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Les développements dans les applications multi-média ainsi que la nature d’internet 

conduisent à des besoins en stockage de données toujours plus importants et toujours plus 

performants. La possibilité de réinscription des supports est aussi une demande majeure. 

Actuellement une des solutions utilisées est le stockage optique basé sur le changement de 

phase des matériaux chalcogénures. Cette idée avait été suggérée pour la première fois par  

S. Ovshinsky dans le milieu des années 60 (1). Elle est à l’origine de la réalisation des « digital 

versatile discs (DVD) » commercialisés pour la première fois par Matsushita dans le milieu 

des années 90. 

Ces systèmes d’enregistrement sont basés sur un principe simple. L’initialisation du disque 

passe par une étape de cristallisation du film mince chalcogénure amorphe par irradiation à 

l’aide d’un laser continu. L’enregistrement est par la suite obtenu par une exposition du film 

cristallisé à des pulses laser intenses qui fondent localement le matériau. Si les conditions de 

refroidissement sont appropriées le « spot » fondu est trempé sous forme amorphe. Le « bit » 

ainsi enregistré est alors un spot amorphe dans un fond cristallisé. Les propriétés de ces deux 

phases, de même composition chimique, en particulier la réflectivité optique et la conductivité 

électrique, sont différentes. C’est cette différence de propriétés qui est à la base de 

l’enregistrement et de la lecture. 

 

Le matériau Ge2Sb2Te5 est le matériau de choix pour les DVD-RAM. Dans ces 

dernières la commutation résulte de deux états possédant des conductivités très différentes 

(plusieurs ordres de grandeur). La commutation est réalisée par des pulses de courant. Les 

états « hautes » et « basses » conductivités sont respectivement l’état cristallisé et l’état 

amorphe. Il a été montré récemment par ailleurs que ce même matériau Ge2Sb2+xTe5 

contenant un léger excès d’antimoine pouvait être utilisé pour le développement d’un autre 

type de mémoire électrique, mémoire dont le mécanisme de commutation ne seraient plus lié 

au changement de phase cristallisé-amorphe. 

 

Les matériaux tellurures ne sont pas les seuls matériaux chalcogénures à être utilisés 

pour le développement de mémoires. Ainsi une nouvelle génération de mémoires utilisant des 

verres de chalcogénures (sulfures ou séléniures). Il est connu que les verres chalcogénures à 

base d’argent sont de très bons conducteurs ioniques, ils sont appelés quelquefois des 

superconducteurs ioniques, ils sont caractérisés par une mobilité élevée de l’ion Ag+. Il a été 

montré il y a quelques années qu’une nouvelle génération de mémoires utilisant les propriétés 

de conduction de ces verres pouvait être envisagée (AXON-USA). Ces mémoires appelées 
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« Programmable Metallization Cells (PMC) » sont caractérisées par une très grande vitesse de 

commutation (~ 10 ns) entre deux états dont la conductivité diffère de plusieurs ordres de 

grandeur et une très grande cyclabilité. Compatibles avec les techniques actuelles de la 

microélectronique elles pourraient entrer en compétition avec les systèmes existants. Les 

mécanismes à la base de ces PMC sont loin d’être compris. Plusieurs modèles ont été 

proposés. Pour être validés ou infirmés ils nécessitent des vérifications. Très récemment 

Tanabe a proposé les mémoires « atomiques à conduction quantifiée » basées sur le 

déplacement de l’argent dans Ag2S et qui fonctionneraient sur un principe proche des 

« PMC ». S’il est clair que la diffusion de l’argent au sein d’une matrice chalcogénure est à 

l’origine de la commutation entre état résistif et conducteur, les mécanismes précis qui 

provoquent cette commutation ne sont pas clairement identifiés.  

 

Cette introduction montre que si dans le domaine du stockage des données, optique ou 

électrique, les applications des matériaux chalcogénures, cristallisés ou vitreux, font l’objet de 

développement technologiques et commerciaux considérables, il n’en demeure pas moins que 

les phénomènes fondamentaux dont ces matériaux sont le siège sont toujours mal compris. Ce 

fossé entre applications et compréhension de base pourrait, s’il n’est comblé, être un frein aux 

développements futurs. 

 
Mon travail s’inscrit dans l’étude de matériaux chalcogénures susceptibles d’être 

utilisés dans le développement de mémoires électriques. Notre but était d’apporter un 

éclairage sur ces matériaux et sur les mécanismes susceptibles d’expliquer les commutations 

électriques en leur sein. Nous ne nous sommes pas intéressés aux phénomènes de changement 

de phase cristallisé/amorphe mais nous nous sommes plutôt concentrés sur les phénomènes 

présents dans les deux types de mémoires suivantes : les dispositifs « PMC » à base de 

chalcogénure Ag-Ge-Se et les dispositifs à base de tellurure Ge2Sb2+xTe5 contenant un excès 

d’antimoine. 

Dans le premier cas, nous avons d’abord réalisé une étude fondamentale du matériau 

actif Agx(GeySe1-y)100-x sous forme de verre massif et de film mince. La microscopie en champ 

proche et la spectroscopie Raman ont été les analyses de choix au cours de cette étude. Puis 

nous avons procédé à une étude de la commutation électrique au sein des films minces par 

une méthode originale : la microscopie à force atomique conductrice.  

Cette même technique nous a permis d’étudier les phénomènes de commutation 

électrique dans le matériau Ge2Sb2+xTe5 contenant un excès d’antimoine. 
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Mon manuscrit comporte quatre chapitres. Dans le premier, nous présenterons d’abord 

le concept des mémoires R-RAM. La deuxième partie, est une étude bibliographique 

rappelant les diverses utilisations de la microscopie à force atomique conductrice (C-AFM) 

pour l’étude de la commutation électrique dans les chalcogénures et les oxydes. 

Le second chapitre porte sur l’étude des verres massifs Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où  

0 ≤ x ≤ 25 % at. Ag. Nous présenterons le travail qui nous a permis de confirmer la présence 

d’une séparation de phase dans les verres et d’un seuil de percolation expliquant le saut de 

conductivité de huit ordres de grandeur lorsque nous augmentons la teneur en argent dans le 

verre. Ensuite, nous présenterons l’étude que nous avons menée pour mieux connaître la 

composition et les caractéristiques électriques de chacune des phases présentes dans les verres 

hétérogènes. Pour finir, nous présenterons notre étude de la structure locale des verres en 

condition ambiante et de son évolution en température et sous pression par spectroscopie 

Raman et infra-rouge. 

Le troisième chapitre présente l’étude des films minces Agx(GeySe1-y)100-x. Dans un 

premier temps nous présenterons la caractérisation des films obtenus en terme de 

composition, de morphologie et de structure. Nous aborderons ensuite l’étude du phénomène 

de commutation électrique au sein des films minces par microscopie à force atomique 

conductrice. 

Les résultats préliminaires obtenus sur les composés Ge2Sb2+xTe5 (0 ≤ x ≤ 1) seront 

présentés dans le quatrième chapitre. Après avoir présenté la préparation des films par 

pulvérisation cathodique, nous décrirons les essais de commutation électrique par microscopie 

à force atomique conductrice et présenterons les conclusions que nous en tirons.  
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 Introduction  
 

Depuis quelques années, nous assistons à l’explosion du marché des mémoires, qui 

sont utilisés dans toutes sortes d’applications qui deviennent des objets de la vie courante pour 

une part toujours plus importante de la population. Le développement et l’optimisation des 

mémoires sont essentiels aux progrès dans le domaine de l’informatique ou dans 

l’électronique. Parmi les mémoires, nous distinguons les mémoires volatiles et les mémoires 

non volatiles. Une mémoire volatile perd les informations lorsque la connexion électrique de 

l’appareil qui la contient est interrompue, alors que les mémoires non volatiles conservent les 

informations lorsque l’appareil est arrêté. Elles sont donc utilisées pour stocker les 

informations stables, comme les paramètres de configuration ou les micro-programmes de 

départ. Par contre, il est difficile avec les mémoires non-volatiles d’effacer l’information et de 

la reprogrammer, lorsque cela s’avère nécessaire. 

 

De nos jours, les technologies des mémoires les plus répandues sont les mémoires à 

accès aléatoire dynamique « DRAM » et les mémoires « flash ». Ces deux technologies 

présentent une grande endurance et les opérations d’écriture et de lecture sont rapides. Les 

DRAM sont des mémoires volatiles et leur miniaturisation est limitée. Les mémoires « flash » 

quant à elles sont des mémoires non-volatiles et leur miniaturisation est possible. Pour cela, 

des recherches sur des nouveaux dispositifs alliant les qualités de non-volatilité et de 

miniaturisation sont en plein essor. Les trois principales innovations dans le domaine des 

mémoires électriques, non-volatiles et rapides (1) qui permettraient de remplacer les DRAM 

sont :  

- les M-RAM : Magnetic-Random Access Memory, basées sur le principe d’inversion 

de polarité d’un matériau actif magnétique. Sous l’application d’un champ magnétique le 

matériau passe d’un état ferromagnétique à un état antiferromagnétique ce qui s’accompagne 

d’un changement de résistance du matériau ; 

- les PC-RAM : Phase Change-Random Access Memory, basées sur le principe de 

transition de phase. Le changement de phase entre un état amorphe et un état cristallin est 

accompagné d’un changement de la résistance du composé. En d’autres termes, ce 

changement de phase entraîne le passage du matériau d’un état résistif à un état moins 

résistif ; 
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- les R-RAM : Resistive-RAM, basées sur le principe d’un changement de résistivité 

du matériau. Sous l’effet d’une stimulation électrique le matériau passe d’un état résistif à un 

état moins résistif. 

 

Dans les M-RAM, la taille du dispositif où se produit la commutation n’est pas à 

l’échelle de la miniaturisation visée (de l’ordre du nanomètre) et les courants de 

programmation sont de l’ordre du milli-ampère (valeur élevée). De plus, ces mémoires 

présentent peu de progrès. Les PC-RAM et R-RAM présentent un meilleur potentiel de 

miniaturisation. Le développement des systèmes PC-RAM est plus avancé dû à une intensive 

recherche depuis 40 ans (2). Le principal point négatif de ce procédé réside dans la 

consommation d’énergie élevée due aux courants nécessaires à la transition de phase. Les 

systèmes R-RAM sont une bonne alternative aux systèmes PC-RAM puisqu’ils consomment 

en général moins d’énergie. Pour cette raison, nous nous sommes intéressés plus précisément 

aux R-RAM. De plus, dans la famille des mémoires R-RAM, il faut aussi prendre en compte 

les dispositifs appelé « Programmable Metallization Cell (PMC) » sur lesquels nous nous 

attarderons plus en détails dans le Chapitre C.  

 

 Dans cette partie, nous allons nous intéresser plus en détails aux mémoires R-RAM en 

considérant : le type de structure, les processus de fonctionnement, la nature de la 

commutation et les mécanismes de celle-ci. Puis nous nous intéressons à l’utilisation de la 

microscopie à force conductrice pour l’étude des mémoires électriques. 
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I-  Mémoires R-RAM 
 

Les études sur les R-RAM ont commencé dans les années 1960 sur des oxydes isolants 
[KIC 62](3). Plusieurs variétés de matériaux présentent une commutation électrique avec présence 

d’une hystérésis. Un intérêt de plus en plus important pour ces systèmes est observé à partir 

des années 1980 (4). C’est à partir des années 1990, qu’une nouvelle vague de recherche sur 

les systèmes R-RAM concerne l’utilisation de verres chalcogénures (5,6).  

 

I-1-  Structures des dispositifs 
 

Les systèmes R-RAM sont généralement des dispositifs ayant une structure simple du 

type métal/isolant/métal, appelée « MIM » ou « MIM’ ». Le matériau central noté « I » est un 

isolant ou un matériau résistif. Il est placé entre deux conducteurs électroniques identiques ou 

différents notés « M ou M’ ». Les matériaux isolants ou résistifs (I) peuvent être des oxydes 
(3)(7)(8) ou des chalcogénures (5) qui peuvent présenter une conduction ionique ou électronique 

(faible par rapport à celle du métal). Les matériaux conducteurs “M” sont généralement des 

métaux (argent ou cuivre par exemple) mais peuvent aussi être des non-métaux conducteurs 

d’électrons. 

 

I-2-  Processus de fonctionnement 
 

Le fonctionnement des cellules « MIM » est basé sur la commutation entre deux états 

de résistance différents. Cette commutation se produit généralement après un cycle 

d’activation initiale appelé « électro-formation » (1,9). 

Par l’application d’une tension dite d’écriture (notée VEC) la cellule passe d’un état 

hautement résistif (état OFF) à un état moins résistif (état ON). 

L’application d’une tension différente dite d’effacement (notée VEF) permet le passage 

de l’état ON à l’état OFF. 

Les différents états des cellules R-RAM sont détectés par l’application d’une tension 

dite de lecture (notée VL). 
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I-3-  Nature de la commutation 
 

Selon la polarité électrique requise pour effectuer la commutation nous distinguons 

deux types de commutation (Figure A-1) : 

 

- La commutation unipolaire (ou symétrique) : 

La procédure de commutation ne dépend pas de la polarité de la tension ni du courant. Le 

système initialement dans un état de haute résistance (OFF) commute avec l’application d’une 

tension seuil en un état moins résistif (ON) (Figure A-1-a). Pour repasser à l’état OFF, il faut 

appliquer une tension plus grande que la tension d’écriture et de même polarité. La valeur 

absolue de la tension d’écriture est plus grande que la tension d’effacement (|VEC| < |VEF|). Au 

contraire, le courant d’écriture est typiquement plus faible que le courant d’effacement. 

 

- La commutation bipolaire (ou asymétrique) : 

La procédure de commutation dépend de la polarité de la tension. Le passage à l’état ON 

s’effectue par l’application d’une tension seuil et le passage à l’état OFF se produit avec 

l’inversion de la polarité de la tension, VEC ≈ -VEF (Figure A-1-b). Les courants d’écriture et 

d’effacement sont de l’ordre du micro- et milliampère. La structure du système doit avoir une 

certaine asymétrie : par exemple nature différente des matériaux constituant les électrodes. 

 

 

 
Figure A-1 : Différents types de commutation électrique. Les lignes en pointillé indiquent la 

tension réelle du système pouvant être différente de la tension de contrôle.  
a) Commutation unipolaire : la tension d’écriture (SET) est toujours plus grande 
que la tension d’effacement (RESET).  
b) Commutation bipolaire : l’opération d’écriture (SET) se fait avec une polarité 
de tension ou de courant. L’opération d’effacement (RESET) se produit par 
l’inversion de la polarité (9). 
La ligne en pointillée représente le courant limite imposé. 
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Dans les deux cas, unipolaire et bipolaire, la lecture des états ON et OFF est effectuée 

à des faibles tensions qui n'affectent pas l'état du matériau (|VL| << |VEC|, |VEF|). 

 

I-4-  Géométrie des structures 
 

Il est possible de considérer deux formes de géométrie dans les structures « MIM » : 

verticale ou planaire. Dans les deux configurations, la commutation à l’état ON est décrite 

comme confinée dans des chemins conducteurs appelés filaments, ce qui lui confère une 

résistance indépendante de la taille du matériau (Figure A-2). Dans la structure verticale, les 

chemins conducteurs sont créés dans le matériau isolant (Figure A-2-a), alors que dans la 

structure planaire ils se forment le long de la surface (Figure A-2-b). Dans les deux cas, ces 

chemins conducteurs sont perpendiculaires aux électrodes. 

