaires. Pour
aller plus en avant dans l'interprétation des spectres, il est désormais nécessaire de recourir a
la simulation.

Les comparaisons des spectres théoriques pour C'1, C2 et C'3; pour T=O0H ainsi que pour les
configurations C'1 et C2 pour T=F sont présentées sur la figure I1.15. Les spectres simulés repro-
duisent correctement 'expérience pour T=OH : I'écart entre les valeurs d’énergies théoriques et
expérimentales pour les structures A, B, C et BP est inférieur a 0,5 eV. La comparaison entre les
spectres des différentes configurations ne montre aucune différence excepté pour la structure A.
Cette structure, caractéristique du MXene, est présente pour les configurations C'1 et C'3; mais
pas pour la configuration C2. Un élargissement de la zone d’intérét pour T=OH est représenté
sur la partie (b) de la figure I1.15. On voit clairement une structure pour la configuration C'1 et

non pour la structure C'2. Le fait que cette structure soit présente pour C'3; est compréhensible
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Figure II.15 — (a) Comparaison des spectres simulés pour les configurations C'1 en noir, C2 en poin-
tillés bleus et C3; en tirets rouges pour T=OH. (b)Elargissement de la zone correspondant au pic A. (c)
Comparaison des spectres simulés pour les configurations C'1 en noir, C'2 en pointillés bleus pour T=F.

étant donné que cette configuration est la combinaison de trois terminaisons de surface en po-
sitions C'1 et d’une seule en position C2. Concernant T=F, les spectres simulés ne sont pas en
accord avec 'expérience, les valeurs des structures different de celles trouvées pour le spectre
expérimental. Cependant, on peut observer que seule la configuration C1 posséde la structure
A. On peut donc conclure de ces résultats que la structure A est caractéristique de la position
de T quelle que soit sa nature chimique alors que l'intensité relative du pic plasmon comparée
a la structure B ainsi que la forme du spectre sont indépendants de la localisation de T mais
tres dépendants de sa nature chimique. On peut ainsi, au vu de ces résultats, affirmer que la
configuration de surface C1 est nettement majoritaire en comparaison de la configuration C2
étant donné la présence de la signature spectroscopique correspondante et que les terminaisons
de type F sont probablement minoritaires. Nous nous attacherons, pour la suite, a déterminer

lorigine de la structure A.

3.2.2 Origine de la structure A et impact sur les propriétés optiques

Comme il a été décrit dans la partie théorique sur 'EELS, le spectre de pertes faibles est
directement relié a la fonction diélectrique du matériau. L’analyse de cette partie du spectre

consiste donc a décomposer la fonction diélectrique en sa partie réelle, relative aux phénomenes
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de polarisation du matériau, et sa partie imaginaire, relative aux phénomenes d’absorption. Les
structures présentes dans le spectre d’absorption sont engendrées par des transitions interbandes
entre la bande de valence et la bande de conduction. L’origine de la structure A pourra donc
étre caractérisée en terme de transitions interbandes (IBT) entre les orbitales de Kohn-Sham.
Cette décomposition, pour T=0OH dans les configurations C'1 et C'2, est présentée sur la figure
I1.16.

(a) C, TiyC,(OH), (b) C, TisC,(OH), () 0ci/oc,

10
Ez,xx(w} 10

10 -
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A=~600nm
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012 3456178
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Figure I1.16 — Décomposition de la fonction diélectrique en sa partie réelle (pointillés gris) et sa partie
imaginaire (trait noir) pour les configurations C1 (a) et C2 (b) de Ti3CsT5. La décomposition de la fonction
diélectrique de TiC est donnée dans l’encadré de (b). En (c) est représenté le rapport de la conductivité
optique de la configuration C'1 sur celle de C2.

Dans le cas de la configuration Cl1, la structure A est directement reliée a un pic dans la
partie imaginaire de la fonction diélectrique vers 4 eV (zone grisée sur la partie (a) de la figure
I1.16). Cette structure dans le spectre d’absorption montre donc que la structure A est due a une
transition interbande. Le fait que cette structure soit présente a une valeur en énergie inférieure
a celle du spectre EELS est dii aux effets d’écrantage de la partie imaginaire de € du fait du
dénominateur dans 'expression de la fonction de perte (voir partie EELS) [37]. Cette structure
sur le spectre d’absorption est présente pour la configuration C'1 mais pas pour la configuration
C?2, ce qui explique I'absence pour C2 du pic correspondant dans le spectre de pertes faibles.

L’analyse de la décomposition de la fonction diélectrique relative a la configuration C'2 montre
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a) b)
Bande de Bande Energie de Energie
départ d’arrivée départ d’arrivée
Structure A 47-56 60-68 -3a-1,5 0al5s
Structure B 47-49 71-80 -3,2a-3 2a3
Structure C 45-51 85-89 -5a -2,75 4,5a6
2 3 4 5 6
Energie (eV)

Figure II.17 — (a) Comparaison entre la partie imaginaire de la fonction diélectrique (bleu) de la
configuration C1 de Ti3C5T5 pour T=0H et la somme des contributions des bandes 49 a 56 de la partie
imaginaire de la fonction diélectrique (rouge). Le pas en énergie utilisé dans ce calcul est de 0,05 eV. (b)
Bandes et énergies correspondantes aux transitions interbandes responsables des structures dans le spectre
de pertes faibles. Les énergies de départ et d’arrivée dans le tableau correspondent respectivement aux
énergies des niveaux de départ et d’arrivé par rapport au niveau de Fermi et sont exprimées en eV.

une similitude importante avec celle de TiC' (voir figure I1.16 (b)). On peut enfin noter que
€2(0,w) présente, pour les configurations C1 et C2, deux structures aux environs de 5,5 eV et de
11 eV qui correspondent aux structures B et C pour le spectre de pertes faibles. Les structures
B et C sont donc présentes sur les spectres de pertes faibles pour C1 et pour C2. Au-dela de
I’analyse de 'origine de la structure A, la différence de localisation du groupement de surface
implique un changement dans les propriétés optiques du matériaux. En effet, les propriétés
optiques des matériaux sont reliées a la fonction diélectrique : la conductivité optique est par
exemple définie par o(q,w) = €ywea(q,w). Le rapport des conductivités optiques du MXene
pour les configurations C1 et C2 est tracé sur la partie (c) de la figure I1.16. On peut observer
une chute de ce rapport vers 2,1 eV, soit a une longueur d’ondes de 600 nm (7.e. au milieu du
visible). Ce résultat montre I'influence de la localisation de la terminaison de surface sur les

propriétés optiques du MXene.

Dans 'approximation des particules indépendantes, la partie imaginaire de la fonction di-
électrique est une quantité additive sur les éléments de matrice mettant en jeu différentes
orbitales de Kohn et Sham des bandes de valence et de conduction (voir partie I1.1.1.3). Il est
donc possible de remonter aux bandes & l'origine de la structure A en décomposant €5(0,w)
sur cette somme. Le code de calcul WIEN2k offre une telle possibilité. Ainsi, on obtient pour

chaque orbitale de la bande de valence ’ensemble des transitions permises : cette technique
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permet d’identifier chaque bande responsable d’une structure dans €;(0,w). La comparaison
des contributions, dans la partie imaginaire de la fonction diélectrique, des bandes 49 a 56 avec
la partie imaginaire totale est représentée sur la figure I1.17. D’apres la figure 11.17, les bandes
49 a 56 déterminent completement la structure aux environs de 4 eV dans la partie imaginaire
de la fonction diélectrique. Connaissant les états de la bande de valence mis en jeu dans cette
transition, on peut déterminer les états de la bande de conduction associés en identifiant ceux
qui n’ont pas de contribution nulle aux environs de 4 eV. On obtient ainsi les bandes impliquées
dans cette transition interbande. L’ensemble des résultats est présenté sur la partie (b) de la
figure I1.17. On peut conclure que la structure correspondant a la structure A résulte d’une
transition entre les bandes 49 a 56, situées entre -3 et -1,5 eV, et les bandes 60 a 68, situées entre
0 et 1,5 eV. La nature de ces bandes peut étre déterminée a partir des DOS dont la projection
sur les différents atomes est présentée sur la figure I1.18 pour les configurations C1 et C2 de
Ti3Cy(OH)s,.

Les DOS pour les configurations C'1 et C2 sont tres similaires. La bande de valence est
constituée de deux régions distinctes, une premiere entre -7 et -4,5 €V, principalement composée
des états p de l'oxygene et une deuxieme partie, située entre -4,5 et -2 eV principalement
constituée de I’hybridation des états p du carbone et d du titane. Dans la bande de conduction,
la densité d’états est principalement dominée par les états d du titane. Comme nous 1’avons
vu dans la partie précédente, la structure A est engendrée par une transition entre des bandes
situées de -3 a-1,5 eV et des bandes situées de 0 a 1,5 eV. Ces deux zones sont grisées sur la figure
I1.18. La différence majeure entre les deux configurations se situe au niveau des états d’arrivée
(notés A’ sur le spectre). En effet, pour la configuration C'1, un pic marqué est présent vers 1
eV alors que ce pic est absent pour la configuration C2. Comme on peut le voir sur la figure
I1.18, ce pic correspond a une hybridation entre les états d.2 du titane de surface et le carbone.
La modification des propriétés optiques du MXene en fonction de la position de T résulte donc
d’une reconstruction des orbitales d du titane de surface dans les feuillets de TiC. En effet, le
changement de position de T implique un changement de géométrie entre les octaedres de TiC'
et les terminaisons de surface, ce qui a pour conséquence de changer I’environnement autour
des atomes de titane de surface. L’origine précise de cette reconstruction est compliquée a
déterminer mais on peut noter que la liaison C-O est 25% plus courte pour T en configuration
C2 que C1 et, au vu de I’électronégativité de l'oxygene, on peut penser que la réduction de
la liaison C-O implique un transfert de charge plus important vers les atomes d’oxygene au
détriment de la liaison Ti-C. Ce transfert de charge entraine donc un affaiblissement du pic
correspondant a ’hybridation Ti-C dans la DOS. Notons enfin que l'origine des structures B et

C peut étre déterminée de la méme maniere connaissant les énergies des bandes impliquées dans
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Figure I1.18 — Décomposition de la densité d’états électroniques (DOS) pour les configurations C'1
(haut) et C2 (bas) pour T=0H. La DOS projetée sur O, C, les T de surface et de volume et les T — d >
de surface sont respectivement représentés en trait plein rouge, trait plein noir, trait bleu, trait pointillé
bleu et enfin tres plein noir.
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la transition. En observant la densité d’états, on peut conclure que les états impliqués dans les
transitions interbandes responsables de ces structures sont C'— p T% — d et T — d de surface.
Les structures B et C sont donc liées aux octaedres de TiC'. Ce résultat est en accord avec
les résultats expérimentaux précédents. En effet, la comparaison des spectres expérimentaux
pour TisCyTs, Tiz AlCs et TiC montre la présence de ces deux structures pour ’ensemble des

spectres.

3.3 Conclusion

La comparaison des spectres expérimentaux de Ti3C5T5, de la phase MAX parente T3 AlCs
et de TiC' a mis en évidence une similitude du comportement des électrons de valence dans TiC'
et Ti3CyT5, pouvant par exemple impliquer une similitude des propriétés mécaniques de ces
matériaux. Cette comparaison a également permis de mettre en lumiere une signature spectrale
liée au MXene appelée structure A. L’étude de la fonction diélectrique du MXene nous a permis
de montrer que cette structure est caractéristique de la configuration de surface C1. Au-dela de
la détermination de la localisation de T, I’étude de la fonction diélectrique, combinée a 1’étude
de la densité d’états du MXene, nous a permis de montrer que la structure A était engendrée
par une transition interbande entre les états C' — p T% — d et les états 1% — d,2 de surface.
La présence de la structure A dans la configuration C1 et non dans la configuration C2 est
due a un changement des orbitales d.» des atomes de titane de surface probablement associé
a un changement de longueur de liaison C-O. Enfin, nous avons mis en évidence 'influence du
changement de localisation des groupements de surface sur les propriétés optiques, influence

qui pourrait étre mise a profit pour des applications de type senseur dans le visible.

4 Spectres de pertes de coeur : structure électronique

projetée en site

L’étude des pertes faibles apporte des informations intrinsequement délocalisées (& 1’échelle
de plusieurs mailles élémentaires), ce qui nous a amené a poursuivre 1’étude de la structure
électronique de T'i3C5T5 du point de vue complémentaire des pertes de coeur. Les informations
apportées par cette partie du spectre sont en pratique locales ( =~ 10 A). Comme énoncé dans la
partie méthodes expérimentales, les pertes de coeur apportent des informations sur les liaisons
chimiques formées par I’élément sondé. Cette partie sera organisée comme suit : premierement

nous décrirons le protocole d’étude utilisé, puis dans une deuxieme partie, les seuils K du C, F

72



I1.4 Spectres de pertes de coeur : structure électronique projetée en site

et O seront étudiés. Enfin, dans un dernier temps, l'interprétation quantitative des structures

fines sera réalisée.

4.1 Protocoles expérimental et théorique

Cette partie a pour but de présenter le protocole d’étude utilisé pour les pertes de coeur.
Méme si les outils nécessaires a cette étude sont identiques a ceux utilisés pour les pertes
faibles, les conditions d’acquisition des spectres ainsi que les simulations réalisées présentent
des différences. Nous débuterons donc par la présentation des conditions d’acquisition utilisées
pour le TEM et finirons par un paragraphe sur le protocole utilisé pour la simulation des

spectres.

