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CHAPITRE I. INTRODUCTION



Depuis plusieurs années, les études relatives aux phénoménes
de non-stoechiométrie ont donné lieu dans le laboratoire i& de nombreux
travaux. Celles relatives & la non-stoechiométrie en oxygéne dans les
oxydes de structure perovskite constituent une composante
importante. Cette structure de part la simplicité de son architecture et
en raison de la grande variété de composés qui 1’adoptent en
cristallisant, a permis bien souvent de modéliser les phénoménes
observés dans des domaines variés de la physique ou de la chimie.
L’illustration la plus récente est la supraconductivité a haut Tc
découverte dans des oxydes de cuivre de structure dérivée de la

perovskite, lacunaires en oxygéne.

Les études portant sur la non-stoechiométrie en oxygéne ont
aussi mené dans plusieurs systémes & la modélisation soit de
1’ordonnancement des lacunes, soit des types de défauts susceptibles

d’apparaitre.

Les ferrites ont fait 1’objet d’une attention particuliére au
laboratoire tant du point de vue structural que du point de vue de
certaines de leurs propriétés physiques qui se sont révélées é&tre
intéressantes comme par exemple en électrocatalyse ou dans le domaine
des capteurs de gaz. Ces ferrites appartenaient essentiellement aux

systémes Ca-La-Fe-0O et Sr-La-Fe-0.

Le travail présent est consacré & 1’étude des deux systémes

suivants contenant du baryum:

~ Le systéme BaFe03_y (0 < y £ 0.50)

Les ferrites AFeO3 (A = Ca, Sr) ont suscité dans le passé un
y

vif intérét car ils permirent d’'étudier, grace a la spectroscopie
Mossbauer le fer tétravalent au sein d’une structure simple (SrFeOa)

. . . . . 4 € 3 5+
mais aussi sa dismutation au sein de CaFeO3 ( 2Fe * 5 Fe’* + Fe ).



La substitution du baryum au strontium ou au calcium modifie
sensiblement le réseau de 1la perovskite cubique et conduit a
1’apparition de nouvelles structures dénommées "polytypes hexagonaux de
la perovskite"” ou, par abus de language, 'perovskites hexagonales" pour
lesquelles les phénoménes de non-stoechiométrie ont été trés peu étudiés
& ce jour. Nous examinerons plus particuliérement ce point.

Le systéme BaxLa FeO

1-x " 3-y

La variation de stoechiométrie en oxygéne peut-étre obtenue
soit en modifiant les conditions de synthése ( P 2 T comme dans le
systéme précédent ) soit, dans le cas présent, par variation de
composition dans le sous-réseau cationique, les conditions

thermodynamiques étant fixées.

L’intérét de ce systéme réside aussi dans le fait que le
remplacement de Ba®* par La3* de rayon ioniqué plus petit pourrait
entrainer la formation de polytypes variés. Enfin une étude comparative
avec les systémes homologues du Ca et du Sr étudiés précédemment est

possible.

Pour 1’étude de ces deux systémes, plus particuliérement des
phénoménes de non-stoechiométrie, nous avons eu recours a des techniques
fines telles la méthode de Rietveld en diffraction X et essentiellement
la microdiffraction électronique. Des méthodes physiques complémentaires
comme la spectroscopie Mossbauer ont permis de compléter ces

investigations.



CHAPITRE 1T : RAPPELS STRUCTURAUX
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Les oxydes formulés AMOB, dont le <cation A est plus
volumineux que M et de taille similaire & celui de 1'oxygéne, adoptent

généralement la structure perovskite.

Cette structure est celle de titanate de calcium, CaTiO3 (1)
de symétrie orthorhombique (2). Néanmoins le type structural de cette

famille, est 1’oxyde ternaire SrTiO3 de symétrie cubique (3).

La structure perovskite est constituée d’un réseau d’octaédres
[M06] qui partagent leurs sommets dans les trois directions de 1’espace.
Le cation le plus volumineux A occupe les sites de coordinence XII. Si
les octaédres sont réguliers, la structure qui en résulte a une symétrie

cubique ( groupe spatial Fm3m) (Fig. 1).
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Fig. 1. Structure de la perovskite.
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Influence de la taille relative des cations

Pour que la structure perovskite soit stable, il faut, en
premier lieu, que le rayon ionique du cation M soit tel que r, > 0.5 A
et que, de plus, le cation A ait une taille appropriée. V.H.
Goldschmidt (4), a défini un rapport entre les rayons ioniques des
cations A et M, et de 1’oxygéne, appelé facteur de tolérance t de la

fagon suivante :

2 +
Y2 (r+ rg)
ol rA, r, and o sont les rayons ioniques respectifs de ces ions.

Pour des raisons géométriques, lorsque t ~ 1, la symétrie est

cubique. Pour t # 1, diverses distorsions apparaissent.

Pour 0.76 < t < 1.0, des basculements coopératifs des
octaédres font que la maille unité est plus grande que la maille cubique

initiale entrainant aussi un changement de symétrie.

Pour des valeurs de t < 0.75, ( notamment lorsque r, < 0.94)
d’autres structures se forment, comme par exemple la structure corindon
A1203 (R3¢) (5) ou la structure ilménite FeTiO3 (6) qui dérive de cette

derniére par un ordre cationique.

En revanche, lorsque la taille du cation A augmente, t devient
supérieur 4 1 et 1’empilement initialement c.f.c. devient partiellement

hexagonal; il peut alors en résulter diverses séquences d’empilement.

La structure perovskite AMO3 vue selon 1’axe ternaire de la
maille cubique idéale, peut étre décrite comme un empilement cubique
compaét de couches [AOS] selon une séquence ABC, dans lequel 1/4 des
sites octaédriques sont occupés par les cations M. La figure 2 représente
la maille cubique perovskite sur une base hexagonale avec 1’'axe ch

suivant la direction [111] (7).Selon cette direction, trois couches sont
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nécessaires pour obtenir la maille unité cubique; cet empilement est
appelé 3C. Si 1’empilement des couches [A03] est uniquement hexagonal,
séquence ABAB..., seulement deux couches sont nécessaires pour décrire
la maille unité hexagonale notée 2H. Le type structural est le nickelate
de baryum BaNiO3 (8).

11,

Fig. 2. Vue suivant 1’axe c, // [111]c d’une maille hexagonale

correspondant & une maille cubique de type perovskite.
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Dans le premier cas, les octaddres partagent leurs sommets et
le plan médian est noté plan "c". En revanche, s8i 1’empilement est
hexagonal les octaddres partagent des faces et le plan médian est alors
noté plan "h". La figure 3 montre schématiquement la disposition des
couches [A03] dans la perovskite cubique (type 3C) et dans la perovskite

hexagonale (type 2H).

N
— C

B—c”

~

Fig; 3. Formation des plans "c" et "h" & partir des empilements ABC et

ABAB des couches [AO]3.
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Le nombre possible de séquences différentes de couches [A03],
en empilement cubique ou hexagonal est théoriquement grand. On
remarquera cependant que 1’empilement hexagonal entraine une importante
perte d’énergie de Madelung en raison de la plus grande répulsion entre
les cations M placés dans des octaédres & faces communes. De ce fait,
d’autres facteurs comme la liaison M-M ou la covalence de la liaison
M-0, doivent compenser cette perte pour stabiliser cet empilement plutét
que 1’empilement cubique. C’est la raison pour laquelle le nombre de
séquences connues est relativement limité. Nous décrirons les plus

classiques.

Dans BaMnOa, la séquence des couches est ABCBA. La maille
unitaire contient quatre couches [A03] et ce type structural est appelé
hexagonal 4H (9).

Le type 6H, une des formes de BaTiO3 (10), est caracterisé par
la succession de couches ABCACBA. Six couches sont nécessaires pour

décrire sa maille unitaire.

Si la séquence de couches est ABCBCACABA, les cations M se
trouvent dans des chaines de trois octaédres qui partagent les faces
selon 1’axe c. Cette structure est celle de BaRuO3 (11); la maille

unitaire contient neuf couches [AOB]. I1 s’agit du type structural 9H.

Le type 12H caractéristique du chromate de baryum BaCrO3
(12) correspond & une succession ABCACABCACAB.

La figure 4 représente tous ces types structuraux. Partant de
la perovskite cubique idéale jusqu'au type 2H, le nombre de couches

[AOB] avec un empilement hexagonal augmente. .
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Les structures décrites précédemment étaient relatives a des
composés stoechiométriques formulés AM03; mais il est bien connu que

nombre d’entre-eux peuvent présenter des écarts a& la stoechiométrie.

Cette caractéristique permet d’obtenir une grande variété de
propriétés physico-chimiques intéressantes aussi bien sur le plan
fondamental que pour des applications industrielles. Citons par exemple
les propriétés magnétiques (13), optiques (14), électriques (15),
diélectriques (16) et plus récemment la supraconductivité & haut T (17)
‘qui a mis en valeur tout 1’intérét de ces matériaux et de l’étuge des

phénoménes de non-stoechiométrie.

D’une facon générale, divers types de non-stoechiométrie

peuvent se rencontrer :

Lacunes dans le sous-réseau cationique
Les lacunes peuvent affecter soit le sous-réseau A (A1 MOa)
. . -X

soit le sous-réseau M (AM1 03).
-z

Un exemple classique du premier type est celui des bronzes de
tungsténe pour lesquels selon la nature de A, on observe des domaines
plus ou moins grands de composition pour lesquels le réseau de la
perovskite est conservé (18). Dans les phases telles Laz/gTiO

3
(19) ou Th1/4Nb03’ les cations A sont ordonnés & courte distance (20).

Les lacunes dans le sous-réseau M sont assez rares en raison
de la forte covalence des liaisons M-0, les octaédres MO8 formant de
plus la base de la structure; elles apparaissent plutét dans les plans

hexagonaux (21).

Lacunes dans le sous-réseau anionique

La perte d’oxygéne dans les oxydes de structure perovskite est
relativement commune; dans certains cas (par exemple pour les composés

de cuivre ou du nickel (22,23) ) elle peut atteindre plus de 30%,
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le sous-réseau cationique (A et M) étant conservé. Cette perte d’oxygéne
qui s’accompagne d’un déséquililibre de charges dans le sous-réseau
anionique n’est possible que si le cation M est susceptible d’exister
dans divers états d’oxydation ou si une compensation s’effectue par
substitution dans les sous-réseaux A ou M (ou dans les deux

simultanément).

Suivant le taux de non-stoechiométrie (y), les défauts peuvent
étre isolés (y =~ 0) ou ordonnés & courte ou longue distance. De nombreux
gystémes ont été étudiés au cours de ces derniéres années et des modéles
structuraux ont été proposés expliquant 1’ordre des lacunes lorsque ¥y

augmente.

Pour un méme taux de non-stoechiométrie (y = 0.50 par
exemple), les lacunes peuvent s’ordonner de diverses fagons. Cela dépend
essentiellement du cation M, et plus particuliérement de sa structure
électronique et de sa stabilisation dans le champ de ligands. Ainsi,
dans le systéme CaMnOB_y on obtient une structure formée de pyramides a
base carrée partageant leurs sommets dans les trois directions de
1’espace (24). Dans le cas du fer, la structure de la composition limite
y = 0.50 (CazFezos) est la brownmillérite formée par une alternance de
plans d’octaédres et de tétraédres selon 1’axe b (25). De méme, le
modéle proposé pour LazNiZO5 consiste en une séquence ordonnée de

couches d’octaddres et de couches de plans carrés selon la direction
[110] (26).
C

Le cas des ferrites a été plus particuliérement étudié au
laboratoire par J.C. Grenier et al.. Ces auteurs ont proposé un modele
structural pour les phases AnMnOBn—1 (n 2 2) (27). La structure de ces
phases (Fig. 5) peut étre décrite comme une succession de (n-1) plans
d’octaddres séparés par un plan de tétraédres, ou encore comme une
intercroissance des termes n = 2 (la brownmillérite) et n = o (la

perovskite).

Plusieurs termes ont déja été isolés (28); le plus stable est

le terme n = 3 (phase G, CaZLaFe30B ou CaaFezTiOB (27)) de composition



-18-

homologue aux oxydes supraconducteurs BazYCu307 maig dont le taux et

1’ordre des lacunes sont différents.

Selon la composition et les conditions de préparation
(température de recuit, trempe, pression partielle d’oxygéne) on observe

des intercroissances plus ou moins ordonnédes des divers termes.

Un cas particuliérement intéressant est celui des phases
contenant simultanément Fe ' et Fel® pour lesquelles ume structure en

microdomaines tridimensionnels a été observée (29).

A

7,353 @ 11’20‘\
v

n =2 y=050 n=3

A2M205 or AM 02_50 A3M3 OB or AMOQ'Sy

o1l
(010]
A
15,05 A 3'85AI
v
n=4 y=025 nzoo y=0
AgMy 04y or AMOg g AMOx

Fig. 5. Structures idéalisées des phases AnMnO3n .
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Les travaux relatifs aux phases hexagonales sont beaucoup
moins nombreux. A ce jour, les systémes les plus étudiés ont été :

BaMnO_ , Ba_ Sr MnO_ , BaMn_  Fe O , BaFeO et BaCoO .
3-y 1-x x 3 1-x x 3-y 3 3~y

-y

T. Negas a établi le diagramme de phases du systéme Ba.MnO3

-y
en fonction de la température et de la pression partielle d’oxygéne
(30). Il met en évidence cing types structuraux différents dont une

phase 6H de séquence différente de celle de BaTiOE—GH.

Dans 1le systéme Bal Sr MnO3 , il observe sept phases
-X X -y

différentes selon les valeurs de y (31).

Le systéme BaCoOZ—BaCoO3 a été étudié par divers

-y

auteurs. Ainsi B. Gushee (32) a isolé trois phases de composition

BaCoO , BaCoO et BaCoO . Plus tard, T. Negas (33) précise
2.85 2.31 2.23

1’existence de phases hexagonales de type 6H et 12H et d’une perovskite

distordue. Enfin, plus récemment, M. Zanne (34) met en évidence

quatre autres nouvelles phases dans ce systéme.

D'une fagon générale, la distribution de lacunes dans ces
systémes est assez peu connue et aucun modéle structural n'a été
réellement proposé. Certaines phases ont été cependant observées par
microscopie électronique ou diffraction de neutrons. Ainsi Jacobson (35)
étudiant les compositions Bao.ssro.sMn02.84 et Bao_isrongn02~96,
conclut que les lacunes d’oxygéne se placent de telle fagon que les ions
Mn'* demeurent en sites octaédriques alors que les ions Mn>* adoptent
une coordinence [5] de type bipyramide & base triangulaire.

Dans la phase BaCoO2 60 de type 12H les ions Co* occupent des

: 2z . . 4+ .
sites octaédriques alors que tous 1les 1ions Co sont en sites

tétraédriques (36).

Plus récemment, le systéme Ba-Fe-Mn-O a été examiné par V.
Caignaert (37) & 1’aide de diverses techniques. I1 décrit ces

. . ) sy 2
perovskites hexagonales comme formées d’entités Mzoa’ M3013 et M4O15
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(blocs de 2,3 ou 4 octaédres joints par les faces). Les ions Fe>* sont
localisés préférentiellement dans les blocs MZOg et les lacunes

d’oxygéne dans la couche BaO3 de ce méme bloc.
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1. Sur le systéme BaFeO;_, (0 < y < 0.50)
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Because of previous contradictory results. the BaFeO,., system has been reinvestigated. Phases
corresponding to 0.07 = y < 0.50 have been prepared and characterized. For y = 0.35, the lattice
packing has mainly hexagonal symmetry leading to 12H and 6H nonstoichiometric perovskite-related
structures, while for higher y values it becomes cubic, this transition being related to a change of the
Goldschmidt factor. In the hexagonal-type structures. the oxygen vacancies seem to be disordered. In
the cubic domain (y > 0.35), vacancy ordering occurs leading, for y = 0.50, to a new monoclinic phase
Ba,Fe,0s, the structure of which seems to be different from the well-known brownmillerite struc-

ture. 9 1989 Academic Press, fnc.

Introduction

En 1946, R. Ward et al. (1) ont signalé
dans le systéme baryum—fer—oxygéne une
phase de type perovskite cubique défici-
taire en oxygeéne, BagFey0,,, soit BaFeO;
avec a = 8.05 A. Depuis lors, les phases
formulées BaFeO;_, (0 = y = 0.50) ont fait
I'objet de nombreux travaux, en particulier
en raison de I'existence lorsque y varie, de
diverses structures de symétrie hexagonale
et de la présence de valences mixtes du fer
(Fe3* et Fe**). Ainsi en 1954 Malinovski et
Kedesdy (2), étudiant ce systéme, ob-
tinrent-ils deux phases différentes de com-
position non déterminée:
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—Une phase isotype de BaTiO, hexago-
nal (forme 6H de haute température) obte-
nue par recuit sous oxygene a 900°C.

—Une phase de type BaTiO; quadratique
obtenue par recuit sous oxygene a 1275°C
suivi d’un refroidissement lent.

Par fa suite les travaux successifs de Mac
Chesney et al. (3), Mori (4) et Gleitzer et
Zanne (5, 6) eurent essentiellement pour
objet de préciser les domaines d’existence
de diverses phases BaFej’,Fe!*O;_, en
fonction du taux de non-stoechiométrie en
oxygene (y), lui-méme directement lié au
taux de Fe** (r = | — 2y). Les méthodes de
préparation variant largement d’un auteur &
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l'autre, il apparait difficile de comparer
leurs résultats. Cependant dans tous les cas
a été observé un large domaine d’existence
(0 = y =< 0.40) d’une phase hexagonale de
type BaTiO; 6H et une phase de composi-
tion quasi ponctuelle Ba,Fe,Os (y = 0.50),
dans laquelle le fer est exclusivement triva-
lent.

Dans des conditions particuliéres de
préparation, d’autres phases ont été mises
en évidence: ainsi Mori, a partir d’'un mé-
lange (2 BaCOs, Fe,0;) observe-t-il selon la
température de recuit et la pression d’oxy-
gene six nouvelles phases (4). Par ailleurs
Ichida met en évidence, en décomposant
thermiquement BaFeQ,, urie phase de sy-
métrie quadratique a basse température
(=400°C), et une phase non identifiée a plus
haute température (7). Enfin, Zanne et
Gleitzer (8), puis ultérieurement Takeda ef
al. (9) observant a 600°C sous haute pres-
sion d’oxygéne (po, = 1 kb) la formation du
polytype 12H de composition proche de
BaFeOs.

Jusqu'ici les études avaient été essen-
tiellement menées par diffraction X et un
seul travail succint de microscopie élec-
tronique a haute résolution avait été réalisé
pour la composition BaFeO, 75 par Hutchi-
son et Jacobson (/0). En revanche aucun
modele structural relatif & I'ordre des la-
cunes, lorsque y augmente, n’avait été
proposé, comparable a ceux déja existant
pour les phases du type (Ca.La)FeO;_, ou
CaMnO,_, (11, 12).

Ce travail a pour but de préciser les do-
maines d’existence des phases BaFeO;_,
pour 0 < v = 0.50. On s’est attaché a fixer
les conditions thermodynamiques permet-
tant de reproduire le taux de non-stoe-
chiométrie en oxygéne (v). celui-ci étant
déterminé a partir de I'analyse chimique de
Fe'*. Des études par microscopie électro-
niqgue (HRTEM) et par résonance Moss-
bauer, reportées par ailleurs completent ce
travail (/3, 14).

Préparation des phases: Résultats
expérimentaux

La réaction par voie solide a partir du
carbonate BaCQO; et de I'hématite Fe,O;
n’est totale a I'air qu’au dela de 1100°C et
conduit a le formation d'une phase de
couleur brune de composition trés proche
de BaFeO,so. L’oxydation ultérieure de
cette phase par recuit a 'air a plus basse
température (600°C = ¢ = 900°C) est pra-
tiguement irréalisable. De ce fait, une
méthode de préparation dite de ‘‘basse tem-
pérature’” a été mise en oeuvre a partir soit
d'un mélange du peroxyde BaO, et de
Fe O, “‘réactif”’ (obtenu par décomposition
du nitrate de fer ferrique Fe(NQO3); - 9H,0),
soit d’une solution de nitrates de fer et de
baryum en proportions stoechiométriques
obtenue par dissolution en milieu nitrique
de nitrate de fer et de carbonate de baryum.

Par la premiére méthode la décomposi-
tion aisée de BaQO, avec libération d’oxy-
gene est un facteur favorable a ’obtention 2
basse température de phases BaFeO,.,
contenant un taux important de Fe**. Il en
est de méme par décomposition des ni-
trates. Par ailleurs, les teneurs en baryum
dans BaO, et en fer dans le nitrate ont été
préalablement déterminées par microther-
mogravimétrie.

Ces deux méthodes permettent d’abais-
ser la température de préparation. Aprés 48
heures a 890°C, la réaction est totale. La
phase obtenue aprés trempe a une composi-
tion voisine de BaFeO- 54; elle constituera
le produit de départ pour les recuits ulté-
rieurs.

La composition des phases aprés le
traitement thermique final est déterminée
soit par analyse chimique, soit par analyse
gravimétrique. Le baryum est dosé par gra-
vimétrie apres précipitation sous forme de
BaSO,. Le fer total est obtenu par dosage
de Fe!' par le bichromate K,Cr,O; aprés
dissolution du produit en milieu acide en
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F1G. 1. Composition en oxygéne et taux de fer tét-
ravalent des phases BaFeO,_, en fonction de la tem-
pérature de recuit (po, = 2 X 10° Pa).

présence de SnCl,. On vérifie ainsi que le
rapport Ba/Fe est bien égal & | et n’est pas
affecté par le traitement thermique. La te-
neur en oxygeéne—ou autrement dit le taux
de lacunes (y)—d'une phase formulée
BaFe{’,Fe!*0;., se déduit du taux de Fe'*
déterminé par analyse chimique (méthode
de dosage en retour du sel de Mohr (/3)).

Les résultats obtenus ont été confirmés
par A.T.G.: la perte d’oxygéne est mesurée
lors d’une réduction ménagée a 400°C sous
faible pression d*hydrogeéne (py, = 3 x 10
Pa) qui conduit au composé BaFeO, 5, con-
tenant uniquement du Fe’*.