 

 
 

Figure A-2 : Filaments de conduction dans les structures MIM à l’état ON a) Configuration 
verticale et b) Configuration planaire (1). 

 

I-5-  Mécanisme de commutation 
 

Les mécanismes proposés pour expliquer la commutation électrique dans les systèmes 

« MIM » sont souvent une combinaison d’effets physique et/ou chimique (1,9). Toutefois, ces 

mécanismes ne sont pas encore élucidés de façon précise. Très fréquemment, les différents 

travaux effectués sur ces systèmes ne donnent pas de détails sur :  

- la préparation des échantillons 

- la polarité de la tension appliquée durant l’électro-formation et durant le premier balayage 

- la tension appliquée (continue ou pulsée, temps d’applications …) 

- la dépendance du courant en fonction de la taille du chemin conducteur 
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- la dépendance de la réponse du matériau en fonction de la température 

- les changements des caractéristiques du dispositif  avec les cycles. 

Par conséquent, dans beaucoup de cas, il est difficile de comparer les résultats et de 

comprendre les phénomènes en cause.  

Malgré cela, il est possible de distinguer les effets dominants présents dans les mémoires R-

RAM : les effets thermochimiques, les effets électroniques/électrostatiques et les effets 

électrochimiques. 

 

I-5-a-  Effets thermochimiques 
 

Une commutation électrique basée sur des effets thermiques (thermochimiques) 

montre des caractéristiques de commutation unipolaire et est fréquemment observée dans des 

oxydes. Le matériau le plus étudié avec ce type de comportement est NiO (10,11). 

 

De façon générale, le système est initié avec une tension qui induit la formation de 

chemin conducteur par effet Joule. Le contrôle du courant appliqué permet de contrôler les 

chemins conducteurs. La résistance de l’état ON est lié à la formation des chemins 

conducteurs assimilés à des filaments. Ces filaments peuvent être uniques, de la taille de 

l’électrode, ou multiples, distribués de façon aléatoire. Ces derniers peuvent être composés du 

métal composant l’électrode qui diffuse dans l’isolant, du carbone venant de résidus 

organiques (8) ou de la décomposition du matériau isolant dans le cas où « I » est un oxyde (12). 

Durant l’opération d’effacement, le chemin conducteur est dissous thermiquement dû à une 

forte densité de puissance (~ 1012 W.cm-3) générée localement.  

 

Dans les structures contenant NiO (13) et TiO2 
(14,15), il a été montré que des effets 

thermochimiques étaient à l’origine de la formation des chemins conducteurs lors du passage 

à l’état ON.  

Les cellules composées de films minces Pt/NiO/Pt sont très bien adaptées aux 

technologies « CMOS (complementary metal oxyde semi-conductor) » et présentent des 

caractéristiques de mémoire non-volatiles (16). Le paramètre critique de l’effet de commutation 

unipolaire est le courant limitant.  
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I-5-b-  Effets électroniques/électrostatiques 
 

L’injection et/ou les effets de déplacement de charges, créés par l’application d’une 

tension, peuvent être considérés comme une autre origine de la commutation électrique.  

 

Le modèle « trou-charge » est aussi un modèle possible (4). Les charges sont injectées 

par les forts champs électriques et sont piégées dans des sites comme des défauts ou des 

nanoparticules métalliques présentes dans l’isolant. Cela modifie le caractère électrostatique 

(électrique) de la structure MIM et donc sa résistance. Un exemple typique est l’incorporation 

de nanoclusters d’or dans des films isolants inorganiques (17). Dans une version modifiée de ce 

modèle, les défauts des états d’interface affectent la barrière de Scottky adjacente entrainant 

ainsi un changement du comportement électrique. Ce phénomène est retrouvé aux interfaces 

métal/perovskite (18). Il est semblable aux mécanismes trouvés dans les hétérojonctions ZnSe-

Ge. 

Le modèle de transition isolant-métal (IMT) est un autre modèle possible. L’injection de 

charge électronique type dopage induit une transition isolant-métal dans des oxydes de type 

pérovskite comme (Pr, Ca)MnO3 
(19) et SrTiO3:Cr (20).  

 

 En contraste avec les modèles de commutation purement électronique, il existe des 

modèles qui tiennent compte aussi du phénomène de transport d’anions dans la commutation 

électrique. Dans plusieurs oxydes à métal de transition, les défauts sont des lacunes d’oxygène 

entrainées par la mobilité des ions d’oxygène. Un enrichissement ou une diminution des 

lacunes affecte l’état de valence des cations des métaux de transition et conduit à un 

changement de la conductivité électronique. Ce type de modification est observé dans le 

composé SrTiO3, qui est étudié pour ces propriétés de commutation par effets électroniques.  

 

I-5-c-  Effets électrochimiques 
 

Dans le cas particulier des systèmes MIM, le transport ionique et les réactions 

électrochimiques proviennent essentiellement des mécanismes de commutation électrique 

bipolaire. C’est un domaine où la nano-électronique est intimement liée à la nano-ionique (21). 

Dans ce cas, nous pouvons distinguer deux types de commutation par migration d’ions : la 

migration de cations et la migration d’anions. 
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La migration d’anions est typiquement associée à la mobilité des ions oxygènes. Les 

ions d’oxygène migrent à partir de l’anode entrainant un changement de la stœchiométrie et 

de la valence du réseau cationique (6). La migration d’anions (oxygènes) est plus 

communément associée à la modification par effet électronique décrite ci-dessus. 

 

La migration de cations est aussi nommée métallisation électrochimique : Dans ce cas le 

dépôt et la dissolution électrochimique d’un métal sont utilisés pour réaliser la commutation 

de la résistance. Ce phénomène est celui que nous retrouvons dans les dispositifs « PMC » 

étudiés dans le chapitre C.  

Le dispositif est formé d’une électrode métallique électrochimiquement active « M » 

(par exemple : Ag, Cu ou Ni), d’une électrode inerte « M’ » (par exemple : Pt, Ir, W ou Au) et 

d’un film mince conducteur d’ion « I ».  

Sous l’application d’une stimulation électrique (champ électrique), l’électrode 

métallique active est oxydée électrochimiquement, pour former des cations. Les cations 

mobiles migrent dans le film conducteur d’ions vers l’électrode inerte en formant des 

dendrites, lesquelles forment des filaments hautement conducteurs responsables de l’état ON 

dans les cellules. L’inversion de la polarité de la tension appliquée entraine la dissolution 

électrochimique des chemins conducteurs, le système passe ainsi à l’état OFF.  

 

 Le procédé d’électrocristallisation est induit par l’effet d’un champ électrique qui 

entraine la formation de filament métallique croissant dans la direction de l’électrode active 

(Figure A-3-A). Après la formation des filaments métalliques donnant lieu à un contact 

métallique galvanique avec l’électrode opposée (Figure A-3-B), le dispositif passe à l’état 

ON. Le palier (Figure A-3-B) correspond au courant limite imposé au système afin d’éviter le 

court-circuit du dispositif. Le dispositif reste dans cet état jusqu’à l’application d’une tension 

de polarité opposée, qui entraine la dissolution du filament métallique (Figure A-3-D). 
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Figure A-3 : Caractéristique courant-tension d’un dispositif Ag/Ag-Ge-Se/Pt. 

Les images A) à D) représentent les différentes étapes de la procédure de 
commutation (9). 

 

 Les études sur ce type de commutation sont effectuées le plus fréquemment sur des 

systèmes où : 

- l’électrolyte solide est soit des séléniures ou des sulfures amorphes présentant une séparation 

de phase soit un oxyde (1) ; 

- l’électrode active électrochimiquement est soit l’argent soit le cuivre. 

La commutation de la résistance due à la formation et la dissolution de dendrites d’argent 

dans le système Ag/Ag-As2S3/Au a été reporté en premier par Hirose et al (22). Ensuite, cette 

étude a été poursuivre par d’autres groupes, Kozicki et al (5)et Aono et al (23), sur les films 

chalcogénures amorphes : Ge-Se, Ge-S et (Zn,Cd)S et sur les films SiO2. 

 

 Comparé à d’autres procédés de mémoires, les R-RAM sont encore mal connues. 

Cette lacune peut s’expliquer par le manque d’études détaillées sur leur performance, leur 

fiabilité et plus particulièrement les mécanismes microscopiques décrivant leur 

fonctionnement. Nous pouvons cependant extraire certaines caractéristiques principales. Les 

temps de commutation sont inférieurs à 10 ns pour les cellules à bases d’oxydes. Dans le cas 

des procédés induits par migrations d’ions, la fatigue de l'hystérésis de commutation des 

prototypes R-RAM n’a pas lieu dans les 106 cycles d'écriture et 1012 cycles de lecture. Le 

temps de rétention de la mémoire est estimé à environ 10 ans par extrapolation. Dans un 

avenir plus ou moins proche, une fois que les mécanismes de commutation seront compris, il 

sera nécessaire d’effectuer des examens approfondis de tous les mécanismes de défaillance et 

d’optimiser ainsi ces systèmes. 
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II-  Commutation par microscopie en champ proche 
 

Dans les années 1990, les microscopes en champ proche sont utilisés pour effectuer 

des modifications de surfaces à l’échelle atomique (24). La modification à l’échelle atomique 

est très intéressante pour obtenir des dispositifs de stockage de données. Chacune des 

modifications à l’échelle de quelques dizaines de nanomètres peut augmenter la densité de 

stockage. 

 

 Dans cette partie l’utilisation de la microscopie à force atomique conductrice (C-AFM) 

pour effectuer des commutations électriques sur des composés chalcogénures et oxydes est 

décrite. Le principe de cette méthode est décrit de façon détaillée dans l’annexe B-3. 

 

II-1-  Chalcogénures 
 

Kado et Tahda en 1997 (25) ont montré un enregistrement réversible sur les films 

amorphes GeSb2Te4 en utilisant la microscopie à force atomique équipée d’une pointe 

conductrice (C-AFM). Après l’application d’une tension pulse d’environ 4 V, ils ont observé 

un changement de comportement topologique (formation d’amas) et électrique (zone plus 

conductrice) de la zone balayée. Deux mécanismes physiques sont proposés :  

(i) procédé thermiquement induit : il se produit un changement de phase (amorphe → 

cristallin) par effet Joule (2)  

(ii) procédé induit par un champ électrique. 

Gotoh et al. (26) ont repris cette étude en utilisant un microscope à effet tunnel (STM). Ils ont 

appliqué plusieurs tensions pulsées entre 3 et 6 V. Les tensions faibles produisent des marques 

de résistance moyenne (R ~ 10 MΩ) et les pulses plus forts cristallisent le film donnant une 

marque de faible résistance (R ~ 1 kΩ). 

 

A partir des années 2000, les études par C-AFM et STM se sont étendues à des 

systèmes à changement de phase similaires, Ge2Sb2Te5. D’une manière générale, l’application 

d’une tension pulsée forme des marques cristallines dans des films amorphes (27)(28). Une 

étude par STM et C-AFM pour des films amorphes de 20 nm d’épaisseur a montré différentes 

caractéristiques selon la tension appliquée: 
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- Tensions faibles (1-3 V) : présence d’un retrait en topologie (trou) avec la formation 

de dépôt sur les bords des zones balayées 

- Tension moyenne (4 V) : présence de trous plus profonds avec moins de dépôts sur le 

côté 

- Tensions élevées (5-10 V) : présence de trous sans formation de dépôts. 

De plus, il est montré que la profondeur des trous augmente avec la tension appliquée (29). Au 

cours d’une autre étude des marques cristallines ont été créées par l’application d’une tension 

négative (-6 V). L’application d’une tension de -1,7 V a permis une lecture et il a été 

démontré que la marque était plus conductrice (30). Des études plus récentes, sur les films 

Ge2Sb2Te5 amorphes par AFM et STM ont confirmé le changement de phase induit par effet 

Joule par l’application d’une tension. De plus, il a été montré que les procédés de 

cristallisation et d’amorphisation sont différents selon l’épaisseur des films, et que la tension 

seuil de cristallisation augmentait avec l’épaisseur (31). 

 Très récemment (2007), des études ont été réalisées sur les films Ge2Sb2+xTe5 

présentant un excès d’antimoine par C-AFM. Ces films présentaient une commutation 

électrique type R-RAM (32) (cf Chapitre D). Cette méthode a aussi été utilisée sur des films 

chalcogénures amorphes Ag-Ge-Se (33) (cf Chapitre C). 

 

II-2-  Oxydes 
 

Les techniques C-AFM et STM ont aussi été utilisées sur des films minces d’oxydes 

TiO2 
(14), SrTiO3 

(34,35) et Nb-SrTiO3 
(36) qui sont connus pour présenter des phénomènes de 

commutation électrique. La présence d’une commutation électrique due à la formation de 

chemins conducteurs (état ON) lors de l’application d’une tension positive et à leur disparition 

(état OFF) par l’application d’une tension négative, a été démontrée.  

Dans le cas des films TiO2 
(14), l’application de la tension conduit à l’oxydation des oxygènes 

en ions O2- mobiles ce qui est à l’origine de la formation de défauts et donc de chemins 

conducteurs. Les films SrTiO3 
(34,35) et Nb-SrTiO3 

(36) présentent également une commutation 

électrique par formation de chemins conducteurs due à la formation de défauts (dislocations) 

dans les cristaux lors de l’application d’une tension. L’état ON correspond par une conduction 

métallique alors que l’état OFF correspond à une conduction de type semi-conducteur. 
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 Introduction  
 

Les verres chalcogénures contenant de l’argent sont de bon électrolytes solides (1, 2). 

Beaucoup de travaux concernent les films minces Ge-Se dans lesquels l’argent est introduit 

par photodissolution (3), mais ils en existent aussi qui étudient le comportement des verres 

massifs correspondants. Les premières méthodes expérimentales utilisées pour étudier les 

verres massifs Ag-Ge-Se sont la diffusion des neutrons (4, 5), la spectroscopie Raman (4-6), la 

calorimétrie différentielle à balayage (DSC) (6), la conductivité électrique (7, 8), la 

spectroscopie diélectrique (9) et la microscopie optique (9). De cette grande base de données et 

selon les techniques d’analyse utilisées, il ressort des descriptions assez différentes de la 

structure vitreuse. Par exemple, Dejus et al (4, 5), à partir de mesures par diffraction de 

neutrons, décrit un réseau homogène dans les verres ternaires Ag25(Ge0,25Se0,75)75. Par contre, 

la modélisation de la structure par la technique de dynamique moléculaire conduit Iyetomi et 

al (10) à suggérer que l’argent forme des clusters. Mitkova et al. (6) constatent la présence de 

deux températures de transition vitreuse lors d’analyses de calorimétrie différentielle à 

balayage modulée (MDSC). Ils proposent donc une séparation de phase dans des verres riches 

en sélénium avec coexistence d’une phase de composition proche de Ag2Se et d’une phase 

déficiente en sélénium.  

Des différences significatives de comportement électrique sont observées dans les 

verres chalcogénures-Ag dont Ag-Ge-Se selon la teneur en argent dans le verre (2, 7, 11-14). En 

effet, des mesures de la conductivité des verres massifs Agx(Ge0,25Se0,75)100-x (0 ≤ x ≤ 25 % at. 

Ag) ont montré la présence d’un saut de conductivité d’environ huit ordres de grandeur 

lorsque la teneur en argent dans les verres atteint 8-10 % at. Ag (7). Une séparation de phase 

ayant été observée pour ce type de compositions soit par microscopie optique (9), soit par des 

mesures MDSC (15, 16) et DSC (16), l’existence d’un seuil de percolation a été proposée par 

Kawaguchi et al (7). 