4.1.1 Conditions d’acquisition

Contrairement aux spectres de pertes faibles, ou le signal est intense, l'acquisition des
spectres de pertes de coeur nécessite des temps de pose plus longs. De plus, ces temps de
pose ne sont pas rigoureusement identiques pour les différents éléments présents dans 1’échan-
tillon. En effet, la section efficace de diffusion inélastique a tendance, pour un type de seuil
donné, a diminuer avec I’énergie. Le temps de pose pour le seuil K du carbone (285 eV) est
donc plus court que pour celui de 'oxygene (532 V). De plus, le signal est intimement lié a la
quantité d’éléments présents dans I’échantillon, les seuils C-K et Ti-Ly 3 sont donc plus intenses
que les seuils O-K et F-K. Afin de réduire le temps de pose tout en gardant de 'intensité, les
spectres de pertes de coeur ont été enregistrés en faisceau convergent. Les diaphragmes utilisés
sont identiques a ceux utilisés pour les pertes faibles. L’ensemble des temps de pose utilisés

pour les différents éléments sont présentés dans le tableau I1.11.

Seuil | Temps de pose(s)x Nombre de spectres enregistrés
C-K 10%5
Ti—L273 10 x5
O-K 60 * 10
F-K 60 * 10

Tableau I1.11 — Conditions d’acquisition des différents seuils de coeur

4.1.2 Simulation des spectres

Dans une approche monoélectronique, la simulation rigoureuse des spectres de coeur néces-

site I'utilisation d'un code tous électrons (WIEN2k) avec un traitement réel du trou de coeur :
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un électron est retiré de I'orbitale de coeur de 'atome sondé (orbitale 1s pour un seuil K) et in-
troduit dans les premiers niveaux inoccupés pour maintenir la neutralité du systeme. La densité
électronique est ensuite recalculée de maniere auto-cohérente avant le calcul de la section effi-
cace a l'aide des orbitales de Kohn et Sham ainsi obtenues, ce calcul étant réalisé par le module
TELNES. Ce type de calcul nécessite en outre la construction d’une supercellule pour éviter
les interactions entre deux atomes ’excités’ voisins. Cette technique est tres consommatrice en
temps de calcul et en ressources, notamment pour des matériaux de basse symétrie comme les
MZXenes. Une alternative, pour la simulation des spectres de coeur, est de simplement calculer
la densité d’états inoccupés p pour 'atome sondé. En effet, 'influence de 1’élément de matrice
est souvent négligeable puisqu’il régit la forme globale du spectre mais assez peu les structures
fines. La possibilité de négliger cet élément de matrice est un gain substantiel d’un point de vue
numérique. D’autres solutions sont possibles pour rendre les calculs moins gourmands en temps
de calcul, comme par exemple de passer d'un code tous électrons a un code PAW. Ce type de
traitement ne permet cependant pas de traiter le trou de coeur de maniere réelle mais seulement
dans 'approche Z+1, qui consiste a remplacer I’atome sondé par celui directement apres dans la
table périodique afin de simuler la perte d'une charge négative dans I’écrantage local du noyau.
Cette approche est utilisée avec succes dans la littérature mais donne généralement de moins
bon résultats que I'approche trou de coeur réel. L’influence des approches Z+1 et PAW doivent
donc étre testées afin de potentiellement réduire le temps de calcul nécessaire a la simulation de
nos spectres de pertes de coeur. L’ensemble de ces approximations est schématisé sur la figure
I1.19. La comparaison des différents degrés d’approximation est présentée sur la figure I1.20.

Comme l'illustre la figure 11.20, seul I'élément de matrice a une influence notable sur le
calcul du spectre. La comparaison entre le spectre calculé par WIEN2k dans ’approche trou
de coeur réel avec le module TELNES et le calcul sans le module TELNES montre une légere
sur-estimation de l'intensité en début de seuil. Il est tout de méme a noter qu’aucune structure
n’apparait ou ne disparait et donc que I'ensemble des structures présentes est correctement
traité en omettant le calcul de I’élément de matrice. L’approche Z+1 ainsi que 'approche PAW
n’ont, quant a elles, aucune influence sur le spectre. La figure 11.20 partie (d) résume bien ces
propos. Hormis une légere surestimation de l'intensité en début de seuil, la DOS calculée par
VASP dans 'approximation Z+1 nous permet d’interpréter correctement les spectres de pertes
de coeur. Dans la suite de cette étude, I’ensemble des simulations sera donc réalisé avec cette
approche.

Concernant la supercellule utilisée, des tests de convergence ont été réalisés afin de dé-
terminer la taille optimale de celle-ci. Nous avons divisé la caractérisation de la supercellule

en deux parties : une premiere permettant de caractériser 'influence d’'une augmentation du
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Figure I1.19 — Représentation schématique des différentes approximations permettant la réduction du
temps de calcul des spectres de pertes de coeur. Les différents parameétres de simulation sont précisés a
gauche des encadrés alors qu’a droite sont notés les noms donnés aux différents calculs réalisés représentant
différents degrés d’approximations.
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Chapitre II. Structure électronique de 73C57T, par TEM-EELS : étude a I’échelle
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Figure I1.20 — Simulation du seuil K du carbone dans Ti3C>F» en configuration C1 par les différentes
méthodes détaillées en figure I1.19. (a) Comparaison d’un spectre obtenu avec le module TELNES et d’une
DOS calculée dans ’approche trou de coeur réel avec WIEN2k. (b) Comparaison entre une DOS calculée
par Papproche trou de coeur réel et une DOS calculée avec I'approche Z+1 avec le code WIEN2k. (c)
Comparaison entre une DOS calculée dans I’approche Z+1 par le code WIEN2k et une DOS calculée dans
Papproche Z+1 par le code VASP. (d) Comparaison entre un spectre calculé par le module TELNES de
WIEN2k dans ’approche trou de coeur réel et une DOS calculée par VASP dans I'approche Z+1. Les
énergies sont rapportées au niveau de Fermi.
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Figure II1.21 — Simulation du seuil K du carbone dans Ti3CsF3 en configuration C1 pour différentes
tailles de supercellule. L’élargissement choisi (0,8 €V) est celui obtenu par la détermination de la largeur a
mi-hauteur du pic élastique. (gauche) Comparaison des spectres obtenus pour une supercellule 111 et 112.
(droite) Comparaison des spectres obtenus pour une supercellule 221 et 331.

nombres de mailles selon la direction ¢ (orthogonale aux feuillets) et une deuxiéme permettant
de caractériser I'influence d'une augmentation du nombre de mailles dans le plan des feuillets
(selon les vecteurs de bases a et b). Ces tests sont présentés sur la figure I11.21. Le graphique
de gauche représente la comparaison des spectres obtenus pour une supercellule 111 (maille
non-augmentée) et une supercellule 112 (une maille dans les directions a et b et 2 mailles dans
la direction c) alors que le graphique de droite représente la comparaison des spectres obtenus
pour une supercellule 221 et une supercellule 331 (deux ou trois mailles dans les directions a
et b respectivement et une maille dans la direction c¢). Comme on peut le voir sur le graphique
de gauche de la figure 11.21, I'augmentation du parametre ¢ n’a pas d’influence sur le traite-
ment du trou de coeur. Ceci est cohérent avec les tres faibles interactions attendues dans ce
genre de systeme entre les feuillets. En revanche, 'augmentation des parametres a et b joue un
role déterminant (figure de droite I1.21). Malgré la légere différence d’intensité sur le premier
pic entre le calcul réalisé avec une supercellule 331 par rapport a une supercellule 221, nous
avons décidé d’utiliser une supercellule 221 pour le reste de cette étude. La différence entre les
deux supercellules étant relativement faible en comparaison de 'augmentation des resources de
calculs nécessaires.

L’élargissement utilisé sur les spectres simulés, afin de reproduire les spectres expérimentaux,

est un élargissement proportionnel a I’énergie qui suit la loi suivante : B(E) = 0.1xE ou B(E) est
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Chapitre II. Structure électronique de 73C57T, par TEM-EELS : étude a I’échelle
du nano-objet

'élargissement, E est I'énergie d’apres seuil [38]. A cet élargissement est rajouté 1’élargissement
expérimental, 1,2 eV dans notre cas. Cet élargissement proportionnel a I’énergie d’apres seuil
traduit le fait que la durée de vie du photoélectron est dépendante de I’énergie de 1’état inoccupé
considéré : c’est une fagon simple de tenir compte de ’énergie propre du photoélectron.

Enfin, avant de clore cette partie, il est bon de mentionner que pour la comparaison a
I’expérience, les simulations ont été réalisées en sommant les spectres des quatre atomes de
carbone, oxygene ou fluor, inéquivalents dans la maille élémentaire. Cette sommation n’a pas
nécessité d’approche type ASCF' [39] pour recaler les spectres d’un élément donné les uns par
rapport aux autres avant sommation du fait de la similitude des différents sites, méme non

rigoureusement équivalents.

4.2 Comparaison expériences/simulations

Cette partie a pour objectif de présenter d'une part, les spectres de pertes de coeur expé-
rimentaux obtenus et d’autre part, les simulations réalisées pour ces différents spectres. Cette
partie sera organisée en deux sous-parties : une premiere, traitant des éléments présents dans
le feuillet, a savoir le carbone (le traitement du titane nécessite de prendre en compte les ef-
fets multiplets), et une deuxiéme traitant des groupements de surface, a savoir, les seuils de
loxygene et du fluor. En plus de I'étude de la structure électronique, nous nous attacherons

également a étudier 'influence du solvant sur les systemes obtenus.

4.2.1 Etude du seuil C-K

La comparaison du seuil C-K expérimental obtenu pour une poudre traitée au HF et traitée
par LiF /HCI est présentée sur la figure 11.22. On peut immédiatement voir qu’aucune différence
n’est a noter entre ces deux spectres. La structure électronique des octaedres de TiC n’est
donc a priori pas impactée par le traitement choisi pour la synthese des MXenes. Ces spectres
présentent quatre structures principales nommées B, C, E, F ainsi que trois structures de
plus faibles intensités appelées A, B’ et D. Ces spectres sont trés similaires a ceux rapportés
dans la littérature par Karlsson et al. [40] pour un échantillon obtenu en utilisant du N H,H F
comme agent exfoliant. Ce résultat confirme encore la faible influence du solvant sur la structure
électronique du feuillet d’octaedres. La comparaison entre le spectre expérimental et les spectres
simulés pour les configurations C1 et C2 est présentée sur la figure I11.23. Le spectre simulé de
la configuration C'3; n’est pas présenté étant donné sa tres grande similarité avec le spectre de
la configuration C1. D’une fagon générale, les simulations sont en bon accord avec ’expérience,

puisque 'on voit que les structures B, B’, C et D sont présentes. On observe tout de méme que
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le spectre de la configuration C1 présente un meilleur accord avec le spectre expérimental que
celui de C2. Premierement, les énergies des différentes structures sont mieux reproduite pour
le spectre C1, ceci est notamment vrai pour I’écart entre les structures B et C. Deuxiemement,
la structure A est présente uniquement sur le spectre de la configuration C1. Cette structure
est donc caractéristique de la localisation du groupement de surface et tend a démontrer que
la configuration C1 est celle observée expérimentalement. Ce résultat confirme les observations
réalisées sur les pertes faibles dans la partie précédente. On peut noter que les ratios d’intensités
entre les différentes structures ne sont pas correctement reproduits : ceci est notamment vrai
dans le cas des structures B et C ou le calcul tend a sur-estimer l'intensité de la structure
B. Parmi les diverses raisons possibles pouvant expliquer cette sur-estimation, 'utilisation de
I'approche Z+1 (et plus généralement I'approximation de I’état final) est une possibilité. Cette
observation est d’ailleurs rapportée dans le cas de ’étude du seuil K du carbone dans le cas
du graphite ou la prise en compte de la dynamique de 'interaction électron-trou est nécessaire
pour reproduire correctement le ratio d’intensité entre les structures 7* et o* [41]. Un autre
résultat intéressant a mentionner est la similitude entre le seuil K du carbone simulé pour un
feuillet unique et celui simulé pour un empilement de feuillets (encadré de la figure 11.23) : ce

résultat illustre la faible interaction entre les feuillets.