L'identification des phases a été réalisée
par analyse radiocristallographique (raie
Ka du cuivre).

A partir de la phase de départ BaFeO, s
obtenue a 890°C, des recuits suivis d'une
trempe ont été réalisés a I"air (po, = 2 x 10*
Pa), pendant 48 hr; a diverses températures
(650°C = 1 = 1200°C). Dans ces conditions,
le taux de non-stoechiométrie en oxygene
s'étend de y = 0.20 a 0.50. La figure 1 re-
présente la composition en oxygene (et cor-
rélativement le taux de Fe** en fonction de
la température de recuit. Il apparait claire-
ment que le taux de Fe** augmente par fixa-
tion d'oxygene lorsque la température de
recuit diminue.

A température inférieure a 650°C la dif-
fraction X révele un mélange de phases
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avec formation de BaFe-Oy, BaO et BaCO,.
De ce fait, a I'air, le taux maximal de Fe'*
obtenu est d’environ 60% et ne peut étre
augmenté ni par recuit prolongé ni par re-
froidissement lent sans conduire a un mé-
lange de phases. L'obtention de matériaux
plus riches en oxygene a requis |’utilisation
de pressions d’oxygene élevées (po, > 500
MPa).

Les conditions d’obtention, la composi-
tion des phases et les données de 1'étude
par diffraction X sont rassemblés au tableau
I.

Selon la composition, trois domaines
monophasés ont été observés:

(a) 0.07 <y <0.13;0.86 > 1> 0.74:
Une phase hexagonale 12H formulée
BaFeO;93-247

Les paramétres obtenus pour la composi-
tion BaFeO.g; (@ = 5.691(1) A, ¢ =
27.974(2) A) sont en parfait accord avec
ceux obtenus par Zanne et Gleitzer (8) pour
une phase de composition voisine.

TABLEAU 1

METHODES, CONDITIONS D'OBTENTION ET
COMPOSITION DES PHASES BaFeO;_,

M¢éthode de T
préparation T(¢C} Fe* Formulation
Voie humide, nitrates, 650 0.56  BaFeO: x|
recutt 48 hr sous air 700 0.46  BabteOrn 6H
750 0.3 BaFeO:
780 028 BuFeO: ]
KO0 0.26  BaFeO: 61 6H
850 0.20  BaFeOrm +C
880 0.6 BaFeOssy |
900 0.2 BuFeOs ]
950 ‘. 0.1 BaFeOs < =
1000 0.06  BuFeO: C
1050 002 BuFeOs« |
1100 0 BaFeOs w0 ] B
1200 0 BaFe(Os
Pon T
ao7Pa)  Fe'*  Formulation
recuit 48 hr sous 15 0.86  BukcO: oy
oxygéne a 750°C 10 082  BaFeOsy 1°H
N 0.74 BaFeOh gy
2 0.66 BaFcOyyv | 6H + I2H
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Un affinement de la structure sur poudre
réalisé par la méthode de Rietveld (/6)
montre que le groupe d’espace n’est pas le
groupe R3m proposé a l'époque par ces
auteurs mais en fait le groupe non-centrosy-
métrique de symétrie rhomboédrique R3m.

Une représentation idéalisée de la struc-
‘ture est donnée a la figure 2a; le parameétre ¢
caractéristique de I'empilement (hficc)s (no-
menclature de Katz et Ward (/7)) corres-
pond & une succession de deux plans de
type hexagonal compact et de deux plans
de type cubique conduisant a la formation
de motifs de trois octaédres oxygénés par-
tageant deux faces communes. Ces groupe-
ments sont liés entre eux par un quatrieme
octaedre avec lequel ils partagent un som-
met. Aucune surstructure n'a été observée
et compte tenu du faible taux de lacunes
celles-ci sont vraisemblablement désordon-
nées au sein du réseau.

Pour les compositions 0.13 < y < 0.20,
les spectres de diffraction X révelent un do-
maine biphasé; outre les raies caractéris-
tiques de la phase 12H, apparaissent celles
d’une nouvelle phase également de symé-
trie hexagonale mais de type 6H.

(b) 0.20 < v < 0.35; 0.60 > 7> 0.30:
Une phase hexagonale 6H formulée
BaFeO:x-2.65

Les spectres de ces phases ont €té in-
dexés parfaitement sur la base d'une maille
-de type perovskite 6H (groupe d’espace
P6:/mmc). Lorsque le taux de Fe*' dimi-
nue, les paramétres cristallins augmentent
en raison de 'accroissement de taille du fer
dont le degré d'oxydation diminue [ri{(F e“)
= (.655 A: ri(Fe*' . spin fort) = 0.585 A
(18)].

Pour la composition BakFeO- 7. un calcul
utilisant la méthode de Rietveld et les posi-
tions atomiques déterminées antérieure-
ment par Jacobson et Hutchison (/9) lors
d'une étude par diffrattion de neutrons
d’une phase de composition voisine a per-
mis de corroborer cette structure dont une

(@) (b) (c)

Fic. 2. Représentation idéalisée des structures
perovskites: (a) type 12H, (b) type 6H. (c) type 3C.

représentation est donnée a la figure 2b.
Les paramétres cristallins obtenus sont: a
= 5.685(5), ¢ = 13,96(1). Compte tenu de
la différence des facteurs de diffusion du
baryum et de I'oxygéne. les lacunes d’oxy-
geéne n'ont pu étre localisées par diffraction
X, d’autant plus qu’aucune raie de sur-
structure n’a été décelée sur les spectres.
Cependant le bon accord observé entre le
calcul et les résultats expérimentaux laisse
supposer I’absence d'ordre des lacunes.
Une étude en cours par microscopie €lec-
tronique semble confirmer cette conclu-
sion.

(¢)035<y=042;030=7=0.16:
Une phase BaFeO gs-2s4

Dans ce domaine de compositions les
spectres X sont moins bien définis et pré-
sentent les caractéristiques suivantes:

—augmentation de la largeur des pics de
diffraction X

—augmentation avec y de 'intensité des
pics correspondant a une perovskite de
type cubique.

Ce résultat semble montrer que la com-
position limite des phases de symétrie hex-
agonale est proche de BaFeO, . (30%
IFed"). Pour des taux plus faibles en Fet' il
est vraisemblable que fa microstructure de
ces phases est assez complexe mais com-
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porte néanmoins une dominance d’empile-
ments de plans de type cubique correspon-
dant a des octaédres liés par les sommets.

(d)043 =y =049;0.14 =1 =0.02:

<

Une phase BaFeQss7- 5,

Le spectre de BaFeO, s; préparé a 880°C,
bien que comportant des raies trés larges, a
pu étre indexé dans un systéme cubique de
parameétre ¢ = 4.09 A.

Pour les phases de compositions com-
prises entre BaFeO-, s et BaFeO,s obte-
nues a des températures comprises entre
890°C et 1100°C, la vitesse de trempe sem-
ble jouer un role prépondérant. Les spec-
tres de diffraction X sont mal résolus et
pourraient s'indexer en symétrie cubique
aussi bien que quadratique (pseudo-cu-
bique). Des premieres analyses de micro-
scopie électronique montrent en fait la
formation de microdomaines analogues
a ceux observés dans des systémes
voisins (20).

Pour ¢t > 1100°C la phase obtenue est de
couleur brun foncé et ne contient que des
traces de Fe*' indécelables par analyse
chimique. Un recuit sous argon (po, = 20
Pa) conduit & un produit brun clair carac-
téristique des ferrites ne contenant que du
fer trivalent: ce résultat a été confirmé par
spectroscopie Mossbauer (2/). De compo-
sition Ba,Fe;Os cette phase est homologue
des phases Ca>Fe,Os et SraFe,O5 de struc-
ture brownmillerite mais sur la base du
spectre de diffraction X, les auteurs anté-
rieurs suggéraient une structure légérement
distordue. En fait, une étude récente par
microscopie électronique a permis de mon-
trer que la maille était totalement dif-
férente, de symétrie monoclinique (/3). Un
affinement des parameétres cristallins utili-
sant la méthode de Rietveld conduit aux va-
leurs suivantes:

a, = 6.969(1) A

b, = 11.724(1) A

cm = 23.431(5) A, Z =128
B = 98.74(1)°.

Cette maille dérive d’une maille de type
perovskite cubique (Fig. 2c) par les rela-
tions suivantes:

d, = \/§a(.
bm = 2V 2a,
cm = V34a.

sans pouvoir néanmoins se déduire d’une
maille de type brownmillerite. Cette cons-
tatation laisse supposer que 'ordre des la-
cunes est différent de celui observé dans les
phases homologues du calcium et du stron-
tium {(22). De fait, le spectre de résonance
Maossbauer est plus complexe et montre
I’existence de plusieurs sites cristallo-
graphiques pour le fer (2/). L’absence de
cristaux n'a pas permis d’en déterminer la
structure cristalline.

Conclusion

Le comportement des phases homo-
logues AFeO;_, (A = Ca, Sr ou Ba) différe
donc sensiblement selon la nature du cation
alcalino-terreux. Dans le cas du calcium le
ferrite Ca,Fe,Os ne peut étre oxydé en
CaFeO; que sous hautes pressions d’oxy-
geéne (23) et les phases CaFeO;., (0 <y =
0.50) n’ont pas a ce jour fait ’objet d"études
systématiques. En revanche pour le stron-
tium et le baryum dont I’électronégativité
est plus faible, des recuits a 'air permettent
d’obtenir des teneurs en Fe** relativement
importantes (=65%).

Dans un travail récent Takano et al.
ont montré l'existence pour les phases
SrFe0;_, d’une série SrFeO;_, dans la-
quelle les termes n = 2, 4 et 8 correspon-
draient & un ordre bien défini des lacunes au
sein de la perovskite cubique SrFeO; (24).
Tout comme pour les phases de la série
AM, 0,1 (n = 2) (ou A est généralement
le calcium), P'ordre des lacunes s’effec-
tuerait au sein d’un empilement de type cu-
bique.

En revanche le remplacement du calcium
ou du strontium par le baryum dont le
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rayon ionique est sensiblement plus élevé
conduit a de nouvelles structures dérivées
des polytypes hexagonaux de la perovskite.
Cette transition semble se produire au
voisinge de la composition BaFeQO, s (C'est-
a-dire pour environ 30% de Fe**). Pour des
taux plus élevés en Fe**, les structures sont
de type perovskite 6H ou 12H lacunaires en
oxygene et correspondent a des séquences
de plans BaO; de type hexagonal et cu-
bique. De maniére qualitative, cette transi-
tion peut s'expliquer par une augmentation
sensible du taux de Goldschmidt (1) (25)
(bien que celui-ci ne puisse s'appliquer for-
mellement qu’a une phase stoechiomé-
trigque AMO-) lorsque Fe** remplace Fe’*.
Aucun ordre des lacunes a grande distance
ne semble cependant apparaitre au sein de
ces phases. En revanche pour les phases
dont 'empilement est de type cubique
(y > 0.35), et plus particulierement pour
BaFeO, 5y un ordre des lacunes se produit;
il semble cependant différent de celui ob-
servé pour CaFeO, sy ou SrFeO, 5y (22, 26).
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ABSTRACT

Electron diffraction on samples of pure Ba,Fe,05
shows this phase to be monoclinic with cell para-
meters multiple of a perovskite basic cell.

MATERIALS INDEX : barium, iron, oxides, perovskites

Introduction

) Since the early work of Gallagher et al (1)
it is well known that the Ba-Fe-0, phase diagram , is a very com-
plex one due to the existence of several supposedly non stoichio-
metric phases.Indeed, in the region included within the composi-

~tion limits BaFeOj;-BaFeO,s5 corresponding to all Fe (IV) and all
Fe (III) respectively, no less than eight phases have been des-
cribed (2) as a function of oxygen composition and temperature.
All this work was done essentially on the evidence given by

. powder X-ray diffraction, eventually associated to M8ssbauer
spectroscopy (1) and chemical analysis.As no agreement seems to
exist among the various previous reports on this system and in
view of the interest that perovskite derived solids have in the
context of non stoichiometry (3), we have undertaken a wide study

1413




-30-

1414 M. PARRAS, et al. Vol. 22, No. 10

of this BaFeO,sgsystem using, as basic structural tool, electron

diffraction and microscopy.We describe here a study of the
iron (III) only phase, i.e., Ba,Fe,05 whose stoichiometry, but

certainly not its structure is analogous to well known browmil-
lerite (4).

In its early study Gallagher et al (1) indica-
ted Ba,Fe,0, to be isostructural with 2 Ca0.Fe3,03 (4) and with
2 Sr0.Fe,03 (5) having an orthorhombic cell with parameters
a= 5.83(1)A, b = 16.98(3)A and c= 5.54(1)A.Subsequently,Zanne (6)
confirmed this finding but had to slightly adjust the unit cell
parameters a= 5.91(1)A; b= 16.4(2)X and c= 5.82(1)&, to index
all the X-ray maxima. - -

On the other hand,Mori (2) suggested a triclinic
unit cell for the Ba,Fe,05 sample with parameters a= 4.0494,
b= 4.049K, c= 4.139A and «=89°41',A=89°41", ¥ =92°48"' although
some of the diffraction reflexions were attributed to superstruc-
ture maxima.

In a later study however, Luccini et al (7)
suggested a bigger cell, still orthorhombic but with a doubled
C axis.Asshown below we propose a new enlarged cell for BaZFeZOS.

Experimental

Stoichiometric amounts of BaCOjand«-Fe,03 were
heated at 1.100°C for 24 hours under nitrogen atmosphere
(Poyx107%atm.).The obtained homogeneous brown product was slowly
cooled (~20°C/h) under nitrogen.

Powder X-ray characterization was performed on
a SIEMENS D-500 diffractometer equipped with a graphite monochro-
mator in the diffracted beam and using CuKx radiation.Silicon
was used as internal standard.

Electron diffraction and microscopy have been
performed on a SIEMENS ELMISKOP 102 electron microscope, fitted
with a double tilting goniometer stage.

Chemical Analysis. Total iron in the sample was determined by
previously reducing it to the divalent state with a SnCl, solu-
tion in hydrochloric acid.The resulting Fe“* was titrated with

a K,Cr,;07 solution in the presence of phosphoric acid.The oxida-
tion state of iron was determined by titration after dilution in
3N HC1l with an excess of Mohr's salt.From this work it appears
that all iron in the sample was in the trivalent state so that
the composition is Ba,Fe,05.

Results and Discussion

The X-ray powder pattern of Ba,Fe,0;5 differs
somewhatfrom thesepublished in the literature.Table I gives the
d-spacings together with those obtained by Mori (2), Zanne (6)
and by Luccini (7).It can be seen that some differences exist
among the interplanar distances.

Electron diffraction however indicates that the
true cell, being a perovskite-type superstructure, 1is really
monoclinic and still bigger than that proposed by Luccini.
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Figure la_shows an electron diffraction
pattern corresponding to the [111]p (*) zone axis.However, many
more spots than those corresponding to the small cubic cell are
present.All these spots in the pattern can, nevertheless, be
indexed on the basis of two superlatticeswhich correspond to
14 x g594, and 4 x g7, , the angle between these two directions
being §0¢ The corresponfling electron micrograph apnpears in figu-
re 1b.It can be seen that 1t is a well ordered material.

Tilting around the largest
sunerlattice, i.e., @544, pProvided a se-
ries of patterns whicﬁ allowed us to
build up the complete reciprocal lattice
from which the real cell was obtained.

Figure 2 shows the @T]]p_:onc
axis.It can be seen that along the g4,
direction only seven spots appear.

This may be due to svstematic extinctions
which in the previous patterns could
anpear by multiple diffraction, a common
event in electron diffraction (8).

The ﬁ13jp zone axis appears

in the fioure 3, while fioure 4 shows the
135 p -one axis.

{*) Subindex p refers to the basic,
rerovskite cubic subcell axd.0A.

FIG. 1

a) lectron diffraction pattern of the Ba,le,054
sample alone the U|l|p zone axits,

b} Corvespondine clectron microeranh.
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FIG. 2 FIG. 3
Electron diffraction Electron diffraction
pattern_carresponding pattern corresponding

to the 011 p zone axis to the B13 p zone axis

FIG. 4

Electron diffraction pattern
along the DSS]D zone axis.
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The complete reciprocal lattice as a multiple perovskite super-
lattice appcars in figure 5.From it, the new monoclinic cell
appears to be

a = 23.40(1)A

= ‘l X (‘211
= o
b= 11.71(DA = 4 x deig A= T=90%; B=08°3(1)"
g—]llz 7.()5(1)/\ = 7 X (1322

With this cell, all X-rav diflfraction
maxima corresponding to our sample could tentatively be indexed
as shown in Table T.

On the basis of this new cell, fipures

b ¢ - z ax 0yl 3
1 to 4 correspond to the zonce 1xcs[0011m,[010]m,[)lIJm,[U l}m
respectively. (*)

(*) Subindex m refers to the new monoclinic cell.

\ 1
U(% 00 p
™
o 8
O/\
Z ]
e
[
| @'
|
o0
010,) |
11 o0
rap\\! iy
C_wdnnEp
_ 000 100p
-
ps
-
-
-~
010,
rIGg. 5§

Schematic renresentation of the Ea,Fe,05(m)
reciprocal lattice showing their relative
orientation with respect to the cuhic
perovskite reciprocal cell.
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TABLE T

Vol.

22, No.

X-ray Powder Diffraction Data of Ba,Fe;0g5 obtained by:

(A) CGallagher(1);

1418
(n)
dobs hkl
4.19 101
4.07 111
3.32 131
3.24 050
2.956 200
2.92 141
2.908 002
2.80 220
2.47 061
2.394 240
2.335 070
2.312 161
2.072 202
2.034 222
1.948 003
1.910 320
1.844 103
1.838 181
1.694 280

a= 5.91(1)A
b=16.4(2)A,
c= 5.82(1)A
«=90°
b =90°
Y =90°

(B)
dops bkl
10.6 *
4.13 001
4.04 100
3.67 *
3.45 *
3.31 *
3.22 *
3.07 *
3.04 *
2.938 110
2.901 101
2.887 101
2.794 110
2.463  *
2.393 111
2.331 111
2.308 117
2.070 002
2.023 200
1.905  *
1.847 102
1.836 102
1.687 271
[+]
a=4.049§
b=4.0493
c=4.139A
o =89°41"
A =89°41"

¥ =92°48"

* Superstructure lines.

(B) Mori(2);

()
dobs hkl
11 001
4.125 040
4.0417 102
3.675 003
3.303 042
3.070 113
2.928 123
2.906 210
2.876 150
2.786 220
2.704 221
2.653 061
2.552 152
2.463 152
2.394 034
2.303 203
2.276 134
2.185 170
2.067 105
2.021 081
2.00 214
1.983 073
1.935 135
1.900 234
1.845 312
1.834 055
1.803 091
1.772 205
1.739 303
1.684 235

a= 5.911(3)@
b=16.450(8)§
c=11.037(6)Aa
< =90°
A =90°
7=90°

Q

(C) Luccini(7);

obs

. -
= 9 o a2 o NDNNNNRNNNONNMNONDONNNNDWWWWWWWbs Ao

Ul

.15
.05
.86
.67
.45
30
.21
.06
.03
.93
.90
.88
.80
.702
.652
.599
.468
.392
.326
.303
.270
. 187
. 068
.026
.00
. 984
.940
- 900
.844
.831
.814
771
.743
.672

(D)
hkl deal
110 10.5
401 4.160
221 4.056
730  3.857
610  3.663
511  3.456
112 3.309
012  3.215
21 3.070
331 3.035
322 2.930
040  2.910
720 2.884
602  2.800
041  2.699
531  2.653
241  2.599
631  2.466
441 2.394
830 2.324
901  2.304
541  2.275
740  2.190
802  2.080
442  2.026
650  2.001
1050  1.982
160 1.944
1210 1.903
261 1.843
1220 1.831
7040  1.815
1211 1.770
660 1.741
1400 1.658

a=23.40 (1)1
b=11.71(1)
c= 7.05(1)A
a =90°
#=98°3(1)"
¥ =90°

-
U o = D0 O W N

-

10

(D) This work
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The above results show that our Ba,le,0q
was a single phase giving a complex X-ray diffraction pattern
due to the relatively large unit cell which is,nevertheless, a
supercell of the perovskite structurc.A more detailed structural
analysis by both X-ray diffraction and lattice image calculations
is in progress and will be reported in due coursc.
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Compte tenu de la complexité du diagramme de rayons X, de
BazFeZO5 nous avons tenté un affinement par la méthode de Rietveld &
partir des données de diffraction X sur poudre (Annexe II).

Dans un premier temps, nous avons di effectuer le:

Choix du groupe d’espace

Les clichés de diffraction électronique conduisent aux régles
d’extinctions suivantes :
- (h00), h=2n
- (h01l), h=2n

- (h k 1), pas d’extinctions.

it

Elles correspondent, en symétrie monoclinique, & un groupe
d’espace PZl/a, lui-méme équivalent au groupe d’espace le/c par
interversion des axes a et c . Ceci est confirmé par le cliché de
diffraction électronique de la figure 6, correspondant & 1’axe de zone

[102] , dans lequel seules les taches (0 k 0), k = 2n sont observées.
m

Fig. 6. Diagramme de diffraction électronique de BazFeZO5° Axe de zone
[102] .
m
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Une représentation de la maille monoclinique réciproque et sa
relation avec la maille réciproque cubique de la perovskite est donnée i
la figure 7.Cette relation peut s’exprimer matriciellement sous la forme:

*

1/7 1/7 1/7

&8

b = 0 1/4 1/4 b

c 2/14 1/14 1/14 c
] (o]

12 13 %
14 14 1. ®

721
14 28 28

wr 7
14 14 12

Fig. 7. Représentation schématique des mailles réciproques cubique et

monoclinique.
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On en déduit (Annexe II) la relation entre les mailles directes
(Fig.8):

e}
W N el
[JCREN XY ey
o

La valeur du déterminant de cette matrice ( IM] = 28), implique que 28
motifs unitaires de type perovskite sont nécessaires pour décrire la

maille monoclinique.

433

cm
000
b s
A
AN |
I & /////
/|-—~I— :

- : . of;;;;;7
e -\

13

Fig. B Représentation schématique des mailles réelles monoclinique et

cubique.
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Aprés le choix du groupe spatial, la détermination des

coordonnées atomiques a été nécesaire enfin de mener a bien cet

affinement.