Les phénomènes de séparation de phase et de percolation qui peuvent en résulter ont 

été étudiés de façon approfondie dans l’équipe de recherche au sein de laquelle j’ai effectué 

mes travaux. Les travaux concernent les verres chalcogénures Ag2S-As2S3, (Ag2S)x(GeS2)100-x 

et Agx(Ge0,25Se0,75)100-x et les techniques mises en œuvre sont essentiellement la microscopie 

électronique à balayage à émission de champ (noté FE-SEM) et la microscopie à force 

électrostatique (noté EFM) (12, 13, 17-20). Par la suite Kawamura et al (21) ont aussi étudié les 

verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x (0 ≤ x ≤ 30 % at. Ag) par FE-SEM. L’étude comparative de la 
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conductivité électrique (spectroscopie d’impédance complexe) et de la microstructure 

(microscopie électronique à balayage à émission de champ et microscopie à force 

électrostatique) des verres massifs Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où 0 ≤ x ≤ 25 % at. Ag permet de 

démontrer sans ambigüité la cause du saut de conductivité dans ces verres. Les verres 

contenant moins de 10 % at. Ag présentent une séparation de phase avec une phase riche en 

argent englobée dans une phase pauvre en argent. A partir d’une teneur en argent supérieure 

ou égale à 10 % at. les verres présentent toujours une séparation de phase mais dans ce cas la 

phase riche est la phase continue dans laquelle la phase pauvre en argent est englobée. Le saut 

de conductivité se produit lorsque la phase riche en argent devient continue : nous avons un 

phénomène de percolation (17, 22). 

Avant mon arrivée dans l’équipe, des travaux sur la structure des verres 

Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où x = 5, 15 et 25 % at. Ag. ont aussi été effectués par diffraction de 

neutrons et simulation par dynamique moléculaire ab initio à différentes températures (23, 24). 

La présence de corrélations Se-Se et Ge-Ge dans le premier pic de la fonction de distribution 

radiale est en accord avec une structure composée de tétraèdres GeSe4/2 et de liaisons Se-Se. 

Les courbes obtenues en simulation montrent la présence d’un seul pic de corrélation Ag-Ag à 

4,4 Å pour les verres pauvres en argent (x < 8 % at. Ag) alors que les courbes des verres 

riches en argent en présentent deux : un pic à 3 Å et un pic moins intense à 4,4 Å. Nous 

pouvons tenter de relier ces résultats à l’existence d’une séparation de phase et aux propriétés 

électriques.  

La recristallisation des verres Ag-Ge-Se a été aussi étudiée par thermo-diffractométrie 

de neutrons in situ (25). En plus de la cristallisation attendue de deux phases stables Ag8GeSe6 

et GeSe2, il a été montré en particulier pour le verre le plus riche en argent (25 % at. Ag), la 

cristallisation d’une phase additionnelle (Ag2GeSe3) à haute température. Cette phase est 

instable et se décompose après quelques heures pour donner une nouvelle phase 

(Ag10Ge3Se11). 

Ces dernières analyses donnent des informations globales sur les verres. Jusqu’à 

présent aucune étude n’a permis d’obtenir des informations sur chacune des phases formant le 

verre : sa composition ou sa conductivité. La taille des phases est une source de difficultés 

pour ce type d’étude. Mais de plus, les verres chalcogénures contenant de l’argent, comme les 

composés Ag-Ge-Se, sont des matériaux très difficiles à étudier car l’argent diffuse aisément 

sous un faisceau par exemple, et ils sont photosensibles. Malgré ces difficultés, nous avons 

tenté d’apporter une contribution à l’étude des verres Ag-Ge-Se.  
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 Comme nous venons de le signaler plus haut, une partie des études sur les verres 

Agx(Ge0,25Se0,75)100-x (0 ≤ x ≤ 25 % at. Ag) a commencé avant mon arrivée au laboratoire. 

Dans un premier temps nous nous sommes attachés à confirmer les résultats déjà obtenus. 

Nous avons donc élaboré les verres massifs Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où 0 ≤ x ≤ 25 % at. Ag et les 

avons caractérisés par diffraction des rayons X. Ensuite nous nous sommes intéressés aux 

séparations de phase existant en leur sein et avons étudié les contrastes chimiques et 

électriques par FE-SEM et EFM respectivement. Puis, nous avons poussé plus loin l’étude des 

verres en tentant de caractériser chacune des phases présentes, de façon différenciée. Après 

des mesures de composition par microsonde électronique, nous avons entrepris une 

caractérisation électrique de chaque phase à l’aide de méthode non conventionnelle de 

microscopie en champ proche. A coté de ce travail qui nous donnait essentiellement des 

informations sur les propriétés électriques des verres, nous avons effectué une étude de l’ordre 

structural local existant en leur sein par spectroscopie Raman et infra-rouge. Nous nous 

sommes attachés non seulement à connaître cet ordre local dans les conditions ambiantes de 

température et de pression mais aussi à voir comment il était affecté si ces deux paramètres 

changeaient. 
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I-  Elaboration des verres massifs Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où 0 ≤ x ≤ 
25 % at. Ag 

 

Les composés Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où x < 30 % at. Ag appartiennent au domaine 

vitreux défini par Borisova et al (1), comme le montre le diagramme ternaire Ag-Ge-Se 

(Figure B-1) (6).  

 

 
 

Figure B-1 : Diagramme de phase du système ternaire Ag-Ge-Se. Régions I et II : formation 
de verres dans le ternaire. ○ : échantillons cristallins, ●,▲,◊,□ : échantillons 
amorphes (6).   : Nos échantillons. 

 

 Nous avons choisi d’étudier les verres de composition Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où x = 0, 

3, 5, 10, 15, 20 et 25 % at. Ag. Dans la suite du travail ils seront désignés par la nomenclature 

Agx où x représente la teneur en argent en pourcentage atomique. 

 

I-1-  Elaboration des verres 
 

La technique utilisée pour élaborer les verres chalcogénures Agx(Ge0,25Se0,75)100-x est la 

méthode dite « fusion-trempe », où le matériau est porté à l’état liquide puis refroidi 

rapidement. Ce procédé permet d’obtenir un matériau massif, nécessaire pour les études qui 

seront développées par la suite. 
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La préparation des verres se fait à partir des éléments purs : Ag (Aldrich, poudre 5-8 

micron, 99,9+ %), Ge (Aldrich, copeau ≥ 3 mm, 99,999 %) et Se (Aldrich, pastille < 4 mm, 

99,99+ %). Les quantités requises des 3 éléments sont broyées et mélangées dans un mortier 

puis placées dans un tube de silice (diamètre externe de 13 mm), scellé sous un vide 

secondaire d’environ 10-6 Pa. La masse moyenne du matériau préparé au cours d’une synthèse 

est d’environ 5 g. Le tube est placé dans un four vertical dont la température est contrôlée par 

un thermocouple. Le matériau est porté à une température d’environ 950 °C (4), à une vitesse 

relativement lente (6°C/h) qui permet de limiter à tout moment les surpressions liées aux 

tensions de vapeur élevées des éléments purs. A 950 °C les échantillons sont à l’état liquide et 

afin de garantir une bonne homogénéisation, la température est maintenue pendant 8h. Une 

trempe de l’échantillon dans un mélange eau-glace permet d’obtenir les verres de composition 

souhaitée. 

 

Les échantillons contenant de l’argent ont une couleur gris-noir dont l’intensité de la 

teinte augmente avec la teneur en argent, alors que les verres du système Ge-Se ont une 

couleur rouge bordeaux. 

 

I-2-  Nature des verres 
 

Nous avons procédé à la vérification de l’état amorphe de chaque échantillon par 

mesure de diffraction des rayons X sur poudre.  

 

Les diffractogrammes ont été enregistrés dans le domaine angulaire 5-40° (θ) sur un 

diffractomètre SEIFERT θ-θ utilisant la radiation Cu Kα (λ=1,5406 Å) en appliquant une 

tension d’accélération de 40 kV, un courant de 25 mA. 

 

Les diffractogrammes des verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où x= 0, 3, 5, 10, 15, 20 et 25 % 

at. Ag (Figure B-2) sont typiques d’une phase amorphe ce qui est en accord avec les résultats 

de la littérature (7). 

 

Bien que nous n’ayons effectué que des mesures de routine, nous pouvons observer un 

premier pic de diffraction (ou first sharp diffraction peak : FSDP) pour 2θ = 15 ° dont 

l’intensité décroit avec l’augmentation de la teneur en argent. Dans la littérature, ce premier 
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pic de diffraction (FSDP) est attribué à un ordre à moyenne distance d’un réseau de tétraèdres 

GeSe4/2 partageant une arête. La diminution de ce pic avec l’augmentation de la teneur en 

argent indique une diminution de l’ordre à moyenne distance due à la dépolymérisation du 

réseau par les atomes d’argent (21, 26). Cette interprétation est en accord avec des études faites 

sur d’autres systèmes de structure similaire (27). 
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Figure B-2 : Diffractogrammes obtenus par diffraction des rayons X des verres Ag0, Ag3, 
Ag5, Ag10, Ag15, Ag20 et Ag25. 

 

I-3-  Analyse thermique 
 

Nous avons procédé à une analyse thermique des verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où x= 0, 

3, 5, 10, 15, 20 et 25 % at. Ag afin de déterminer les températures de transition vitreuse et de 

cristallisation.  

 

 Les thermogrammes ont été enregistrés entre la température ambiante et 430 °C sous 

air et avec une rampe de 10 °C.min-1. 

 

 Les thermogrammes de nos échantillons (exemple Ag5 : Figure B-3) sont typiques des 

verres Ag-Ge-Se (16). Ils sont caractérisés par la présence d’un décrochement endothermique 

entre 209 et 221 °C qui correspond à la température de transition vitreuse du matériau. De 

plus, nous observons des pics exothermiques qui correspondent aux températures de 

cristallisation des phases Ag8GeSe6 et GeSe2.  
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Figure B-3 : Courbe DSC du verre Ag5(Ge0,25Se0,75)95. 
 

Les températures de transition vitreuse et de cristallisation des différents échantillons 

sont répertoriées dans le Tableau B-1. Dans le cas des verres où x = 5, 10 et 15 % at. Ag nous 

observons la présence des phases α- et β-GeSe2 tandis que dans le cas des verres où x= 20 et 

25 % at. Ag nous observons uniquement la phase β-GeSe2. En effet, il a été montré que le 

composé GeSe2 possède deux phases : la phase α-GeSe2 dite basse température et la phase β-

GeSe2 dite haute température (28). La phase α-GeSe2 est une phase métastable en température 

et dans le temps. Cette phase peut alors à certaines températures (300-400 °C) coexister avec 

la phase β-GeSe2 mais disparaît lorsque la température augmente (29). Dans le cas des verres 

riches en argent la phase cristalline majoritaire est Ag8GeSe6 et il ne reste que la phase stable 

de GeSe2. 

 

 Tg Tc(Ag8GeSe6) Tc(GeSe2) 

Ag5 221 °C 334 °C 
α : 386 °C 
β : 397 ° C 

Ag10 218 °C 313 °C 
α : 398 °C 
β : 416 ° C 

Ag15 208 °C 304 °C 
α : 411 °C 
β : 427 ° C 

Ag20 209 °C 300 °C β : 432 ° C 

Ag25 209 °C 291 °C β : 440 °C 

 
Tableau B-1 : Températures de transition vitreuse (Tg), de cristallisation (Tc) au sein des 

verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où x = 5, 10, 15, 20 et 25 % at. Ag obtenues par 
analyse thermique effectuée avec une rampe de 10°C/min. 
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II-  Etude de la microstructure 
 

Dans cette partie, nous essayons de mieux comprendre les hétérogénéités présentes 

dans les verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où 0 < x ≤ 25 % at. Ag.  

 

II-1-  Hétérogénéité des verres 
 

 Dans un premier temps, nous nous sommes attachés à vérifier la présence d’une 

séparation de phase et l’existence d’un phénomène de percolation dans nos échantillons pour 

pouvoir dans un second temps approfondir l’étude. 

 

Pour cela, nous avons effectué une série de mesures par microscopie électrique à 

balayage à émission de champ sur une première série d’échantillons : Ag0, Ag3, Ag5, Ag10, 

Ag15, Ag20 et Ag25 et par microscopie à force électrostatique sur une seconde série 

d’échantillons : Ag5, Ag10, Ag15, Ag20 et Ag25.  

 

II-1-a-  Mise en évidence de la séparation de phase 
 

La microscopie électronique à balayage à émission de champ permet de voir s’il existe 

des contrastes chimiques dans la zone analysée. 

Les mesures ont été effectuées avec un microscope HITACHI S-4500 en appliquant une 

tension d’accélération de 15 kV et un grandissement de l’ordre de x3500-25000. Afin éviter 

tout effet de charge, les échantillons sont métallisés par un dépôt d’un film mince de platine  

(5 Å). Les observations sont effectuées sur l’échantillon poli à 0,3 µm. 

 

Pour mettre en évidence les éventuelles hétérogénéités électriques présentent dans les 

verres étudiés, nous avons réalisé des mesures par microscopie à force électrostatique 

(Nanoscope Dimension 3100, Veeco). Les mesures sont faites dans les conditions de pression 

et température ambiantes sur l’échantillon fraîchement fracturé, afin d’éviter tout problème 

d’oxydation de surface. Les images sont obtenues avec un balayage de 10x10 µm2 en mode 

« lift ». Lors des mesures EFM, une différence de tension de -2 V est appliquée entre la pointe 

et l’échantillon. La pointe utilisée est une pointe commerciale PtIr5, qui a une constante de 
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raideur comprise entre ~ 2 N.m-1, un domaine de résistivité compris entre 0,01 et  

0,02 Ω.cm et une fréquence de vibration comprise entre ~ 65 kHz (levier).  

 

Les images obtenues par microscopie à balayage à émission de champ (FE-SEM) et 

microscopie à force (EFM) sont présentées sur les Figure B-4 et Figure B-5 respectivement. 

 

Les images FE-SEM des échantillons Ag0 et Ag3 ne présentent pas de séparation de 

phase, en tout cas, à l’échelle de la résolution de la mesure. L’échantillon Ag5 montre un très 

léger contraste avec des petits nodules clairs dans une zone foncée. Les zones claires 

correspondent à des phases riches en argent et les zones foncées correspondent à des phases 

pauvres en argent.  

 

A partir de x = 10 % at. Ag, nous observons un très fort contraste avec des zones 

claires et des zones foncées qui confirment la présence d’une séparation de phase au sein des 

verres. Dans le cas de l’échantillon Ag10, nous observons de larges nodules riches en argent 

dans une phase continue pauvre en argent. 

 

A partir de x = 15 % at. Ag, nous observons une inversion des contrastes, avec des 

nodules pauvres en argent dans une phase continue riche en argent. Cette connexion de 

nodules riches en argent pour donner une phase continue riche en argent lorsque la teneur en 

argent augmente est assimilée à une percolation. La proportion de la phase riche en argent 

augmente avec la teneur en argent alors que le nombre de nodules pauvres en argent diminue, 

comme le montrent les proportions relatives des phases riches en argent en fonction de la 

teneur en argent (Tableau B-2).  