La figure I1.24 montre la comparaison entre le seuil K du carbone expérimental et les
simulations réalisées en configuration C1 pour T=OH, F et O. On peut immédiatement noter
que les spectres pour T=0H et F donnent des résultats tres similaires, laissant conclure que ces
deux terminaisons jouent le méme role du point de vue de la structure électronique a I'intérieur
du feuillet d’octaedre. Au contraire, le spectre simulé pour T=0 est tres different et n’est pas en
accord avec le spectre expérimental. Aucune des structures présentes sur le spectre expérimental
ne se situe aux bonnes énergies dans cette simulation. Ce résultat est tres important puisqu’il
démontre que pour les trois traitements chimiques, HF, LiF /HCl et N HyH F5, les terminaisons
de surface sont majoritairement OH ou F. Cette conclusion est en accord avec celle de Wang et
al. obtenue sur des échantillons similaires [42]. Elle est également en accord avec les résultats
publiés par Lai et al. qui ont montré que, dans le cas de Ti,CT,, T est principalement de
type OH et F [43]. De plus, le changement de structure électronique au passage de T=OH a
T=O0 est également en accord avec les résultats de Lai et al. qui ont montré un changement du
comportement de la résistivité en fonction de la température pour T=0O par rapport a T=0OH.
L’étude du seuil C-K étant maintenant achevée, nous nous attacherons dans la suite a 1’étude

des groupements de surface au travers des seuils K de I'oxygene et du fluor.
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Figure I1.22 — Comparaison entre le seuil C-K expérimental obtenu sur des poudres préparées au HF

(trait noir) et au LiF/HCI (trait gris). Pour la comparaison, les deux spectres ont été normalisés loin du
seuil (F > 340eV) et le spectre du LiF /HCI est décalé vers le haut.
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Figure I1.23 — Comparaison entre le spectre expérimental C-K (HF) et les simulations réalisées pour
T=O0OH en configurations C1 et C2. La comparaison entre le spectre simulé pour un feuillet unique et un
empilement de feuillets est présenté dans I’encadré en haut a droite. Le spectre expérimental a été aligné
par rapport aux spectres simulés en prenant la structure B comme référence.
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Figure I1.24 — Comparaison du spectre expérimental avec les spectres simulés en configuration C1 pour

T=OH, F et O.
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Figure I1.25 — Comparaison des spectres expérimentaux obtenus sur des poudres traitées au HF et
LiF/HCI pour le seuil F-K en haut et le seuil O-K en bas

4.2.2 FEtude des seuils O-K et F-K

Les comparaisons des seuils expérimentaux O-K et F-K en fonction du traitement chimique
sont présentées sur la figure 11.25. Pour effectuer la comparaison, les spectres ont été normali-
sés sur l'intensité de la structure A. Comme on peut le voir, les seuils O-K et F-K présentent
d’importantes similitudes. Trois structures, nommée A, B et C, sont présentes. Cependant ces
spectres different sur quelques points. Premierement, I’écart entre les structures A et B varie :
8 eV pour F-K et 9,5 eV pour O-K. Deuxiemement, le ratio d’intensité de la structure A sur la
structure B est plus important pour le spectre O-K. Enfin, la position en énergie de la structure
C differe a la fois entre les seuils O-K et F-K et en fonction du traitement chimique appliqué.
On peut toutefois noter une variation de la position en énergie de la structure C plus impor-
tante pour le seuil K de l'oxygene par rapport a celui du fluor. En comparaison du seuil K
du carbone, le traitement chimique semble donc affecter les groupements de surface du point
de vue des structure fines aux seuils du fluor et de I'oxygene. Au-dela de la caractérisation
des structures fines, il est possible de réaliser des quantifications chimiques en EELS. En effet,
I’aire sous le seuil est directement corrélée a la quantité d’atomes dans I’échantillon. D’autres
parametres entrent en compte tels que la section efficace de I’élément, les angles de conver-

gence et de collecte et la tension d’accélération du microscope. Le logiciel Digital Micrograph,
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permettant de traiter les spectres, possede une routine automatisant la quantification des élé-
ments. Les quantifications ont été réalisées sur plusieurs zones de 1’échantillon, relativement
larges (typiquement 100 nm?). Les résultats obtenus montrent une différence importante du
ratio O/F en fonction du traitement chimique, allant d’environ 1,4 pour le traitement HF a
3,5 pour le traitement au LiF /HCI. Ces résultats sont en accord avec ceux publiés par Wang
et al. dans le cas d’échantillons préparés au HF [42]. Méme si ces résultats sont a prendre avec
précaution au vu de l'extraction compliquée du seuil O-K superposé au seuil 7% — Lo 3, cette
différence confirme l'influence du traitement chimique choisi sur la nature de T. En effet, il
est admis que l'extraction du seuil de K l'oxygene en présence de titane revét une difficulté
particuliere [44]. La modélisation du fond continu précédant le seuil K de I'oxygene n’est pas
modélisable en théorie par une loi puissance comme décrit dans la partie I1.1.1.2. Dans notre
cas, deux méthodes d’extraction ont été étudiés : I'extraction du fond continu par soustraction
au spectre EELS du MXene d’un seuil de Ti enregistré sur TiC ou simplement la modélisation
par une loi puissance. Aucune différence entre ces deux méthodes n’a été observée, nous avons
donc, pour la suite de cette étude, décider de modéliser le fond continu par une loi puissance.

Afin de poursuivre I’étude et interpréter les structures expérimentales, la simulation des
seuils a été réalisée. Cependant, pour des raisons de sensibilité probable du seuil O-K au faisceau
d’électrons, nous nous focaliserons pour la suite de notre étude sur le seuil F-K. En effet, les
composés contenant des terminaisons OH sont tres sensibles a l'irradiation et une pulvérisation
de H est souvent rapportée [45]. Nous reviendrons sur ce point dans la partie suivante.

La comparaison entre le seuil F-K expérimental et les simulations pour les configurations
C1 et C2 est présentée sur la figure I11.26. D’un point de vue général, les simulations repro-
duisent correctement le spectre expérimental, on observe bien les structures A, B et C. De
plus, une quatrieme structure, nommeée D, est présente dans les simulations. Cette structure
n’est pas présente sur le spectre expérimental, on peut penser que la résolution en énergie ainsi
que le faible ratio signal sur bruit ne nous permettent pas de 'observer. La comparaison des
deux simulations montre des différences importantes. Tout d’abord, I’écart en énergie entre la
structure A et la structure B est de 5,9 eV pour la configuration C2 alors qu’il est compris
entre 6,3 et 8,7 eV pour la configuration C1 (la position de la structure B n’étant pas définie
clairement dans cette simulation). L’écart entre ces deux structures est en meilleur accord avec
I'expérience pour la configuration C1. Une autre différence réside dans le ratio d’intensité des
structures A et B. En effet, on peut observer que ce ratio est en meilleur accord avec I’expérience
pour la configuration C1. Ces résultats confirment donc les conclusions présentées sur les pertes
faibles ainsi que sur le seuil C-K, a savoir que la configuration observée expérimentalement est

probablement la configuration C1.

83



Chapitre II. Structure électronique de 73C57T, par TEM-EELS : étude a I’échelle
du nano-objet

~8,7eV
1 Exp. 16.3eV}

Intensité (u.a)

Conf. 1

—p,

~5.9 eV

Conf. 2
15 <10 -5 0 5 10 15 20 25 30 35 40
Perte d "énergie (eV)

Figure I1.26 — Comparaison entre le spectre expérimental F-K et les simulations réalisées pour T=F en
configurations C1 et C2.

4.3 Interprétation des structures fines

L’interprétation des spectres de pertes de coeur nécessite, comme l'interprétation des spectres
de pertes faibles, d’identifier les structures présentes. Cette tache est plus aisée pour les spectres
de coeur puisque le signal est directement relié a la densité d’états inoccupés projetées sur 1’élé-
ment sondé. L’étude des spectres ayant été réalisée en deux parties distinctes, I'une traitant
des éléments du feuillets d’octaedre et 'autre des terminaisons de surface, I'interprétation sera

réalisée de la méme maniére.

4.3.1 Seuil C-K

La décomposition de la DOS inoccupés de TisCo(OH)s en configuration C1 pour le seuil
C-K est présentée sur la figure I1.27. Sur la partie du haut de cette figure, on distingue trois
régions distinctes dans la DOS : une premiere (de 0 a 2,5 V) dominée par les états d du titane
de surface, une deuxiéme (de 2,5 eV a 7 eV) dominée par les états du titane de surface et
de volume, et enfin, une troisieme au dela de 7 eV, ou tous les états contribuent a la DOS
de maniere équivalente. Pour interpréter les différentes structures présentes sur le spectre C-

K, une décomposition de la DOS p du carbone excité (i.e. celui traité dans 'approximation
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Z+1) est présentée en bas de la figure 11.27. Les structures associées aux pics A a C observés
expérimentalement sont indexées et les états de la DOS correspondant sont représentés en
rouge sur la figure. Comme on peut le voir, la structure A, caractéristique du groupement de
surface en position C1, provient d'une hybridation entre les états p, du carbone et les états d,
majoritairement de symétrie d,2, du titane de surface. Ces états ne sont cependant pas présents
sur la décomposition de la DOS en configuration C2 (encadré de la figure I11.27). L’absence de
ces états pour C2 explique I'absence de la structure A au seuil K du carbone correspondant.
Ces résultats sont tout a fait similaire & ceux obtenus sur les pertes faibles ou la structure A
des pertes faibles, caractéristique du groupement de surface en position C1, provenait du méme
type d’hybridation C'—p, Ti—d,2. La densité d’états d du titane proches du niveau de Fermi est
donc directement reliée a la localisation du groupement de surface. Au-dela de la localisation
de T, cette signature spectroscopique apporte des informations sur les états d du métal de
transition proches du niveau de Fermi ce qui peut s’avérer important pour de nombreuses
applications telles que la modification du comportement électrique ou magnétique des MXenes
[46]. Concernant les structures B a C, les hybridations impliquées avec le carbone sont composées
d’une part importante de titane de volume. De plus, les états p sont composés a parts égales
des trois composantes p,, p, et p.. Ces hybridations sont compatibles avec un environnement
octaédrique. On peut donc conclure que les structures B et C sont caractéristiques des feuillets
d’octaedres TigC, ceci explique la similitude des seuils simulés pour les configurations C1 et

C2 dans la gamme spectrale correspondante.

4.3.2 Seuil F-K

La comparaison des spectres simulés pour les configurations C1 et C2 a révélé deux diffé-
rences majeures (voir figure 11.26) : la premiere est la présence d’une double structure pour le
pic B dans la configuration C1 impliquant un écart différent entre les structures A et B par
rapport a la configuration C2. La deuxiéme réside dans la différence du ratio d’intensité des
structures A et B. Pour comprendre 'origine de ces deux différences, la comparaison entre le
spectre F-K simulé en configuration C1 et la DOS p inoccupée du fluor excité est présentée sur
la figure 11.28-a).

On peut voir que la structure B est composée de deux hybridations distinctes : la premiere,
implique les états p, et p, de F* alors que la seconde implique majoritairement les états p,.
L’absence de la deuxieme composante dans la configuration C2 s’explique donc par un change-
ment des états p, du fluor. Cette observation est compréhensible puisque les orbitales p, sont

les plus concernées par le changement de localisation du groupement de surface. La structure
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Figure I1.27 — Haut : DOS projetée sur les différents atomes de Ti3Co(OH)2 en configuration C1. Bas :
décomposition de la DOS p du carbone excité. Insert. : DOS projetée sur les diférents sites atomiques
de Ti3C2(OH )2 en configuration C2. T, et T, font respectivement référence au titane de surface et de
volume.
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Tt
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*
o

F-K

Densité d’états (états/eV/cellule élémentaire)
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E-E; (eV)
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Figure II.28 — [a] Comparaison entre le spectre simulé F-K en configuration C1 (trait large noir), la
DOS p inoccupés de 'atome de fluor excité, notée F* (trait fin noir), la DOS d du titane de surface (trait
rouge) et enfin, la DOS d du titane de volume (trait pointillé bleu). Les DOS d du titane de volume et de
surface ont été divisées par des facteurs 250 et 500 respectivement pour faciliter la représentation. Les DOS
d des atomes de titane de surface (rouge) et de volume (bleu) sont données en [b] et [c] respectivement
pour les configurations C1 et C2.
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A, quant a elle, a une origine différente. On peut voir sur la DOS, qu’elle provient d’une hybri-
dation entre les états p du fluor et les états d du titane de surface proches du niveau de Fermi
(région en rouge sur la figure). Cette structure est donc importante pour ’étude de I'influence
du groupement de surface sur les bandes d du titane proches du niveau de Fermi. Cette influence
est illustrée sur les parties [b] et [c] de la figure I1.28. Comme on peut le voir, 'emplacement
du groupement de surface joue sur la position en énergie du maximum de DOS d du titane
au dessus du niveau de Fermi (représenté par des fleche sur les figures 11.28 [b] et [c]). L’écart
relatif entre les structures A et B au seuil K du fluor est donc une sonde indirecte de ces états
pouvant s’avérer intéressante dans I’étude de I'influence des groupements de surface ou d’effets

de solution solide dans la structure électronique du MXene autour du niveau de Fermi.

4.4 Conclusion

Les spectres de coeur C-K, F-K et O-K nous ont permis de caractériser d’une part I'influence
de T sur la structure électronique de T'i3CyT5 et d’autre part I'influence du traitement chimique
sur la structure électronique de Ti3C5T5. Les spectres C-K et F-K ont été étudiés et montrent
clairement la localisation de T en C1. Ce résultat confirme celui obtenu sur les pertes faibles.
De plus, I’étude du seuil K du carbone a montré la grande sensibilité de ce seuil a la nature
chimique de T et nous a permis de conclure que le changement de T, de OH/F en O, avait
une influence sur la structure électronique du MXene. Ce résultat est en accord avec Lai et al.
montrant un changement du comportement de la résistivité en fonction de la température au
passage de OH a O [43]. Nous pouvons donc conclure, au vu de ce résultat, que Ti3CyT5 est
principalement composé de T=OH/F. Au-dela de ’étude de T, la caractérisation des seuils K
du carbone et du fluor a montré la possibilité, a travers 1’étude des structures fines, de pouvoir
caractériser les bandes d du titane proches du niveau de Fermi. Ce résultat est tres intéressant
du fait de l'implication de ces états dans de nombreuses propriétés des MXenes, comme les
propriétés magnétiques ou optiques [46].

Concernant le traitement chimique, I’étude des seuils K du carbone, de I'oxygene et du fluor
a montré une légere influence de ce dernier sur la structure électronique du MXene. Son influence
sur le ratio O/F a de méme été clairement démontrée. Etant donné le rdle crucial joué par les
groupements de surface, on peut penser qu’il est possible d’aller vers le pilotage de certaines
propriétés des MXenes en choisissant un traitement chimique approprié : ceci a notamment
clairement été démontré par Naguib et al. concernant le caractére hydrophile/hydrophobe des
échantillons obtenus par voie HF ou LiF/HCI [47].
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5 Phénomenes d’irradiation

L’utilisation du microscope électronique en transmission, notamment & une tension d’accé-
lération de 200 kV, peut induire des phénomenes d’irradiation dans le matériau sondé. Ceci est
d’autant plus vrai en EELS pour les pertes de coeur en raison du temps de pose qui peut étre
relativement long. Les matériaux 2D, ainsi que ceux composés d’éléments légers tels que dans
les groupements OH sont particulierement sensibles a ces phénomenes d’irradiation [34]. Nous
nous sommes donc interrogés sur I'impact de tel phénomenes sur I’étude de la structure électro-
nique de nos matériaux. Cette partie sera donc organisée comme suit : dans un premier temps,
nous décrirons la problématique de I’étude de la structure électronique de nos matériaux, dans
un second temps, nous mettrons en évidence les phénomenes d’irradiation présents pour nos

échantillons et enfin nous étudierons la possibilité d’interpréter les spectres de pertes de coeur.