Deux hypothéses ont été faites:

- nous avons considéré que la structure de BaFeOZ.50 est formée par
un empilement cubique faces centrées de couches "AO3" et que les atomes
conservent les mémes positions que dans la perovskite cubique.

- dans un premier temps, nous‘avons considéré un motif unitaire
"BaFeOs" étant dans 1’impossibilité de positionner a priori les lacunes

d’oxygéne.

Par ailleurs, 1l’origine commune des mailles a été choisie sur

une position de 1’oxygéne pour des raisons de simplicité.

A partir des positions atomiques des cations Ba, Fe et O dans
la perovskite, les positions atomiques dans la maille monoclinique sont

données par l’expression suivante :
-1t
(r1 =M ") [r]
im 1 C

dans laquelle r sont les coordonnées atomiques et M, la matrice de
1

transformation entre réseaux réels.

Ceci nous conduit & positionner les atomes des 28 motifs de la
fagon suivante :
7 (Ba), 7 (Fe), 20 (0) en position générale (e) de multiplicité 4.
1 (0) en position spéciale (a) (2).
1 (0) en position spéciale (b) (2).

Enfin 1’affinement par la méthode de Rietveld est réalisé sur
la base des paramétres cristallins determinés & partir des clichés de

diffraction électronique.

La figure 9 représente les diffractogrammes expérimental et

calculé. Les valeurs des divers paramétres affinés (Annexe I) sont :
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Facteur d’echelle : 0.78 . 10™° + 0.12 . 10°°

u=0.25(8) ; v=-0.164(8) ; w = 0.042(8)

Position 260 du diffractométre: -0.028(1)

6.969(1) A ; b = 11.724(1) 8 ;
23.431(5) A ; p = 98.74(1)".
14.06 ; pr = 22.44

Paramétres cristallins: a

C

1l

Facteur de confiance : RB

1n0"‘

i R IEIEIRINETEITE ST RN R it I EH i T IRt L P e |

040 WYY NOW PPIISY SRVASTESUIRR S N

oo e by b b e b L b |1 |L_
10 15 20 25 30 35 <0 495 50 55
TWO THETA

Fig. 9. Diagrammes de rayons X expérimental (°) et calculé (-) par la

méthode de Rietveld pour BazFezos'

Les facteurs de confiance obtenus sont élevés; ceci provient
du fait que d’une part nous avons fixé la position des atomes de Ba et
Fe en positions idéales, et que d’autre part que nous n’avons pas tenu
compte des lacunes d’oxygéne qui modifieraient les gites
cristallographiques et par li-méme les positions des atomes de Ba et de
Fe dont les facteurs de diffusion sont prépondérants. Par ailleurs, un
calcul paralléle a montré que la variation statistique du taux d’oxygéne
de BaFeO3 a BaFeOZ_5 n’améliorait pas de maniére sensible ces facteurs

de confiance. De plus, un affinement des positions de Ba et du Fe
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conduit & une divergence des résultats. A ce stade du calcul des données

de diffraction neutronique s’avérent nécessaires.

Ce travail nous a permis de déterminer,sans ambiguité, le
groupe spatial, PZl/c, de BazFeZO5 et 1’indexation du spectre X (Tableau

I1).

TABLEAU 11
Données de diffraction de rayons X pour la phase BazFezo5
(7 d obs. hkl I/1o obs. 1/1o cal.

10.43 011 4 -
4.136 121 12 15
4.044 123 24 26
3.860 031 <1 -
3.666 016 1 -
3.447 202 3 -
3.304 212 5 -
3.212 213 6 -
3.175 202 1 -—
3.170 106 1 -
3.058 116 3 -
3.028 133 3 -
2.933 040 52 54
2.907 221 100 100
2.883 027 49 50
2.883 027 49 50
2.791 206 58 58
2.697 141 2 -—
2.693 143 1 -
2.651 136 3 -
2.531 217 3 -
2.461 136 10 -
2.391 144 30 33
2.320 302 14 16
2.298 10710 13 13
2.265 234 5 -
2.066 208 35 32
2.020 246 64 60
2.001 314 1 -
1.681 02 IT 3 -
1.938 247

1.846 325 5 8
1.840 163 5 7
1.837 1211 5 6
1.821 342 5 4
1.812 0410 5 6
1.773 329 5 4
1.689 248 19 18
1.685 261 17 16
1.682 067 10 8
1.682 06.7 10 8
1.668 402 9 9
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II1.2.2. ETUDE PAR SPECTROSCOPIE MUSSBAUER

Compte tenu de la forte absorption des rayons y dans les
composés du baryum, les échantillons de BazFeZO5 ont été dopés en °’Fe
introduit sous forme de o(—F‘eZO:3 enrichi & 30%. La préparation a &té

réalisée selon la méthode décrite dans ce mémoire (cf. p. 24).

Ce composé, étant sensible aussi bien & 1’oxydation qu’a la
carbonatation ou & 1’hydrolyse, a été enfermé dans une cellule
hermétique représentée schématiquement a la figure 1. Le produit est
placé entre deux lames fines d’aluminium, elles-mémes placéeskentre deux
fenétres de Mylar. L’ensemble est comprimé entre deux piéces de cuivre
servant de porte-échantillon; cet ensemble é&tanche permet de comnserver

le produit & 1’abri de 1’air et d’acquérir le spectre M3ssbauer pendant

plusieurs jours.

=

Fig. 1. Représentation schématique de la cellule Mdssbauer.
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Le spectre obtenu & température ambiante est reporté a la
figure 2a. 11 est caractéristique d’une phase magnétiquement ordonnée
mais comporte quelques différences significatives avec ceux obtenus
précédemment pour les phases homologues de structure brownmillérite
CazFeZO5 et SrzFezO5 (Fig. 2b et 2c) (17, 18). Ce spectre plus complexe
(environ une quinzaine de raies) a nécessité un temps relativement long
d’enregistrement et apparait mieux résolu que ceux publiés par les

auteurs antérieurs (17,20).
Compte tenu de la complexité du spectre - c’est-d-dire du
nombre élevé de sextuplets - 1’affinement a dii étre réalisé en plusieurs

étapes :

-1- Affinement mathématique :

Supposant des raies de type Lorentgien de largeur a
mi-hanteur, T = 0.28 mm.s'l, cet affinement a conduit dans un premier
temps a déterminer cing sextuplets. Par ailleurs, la position des raies
a permis de conclure a la présence de Fe>* en sites octaédriques,
tétraédriques et, de surcroit, dans un site dont le déplacement chimique

est intermédiaire des précédents (fléche l sur la figure 2).

-2- Affinement des paramétres Mossbauer :

Dans un deuxiéme temps, un affinement, réalisé en supposant
une distribution de champs hyperfins, conduit pour chaque sextuplet &
un trés bon facteur de confiance ("misfit" 1.7%). Ceci permet de
conclure & 1’existence de sites discrets cristallographiquement bien

définis.

Les résultats finaux de 1’affinement sont reportés au

tableau I .
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ABSORPTION (%)

N
1

N

1

ABSORPTION (x)

ABSORPTION <«

VITESSE (MM,/S)

V

-11-10-9 -8 -3 -6 -5 -4 -3 -2-10 1 2 3 4 5 6 37 8 9 10 11 12
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Fig. 2. Spectres Mdssbauer, & température ambiante des phases :

(a) BazFeZOS, (b) CaZFeZO5 et (¢) SrzFeZO6°
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TABLEAU 1

Paramétres Mossbauer a 293 K, de BazFeZOS.

SITE & (mm.8" 1) H (T) ¢ (mm.s8™ ') A (%)
ocT 1 0.46 50.8 -0.07 14
0CT 2 0.45 49.5 -0.25 15
0CT 3 0.44 47.2 -0.41 14
TETRA 0.15 40.4 ~0.07 42

(5] 0.23 42.9 0.32 15

& : déplacement chimique ; H : champ hyperfin
€ : paramétre directement 1ié & 1'éclatement quadrupolaire
A : pourcentage d’atomes de fer dans un site donné en

supposant des fractions sans recul identiques.

Sur la base des valeurs des déplacements chimiques et des
champs hyperfins, 1’attribution suivante peut étre proposée : 3 sites
octaédriques, 1 site tétraédrique et 1 site de déplacement et de champ
hyperfin intermédiaires des deux précédents dont il est raisonnable de
penser que sa coordinence est [5] en accord avec des valeurs

précédemment observées, pour le Fe>* dans ce type de site (5).
Discussion

L’aire relative des raies (A%, tableau I) montre que les

gsites sont dans les rapports suivants :

0 177 + 1/7 + 1/7 = 3/7
3/7
[5] 1/7
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Ceci laisse supposer 1’existence de 7 (ou a’un multiple de 7)
atomes de fer dans la maille, en accord avec la détermination de la
maille cristalline par diffraction électronique qui conduit a 28 atomes
de fer par maille unitaire. Il semble qu’un seul type de site
tétraédrique (Td) existe mais en revanche 3 types de sites octaédriques
(Oh). La différence observée pour les paramétres Mossbauer des sites Oh

pourrait étre due & des environnements immédiats différents.

Compte tenu du nombre de lacunes par motif unitaire (1 lacune
pour 6 atomes d’oxygéne) il s’ensuit qu’un nombre égal de sites
octaédriques et tétraédriques conduit nécessairement & adopter une
coordinence [5] pour 1’ultime site, donnant 1la formule développée
suivante:

Baze[Feoa]12[F802]12[Fe02.50]4070 = BazeFezeo7o

Du point de vue cristallographique, la présence de sites
tétraédriques implique des lacunes ordonnées selon des files et la
présence de sites [5] des lacunes isolées, comme 1’avait décrit

3. Komornicki et J.C. Grenier dans un travail antérieur (6).

Ces considérations nous aménent & conclure que 1l’ordre des
lacunes dans BaZFeZO5 est vraisemblablement différent de celui observé
dans les phases homqlogues CazFeZO5 et SrzFezOS de structure
brownmillérite. Les valeurs de champs hyperfins aussi bien pour les
sites 0h que Td sont voisines de celles trouvées pour les ferrites
homologues. Ceci est en accord avec la valeur de la température de Néel
(TN = 720 K) trés proche de celles de CazFezO5 (TN = 725 K) et de
SrzFeZO5 (TN = 715 K) (Tableau II).

‘Par contre, les valeurs des déplacements chimiques (&) sont
sensiblement différentes de celles rencontrées dans les ferrites

homologues (Tableau II).

Le déplacement chimique 60h plus grand dans BaZFeZO6 pourrait

. gignifier que’la covalence des liaisons (Fe-0) est plus faible, soit

. On
encore que la longeur de ces liaisons est plus longue. En revanche, la
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valeur 6Td , plus faible, correspondrait & une covalence accrue des
liaisons au sein des tétraédres, donc & des liaisons plus courtes. Ceci

ne pourra étre confirmé que par la résolution de la structure.

TABLEAU 11

Paramétres Mossbauer comparés a& 293 K des phases

Ca Fe 0 , Sr Fe 0 et Ba Fe O .
2 25 2 25 2 25

6Oh 1 HOh A 6Td . HOh A 6[5]1 H[5] A
(mm.s )| (1) % (mm.s )| €T) % (mm.s )| (T) %
Ca Fe O 0.37 50.9 |49 0.21 42.9 | 51
2 2 5
Sr Fe O 0.36 43.5 147 0.21 40.3 | b3
2 2 5
0.44 |47.2 |
BaZFeZO5 43 0.15 40.4 | 42 0.23 42.3115
0.46 |50.8 |
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II1.2.3. ETUDE DES PROPRIETES MAGNETIQUES

P4

Le comportement magnétique de BazFezO5 a été étudié dans le
domaine de température 4,2 K-1100 K. Les mesures ont été réalisées soit
avec un magnétométre & échantillon vibrant, soit avec une microbalance

utilisant la méthode de Faraday (1).

La figure 1 représente 1’évolution thermique de 1’inverse de
la susceptibilité magnétique molaire (x;1). Elle est caractéristique
d’un composé antiferromagnétique dont la température de Néel (maximum de
susceptibilité) est voisine de 720 K. Cette valeur élevée traduit
1’existence de fortes interactions magnétiques au sein de ce materiau.
Par ailleurs, aucune composante ferromagnétique n’a été observée & basse

température.

X;‘ (uom CGS)
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Fig. 1. Evolution thermique de 1’'inverse de la susceptibilité molaire de

Ba Fe O .
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Le tableau I rassemble les valeurs de la température de Néel
(TN), de la constante de Curie expérimentale (CM) et de la température
de Curie paramagnétique (Op) des composés homologues AzFeZO5
(A = Ca, Sr, Ba) (2,3).

TABLEAU I

Données magnétiques relatives aux phases AZFeZO5 (A = Ca, Sr, Ba)

Matériau TN (K) CM (ggg) ep (K)

Ca Fe O 725 14.50 ~-3100
2 25

Sr Fe O 715 13.35 -2840
2 25

Ba Fe O 720 (24.8) (-7075)
2 2's

N

L’étude du domaine paramagnétique de 720K a 1100K montre une
variation anormale de la susceptibilité. En effet, la valeur
expérimentale de la constante de Curie (CM ~ 24 uem.CGS) est treés
largement supérieure & la valeur théorique attendue pour un ion Fe>*
((3d5), CM = 8.75). De ce fait, la valeur de la température de Curie

-7000K) et n'’a pas de

paramagnétique est trés élevée (8
signification. Ce phénoméne avait déja été étudié par J.C. Grenier et

R

p

al.(2) dans les composés homologues CazFeZO5 et SrzFezOS. Selon ces

auteurs, ces fortes valeurs expérimentales de C, et Gp résultent de la

M
variation thermique du champ moléculaire associé aux fortes interactions
magnétiques qui conduit & corriger les valeurs expérimentales. Les
données reportées au tableau I montrent une certaine similitude avec de
Ca Fe O et Sr Fe O . En revanche, Ba Fe O semble se distinguer et il
2 28 225 2 2's
apparait difficile de faire une comparaison sérieuse dans la mesure ou
la structure cristalline et a fortiori la structure magnétique ne sont
pas connues. Il est cependant intéressant de noter que la valeur de TN
est proche de celle de ces composés homologues ce qui laisse supposer
que les interactions magnétiques sont similaires et vraisemblablement du
type Fe*-0- re* par superéchange via les sommets des sites

cristallographiques. Ceci, d’une certaine fagon confirme que cette
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structure dérive d’un empilement cubique de couches "BaOa". En effet, si
elle dérivait d’un empilement hexagonal, les interactions
g’effectueraient & travers des faces (ou des arétes) communes, seraient
plus faibles et comme conséquence, la température d’ordre TN serait

aussi plus faible.

A 880°C (~ 1150 K), une transition magnétique peut étre
observée (Fig.1) correspondant & un léger accroissement de
susceptibilité. Cette transition est vraisemblablement associée A&
la transition structurale monoclinique cubique que nous décrivons dans
le chapitre I1I1.6. Le ferrite de strontium étudié précédemment au

laboratoire présentait une transition similaire (3).

Conductivité électrique

L’étude de la conductivité électrique de BazFeZO5 entre 250 et
500 K par la méthode des 4 pointes sur barreau fritté (Fig.2) révéle unm
comportement semi-conducteur avec une énergie d’activation relativement
élevée (AE = 0.35 ev) caractéristique d’une localisation électroniqﬁe

importante.

-4+

-e 1 I L L
) 7 ) ) 5 Yo¥T K

Fig. 2. Evolution thermique de la conductivité électrique de BazFezO5

(250 K < T < 500 K)
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I11.2.4. IRRADIATION-INDUCED PHASE TRANSITION IN BazFeZO5

4 paraitre dans le JOURNAL OF SOLID STATE CHEMISTRY

ABSTRACT

Monoclinic BazFeZO5 is beam-sensitive
and readily suffers a non-reversible phase
transition during TEM observations. The new phase
seems to be an orthorhombic Qﬁrovskite~type
superlattice showing the same composition, with
unit cell parameters 30/3, ac/i, ac/é, a_ being

the cubic perovskite subcell parameter.
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INTRODUCTION

A variety of chemical and structural processes can take place
in a sample when it is subjected to the conditions of electron
bombardment and high vacuum during observation in a modern high
resolution electron microscope (1). The addition of low light TV cameras
and video recording equipment has led to observe dynamic restructuring
phenomena resulting mainly from electron irradiation of the specimen in
the microscope. Since the early study by Hashimoto et al. (2) on the
defect motion in gold foils, several studies of dynamic events at the
atomic scale in crystalline materials have been performed such as defect
annealing in cadmium telluride (3) or structural degradations in the B””
phase of potassium ferrite (4). Most efforts have also been devoted to

study various surface phenomena either in oxides or in small particles
(5-13).

>Observations of many oxydes under high beam current conditions
may sometimes cause some interesting beam-induced phase transitions.
These transformations can be accompanied by a composition change, as in
CazLa(Feg*,Fe“)BOB+Z perovskite-related oxides, where the reduction
process observed under the electron beam (Fe4+ + e ---» Feg*) leads to
the irreversible decomposition into CaZFeZO5 and LaFeO3 (14). On the
other hand, other perovskite-related oxides show reversible phase
transitions without composition change as 1in SrZCOZO5 where a
displacement of the oxygen atoms under the electron beam occurs leading

to the formation of a new phase having the same composition (15).

During our study of the BaFeOB_y perovskite-related system, we
have determined, by means of X-ray and electron diffraction, that
BaZFeZO5 shows a multiple perovskite superlattice (16) which can be
indexed on the basis of a monoclinic cell with parameters a = 6.969(1)
A; b = 11.724(1) A; ¢ = 23.431(1) and B = 98.74(1)

to be very sensitive to the electron beam during TEM observations. We

°

. This phase seems

describe in this paper the irradiation effects on monoclinic BazFeZOS.
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EXPERIMENTAL
BaZFezO5 was prepared as described in Ref. 17.

TEM observations were performed on a JEOL 200 CX electron
microscope, kindly lent to us by the INP (Grenoble, France), equipped
with a side-entry double tilting specimen holder. Specimens were
prepared by grinding in n-buthanol; a drop of suspension was then
transferred to a holey carbon support film. Individual crystals were
aligned so that the electron beam was parallel to one of the main
orientations of crystallographic interest, namely [100]m and [010]m

(subindex m refers to the monoclinic cell).

RESULTS

As we have previously described (18), BazFeZOs crystallizes
with a monoclinic cell being a perovskite-type superstructure. Fig. 1la
shows the electron diffraction pattern corresponding to the [100]m //
[111] zone axis (subindex ¢ refers to the basic perovskite cubic
subce;l). Two superlattices of the perovskite substructure are seen :a
fourteenfold superlattice along the [211]: perovskite direction and a
fourfold superlattice along [Oli]: . When the sample is left for a few
minutes within the microscope under normal observation conditions a
gstructural transformation takes place, as observed in both electron
diffraction patterns and structure images. This transformation can be
accelerated by increasing the beam intensity, but the initial situation
cannot be recovered even when the intensity is decreased. It is, then, a

nonreversible transition.

Fig. 1b shows the electron diffraction pattern along the same
[111] zone axis after the transformation. Now, the two perovskite-type
superiattices are different : a sixfold superlattice along [211]: and
equivalent directions, and a twofold superstructure along the [Oli]: and

equivalent directions can be seen.
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Fig. 1 a. Electron diffraction pattern of monoclinic BazFeZO5 along
the [100] // [111] zone axis.
m C
b. Electron diffraction pattern along the same direction after

transformation under the electron beam.

Fig. 2a and b shows the electron diffraction patterns along
the [011] zone axis before and after the transformation, respectively.
As schemazically represented in Fig. 2c and d, it can be observed that
the sevenfold superlattice along [355]: observed in monoclinic BazFeZO5
disappears in the transformated phase. On the other hand, a new

threefold superlattice along [lii]: appears.
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Fig. 2. Electron diffraction patterns along the {o10] // [011]
m c
zone axis: (a) before transformation, (b) after transformation.
(c) Schematic representation of the pattern shown in Fig. 2a.

(d) Schematic representation of the pattern shown in Fig. 2b.
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Fig. 3 shows a sequence of images along [111] s, illustrating
the progressive transformation under the electron beam? At the final
transformation stage (Fig. 3d), the presence of domains 120° tilted can
be detected. According to that, the corresponding electron diffraction
pattern (Fig.1b) can be interpreted on the basis of the juxtaposition of
three patterns in which the long axis (6 x gza1c) is located along the
three [211] cubic directions which form 60° between them, as schematized
in Fig.4. The reciprocal cells corresponding to each domain are
represented in figs. 5a, b and c; they are related to the cubic subcell

according to the following expressions :

a*= 1/3 [1111* a*= 1/3 [1111* a*= 1/3 N1iN1*

(o] C [¢+] C (o] o]
b*= 1/2 [0111* b*= 1/2 [110]% b = 1/2 [101]1* [1]
[o] C o] C [o] C
c*= 1/6 [2111* c*= 1/6 [1121* c*= 176 [1211%

o] C [+] [ [} [o]

Domain A Domain B Domain C

The angles formed between the three reciprocal parameters are
90° and a # b # ¢ indicating that, in each domain, the symmetry of the
cell is orthorhombic. The reciprocal cell corresponding to the new
. phase, as represented in Fig.6, is a consequence of the juxtaposition of
the three reciprocal cells of domains A, B and C respectively, giving a

hexagonal pseudosymmetry.

From these results, a relationship between the direct cells

can be obtained. Thus, for instance, for the A domain :

a i i a
b = 0 1 i b [2]
c 1 1 c

[s] C

Subindex o refers to the orthorhombic cell.
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Wi

Fig. 3. Four images of BaFeO2 5o along [111] taken at intervais of about
. C
1 min. showing the progressive transformation of an original

crystal initially showing monoclinic symmetry.
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Fig. 6. Schematic reciprocal cell of the orthorhombic phase showing
the juxtaposition of A, B and C domains related to the cubic

perovskite subcell.