 

Agx 5 10 15 20 25 
Proportion de 
la phase riche 
en argent (%) 

19 36 53 68 90 

 
Tableau B-2 : Proportion de la phase de riche en argent selon la teneur en argent dans les 

verres. 
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Figure B-4 : Images de microscopie à balayage à émission de champ des échantillons Ag0, 
Ag3, Ag5, Ag10, Ag15, Ag20 et Ag25. 
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Figure B-5 : Images topologique et en contraste de fréquence (V= -2 V) des verres massifs Ag 
5, Ag10, Ag15, Ag20 et Ag25. 
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La Figure B-5 présente les images obtenues en microscopie en champ proche 

(topologique et EFM). Une première mesure en mode « tapping » permet d’obtenir une image 

topologique (Figure B-5-gauche) de l’échantillon. La mesure EFM est faite dans un deuxième 

temps alors que la pointe est polarisée, V= -2 V (Figure B-5-droite). Les images en contraste 

électrique montrent une forte inhomogénéité électrique à la surface des échantillons. Comme 

en FE-SEM, nous observons deux zones. 

 

 Si nous comparons les images EFM et FE-SEM des échantillons de même 

composition chimique, nous constatons que ces images présentent des hétérogénéités 

similaires : nodules dans une phase connectée avec une inversion des contrastes pour Ag15. 

Toutefois les zones claires en EFM correspondent aux zones foncées en FE-SEM  et vice-

versa. Les zones foncées en EFM sont donc les phases riches en argent alors que les zones 

claires sont les phases pauvres en argent. La taille des nodules n’est pas la même pour les 

deux séries de mesures (FE-SEM et EFM) mais les échantillons mesurés ne proviennent pas 

de la même synthèse. Or nous avons constaté que la taille des nodules est sensible et varie 

d’une synthèse à l’autre. 

 

Nous présentons, sur la Figure B-6, les images obtenues pour deux verres Ag20 

obtenus soit par une trempe à l’air soit par une trempe dans un bain glacé et salé. Nous 

observons que la taille des nodules dépend des conditions de trempe. Toutefois nous avons 

vérifié que dans tous les cas, l’inversion de la phase riche en argent et de la phase pauvre en 

argent se produit pour la même teneur en argent et le rapport de surface entre zone riche en 

argent et zone pauvre en argent reste le même. 

 

 
 
Figure B-6 : Images EFM d’échantillons contenant 20 % at. Ag obtenus avec différentes 

trempes a) à l’air et b) dans un bain glacé-salé. 
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II-1-b-  Conductivité électrique 
 

Nous avons effectué les mesures de conductivité par spectroscopie d’impédance 

complexe sur les échantillons Ag0, Ag3, Ag5, Ag10, Ag15, Ag20 et Ag25. 

 

II-1-b-i-  Paramètres expérimentaux 
 

 Les échantillons se présentent sous forme de cylindre de 10 mm de diamètre, obtenu 

par compactage de poudre avec l’application d’une pression de l’ordre de 6 MPa.  

Les mesures de résistance et la connaissance précise des dimensions de l’échantillon 

permettent de déterminer la conductivité : 

                                                                    σ = 
1
R *

e
S                                                           (B-1) 

 
où e est l’épaisseur de l’échantillon (cm), S sa surface (cm2), R sa résistance (Ω) et σ sa 

conductivité (Ω-1.cm-1).  

L’épaisseur des pastilles est de l’ordre de 1 mm. Elles sont mesurées par un micromètre 

digital électronique avec une précision de 0,001 mm. Des électrodes de platine sont déposées 

par pulvérisation cathodique sur la surface des pastilles. L’épaisseur de ce film métallique, 

destiné à assurer le contact et à amener le courant, est de l’ordre de 100 nm. 

 

La détermination des impédances est réalisée à l’aide d’un spectromètre à impédance 

complexe (SOLARTRON SI 1260) dont la gamme de fréquence s’étend de 10 µHz à 32 MHz 

et permet la mesure entre 100 mΩ et 10 MΩ. Le traitement des données en impédance ainsi 

que le tracé des courbes sont effectués avec le logiciel Zplot. 

 

II-1-b-ii-  Mesures de conductivité 
 

Les résultats des mesures de conductivité sur nos échantillons sont reportés sur la 

Figure B-7 et comparés aux résultats précédemment obtenus pour ce type de système 

(Tableau B-3). 

Nous n’avons pu mesurer que la conductivité des verres dont la teneur en argent est  

≥ 15 % at. Ag, la conduction des échantillons Ag0, Ag3, Ag5 et Ag10 étant trop faible et hors 

des limites de l’appareil de mesure.  
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Les valeurs de conductivité des échantillons Ag15, Ag20 et Ag25 (comprise entre 10-5 

et 10-4 S.cm-1) sont en accord avec celles trouvées par les groupes Kawasaki et al. (7) et Urena 

et al. (14). Par contre nous n’obtenons pas exactement les mêmes résultats, car le saut de 

conductivité apparaît à partir de 15 % at. Ag dans notre cas au lieu de 8-10 % at. Ag.  
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Figure B-7 : Evolution à température ambiante de la conductivité en fonction de la teneur en 
argent (% at.) des verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où 0 ≤ x < 30 % at. Ag.  
▲ : nos travaux, □ : Kawasaki et al. (7) et ○ : Urena et al. (14). 

 

x (% at. Ag) σσσσ (S.cm-1) 
nos travaux 

σσσσ (S.cm-1) 
Kawasaki et al. (7) 

σσσσ (S.cm-1) 
Urena et al. (14) 

0 -  1.10-13 
5 - 1,4.10-12 1.10-13 
10 - 1,3.10-5 1,3.10-5 
15 4,6.10-5  4,8.10-5 
20 4,6.10-5 4,10-5 6,6.10-5 
25 7,1.10-5  1,1.10-4 

 
Tableau B-3 : Valeurs des conductivités obtenues par spectroscopie d’impédance complexe 

des verres Ag0, Ag5, Ag10, Ag15, Ag20 et Ag25. 
 

En comparant les mesures de conductivité aux images obtenues par FE-SEM et EFM, 

nous pouvons lier l’évolution de la conductivité à l’évolution de la séparation de phase des 

verres quand la teneur en argent augmente. Nous observons le saut de conductivité à x = 15 % 

at. Ag. A partir de cette composition, la phase riche en argent devient continue ce qui se 

traduit par une meilleure conductivité du verre. La phase riche en argent connecte et devient 

la phase qui contrôle la diffusion de l’argent, phénomène de percolation. 
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Nous observons les mêmes phénomènes que ceux préalablement observés sur les 

mêmes matériaux sauf que dans notre cas la percolation se produit pour une teneur en argent 

de 15 % at. Ag plutôt que 10 % at. Ag précédemment. Ce décalage du seuil de percolation 

peut s’expliquer par de légers écarts en composition ou des vitesses de trempe différentes. 

Lorsque nous sommes à la limite du seuil de percolation nous pouvons pour une même 

composition mais des échantillons différents, être avant ou après le seuil de percolation. Ainsi 

il a déjà été rapporté que le verre Ag-As-S contenant 8 % at. Ag pouvait être ou ne pas être 

conducteur d’un échantillon à un autre (30). Au sein d’un même échantillon il est possible de 

trouver deux types de séparation de phase selon le morceau choisi et sa position dans le tube 

lors de la trempe. 

 

Le phénomène de percolation a déjà été observé dans d’autres familles de verres, 

Ag2S-GeS2 et Ag2S-As2S3 
(12). Ce phénomène apparaît pour des systèmes possédant une 

microstructure hétérogène avec une phase riche et une phase pauvre en argent.  

Par contre, dans les verres homogènes, comme ceux du système Ag-Ge-Sb-Se (2) 

l’évolution de la conductivité lors de l’ajout d’argent dans les verres, diffère de celle de nos 

verres. La comparaison des deux types de courbe « conductivité versus % at. Ag » est 

présentée sur la Figure B-8. Dans le cas des verres hétérogènes comme Ag-Ge-Se (7, 14) nous 

observons une cassure sur la courbe alors que la conductivité des verres homogènes comme 

Ag-Ge-Sb-Se (2) présente une évolution plutôt progressive avec la teneur en argent. 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure B-8 : Courbes de conductivité en 
fonction de la teneur en argent des 
systèmes Ag-Ge-Se (7, 14) et Ag-Ge-Sb-Se 
(2)

. 
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Dans le régime 1 avant le saut de conductivité, la conductivité des verres hétérogènes 

Ag-Ge-Se est inférieure à celles des verres homogènes, car la conductivité des verres 

hétérogènes est régie par la phase pauvre en argent. Dans le régime 2, les verres hétérogènes 

sont plus conducteurs car la conductivité est régie par la phase riche en argent qui a connecté. 

L’enrichissement en argent de cette phase est plus important que dans un verre homogène. 

Lorsque la teneur en argent est plus importante (Ag25) le verre hétérogène devient 

majoritairement riche en argent et similaire au verre homogène. Alors leurs conductivités 

deviennent équivalentes (31).  

 

II-2-  Caractérisation des différentes phases 
 

Nous nous sommes, dans la suite du travail, attachés à mieux caractériser les 

différentes phases présentes dans les verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x.  

Tout d’abord, nous avons procédé à la mesure de la composition de chaque phase. Puis nous 

avons procédé à l’analyse des caractéristiques électriques des deux phases. 

 

II-2-a-  Composition de chaque phase 
 

Dans le cadre de l’étude de la séparation de phase des verres, nous avons tenté de 

mesurer la composition des verres Ag5, Ag10, Ag15, Ag20 et Ag25 et essayé de faire des 

mesures sélectives pour chaque phase.  

 

La composition des verres a été mesurée avec une microsonde électronique 

(instrument CAMECA SX-100). Les mesures sont effectuées sur les verres massifs mis en 

forme (face parallèle) et polis aux papiers SiC jusqu’à 0,3 µm. La tension appliquée est de  

20 kV, l’intensité de faisceau de 1 nA et les raies analysées sont les raies Kα du Se et les raies 

Lα de Ge et Ag. Nous avons aussi effectué une cartographie des différents éléments (Ag, Ge 

et Se) sur une zone de 1 mm2 et avec une tension de 25 kV. 

 

 Pour chaque échantillon, nous avons essayé de mesurer la composition en 50 points 

sachant que la pointe de mesure correspond à un volume d’environ 1 µm3. Dans le cas de 

l’échantillon Ag5 il n’a pas été possible d’obtenir des mesures sélectives car la taille des 

nodules est trop faible (< au volume de la poire d’analyse). Pour les échantillons Ag15, Ag20 
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et Ag25, nous observons une diffusion de l’argent sous l’effet du faisceau d’électrons, il n’est 

donc pas possible de faire des mesures. Comme le montre la Figure B-9, il y a 

homogénéisation en argent de la zone analysée. 

 

20 µm20 µm20 µm

 
 

Figure B-9 : Image en contraste chimique de la zone analysée de l’échantillon. 
 

 Pour l’échantillon Ag10, dans un cas qui a été plus favorable, nous avons pu effectuer 

des mesures sélectives de chaque phase présentes dans le verre. Cet échantillon possède des 

hétérogénéités plus grandes que celles obtenues généralement. Cette différence peut être 

causée par une oxydation de l’échantillon (Figure B-11-a). Nous constatons la présence de 

points noirs. Une analyse plus approfondie par spectrométrie de masse à ionisation secondaire 

(SIMS) a permis de montrer que ces points contiennent de l’oxygène.  

Malgré cette oxydation nous avons quand même procédé aux mesures sur 50 points des 

différentes phases (Figure B-11-b).  

 

 Dans un premier temps, les images de cartographie des différents éléments (Ag, Ge, 

Se) de l’échantillon Ag10 permettent de mettre en évidence que les trois éléments sont 

présents dans les deux phases, que les nodules plus clairs sont riches en argent et que la phase 

continue est pauvre en argent (Figure B-10).  

 

Ag Ge Se

50 µm 50 µm 50 µm

Ag Ge SeAg Ge SeAg Ge Se

50 µm 50 µm 50 µm

 
 

Figure B-10 : Cartographie des éléments Ag, Ge et Se de l’échantillon Ag10. 
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Les mesures de la composition de chaque phase donnent une composition de 

Ag20,7Ge21,0Se58,3 = Ag20,7(Ge0,26Se0,74)79,3 pour la phase riche en argent et Ag4,7Ge24,7Se70,6 = 

Ag4,7(Ge0,26Se0,74)95,3 pour la phase pauvre en argent (Figure B-11-b). 

 

 
 
Figure B-11 : a) Images en contraste chimique et b) Statistiques sur 50 points des mesures de 

composition obtenues par microsonde électronique pour chaque phase de 
l’échantillon Ag10. 

 

 La mesure de la proportion de chaque phase pour Ag10 donne 65,2 % de phase pauvre 

en argent et 34,8 % de phase riche en argent. A partir de ces valeurs nous avons calculé la 

composition globale de l’échantillon : 

65,2 % (Ag4,7Ge24,7Se70,6) + 34,8 % (Ag20,7Ge21,0Se58,3) = Ag10,3Ge23,4Se66,3 

                                                                                                         = Ag10,3(Ge0,26Se0,74)89,7 

Ce qui est très voisin de la composition nominale Ag10Ge22,5Se67,5 (Ag10(Ge0,25Se0,75)90). 
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Ces mesures ainsi que la cartographie nous permettent de conclure que chacune des 

phases présentes dans le verre Ag10 contient de l’argent, même si c’est en faible quantité. Par 

contre il faut prendre des précautions avec les résultats obtenues vue la singularité de 

l’échantillon analysé. 

Par contre, ces résultats sont en contradiction avec les résultats d’une étude similaire 

par microsonde électronique sur des verres Ag9,8(GeSe3)90,2 qui trouve une séparation de 

phase avec une phase sans argent et une phase riche en argent (21). Mais aussi avec d’autres 

résultats obtenus par MDSC qui montre la présence de deux températures de transition 

vitreuse, Mitkova et al (6) décrivent la séparation de phase de verre riche en sélénium en une 

phase amorphe Ag2Se et un réseau déficient en sélénium de la forme GetSe1-t où  

t = 0,25[1-(x/100)]/[1-(3x/200)]. 

 

II-2-b-  Etude de la permittivité électrique de chaque phase 
 

Dans cette partie nous étudions les changements électriques locaux par microscopie à 

force électrostatique (noté EFM) des verres Ag5, Ag15 et Ag25. 

 

L’EFM apporte des informations sur la nature de l’interaction entre deux électrodes 

(pointe-échantillon) lorsque le système est polarisé. Plus particulièrement, le mode EFM 

permet de mesurer le gradient de force électrostatique entre la pointe et l’échantillon à partir 

de la variation de fréquence de résonance de l’oscillateur (levier+pointe). En effet, le décalage 

de la fréquence de résonnance mesuré (∆f = f* - f 0) est directement proportionnel au gradient 

de la force d’interaction (cf Annexe B-3). Ainsi, nous avons accès aux interactions entre la 

pointe et l’échantillon modifiées par l’application d’une tension, et donc aux variations locales 

de propriétés électriques du matériau.  

 

Dans cette configuration expérimentale la topologie est enregistrée dans un premier 

passage en mode « tapping », suivi par un deuxième passage décalé en hauteur (mode « lift », 

30 nm pour nos expériences) au cours duquel la pointe est polarisée et le levier est maintenu à 

la fréquence de résonance par une boucle de régulation (asservissement sur la phase de 

l’oscillateur maintenue à zéro par décalage de fréquence) qui permet d’acquérir une image du 

gradient d’interaction. 
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Les mesures sont effectuées dans les conditions ambiantes avec une pointe 

commerciale PtIr5, supportée par un levier de constante de raideur de 2 N.m-1, de résistivité 

comprise entre 0,01 et 0,02 Ω.cm, et une fréquence de vibration de 60 kHz. 