5.1 Problématique

Le faisceau électronique dans un TEM peut induire des changements temporaires ou perma-
nents dans le matériau sondé [48]. Les effets d’irradiation, ainsi que la sensibilité & ces phéno-
menes, sont variables en fonction du matériau. Pour les matériaux cristallins, ces effets peuvent
avoir plusieurs conséquences, comme par exemple (voir figure I1.29) : une perte de la cohérence
cristallographique pouvant étre observée en diffraction. Une perte d’ordre a une échelle plus
locale, peut se manifester par la perte de structures dans les spectres EELS. Enfin, les effets
d’irradiation peuvent aussi se manifester sous la forme de perte de masse, notamment pour les
matériaux composés d’éléments légers (N, H ou O) [48, 49]. Des phénomenes d’irradiation sont
régulierement rapportés pour les matériaux 2D comme pour le graphene [50, 51], Mg(OH )y
[52] ou MoSy [53] par exemple. Ces études font principalement état de défauts structuraux
dus a des déplacement d’atomes (Knock-on). Dans le cas de nos matériaux, majoritairement
composés d’octaedre de TiC, il est raisonnable de penser que le risque d’éventuels phénomenes
d’irradiation concerne d’avantage les groupements hydroxiles. En effet, de nombreuses études
sur la sensibilité de ces groupements sont rapportées dans la littérature et font état d'un ar-
rachement d’atomes d’hydrogene et d’un dégagement de dioxygene dus au faisceau incident
(34, 54].

En ce sens, 'impossibilité d’interpréter le seuil O-K expérimental a partir de calculs réalisés
sur les modeles structuraux décrit précédemment, et ce contrairement au seuil F-K enregistré
dans les mémes conditions, peut laisser présager la présence de tels phénomenes. Comme on

peut le voir sur la figure I1.30, les différentes structures ne sont pas aux bonnes énergies et les
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Figure I1.29 — Représentation schématique des dégits d’irradiation possibles induits dans un TEM.
Adapté de [48].

Pertes de coeur
> 1.10%

Pertes faibles
1.10%7

Condition d’acquisition
Dose (électrons/cm?/s)

Tableau I1.12 — Doses regues par ’échantillon dans les conditions d’acquisition pour les deux régions
du spectre.

ratios d’intensité entre celles-ci sont mal reproduits comparativement au spectre expérimental.
D’apres les résultats décrits précédemment, la structure A présente dans le spectre de pertes
faibles et caractéristique des groupements de surface, peut permettre de suivre les éventuelles
modifications de ces groupements induites par le faisceau. Dans les conditions d’acquisition
choisies précédemment, le spectre de pertes faibles ne présente que tres peu de risque d’irradia-
tion au vu de la dose regue par ’échantillon (voir tableau I1.12). Afin de caractériser d’éventuels
phénomenes d’irradiation pour I'enregistrement du seuil O-K, nous avons enregistré le spectre
de pertes faibles dans les mémes conditions d’illumination que les seuils de coeur et observé si

d’éventuels changements se produisent au niveau la structure A.
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Figure I1.30 — Comparaison entre le seuil K de l'oxygeéne enregistré sur TizCyTs et la simulation
correspondante réalisée pour T=0H.

5.2 Mise en évidence expérimentale : investigation des effets d’irra-

diation dans les spectres de pertes faibles

Pour caractériser les phénomenes d’irradiation dans les pertes faibles, les enregistrements
ont été réalisés en faisceau convergent (conditions utilisées pour les pertes de coeur) pour diffé-
rents temps d’exposition. Dans ces conditions, la dose recue par I’échantillon est tres nettement
supérieure a celle reque dans les conditions utilisées pour les pertes faibles (voir tableau I11.12).
L’ensemble des résultats est présenté sur la figure 11.31. On observe sur la partie (a) de la figure
I1.31 une perte progressive de I'intensité de la structure a 6 eV en fonction du temps, conduisant
a sa quasi-disparition au bout de 30 minutes. Une observation similaire est rapportée dans la
littérature dans le cas de AI(OH)s, ou le spectre de pertes faibles est enregistré en fonction du
temps d’exposition [34], et met en évidence la disparition d’une structure présente initialement
aux environs de 9 eV (la disparition totale est obtenue vers 500s). Cette observation est in-
terprétée comme une disparition progressive d’atomes d’hydrogenes. Il est intéressant de noter
que, dans le cas de I'étude de Jiang et al. [34] menée sur Al(OH )3, la disparition d’hydrogene
s’accompagne de modifications structurales profondes mises en évidence notamment par un

changement de I’énergie de plasmon de volume de 1,5 eV, ce qui n’est pas observé dans notre
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Figure I1.31 — (a) Spectres expérimentaux de pertes faibles enregistrés en fonction du temps d’exposition
cumulé au faisceau incident (le temps est exprimé en minutes). (b) Comparaison entre le spectre initial et
le spectre aprés cing minutes d’irradiation. (¢) Comparaison entre le spectre initial et le spectre final (30
minutes). Les spectres ont été normalisés sur le plasmon de volume.
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Figure I1.32 — (a) Simulations de spectres de pertes faibles réalisées pour T=0H, O et O_. (b) Elar-
gissement de la zone correspondant & la structure A présente & 6 eV.

cas. Par ailleurs, dans nos conditions d’illumination, la structure A n’est pas affectée au bout
de cing minutes (voir partie (b) de la figure 11.31) : ceci laisse supposer que les groupements
de surface ne sont pas affectés apres ce laps de temps. Le seuil C-K étant enregistré en moins
de cinq minutes (voir partie 11.4.4.1), on peut donc penser que ce seuil n’est pas affecté par les
phénomenes d’irradiation. A 'inverse, le seuil O-K étant, dans notre procédure, enregistré apres

les seuils du C-K et Ti-Lo 3 et avec un temps d’acquisition de dix minutes, 1'est possiblement.

Afin de vérifier I’hypothese d’une perte d’hydrogene, nous avons simulé les spectres de pertes
faibles pour T=0H, O et O . La configuration T= O__ correspond a la configuration T=0H
pour laquelle les atomes d’hydrogene sont retirés sans relaxation de structure, comme dans
I'étude de Jiang et al. [34]. Contrairement a T=0, la configuration T=0__ possede donc les
mémes distances Ti-O et Ti-C que la configuration T=O0H. Les résultats sont présentés sur
la figure I1.32. Comme on peut le voir, la comparaison des simulations des pertes faibles fait
apparaitre la dépendance de la structure a 6 eV (structure A caractéristique du groupement de
surface) a la présence de H. Le spectre de la configuration T=0OH présente une structure mar-
quée, alors qu’elle I’est nettement moins pour la configuration T=0 et disparait pour T=0 .
Ceci est tout a fait cohérent avec les résultats de la figure 11.31. Les simulations montrent
également un décalage en énergie de la valeur du BP en fonction des configurations, ce qui

n’est pas observé expérimentalement. La structure A étant liée a une transition interbande,
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¢’est une signature locale alors que le BP traduit un comportement collectif du gaz d’électrons
de valence délocalisé au dela de la sonde. Ainsi, il n’est pas anormal de constater que si la
structure A disparait sous le faisceau (dans la figure 11.31), le BP est beaucoup moins sensible
car beaucoup moins affecté par la perte locale d’atomes d’hydrogenes a 1’échelle de quelques
nm?. Les simulations quant & elles sont réalisées sur des échantillons modeles ot I’ensemble des
H a disparu ce qui explique la forte modification du plasmon de volume.

Au vu de nos résultats et des simulations réalisées, il semble donc raisonnable d’affirmer
que le spectre de pertes faibles présente au bout de quelques minutes d’exposition au faisceau
du microscope une perte d’hydrogene résultant de l'irradiation subie dans les conditions d’ac-
quisition utilisées pour les pertes de coeur. Ce résultat dénote plusieurs points intéressants :
premieérement, on peut affirmer que nos composés sont majoritairement composés de groupe-
ment T=OH et non T=0 comme il a pu étre mentionné dans la littérature [29]. Deuxiémement,
les phénomenes d’irradiation ne sont pas présents pour les pertes faibles et enfin, 'incapacité
avérée d’interpréter le seuil O-K dans nos composés provient probablement d’une perte de liai-
sons OH. Il est par ailleurs intéressant de noter que ces phénomenes d’irradiation sont également
présent en STEM a basse tension (60 keV) dans les expériences de Karlsson et al. [40] dont les
seuils K de I'oxygene sont tres similaires a ceux présentés dans ce travail.

Afin de caractériser les modifications de la structure électronique du MXene pendant le pro-
cessus d’irradiation, les DOS de TisCy(OH)s, TisCo0sHy, TizCy(O_)q et TizCy04 sont repré-
sentées sur la figure 11.33. Le MXene T'i3C505H; correspond au MXene ayant perdu un atome
d’hydrogene pendant le processus d’irradiation, T'i3Co(O ), correspond au MXene ayant perdu
I’ensemble de ces atomes d’hydrogene et enfin T'i3C505 correspond au MXene Ti3Co(O ), ayant
subi une relaxation de structure.

Si I’on observe les DOS projetées pour Ti3C505 Hy, les structures liées aux hybridations entre
les atomes d’hydrogene et d’oxygene, notées (O — H)y et (O — H )9 sur la DOS de Ti3Cy(OH )a,
présentent d’importantes modifications. La premiére structure, notée (O — H);, disparait au
profit d'un pic trés marqué aux environs de -8 eV. La seconde structure, notée (O— H )y, présente
un important décalage vers les hautes énergies. Enfin, de -4 a -1 €V, on observe une structure
liée a la DOS p de 'oxygeéne non impliquée dans une hybridation avec I’hydrogene. Concernant
la DOS d du titane de surface au dessus du niveau de Fermi, et notamment les structures A,
on observe également un décalage vers les plus hautes énergies. Si I'on s’intéresse maintenant
aux DOS projetées pour Ti3Co(O_ )9, on observe encore une fois un décalage des DOS O —p et
Tis — d vers les plus hautes énergies. Le pic présent a 8 eV dans la DOS de T'i3Cy02H; a quant
a lui disparu tout comme la structure A dans la bande d du titane de surface, ce qui explique

la perte du pic correspondant dans le spectre de pertes faibles. Enfin, aprés relaxation de la
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structure (DOS T'i3C505), on note un décalage vers les basses énergie des structures O — p et
Tis—d par rapport aux deux configurations précédentes. Cependant, en comparant cette DOS a
celle obtenue pour Ti3Cy(OH )s, ces deux structures sont décalées vers les plus hautes énergies.
Il est enfin intéressant de noter I’absence d’influence du processus d’irradiation sur les Ti de
volume. En effet, la DOS T, — d n’est que trés peu changée pour Ti3Cy05Hy et Tiz3Co(O_)s.
Un changement de ces DOS est cependant observable pour Ti3C>05 dii a la reconstruction de
structure.

Au vu de ces résultats, on peut affirmer que la disparition de la structure A dans le spectre de
pertes faibles est due au décalage des DOS T'is —d du titane vers les plus hautes énergies. Ainsi,
la structure A est confondue avec le fond continu croissant du spectre, en raison de ce décalage.
La preuve de la présence de phénomenes d’irradiation ainsi que I’étude des changements dans la
structure électronique étant maintenant réalisées, nous nous attacherons par la suite a étudier

I'influence de ces phénomenes dans les pertes de coeur.

5.3 Pertes de coeur et irradiation

La comparaison entre le spectre expérimental O-K et les simulations pour T=0 et O__ est
présentée sur la figure I1.34. On observe pour T=0 et T=0__ un bien meilleur accord entre
simulations et expérience que pour la figure 11.30. En effet, les deux structures présentes a 2
et 12 eV au dessus de I'énergie de seuil dans le spectre expérimental sont correctement repré-
sentées. Ce résultat montre que pour le seuil O-K, I'accord entre la théorie et 'expérience est
meilleur en retirant les atomes d’hydrogenes. On peut donc affirmer a ce stade, que des phéno-
menes d’irradiation sont présents lors de I’enregistrement de ce seuil. La preuve de phénomenes
d’irradiation dans le seuil O-K étant apportée, nous avons également étudié la possibilité de
tels phénomenes pour le seuil C-K.

La comparaison entre le spectre expérimental C-K et les simulations réalisées pour T=0H,
O, O__ est présentée sur la figure 11.35. Contrairement au seuil O-K, les configurations T=0
ainsi que T=0__ sont en nettement moins bon accord avec 'expérience comparativement a la
configuration T=0OH. La structure A n’est présente que pour T=0OH et les ratios d’intensités
des différentes structures sont en désaccord pour T=O0 ainsi que T=0_. Ce résultat confirme
donc que les phénomenes d’irradiation ne sont pas présents pour I'étude du seuil C-K. Ceci est
bien en accord avec l'observation réalisée sur la figure 11.31 (b) montrant ’absence d’irradiation

apres cing minutes d’exposition, ce temps étant supérieur a celui de ’acquisition du seuil C-K.
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Figure I1.33 — DOS projetées pour Ti3Co(OH)z en (a), Ti3C202Hy en (b), TisC2(O_ )2 en (c) et
T’i30202 en (d)
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Figure I1.34 — Comparaison entre le seuil K de 'oxygeéne expérimental et les simulations réalisées pour
T=0 et O__. Les spectres ont été repositionnés en énergies par rapport a la premiére structure.
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Figure I1.35 — Comparaison entre le spectre expérimental C-K et les simulations réalisées pour T =
OH,O,O__. Les spectres ont été repositionnés en énergies par rapport a la structure B.
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5.4 Conclusion

Dans cette partie, nous avons caractérisé les phénomenes d’irradiation présents lors de 1'ac-
quisition de spectres EELS dans nos échantillons. Nous avons pu montrer, a travers ’étude expé-
rimentale des spectres de pertes faibles enregistrés dans les mémes conditions que les spectres
de pertes de coeur, que des phénomenes d’irradiation sont présents dans nos échantillons et
entrainent la disparition de la signature caractéristique des groupements de surface. La com-
paraison du spectre irradié avec les simulations montre que la disparition de la structure A est
due a la perte d’atomes d’hydrogene. L’étude des DOS des différentes configurations irradiées
nous a permis de mettre en évidence 'origine de la perte de la structure A, a savoir, le décalage
des bandes du titane de surface impliquées dans I'hybridation responsable de cette structure.
Enfin, la comparaison des seuils O-K et C-K avec les simulations nous a permis de montrer que
les phénomenes d’irradiation sont uniquement présents dans le seuil O-K en raison du temps

d’acquisition relativement long.