From expression [2], the following relationship between the

orthorhombic and pseudocubic cell parameters can be obtained :
5.:5—5—(-: ;&-y/éa 37A
o [o]
b = b-c¢ i b=/2a ~5.71
o] c

c =2a+b+c 1 c=/6a 10 &
c [ o] [o4 [¢] c
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DISCUSSION

Structural changes under the electron beam can be accompanied
of a reduction process (14,19,20), since oxidized samples can be reduced
within the microscope under normal observation conditions by the
combined influence of both high vacuum (xl(}'6 Torr) and electron beam

interaction

The reduction of the BazFeZO5 phase is possible, according to
P. Neu (21,22), only at high temperature (=~ 1000°C) and under very low
oxygen pressure. In these conditions, BazFeZO5 is reduced into BaFe02-49
but no symmetry change is observed. When a higher degree of reduction is
attained, the material decomposes leading to the formation of metallic
iron. According to that, the experimental data observed under the

electron beam cannot be explained by a reduction process.

Although the experimental conditions under the electron bean
seem to favour a reduction process, some oxidation reactions have been
described in such circumstances. This is the case of partial oxidation
on the surface of several oxides (23). However, it seems difficult to
justify, under these conditions, the whole structural transformation
observed in BazFeZO5 as a consequence of an oxidation process. On the
other hand, either the local temperature on the crystal or the impulse
transference of the electrons can produce a rearrangement of the atoms
leading to a different state of order. Although the monoclinic BazFeZO5
gstructure is not yet known and atomic diffusion data for this material,
are not available, previous works on diffusion in perovskite-type
compounds indicate that M cations are the slowest among the three ions
constituting AMO3 solids (24,25). In fact, during the described
transformation process, the sublattice of simple cubic perovskite type,
remains unchanged since the strong reflections characteristic of this
network do not change. Regarding the barium atomic number it seems
reasonable that the lighest oxygen atoms will move somewhat faster in

BazFeéO5 so that their rearrangement produce a new anionic sublattice.
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From these results and if the previous reasoning is true, the
non-reversible transformation of the monoclinic BazFeZO5 should lead to
a new phase showing orthorhombic symmetry and with the same composition.
According to that, the BazFeZO5 material could be isolated in two
different forms. It is worth mentioning that Ichida (26), has studied
the decomposition of BaFeO4 in air, obtaining two different phases where
iron is entirely in the trivalent oxidation state. The first one has
been indexed as triclinic by Mori (27) although our recent study by

electron diffraction (18) shows this phase to be monoclinic. We cannot

" "

compare the second one " low-temperature BaFeO2 50 since its unit cell

has not been determined.

We have tried to prepare the orthorhombic BazFeZO5 phase by
several methods under different experimental conditions, but up to now
with unsuccessful results. It seems, then, that only in the conditionmns
experienced under the electron beam, it is possible to stabilize such a

phase.
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I11.3. ETUDE DES PHASES BAFEOp g - o gg

4 paraitre dans le JOURNAL OF SOLID STATE CHEMISTRY

" NONSTOICHIOMETRY IN BaFeOs__y (0.35 ¢ y < 0.50) "

ABSTRACT

The BaFeOB_y (0.35 < y <0.50) system has
been investigated by means of electron diffraction
and microscopy since contradictory results from
X-ray diffraction data have been previously
reported. For 0.46 < y < 0.50, the
non-stoichiometry is accommodated through the
formation of microdomains. Each of these domains
shows a  superstructure of the cubic perovskite
with either a monoclinic symmetry (as observed by
BazFeZOS) or orthorhombic symmetry typical of a
phase of composition 0.44 < y < 0.46. When the
amount of Fe'' increases (0.35 < y < 0.44), it is
observed a phase mixture of a 6H hexagonal phase

.and of the previous orthorhombic phase. The limit

of pure cubic stacking seems to be y >~ 0.46.
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INTRODUCTION

A lot of work has been carried out on the BaFeOB_y system
(1-10) in order to identify the different phases BaFegttFe4+03_y as a
function of the anionic deficiency (y). In most cases, these phases
were described using only powder X-ray diffraction data (XRD);

thus contradictory results were published.

In order to study how the nonstoichiometry is accommodated
when the composition varies, we have reinvestigated this system by means
of electron diffraction (ED) and microscopy (TEM). Such a study shows
that two different hexagonal structural types exist for y values lower
than 0.35 (11). For 0.07 < y < 0.13, a 12H-hexagonal type appears (12)
isostructural of BaCrO3 (13) while for 0.20 < y < 0.25, a single 6H-type
structure is observed (14), isostructural with BaTiO3 (15). For 0.25 < ¥y
< 0.35, a phase of average composition BaFe02‘75 intergrows, in a
disordered way , with a cubic phase of composition close to BaFeOZ
(14).

.50

On the other hand, an ED study of BaZFeZOS, i.e. y = 0,50,
(16) has revealed this phase to have a monoclinic symmetry with unit
cell parameters multiple of a cubic perovskite subcell whose values
(17),refined using the profile analysis method (18), are a = 6.969(1) 4;
b= 11.724(1) R ; c = 23.431(5) & ; B = 98.74(1)".

We describe in this paper a study, using ED and TEM, of the

BaFeO3 system in the composition range 0.35 < y < 0.50.
-y

EXPERIMENTAL

BaFeOa_y samples (0.35 < y < 0.50) were prepared from
decomposition of a solution of barium and iron nitrates, at 890°C. A
material of BaFeOz.ss composition was obtained as described in Ref. 19.
Then, an annealing for 48 hours at various temperatures led to the

compounds listed in Table I.
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Total iron and barium in the samples were determined
using chemical analysis and gravimetric method, respectively.In order to
know the stoichiometry of each sample, the amount of Fe'* was determined
by titration with a KzCrzO7 solution after dissolving the samples in 3N

HCl with an excess of Mohr’s salt.

TABLE 1

Obtained materials in the BaFeO3 system (0.35 < y < 0.50) .
-y

T( C) Fe4+(%) Chemical composition

780 28 BaFeO

2.64
800 26 BaFe(Q

2.63
850 20 BaFeQ

2.60
880 16 BaFe0

2.57
900 12 BaFe0O

2.56
950 8 BaFeO

2.51
1000 4 BaFe(

2.52
1050 28™ BaFe0

2.5048

*8 <0.01

Powder X-ray diffraction patterns were performed on a

SIEMENS-D500 diffractometer using CuKo radiation.

Electron diffraction and microscopy were carried out on a JEOL
200CX electron microscope equipped with a + 30° goniometer stage, kindly

lent to us by the INPG, Grenoble (France).
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RESULTS AND DISCUSSION

The average composition of the samples is shown in Table I: it
can be seen that the amount of Fe'* decreases as the annealing
temperature increases. As previously mentioned (14), materials in the
composition range B:s.F‘eOz.BO-B&FeOZ‘65 have the 6H perovskite structural
type (15), all their powder X-ray diffraction (XRD) patterns being
similar to that of BaTiOa. When the amount of Fe** decreases, some
differences appear in the XRD data. Thus, Fig. 1a and 1b show the
64 and BAFeoz.eo’

respectively. First of all, a broadening of the diffraction maxima is

diffraction patterns corresponding to the BaFeO2

3
3

- T
50 40 30

Fig. 1. Powder XRD patterns corresponding to BaFeO2 64 (a) and
BaFeO2 60 (b) materials. Reflections corresponding to the

pseudocubic perovskite subcell are marked with an arrow.
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observed with respect to the 6H phase. On the other hand, an increasing
in the relative intensity of the reflexions corresponding to the typical
perovskite (marked with an arrow) is observed. Such differences can be
more clearly appreciated in Fig. 2. Thus, Fig. 2a and 2b show,
respectively, the diffraction patterns corresponding to a 6H hexagonal
phase with Ba,FeOZ.75 composition (unit cell parameters: a = 5.689(6),
c = 13.96(1) A) and to a hypothetical cubic perovskite "BaFeOa", with
a =44k, calculated using the Rietveld method. Fig. 2b shows the
experimental pattern of BaFeOz.60 which appears close to that of the

cubic phase.

0a9)

Fig. 2.

_L“__Q_J_ ___ AL ﬁ A A}l A AN a. Powder XRD pattern

T ET L ow nr ) s mr s wrme of 6H BaFeOz 76 calculated

using the profile analysis
method.

b. Experimental XRD pattern

J% of BaFeO .
2.60

c. Powder XRD pattern

of a hypothetical cubic

0.5}F

T T T T T perovskite "BaFeOa" calculated
using the Rietveld method.

TN IYREENTaT Licaaaysyy | FTEEREER W biaasaaiag

10

30 40 50 . 60
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In this way, the XRD patterns of both BaFe02-64 and Ba.Fe()z.60
can be interpreted as due to either the existence of a new hexagonal
type with an increasing number of AO3 layers with a cubic stacking
compared to the 6H-type (see the description of these structural types
by Katz and Ward (20)), or to a phase mixture between a 6H hexagonal
phase and a cubic phase. A study by electron diffraction, that we will

discuss further on, is necessary to clarify this point.

In the powder XRD pattern of Ba.FeOZ'57 (Fig. 3a), it can be
seen that only very few lines with low relative intensity,
characteristic of a hexagonal phase, remain. Broad reflexions could be
indexed on the basis of a cubic perovskite phase with a unit cell

parameter a ~ 4.09 A.

The pattern of BaFeOZ_SG (Fig. 3b) exhibits a splitting of the
intense (110)c peak and weak additional reflections can be observed.
This pattern could be indexed with a tetragonal symmetry as previously
reported by M. Zanne (10) (at ~ 2ac, c =~ 2ac, a_ being the cubic

t
perovskite subcell parameter).

The XRD pattern of BaFeO2 64 sample is almost similar to the

previous one, the splitting of the line (110)c being more noticeable.

The pattern of BaFeOz'52 sample is close to the previous one
but reflections corresponding to monoclinic BaI"eOz‘S0 can be already
detected. This is emphasized in the BaFeoz_50+6 XRD pattern (Fig. 3c)
which appears very close to that of monoclinic BaFeOz.50 (indicated by

arrows in the figure). The peaks are, nevertheless, broadened.

Due to the broadening of the peaks in the

BaFeOz.so—BaFeoz.50+6

determine the symmetry. However, since the reflections corresponding to

samples, XRD data do not correctly allow to

the close hexagonal packing have progressively disappeared it seems that

in this composition range the close packing is basically cubic.

In this way, a study using electron'diffraction and microscopy
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has been achieved.

110

200
21

11 100

210

Fig. 3. XRD patterns corresponding to BaFeOz_57 (a), Bal’-‘eOz.56 (b) ayd

(c) BaFe02.50*8.
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BaFeO - BaFeO
2.5 2.50

0+9

Fig. 4a shows the ED pattern corresponding to the B&FeOZL52
material along the [111]c zone axis; several sets of diffraction maxima
can be observed. The corresponding electron micrograph is given in
Fig. 4b. Several domains corresponding to the monoclinic BzatFeOz.50
material (d001 = 23.4 A) (16) which intergrow with domains of a phase

whose interplanar distance is around 10 3 are seen.

Fig. 4

a. ED pattern of BaFeO
2.52

along the [1ii]c zone axis.

b, Corre s ponding electron

micrograph.
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In a previous work (21), we have reported that monoclinic
Bzai.FeOz.50 is beam sensitive and suffers a non-reversible phase
transition during the observation under the electron beam. The cell
parameters of monoclinic BaFeOz_50 are multiple of a perovskite cell
(ac/ﬁ, Zac/i, ac/ﬁz) showing a fourteenfold superlattice along the
(211): direction of the cubic subcell (16). After transformation under
the beam, the new phase has an orthorhombic perovskite superlattice with
unit cell parameters ac/§, ac/é, ac/é. This phase exhibits a sixfold
superlattice along the (211): and equivalent directions leading to a

microdomain texture (21).

According to that, and on the basis of the domain texture
observed in Fig. 4b, the ED pattern of Fig. 4a can be interpreted as the

superposition of three types of diffraction maxima:

-1. Very strong spots corresponding to a cubic perovskite type

substructure along the [111] zone axis.
C

~-2. Another set of maxima which can be interpreted as a superposition of
three domains of monoclinic BaFe02.50, as schematically represented
in Fig. 5, along the [100]m zone axis (subindex m refers to the
monoclinic cell), showing a fourteenfold superlattice along (211):

and equivalent directions.

-3. A series of maxima corresponding to three domains of the previously
quoted orthorhombic phase, as schematically shown in Fig. 6, where a

sixfold superlattice along (211)* and equivalent directions is seen.
C

This microdomain texture formed by the simultaneous presence
of domains of the monoclinic phase and of the orthorhombic phase, leads
to XRD patterns with broadened lines as previously described. The
presence of both phases seems to be detected in these spectra since the
relative intensities of the peaks chaﬁge with the composition; pure

monoclinic phase is only obtained for BaFeO2 50 (16).
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According to that, and on the basis of the domain texture
observed in Fig. 4b, the ED pattern of Fig. 4a can be interpreted as the

superposition of three types of diffraction maxima:

-1. Very strong spots corresponding to a cubic perovskite type

substructure along the [111] zone axis.
. (04

-2. Another set of maxima which can be interpreted as a superposition of
three domains of monoclinic BaFeOz.so’ as schematically represented
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This microdomain texture formed by the simultaneous presence
of domains of the monoclinic phase and of the orthorhombic phase, leads
to XRD patterns with broadened lines as previously described. The
presence of both phases seems to be detected in these spectra since the
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BaFeO
2.54

Increasing the amount of Fe'* the monoclinic phase disapears,
as it can be seen in the ED pattern along [111]0 of BzatFeOZ.54 (Fig. T7a).
All the spots can be indexed according to the three domains of the
orthorhombic phase. The corresponding electron micrograph (Fig. 7b)
shows only the three domains of the orthorhombic phase at angles of 60°

according to the observed fringes , which are along the §211 and
C

v 8197,

directions.

8112¢

Fig. 7

a. ED pattern of the BaFeO2 54
material along the [111] zone

axis.Only weak superstructures
spots of the orthorhombic
phase are visible.

b. Corresponding electron
micrograph showing three sets
of domains in which

interplanar distances of 10 A
are seen.
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By tilting around the (211)* axis, the electron diffraction
C
pattern along the [011] zone axis is obtained (Fig. 8a). No more than
c
one domain is observed since in this projection, as schematically

represented in Fig. 8b, only the sixfold superlattice along the (211):

direction is seen.

Fig. 8 a. ED pattern of BaFeO2 54 along the [Oli]G zone axis. Very
weak superstructure spots are seen along the (211)3 direction.

b. Schematic representation of the (011) reciprocal plane.
C
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In agreement with ED results, XRD pattern of BaFe02_54 is
likely characteristic of the orthorhombic phase. Due to the observed
domain texture, the diffraction peaks corresponding - to the cubic
sublattice are broadened and even splitted and additional weak peaks:
appear. This pattern can be indeed indexed with the orthorhombic cell
parameters determined by ED data (a ~ 7 &, b ~ 5.7 & and ¢ ~ 10 &) but
refinement is not worthwhile as cell parameters are large and peaks

little resolved as a consequence of the domain texture.

At this point it is worth mentioning that other
perovskite-related ferrites (22-26) showing a domain texture gave also
XRD patterns formed by relatively broad peaks indexable with a cubic
perovskite-type unit cell, the real superstructure cell being determined
only by electron diffraction. The formation of this type of crystals is
due to a random distribution of structural entities; due to the basic
cubic symmetry of the perovskite sublattice, this can happen in any of

the three directions of the space.

When B&F802-54 material is left for a few minutes under the
electron beam a progressive decreasing of the superstructure spots ‘is
observed. Fig. 9a shows the ED patterp along the [lii]c in the course of
the transformation and Fig.9b the same projection after complete
transformation. Only the diffraction maxima corresponding to the cubic
subcell remain. It is reasonable to think that the position of heavy
atoms such as barium and iron remain almost unchanged. After
transformation under the electron beam, oxygen vacancies are likely
distributed at random within the crystal and vacancy ordering of the
orthorhombic phase has disappeared. Both phenomena give obviously cubic

ED pattern.

In a previous work it has been shown that CazLaFeaO8+2 reduces
under the electron beam into two perovskite-related line—phases,CazFeZO5
and LaFeOa, which, under these conditions, appear to be
thermodynamically more stable (25). In such a process, the elimination
of oxygen is accompanied by the simultaneous diffusion of calcium and

lanthanum ions, which according to diffusion data move somewhat faster
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than Fe ions (27,28). In BaFeO2 54 only diffusion of oxygen ions must
occur,as it is difficult to determine if a reduction process takes

place since none ordered material is obtained.

Fig. 9 ED pattern of BaFeO2 54 along [111] (a) at the beginning of
- [o]

the transformation under the electron beam and (b) after

complete transformation.

" BaFeO -BaFeO
2.56 2.64

Two types of crystals are observed in the Ba.FeOz.56 mgterial.
The first one, which is by far the most abundant, shows ED patterns and
micrographs similar to those previously described for the BaFeOz’sq. The
second type are of the 6H structural type. The amount of this phase is
so small that it cannot be observed by X-ray diffractidn, It is worth
recalling that this XRD pattern, indexed on the basis of a tetragonalv

phase by M. Zanne (10),corresponds in fact to the orthorhombic phase.
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A similar situation is observed in BaFeO2 57 BaFeO2 60 and
BaFeO2 64 samples; the amount of the 6H phase gradually increases with
the Fe'* content. As mentioned above, this 1is reflected in the

corresponding XRD patterns characteristic of a two phase composition

range.

Conclusion

According to these results, the 0.35 < y < 0.50 composition

range can be divided in to three domains :

- 0.35 < y < 0.44 : a phase mixture of the 6H hexagonal phase and of
BaFeO2 65.2 56 the orthorhombic phase with a microdomain texture.

- 0.44 < y < 0.46 : a phase of orthorhombic symmetry in which the
BaFeO nonstoichiometry is accommodated through the

2.56-2.54
formation of microdomain.

- 0.46 < y < 0.50 : a phase showing the intergrowth of six type of

BaFeO

domains :three corresponding to monoclinic Ba Fe O
2.54-2.50+8 2 28

and three to the previous orthorhombic phase.

It should be pointed out that the orthorhombic phase only
exists in a very narrow composition range, 8 to 12% Fet* (0.44 < y <

0.46).

In a previous work (19), we have shown that the limit of
composition of pure hexagonal phases was Ba.FeOz_65 (30% Fe4+). We should
note that for lower Fe'* content, no other structural type intermediate
between the 6H and 3C seems to appear. We really think that either the
orthorhombic phase or the monoclinic phase have close cubic packing, but
vacancy ordering in these phases is obviously different and still

unknown.
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111.4. ETUDE DE LA PHASE DE SYMETRIE HEXAGONALE TYPE 6H

ITI1.4.1. OXYGEN VACANCY DISTRIBUTiON IN 6H BaFeO (0.20 < Y < 0.35)

3-y

acceptée dans le JOURNAL OF SOLID STATE CHEMISTRY

ABSTRACT

- An electron diffraction and microscopy
study in the BaFeo‘a_y (0.25 < y.< 0.35) system has
been performed. For 0.25 <y < 0.3 values a phase
of average composition BaFe02-75 intergrows, in a
disordered way with a cubic type phase of
composition close to BaFeoz.so' For 0.20 <y < 0.25
only a single 6H-type structure is observed. On the
basis of these results and of a previous Mossbauer

resonance study several models of vacancy ordering

are discussed.
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INTRODUCTION

AMO3 perovskites are usually described as a stacking
sequence of AO3 layers, M cations occupying a fraction of the
octahedral holes. If the packing is close cubic, a cubic perovskite is
obtained and only three layers are necessary to describe the unit cell
so-called ccc sequence., For a hexagonal close packing the BaNiO3
structural type is obtained (1), only two layers being necessary to
compléte the wunit cell ( hhh sequence). Between both terms, several
phases can be described (2,3). Thus the 6H structural type
characteristic of BaTiO3 (4) is formed by a sequence hcchece of AO3
layers, i.e., two octahedra sharing faces linked by octahedra sharing

corners.

In the BaFeOa_y system, the 6H-type is, as previously reported
(5,6), stable in a wide composition range. We have observed that,
according to the method of preparation, materials between BaFeOZ_BO and
BaFeOz'65 show this structural type, all their powder X-ray diffraction

data being similar to that of BaTiOg.

We describe in this paper a study of the BaFeOa_ system by
electron diffraction and microscopy which allows to establish the
relationship between the 6H structural type and the AMO3 cubic
perovskite. These results and those obtained by Méssbauer spectroscopy
(7) }1ead to propose several models for describing the vacancy

accommodation as a function of the coordination of Fe atoms.

- EXPERIMENTAL

Samples were prepared either by solid state reaction from BaO2
and a—Fe203 or from the decomposition of a solution of barium and iroc
nitrates solution (8). In both cases, the starting materials were
heated at 890°C, a material with BaFeOZ_56 compositiop being obtained.
Then, several annealings were performed; the obtained materials are

listed in Table 1.
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Table I
Obtained materials in the BaFeO3 system (0.20 < y < 0.35)
. -y
T(°C) Fe4+(%) Composition

650 56 BaFeO

2.78
680 50 BaFeO

2.75
700 46 BaFeO

2.73
750 38 BaFeO

2.69
780 30 BaFeO

2.65

The chemical composition has - been obtained by determining the
iron oxidation state with a K20r207 solution after dissolving the sample

in 3 HC1 with an excess of Mohr salt.

Electron diffraction and microscopy have been performed on a
JEOL 200 CX electron microscope fitted with a double tilting goniometer
stage kindly lent to us by the INPG (Saint Martin d’Heres, France).

RESULTS AND DISCUSSION

Fig. 1 shows the electron diffraction pattern of BaFeOz_
along the [010]h zone axis which is parallel to the [011]C projection
of the cubic perovskite sublattice. The electron diffraction pattern of
the same sample corresponding to the [001]h // [l-ﬁ]C zone axis 1is
shown in Fig. 2 (Subindexes h and ¢ refer to hexagonal and cubic type
unit cells, respectively). A sixfold superlattice along the [1ii]: and
two threefold superlattices along the [211]: and [121]: are seen.
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Fig. 1. Electron diffraction pattern of BaFeO2 75 along the
[010]h // [011] zone axis.
C

Fig. 2. Electron diffraction pattern of BaFeO2 e corresponding to
the [001] // [111] zone axis.
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From these results the following relationship between the
pseudocubic reciprocal subcell and the 6H hexagonal type reciprocal

cell can be established :

M
a: = 1/3 [211]: al”* 2/3 1/3 1/3 al*
b: = 1/3 [121]: b = 1/3 2/3 1/3 b (1]
* - TT X by by
ch = 1/6 [111]C c N 1/6 1/6 1/6 c .