Les balayages sont effectués sur les verres fraîchement fracturés afin d’éliminer toute 

contribution venant d’une oxydation locale. 

 

Les mesures EFM permettent d’obtenir des informations sur la permittivité 

diélectrique des deux phases. La capacité du système « pointe-échantillon » est modélisée par 

un circuit équivalent simple, formé par deux condensateurs en série (modèle plan-plan 

capacitif). L’un correspond à la région D comprise entre la pointe et l’échantillon (C0), région 

dans laquelle la permittivité est ε0 et l’autre correspond à l’échantillon (Céch) dont la 

permittivité est εéch (Figure B-12). L’expression des condensateurs C est celle de 

condensateurs à plan infini : 

                                                     C0 = 
ε0S
d  et Céch = 

εéch.S
D .                                                  (B-2) 

D est la distance entre la pointe et l’échantillon, d est la profondeur de l’interaction et V est la 

différence de tension entre la pointe et l’échantillon. 
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Figure B-12 : Illustration schématique de la spectroscopie à force électrostatique sur les 
verres conducteurs ioniques. Modèle de circuit équivalent du système pointe-
échantillon. 

 

Le changement de fréquence (∆f) étant proportionnel au gradient de force électrique, 

nous avons :  

                                           ∆f = - 
f0

2k 
∂Felect

∂z                                                                (B-3) 

f0 est la fréquence de résonnance et k est la constante de rigidité du levier. 
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La force électrique est décrite par l’équation :  

                                                      Felect = 
1
2 
∂C
∂z U2                                                                (B-4) 

En combinant les équations (B-2), (B-3) et (B-4) nous notons que le changement de fréquence 

(∆f) est proportionnel au carré de la tension appliquée : 

                                     ∆f = 
f0

2k 
Sε0εech

3

 (Dεech + dε0)
3 U

2 ≈ 
ε0S

 (D + dε0/εéch)
3 U

2                               (B-5) 

S est la surface explorée. 

 

 La concavité de la courbe parabolique correspondant à l’équation B-5 donne des 

informations sur la permittivité de l’échantillon (εéch). Pour tracer ces courbes, nous reportons 

les différences de fréquence (∆f) mesurées pour diverses valeurs de la tension U (valeurs 

comprises entre -4 V et +4 V) lorsque la pointe balaie tour à tour les zones riches et pauvres 

en argent. 

 

 La Figure B-13 présente les courbes paraboliques obtenues pour la phase riche et la 

phase pauvre en argent de l’échantillon Ag15. L’obtention d’une parabole confirme la validité 

du modèle proposé. La concavité correspondant à la phase riche en argent est plus importante 

que celle de la phase pauvre en argent, ce qui indique une permittivité plus grande pour la 

phase riche en argent. 
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Figure B-13 : Courbes paraboliques obtenues à partir des mesures EFM de la phase riche en 
argent (conductrice) et de la phase pauvre en argent (non-conductrice) du verre 
Ag15. 
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La Figure B-14 présente les courbes paraboliques obtenues pour la phase riche en 

argent (conductrice) et la phase pauvre en argent (non-conductrice) des verres Ag5, Ag15 et 

Ag25. Nous constatons que la concavité des courbes paraboliques augmente avec la teneur en 

argent.  
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a) Phase riche en Ag b) Phase pauvre en Ag

 
 
Figure B-14 : Courbes paraboliques obtenues par EFM des phases a) riche et b) pauvre en 

argent des verres Ag5, Ag15 et Ag25. 
 

Puisque la concavité des paraboles augmente avec l’augmentation de la teneur en 

argent la permittivité augmente aussi en accord avec le modèle plan-plan simple (B-5). En 

tenant compte du fait que la permittivité et la composition sont liées, les résultats démontrent 

que la composition de chaque phase change avec la teneur globale en argent dans 

l’échantillon. 

 

II-2-c-  Etude de la résistance de chaque phase  
 

Les mesures de microscopie à force atomique conductrice (C-AFM) permettent 

d’étendre les études au comportement électrique des deux phases des verres Ag10, Ag15 et 

Ag20. 

 

L’appareillage de microscopie à force atomique conductrice est un microscope à force 

atomique, Nanoscope Dimension 3100 (Veeco), équipé d’une extension TUNA (Tunneling 

Atomic Force Microscopy) qui permet de mesurer un courant local lorsque l’échantillon est 

polarisé. Nous obtenons ainsi simultanément une image en contraste de courant et une image 

topologique du domaine balayé. 
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Les expériences sont effectuées dans les conditions ambiantes avec une pointe 

commerciale diamantée, supportée par un levier de constante de raideur de 0,17 N.m-1, de 

résistivité comprise entre 0,01 et 0,02 Ω.cm. La résistance de contact due à la pointe est de 

l’ordre de 10 kΩ. Les mesures sont effectuées sur les verres fraîchement fracturés afin 

d’éliminer toute contribution venant d’une oxydation locale. 

La Figure B-15 présente l’image en courant de l’échantillon Ag20. Le contraste 

électrique met clairement en évidence la séparation de phase observée précédemment par 

EFM (Figure B-15-b). La phase connectée (phase foncée) est une phase riche en argent qui 

inclut des nodules de la seconde phase (pauvre en argent).  
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Figure B-15 : Image en courant (-1,15 ≤ U ≤-0,60 V) de la séparation de phase dans le verre 

Ag20. 
 

L’image en contraste de courant met en évidence des différences de courant entre les 

deux phases (Figure B-15). 

Quelle que soit la tension appliquée le courant mesuré lorsque nous traversons la zone 

pauvre en argent est dans la limite de mesure de l’appareillage. Par contre, le courant varie en 

fonction de la tension appliquée lorsque la pointe passe sur la phase riche en argent. Cela 

suggère une plus grande conductivité de la phase riche en argent en comparaison à celle de la 

phase pauvre en argent.  

 

A partir des mesures C-AFM, nous obtenons des courbes I-V des phases riches en 

argent des verres Ag10, Ag15 et Ag20 (Figure B-16). Les courbes sont obtenues par la 

mesure du courant de la phase en fonction de tension appliquée de polarisation négative. Nous 

constatons des variations linéaires du courant (loi d’Ohm) en fonction de la tension pour les 
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trois compositions. La pente des droites augmente avec l’augmentation de la teneur en argent 

dans les verres. Ces changements sont plus importants pour l’échantillon Ag20. 
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Figure B-16 : Courbes I-V locales obtenues par C-AFM effectuées sur les phases riches en 

argent des verres Ag15 et Ag20. 
 

A partir de la régression linéaire de la droite et de la loi d’Ohm, U = R.I, nous 

estimons la résistance R autour de 97-750 GΩ selon l’échantillon. Nous supposons le contact 

comme circulaire et de nature ohmique, la relation entre R et ρ sera donnée par la formule 

basique de diffusion de la résistance :  

                                                                R ~ 
ρ
4r                                                                    (B-6) 

où r est le rayon de contact (32). En considérant le rayon de la pointe à r ~ 10 nm, nous 

obtenons des valeurs de la conductivité de la phase riche en argent égale à  

σ ~ 4,4x10-7 Ω-1.cm-1 et σ ~ 3x10-6 Ω-1.cm-1 pour les échantillons Ag15 et Ag20 

respectivement (Tableau B-4). Les valeurs de conductivité obtenues par les mesures C-AFM 

sont donc plus faible d’un à deux ordres de grandeur que celles obtenues avec des mesures 

conventionnelles d’impédances complexe (7, 14). L’évolution de la conductivité est en accord 

avec la teneur en argent. 
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x (% at. Ag) σσσσ (S.cm-1) 
Impédance complexe 

σσσσ (S.cm-1) 
C-AFM, phase riche Ag 

15 4,6.10-5 4,4.10-7 

20 4,6.10-5 3.10-6 

 
Tableau B-4 : Valeurs de la conductivité des verres Ag15 et Ag20 obtenues par impédance 

complexe et de la conductivité de la phase riche en argent obtenue par C-AFM. 
 

 Ces résultats montrent que l’augmentation de la conductivité des échantillons dans le 

système Ag-Ge-Se dans la région de haute conduction ionique (x > 8-10 % at. Ag) est produit 

par une augmentation de la conductivité de la phase riche en argent. 

 

II-3-  Discussion 
 

Les images obtenues par microscopie électronique à émission de champ et par 

microscopie à force électrostatique des verres Ag0 à Ag25 permettent de mieux comprendre 

les différences de conductivité observées pour les verres ayant des teneurs en argent 

différentes. Les verres présentent une séparation de phase avec une phase riche et une phase 

pauvre en argent. Pour x ≤ 10 % at. Ag, des nodules de phase riche en argent sont enrobés 

dans la phase pauvre en argent. Pour x > 10 % at., il y a percolation de la phase riche en 

argent. Cette percolation entraine un saut de conductivité qui est observé lors des mesures 

d’impédance complexe (17, 18). Ce phénomène est similaire à celui observé dans d’autres verres 

hétérogènes à base de soufre : Ag2S-Ge2S2 et Ag2S-As2S3 
(12, 33). 

 

Les mesures effectuées par microscopie à champ proche : EFM et C-AFM permettent 

d’étudier sélectivement le changement de comportement électrique (permittivité et 

conductivité) des deux phases présentes dans les verres. L’EFM montre une augmentation de 

la permittivité relative de chaque phase avec la teneur en argent. Les mesures C-AFM des 

phases riches en argent montrent une augmentation de la conductivité locale avec la teneur en 

argent. L’évolution de cette conductivité est en accord avec les mesures effectuées par 

spectroscopie d’impédance complexe. Ces mesures montrent que les caractéristiques des 

phases changent avec la composition du verre. La phase riche en argent doit s’enrichir en 

argent avec l’augmentation de la teneur en argent.  
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III-  Etudes par spectroscopie micro-Raman et infra-rouge 
 

Dans cette partie, nous avons fait une étude des états vibrationnels des verres massifs, 

Ag0, Ag3, Ag5, Ag10, Ag15, Ag20 et Ag25, en fonction de la teneur en argent.  

 

Les verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où x = 2, 4, 6, 10 et 25 % at. Ag ont déjà été étudiés 

par spectroscopie Raman (6). Nous avons complété l’étude en travaillant sur un plus grand 

nombre de compositions, en utilisant différentes longueurs d’onde lors des mesures Raman et 

en effectuant des mesures par spectroscopie infra-rouge (IR) et diffusion inélastique des 

neutrons (INS).  

 

En effet, les études structurales sur les verres, matériaux désordonnés, demandent 

généralement le couplage de différentes techniques expérimentales permettant de sonder la 

structure à différentes échelles. Nous définissons en général la structure à courte distance 

(premiers voisins), à distance intermédiaire (polyèdre) et à moyenne distance (dizaine 

d’Angstrom). Les spectroscopies vibrationnelles sont souvent utilisées pour l’étude de la 

structure à distances courte et intermédiaire. 

 

Dans un premier temps nous étudions la bande passante optique des verres par des 

mesures de transmission afin d’évaluer les meilleures excitations Raman pour nos 

échantillons. Puis nous procédons à l’identification des différents modes de vibration actifs en 

Raman et IR dans les verres Ge0,25Se0,75. Ensuite nous analysons à travers l’évolution des 

modes l’influence de la teneur en argent (x) sur la structure des verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x 

par spectroscopie micro-Raman, IR et diffusion inélastique des neutrons en temps de vol 

(INS). Puis nous sondons la stabilité et les modifications induites sur la structure des verres 

Ag5 et Ag25 en température et sous pression. 

 

III-1-  Principe de la spectroscopie vibrationnelle 
 

Pour étudier les modes de vibration associés à une liaison l’approche la plus simple est 

de partir de l’approximation harmonique des vibrations. Le modèle (ressort+masse) permet 

alors de montrer le lien entre la fréquence propre de vibration, la masse et la constante de 

raideur du ressort. Si nous appliquons ce modèle à une liaison entre deux atomes A et B : 
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                                                           ν(Hz) = 
1

2πc .√ 
k
µ                                                        (B-7) 

k, la constante de force de la liaison, est proportionnelle à l’énergie de liaison, µ est la masse 

réduite des deux atomes A et B. Ainsi, plus une liaison entre deux atomes sera forte, plus la 

fréquence de vibration sera élevée. Plus la masse des atomes A et B sera élevée, plus la 

fréquence de vibration sera basse. 

 

Les verres étant formés de polyèdres en 2 ou 3 dimensions, plusieurs types de modes 

de vibrations peuvent apparaître : des modes d’étirement, ou "stretching", modes qui 

concernent la vibration de la molécule le long des liaisons, et des modes faisant intervenir une 

variation de l’angle des liaisons : flexion ou déformation. Ces déformations peuvent avoir lieu 

dans le plan des deux liaisons concernées (noté d) ou hors du plan (noté g). Il y a aussi 

possibilité de déformations symétriques et asymétriques. 
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Figure B-17 : Modes de vibration pour une molécule AB2 : 1- élongation symétrique,  
2- élongation asymétrique et 3- déformation 

 

III-1-a-  Diffusion Raman 
 

La diffusion Raman est issue d’une interaction de type inélastique entre un 

rayonnement monochromatique et une molécule en vibration. Soit P le moment dipolaire de la 

molécule en vibration, nous pouvons relier le moment au champ excitateur à travers la 

polarisabilité α 

                                                                 P = α.E                                                                 (B-8) 
Si le champ est donné par la radiation électromagnétique de fréquence ν0(Hz) alors : 

                                                P = α.E0.cos(2.π.ν0.t)                                                            (B-9) 

où t est le temps et E0 est le champ électrique maximum (V/m). 

Supposons que cette molécule irradiée polarisable vibre avec une fréquence νvib, x qui traduit 

le déplacement par rapport à la position d'équilibre sera donné par : 

                                                   x=x0.cos(2.π.νvib.t)                                                           (B-10) 

où x0 est le déplacement maximal et νvib la fréquence vibrationnelle (Hz). 
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Si la distorsion pendant la vibration est susceptible de modifier la polarisabilité, celle-ci se 

distordant périodiquement, il vient : 

                                                      α = α0 + 
δα
δx .x                                                                (B-11) 

où α0 est la polarisabilité de la molécule dans sa position d'équilibre et 
δα
δx  est le taux de 

changement de la polarisabilité avec le déplacement autour de la position d'équilibre. Par 

conséquent la variation de la polarisabilité quand la molécule vibre sera de la forme : 

                                                 α = α0 + 
δα
δx .x0.cos(2.π.νvib.t)                                             (B-12) 

et                 P = α0.E0.cos(2.π.ν0.t) + 
δα
δx .x0.cos(2.π.νvib.t).cos(2.π.ν0.t)                            (B-13) 

         P = α0.E0.cos(2.π.ν0.t) + 
1
2 . 
δα
δx .x0.[cos(2.π(νvib + ν0)t+cos(2.π(-νvib + ν0)t]             (B-14) 

 

Ainsi, le dipôle induit dans un système moléculaire vibrant à la fréquence νvib et 

irradié à la fréquence ν0 variera comme ν0 et aussi comme (ν0 +νvib) et (ν0 - νvib). 