L’étude de la structure électronique du MXene T'i3C5 étant réalisée, le prochain chapitre

abordera la synthese d’un film mince de T3 AIC' précurseur du MXene Ti5C.
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Chapitre 111

Films minces de T'i9C' : synthese du précurseur

T19AlC par méthodes indirectes

1 Introduction

L’objectif de ce travail est d’élaborer un film mince de phase MAX qui servira de précurseur
a la synthese d'un film mince de MXene. En effet, Halim et al. ont démontré la possibilité
d’obtenir, a partir de films minces de phases MAX T'i3 AIC5, un film mince de MXene T'i3C5 [1].
Des lors, notre choix s’est porté sur la phase MAX (211) T'i, AlC' pour obtenir le MXene T'i,C'.
Rappelons que la structure électronique des MXenes a été caractérisée a travers Ti3Cs dans
la précédente partie, I’étude de la structure électronique de TioC devrait donc nous permettre
de caractériser l'influence de 1’épaisseur du feuillet de MXene sur sa structure électronique.
Au-dela des MXenes, la recherche d'un procédé de synthese de films minces de phase MAX
permettant de s’affranchir de la contrainte des dépots en température est un sujet de recherche
tres actif. En effet, la température nécessaire a 'obtention d’un film mince de phase MAX
(généralement supérieure a 500 °C' et supérieure a 850 °C' pour Ty AIC) est un frein aux
potentielles applications industrielles. Le but de ce travail est donc de synthétiser un film
mince de T, AIC' par voie indirecte et donc de s’affranchir des contraintes liées aux dépots
en température. Ce chapitre sera organisé de la maniere suivante : une partie bibliographique
portant sur les méthodes indirectes appliquées pour la synthese des films minces de phases MAX
et de Ty AIC' en particulier sera présentée. Nous décrirons ensuite le protocole expérimental
ainsi que les machines utilisés pour cette étude. Enfin, les résultats sur la synthese de T, AIC

seront exposés.
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Chapitre III. Films minces de Ti;C : synthése du précurseur 77, AIC' par méthodes
indirectes

2 Etat de l’art

Les films minces épitaxiés de Tio AIC réalisés a ce jour par des méthodes directes nécessitent
des températures supérieures a 850 °C'. Outre le fait que ces températures constituent un frein
aux applications industrielles, ce domaine de température reste difficile a atteindre dans les
machines de dépdt présentes dans les laboratoires de recherche (750 °C' pour la machine de
dépdt PUMA utilisée pour cette étude). Des lors, un des objectifs est la détermination de
procédés de synthese permettant des dépots a plus basse température. Les méthodes dites
indirectes, qui consistent a effectuer un dépot a température ambiante suivi d’un traitement
thermique ex-situ, constituent un choix prometteur. Cette partie a donc pour but de présenter
les différentes méthodes indirectes utilisées pour la synthese de films minces de phases MAX

ainsi que de présenter les travaux réalisés sur la synthese de T AlC.

2.1 Les méthodes indirectes de synthese pour les phases MAX

Les méthodes indirectes regroupent I’ensemble des techniques qui consistent a effectuer un
traitement thermique en dehors de la chambre de dépdt sur un film préalablement déposé a
basse température. On peut citer trois méthodes utilisées avec succes pour les films minces de
phases MAX : la cristallisation de films amorphes ou nanocristallisés, la réaction a ’état solide
entre un film mince déposé et le substrat et enfin la réaction a 1’état solide au sein de systemes

multicouches.

La cristallisation de films amorphes ou nanocristallisés est tres simple puisqu’elle consiste a
déposer un film a température ambiante avec la composition voulue puis a effectuer un recuit
ex-situ qui permettra la cristallisation du film. Cette méthode a été utilisée avec succes pour les
syntheses de CryAIC et Vo AIC [2-4], obtenus respectivement a 600 °C' et 750 °C'. Ces tempé-
ratures sont proches de celles utilisées pour les méthodes dites directes (450 °C-850 °C'). 1l est
intéressant de noter la formation d’'une phase intermédiaire (Cr, Al)»C, avant 'obtention de la
phase recherchée Cro AIC'. Au contraire, pour la synthese de V5 AIC', aucune phase intermédiaire

n’est observée.

La réaction a l'état solide entre un film mince et le substrat, comme son nom l'indique,
consiste a effectuer un traitement thermique ayant pour but de faire interagir le film et son
substrat. Des phénomenes d’interdiffusion entre les especes chimiques du substrat et celles du

film déposé apparaissent a haute température et permettent I’'obtention de la phase MAX dési-
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rée. Cette méthode est utilisée notamment dans le cas de la synthese de Ti357C5 qui est obtenu
apres recuit a 1000 °C' d’un film mince de TiAl déposé sur un substrat de SiC-4H ou SiC-6H
[5-10]. 11 est intéressant de noter dans ces études que 'ajout d’aluminium favorise la synthese
de la phase MAX. Les mécanismes a l'origine de ce phénomene sont beaucoup discutés mais peu
compris a I’heure d’aujourd’hui. Cette méthode est tres utilisée pour les contacts ohmiques sur
SiC. Concernant les contacts ohmiques, on peut aussi mentionner les dépots de Ti sur GaN avec
la méme approche que T'i351C5. Le résultat obtenu est la formation de la phase MAX T'ioGaN
[11]. Cette méthode est tres intéressante et permet d’obtenir des films minces epitaxiés. Pour la
synthese de Ty AlC, cette technique a été utilisée avec un substrat d’Al,O3 donnant naissance
a une solution solide Ty Al(C, O) apres le recuit de TiC, déposé sur un substrat d’alumine
Al O3 [12].

Enfin, la réaction a 1’état solide au sein de multicouches consiste a déposer une séquence de
couches et d’effectuer un recuit afin qu’elles réagissent entre elles et forment la phase MAX.
Comme pour la réaction a I’état solide entre le film et le substrat, le traitement thermique
permet aux especes chimiques des différentes couches déposées de diffuser et ainsi de former la
phase désirée. Deux séquences sont principalement utilisées pour la synthese des phases MAX :
la séquence MX/A et AX/M. Le principe de cette méthode est schématisé sur la figure I11.1.
Celle-ci est tres intéressante car elle permet de jouer sur plusieurs parametres pour obtenir la
phase MAX. Il est possible de changer la séquence de dépdt et la composition chimique des
couches mais aussi I’épaisseur ainsi que le nombre de couches. Cette méthode a été utilisée pour
la synthese de Tio AIN qui a été obtenu apres dépot de la séquence Ti/AIN [13-17]. Les études
réalisées sur Tip AIN montrent la formation d’une phase intermédiaire vers 500 °C' suivie de
celle de la phase MAX autour de 600 °C'. Il est également intéressant de noter que la phase MAX
disparait autour de 800 °C' en raison de I’évaporation complete de 'aluminium. La synthese du
Ti3SiCy par cette méthode est aussi rapportée dans la littérature [18], le procédé consistant a

recuire & 650°C' des multicouches de Ti-Si-C.

2.2 Syntheése de film mince de T, AlC

La bibliographie sur la syntheése de T3 AIC' par méthodes directes est relativement riche et
le procédé est bien maitrisé [19-22]. Un film mince épitaxié est obtenu aux alentours de 850
°C' par dépot magnétron ou par arc cathodique des trois especes Ti-Al-C sur substrat d’Al,Os
(001) ou de MgO (111). La seule tentative par voie indirecte rapportée dans la littérature est

celle de Abdulkadhim et al. [23]. Le procédé de synthese utilisé par ces auteurs est schématisé
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MX AX
A ' recuit\ e
ou ——) Phase MAX
MX ‘ AX
A M
Substrat Substrat Substrat

Figure III.1 — Procédé de synthése par approche multi-couches.

sur la figure II1.2. Le principe consiste a déposer des plots de TiC,, avec x variant de 0,4 a
1, sur une couche d’aluminium préalablement déposée sur un substrat d’alumine Al;O3. Les
dépots sont relativement épais, un des objectifs étant de disposer d’'une quantité d’aluminum
suffisante a faire diffuser dans les couches de TiC,. Apres le dépdt, I'échantillon est recuit
de 300 °C' a 1000 °C. L’évolution structurale de chacun des plots est suivie par DRX apres
chaque température de traitement thermique. Pour les plots ot x est compris entre 0,4 et 0,7, le
diagramme de DRX contient les pics caractéristiques des composés T, AlC et Ti3 AlCy & partir
de 700 °C'. Cependant, ces analyses montrent la présence de phases secondaires telles que T@C
et TiAl. De plus, la phase MAX ne présente pas d’orientation préférentielle. Malgré tout, cette
étude démontre la possibilité d’utiliser une méthode indirecte pour synthétiser un film mince
de Ty AIC. L’idée pour la suite de ce travail est de combiner 'approche multicouches utilisée
pour la synthese de T'is AIN et celle utilisée par Abdulkadhim et al. Dans la prochaine partie,
nous allons présenter, le protocole expérimental ainsi que les instruments utilisés pour notre

étude.

3 Protocole experimental

Le protocole suivi pour la synthese de nos échantillons est relativement simple. Dans un
premier temps, nous avons déposé nos séquences de multicouches dans un bati de dépot ma-
gnetron a température ambiante. Afin de nous assurer de la bonne stoechiométrie du film, les
échantillons ont été caractérisés dans un Microscope Electronique a Balayage (MEB) équipé
d’un spectrometre de dispersion des rayons X en énergie (EDS) et en longueur d’onde (WDS).
Concernant la steechiométrie des films a déposer, il a été proposé pour les matériaux massifs que

seule une sous-steechiométrie en carbone permette d’obtenir un échantillon monophasé [24]. 11
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Plot de TiC, (0.4<x<1)

1500nm I l .
J

600nm

Al,0, (0001)

Figure III1.2 — Description du procédé utilisé par Abdulkadhim et al. [23] pour la synthese de Ti5 AlC.

est difficile d’affirmer que la situation est identique pour les films minces. En effet, les auteurs ne
précisent généralement pas la stoechiométrie mais simplement qu’un film monophasé est obtenu.
Les mesures réalisées par WDS sur des films minces de T'75 AIC, obtenus par dépots magnétron
a 800 °C, donnent une composition chimique proche de T, AlCy9 [25]. Dans ces conditions,
il parait logique que la recherche de bonnes conditions de synthese passe par la réalisation de
nombreux échantillons avec des steechiométries légerement différentes. Apres nous étre assurés
de la stoechiométrie visée de nos films, ceux-ci ont été caractérisés par Diffraction des Rayons
X (DRX) apres différentes températures de recuit. Ces derniers ont été réalisés dans un four a
canne avec un vide inférieur & 1076 mbar pendant une heure & différentes températures. Enfin,
pour mieux comprendre les mécanismes mis en jeu lors de la synthese, les échantillons ont été

caractérisés par MET.

3.1 Le bati de dép6t magnétron : PUMA

La pulvérisation désigne I'un des effets du bombardement dune cible solide par des ions.
Dans le cas du bati utilisé pour cette étude, le bati PUMA (PUlvérisation MAgnetron), des
ions Ar™ sont utilisés et permettent d’éjecter les atomes cibles par collision. Les particules
éjectées vont se condenser sur les parois de 'enceinte ainsi que sur le substrat. Le dispositif
PUMA est basé sur le principe de la pulvérisation cathodique ou la pulvérisation est assurée
par la création d’un plasma soumis a une différence de potentiel élevée. Ce bati est schématisé
sur la figure I11.3. Dans une enceinte sous vide (pression inférieure & 10~% mbar) largon est

introduit au voisinage d’'une cible (cathode) sur laquelle un potentiel négatif important est
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Systéme de Four : moléculaire
rotation du four L» : Tinax ~ 800°C
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Figure II1.3 — Représentation schématique de I’enceinte de dépot par pulvérisation magnétron, tirée de
[26]

appliqué (quelques centaines de volts). Si la tension appliquée a la cathode et la pression
partielle d’argon sont suffisamment importantes, des atomes du gaz sont ionisés et engendrent
la formation d’un plasma au voisinage de la cible. La particularité du dispositif magnétron est
la présence de deux aimants situés derriere la cible. Ces aimants ont pour but de confiner les
électrons issus du processus d’ionisation au sein du plasma et ainsi d’entretenir le processus de
neutralisation /ionisation du gaz. Le plasma est auto-entretenu par la production d’électrons
secondaires issus du processus de pulvérisation. Ce plasma est alors plus dense que dans le
cas d'une pulvérisation cathodique classique et le taux de pulvérisation est ainsi plus élevé.
Le bati de dépot PUMA dispose de trois cibles de 2,5 pouces qui peuvent étre pulvérisées
simultanément. Ces cathodes sont alimentées par des générateurs continus DC ou RF (continu
ou radiofréquence). Le substrat est quant a lui placé au potentiel flottant dans notre cas.
La stoechiométrie du film est maitrisée en ajustant les puissances sur les différentes cibles a
pulvériser, ce qui permet de gouverner la vitesse de pulvérisation et donc la quantité d’especes

déposées.