As it is well known if [a ]: = M [a]" the relationship

between both direct cells is expressed by [a]h = ([M ]"1)t fal] , which,
C

according to eq. [1], is :

a 0 1 a
b = 0 1 1 b (2]
C § § (o4

h (o]

From these results a relationship between both cubic and hexagonal

structural parameters can be obtained :

a = a + c ; = /2 a
_h _c _c h _ ¢
b = b - ¢ 5 b = 7/2 a
~_h c c_ _ h _ c
c = 2a - 2b -2c ;¢ = 2/3 a

h c c c h c

- Fig. 3a schematizes the relationship between the cubic and
the hexagonal reciprocal cells while Fig. 3b shows such a relation

between both direct cells.

Fig. 4a shows the hexagonal cell structural model along
[110]h. It can be observed that, following the ¢ axis, couples of
octahedra sharing faces and tilted 180° with respect to the next
octahedra couple, are separated by a cubic layer, i.e., an octahedron
sharing vertices. This sequence justifies the sixfold superlattice along

this direction.

On the other hand [211] and [121] are equivalent to the

C C
[100]h and [010]h directions. As a consequence of the octahedra relative
disposition schematically represented in Fig. 4b, a threefold

superlattice with respect to the cubic cell appears in both directions.
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Fig. 3 a. Schematic represehtation of the 6H-type reciprocal lattice
sﬁowing their relative orientation with respect to the
cubic perovskite reciprocal cell. »

b. Schematic representation of both hexagonal and cubic

directs cell.
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Fig. 4 a. Structural model of the 6H-type phase.

b. Schematic representation of the (ab) plane corresponding to

the 6H structural type.
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As we have previously mentioned, powder X-ray diffraction
patterns of materials in the BaFeOZIBO—BaFeOZ.GS composition range
were similar and identical to that shown by BaTiOa. Even the electron
diffraction patterns of this stoichiometric compound are identical to
those observed for BaFe02.75 (8.3% of vacancies). Fig. 5a and 5b show
the electron diffraction patterns along [010]h and corresponding

micrographs for BaFeO2 and BaTiOa, respectively.
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Fig. 5 a. Electron micrograph and corresponding electron diffraction
pattern of BaFeO2 5 along the [010]h zone axis.
b. Idem for BaTiOB.
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However, when the Fe4+ amount decreases,some differences
appear., Fig 6 shows the structure image corresponding to BaFeOz’7o along
[OlO]h. It can be observed that BaFeOz‘75 is apparently ordered while
EuaFeOz.70 shows stacking faults along the <. axis which are marked by an
arrow. In these areas, d-spacings of 4&2 making 45° with the (001)h
planes are observed, which can be attributed to a cubic sublattice. Both
samples have been annealed following an identical path (8), suggesting
that the differences observed can be related to their different
composition. If this is true, and we assume that the composition in the

the composition in the arrowed

»

ordered phase is close to BaFeOz‘7
domains must correspond to a lower oxygen content leading to a
composition of BaFe02.70, These results seem to indicate that when the
Fe'* amount decreases, the AO3 packing changes from hexagonal to
cubic, since the Goldchsmidt factor decreases (9) due to the increasing

of the atomic radius of M cations.

Fig. 6. Electron microscopic image of BaFeO2 0 showing a disordered

intergrowth of BaFeO2 5 with a cubic phase.
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In a previous study (7), the interpretation of the Mdssbauer
spectrum obtained for a composition close to BaFeO2 5 (7), had led to the

following ideal cationic distribution :

- 50% of high spin Fe'* in [V] coordination
- 50% of Fe ‘*in [VI] coordination

~ No tetrahedral coordination was detected.

The ensemble of results obtained by electron diffraction and
microscopy and MOssbauer spectroscopy allows to propose the following

conclusions :

-The phase without extended defects shows a chemical composition
close to BaFeO2 5 with 50% Fe'* in [V] coordination and 50% Fe>*

in octahedral sites.

-No differences are observed by electron diffraction between
BaFeO2 5 and BaTiOa,suggesting that vacancies are either at
random or ordered in such a manner that a 6H-type cell is

maintained.

In order to keep a 6H-type unit cell for the BaFeO2 75
composition without formation of a superlattice due to oxygen vacancy

ordering, two solutions can be imagined :

1.To choose a sequence that yields to obtain the same 6H-type
cell (hcchech) in such a way that the oxygen composition in the h

planes (and in the ¢ planes) is different.

h AO3 This leads to several solutions
-x
c AO2 . (0<x<0.25) supposing in every case a disorder
-O+X .
c AO3 of the vacancies in the (ab) planes. The
-X
h AO2 s only restriction 1is that: the partial
- +X
c AO3 ordering cannot result in the formation
-X
c AO of tetrahedra.
2.5+x
h AO
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Among these possibilities, it is interesting to considerer

the anionic distribution

in the AO3 layers is as follows:

h AO3 In this case, we could suppose that

c Aoz.s oxygen vacancies are either distributed at
AO3 random in the A02.75 layers, as shown in
AOz_5 Fig. 7a, or ordered, as schematized in

c AO3 Fig.7b, inducing an orthorhombic superlattice

c A02_5 in the (ab) hexagonal plane. This ordering
AO3 leads to a unit cell with two parameters that

are parallel to the b and ¢ hexagonal axes
and the third one, perpendicular to them, would follow the [210]h
direction.

Fig. 7. Schematic représentation of an AO2

b) « Ba

» 0 vacancy

layer showing :
50 y g

a. Anionic distribution at random.

b. Ordering of the oxygen vacancies. The orthorhombic cell

resulting is outlined.
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If we represent schematically the patterns of
all the spots of

(Fig 8a and b) in such a way that if we consider the extinctions shown

Figs. 1 and 2,

can be indexed on an orthorhombic cell

the basis
in both figures, no differences can be detected between the patterns of
this new phase and of that corresponding to the previous 6H type cell.
Besides, only reflections (hkl) when (h+k)=2n appear in the electron
diffraction pattern corresponding to the [Oli]h// [011]o zone axis (Fig
9a) Fig.9b the

orthorhombic cell).

which is schematized in (Subindex o refers to

According to these extinctions C222 , Cmm and Cmm2

space groups are possible (10).

11 300 211 220
11.1p o e o e o @ P oF 0 % P
e O e O e O e o) ° o
200p
e O e O @ o e ° o) °
101 110
) o] ® 0 ' 0 ® @ P 0 9 P 0
100p 2000
) o) ® o) ) o] ° 130h O °
%elo 3o 2Ql0 e O o o ° 0
001h 101h 211 010h 011_
@ '3% %% e o ‘@F ® o ‘p
000 100 000 ' 020
b
a .
(hol) , h=2n (hoo) , h=2n
(hoo) , h=2n (o ko) , k=2n
(h ko) , h+k=2n

Fig. 8. Schematic representation of the electron diffraction patterns

shown in Figs. 1 and 2. Void dots correspond to systematic

extinctions.

a. [010]h // [010]O

Zone axis :

b. [001]h // [001]o




Fig. 9
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11
2"’ o) ° o)
o) ° o] °
° o) ° o)
o %° o °
211
200, 215
100 * ©
1000 111, o o
1i1h
o %o ° o]
000
b (hk1), h+k=2n

a. Electron diffraction pattern of BaFeO2 75 along
[oﬁ]h // (0111 .
o
b. Schematic representation of the above pattern showing the

extinctions for the orthorhombic cell.
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From these results, it follows that the relationship between
the orthorhombic and hexagonal reciprocal cells (see Fig. 104) is given

by the expression :

* 1/2 0 *
= 172 1 0 b [4]
c 0 0 1 C
o h

And the corresponding relationship beteen both direct cells
(Fig.10b) by :

1
b = 1o 1 0 b [5]
c 0 c
o h

Then, the structural parameters are related by means of the

expressions :

a =2a + b ; = /3 a

_o _h h o h

b = b ; = b (6]
_o _h o h

c = c ;¢ = ¢
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Fig. 10

a. Schematic represgentation of
the relationship between the
orthorhombic and pseudocubic
reciprocal cell .

b. Idem for the direct cells.
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2. The second solution consists in considering that all h
planes (and in the same way all the c planes) have the same composition.
In order to obtain a BaFeOZI75 averqge composition following the
stacking sequence (hcc)z, it is necessary to solve the following

equation :

200 + A0 = A O [7]
x y 3 8.25

x and y being the oxygen of the ¢ and h layers, respectively.

According to previous results (11) it can be supposed
that the lower composition for a given layer is AO2 5 Thus, the

possible values for x and y will be in the 2.5 < x < 3.0 range.

Among several solutions we would like +to emphasize the
following anionic distribution which was previously proposed by

Jacobson (11) from neutron diffraction results.

h AOz.s The oxygen vacancy distribution was

c AOZ.B?S interpreted in terms of formation of

c A02’875 tetrahedra which were not observed in our

h AOZ.5 ' samples by Mo6ssbauer spectroscopy.

c A02.875 According to the composition and

c AOZ.B?S considering the X-ray and electron diffraction,
AOZ‘5 electron microscopy and Missbauer spectroscopy

results, the anionic vacancies (4.16%) should
be distributed at random along the ¢ layers. On the othervhand, the
concentration of oxygen vacancies in the h layers (16.6%) could lead
to some type of ordering. However, since tetrahedra are not observed by
Mossbauer spectroscopy, vacancies in the h layers must be also
disordered in such a way that IV coordination is avoided. According to
this distribution, superstructure spots are not observed in electron

diffraction patterns.

Previous studies on nonstoichiometry in AMO3 perovskites
-y
have clearly shown that the vacancy ordering is a function of y. For
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instance,Komornicki et al (12) hypothesized in perovskite-related
ferrites, that for values of y close to 0.15, oxygen vacancies were
thought to be ordered along rows of various lengths in a statistical
fashion,preserving the perovskite symmetry, these devéloping into
vacancy rows of infinite length as y approach ca. 0.20. When y is ca.
0.25, the vacancy rows order into planes; and for still large values of
y the number of tetrahedral planes increases giving rise, as seen by
electron diffraction and high resolution electron microscopy, to either

disordered intergrowths (13,14) or new ordered phases (15,16).

This model seems to be satisfactory for perovskite-related

* cations fit perfectly either octahedral or tetrahedral

ferrites as Fe>
sites. But for other transition metal cations such as manganese or
copper, different structural modél should be envisaged for describing
the non stoichiometry accommodation. This obviously depends on the

electronic structure of 3d transition metal cations (17). For instance,
for CaMnO3_y_materials, it 'has been given evidence of square pyramidal
coordination which ideally suits Mn>* cations due to Jhon-Teller
effect (18).

In the BaFeOa_ system the accommodation of the
nonstoichiometry follows a different model from that proposed by
Komornicki et al (12), and even for y values higher than 0.25, no
superstructure spots indicative of some kind of ordering with respect to
the stoichiometric BaTiO3 6H-type compound, are seen. Thus, although Fe'*
in [V] coordination is detected, the structural feature governing the
anionic distribution seems to be the presence of coordination polyhedra
sharing faces, since in the materials formed by geometric environments
sharing corners, the high resolution lattice image contrast is easily
used as a criterion to distinguish among the various possibilities of

vacancy ordering even at low y values.

More studies on nonstoichiometric hexagonal perovskites are
necessary to hypothesize about the kind of vacancy ordering as a function

of y.
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IIT.4.2. A MUSSBAUER RESONANCE STUDY OF THE 6H-TYPE BaFeOZ 72

acceptée dans ZEITSCHRIFT FUR ANORGANISCHE (UND ALLGEMEINE) CHEMIE

- ABSTRACT

Thé BaFeOB_ phase whose the structure is related
to the 6H-type  hexagonal perovskite has been
investigated for y = 0.28 using in particular Massbauer
Spectroscopy. An X-ray diffraction analysis of BaFeO2

reveals a quite similar pattern to that of the
stoichiometric 6H~BaTiOa, but Moéssbauer resonance data
show the oxygen vacancies to result likely in the
formation of distorted pyramidal sites containing high

spin iron (IV).
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INTRODUCTION

The barium-iron-oxygen system has been rather extensively
investigated since Ward et al. obtained for the first time in 1946
the non-stoichiometric cubic perovskite BaBFeBO21 (i.e. BaFeOz.sz) (1).
Several phases formulated BaFe3+tFe;+O3 v have been characterized; their

composition -i.e. the Fe'* rate (t) and correlatively the oxygen

deficiency y = _?E - depend largely on the way in which the compounds
have been prepared ( thermal treatment (T
materials) (2-8).

» Py ), nature of the starting
2

Most previous results were in fact contradictory and recently
we have reinvestigated the system having in mind indentifying the
various phases and their composition range as a function of y
(0 <y <0.5) (9).

According to the composition, the following phases have been

identified :

- Ba.FeOz'gg_zq87 (0.74 < t < 0.86) : a hexagonal 12H-type
phase, v

- BaFeOz,Bo—z.ss (0.30 < t < 0.60) :.a hexagonal 6H-type phase,

- BaFeOz“S?_Z51 (0.02 < t 5 0.14) cubic-type" phases

corresponding to complex microstructures,
- BaFeO2 . (t = 0) : a monoclinic phase.

Intermediate compositions belong to two-phase domains.

In the non-stoichiometric perovskites of the SrFeO3 (1/m)
- n

series (SrFeOS_ phases) (10) or of the (La,A)“FenOan_1 series (A =
Ca,Sr) (11,12) vacancy ordering occurs in a cubic-type stacking
according to Ward’s nomenclature (13); Substitution of barium for
calcium or strontium, whose ionic radius is somewhat larger (rcaz+ =
1.34 R ; r .2+ = 1.44 & ; o 2+ 1.61 &) (14) leads usually to new

structures containing partially or totally hexagonal stackings. Thus in

a recent research we have found that BaZFeZO5 corresponsding to the
upper limit value of y, i.e. 0.50, does not crystallize with the

well-known brownmillerite structure of CazFeZO5 or SrzFeZO5 but in a
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structure involving certainly a more complex vacancy ordering which has
not been so far established (15-17). When the Felt rate increéses,
hexagonal stackings induced by the increase of the so-called tolerance
factor of Goldschmidt, arise and the y = 0.35 composition appears in any

case to be the limit of pure cubic stacking.

This work deals with a MoOssbauer resonance study of the

6H-type phase which is the most stable phase in this system.

EXPERIMENTAL

Two GH—BaFeOS_y phases were prepared by solid state reaction
starting from a stoichiometric mixture of _57Fe enriched a—Fe203 and
BaOz. This mixture was first ground and then fired at 900°C for two days
and ground again and finally annealed for two more days at 800°C (sample
A) or 700°C (sample B).

The composition was determined using a chemical analysis

(Mohr salt method) of the Fe'* rate.

The X-ray diffraction patterns were typical of the
" 6H-structure of the isostructura; gstoichiometric BaTiO3 phase. A
representation is given in Fig. 1 (18). It should be pointed out that no
superstructure lines were observed in the sample B pattern ( a HRTEM
study which will be soon published is consistent with this result).
Sample A pattern was roughly similar but with some small adittional

peaks characteristic of a cubic perovskite.
Crystallographic data are reported in Table I.

The Mossbauer resonance spectra were obtained with a constant
acceleration Halder-type spectrometer with a room temperature geometry.
The samples cointained less than 0.5 mg 57Fe per cmz, a concentration

for which line broédening due to thickness effects is hardly noticeable.



The spectrum at 4.2 K was

cryostat.
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recorded using a variable temperature

All isomer shifts reported in this work refer to natural iron

at room temperature.

Table I

Crystallographic data of BaFeO3 v phases.

Sample

Composition

Crystallographic
parameters

BaFeO
2.63

>4
1

5.686 + 0.001
13.96 + 0.01

BaFeO
2.72

5.690 + 0.003
13.98 + 0.01

"

Fig. 1

Schematic representation of
the structure of the 6H-type

perovskite.
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The M&ssbauer spectrum of sample A (i.e. with a BaFeO2
composition) recorded at room temperature is reported in Fig. 2b. It
clearly shows the existence of a two-phase mixture confirming the
previous X-ray diffraction results and the composition limit of the
6H-phase (y ~ 0.35). The main paramagnetic component is quite similar to
the spectrum of sample B (Fig. 2 c). Additional peaks correspond to a
phase magnetically ordered at room temperature and are likely those of
BazFeZO5 (Fig. 2a). (A Mossbauer resonance study of this compound will

be reported elsewhere).

The spectra obtained for pure BaFeO2 . (sample B) are

reported in Fig. 3.

At 293 K the spectrum (Fig. 3a) characterizes a paramagnetic
sample but the broad non-symmetrical peak observed shows the existence

of distinct types of iron.

At low temperature the spectrum indicates a magnetic ordering
(as expected from magnetic measurements which give TN ~ 40 K) and two
different sextuplets can be detected (19).

In a first step a mathematical fitting assuming Lorentzian
peaks has led to consider two types of iron (type # 1 and # 2). Then
refinement of the Mossbauer parameters showed an important and abnormal
widening of the peaks, to such an extent that the spectra had to be
fitted assuming for both sites a distribution either of guadrupolar
splittings at room temperature. The isomer shifts were preliminarily
determined for a given type (61 and 62) then fixed as well as the width
of the peaks (I' = 0.25 mm.s'i). The amount of the various iron species
were determined from the area ratio assuming identical recoil free

fractions.

The results of the refinement are reported in Table II.
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TABLE I1

Mossbauer parameters of BaFeO2 -

T(K) Iron & ; <A H(T) %
type (+ 0.01 mm.s™ ') (£ 0.02 mm.s™ ') | (+ 0.5T) | ( 2)
#1 0.36 0.36 - 49
293
# 2 -0.06 0.32 - 51
#1 0.47 - 48.8 59
4.2
# 2 -0.15 - 28.1 41

DISCUSSION

Iron type # 1

The respective values of the hyperfine field at 4.2 K and of
the isomer shift at 293 K are indeed typical of iron (IIl) in octahedral
oxygen surrounding (20). Similar values had been previously obtained in
of general

non-stoichiometric ferrite

SrFe0 (21-23).
3-y

formula La Ca FeO or
1 2y 3

4

Furthermore the thermal variation of the isomer shift (A&(T)x
+0.11 mm.snl) is consistent with a Debye temperature (eD ~ 500 K) which

characterizes strong covalent bonds in a barium iron oxide (23).

Iron type # 2

At room temperature the value of the isomer shift close to
0 mm.s'1 allows to conclude that the oxidation state of iron is nearly 4.
This value was usually found for typical iron (IV) oxides such as CaFeO3

or SrFeO3 or in mixed valency compounds in which the oxidation state of
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iron is close to 4. (24-26).

Nevertheless at 4.2 K the isomer shift is much lower (6

-0.15 mm.s_I) than the corresponding value obtained for SrFeO3 (6
4+0.10 mm.s'l). It should be noticed, however, that in the latter
compound d-electrons are itinerant and that the spin configuration is
not clearly established. Conversely the obtained value is higher than
the isomer shifts detected for various other iron species (see Fig. 4
(20)). It appears that the value for iron type # 2 is relatively
close to that mentioned in BaO.SOLal.éoLio.soFeo.5004 (& ~ -0.10 mm.s*l)
(27,28). In this iron (IV) compound, Demazeau et al. showed that a high
spin configuration of tetravalent iron can be stabilized in a strongly
elongated octahedral site. In addition the value of the hyperfine field

is rather similar, so that it can be assumed that in BaFe02 72" iron

type # 2 corresponds to high spin iron (1V).

With an Oh symmetry the Tanabe-Sugano diagram shows that the
high spin configuration of tetravalent iron (SEg ground term) is
stabilized if the Dg/B ratio is lower than 2.7, the 1low spin
configuration (i.e. with a 3T1g term) being stabilized when the Dg/B >
2.7.

: On the other hand, on the basis of simple assumptions B.
Buffat et al. have proposed a model and new diagrams for lower symmetry
sites (29). For instance, for the d? electronic configuration (e.g. that
of Fe4+) the high spin state can be stabilized in an oxygen surrounding
provided that a structural distortion gives rise to an orbital splitting
as represented in Fig. bHa. Such a splitting may result from a D4h
symmetry of an elongated octahedron or can be the consequence of a
pyramidal site (C4v symmetry). which arises indeed easily from the
oxygen vacancies occuring in the BaFeOz.72 lattice (Fig. 5b}. Such an

assumption appears actually the most realistic.
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In addition the value of the isomer shift, sligtly lower than
that relative to an octahedral site strengthens the hypothesis of a

lower coordination.

It may be surprising indeed that Fe'*-0 bonds are broken
rather than weaker Fe>*-0 bonds, but the smaller size of the iron (IV)

may in fact account for the coordination drop.

CONCLUSION

The interpretation of the Mossbauer spectrum of BaFeO2 72 at
4.2 K which corresponds to a 6H-phase in the BaFeO3 gystem, led us to
conclude that two iron sites containing preferentially iron (III) and
(IV), both with a high spin configuration, appear; the last one is
stabilized with CN [5]. Therefore, according to the peak surface area
(see Table II) the composition obtained from the refinement of Mossbauer
. 3+ 44+

parameters 1is BaFe Fe

0.59 0.41 2.71°
from the chemical analysis (BaFeO

a value very close to that deduced

2.7210.01)'

On the other hand, on the base of our data (Table II), we can

propose as a first approximation the folllowing cationic distribution :

- 41% Fe (1V) would be in pyramidal or geometrically

related C‘1 sites (i.e. "FeO2 50" composition).
v N
- 49% Fe(III) in 0h sites ("FeOa") and 10% Fe (III) in
related C sites ("Fe0 ").
av 2.50

leading to a BaFeO2 745 composition in good agreement too with the

chemical composition.

At rising temperature the isomer shifts should normally
decrease as observed for iron (III) (type # 1 in Table II). But for iron
(IV) (type # 2) it increases and the value obtained at room temperature
(6 =~ -0.06 mm.s_1) is intermediate between those usually expected for

Fe>* (&6 ~ 0.35 - 0.40 mm.s-') or Fe'* (for a high spin state & ~ -0.16 -



-113-

0.20 mm.s'l) (20).