La relaxation spontanée doit être accompagnée de l’émission d'une radiation que nous 

décrivons comme de la diffusion. Le premier terme de l'équation (B-13) correspond à la 

diffusion Rayleigh à la fréquence ν0 (processus élastique, sans changement d'énergie par 

rapport à la source), le deuxième terme correspond à la diffusion Raman Anti-Stokes (ν0 

+νvib) et le troisième terme correspond alors à la diffusion Raman Stokes (ν0 - νvib). A 

température ambiante, nous mesurons la diffusion Raman Stokes car dans ce cas l’intensité 

diffusée est plus intense. Le spectromètre est centré sur la raie excitatrice et la lecture en cm-1 

correspond alors directement à νvib.  

 

 
 

Figure B-18 : Extrait de "Fourier transform Raman Spectroscopy" instrumentation and 
chemical applications (P.J. Hendra, C. Jones, G. Warnes) Ellis Horwood, 1991. 
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III-1-b-  Spectroscopie infra-rouge 
 

La spectroscopie IR permet de mesurer la transmission d’un faisceau infra-rouge à 

travers un échantillon. L’intensité transmise est reliée à l’épaisseur de l’échantillon et à son 

coefficient d’absorption par la loi de Beer lambert. 

Soit un rayonnement électromagnétique de longueur d'onde λ (ex : lumière), traversant un 

milieu transparent. L'intensité de ce rayonnement subit une diminution exponentielle en 

fonction de la distance parcourue et de la densité des espèces absorbantes dans ce milieu. 

                                                        I(λ,X) = I0.(λ).e-αXr                                                     (B-15) 

I0 est l'intensité de la lumière incidente. 

I est l'intensité de la lumière sortante. 

α est le coefficient d'absorption (en m3·mol-1·cm). 

X est la longueur du trajet optique (en m ou en cm). 

r est la concentration de l'entité absorbante, atomes ou molécules, dans le milieu (en mol·m-3). 

La valeur du coefficient d'absorption α varie entre différents matériaux et aussi avec la 

longueur d'onde pour un matériau particulier. Elle est définie par l'équation : 

                                                      α = 
2.ω.k

c  = 
4.π.k

λ                                                           (B-16) 

ω est la pulsation angulaire du rayonnement électromagnétique. 

k est la partie complexe de l’indice de réfraction qui exprime l'atténuation de l'énergie du 

rayonnement électromagnétique à travers le milieu. 

c est la célérité du rayonnement électromagnétique dans le vide. 

L’interaction entre le rayonnement IR et une molécule implique l’interaction du champ 

électrique oscillant du rayonnement avec le moment dipolaire électrique  de la molécule ou de 

la liaison. Pour qu’une molécule absorbe un rayonnement IR deux conditions sont requises :  

- la fréquence de vibration du champ électrique correspond à une pulsation propre de 

vibration de la molécule  

- la vibration de la molécule doit induire une variation du moment dipolaire (par exemple 

molécules asymétriques ou mouvements de vibration asymétriques). 

 

Pour faire des mesures d’absorption, l’utilisation d’échantillons massifs conduit 

souvent à une absorption totale. Il faut généralement diluer la poudre du matériau dans un 

matériau relativement transparent dans le domaine étudié. Cependant, il est possible d’avoir 

recours à des mesures de réflexion pour travailler sur des échantillons massifs. Le spectre de 
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réflectance diffère du spectre d’absorbance. En effet, la réflectance étant liée à l’indice 

complet n*, tandis que l’absorbance est reliée à la partie complexe uniquement, il faut avoir 

recours aux transformations de Kramers-Kröning pour relier les deux types de mesures.  

 

III-2-  Bande passante optique des verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x 
 

Pour évaluer l’absorption des échantillons, des mesures de spectrophotomètrie UV-

Visible-NIR (Varian-Cary 5000) en transmission ont été effectuées, entre 300 et 2500 nm 

(Figure B-19). Les échantillons mesurés sont des verres massifs polis avec une suspension 

d’alumine de 0,3 µm de diamètre. Ils ont une faible épaisseur voisine de 0,3-0,4 mm pour 

permettre une meilleure transmission. La zone mesurée est limitée par un trou circulaire de  

1 mm de diamètre. 

 

Nous obtenons de bonnes transmissions (comprise entre 50 et 70 %) pour les 

échantillons contenant 0 et 5 % at. Ag (Figure B-19-a), par contre la transmittance des verres 

plus riches en argent (≥ 10 % at. Ag) est très faible (~ 0,4 %) (Figure B-19-b). Par ailleurs, le 

seuil d’absorption des verres change de façon importante avec l’ajout d’argent dans le verre. Il 

y a une différence d’environ 450 nm entre les échantillons contenant 0 et 5 % at. Ag  

(Figure B-19).  
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Figure B-19 : a) et b) Spectres en transmission des verres Ag0, Ag5, Ag10, Ag15, Ag20 et 
Ag25. 

 

Dans le cas des échantillons Ag0 et Ag5, il n’y a pas de séparation de phase ou une 

séparation de phase avec des nodules très petits de taille largement inférieure aux longueurs 

d’onde utilisées lors des mesures de spectrométrie UV-Vis-IR (Figure B-4 et Figure B-5).  
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 A partir de Ag10 (Figure B-19-b), les échantillons présentent une séparation de phase 

(phase riche et pauvre en argent) avec la présence de nodules de taille importante du même 

ordre de grandeur que les longueurs d’onde utilisées en spectrophotométrie. Dans ce cas il y a 

diffusion du faisceau ce qui explique l’absence de transmission lors des mesures,  

Figure B-19-b. 

L’évolution du seuil d’absorption des verres Ag0 et Ag5 peut s’expliquer par 

l’introduction d’argent dans la matrice vitreuse. Ces verres étant des semi-conducteurs nous 

pouvons relier l’absorption observée à une transition à travers le gap. Le seuil d’absorption est 

alors relié à l’énergie de gap (Eg).  

Une diminution du gap optique (Eg,opt) avec l’augmentation de la teneur en argent a été 

montré dans les films chalcogénures dopés à l’argent (As-S, As-Se, Sb-S, Ge-Se, Ge-S et Ge-

Sb-S) (34). Les mesures de transmission optique (T), l’indice de réfraction (n) et Eg,opt 

indiquent que l’argent interagit avec la matrice hôte. La diminution de Eg avec l’augmentation 

de la teneur en l’argent est associée à une plus grande énergie de liaison Ag-Se par rapport à 

celle des liaisons Se-Se (34, 35). En effet, une étude des films Ag-Ge0,33Se0,67 montre que l’ajout 

d’argent change la bande de valence et spécialement les bandes 4s du germanium et du 

sélénium. Les états 4s du germanium et du sélénium sont partiellement hybridés pour former 

des états liants avec les atomes d’argent. Ce qui entraîne une réduction du gap et une 

diminution du seuil d’absorption (36). Nos résultats sur des échantillons massifs sont en accord 

avec la littérature sur les films. 
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III-3-  Spectroscopie micro-Raman et infra-rouge des verres 
Agx(Ge0,25Se0,75)100-x (0 ≤ x ≤ 25 % at. Ag) à l’ambiante 

 

Dans cette partie nous étudions l’évolution structurale des verres de différentes 

concentrations en argent : Ag0, Ag3, Ag5, Ag10, Ag15, Ag20 et Ag25 par spectroscopie 

Raman, IR et diffusion inélastique des neutrons.  

 

III-3-a-  Paramètres expérimentaux 
 

III-3-a-i-  Spectroscopie Raman 
 

Les mesures de spectroscopie Raman sont effectuées en utilisant deux longueurs 

d’onde différentes. Une série de mesures est faite sur un spectromètre fonctionnant en mode 

micro-Raman (Horiba Jobin Yvon, LabRam Aramis), avec une excitatrice de longueur d’onde 

633 nm obtenue avec un laser He-Ne, une puissance de 17 mW à la sortie du laser, une 

résolution en hauteur de 1000 µm, un diamètre de faisceau de100 µm et une fenêtre spectrale 

entre 50 et 600 cm-1. 

 

Si nous utilisons des puissances trop élevées nous créons un échauffement local au 

niveau de l’impact du laser pouvant aller jusqu’à la cristallisation de l’échantillon. De plus, 

l’argent diffuse très facilement sous l’effet du laser. Afin de réduire la puissance du laser et le 

phénomène d’échauffement sur l’échantillon nous avons utilisé des filtres /104 et /105. 

La puissance du laser (17 mW) est connue à la sortie du laser, or il faut tenir compte des 

pertes se produisant entre la sortie du laser et l’arrivée sur l’échantillon. Des mesures ont été 

effectuées sur l’échantillon afin de connaitre la puissance exacte appliquée sur l’échantillon. 

Pour un filtre /104 la puissance réelle est de 50 µW et pour un filtre /105 la puissance réelle est 

de 8,3 µW. Nous avons fait trois mesures par échantillon afin de vérifier l’homogénéité des 

échantillons. 

 

Une autre série de mesures a été effectuée sur un spectromètre Raman à transformée 

de Fourier (Bruker RFS100) équipé d’un filtre notch, avec une excitatrice à 1064 nm de 

longueur d’onde obtenue avec un laser YAG, de 4 cm-1 de résolution, de fenêtre spectrale 

comprise entre -1500 et 3500 cm-1 en réalisant 50 scans d’accumulation. Dans ce cas il est 
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possible de régler la puissance du laser, nous avons utilisé deux puissances 15 et 30 mW. 

Comme dans le cas précédent la puissance (15 et 30 mW) est mesurée à la sortie du laser. Les 

puissances réelles sont aussi mesurées sur l’échantillon : 15 mW à la sortie du laser 

correspond à 2,6 mW sur l’échantillon et 30 mW correspond à 6,2 mW. 

Quelles que soient les puissances et les filtres utilisés les mesures ont conduit à des spectres 

semblables. Les spectres mesurés à plus faible puissance sont plus bruités et donc moins 

faciles à exploiter, mais les modes et les évolutions observés sont les mêmes. Pour la suite, je 

présenterai seulement les spectres correspondant à une puissance de 50 µW pour 633 nm de 

longueur d’onde et 6,2 mW pour 1064 nm de longueur d’onde ce qui reste des puissances 

relativement faibles. Dans les deux cas, le diamètre du spot des faisceaux laser est supérieur à 

1 µm. 

 

Les échantillons massifs ont été mis sous la forme de morceaux plans de dimension 

minimale 5 mm x 5 mm. Afin d’éviter toute diffusion du laser lors de l’analyse, une face est 

polie optiquement jusqu’à 0,3 µm avec une suspension d’alumine. 

 

III-3-a-ii-  Spectroscopie infra-rouge 
 

Les spectres infra-rouge (IR) sont obtenus avec un spectromètre infra-rouge à 

transformée de Fourier (Bruker, IFS66V/S) équipé d’un détecteur refroidi à l’azote MCT 

(mercury-cadium telluride). Les spectres sont enregistrés entre 20 et 650 cm-1 avec une 

résolution de 2 cm-1 et 20 scans. Les mesures d’absorption sont faites sur un mélange de 

poudres compactées (verre + polyéthylène). Le polyéthylène est relativement transparent dans 

l’IR lointain. La contribution du polyéthylène est ensuite soustraite automatiquement (cf 

annexe A-1 : spectre du polyéthylène). Par contre, cette soustraction n’est pas absolue puisque 

la quantité de polyéthylène utilisée n’a pas été mesurée. 

Les mesures en réflexion ont été effectuées sur les échantillons préparés pour la spectroscopie 

Raman. 

 

III-3-a-iii-  Diffusion inélastique des neutrons 
 

Les mesures de diffusion inélastique des neutrons en temps de vol ont été effectuées à 

l’institut Laue-Langevin (ILL) à Grenoble sur l’instrument IN4. Nous avons effectué les 



Chapitre B : III- Etudes par spectroscopie micro-Raman et infra-rouge  

 68 

mesures sur des poudres placées dans une feuille d’aluminium disposée dans un porte 

échantillon en cadmium avec une fenêtre de 3x4 cm. L’échantillon est placé à 45 ° par rapport 

au faisceau de neutrons. Nous avons travaillé sous vide statique. Deux types de mesure ont été 

effectuées : une première série avec λ=1,1 Å à T=10 K pour les échantillons Ag0, 5, 8, 15, 20 

et 25 et une seconde série avec λ=2,4 Å à T=300 K pour les échantillons Ag5, 15 et 25. Les 

données sont ensuite traitées et normalisées à l’aide d’un programme permettant de soustraire 

le bruit et la contribution de l’aluminium mais aussi de tracer la densité d’état vibrationnelle 

(VDOS) en fonction de l’énergie. La relation E(eV)= 
1239,8
E(nm) permet de tracer le VDOS en 

fonction du nombre d’onde et ainsi comparer les résultats à la spectroscopie Raman et IR. 

 

III-3-b-  Verres Ge0,25Se0,75 
 

L’étude des caractéristiques vibrationnelles des verres GeySe1-y où 0 ≤ y ≤ 0,4 a fait 

l’objet de nombreuses recherches 4-13. D’une façon générale, les bandes observées sont larges 

ce qui est caractéristique d’une structure amorphe.  

 

Le spectre Raman de l’échantillon Ag0 (Figure B-20-a) est principalement composé 

d’une bande intense et relativement étroite située à 198 cm-1 (ν1(CS)). Cette bande possède un 

épaulement relativement étroit vers 215 cm-1 (ν1(ES)). Une bande plus large est observée vers 

255 cm-1 (νSen2), l’ajustement des courbes peut être amélioré par l’ajout d’une contribution 

vers 235 cm-1 (νSen1). Nous observons après déconvolution une bande très large et peu intense 

près de 310 cm-1 (ν3). 

Le spectre IR en absorbance du même échantillon (Figure B-20-b) présente certaines 

signatures aux mêmes fréquences qu’en Raman. Nous observons également une bande assez 

intense centrée sur 70 cm-1 (ν2,ν4) dans une région non mesurée en Raman. La bande la plus 

intense est située à 255 cm-1 (νSen2) avec un très léger épaulement à 240 cm-1 (νSen1). Une 

bande assez faible apparaît à 191 cm-1 (ν1(CS)). Pour finir, nous observons une bande à 300 cm-

1 (ν3). 

Le spectre des densités d’états vibrationnels (VDOS) obtenu par diffusion inélastique 

des neutrons (Figure B-20-c) présente une bande principale à 275 cm-1 (νSen2). Un épaulement 

sur la droite plus important apparaît à 310 cm-1 (ν3). Une bande bien définie est situé à 205 

cm-1 (ν1(CS)). Une bande assez large est aussi observée entre 50 et 100 cm-1 (ν2, ν4). 
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Figure B-20 : a) Spectre Raman, λ=633 nm b) Spectre IR en transmission et c) Densité d’état 

vibrationnel (VDOS) obtenu par diffusion inélastique de neutrons à temps de vol 
avec λ=1,2 Å de l’échantillon Ge0,25Se0,75 (Ag0). 

 

Les caractéristiques vibrationnelles des verres GeySe1-y où y < 0,33 peuvent être en 

partie comprises en considérant ces verres comme formés d’entités GeSe4/2 tétraédriques, 

connectées entre elles par des ponts Se-Ge-Se, et de chaines de sélénium. Pour les tétraèdres 

GeSe4/2 de symétrie tétraédrique, la théorie des groupes prévoit un mode d’élongation 
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totalement symétrique ν1(A1) actif en Raman, un mode d’élongation asymétrique ν3 (F2) actif 

en IR et en Raman et deux modes de déformation ν2 et ν4 actifs en IR. 