3.2 MEB et sonde chimique

Le microscope électronique a balayage utilisé dans le cadre de cette these est un MEB 7001F-
TTLS dont la colonne est schématisée sur la figure I11.4. Ce MEB possede un canon a émission

de champ de type Schottky. Il peut fonctionner entre 30 kV et 0.2 kV et possede une résolution de
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(a) (b)
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Figure II1.4 — (a) Schéma de la colonne du MEB-FEG avec les différents détecteurs pour I'imagerie
électronique (b) Schéma des spectromeétres EDS et WDS disposés autour de la colonne

1.2 nm a 30 kV. L’interét de ce MEB est qu’il dispose de deux sondes d’analyses chimiques : une
sonde EDS (spectrométrie des rayons X par dispersion d’énergie) et WDS (spectrométrie des
rayons X par dispersion de longueur d’onde). Ces deux types d’analyses chimiques permettent
d’obtenir la composition chimique de nos films et sont trés complémentaires. L’EDS permet le
dosage des éléments pour Z > 10 avec une précision de 0.1 %. Cette précision diminue pour
les especes légeres comme le carbone. Cependant, la simplicité et la rapidité de I’analyse EDS
fait de celle-ci une technique intéressante. Le WDS permet quant a lui de quantifier des especes
chimiques légeres présentes méme sous forme de trace mais est cependant plus long a mettre
en oeuvre. Ces deux techniques ont donc été utilisées sur nos films minces afin d’ajuster les

puissances de dépot sur chaque cible et ainsi d’obtenir la steechiométrie désirée.

3.3 TEM et préparation des échantillons

L’utilisation du TEM pour observer des films minces requiert une préparation spécifique
contrairement a l’observation de poudre comme réalisée dans le chapitre II. En effet, la zone
d’observation doit étre suffisamment mince pour étre transparente aux électrons (typiquement
< a 100 nm). Le protocole suivi est présenté sur la figure I11.5. L’observation de nos échantillons

a été réalisée en vue transverse ce qui implique de coller deux morceaux de ’échantillon face
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(scie a fil) (tripode)

Figure II1.5 — Préparation de la lame mince pour la Microscopie Electronique en Transmission. Image
tirée de [26]

contre face. L’amincissement mécanique a été effectué avec un tripode et des disques diamantés
a rugosité décroissante (de 15 a 1 um) jusqu’a atteindre une épaisseur de I’échantillon de 10 pm.
Ensuite, ’échantillon est placé dans un PIPS (Precision Ion Polishing System) de la marque
GATAN possédant deux faisceaux d’ions Art de 2,5 keV focalisés sur I’échantillon avec un angle
d’approximativement 8 °. La préparation est achevée lorsqu’un trou apparait au centre de la

lame.

3.4 Choix du substrat

Le choix du substrat est déterminant pour la syntheése de nos films de phases MAX. En
effet, le désaccord paramétrique entre le substrat et le film doit étre le plus faible possible afin
d’obtenir un film epitaxié. Les substrats les plus utilisés dans la littérature pour la synthese de
Tiy AlC sont I’AlsO5 (001) et le MgO (111). On peut noter que le SiC' —4H (0001) possede le
meilleur accord paramétrique avec T AIC' (environ 1% pour le SiC-4H (0001) 2% pour le MgO
(111) et 5% pour le saphir [27]). Cependant, le cott relativement élevé de ce substrat constitue
un obstacle a son utilisation. Nous avons donc entrepris la synthése de nos échantillons sur
Al;O5 (001) pour les analyses DRX et utilisé un substrat de SiC' — 4H uniquement pour les
échantillons observés en coupe transverse au TEM. Notons par ailleurs que les diffractogrammes
de rayons X ont été réalisés en géométrie Bragg-Brentano (©-20) avec un offset de 0,4° pour
éviter la contribution du substrat (plans 006 a 20 = 41,72 °). Les dépots ont aussi été réalisés
sur 57 afin d’éviter la contribution de I’aluminium du substrat pour les dosages EDS et WDS

réalisés avec le MEB.

4 Synthese de T, AlC

L’idée pour la suite de cette étude va étre de combiner I’approche multicouches utilisée pour

la synthese de Ti, AIN et I'approche utilisée par Abdulkadhim et al. qui ont obtenu un film
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partiellement composé de T'i5 AlC'. L’approche multicouches, comme expliqué plus haut, permet
d’avoir plusieurs parametres ajustables afin d’obtenir le film mince désiré. En effet, hormis la
stoechiométrie, 1’épaisseur et le nombre de couches peuvent jouer un réle essentiel. La séquence
d’empilement de multicouches peut elle aussi avoir une importance cruciale puisqu’elle régit
les phénomenes de diffusion lors du traitement thermique. L’ensemble de ces parametres doit
donc étre testé en vu d’obtenir un film de T, AlC épitaxié. Cette partie sera donc décomposée
de la maniere suivante : en premier lieu, I'influence de la composition chimique des couches
sera discutée, puis dans un second temps, nous nous intéresserons a l'influence du nombre de
couches et leurs épaisseurs, et enfin, nous tenterons d’expliquer les phénomeénes mis en jeu lors

de la synthese de nos échantillons.

4.1 Influence de la composition chimique des couches

L’ajustement de la composition chimique des couches déposées constitue le coeur de 'ap-
proche multicouches puisqu’elle gouverne les phénomenes de diffusion pendant le traitement
thermique. Comme il a été expliqué précédemment, deux modeles sont principalement utilisés
pour la synthese de phases MAX. Le premier consiste en 'empilement de séquences MX/A et le
second en l'empilement de séquences M/AX. Dans notre cas, nous avons réalisé des tricouches
MX/A/MX et M/AX/M afin d’éviter I’évaporation et I'oxydation de ’élément A. Ceux qui
correspond dans notre cas aux tricouches TiC, /Al /TiC, et T'i/AlC /T respectivement appelés
par la suite modeles A et B.

Rappelons que pour la synthese des phases MAX a base Ti, il a été démontré que 'ajout d’alumi-
nium au sein des couches de Ti favorisait la formation de la phase MAX [5]. Afin de caractériser
I'influence de cet ajout, nous avons également réalisé des tricouches TiC, + Al/Al/TiC, + Al
et Ti + Al/AIC/Ti + Al, respectivement appelé par la suite modeles A™ et B™.

Enfin pour évaluer 'interét de I’approche multicouches, un échantillon témoin, composé de tous

les éléments déposés en méme temps, a été réalisé.

4.1.1 Modéles A et A" : TiC,/Al/TiC, et TiC, + Al/Al/TiC, + Al

Les modeles A et A* sont schématisés sur la figure I11.6 et les diffractogrammes correspon-
dant aux échantillons présentant les pics caractéristiques de la phase MAX les plus intenses
obtenus apres recuit des échantillons a 700°C' pendant 1h sur la figure I11.7. Rappelons que dans
la configuration utilisée, les pics observés sont engendrés par la diffraction des plans paralleles

a la surface.
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TiC, ﬂ TiC+Al
Al ﬂ Al
TiC, TiC, +Al
Al,O; (0001)  AlLO, (0001)
{ModeleA)  (ModeleA”)
Figure II1.6 — Représentation schématique des modeles A et AT

La phase MAX obtenue pour les modeles A et AT présente une orientation préférentielle
puisque seuls les pics (002) et (006) sont présents. La phase MAX est donc orientée avec les
plans de base paralleéles a la surface. Le deuxiéme point intéressant de cette étude est que le
modele AT donne de meilleurs résultats que le modele A. En effet, on observe que le ratio du pic
de la phase secondaire TiC' (111) sur le pic (006) de la phase MAX est plus faible pour le modele
AT. De plus, pour le modeéle A, on constate que l'intensité du pic (002) de la phase MAX est
faible (en théorie I(002) > I(006)), synonyme de désordre cristallin. En effet, M. Bugnet et al.
[26] ont montré, dans le cas du T2 AlC que la création de défauts dans la structure contribuait
fortement & diminuer l'intensité du pic de diffraction (002) mais n’affectait que tres peu celle du
pic (006). On peut donc proposer que I'apport d’aluminium favorise la formation de la phase
MAX mais aussi la qualité cristalline du film obtenu.

Cependant, les diffractogrammes des modeles A et AT montrent la présence d’'une phase
secondaire, le TiC (111), et ceci malgré tous nos efforts pour synthétiser différents échantillons
en modifiant la stoechiométrie et la température de recuit. Cette observation a déja été réalisée
dans le cas de dépots de TiN/TiAl pour former du T AIN ou le TiN n’est pas complétement
éliminé [17]. La séquence TiX /Al dans les multicouches n’apparait donc pas comme favorable
pour une transformation complete en phase MAX, ceci étant probablement dii a la stabilité
connue des carbures et nitrures de titane et a la tres grande solubilité de 'aluminium dans ces

phases. Un autre modele ne contenant pas de T:C a donc été testé.

4.1.2 Modéles B et Bt : Ti/AIC/Ti et Ti+ AlJAIC/Ti+ Al

Dans cette partie, nous avons expérimenté les modeles Ti/AIC /T et Ti+ AlJAIC/Ti+ Al
respectivement appelés B et BT. De nouveau, nous évaluerons l'influence de 'ajout d’alumi-

nium dans les couches de titane en comparant les résultats obtenus pour ces deux modeles. Le
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(006)
(111)

(111)
¢ (U‘OG) (002)
A TiAlC A
¢ TiC
A (002)
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 0 5 10 15 20 25 30 35 40 45
2 théta (en °) 2 théta (en °)
{ Modele A ) { Modete A+)

Figure IT1.7 — Diffractogrammes obtenus pour les meilleures échantillons du modele A, & gauche et AT,
a droite. Les pics attribués a la phase MAX sont indexés par un triangle rouge et les pics attribués au TiC
sont indexés avec un losange bleu.

schéma de ces modeles est présenté sur la figure I11.8. Le protocole expérimental ainsi que le
substrat utilisé sont identiques aux modeles A et AT. De nouveau, seul les diffractogrammes
des échantillons présentant les meilleurs résultats sont présentés sur la figure I11.9.

Nous pouvons observer une nette amélioration des résultats en comparaison aux modeles A
et AT. En effet, I'intensité du pic de la phase secondaire, ici TiAl au lieu de TiC, est moins
importante par rapport au pic de la phase MAX (006) pour ces deux échantillons. Encore une
fois, les résultats tendent a montrer que I'apport d’aluminium dans les couches de titane est
bénéfique pour la syntheése de la phase MAX. En effet, pour le modele BT, le pic de T, AlC

(002) est bien plus intense alors que le pic de la phase secondaire TiAl est moins marqué.

Ti+Al

Ti+Al

ALO, (0001) ~  Al,05(0001)

Figure III1.8 — Représentation schématique des modeéles B et BT.
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A (006) A (006)
A (002)

A Ti,AIC (1) 7]

L TiAl

(1) [ |

0 5 10 15 20 25 30 35 40 4 0 5 10 15 20 25 30 35 40 45
2 théta (en °) 2 théta (en °)

Modele B ) { Modele B+

Figure II1.9 — Diffractogrammes obtenus pour les meilleurs échantillons du modeéle B, & gauche et BT,
a droite. Les pics attribués a la phase MAX sont indexés par un triangle rouge et les pics attribués au TiAl
sont indexés avec un carré beige.

Cependant, on observe encore la présence d’'une phase secondaire, les échantillons synthétisés
avec des stoechiométries différentes ne permettent pas I'obtention d’un film mince de T, AIC

monophasé.

4.1.3 Bilan

Ces premieres expériences démontrent le potentiel de 'approche multicouches pour syn-
thétiser la phase MAX T AlC par recuit a 700 °C'. Ce potentiel est confirmé par le fait que
le modele témoin (co-déposition de tous les éléments) ne permet pas d’obtenir la phase MAX
apres recuit. De plus I'apport d’aluminium dans les couches de titane apparait comme bénéfique
pour I'obtention de la phase MAX quelque soit le modele choisi. Cependant, aucun des modeles
envisagés ne nous a permis d’obtenir un film mince de Ty, AIC' monophasé. Notons toutefois
que les modeles B et BT donnent de meilleurs résultats que les modeles A et AT. L’empilement
Ti/AlC apparait donc plus favorable pour la syntheése de Tia AIC' que 1'empilement TiC'/Al.
L’influence de la composition chimique des couches ayant été caractérisée, il convient ensuite

d’optimiser les deux autres parametres clés : I’épaisseur et le nombre de couches.

4.2 Influence de I’épaisseur et du nombre de couches déposées

Pour cette étude, nous nous sommes inspirés du modele présentant les meilleurs résultats,
a savoir le modele T'i + Al/AIC/Ti + Al appelé modele B*. Afin de caractériser I'influence du
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Al+C
Ti+Al
Al+C Ib
Ti+Al i
Al+C it
Ti+Al
Al+C
Ti+Al

AlL,0, (0001)

{ Modele C)

Figure II1.10 — Représentation schématique du modele C

nombre de couches, un empilement de n séquences Ti+ Al/AIC ot n est le nombre de bicouches
a été testé. Pour simplifier les notations, ce modele sera appelé le modele C. Un schéma de ce
modele est présenté sur la figure I11.10. Pour caractériser I'influence de I’épaisseur et du nombre
de couches, trois échantillons ont été élaborés. Ces échantillons seront appelés C1, C2 et C3 et

I’ensemble des conditions de dépot est présenté dans le tableau I11.1

Echantillon C1 C2 C3

Nombre de bicouches 5) 10 10

Temps de dép6t par bicouche (s) 100 100 300

Epaisseur par bicouche (nm) 10 10 30
W(Ti)/W(Al)/W(C) 240/80/200 | 240/80/200 | 240/80,/200

Tableau III.1 — Conditions de synthése des échantillons du modele C. W représente la puissance, en
Watt, appliquée a la cible lors du dépot.