Thus we can assume that at room temperature still subsist both
Fe3* ions trapping electrons in 0h gsites and average valency iron with

"short range delocalized electrons'.

According to the chemical composition, the mean oxidation
state of these ions could be +3.82. Starting from the respective
percentages calculated for both sites, the general formula at room

temperature can be formally written in the following form

3+ 3.82+
Fe Fe .
Ba( 0.49)oh( 0.51 )[5] 2.71

Electrical conductivity measurements (Fig. 6) characterize
thermally activated mechanism with a rather high activation energy (AE ~
0.30 eV) confirming the existence of an electron localization at low
temperature and involving probably a hopping mechanism at room

temperature. It implies indeed both iron types.

logg(atm™)

C g

i 2 3 4 5 6 7 1071

Fig. 6. Variation of the electrical conductivity of BaFeO2 - vs.

reciprocal absolute temperature.
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Finally it appears that the oxygen non-stoichiometry results
mainly in the formation of 5-fold coordinated sites. The ideal
composition should be Ba.FeOZ‘75 for which half of iron atoms would be
Fe3* in Oh sites and half Fe®* in more or less distorted pyramidal

sites.

This type of non-stoichiometry distinguishes clearly the
barium oxides from the homologous calcium and strontium ones where
departure of oxygen gives rise to tetrahedral Fe>* sites and where
disproportionation 6f octahedrally surrounded iron (IV) into iron (111)
and (V) have been reported (12, 21-23). This major behavior difference
should be related indeed to the structure modification, i.e. the

formation of blocks of two face sharing octahedra in a 6H-type lattice.
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I1I.4.3. PROPRIETES MAGNETIQUES

La figure 1 représente 1’évolution thermique de 1’inverse
de la susceptibilité molaire, x;1 de la phase 6H de composition
BaFe02.75' Cette courbe montre 1l’existence d’un large minimum dans le
domaine 50-60 K. En dega de 50 K, 1’évolution de 1’aimantation en
fonction du champ magnétique est caractéristique d’un composé
antiferromagnétique avec une trés faible composante ferromagnétique
(1074 pB)..Ceci confirme les résultats de spectroscopie Mossbauer qui
montrent & basse température 1la présence d’un ordre magnétique

(cf. Chap. 111.4.2).

Dans le domaine paramagnétique, deux comportements peuvent

étre distingués:

-0 K<T <240 K : C, = 0.885 uem.CGS
= -40 K

- 250 K ¢ T < 350 K : CM = 1.320 uem.CGS
6 = -211 K
P

CM et Op sont respectivement les valeurs
expérimentales de la constante de Curie et de la température de Curie

paramagnétique.

Compte tenu des valeurs négatives de Bp, il semble que les
interactions magnétiques antiferromagnétiques soient prépondérantes au
sein de ce composé. En revanche, sur la base des résultats de

spectroscopie Mdssbauer (1Fe3+ spin fort, 1 Fe'*

spin fort (cf. chap.
1I1.4.2.)), les valeurs expérimentales des constantes de Curie au
demeurant trés faibles apparaissent incohérentes et difficiles a

expliquer.

Ceci pourrait provenir d’une structure magnétique treés
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X: (u.mCGS)“
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Fig. 1. Evolution thermique de 1’inverse de la susceptibilité molaire de

BaFeO .
2.75

particuliére dans laquelle on aurait deux types d’interactions
magnétiques : 'des interactions antiferromagnétiques trés fortes entre
les octaédres (ou les pyramides) & sommets communs et de faibles
interactions entre les octaédres (ou les pyramides) & faces (ou arétes )
communes. Dans ce dernier cas, les interactions Fe-0-Fe (d‘-d4 ou
ds—ds) a 90" peuvent étre a la fois ferro- ou antiferromagnétiques (1)
conduisant finalement & un couplage relativement faible. De ce fait, le
large maximum de susceptibilité (50-60 K) pourrait correspondre a la
disparition de ces couplages faibles, le véritable domaine

paramagnétique n’'étant obtenu qu’au dela de 260 K.

Les valeurs calculées de la constante de Curie dans diverses

hypothéses, sont rassemblées dans le tableau suivant :
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TABLEAU 1

Hypothése CM (uem.CGS)

Fe
Fe

R

{sp. fort) 3.7

4+ (sp. fort)

3
Fe~?'

Fe

(sp. fort)
(sp. faible)
(n =2)

2.7

R

4+

3
Fe’*

Fe

(sp. fort) 9.9
(sp. faible)
(n = 0)

R

4+

3+
Fe

(sp. faible)
(n =1)
4+ .
Fe (sp. faible)

(n = 2)

0.7

R

Ces résultats montrent que la constante de Curie expérimentale
anormalement faible ne peut s’expliquer qu’en considérant des
configurations électroniqueé trés inusuelles du Fe?* et du Fe''. M.
Zanne (2) avait déja constaté ce phénoméne et suggéré des structures

électroniques spin faible pour Fe’* et Fe''.

Ceci est en contradiction avec 1’interprétation des résultats
de spectroscopie Mdssbauer qui nous ont conduits 4 considérer le Fe ‘et
Fe" dans un état spin fort. Une étude de cette phase par diffraction de

neutrons est grandement nécessaire.
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I11.5. ETUDE DE LA PHASE DE SYMETRIE HEXAGONAL TYPE 12H

ITI.5.1. A STRUCTURAL STUDY OF 12H-—BaFeO2 93

acceptée dans le EUROPEAN JOURNAL OF SOLID STATE
AND INORGANIC CHEMISTRY

ABSTRACT-- A study by electron diffraction and high resolution
microscopy of the BaFeOa_ system shows that in the
0.07 < y < 0.13 range a perovskite-related phase appears with
12H hexagonal symmetry. The structure of the BnFeOZ-ga compound
has been refined using the Rietveld method on the basis of the

R3m space group. The main etructural features and its

relationehip with the cubic perovskite subcell are discussed.

INTRODUCTION

AMO3 perovskite-related phases may be described as formed
by a close packing of [AO3] layers where the oxygen octahedral
holes are occupied by M atoms. For a c.f.c. oxyden packing,
octahedra share corners and the symmetry is cubic if the
Goldschmidt tolerance factor is equal to 1 or slightly smaller
[1]. For t > 1, [A03] layers have either a cubic (c) or a
hexagonal (h) packing leading to several stacking sequences so

that [MOS] octahedra can share either corners or faces along the

¢ axis.
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The substitution of either A or M cations by other ions of
lower oxidation state can lead to AMO3__y type perovskites when
the M cations are able to adopt several coordinations. Thus,

orthorhombic perovskite-like ferrites AFeO v (A=Ca,Sr,La) give

rise to new ordered perovskite—relatedzzphases for y = 0.5
[2,3], ¥y = 0.33 [4] and v = 0.25 [5], Fe3+ being in octahedral
and tetrahedral layers sharing vertices according to various
stacking sequences. For other y values, nonstoichiometric

compounds with more complex microstructures are obtained [6,7].

However, the accommodation of nonstoichiometry seems to be
less obvious when [Fe06] octahedra share faces. This is the case
of the BaFeOB_y system where, due to the bigger size of barium
occupying A sites, hexagonal phases are frequently obtained. Most
of the previous studies have reported the occurence of a 6H-type
phase depending on the y value and requiring six [A03] hexagonal
layers for describing the unit cell [8-10]. However, very few
studies refer to a 12H structural type. Zanne et al.[11] prepared
BaFeOB_y phases which, according to X-ray powder diffraction
data, were described as isostructural with 12H~BaCrO3 [121,
having R3m space group. The 12H structural type shows actually a
rhombohedral symmetry and can be described as formed by chains of
three octahedra sharing faces linked by corner sharing octahedra.
Twelve [AOB] layers form the (hhcc)3

to describe the unit cell. Later on, Takeda et al. [13,14] have

stacking sequence necessary

also reported the existence of a 12H-type phase on the basis of

crystal X-ray diffraction and Mossbauer spectroscopy data.

In order to understand the nonstoichiometry mechanism in
the BaFeO
3-y

investigation of the 0 < y < 0.5 composition range by X-ray

system, we have undertaken a systematic

diffraction, electron diffraction, HREM and Mossbauer
spectroscopy. As a result of this study, we have pointed out that
in the 0.07 < y < 0,13 range, only a 12H hexagonal-type phase

appears [15]. We describe in this paper the structural features
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of BaFe02_93.

EXPERIMENTAL

BaFeO2 g3 Was prepared by treating under high oxygen

pressure (pO = 1.5 kb.) at 750°C for 48 hours the BaFeO2 75

compound who§e preparation has previously been described [15].

Powder X-ray characterization was performed on a SIEMENS
D-500 diffractometer equipped with a secondary graphite
monochfomator and using CuKa radiation. The pattern for the
Rietveld method refinement was achieved by steps of 0.05° (26)
in the angle range 18°-120°,using a counting time of ten

seconds per point.

Electron diffraction and microscopy have been performed on
a SIEMENS ELMISKOP 102 microscope, fitted out with a double
tilting goniometer stage, kindly lent to us by the " Instituto de
Materiales ", CSIC, Madrid.

The oxidation state of iron was determined by titration

after dilution in 3N HCl with an excess of Mchr salt.

RESULTS AND DISCUSSION

The X-ray powder diffraction pattern of Ba.FeOz.93 can be
indexed on the basis of a hexagonal cell with a= 5.7 & and
c = 27.9 R in good agreement with the results obtained by Zanne
[16] for a phase of a similar composition.

As pointed out in the appendix of reference (17),the
reciprocal unit cell of hexagonal perovskites can be described in

terms of the reciprocal cell of a cubic perovskite, even when
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such a cell is not the true subcell of the hexagonal one. We
use systematically this method in the interpretation of our

electron patterns.

Fig. la shows the electron diffraction pattern along the
[010] zone axis, where a twelvefold superstructure along the
[lii]c and other threefold superstructure following the [211]:
direction can be observed with respect to the perovskite
sublattice. On the other hand, Fig. 1b shows the electron
diffraction pattern corresponding to the [001]h zone axis where
a threefold superlattice of the perovskite structure can be seen
along [121]2. According to these patterns only (hkl) reflections

with -h+k+l = 3n appear, confirming the rhombohedral symmetry
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Fig. 1a - Electron diffraction patterns of BaFeO2 93

-a- [010]h zone axis -b- [OOllh zone axis
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previously proposed [11]. In the following, we will describe this

material, for convenience,

in the hexagonal cell.

From the previous electron diffraction patterns, a
relationship between 12H and the cubic perovskite
reciprocal cell ( which represented in Fig. 2a) can be
established according to the following expression :

* *
= 1/3 [211] 2/3 1/3 1/3
= 1/3 [121]C 1/3 2/3 1/3 b
--Sx - -
c=1/12 [111]C h 1/12 1/12 1/12 c ]
9
/‘l /‘1 211,
I : -
! e
L] Z )_-‘—‘ —- —‘ -
00Ql 2 ‘ 1
N %74\—~ ~ J 8427,
1\ el
| P -
JERY I
110 e
000 I u
I !
; : \B4ii,
o *
PRSP Fig. 2 -a- Schematic
: representation of the BaFeO
) 2.93
- b t:{' - - reciprocal lattice showing the
E E : relative orientation of the
/L - J_< _:I_____ reciprocal hexagonal unit cell
- - ' 9d ; with respect to the pseudocubic

unit cell.
-b- Schematic representation of
the direct

relation between

hexagonal and cubic cells.
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* * -
As [a]h = [M].[a]C implies that [a]h = [(M) 1]t.[a]c, the
relationship between both direct cells (Fig. 2b) is :

a 0 1
b = 0 1 1 b
c 1y 4 4 4 c c

the following relationship between both unit cell parameters

being : &, = a_ +tc_, b = b -c_ ,c, =da - 4b - dc_
Fig.3 shows the electron micrograph corresponding to the
[010]h zone axis. All the observed crystals show a good order.
This feature and the lack of streaking in the electron
diffraction patterns indicates that the anionic vacancies ( whose
concentration in the sample is small (2.3%)) are either randomly
dispersed giving an average 12H structure characteristic of
long-distance disorder of these vacancies , or, if some kind of

ordering exists, it would be non periodic and its contribution to

FIG. 3

Electron microscopic

image of BaFeO
2.93

viewed along [010]h
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the diffraction patterns would appear in the incoherent
background between Bragg reflections. On the other hand, although
a better resolution seems to be necessary to confirm from this
image [17,18] the stacking sequence proposed by Zanne [11], the
interplanar spacings are coherent with the [A03] layer sequence

of the 12H structural type.

In order to confirm the structure previously proposed
[11], we have used the Rietveld method [19] for the X-ray powder

diffraction data for refining the structure of BaFeO In a

first attempt, we have considered the R3m space group 3;3§osed by
Zanne [11]. Although the fit of the pattern using this space group
is reasonably good, the final result leads to sites for Ba and Fe
separated only by 0.96 K. This assumption should be obviously

ruled out.

It is why we performed a new fitting on the basis of the
R3m space group, which is non-centrosymmetrical and can describe
the stacking sequence (hhcc)3 without disorder. In these
conditions the number of atoms in the asymmetrical unit is higher
which obviously results in an increase of the structural
parameters. According to the electron microscopy results, the
oxygen vacancy distribution was assumed to be at random and the
selected starting parameters were those corresponding to the
ideal close packing of the BaO3 layers in the sequence (hhcc)3.
Background contributions were fitted with a polynomial function,

an overall temperature factor being considered.

With these starting parameters, two refinements were
performed. Only in the second one, some restrictions in the
structural parameters were considered as explained in the
following. Fig.4 shows the experimental and calculated
profiles with the difference plotting in absence of any
restriction. R and R values which are 8.59 and 17.77

B WP

respectively, ( RE = 7.28) can be considered as acceptable in
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this kind of refinement [21]. The resulting positions are

listed in Table I, while Table II shows the interatomic

angles and distances. The lattice parameters obtained from
these results are : a = 5.6915(5) & and ¢ = 27.981(1) A.
1.0

) L

z

3 i

é |
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Fig. 4 - X-ray powder diffraction profile for BaFeO2 93 after the
first refinement. Small circles are the experimental points and

the continuous line goes through the calculated points.

TABLE 1

Atomic positions for BaFe02 9 (first refinement)

ATOM x ‘ y z
Ba(1) 2] 0] 0
Ba(2) 0 0 '0.8353(5)
Ba(3) 0 (o] 0.4260(3)
Ba(4) 0 0 0.5815(5)
Fe(1) 0 0 0.117(1)
Fe(2) 0 0 0.204(1)
Fe(3) 0 [¢] 0.305(1)
Fe(4) (¢] 0 0.713(1)
o(1) 0.156(8) ~0.156(8) 0.342(1)
0(2) 0.177(5) -0.177(5) 0.168(2)
0(3) -0.198(5) 0.198(5) 0.094(1)
0(4) -0.140(5) 0.140(5) 0.252(2)
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TABLE I1I
Bond distances (A) and angles (") in BaFeO2 93

Ba(1)-0(1) 2.85(4) Fe(1)-Fe(2) 2.43(3)
Ba(1)-0(3) 3.28(4) Fe(1)-0(2) 2.25(5)
Ba(1)-0(4) 2.94(5) Fe(1)-0(3) 2.06(4)
Ba(2)-0(2) 2.85(3) Fe(2)-Fe(3) 2.84(3)
Ba(2)-0(3) 2.47(5) Fe(2)-0(2) 2.02(4)
Ba(2)-0(4) 3.02(5) Fe(2)-0(4) 1.94(5)
Ba(3)-0(1) 2.82(5) Fe(3)-Fe(4) 3.89(2)
Ba(3)-0(2) 2.62(5) Fe(3)-0(1) 1.84(5)
Ba(3)-0(3) 2.86(3) Fe(3)-0(4) 2.03(5)
Ba(4)-0(1) 3.14(5) Fe(4)-0(1) 2.05(5)
Ba(4)-0(2) 2.71(5) Fe(4)-0(3) 1.88(5)
Ba(4)-0(4) 2.86(3)

0(1)-0(1) 2.68(6)

0(1)-0(3) 2.88(7) 0(3)-Fe(1)-0(2) 84.3
0(1)-0(4) 2.89(8) 0(2)-Fe(2)-0(4) 92.17
0(2)-0(2) 2.66(4) 0(4)-Fe(3)-0(1) 96 .27
0(2)-0(3) 2.79(6) Fe(3)-0(1)-Fe(4) 164 .35
0(2)-0(4) 2.86(7) 0(1)-Fe(4)-0(3) 94 .08

0(3)-0(3) 2.31(4)
0(4)-0(4) 2.40(4)

338 A

Os

2.844A

Fe2

243 4

A : Fo:

Fig.5 Structural model Fig.ﬁ Fe environment

of BaFeO2 93 as a result after the first fit.

of the first refinement
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This fitting leads to a quite irregular structure in which,
as shown in Fig. 5, some octahedra surrounding Fe atoms should
be strongly distorted with respect to others. Fig. 6 shows
the Fe environment in BaFeO as a result of this first

2.93
fitting.

At that stage, two Fe atoms ,Fe(2) and Fe(4), should be
centered in their coordination polyhedra with six similar Fe-0
distances and of the same order of magnitude than those observed
in this kind of oxides [21]. On the contrary, Fe(l) and Fe(3)
should be slightly shifted from the center of the octahedron,
showing three short distances, Fe(1)-0(3) and Fe(3)-0(1) and
three longer ones, Fe(1)-0(2) and Fe(3)-0(4).

In the second refinement, we have considered as a
restriction that the moduli of x coordinates were the same for
the oxygen atoms. Fig. 7 shows the experimental and calculated
profiles with the obtained difference plotting. The RB and pr
values in this case, are 7.47 and 18.04 respectively (RE = 7.47).
The refined atomic positions are reported in Table III, while
the more significant angles and bond distances are listed in

Table IV.
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Fig.7 X-ray powder diffraction profile as a result

of the second fit.
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TABLE III.

Atomic positions for BaFeO2 93 (second refinement)

ATOM x y z
Ba(1) 0 0 0
Ba(2) ¢] 0 0.8936(8)
Ba(3) 0 0 0.4259(3)
Ba(4) 0 0 0.5854(8)
Fe(1) 0 0 0.123(1)
Fe(2) 0 0 0.207(1)
Fe(3) 0 0 0.310(1)
Fe(4) 0 0 0.710(1)
0o(1) 0.178(2) -0.178(2) 0.337(4)
0(2) 0.178(2) -0.178(2) 0.176(1)
0(3) -0.178(2) 0.178(2) 0.090(1}
0(4) -0.178(2) 0.178(2) 0.263(1)
TABLE IV

Bond distances (A) and angles (°) ianaFeO2 53

Ba(1)-0(1) 2.85(1) Fe(1)-Fe(2) 2.35(4)
Ba(1)-0(3) 3.09(9) Fe(1)-0(2) 2.30(3)
Ba(1)-0(4) 2.49(3) Fe(1)-0(3) 1.98(5)
Ba(2)-0(2) 2.85(1) Fe(2)-Fe(3) 2.89(4)
Ba(2)-0(3) 2.76(9) Fe(2)-0(2) 1.96(2)
Ba(2)-0(4) 2.95(4) Fe(2)-0(4) 2.35(3)
Ba(3)-0(1) 3.04(9) "Fe(3)-Fe(4) 3.78(2)
Ba(3)-0(2) 2.8B0(3) Fe(3)-0(1) 1.90(4)
Ba(3)-0(3) 2.85(1) Fe(3)-0(4) 2.21(3)
Ba(4)-0(1) 2.83(1) Fe(4)-0(1) 1.90(7)
Ba(4)-0(2) 2.62(4) Fe(4)-0(3) 2.01(7)
Ba(4)-0(4) 2.8B6(1)

0(1)-0(1) 2.65(1)

0(1)-0(3) 2.87(1) 0(3)-Fe(1)-0(2) 87.5
0(1)-0(4) 2.71(9) 0(2)-Fe(2)-0(4) 87.7
0(2)-0(2) 2.65(1) 0(4)-Fe(3)-0(1) 82.3
0(2)-0(3) 2.97(9) Fe(3)-0(1)-Fe(4) 166.2
0(2)-0(4) 2.99(5) 0(1)-Fe(4)-0(3) 94.6
0(3)-0(3) 2.65(1) '

0(4)-0(4) 2.65(1)

As it can be seen in Fig.8, the structural model thus
obtained is much more symmetrical than the previous one, all
octahedra being identical in this case. The Fe environment is

shown in Fig. 9.
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Fig. 8 Structural model Fig. 9 Iron environment
for BaFeO as a result for the second
2.93 :
of the second refinement. structural model .

Oﬁly Fe(4) whose octahedron shares corners with other
six ones, is almost centered within its coordination polyhedron.
The six Fe-O distances are of the same order of magnitude than
those observed in the previous structural model. On the contrary,
Fe(1), Fe(2) and Fe(3) are shifted from their poiyhedron center
showing three short distances Fe(1)-0(3), Fe(2)-0(2) and
Fe(3)-0(1) and three longer ones Fe(3)-0(2), Fe(2)-0(2) and
Fe(3)-0(4) originating between face sharing octahedra a
Fe(1)-Fe(2) distance shorter than the Fe(2)-Fe(3) distance which

surprisingly does not minimize the electrostatic interactions.

We have to bear in mind that the smaller value of the
oxygen diffusion factor with respect to those of either barium or
iron implies that the atomic positions and occupancy factors

cannot be perfectly‘ determined from X-ray powder diffraction
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data, leading to relatively large errors in the interatomic
distances and bond angles involving the oxygen. For instance, the
average Fe-O distances in face sharing octahedra appears too much

long for Fe3+ and Fe4+ cations.