 

De nombreuses études spectroscopiques ont participé à l’attribution des bandes 

observées soit en diffusion Raman soit en absorption infra-rouge. Nous avons répertorié dans 

le Tableau B-5 les attributions possibles pour les 6 modes vibrationnels caractéristiques des 

verres GeySe1-y où y < 0,33 observés par spectroscopies Raman, IR et INS. 

 

Nom Bande (cm-1) Activité 
Raman 

Activité 
IR 

Attribution Références 

ν2 et ν4 60- 80 - i Flexion Td GeSe4/2 (F2) (5) 

ν1(CS) 198 i f Td GeSe4/2 CS (A1) 
(37, 38) 

ν1(ES) 215 i f Td GeSe4/2 ES (A1
c) (37, 38) 

Chaînes Sen, (A1) 
(39-42) 

 νSen1 240 f i 
Chaînes Sen parallèles (43) 

Chaînes Sen (E) (39, 40, 43) 

νSen2 255 i i 
Anneaux Se8 

(41, 42, 44, 45) 

ν3 300 f i Td GeSe4/2 (F2) (5, 37) 

 
Tableau B-5 : Noms, positions, attributions et références des modes vibrationnels Raman et 

IR observés dans les verres Ge0,25Se0,75. i : activité intense et f : activité faible. 
 

La bande ν1(CS) observée à 198 cm-1 dans le spectre Raman est attribuée aux étirements 

symétriques des liaisons Ge-Se dans les tétraèdres GeSe4/2 partageant un sommet (Figure 

B-21). L’épaulement ν1(ES) à 215 cm-1 est attribué aux étirements symétriques des Ge-Se de 

deux tétraèdres joints par cette arête (Figure B-21). 

 

 
 

Figure B-21 : Modèles des tétraèdres partageant un sommet (CS)et  une arête (ES) (37) 
 

 

 



Chapitre B : III- Etudes par spectroscopie micro-Raman et infra-rouge  

 71 

L’attribution des bandes situées vers 240 cm-1 (νSen1) et 255 cm-1 (νSen2) est plus 

controversée. La bande νSen2 est généralement attribuée dans la littérature à l’étirement 

symétrique des liaisons Se-Se soit dans des chaines Sen soit dans des anneaux Se8. A notre 

avis, la position et la largeur de la bande observée dans notre cas sont plutôt caractéristiques 

de chaînes Sen et non d’anneaux Se8, car la bande correspondant aux anneaux est plutôt 

centrée sur 250 cm-1 est étroite. De plus, il a été montré que les anneaux Se8 sont présents 

dans les verres GeySe1-y où y ≤ 0,19. Pour y > 0,19 un déplacement et un élargissement de la 

bande ont été observés et dans ce cas elle est attribuée au mode de vibration associé aux 

liaisons Se-Se dans les chaînes Sen 
(38). Dans la littérature, la bande νSen1 est attribué à 

l’étirement asymétrique des liaisons Se-Se dans les chaines Sen ou à l’étirement des liaisons 

Se-Se dans les chaînes Sen dites « parallèles » (43). Toutefois, la présence marquée de ce mode 

en spectroscopie IR (Figure B-20-b) laisse plutôt suspecter une origine de type « étirements 

asymétriques » des liaisons Se-Se dans les chaînes Sen. 

 

La bande ν3 observée à 300 cm-1 en Raman est attribuée à l’élongation asymétrique 

des liaisons Ge-Se dans les tétraèdres GeSe4/2 partageant un sommet (5, 37). Cette attribution est 

confirmée par une contribution importante de ce mode dans le spectre IR (Figure B-20-b). 

 

Pour finir les bandes ν2 et ν4 observés entre 60-80 cm-1 en IR et INS sont attribuées à 

deux modes asymétriques basses fréquences associés à la flexion des angles Se-Ge-Se dans 

les tétraèdres GeSe4/2 partageant un sommet (5). 

 

III-3-c-  Influence de l’argent sur la structure des verres 
Ge0,25Se0,75 

 

Afin de comprendre l’évolution de la structure des verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où  

0 ≤ x ≤ 25 % at., en fonction de la teneur en argent, il est important de s’appuyer à la fois sur 

les mesures obtenues par spectroscopie Raman (Figure B-22), IR (Figure B-27) et la diffusion 

inélastique des neutrons (Figure B-28) qui sont des mesures complémentaires permettant de 

voir les différents modes de vibrations présents dans les verres.  

 

Comme nous allons le voir, les évolutions observées avec les différentes méthodes 

sont très cohérentes entre elles. 
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Dans un premier temps, nous étudions les spectres obtenus par spectroscopie Raman 

aux deux longueurs d’onde : 633 et 1064 nm (Figure B-22). Dans les deux cas, nous 

observons les mêmes modes de vibration et les mêmes évolutions. Les spectres effectués avec 

une excitatrice de longueur d’onde 633 nm (Figure B-22-a) présentent des différences 

d’intensités qui se manifestent très clairement par un bruit intense des spectres dès que la 

teneur en argent dépasse 5 % at. Ag. Par contre, cet effet n’est pas marqué dans les spectres 

mesurés avec une excitatrice de 1064 nm de longueur d’onde (Figure B-22-b).  
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Figure B-22: Spectres Raman de Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où x=0, 3, 5, 10, 15, 20 et 25 % at. Ag 
a) λ=633 nm, P=50 µW et b) λ=1064 nm, P=6,2 mW. 

 

Nous constatons une différence de qualité des spectres entre l’utilisation d’une 

excitatrice de 633 nm et de 1064 nm. Cette différence s’explique par le contraste des 

puissances utilisées. La puissance du laser utilisée dans le cas de l’excitatrice de 633 nm est 

plus faible (P = 50 µW) que celle utilisée avec l’excitatrice de 1064 nm (P = 6,2 mW). Les 

mesures en transmittance des échantillons (Figure B-19) permettent de comprendre ce 

phénomène : la longueur d’onde de 1064 nm se trouve dans une zone où les échantillons bien 

que fortement absorbants, ont une transmission non nulle. En revanche vers 633 nm, les 

échantillons se trouvent proches du seuil de transmission pour les composés inférieurs à  

10 % at. Ag, puis dans la zone d’absorption totale pour les composés contenant plus d’argent, 
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x ≥ 10 % at. Ag. La forte absorption observée sur les spectres Raman (633 nm) pour x ≥ 10 % 

at. Ag est également observée par Mitkova et al lors de l’utilisation d’une excitatrice de  

647,1 nm (6). Cette absorption est reliée au changement de conductivité des verres contenant 

une teneur supérieur ou égale à 10 % at. Ag.  

 

Pour la suite des analyses, nous choisissons de traiter et interpréter les spectres obtenus 

avec une excitatrice de 1064 nm. Les déconvolutions et donc les évolutions en seront plus 

précises. L’ensemble des spectres ont été déconvolué afin d’observer plus précisément 

l’évolution des différents bandes de vibration (Figure B-23). Nous observons une diminution 

de la contribution de la bande ν1(ES) située à 198 cm-1 avec l’augmentation de la teneur en 

argent, ainsi qu’une diminution en intensité et un élargissement de la bande des chaînes Sen  

située vers 240-250 cm-1. Nous démontrons par déconvolution que cet élargissement 

correspond en partir à une augmentation de la bande νSen1. L’épaulement large observé vers 

300 cm-1 attribué aux étirements asymétriques du tétraèdre GeSe4/2, ν3, ne présente pas 

d’évolution significative avec la teneur en argent.  

 

150 175 200 225 250 275 300 325 350

150 175 200 225 250 275 300 325 350

νννν
Sen1

Ag3

 

 

In
te

ns
ité

 (
u.

a.
)

Déplacement Raman (cm -1)

νννν
3

νννν
1(ES)

νννν
1(CS)

νννν
Sen2

νννν
3

νννν
Sen2

νννν
Sen1

νννν
1(ES)

 

Ag25

 

In
te

ns
ité

 (
u.

a.
)

νννν
1(CS)

 
 

Figure B-23 : Déconvolution des spectres Raman, λ = 1064 nm, des verres Ag3 et Ag25. 
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En considérant le déplacement des trois bandes principales ν1(CS), ν1(ES) et νSen2  

(Figure B-24), nous observons un léger déplacement linéaire vers les basses fréquences avec 

l’augmentation de la teneur en argent dans le verre (entre 2 et 4 cm-1). Ce déplacement est 

plus faible dans le cas de la bande ν1(CS) que dans le cas des bandes ν1(ES) et νSen2. 
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Figure B-24 : Positions des pics en fonction de la teneur en Ag pour λ=1064 nm. 

 

Le rapport des aires νSen2/[ν1(CS)+ν1(ES)] en fonction de teneur en argent (Figure B-25) 

diminue de 0,46 à 0,39 avec l’augmentation de la teneur en argent. Cette diminution est assez 

légère et bruitée donc difficile à exploiter. 
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Figure B-25 : Rapport d’aires νSen2/[ν1(CS)+ν1(ES)] en fonction de la teneur en Ag. 



Chapitre B : III- Etudes par spectroscopie micro-Raman et infra-rouge  

 75 

En considérant la largeur à mi-hauteur des bandes ν1(CS) et νSen2 (Figure B-26), nous ne 

constatons pas d’élargissement de la bande ν1(CS). Par contre nous observons un très léger 

élargissement de la bande νSen2 ce qui permet de conclure que les déplacements des bandes de 

vibrations observés sont réels et pas dus à l’élargissement de la bande.  
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Figure B-26 : Largeur à mi-hauteur correspondant aux bandes ν1(CS) et νSen2 en fonction de la 
teneur en argent pour les spectres enregistrés à λ=633 et 1064 nm. 

 

Dans le cas des spectres IR en réflexion et absorption (Figure B-27), nous observons 

des comportements similaires. Il s’avère par comparaison des deux types de mesure, qu’en 

réflexion la partie utilisable du spectre est située entre 180 et 400 cm-1. Les signaux observés 

entre 50 à 180 cm-1 des spectres en réflexion sont des interférences et des signaux parasites 

dus à la configuration de la mesure. Nous observons une forte évolution des bandes νSen. La 

bande νSen2 à 255 cm-1 diminue fortement tandis que la contribution de la bande à 240 cm-1 

νSen1 augmente avec l’augmentation de la teneur en argent. La bande ν3 (310 cm-1) ne parait 

pas évoluer en intensité mais se déplace très légèrement vers les basses fréquences quand la 

teneur en argent augmente. 
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Figure B-27 : Spectres IR en a) réflectance et b) absorbance des verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x 

où x=0, 5, 10, 15, 20 et 25 % at. Ag. 
 

Les populations de densité d’état vibrationnelle en fonction du nombre d’onde 

mesurées par INS évoluent aussi avec la teneur en argent dans le verre (Figure B-28). Les 

mesures ont été effectuées dans deux conditions, une série de mesures à 100 K et 1,2 Å pour 

des teneurs en argent comprise entre 0 et 25 % at. Ag et une autre série de mesures à 300 K et 

2,4 Å pour des teneurs en argent comprises entre 5 et 25 % at. Ag. Cette deuxième série 

permet une meilleure résolution dans les basses fréquences. A 300 K et 2,4 Å, les bandes ν2 et 

ν4 diminuent (Figure B-28-b) avec l’augmentation de la teneur en argent. L’intensité de la 
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bande Sen augmente avec la teneur en argent. A 100 K et 1,2 Å, la bande principale des 

tétraèdres ν1(CS) ne change pas avec la concentration en argent, les bandes νSen1 et νSen2 

correspondant aux vibrations des chaînes Sen diminuent quand le taux d’argent augmente. De 

plus, nous observons l’apparition d’une nouvelle bande à 140 cm-1 avec l’augmentation de la 

teneur en argent (νAg-Se) 
(5). 

 

50 100 150 200 250 300 350 400

νννν3

ννννSen2ννννSen1

νννν1(CS)
ννννAg-Se

 

V
D

O
S

 (
u.

a.
)

Nombre d'onde (cm -1)

 Ag0
 Ag5
 Ag8
 Ag15
 Ag20
 Ag25

νννν2,νννν4

50 100 150 200 250 300 350 400

νννν3

ννννSen2ννννSen1

 

V
D

O
S

 (
u.

a.
)

Nombre d'onde (cm -1)

 Ag5
 Ag15
 Ag25

νννν2, νννν4

ννννAg-Se

νννν1(CS)

a) b)

50 100 150 200 250 300 350 400

νννν3

ννννSen2ννννSen1

νννν1(CS)
ννννAg-Se

 

V
D

O
S

 (
u.

a.
)

Nombre d'onde (cm -1)

 Ag0
 Ag5
 Ag8
 Ag15
 Ag20
 Ag25

νννν2,νννν4

50 100 150 200 250 300 350 400

νννν3

ννννSen2ννννSen1

 

V
D

O
S

 (
u.

a.
)

Nombre d'onde (cm -1)

 Ag5
 Ag15
 Ag25

νννν2, νννν4

ννννAg-Se

νννν1(CS)

a) b)

 
 

Figure B-28 : Densité d’état vibrationnel (VDOS) du système Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où x=0, 5, 
8, 15, 20 et 25 % at. Ag obtenu par diffusion inélastique de neutrons à temps de 
vol a) λ=1,2 Å et T=10 K et b) λ=2,4 Å et T=300 K. 

 

 Les spectres Raman montrent une diminution de la contribution de la bande ν1(ES) avec 

l’augmentation de la concentration en argent dans le verre (Figure B-22 et Figure B-23). Ce 

phénomène a été déjà observé sur les verres GeySe1-y. Cette diminution est d’autant plus forte 

que les teneurs en germanium sont élevées : dans le cas de x = 0,33 cette bande disparaît (5). 

Cette diminution a été interprétée (Boolchand (39)) par une réduction du nombre de tétraèdres 

partageant des arêtes lors de l’incorporation de l’argent. Les tétraèdres ES sont plus contraints 

donc plus faciles à briser. En réalité, il est difficile de se prononcer seulement à partir de la 

diffusion Raman. En effet, une bande Raman peut disparaître suite à une perte d’activité 

Raman de la liaison concernée même si cette liaison est toujours présente. Une étude couplant 

spectroscopie Raman et modélisation sur les verres SiO2 a démontré que la disparition d’un 

mode sur un spectre Raman n’est pas forcément liée à la disparition de l’entité dans la 

structure mais plutôt à une diminution voire une disparition de l’activité Raman du mode (46). 



Chapitre B : III- Etudes par spectroscopie micro-Raman et infra-rouge  

 78 

La diminution de la bande associée aux tétraèdres partageant une arête nous permet de 

montrer que l’introduction d’argent détruit les tétraèdres qui partagent une arête plutôt que les 

tétraèdres qui partagent un sommet. Lors d’une étude sur les verres GeySe1-y (0 ≤ y ≤ 0,33) il a 

été proposé que la présence des bandes ν1(ES) est liée à l’existence d’un ordre à moyenne 

distance dans les verres (43). La diminution de la contribution de cette bande avec 

l’incorporation d’argent traduit donc une diminution de l’ordre à moyenne distance dans nos 

verres. Ce qui est en accord avec notre récente étude par diffraction de neutrons et 

l’observation que le premier pic de diffraction (FSDP) sur les courbes de facteurs de structure 

diminue avec la teneur en argent (23). 