L’échantillon C1 est composé de cing bicouches T'i+ Al/AlC' déposées chacune 100s (50s par
couche) ce qui correspond a une épaisseur de bicouches d’environ 10 nm. Les puissances sont
ajustées afin que chaque bicouche possede la stoechiométrie désirée T'io AlCy 9. L’échantillon C2
est identique a C1 excepté qu’il est composé de dix bicouches au lieu de cing. L’échantillon
C2 va donc nous permettre de caractériser I'influence du nombre de couches déposées. Les
conditions de dépots utilisées pour C3 sont identiques a celles de I’échantillon C2 excepté pour
le temps de dépot par couches qui a été multiplié par trois. La comparaison des échantillons
C2 et C3 va donc nous permettre de caractériser 'influence de ’épaisseur de la couche. Les
diffractogrammes obtenus pour C1, C2 et C3 apres 1h de recuit a 700 °C' sont présentés sur la
figure I11.11.

On constate immédiatement que, pour I’échantillon C1, un film mince de T3 AIC mono-

117



Chapitre III. Films minces de Ti;C : synthése du précurseur 77, AIC' par méthodes
indirectes

A (002) A (002)
A (002)

A TiAIC
.| TiAl A (008)
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Figure III.11 — Diffractogramme obtenu pour les échantillons C1 & gauche, C2 au centre et C3 & droite.
Les pics attribués & la phase MAX sont indexés par un triangle rouge et les pics attribués au TiAl sont
indexés avec un carré beige.

phasé et présentant une orientation préférentielle selon le plan de base est obtenu : seuls les
pics (002), (004) et (006) du T AlC, correspondant a la famille de plans (001), sont présents.
Concernant ’échantillon C2, la situation est légerement différente. On peut observer de nou-
veau les pics (001) de T2 AIC mais aussi un pic correspondant a lorientation (101). On observe
donc l'apparition d’une désorientation dans le film. On peut proposer que les couches les plus
éloignées du substrat puissent posséder un autre mode de croissance et qu'une désorientation
du film intervienne. Concernant I’échantillon C3, on observe de nouveau une orientation pré-
férentielle selon les plans (001), une faible désorientation (101) mais surtout ’apparition d’une
phase secondaire, T1Al. Ce résultat montre donc que 'augmentation de 1’épaisseur de la couche
engendre la présence d’une phase secondaire.

Pour conclure, I'optimisation des conditions de dépdts permet I'obtention d’un film mince mono-
phasé de Ti, AlC présentant une orientation préférentielle marquée. Il apparait que 1’épaisseur
des couches doive rester limitée. Une épaisseur trop importante ne permet pas une interdiffu-
sion totale entre les couches. Concernant le nombre de couches, une désorientation est observé
quand celui-ci est trop important. Sur la base de cette observation, il est cependant difficile de
conclure sur l'origine de cette désorientation qui apparait dans les couches les plus éloignées
du substrat. Parmi les scénarios possibles, on peut par exemple proposer que les contraintes
présentes aux interfaces entre les couches favorisent une désorganisation du film et permettent
a des grains de croitre avec des orientations ne correspondant plus a celles imposées par le

substrat. Une autre explication repose d’avantage sur la texture initiale des couches déposées a
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Figure II1.12 — Diffractogrammes obtenus pour ’échantillon C1 & différentes températures de recuit.
Les pics attribués a la phase MAX sont indexés par un triangle rouge.

température ambiante. Il est en effet probable, qu’une orientation préférentielle existante pres

du substrat disparaisse lors de 'augmentation de I’épaisseur totale de la multicouche.
L’importance des différents parametres expérimentaux de notre approche étant maintenant

mieux comprise, les différents mécanismes mis en jeu lors de la synthese de la phase MAX

peuvent étre caractérisés.

4.3 Etude des mécanismes de formation de la phase MAX

Afin de mieux comprendre les mécanismes mis en jeu lors du traitement thermique, nous

avons caractérisé par DRX et TEM des échantillons apres recuits a différentes températures.

4.3.1 Etude par DRX

L’échantillon C1 a été recuit pendant 1h dans un four a canne a différentes températures.
Les diffractogrammes obtenus apres chacun de ces traitements sont présentés sur la figure I11.12.
On observe, sur le diffractogramme de ’échantillon non recuit, un pic tres large autour de
20 = 38° attribuable a la diffraction des plans (002) de la phase titane. Notons que ceci confirme
qu’il existe, avant tout traitement, une orientation préférentielle des plans de base parallelement
a la surface. Apres une heure a 300 puis 400 °C, ce pic se décale vers la gauche correspondant

aux plus bas angles, ceux qui peut étre attribué a une augmentation du parametre de maille
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Figure II1.13 — Explication du procédé de syntheése par multicouches du Tio AIN donnée par Cabioch
et al. [28].

¢ de la phase hexagonale du titane. A 500 °C', au contraire, on observe un faible décalage
de ce pic vers les plus grands angles. Sur la base de cette étude par DRX, on ne peut pas
discuter de la nature de la phase présente a 500 °C. A 600 °C, deux pics apparaissent (aux
environs 20 = 13 et 40 °) correspondant aux pics (002) et (006) de T, AIC au détriment du
pic initialement présent. En augmentant de nouveau la température, les pics correspondant
a la phase MAX croissent. Notons qu’au-dela de 750° une décomposition de la phase MAX

intervient (évaporation de 'aluminium).

L’évolution du pic de diffraction entre 300 et 500 °C' laisse donc présumer de la formation
d’une phase intermédiaire. La présence d’une telle phase a déja été rapportée dans la synthese de
Tis AIN par approche multicouches. En effet, Cabioch et al. 28] rapportent un comportement
similaire au cours du traitement thermique de multicouches 7% + Al/AIN. Les phénomenes
d’interdiffusion induisent vers 400°C' la formation d'une phase intermédiaire correspondant a
une solution solide T7AIN possédant la structure hexagonale du titane. Puis aux environs de
550 - 600 °C, cette phase se transforme en Ti, AIN (voir figure I11.13). Il apparait comme

vraisemblable que des phénomeénes similaires se produisent dans le systeme T + Al/AlIC.
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4.3.2 Etude par MET

Afin de confirmer les hypotheses émises lors de 1'étude par DRX, nous avons décidé de
réaliser des observations en coupe transverse de I’échantillon C1 déposé sur un substrat de SiC,
pour trois températures de recuit différentes : un premier non recuit, un deuxieme recuit a 500
°C' pour caractériser I’éventuelle formation d’une phase intermédiaire, et enfin un dernier recuit
a 700 °C'.

Les micrographies en mode champ clair et HAADF (High Angle Annular Dark Field) de
I’échantillon non recuit sont présentées sur la figure I11.14. La micrographie en champ clair
montre que ’épaisseur de la couche de T + Al est différente de celle de la couche de AlC. Les
couches de Ti 4+ Al apparaissent en sombre et les couches de AlC en clair. L'image HAADF,
ou le contraste est principalement d’origine chimique, rappelle clairement la structure en multi-
couches. Le cliché de diffraction confirme la présence d’une orientation préférentielle des couches
de titane déposées. En effet, on observe un renforcement de I’anneau, créé par la diffraction des
plans (002) du titane.

Les micrographies en mode champ clair et HAADF de I’échantillon recuit a 500 °C' sont
présentées sur la figure I11.15. On constate sur I'observation en champ clair que la structure
en multicouches n’est plus présente et montre une unique phase dont les plans de base sont
orientés parallelement a la surface. Cependant, le mode HAADF démontre que la structure en
multicouches n’a pas completement disparu. En effet, deux contrastes (d’origine chimique) sont
encore présents et possedent une périodicité correspondant a la multicouche. On peut donc
conclure que le procédé d’interdiffusion n’est pas achevé. On observe de nouveau 'orientation

préférentielle du film sur le cliché de diffraction.

Les micrographie en mode champ clair et HAADF de ’échantillon recuit a 700 °C' sont
présentées sur la figure I11.16. On observe sur la micrographie haute résolution un contraste
typique de la structure nanolamellaire de la phase MAX. On constate également que les grains
possedent une orientation préférentielle tres marquée. Les grains proches de l'interface avec
le substrat sont d’ailleurs vraisemblablement en épitaxie puisqu’ils présentent une résolution
atomique. L'image HAADF rappelle la structure nanolamellaire ainsi que l’orientation préfé-
rentielle du film. Ces résultats sont confirmés par le cliché de diffraction ot I’on n’observe plus
un anneau de diffraction avec renforcement mais bien des spots de diffraction typiques d’un
film quasi-épitaxié. A travers cette étude, nous avons montré par microscopie que le procédé de
synthese par approche multicouches permettait d’obtenir un film mince de T, AIC. Devant le

succes de cette approche, nous avons décidé d’appliquer cette méthode a une autre phase MAX
211 : VLAIC.
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Figure II1.14 — Tmage TEM réalisée sur I’échantillon C1 avant recuit. En haut, 'image est enregistrée en
mode champ clair, alors qu’en bas & droite, 'image est enregistrée en mode HAADF. Le cliché de diffraction
est visible en bas a gauche. Image réalisée par F. Pailloux.
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Figure II1.15 — Image TEM réalisée sur I’échantillon C1 apres un recuit & 500°C pendant 1H. En haut,
I’image est enregistrée en mode champ clair, alors qu’en bas a droite, I'image est enregistrée en mode
HAADEF. Le cliché de diffraction est visible en bas a gauche. Image réalisée par F. Pailloux.
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Figure IT1.16 — Image TEM réalisée sur ’échantillon C1 apres un recuit & 700°C pendant 1H. En haut,
I’image est enregistrée en mode champ clair, alors qu’en bas a droite, I'image est enregistrée en mode
HAADEF. Le cliché de diffraction est visible en bas a gauche. Image réalisée par F. Pailloux.
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Figure II1.17 — Représentation schématique du modele de dépdt V.

4.4  Application au cas de VL, AIC

Pour réaliser cette étude, le modele C a été repris en remplagant le titane par du vanadium.
Le modele correspondant, appelé modele V, est présenté sur la figure I11.17 et montre 1'em-
pilement de 5 bicouches de V' + Al/AIC. L’échantillon a été recuit a différentes températures
pendant une heure puis étudié en DRX. Les diffractogrammes ainsi obtenus sont présentés sur
la figure II1.18.

On peut observer qu’avant recuit un pic large et trés peu intense est présent aux environs de
42° il correspond aux plans (110) de la phase cubique centrée du vanadium. Contrairement a
I’étude précédente, I'orientation préférentielle du vanadium est ici tres peu marquée. Concernant
I’évolution en température, on observe le méme phénomene que pour la synthese de Ti, AIC, a
savoir, le déplacement du pic initial vers les bas angles jusqu’a 500 °C'. Puis a 600 °C, les pics
de la phase MAX apparaissent et croissent jusqu’a 700 °C'. Contrairement au cas du Ty AlC,
on observe la diffraction de plusieurs familles de plans ((001), (101), (103)). La synthese de
plusieurs échantillons avec des steechiométries et des épaisseurs différentes n’a jamais permis
d’obtenir des films minces avec une seule orientation préférentielle. En dépit de ces résultats,
nous pouvons tout de méme affirmer que les processus intervenant dans la formation de Vo AlC'
sont sans doute identiques a ceux de T, AlC' et Tiy AIN. Cependant, le fait que le vanadium
ne possede pas une symétrie hexagonale ne favorise pas I'obtention d’une croissance selon une

seule orientation. Contrairement au cas du titane, ou la symétrie hexagonale est conservée tout
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Chapitre III. Films minces de Ti;C : synthése du précurseur 77, AIC' par méthodes
indirectes
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Figure III.18 — Diffractogrammes obtenus pour I’échantillon V a différentes températures. Les pics
attribués a la phase MAX sont indexés par un triangle rouge.
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II1.4 Synthese de T, AlC

au long du recuit, il existe ici une transformation d’une phase cubique en une phase hexagonale.
Cette transformation ne permet pas d’obtenir un film mince de phase MAX fortement texturé

comme précédemment.
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Chapitre III. Films minces de Ti;C : synthése du précurseur 77, AIC' par méthodes
indirectes

5 Conclusion

Le résultat principal de ce chapitre consiste en 1'obtention un film mince de T, AIC' tres
texturé par une approche multicouches. Nous avons aussi mis en évidence 'importance de
certains parametres tels que 'incorporation d’aluminum dans les couches de titane, I'influence
du nombre de couches déposées ainsi que l'influence de I’épaisseur de ces couches. Nous avons
également démontré la formation d’une phase intermédiaire et proposé que les mécanismes
mis en jeu lors de la synthese de Tis AIC' soient tres similaires a ceux déja proposés pour la
formation de Ti5 AIN. L’approche utilisée pour la synthese de T'io AIC nous a également permis
de synthétiser un film mince monophasé de V5, AIC' et de proposer que les mécanismes mis en
jeu soient tres similaires a ceux identifiés pour les phases MAX 211 a base titane. L’approche
utilisée dans cette étude semble prometteuse et permet d’envisager la syntheése d'un grand

nombre de phases MAX permettant la synthese ultérieure de films de MXenes.
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Conclusion générale et perspectives

Le principal objectif de cette these était de caractériser la structure électronique d’empi-
lements de feuillets de carbures de titane bidimensionnels de composition Ti3C5Ty ou TioCTy
avec T=0H, O ou F. Cet objectif était double : premierement, déterminer la localisation et
la nature chimique des groupements de surface T puis d’étudier leur influence sur la structure
électronique des feuillets. Pour ce faire, nous avons, par manque d’échantillons modeles, réalisé
notre étude sur des poudres de Ti3CyTy synthétisées par S. Célérier de 'IC2MP (Institut de
Chimie des Matériaux et Milieux de Poitiers). L’étude a été réalisée par une combinaison de
spectroscopie de perte d’énergie des électrons dans un microscope électronique en transmission
et de simulations basées sur la théorie de la fonctionnelle de la densité. Le deuxieme objectif de
cette these était de synthétiser un film mince de MXene afin de disposer d’échantillons modeles
permettant d’étudier, par des techniques non-locales (i.e. mesures de transport électroniques
par exemple), le lien entre la structure électronique du MXene et ses propriétés. Pour cet ob-
jectif, la synthese préalable d’'un film mince de phase MAX était nécessaire. Notre choix s’est
porté sur T, AIC afin de disposer d'un MXene a base titane permettant I’étude de I'influence
de I'épaisseur du feuillet de MXene sur sa structure électronique. La synthese de films minces
de T'io AIC a été réalisée par dépot magnetron en utilisant une approche indirecte consistant en
un recuit de multicouches. L’étude des mécanismes de synthese a, quant a elle, été réalisée par
une combinaison de diffraction des rayons X, de microscopie électronique a balayage et enfin

de microscopie électronique en transmission.