It is worthwhile emphasizing that the second refinement
gives lower R-values than the first one. This could be due to
the fact that in the first refinement there are more oxygen
positions to be refined and the sensitivity to the oxygen
structure parameters is not sufficient to allow us convérging to
an acceptable minimum. For this reason we consider the
constrained refinement as the more reliable one. However, a study
by neutron diffraction , now in progress, seems to be necessary to
determine a more accurate structure and consequently, the oxygen
positions and the vacancy location. In any case, in spite of the
impossibility to describe correctly the oxygen sublattice, the
cationic arrangement shows that the average structure can be
described as an ordered (hhcc)3 stacking sequence which accounts

well for the R3m space group.
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I11.5.2. ETUDE DES PROPRIETES MAGNETIQUES

La figure 1 représente 1’évolution thermique de 1’inverse de
la susceptibilité magnétique molaire de Ba.FeO2 93 entre 4 et 600 K,

température au-dela de laquelle cette phase n’est plus stable.

Le maximum de susceptibilité observé autour de 280 K et
associé a la disparition d’une faible composante ferromagnétique
(=~ 4.10'311B a 4,2 K) pourrait correspondre a la température d’ordre
magnétique de ce composé. De plus, ceci semble en bon accord avec les
résultats antérieurs obtenus par M. Zanne (1) et T. Takeda (2) qui

annongaient des températures d’ordre respectivement de 250 et 270 K.

Au deld de cette température, on observe un comportement
paramagnétique de type Curie-Weiss avec une constante de Curie molaire,
CM = 0.75 uem.CGS et une température de Curie paramagnétique positive
e ~ 270 K; cette valeur relativement élevée caractérise des

interactions ferromagnétiques fortes .

En revanche, la faible valeur de la constante de Curie ne

a4 et Fe3+ dans des

pourrait s’expliquer que par la présence de Fe
configurations électroniques a spin faible (Cth ~ 0.90 uem.CGS). Une
telle hypothése semble toutefois en désaccord avec des valeurs aussi
élevées de la température d’ordre magnétique et de la susceptibilité
molaire (xM ~ 1500 uem.CGS) qui laissent supposer la participation d’un
nombre d’électrons plus important, c’est-a-dire de configurations

électroniques de spin plus élevé.

Ce comportement magnétique pourrait aussi provenir d’une
structure magnétique particuliére due & la structure 12 H. Des études

par diffraction de neutrons sont nécessaires.
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Fig. 1. Evolutions thermiques (a) de 1’inverse de la susceptibilité

molaire, (b) du moment magnétique de BaFeO2 o
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IT1.6. COMPORTEMENT DES PHASES BaFEO_, A HAUTE TEMPERATURE

Le comportement des phases BaFeO3 a haute température a été

étudié par trois techniques:

1’analyse thermique différentielle (ATD).

1’analyse thermogravimétrique (ATG).

la diffraction de rayons X.

Les mesures d’ATD et ATG ont été réalisées simultanément avec
un appareillage STA781 étalonné avec de 1’alumine recuite a 1400°C. Pour
la diffraction X, nous avons utilisé un diffractométre a comptéur (MRC
monté sur un spectrogoniométre Philips PW 1050) avec une anticathode de
Co. L’échantillon était déposé en film mince sur un résistor de Pt dont

la température était connue.

-1- Ba Fe O
2 2°s

Dans un premier temps des études réalisées sous atmosphére
d’azote pour laquelle PO2 ~ 107> atm. entre 25 et ]200°C,.ne montrent
aucune variation de masse aussi bien a température croissante
que décroissante. En revanche, une transition endothermique réversible
est observée a 870°C. Le diffractogramme dﬁ produit résiduel est

identique & celui de la phase monoclinique de départ.

Les mémes études réalisées sous air (P02 = 0.2 atm.) ne
révélent aucune variation de masse & température croissante et une
légére oxydation a température décroissante correspondant a 1’apparition
de 8% de Fe'* (Fig.1). L'ATD est sensiblement identique a celle réalisée
sous azote si ce n’est que la température de transition est légérement
plus basse (840°C). Le diffractogramme du produit résiduel confirme

1’oxydation, il est identique & celui de BaFeO2 61"
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Fig. 1. Courbes d’ATD et d’ATG relatives a BaFeO2 o

Les diffractogrammes obtenus a diverses températures
(Fig.2) ne montrent aucun changement important avant 600°C. Au-dela de
cette température, 1'intensité relative de certains pics, plus
précisément, ceux correspondant & une perovskite cubique, augmente. A
température voisine de 900°C, le spectre est celui d’une phase de type
perovskite cubique dont les raies de diffraction sont fines et de

paramétre reticulaire a = 4.10 8 (Fig. 3).

Ce type de transition avait déja été observé dans des phases
homologues du cobalt (SrZCOZO5 (1)) et de fer (SrzFeZO5 (2)). Cette
transition, qui se produit sans changement de composition, avait été
interprétée en termes de disparition de 1’ordre des lacunes comme celui
observé dans la structure brownmillérite. Il est raisonnable de penser

qu’un phénoméne similaire a lieu dans BazFeZOS.
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-1
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£00 °C Fig. 2.

Diffractogrammes de BaFeO2

obtenus a diverses
températures.

26°C

Deux hypothéses peuvent étre formulées pour expliquer la

symétrie cubique a haute température :

- La formation de microdomaines de symétrie interne
monoclinique, comme cela 1’avait été observé dans le systéme Ca-La-Fe-0O
(3,4). I1 faut néanmoins souligner que ces microdomaines ne se forment

‘s a s - 4
de maniére stable que grace & 1'apparition de Fe''.
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Fig. 3. Diffractogramme typique de BazFeZO5 a4 température supérieure &
900°C. -

LY

- un désordre des lacunes d’oxygéne a haute température
avec occupation statistique de 1’oxygéne (5/6) dans tous les sites de la

perovskite.

Cette derniére hypothése semble étre corroborée par un étude
récente (L. Fournés et al.(5)) par spectroscopie Mossbauer des phases
SrFeO3 dont le spectre de la phase cubique & haute température ne

-y
comporte qu’un seul singulet caractéristique d’un seul site pour le fer.

11 faut noter que dans le ferrite de baryum BaZFeZO5 deux
transitions ont été observées, 1’une réversible a 900°C (monoclinique &
cubique), 1’autre non-réversible (monoclinique -+ orthorhombique) scus le
faisceau électronique.Bien que les conditions expérimentales soient trés
différentes, on peut se demander s’il existe une relation entre les
phases concernées, c’est-a-dire si la phase orthorhombique est un stade
intermédiaire de 1’ordre des lacunes entre les phases monoclinique et

cubique.

A ce jour, nous n'avons pas pu isoler la phase orthorhombique

qui semble nécéssité des conditions expérimentales particuliéres, a
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savoir, une trempe brutale de 1’échantillon aprés une irradiation sous

le faisceau électronique.

-2- Phases de symétrie hexagonale

La Fig. 4, représente les courbes obtenues en ATG et ATD pour
la phase 12H de composition BaFeOz'93 .

Entre 25 et 400°C, le matériau semble trés stable. Au-dela de
400°C une perte de masse est observée (Am = -0.91 X correspondant & une
réduction BaFeOz_93 - BaFeOz.eo ) et un large pic endothermique se
produit vers 600-650°C. Au-deld de 700°C, la perte d’oxygéne, ou encore
la réduction se poursuit jusqu’a 900°C, température pour laquelle la
variation totale Am est -2.9 % et correspond & la réduction en
BaFeO On notera aussi la présence d’un faible phénoméne

2.50°
endothermique & 900°C.

La diffraction X en fonction de la température (Fig.5) montre
a partir de 600°C, dans le spectre de la phase 12H de départ ,
1’apparition de raies correspondant a4 la phase 6H. A température
croissante les pics de la phase 12H diminuent et apparaissent des pics
de la phase cubique BaFeOz.so de haute température qui subsistent seuls a

partir de 900°C.

Fig. 6.

EXO

Courbes d’ATD et d’ATG

ENDO

\\\//’“‘\\\,/’”""—"""”—' relatives a BaFeO2 .

.93

T(C)

260 abo 60 8do 1000 1200
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Fig. 7. Diffractogrammes de BaFeO2 93 obtenus & diverses températures.
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The system formed by Ba,Fe,Os and LaFeO, has been studied at the microstructural level. Four
different phases, which are metrical multiples of the perovskite cubic cell, appear as a function of the
Ba/La ratio. Their microstructure ranges from three-dimensional multitwinning, as in LaFeO;, to an
apparently stoichiometric line phase of Ba,Fe,O5 composition with parameters a = 23.40(1) A b=
1L.71(1) A, ¢ = 7.05(1) A, and 8 = 98°3(1)’. For 0 < x < 0.25, cubic regions appear within a LaFeO,
matrix. When x = 0.33, a double perovskite cell is intergrown with a single one. Such a single cubic

perovskite is the only phase obtained in the 0.33 <

Introduction

Due to the interest in perovskite-related
ferrites, much work has been devoted to
nonstoichiometry in orthoferrites (/-3). In
particular, our recent work in the Ca,La; -,
FeO;-, system has shown interesting and
novel ways of accommodating composi-
tional variations (4, 5). On the other hand,
the Ba-Fe—-O phase diagram has also been
widely investigated though not conclu-
sively (6-8). Recent work (9) has shown
that presumably due to the bigger size of
barium, oxygen vacancy ordering occurs in
an original way, as recently seen in the case
of Ba,Fe,0s whose structure has a unit cell
different from the usual brownmillerite
structure of Ca,Fe,Os and SrFe,Os (10,
11).

! To whom correspondence should be addressed.
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x < 0.66 range. © 1988 Academic Press, Inc.

In an attempt of clarify some of the mi-
crostructural aspects of these ferrites, we
have undertaken a study of the substitution
of lanthanum by barium in the Ba,La,_,
FeO;_, system, in samples of intermediate
composition between LaFeO; and nonstoi-
chiometric BaFeO;_,. As will be seen be-
low, these materials contain mixed valen-
cies of iron (Fe3*, Fe*") and the ordered
states observed along the composition
range are very different.

Experimental

Samples of the Ba,La,-,FeO;_, system
were prepared by heating stoichiometric
mixtures of BaCO;, La,05, and a-Fe,;05 of
analar quality in air at 1300°C for 3 days.
The homogeneous black products were
quenched to room temperature in the alu-.
mina crucibles used for synthesis.

110
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F1G. 1. Vanation of the Fe'* amount and of the oxy-
gen deficiency versus x.

Powder X-ray diffraction was performed
using a SIEMENS D-500 diffractometer
with a graphite monochromator and CuKa
radiation.

Electron diffraction and microscopy
have been undertaken using a SIEMENS-
ELMISKOP 102 electron microscopy fitted
with a double tilting goniometer stage.

The average oxidation state of iron was
determined by chemical analysis with K,
Cr,05 solution after reaction in 3N HCI
with a known excess of Mohr’s salt. The
results were confirmed by thermogravimet-
ric analysis using a Cahn balance equipped
with a furnace allowing the simultaneous
determination of the weight loss and reac-
tion temperature. The sample (~80 mg) was
usually reduced by hydrogen at 400°C and
250 Torr, according to the following reac-
tion:

BaXLal,x FC;%—F&?J:},O}_(“ —y)2 i)z'
Ba\‘Lal—x Fe}t OB—X/Z

Results and Discussion

The average composition of the samples
obtained by chemical and thermogravi-
metric analysis is shown in Fig. I. It can be
seen that the amount of Fe*' increases
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steadily with barium substitution until it at-
tains 50%. Then, it decreases as steadily in
the same manner. On the other hand, the
oxygen deficiency with respect to the
perovskite composition starts at a lan-
thanum substitution slightly above 33% and
increases continuously.

The powder X-ray data shows three crys-
tallographically distinct phases and an in-
termediate two-phase region. According to
the stoichiometry, the unit cells are:

0 = x = 0.25: Lanthanum orthoferrite
type (/2) with parameters related to the «.
perovskite cell,> a. V2 X a. V2 X 2a.: a =
5.553(2) A, b = 5.567(2) A, and ¢ = 7.867
(3) A for LaFeO; and a = 5.554(4) A,
b = 5567(2) A, and ¢ = 7.867(4) A for
x = 0.25.

0.25 < x = 0.66: Simple cubic perov-
skite. Cell parameter, a. where ¢ = 3.933(1)
A for x = 0.33, a = 3.942(1) A for x = 0.5,
and a = 3.948(1) A for x = 0.66.

0.66 < x = 0.99: Mixture of cubic
perovskite and monoclinic Ba,Fe.Os.

x = 1: Monoclinic Ba-Fe-Os
(9). Cell parameters, 14a./\V6 sin B X
2V2a, X Ta/N17 sin B, i.e., a = 23.40(1)
A, b = 11.711) A, ¢ = 7.05 A, and
B = 98°3(1)'.

If these cells are reduced to the basic
perovskite cell we observe a continuous in-
crease in a. with the composition. This is an
interesting result because in addition to the
size difference between Ba?!" and La‘*t—
X1 rgpee = 1.61 A ad VIIL rie = 1.16 A
(13)—some trivalent iron is oxidized at the
early stages of the substitution (see Fig. 1).
As, indeed, Fe*" is smaller than Fe’*—
0.585 and 0.645 A, respectively (/3)—it ap-
pears that the size of the alkali-metal ion
overrides the small decrease necessarily
produced in the lattice by the smaller and
more highly charged Fe** ions. This is en-
hanced by the fact that for substitutions

2 Subindex c refers to the cubic perovskite unit cell.



-146-

112

F1G. 2. Electron diffraction pattern of the x = 0.25
sample along the [001]. zone axis

with x > 0.50, oxygen vacancies and the
corresponding decreasing Fe** concentra-
tion (Fig. 1) should help to increase the ba-
sic cell size.

PARRAS ET AL.

However, the electron diffraction and
microscopy results show a somewhat dif-
ferent situation.

When x = 0, and as previously shown
(5), we found a LaFeO;-type basic cell
(henceforth called L) which is three-dimen-
sionally multitwinned, that is to say, three-
dimensional twin domains in which the
double perovskite axis is randomly directed
along one of the three possible directions™®

Introducing barium introduces an inter-
esting case of an intergrowth ““phase mix-
ture™ in which, within the same crystal, we

~can observe regions of L and of another

phasc which appears to be a double
perovskite. Figure 2 shows a diffraction
pattern of the x = 0.25 composition which
seems similar to that of the L-phase along
[001].. But, the corresponding micrograph
(Fig. 3) reveals domains with the perovskite
cell alternatively doubled in two directions
and some areas where fringes separated by
3.9 A are crossing at 90°. Although these
regions could be assigned to a single cubic

FiG. 3. Corresponding electron micrograph showing L. twin domains intergrowth with a cubic

perovskite (C).

*Voir ADDENDUM (p.151).
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Fi1G. 4. Electron diffraction pattern of the crystal
shown in Fig. 3 corresponding to the domain called C.

perovskite (Fig. 4), tilting 45° around a
shows an extra spot (located at 1/2 1/2 1/2)
which should not appear unless this region
corresponds to a double perovskite cell
(Fig. 5). If we use a larger selected area
aperture, a combined pattern is observed

FiG. 5. Electron diffraction pattern of the C domain
along the [011]. zone axis corresponding to a double
perovskite.
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FiG. 6. Electron diffraction pattern of the crystal
shown in Fig. 3 along the [011], zone axis.

(Fig. 6). Figure 7 shows the reciprocal sec-
tions corresponding to Figs. 2, 4, 5, and 6,
respectively.

When x = 1/3, i.e., Ba;sLa,;FeO; (or Ba
La;Fe;0q), only a double perovskite pat-
tern appears as opposed to the simple cubic
pattern observed by X-ray diffraction. The
corresponding image is given in Fig. 8.
Some regions of this crystal, however, only
show a single 3.9-A cubic cell. It is worth
emphasizing that beginning with this bar-
ium content (33%), oxygen vacancies ap-
pear in the structure (Fig. 1).

This single cubic cell is the dominant
characteristic of all samples with 172 <1 =

FiG. 7. Schematic representation of the above elec-
tron diffraction patterns within a reciprocal net corre-
sponding . to a single cubic perovskite substructure.
Shadowed planes in (a), (b), (c), and (d) correspond to
Figs. 2, 4, 5, and 6, respectively.
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F1G. 8. Electron micrograph of the x = 1/3 sample along the [011]. zone axis showing domains of a
double perovskite in the matrix of a single one.

2/3, both in X-ray and electron diffraction
patterns.

For higher barium content (x > 2/3) this
cubic cell appears in a normal two-phase
mixture, i.e., nonintergrowth, with Ba,Fe,
Os which is the only phase appearing at
x = 1.

One of the most interesting compositions
found in this system corresponds to x = 1/3
where, as we have already mentioned, a
double perovskite cell coexists with crystal
regions where the structure is simple cubic.
Although in that kind of hybrid crystal it is
very complicated, if at all possible, to es-
tablish in detail the real structure, the fact
that, according to the chemiical analysis we
. do not have oxygen vacancies at this com-
position (see Fig. 1), implies that the dou-
bling of the unit cell is related to barium—
lanthanum ordering in the A position. This
is likely associated to a Fe3*—Fe** ordering

provided that, for electrostatic reasons,
those cations are also in a 1:1 ratio in the
domains. If this is correct, the nondouble
crystal regions should correspond to those
where, for reasons which are not obvious,
such order has not been established. In this
way, the Ba—-La ordering is such that each
barium atom is surrounded by lanthanum
atoms and therefore, a lanthanum atom has
barium atoms as closest A neighbors; a sim-
ilar situation may happen for Fe** and Fe**
ions. Unfortunately, the electron scattering
factors of Ba?* and La’* are so close that
this order cannot be distinguished by X-ray
or electron diffraction.

Nevertheless, one would expect that the
size and charge differences existing be-
tween these two cations will strongly mod-
ify the structure around the A position. If in
the most simple model,; Ba (XII rg,:: = 1.6l
Z\) expands the lattice while La (XII rp g+ =



-149-

DIFFRACTION STUDIES OF Ba,La,. . FeO;._,

1.36 A) contracts it, this will introduce a
distortion of the (Fe—Qg) octahedra which
in the described Ba—-La order will result in a
double cell similar, for example, to that ob-
served in Sc(OH); (/4) where it happens
due to H-bonding, or in A,BB'O¢ perov-
skites such as in Ba,NaReOg (/5). One may
wonder why the whole crystal is not or-
dered in the same way. This seems simply
due to the composition Ba,;la,sFeQy not
being adequate for an ordering described
since this requires equal proportion of Ba
and La. If this is correct, it will then appear
obvious that when x = 0.50—when the Ba/
La ratio is equal to 1—this ordering would
naturally establish itself. However, as
shown in Fig. |, thc experimental condi-
tions that we have used in the synthesis
give rise to some oxygen vacancies (6%)
and this modifies the structure in such a
way so that no order is achieved. Conse-
quently, with a random distribution of La-
Ba atoms, Fe**—Fe** ijons and oxygen va-
cancies, the unit cell is simple cubic with
a = 3.942(1) A,

We may note that the composition corre-
sponding to Ba,LaFe;0y is cationically
analogous to Ba,YCu3O0y-, of supcrcon-
ducting fame (/6). Unfortunately, these fer-
rites do not seem to be superconducting,
down 4.2 K but rather they show an anti-
ferromagnetic order to a temperature of
370 K.

When 2/3 < x < 1, a ‘“‘classical phase
mixture’” is observed, that is, separate
crystal of the simple cubic symmetry co-
exist with those of monoclinic Ba;Fe,O5 (9).

The results presented above show that
the Ba-La-Fe-O system is complicated,
particularly from a microstructural point of
view. Indeed for just one temperature,
1300°C, and one oxygen pressure (Py,=0.2
atm) no less than four different structures
exist and they are either in microdomains of
one phase or intergrowths of ordered and
disordered regions within a single crystal,
also as normal phase mixtures and at least
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in one case, Ba,Fe,Os, as a single phase.
This is certainly a behavior well away of the
“classical’ solid solution usually expected
in this type of nonstoichiometric perov-
skites.

Accordingly, it can be concluded that,
even if in formal terms the calcium and bar-
ium-lanthanum ferrites are similar, they
are very different in microstructural terms.
The ordered intergrowth between LaFeO;
and CaFe,Os does not seem to occur
between LaFeO; and Ba,Fe,Os. This is
certainly due to the fact that although met-
rically Ba,Fe,Os is a perovskite superstruc-
ture, its real structure (9) is very different
from orthorhombic LaFeO; so that inter-
growth is not possible. Nevertheless, some
very interesting ordering states of the A
cation have been observed in the basic
system, There are, however, some inter-
growths between ordered and disordered,
i.e., double and single cubic perovskite
type structure due to this A cation ordering.

Mossbauer spectroscopy is in progress
and will be reported in due course.
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% ADDENDUM

La zone notée L (Fig. 3) est caractéristique d’une macle dans
les trois directions de 1’espace telle celle observée dans LaFeO3 (5).
L’axe ¢ de la maille orthorhombique (c ~ 2a ) est dirigé statistiquement
dans une de ces trois directions conduis;;t a la formation de trois
types de domaines de taille variable. La Fig. 9 (a,b et c) représente
les diagrammes de diffraction électronique correspondant & chaque type
de domaine selon la direction [001]0. Leur superposition donne celui
observé & la Fig. 2. Chaque domaine est une surstructure de la maille
unitaire cubique de la perovskite dont les paramétres cristallins sont

respectivement :

-domaine o : y/2a x 2a x /2a
C C C
~domaine B : y2a x /2a x 2a
C C C

-domaine y : 2a x y2a x /2a
C [o] C

Les réséeux réciproques de chacun de ces domaines est representé i
la Fig. 10. Leur superposition donne 1le réseau réciproque total

(Fig. 11).
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Fig. 9. Diagrammes de diffraction électronique : (a) domaine «,

(b) domaine B et (c) domaine y.

Fig. 10. Représentation schématique des réseaux réciprogques des

domaines : (a) «, (b) B et (c) y.

Fig. 11. Représentation schématique du réseau réciproque total.
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IV.2. ETUDE DES PHASES BayLaq_yFES*05_y/o

La caractéristique de ces phases est de ne contenir que du fer
trivalent. De ce fait leur préparation nécessite des conditions

spécifiques.