Un préalable a 1’étude de la structure électronique de Ti3CyT, (notamment pour la réali-
sation de calculs de structure électronique) a été la détermination des parametres cristallogra-
phiques de ce systeme. Celle-ci a été réalisée en combinant la diffraction des rayons X et les
simulations ab initio. Du fait de la difficulté d’obtenir des parametres de maille fiables dans des

structures présentant des interactions Van der Waals par DFT, les parametres de maille ont été
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Conclusion générale et perspectives

obtenus par affinement Rietveld de diffractogrammes de rayons X enregistrés sur des poudres.
Les positions atomiques ont ensuite été obtenues par simulations ab initio. Les résultats de
diffraction ont montré la cohérence de 1’échantillon a 1’échelle de deux feuillets et les simula-
tions nous ont permis de construire la maille cristallographique de T'i3CyT,. Nous avons, en
particulier, pu déterminer les sites d’absorption possibles pour les groupements de surface par
la technique dite de 'cartographie de paysage énergétique’. Deux sites ont été mis en évidence,
appelés C1 et C2, en accord avec la littérature. La stabilité des différentes structures a pu étre
étudiée par simulations montrant que la configuration C1 était la plus stable en théorie pour
les deux types de groupement de surface étudiés T=0OH ou F. A partir des modeéles structuraux
déterminés, ’étude de la structure électronique a pu étre réalisée par spectroscopie de perte
d’énergie des électrons en couplant I'étude de réponse diélectrique obtenue dans la zone des
pertes faibles avec les densités d’états électroniques projetées en site et en symétrie sondées

grace aux pertes de coeur.

Les spectres de pertes faibles nous ont permis de mettre en évidence une signature spec-
troscopique, notée A, caractéristique des groupements de surface. Sur la base de simulations
réalisées pour les différentes configurations, nous avons pu montrer que cette structure était ca-
ractéristique de groupements de surface en position C1, indépendamment de la nature chimique
de ces groupements. Du fait de la sensibilité de 'aspect général des spectres, notamment des
intensités relatives des différentes structures présentes, nous avons pu montrer que nos échan-
tillons contenaient une majorité de groupement de surface de type OH. L’étude des densités
d’états nous a permis de déterminer 'origine de la structure A, qui se trouve étre engendrée
par une transition interbande impliquant une hybridation 77 — d,» C' — p,, présente unique-
ment pour la configuration C1. Au-dela de I’étude de la position et de la nature chimique des
groupements de surface, I’étude de la réponse diélectrique du MXene nous a permis de mettre
en évidence la sensibilité de ses propriétés optiques a la position des groupements de surface.
Ainsi, la conductivité optique dans le visible présente des variations de 1'ordre de 40% entre les

deux configurations, laissant présager une éventuelle application comme détecteur optique.

L’étude des spectres de coeur nous a permis de confirmer la présence des groupements de
surface en configuration C1 grace a la présence d’une signature spectroscopique au seuil K du
carbone, impliquant elle aussi une hybridation 7% — d.> C' — p,. Ce résultat a été corroboré par
les structures fines au seuil K du fluor. L’étude du seuil O-K n’est pas pertinente en raison de
I'impossibilité de simuler correctement le spectre expérimental en considérant les configurations

utilisées jusqu’alors. Ce probleme a mis en évidence 1’éventualité de phénomenes d’irradiation
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dans nos échantillons lors de ’étude par microscopie électronique en transmission. Enfin, I’étude
des différents seuils de coeur nous a permis de caractériser I'influence de la nature du traitement
chimique utilisé pour 'exfoliation de la phase MAX précurseur, sur la nature des groupements
de surface. Les quantifications réalisées a partir des spectres EELS ont montré que le ratio O /F
évolue de 1,4 pour le traitement au HF a 3,5 pour le traitement au LiF /HCI, une telle variation
pouvant expliquer les changements dans le caractére hydrophile/hydrophobe répertorié dans la
littérature pour ces échantillons.

Au vu de l'incapacité a interpréter le spectre expérimental O-K, nous avons caractérisé les
phénomeénes d’irradiation éventuellement présents dans nos échantillons lors de 'acquisition
des spectres de coeur. Pour cela, nous avons enregistré des spectres de pertes faibles pour des
temps d’exposition croissants, dans les conditions d’acquisition utilisées pour les spectres de
coeur. Cette étude a révélé la sensibilité de nos échantillons dans ces conditions avec pour
conséquence la destruction des liaisons OH et la perte d’atomes d’hydrogeéne. Les changements
sur la structure électronique, dus a l'irradiation, ont quant a eux été caractérisés par I'étude
des densités d’états électroniques. La perte d’hydrogene entraine un décalage global des densité
d’états projetées sur le site du titane et de 'oxygene vers les plus hautes énergies. Ce décalage
entraine la disparition de la structure A dans le spectre de pertes faibles et modifie le spectre
O-K. On peut noter que ce type de phénomene, non discuté dans la littérature des MXenes a

notre connaissance, est probablement également présent a faible tension d’accélération.

En guise de perspectives immédiates a ce travail, il nous semblerait important d’étudier I'in-
fluence de solutions solides sur le site T, notamment d’un point de vue théorique. En effet, nous
avons pu montrer, a travers ’étude de pertes faibles, que notre échantillon était majoritaire-
ment constitué de groupements de surface OH. Cependant, les spectres de coeur, et notamment
le seuil K du fluor, montrent clairement la présence de groupements de surface F. La situation
reste donc floue a ce stade quant a la composition exacte du MXene. Par extension, une étude
plus approfondie de 'influence du solvant sur la nature chimique des groupements de surface
devra étre réalisée. Enfin, ’étude de la structure électronique d’autres composés MXene devra
étre réalisée pour comprendre par exemple, I'influence du métal de transition ou de I’élément X
ainsi que de ’épaisseur du feuillet sur la structure électronique de ces matériaux. A ce titre, des
expériences préliminaires réalisées sur des poudres de Ti,C' semblent confirmer la présence de
la structure A dans les pertes faibles. En outre, il serait tres intéressant, a partir de ces mémes
échantillons, de confirmer la transition vers un état semi-conducteur, prédite par calculs ab
initio, lors de la transformation des groupements OH en O en utilisant le faisceau électronique

pour arracher les atomes d’hydrogene.
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Concernant le second objectif de cette these, a savoir la synthese d’un film mince de phase
MAX T, AlC, plusieurs parametres importants ont pu étre mis en évidence au-dela de 1’ob-
tention du film mince. Premierement, le choix de la séquence déposée conditionne grande-
ment la qualité du film obtenu. L’empilement donnant les meilleurs résultats s’est avéré étre
Ti+ Al/AIC. Nous avons ainsi pu mettre en évidence I'importance de 'incorporation d’alumi-
nium dans nos couches. A ce stade, le role joué par I'aluminium dans la synthese des phases
MAX a base titane est incompris mais semble important. Dans un second temps, nous avons pu
mettre en évidence le role joué par 'épaisseur et le nombre de couches, le premier gouvernant
les phénomenes de diffusion et le second l'orientation préférentielle du film. Enfin, ’étude des
mécanismes de synthese par diffraction des rayons X et microscopie électronique a permis de
mieux comprendre les mécanismes conduisant a la formation de films minces de T'i, AIC' forte-
ment texturés lors des recuits. Une interdiffusion entre les couches de Ti+Al et d’AlC intervient
tout d’abord conduisant a la formation d’une solution solide, dont la structure est proche de
celle de la phase MAX (méme groupe d’espace), et conserve la méme orientation préférentielle
(002) déja observé apres le dépdt. Vers 600°C, cette solution solide adopte la structure de la
phase MAX en conservant cette méme orientation préférentielle. L’augmentation de la tempé-
rature jusqu’a 700 ou 750°C' permet ensuite d’obtenir une texturation encore plus marquée, les
films minces obtenus possedent alors une structure proche de celles de films minces épitaxiés.
Devant le succes de la méthode de dépot par recuit de multicouches M + Al/AIX pour la
synthese des phases MAX 211, nous avons entrepris avec succes la synthese d’un film mince
monophasé de Vo, AIC. Cependant, la tres faible cristallinité de la phase initiale et/ou la struc-

ture cubique centré du vanadium ne permettent pas d’obtenir un film mince texturé.

Malgré I'obtention d’un film mince de phase MAX T, AIC, nous n’avons pas réussi, a ce
jour, a obtenir un film mince de MXene. Les conditions de syntheése étant radicalement diffé-
rentes pour une poudre et pour un film mince. Le principal objectif apres ce travail est donc
d’élaborer un protocole de syntheése permettant ’obtention d'un film mince de Ti,C en colla-
boration avec S. Célérier. Concernant les films minces de phases MAX, une caractérisation de
la phase intermédiaire, ainsi que des mécanismes élémentaires de synthese, tels que le réle joué
par l'incorporation d’aluminium, devront étre entrepris afin de pouvoir par la suite améliorer
la qualité cristalline du film obtenu. Enfin, la possibilité de réaliser la synthese de films minces
d’un grand nombre de phase MAX (et donc de MXenes) a 1’aide de I"approche multicouches
devra étre confirmé. Une telle étude permettrait également de confirmer le possible rdle de

I'orientation préférentielle des couches apres dépot a température ambiante sur celles des films
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minces de phase MAX apres recuit.
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Les objectifs de ce travail sont d’'une part d’étudier la structure électronique de carbures de titane bidimen-
sionnels appartenant a la famille des MXenes, et d’autre part de synthétiser des films minces pour caractériser
certaines de leurs propriétés. L’étude de la structure électronique a été réalisée sur le systeme Ti3CoTs avec
une attention particuliére portée aux groupements de surface T (T=OH, F ou O) en comparant les résultats
obtenus par spectroscopie de perte d’énergie des électrons a ceux des calculs ab initio. Cette étude, portée a la
fois sur les excitations du gaz d’électrons de valence et des électrons de coeur, a permis de mettre en évidence
la localisation des groupements de surface, ainsi que leur influence sur la structure électronique du MXene. La
comparaison des simulations et des spectres expérimentaux a également permis de caractériser la nature chi-
mique des groupements de surface. Enfin, la limite d’une telle étude est discutée en considérant les phénomenes
d’irradiation responsables de la perte d’atomes d’hydrogene. La syntheése d’échantillons modeles nécessite la syn-
these préalable d’un film mince de phase MAX précurseur pour le MXene : nous avons choisi la phase T, AlC,
précurseur de T'ioC'. La syntheése de T, AIC' a été réalisée par recuit ex-situ de systémes multicouches déposés
a température ambiante. Les films ont été caractérisés par diffraction des rayons X et microscopie électronique
en transmission. Au-dela de I'obtention d’un film mince de T AIC texturé, cette étude a permis de montrer
que la phase recherchée était obtenue via des mécanismes d’interdiffusions induisant la formation d’une solution
solide métastable vers 400°C qui se transforme en phase MAX vers 600°C. Enfin, application de ce procédé
a la phase Vo AIC a permis de montrer I'importance de 'orientation de la phase initiale pour I'obtention d’un

film mince texturé.

Mots clés : MXene, Matériaux 2D, spectroscopie de perte d’énergie des électrons, calculs ab initio, structure
électronique, plasmon, fonction diélectrique, théorie de la fonctionnelle de la densité, microscopie électronique en

transmission, diffraction des rayons X , phase MAX, matériau céramique, film mince, pulvérisation magnétron.

The aim of this work is at first to study the electronic structure of bidimensional titanium carbide systems,
belonging to the MXene family and also to synthesize thin films of such new materials to characterize their
properties. The study of the electronic structure has been performed for the Ti3CsT> MXene with a special
attention to the T surface groups by using a combination of electron energy loss spectroscopy and ab initio
calculations. This study, focused on both valence and core electrons excitations, enabled the identification of
the surface group localization, their influence on the MXene electronic structure as well as their chemical nature.
The limits of our TEM-based study is also discussed in view of irradiation phenomena which induce the loss
of hydrogen atoms. The synthesis of a MXene thin film requires, beforehand, that of a MAX phase thin film :
we opted for Tis AlC, the precursor for the TisC MXene. The MAX phase thin film synthesis was carried
out by ez-situ annealing of a multilayer layers. X-ray diffraction experiments and cross-sectional transmission
electron microscopy observations show that a highly textured Ti AIC thin film is obtained above 600°C after
the formation, at 400°C, of a metastable solid solution. Finally, by using the same process for Vo, AIC, we

demonstrate that the initial phase orientation plays a key role for the texture of the thin film so obtained.

Keywords : MXene, 2D materials, electron energy loss spectroscopy, ab initio calculation, electronic structure,
plasmon, dielectric function, density functional theory, transmission electron microscopy, X-ray diffraction, MAX

phase, ceramic material, thin film, magnetron sputtering.
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