Les échantillons obtenus & 1’air, contenant un mélange
Fe3+—Fe4+ sont retraités pendant 24 h. & 1100°C sous un courant d’Argon
gontenant environt 5 ¥ H2 (la pression partielle d’oxygéne est voisine
de 10°2° atm.) puis trempés. Les produits broyés sont de couleur marron
caractéristique des ferrites de fer trivalent; 1’analyse chimique

. 44+
confirme 1’absence de Fe" ",

Le tableau I rassemble les compositions et les résultats de

diffraction X.
Trois domaines de composition peuvent étre distingués

-0 < x <0.30 : phase de type LaFeO3 orthorhombique
~ 0.30 < x £ 2/3 : phase de type perovskite cubique
- 2/3 < x <1 : domaine biphasé (cubique + BaZFeZO5

monoclinique).

La variation du paramétre réduit est en accord avec
et Ba®* (r 3+ (XII) = 1.36 4 ,
a
r,. 2 (XII) = 1.61 & (1)). I1 faut noter 1l’absence de variation brutale
a

P . . . 3+
1’évolution des rayons ioniques de La

de ce paramétre autour de la composition x = 0.25 comme cela avait été
observé dans les systémes homologues du calcium ou du strontium. Ce
phénoméne avait été expliqué par la formation d’'intercroissances. Une
étude par microscopie électronique de ce systéme s’avérait donc

nécessaire.
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TABLEAU 1

Données cristallographiques des phases Ba La FeO
x 1-x 3-x/2

Materiau a (3) b (R) c (k) a_ (1)
LaFeO3 5.553(2) 5.563(2) 7.867(1) 3.930
Ba““LaSMFeOZ.875 5.562(1) 5.571(1) 7.866(1) 3.933
Ba1/3LaZ/3Fe02.933 3.945(1) - - 3.945
Ba1/2La1/2Fe02_75 3.956(1) - - 3.956
332,3L31,3F602_67 3.981(1) - ~-— 3.981
Ba La  FeO - - ' - -

3/4 174 2.625
Ba La_  Fe0 - -- ~-= -
4/5 1/5 2.60
BazFeZO5 6.969(1) 11.724(1) 23.431(5) 4,08
B = 98.47(1)°
Les matériaux de composition Ba La FeQ et
1/4 3/4 2.875

Ba La_ FeO présentent exactement les mémes diagrammes de
1/3 2/3 2.833

diffraction électronique que les matériaux oxydés correspondants étudiéds

précédemment (Chapitre V.1., Figs 2-6 ). Ces clichés traduisent

1’absence totale d’ordre des lacunes dans ces matériaux bien que le taux

de lacunes soit nettement plus grand (y ~ 0 dans les phases oxydées,

0 ¢y < 0.16 dans les phases réduites) mais insuffisant pour conduire a

un ordre des lacunes observable en microscopie électronique.

En revanche pour les phases de composition x > 1/3 , les
diagrammes sont différents. Ainsi, pour x = 1/2, le diagramme
électronique selon 1’axe [001]C (Fig. 1a) montre la présence d’un
doublement des axes a: et b:, et non de la direction (110): .Une

rotation de 45° autour de a* conduit au diagramme de la figure 1b (axe
Cc
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de zone [011] ). L’axe a" demeure doublé, tandis qu’aucun doublement
C o]
n’apparait dans la direction (111)* . Une nouvelle rotation autour de a*
C C
conduit au diagramme de la figure 2a ( axe de zone [012] ) dans lequel
C

la direction (021)* est doublée indiquant un doublement de ™.
[ o C

D’autres diagrammes, tel celui selon 1’'axe [013] ,confirment
C

ces résultats (Fig. 2b). Les plans réciproques de ces diagrammes sont

représentés a la figure 3.

Fig. 1. Diagrammes de diffraction electro?lque de BB.UZLELUZFeOz75
Axes de zone : (a) [001]C, (b) [Oll]c.
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Fig. 2. Diagrammes de diffraction électronique de Bat1 ZLaI/ FeO

Axes de zone : (a) [OZT]c et (b) [03170.

001

000 100

Fig. 3. Représentation schématique des plans réciproques correspondant

aux figures 2 et 3.
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Bien qu’un doublement des taches soit observé sur les trois
axes réciproques, on ne peut pas conclure que la maille soit doublée car
dans ce cas, toutes les distances observées auraient été elles-mémes
doublées. Ceci a déja été observé antérieurement et a été attribué a la
présence d'une microstructure en domaines (2,3) Dans ces domaines 1’axe
présentant un doublement est distribué statistiquement dans 1’espace. Le
réseau réciproque de cette phase (Fig. 4b) est formé en fait de trois
réseaux réciproques imbriqués de symétrie quadratique (2&C X a_xa,,

a x2a xa eta xa x 2a (Fig. 4a}).
C [+ [ (o] Cc (o

000 100 000 100 100
a
[
001 a
l r S
|
I
|
i 010
- — —
-
/.’
OOOL ” . b

Fig. 4. a. Représentation schématique des trois réseaux réciproques

de Ba La FeO
1/2 1/2 2.75

b. Réseau réciproque total
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Pour les phases de composition 2/3 < x < 1, les observations

microscopiques confirment 1’existence d’un mélange de phases.

- Conclusion
Les résultats obtenus dans ce systéme sont assez différents de
ceux des systemes homologues du Ca ou du Sr. En effet, pour x < 2/3, le
systéme est monophasé et aucun phénoméne d’intercroissances
caractéristiques d’un ordre & longue distance, n’est observé, ni a
fortiori la formation d’une phase G intermédiaire de la perovskite et de
la brownmillerite. Seul apparait un ordre local des lacunes conduisant a
une microstructure en domaines. '
Pour x > 2/3, le systéme est biphasé; ceci est probablement dii a
un ordre particulier des lacunes au sein de BaZFeZO5 et & la structure
monoclinique qui en découle et qui ne permet pas la formation

d’intercroissances ou de structures en microdomaines.
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CHAPITRE IV. CONCLUSIONS GENERALES
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Ce travail se proposait d’étudier les phénoménes de
non-stoechiométrie dans des ferrites du systéme Ba-La-Fe-0 de structure

dérivée de la perovskite, lacunaires en oxygéne.

Dans le systéme BaFeO3 ( 0 <y < 0.50 ) ( en absence de
-y
lanthane ), quatre phases ont été mises en évidence par diffraction X:

- 0.07 <y < 0.13 ; phase de symétrie hexagonale de type 12H
- 0.20 < y < 0.35 ; phase de symétrie hexagonale de type 6H
- 0.44 s y < 0.46 ; phase de symétrie orthorhombique

-y = 0.50 ; phase de symétrie monoclinique

Des études plus fines par microscopie électronique montrent en
fait que, selon la composition en oxygéne, la non-stoechiométrie est

accommodée de diverses fagons.

Dans le domaine de composition BaFeOz.93_ BaFeOz_87 , hous avons
montré en appliquant la méthode de Rietveld aux données de diffraction
X et grace a la microscopie électronique , 1l’existence d’une phase de
type heiagonal 12H, de groupe spatial R3m. Compte tenu du faible taux de

non-stoechiométrie, les lacunes d’oxygéne sont désordonnées.

A un domaine biphasé ( BaFeOz_Bs-BaFe02.81) succeéde un large
domaine de composition BaFeOz.eo_BaFeoz.ﬁs d’une phase de symétrie
hexagonale de type 6H. Le composé-type semble étre BaFe02-75 pour lequel
nous avons proposé un modéle structural qui suppose que le fer occupe
pour moitié des sites octaédriques (Fe3+) et pour moitié des sites
pyramidaux (Fe4+). Pour y =< 0.25, les 1images de microscopie
électronique montrent que les lacunes d’oxygéne sont statistiquement
distribuées au sein du réseau. En revanche, pour y > 0.25, on observe
des intercroissances d’une phase 6H et d’une phase de type perovskite

cubique.

La composition y = 0.35 est la composition limite des phases de

symétrie hexagonale. Pour des valeurs supérieures de y, on observe un
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assez étroit (BaFeO2 SS-BaFeO2 54) et n’a pu étre observée que sous
forme de microdomaines. Une microstructure originale avec des domaines
orientés & 120° les uns par rapport aux autres a été mise en évidence

pour la premiére fois.

Pour y = 0.50, wune nouvelle phase (BazFezOS) de symétrie
monoclinique a été mise en évidence et caractérisée par diverses
techniques. Il faut souligner que dans cette phase 1’ordre des lacunes
d’oxygéne semble différent de celui observé au sein des composés
homologues AzFezO5 (A = Ca, Sr) de structure brownmillerite.

Dans le domaine de composition BaFe02_50+6 (6 ~ 0-0.04), la
microstructure des matériaux est complexe; les images de microscopie &
haute résolution montrent des intercroissances originales entre une
structure en domaines de la phase orthorhombigue et une structure en

domaines de la phase monoclinique.

Diagramme de phases du systéme BaFeOB*y

y=0 007 013 020 0.25 035 044 046 050
FY
=S
gl &

biphase Intercros. biphase .§ ig
12H 6H 6H  |E[orth
oo lH | Y eH] A =
' 6H CUb Ol"fh, tMgn_
O
BaFeO
275
| BaFeO
BaFe0,, 280 BaFeO,,.  BaFe0),,
\ BaFeOyg; BaFel,q, |
BaFeO, BaFe 0,5,

( monoclinique )
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La substitution du baryum par le lanthane conduit aux phases

(lorsqu’elles sont préparées a 1’air) formulées Ba [.a‘l Fe3+’“03 dont
x -X -y

les structures manifestement dérivent d’un empilement cubique compact.

Trois domaines monophasés ont été observés:

- 0 < x < 0.25 ; phase de type L&FeO3 orthorhombique

-0.25 < x < 0.33 ; phase de type perovskite cubique pour

laquelle les observations microscopiques montrent des intercroissances

de microdomaines de deux phases dérivées de la perovskite

-0.33 < x < 0.70 ; phase de symétrie cubique double pour

lagquelle un ordre Ba-La a été observé a 1’échelle microscopique; aucun
ordre des lacunes n’est observé malgré le taux de non-stoechiométrie non

négligeable (y < 0.25 ). .

Pour des valeurs de x 2 0.70, un domaine biphasé apparait entre

une phase cubique et la phase monoclinique BaFeQ .
2.50

Diagramme de phases du systéme ngLaI_XFEOB_y

1]
—

x:O X:O.ZS X:0.67 X

]

l
l
|

+ +

'

double cubic simple cubic perovskite monoclinic

|
|
perovskite I
|

f

|

l

| | | .
LaFeOa—fype l double cubic perovskite phase mixture

|

|

| 4 + .

simple cubic
I .

Bay,slagsFel; Bay,lagshe Oy

LaFeO, ~ |Ba Feo;so_
orthorhombic monoclinic
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Pour les phases réduites contenant exclusivement du fer trivalent,

formulées Ba La Fe ‘0 ,
X 1-x 3-x/2

qu’au-dela de x = 0.50 (y>0.25 ) ; 1’ordre est local et conduit a la

les lacunes d’oxygéne ne s’ordonnent

formation de microdomaines. Pour x > 2/3, on observe & nouveau un

domaine biphasé.

Bien que les ferrites du systéme Ba-La-Fe-O étudiés dans ce
travail soient chimiquement proches des systémes homologues du caicium
ou du strontium, 1’ introduction de baryum méne a des résultats bien
différents sur le plan microstructural . Plusieurs points doivent étre
soulignés:

- dans les systémes contenant du lanthane, aucun phénoméne
d'intercroissances entre une phase perovskite et BazFeZOSne se produit
comme cela avait été observé entre LaF903 et CaZFeZOS. Ceci provient
vraisembablement de la structure de la phase monoclinique BazFeZO5 qui,
bien que métriquement soit une surstructure de la perovskite, doit
comporter un ordre particulier des lacunes  ne permettant pas la
formation d’intercroissances..

- dans le systeme BaFeOB-y , la taille du baryum conduit a
la formation de phases de symétrie hexagonales au sein desquelles
1’ordre des lacunes a longue distance ne se produit pas, méme pour des
taux ( par exemple y = 0.25 ) pour lesquels on 1’observait
classiquement. Pour des valeurs élevées de y (~ 0.45) des phénoménes
d’'intercroissances existent mais ils mettent en jeu des structures en
domaines formant des angles # 90° ce qui constitue une originalité dans

le domaine de la non-stoechiométrie des perovskites.
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CHAPITRE VI. ANNEXES
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VI.1. ANNEXE I : RAPPELS SUR LA METHODE DE RIETVELD

En 1967, M. Rietveld (1,2) met au point une méthode destinée &
affiner la structure cristalline d’échantillons polycristallins a partir
de données de diffraction de neutrons. Plus tard, cette méthode est
étendue aux données de diffraction de rayons X. Dans ce dernier cas, les
difficultés sont nombreuses et ont été signalées par G. Cheethan et J.
Taylor (1977 (3)). La plus importante est relative aux facteurs de
diffusion atomique caractéristiques de 1’interaction électrons-rayons X.
En diffraction X, ce facteur de diffusion atomique est proportionnel aux
nombre d'électrons de l’atome, ce qui privilégie les atomes les plus
lourds lors d’un calcul d’affinement. En revanche, en diffraction de
neutrons, l1’interaction neutrons-noyau caractérisée par la longueur de
Fermi varie de maniére aléatoire ce qui permet dans de nombreux cas de

localiser plus aisément des atomes légers (par exemple, O, Li, H, etc.).

Principe de la méthode

Cette méthode est essentiellement fondée sur une minimisation

par la méthode de moindres carrés de la fonction:
M=3%wy (cal.) -y (obs.)] (1]
1 1 1 1
dans lequelle:

- wi représente le poids statistique de chaque réflexion

L 1/0° (yi(obS-))
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- yi (obs.) est le nombre de coups observés pour chaque angle 26i .

-y, (cal.) est le nombre de coups calculé pour chaque angle 20 &
1 3

partir de 1’expression :
L) = ) +
yi(cal ) = K %Jk kaFk Q (29i, 26k) Bi
dans lequelle la somme est étendue a4 1’ensemble des réflexions
qui peuvent contribuer & 1'intensité de diffraction pour

1’angle 291.

- K est le facteur d’échelle, constant pour un type

d’expérience donnée.

- jk : facteur de multiplicité de la réflexion k.
- LP : facteur de Lorentz-polarisation.

- B : intensité du fond continu pour 1l’angle zei.
- Fk : facteur de structure de la réflexion k.

-Q (26 } : fonction qui décrit le profil de la réflexion k.

i,

La minimisation de 1’expresion [1] conduit a 1’affinement des

paramétres suivants:

- paramétres structuraux

- positions atomiques
- facteur d’occupation

- paramétres de vibration thermique.
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- paramétres relatifs au profil de raies

La fonction qui décrit ce profil est caracterisée par les

paramétres suivants:

- position (28 ) de la raie
1
2
)

- largeur & mi-hauteur (Hk qui varie avec

6 de la fagon suivante:
1

Hi =utg’O6 +vtgco+w
1 1
ol u, v et w sont des paraméres ajustables

- paramétres d’asymétrie des pics (A ).
2§

paramétres relatifs au fond continu

Le calcul conduit aprés chaque cycle d'affinement & divers

facteurs de confiance:

z [yi(calc.) - yi(obs.)|

- R = 100 x
L |y, (obs.)|
1 1 8
% |w [y (obs.) -y (c&mlc.)]zl“2
i i i i
- R = 100 x
Wwp )
L |w [y (obs.)|
1 1 3
? ‘Ik(obs.) - Ik(calc.)]
- RB = 100 x

? lIk(obs.)l
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ol Ik est 1’intensité intégrée de la réflexion k.

Un bon affinement (4) est caractérisé par les valeurs

suivantes :

12 <R <20 ; 13 <R <25 3 3 <R, <12,
p Wp

B

Conditions expérimentales

Les données expérimentales ont été collationnées grace a un

diffractométre SIEMENS D-500 piloté par ordinateur dans les conditions

de travail suivantes:

1. H.M. Rietveld,
2. H.M. Rietveld,
3. A.K. Cheethan
4. R.A.

radiation Cu Ka.

vitesse du goniométre : 1°/min (26).
temps de comptage : 20 s par pas.
incrément d’angle (pas) : A(20) = 0.05°.
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VI.2. ANNEXE IT . RAPPELS DE CRISTALLOGRAPHIE :
APPLICATION A LA DIFFRACTION ELECTRONIQUE

Un cristal idéal peut étre considéré comme formé par la
Jjuxtaposition de petits parallélépipédes identiques, appelés maille
unitaire, caractéristique du composé. Cette maille doit étre choisie de
telle fagon qu’elle présente la plus grande symétrie compatible avec la
disposition spatiale des atomes, avec les plus petites arétes (3, B et
3). Ces trois vecteurs forment une base dans 1l’espace et toutes les
combinaisons linéaires entiéres donnent un réseau de points appelés
noeuds. L’ensemble de ces noeuds, constituent le réseau direct. Une
droite passant par deux noeuds formant une rangée, est décrite par le
vecteur : n = ua + vb + woe et noté [uvw], ol u,v,w représentent les
coordonnées du noeud de la rangée réticulaire, le plus proche de celui
considéré comme origine, . Le paramétre de la rangée est le module du
vecteur [uvw] et représente la distance entre deux noeuds consécutifs:
LI Juvw| .

Un plan réticulaire passe par, au moins, trois noeuds non
alignés du réseau. Pour une maille donnée, un plan coupe chacun des
trois axes, 3, B et ¢ a une distance de 1’origine égale,
regspectivement, & a/h, b/k et c¢/1, ou h, k, 1 sont des entiers, les
indices de Miller, caractéristiques du plan. La distance entre deux
plans consécutifs d’une famille de plans est la distance interplanaire,

gy
diffraction, permet de caractériser un composé.

Cette distance, qui peut é&tre déduite des diagrammes de

Lorsque un faisceau d’électrons traverse un cristal une partie
des électrons du faisceau principal est déviée dans des directions et
sous des angles variés. Seules quelques familles de plans, qui ont la

bonne orientation, donnent des faisceaux diffractés d’intensité
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observable. Cette orientation est déterminée par les conditions de Laue
et la loi de Bragg. Le phénoméne de diffraction associe & chaque
fammille de plans (hkl) d’un cristal, un spot de diffraction,
c’est-a-dire, un point. C’est la raison pour laquelle on introduit le
concept de réseau réciproque, constitué par l’ensemble des normales
aux plans réticulaires, chaque normale étant un vecteur ﬁ:kl de module
1/dhk1'
réciproque. Le réseau réciproque est défini par les vecteurs de base

=% > X
a, b

Le point & 1’extrémité du vecteur est un noeud du réseau

* * *
, et P , tel que 2 est normal au plan (B,E), B’ est normal au plan

%
(2,2) et ¢ au (3,B).

La propriété la plus importante du réseau réciproque, est
qu’a chaque rangée réticulaire de 1’espace réciproque qui passe par
1’origine, lui correspond une famille de plans dans le réseau direct,

telle que :

1. La rangée réticulaire réciproque est normale & la famille
de plans du réseau direct.
2. Les indices [hk1l* d’une rangée réciproque, sont les

indices (hkl) des plans du réseau reél.

L’introduction du reséau réciproque simplifie considérablement
de nombreux calculs, tel celui de 1’angle entre deux plans réticulaires

(h1k111) et (hzkzlz) :

Cos ¢ =

X Tf* l
hk1° h k 1
111 2 2 2

La relation permet par ailleurs de

1 N Mk
11 1 2 2 2

déterminer 1'axe de zone des plans.

De méme, lorsque, par commodité, on doit réaliser un
changement de base dans le réseau réciproque défini par la matrice M et

la relation [A]" = M [al™ , on obtient dans le réseau direct
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1’expression: [A] = (M_i)t [a].

Les propriétés entre les deux réseaux conduisent & la
construction de la sphére d’Ewald. Chaque fois qu’un point de la sphére
coincide avec un noeud du réseau réciproque, la famille de plans
correspondants se trouve en incidence de Bragg et la diffraction se
produit. Quand un plan du réseau réciproque est tangent & la sphére, a
1’origine, le diagramme de points observé est sa reproduction directe.
Sur un diagramme de diffraction ainsi obtenu, la distance (d) entre
spots symétriques par rapport au centre, permet de calculer dhkl dans le

réseau réel:
t = d(mm) K

. -~ d =
hk K hkl d (ﬂl)

ou K est la constante de caméra du microscope mesurée sur un matériau

étalon dont les distances réticulaires sont connues.

L’orientation du cristal implique ‘1’indexation des spots

qui se fait en deux étapes:

~-1- Hypothése d’indexation & partir des distances dhkl s
Sur un diagramme on considére deux vecteurs de base,
généralement de plus petit module, non colinéares, §1 et gz ; on mesure

leur module et on détermine la distance réticulaire d des familles de

plans correspondants (d1 = K ).
12,1
® [ L ]
Si la symétrie de la phase est
connue, on peut trouver les indices de ° b L
Miller des familles des plans hkyly h3§3|3
[} [ J
correspondant aux distances réticulaires g‘} O’jjéa
trouvées, soit h k1l et hk 1l . Pour ° . ® ? 'h2k2|
111 2 2 2 000 g
étre sir que l’indexation est cohérente, 2
° ° ®
on mesure aussi le module du vecteur
3 . Py A K
g3 = §1+ 32 qui doit étre —a;—;—z— ° ® °
4 333
ot h=h+h, k= k+ k etl=1+19. ® o ®
3 1 273 1 2 3 1 2

2.
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Pour des raisons de syiétrie, a4 un diagramme de diffraction
donné peuvent correspondre plusieurs ensembles de vecteurs E,
c’est-a-dire, plusieurs axes de zone équivalents. Pour le premier
diagramme d’'une série, on choisit arbitrairement 1’un des ensembles. Le
choix étant fait, & chacun des autres diagrammes correspond un seul

ensemble de vecteurs §.
-2- Confirmation, aprés le calcul, des angles interplanaires

Elle se fait & partir de la relation citée ci-dessus pour

quelques rangées du réseau réciproque.

Si la symétrie de la maille unitaire n’est pas connue, il faut
choisir comme vecteurs de base g*,g*et 3*, les trois vecteurs de plus
petit modules, qui conduisent & la plus grande symétrie. Puis on calcule
3, B et C dans le réseau direct et, & partir de cette maille unitaire,
on calcul les dhkl correspondants. Enfin on essaie d’indexer tous les
spots de diffraction des diagrammes expérimentaux de la facon indiquée

antérieurement.
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1/2 172 2.75
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