 

Les spectres Raman (Figure B-22 et Figure B-23) montrent aussi une diminution de la 

contribution des bandes correspondant aux étirements symétriques dans les chaînes Sen, νSen2, 

avec l’augmentation de la teneur en argent. Cela est attribuable à la dépolymérisation des 

chaînes Sen avec l’ajout de l’argent afin de former des liaisons ioniques Ag-Se. Dans les 

verres contenant beaucoup d’argent, la contribution des bandes νSen1 c'est-à-dire des vibrations 

asymétriques des chaînes Sen augmente fortement par rapport à la contribution des étirements 

symétriques. Cette observation suggère une réorganisation du réseau après dépolymérisation 

des chaînes Sen. De plus, nous constatons une légère augmentation de la largeur des bandes du 

mode des chaînes Sen2. L’augmentation de la teneur en argent influe sur la distribution des 

fréquences vibrations des chaînes. Cet élargissement peut être interprété par une modification 

de certaines chaines qui vont vibrer à des fréquences légèrement différentes. Les spectres IR 

(Figure B-27) montrent aussi des évolutions significatives des bandes liées aux chaînes 

séléniées, cohérentes avec les observations faites par spectroscopie Raman (Figure B-22). Il 

existe bien deux contributions (Sen1 et Sen2), la première semble augmenter tandis que l’autre 

diminue fortement. Ainsi les entités responsables de la vibration Sen2 semblent disparaître. 

Donc la dépolymérisation des chaînes Sen entraine une réorganisation du réseau de ces 

chaînes. 

 

En plus des variations en intensité et en largeur, nous observons un déplacement vers 

les basses fréquences des différents modes de vibrations associés soit aux tétraèdres soit aux 

chaînes Sen2 avec la teneur en argent (Figure B-24). Le déplacement de la bande ν1(CS) peut 

être expliqué par la réduction de la constante de force de la vibration Ge-Se ou une variation 

d’angle inter-tétraèdre des tétraèdres GeSe4/2 par analogie avec les verres d’oxydes (47). Une 
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variation de la constante de force serait associée à une variation de force de liaison plutôt 

qu’une variation de longueur de liaison car les mesures de diffraction sur des verres contenant 

5 et 15% Ag ne montrent pas de variation de longueur (23). Ce déplacement de la bande ν1(CS) 

est également observé par Dejus et al. (5) (205 à 200 cm-1) en Raman mais aussi sur les VDOS 

prédites par modélisation dynamique ab initio. Ces auteurs prédisent également un 

déplacement et une diminution de la contribution de l’étirement asymétrique des tétraèdres. 

La présence de l’argent affecte les tétraèdres, ce qui nous permet de proposer que l’argent 

possède des liaisons avec une partie des atomes de sélénium présents dans l’environnement 

des tétraèdres en plus de ceux qui contribuent à la formation de chaînes.  

 

Dans les spectres Raman (Figure B-22) et IR (Figure B-27), l’épaulement associé à la 

bande ν3 observé vers 300 cm-1 ne montre pas d’évolution significative avec l’augmentation 

de la teneur en argent. Cela semble montrer que l’ajout de l’argent n’a pas d’influence sur les 

modes asymétriques des tétraèdres. Ceci étant confirmé par les spectres de diffusion des 

neutrons où la bande ν3 observé vers 310 cm-1 ne présente pas d’augmentation avec la teneur 

en argent (Figure B-28). 

 

Les mesures en Raman et IR permettent de montrer que l’argent a une influence et 

modifie le réseau du verre Ge0,25Se0,75 mais nous ne pouvons observer de mode caractéristique 

attribuable à l’argent. Les mesures INS montrent des évolutions en accord avec les mesures 

Raman et IR (Figure B-28). Par ailleur ces mesures mettent en évidence une nouvelle bande 

vers 140 cm-1, qui croit avec l’augmentation de la teneur en argent. Cette bande est attribué au 

mode de vibration des liaisons Ag-Se : νAg-Se et démontre l’augmentation du nombre de 

liaison Ag-Se lorsque la teneur en argent augmente ce qui est en accord avec la 

dépolymérisation des chaînes Sen pour former des liaisons Ag-Se (5). 

 

D’après Mitkova et al, dans les verres Ag-Ge-Se le sélénium n’intervient plus 

seulement dans des chaînes mais aussi en site triangulaire autour de l’argent pour former 

Ag2Se et pour les verres à fort taux d’argent tous les séléniums excédentaires devraient être 

consommés pour former une phase vitreuse Ag2Se (6). Une autre étude propose plutôt un 

élément structural à 19 atomes de la forme (GeSe4/2)3(AgSe3/2)4 où les atomes se positionnent 

entre les tétraèdres (Figure B-29) (5).  
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Figure B-29 : Elément structural à 19 atomes (GeSe4/2)3(AgSe3/2)4 proposé par Dejus et al. Il 

est formé de trois tétraèdres GeSe4/2 interconnectés à travers quatre atomes Ag 
dans une configuration pyramidale plane. (5) 

 

Pour conclure, l’ajout de l’argent entraine la dépolymérisation des chaînes Sen pour 

former des liaisons Ag-Se. De plus, nous observons, lors de l’ajout d’argent, une diminution 

du nombre de tétraèdre GeSe4/2 partageant une arête ce qui permet d’assouplir la structure 

initiale fortement contrainte. L’argent modifie la structure des verres aussi bien au niveau des 

chaînes Sen qu’au niveau des tétraèdres GeSe4/2. 

 

Il faut aussi prendre en compte que les différentes mesures sont la vision moyenne de 

deux phases présentes dans les verres analysés (cf Chapitre B-II). Il a été montré que les 

verres étudiés présentaient des inhomogénéités dues à des séparations de phases avec une 

phase riche et une phase pauvre en argent. Pour le verre contenant 5% at. Ag, il a été observé 

des nodules riches en argent qui seraient contenus dans une matrice pauvre en argent tandis 

que la situation s’inverserait pour le verre contenant 25 % at. Ag.  

Les résultats obtenus sont en accord avec ceux observés précédemment. La présence des 

chaînes pour toutes les compositions mais aussi la diminution de sa contribution sont en 

adéquation avec la présence d’une phase pauvre en argent contenant des chaînes Sen et sa 

diminution avec l’augmentation de la teneur en argent. 
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III-4-  Verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x (x=5 et 25 % at. Ag) in-situ en 
température 

 

Dans cette partie, nous étudions l’influence de la température sur les verres Ag5 et 

Ag25 par spectroscopie Raman. 

 

III-4-a-  Paramètres expérimentaux 
 

Les mesures sont faites sur un spectromètre LabRam Aramis (Horiba Jobin Yvon), en 

mode micro-Raman, avec une excitatrice de longueur d’onde 633 nm obtenue avec un laser 

He-Ne, 17 mW de puissance à la sortie du laser. Le spectromètre est muni d’une CCD, ainsi 

nous avons travaillé sur une fenêtre spectrale entre 50 et 600 cm-1 avec des temps 

d’accumulation de 40 s ou 60 s. Afin de réduire la puissance du laser et le phénomène 

d’échauffement sur l’échantillon nous avons utilisé un filtre /104. La puissance réelle du laser 

sur l’échantillon en tenant compte du filtre et de la vitre de la cellule est de 40 µW. Bien que 

nous ayons vu précédemment que la longueur d’onde de 633 nm n’était pas la plus adaptée à 

l’étude des verres Ag-Ge-Se nous avons effectué les mesures avec cette excitatrice car les 

mesures in-situ en température sont possibles uniquement sur le spectromètre labRaman 

Aramis. 

Une platine chauffante Linkham TS 1500 pouvant atteindre 1500°C a été adaptée sous le 

microscope. Elle est constituée d’un creuset en alumine chauffé par des résistances Rh/Pt. 

Dans cette configuration le gradient de température à l’intérieur du creuset est d’environ  

10 °C. L’ensemble du système de chauffe est positionné sous le creuset en alumine contenant 

l’échantillon, la platine est refermée par une fenêtre en silice. Ce couvercle refermant la 

platine de façon hermétique est parcouru par un circuit de refroidissement par eau. Pour 

chaque mesure, nous avons attendu 5 min pour assurer la stabilisation de la température avant 

l’accumulation du spectre. En tenant compte de la montée en température, de la stabilisation 

et du temps des mesures la rampe correspond à environ 10 °C.min-1.  

 

III-4-b-  Influence de la température 
 

La Figure B-30-a représente les spectres Raman à différentes températures comprises 

entre 27 et 430 °C pour le verre contenant 5 % at. Ag. Pour les premiers spectres en 
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température nous observons les modes de vibrations définis précédemment à température 

ambiante : ν1(CS), ν1(ES), νSen1, νSen2 et ν3. Lorsque la température augmente ces modes 

présentent un léger déplacement vers les basses fréquences et un élargissement jusqu’à  

320 °C. A partir de 330 °C, nous constatons un changement très marqué dans la zone 

précédemment attribuée aux bandes ν1(CS), ν1(ES). Grâce à une déconvolution à l’aide de 

gaussiennes (Figure B-30-b) il est possible de mettre en évidence trois pics fins : 197, 205 et 

214 cm-1. De plus, nous constatons aussi un affinement de la bande correspondant-dans le cas 

du verre- aux chaînes Sen (νSen2) accompagné d’un déplacement important de ce pic vers les 

basses fréquences. Nous observons aussi l’apparition de très petits pics à basses et hautes 

fréquences mais leur faible intensité ne permet pas de suivre leur évolution. Jusqu’à 400 °C, 

les proportions de ces pics évoluent et se déplacent vers les basses fréquences. Un 

changement important est à nouveau observé à 430 °C, le spectre se rapprochant à nouveau de 

celui du verre de départ, bien que les bandes soient plus larges. Le spectre de l’échantillon a 

également été mesuré après le refroidissement. La déconvolution de ce spectre (Figure B-30-

b) montre un pic fin et important à 210 cm-1 avec un très léger épaulement à 215 cm-1 et deux 

bandes larges à 194 et 260 cm-1, cette dernière comporte avec une faible contribution 

excédentaire à 240 cm-1. 

 

La Figure B-31-a représente les spectres Raman à différentes températures comprises 

entre 27 et 350 °C du verre contenant 25 % at. Ag. Comme dans le cas du verre contenant 5 % 

at. Ag nous observons les bandes ν1(CS), ν1(ES), νSen1, νSen2 et ν3, ainsi que l’élargissement et le 

déplacement vers les basses fréquences des modes avec l’augmentation de la température 

jusqu’à 330°C. A 340°C, un nouveau spectre apparaît. La déconvolution du spectre à 350 °C 

avec des gaussiennes (Figure B-31-b) présente un pic fin vers 195 cm-1 convolué à deux pics à 

205 et 215 cm-1 tandis que le pic des chaînes Sen devient plus fin centré sur des fréquences 

plus basses. Il y a aussi une légère contribution à 190 cm-1. L’intensité des pics change avec 

l’augmentation de la température. La déconvolution du spectre à 27 °C, après refroidissement, 

met en évidence trois pics fins : le plus intense à 200 cm-1, un à 210 cm-1 et le plus faible à 

220 cm-1. De plus il y a une bande large à 254 cm-1 convoluée à une bande vers 232 cm-1. 

Enfin nous observons une contribution à 195 cm-1. 

Pour cet échantillon, l’analyse est difficile car les spectres sont très bruités en raison de la 

forte absorption de l’échantillon. 
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Figure B-30 : Spectres Raman de Ag05(Ge0,25Se0,75)95 a) à différentes température et b) Fits 
des spectres à 330 °C et 31 °C après refroidissement.*  : phase cristalline GeSe2 et 
° : phase cristalline Ag8GeSe6. 
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Figure B-31 : Spectres Raman de Ag25(Ge0,25Se0,75)75 a) à différentes température et b) Fits 

des spectres Raman à 350 °C et 27 °C après refroidissement. *  : phase cristalline 
GeSe2 et ° : Ag8GeSe6. 
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La Figure B-32 présente l’évolution de la position des bandes en fonction de la 

température pour les deux compositions Ag5 et Ag25. Nous observons un déplacement vers 

les basses fréquences des trois bandes principales ν1(CS), ν1(ES) et νSen2 pour des températures 

inférieur à 230 °C. Un premier changement de pente caractérisé par un déplacement vers les 

hautes fréquences apparaît vers 230 °C pour les trois bandes. Un second changement de 

comportement apparaît à 330 °C. La position et le déplacement de la bande du mode ν1(CS) est 

le même pour les deux compositions pour des températures inférieures 340 °C. Par contre la 

position les bandes ν1(ES) et νSen2 diffère pour les deux compositions jusqu’à T = 230 °C même 

si leur déplacement vers les basses fréquences ont le même lors de l’augmentation en 

température.  
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Figure B-32 : Position des bandes ν1(CS), ν1(ES), νSen2 en fonction de la température pour les 
échantillons contenant 5 et 25 % at. Ag. 

 

Le changement de spectre à 330 cm-1 pour le verre contenant 5 % at. Ag avec 

l’apparition d’une bande à 197 cm-1, ν1(CS), et le déplacement de la bande νSen2 traduisent la 

cristallisation. La présence de pics vers 195 et 205 cm-1 montrent que cette phase cristalline 

possède également des entités tétraédriques GeSe4/2. De même la présence d’un pic vers  

250 cm-1 traduit l’existence de chaînes Sen. Le diagramme de phase laisse attendre la 

recristallisation des phases : Ag8GeSe6 et GeSe2 (Figure B-33).  
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Figure B-33 : Diagramme de phase ternaire Ag-Ge-Se.  
 

Par comparaison avec un spectre Raman du composé cristallisé Ag8GeSe6 (Figure 

B-34-a) nous constatons que certains modes sont similaires donc nous pouvons conclure à la 

cristallisation de la phase cristalline Ag8GeSe6 dans notre composé. Les bandes 

supplémentaires à 205 et 210 cm-1 ainsi que d’autres pics fins à plus basses fréquences 

traduisent la cristallisation d’un autre composé, que nous identifions comme GeSe2 grâce à 

une comparaison avec le spectre du cristal GeSe2 (Figure B-34-b). Il a été montré que ce 

cristal possède deux phases : la phase α-GeSe2 dite basse température caractérisée par un pic 

vers 200 cm-1 et la phase β-GeSe2 dite haute température caractérisée par un pic à 210 cm-1 

(Figure B-35) (28). La phase α-GeSe2 est une phase métastable en température et dans le 

temps. Cette phase peut alors à certaines températures (300-400 °C) coexister avec la phase β-

GeSe2 mais disparaît lorsque la température augmente (29). Dans notre cas nous observons 

effectivement une coexistence des deux phases jusqu’à 430 °C. Le spectre à 430 °C est 

similaire à celui d’un mélange verre/liquide/cristal GeSe2 observé pour des verres GeySe1-y 
(43). La déconvolution du spectre obtenu après retour à température ambiante (31 °C) (Figure 

B-31-b) montre la présence d’un mélange de β-GeSe2 cristallisé et de la phase amorphe. 

Puisque nous avons atteint la température de fusion de Ag8GeSe6 et que l’échantillon ne 

contient que 5 % at. Ag la phase cristalline majoritaire est la phase β-GeSe2. 
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Figure B-34 : Spectres Raman de a) Ag8GeSe6 cristallisé et b) β-GeSe2 cristallisé. 

 

 

Figure B-35 : Spectres Raman de a) la phase cristalline β-GeSe2, b) la phase cristalline α-
GeSe2 et c) du film amorphe GeSe2. * : contamination du pic A de la forme β-
GeSe2 

[MAT 98](29). 
 

Dans le cas de l’échantillon Ag25, comme dans le cas précédent l’apparition de pics 

fins sur le spectre à 350 °C traduit une cristallisation de deux phases cristallines. Les pics à 

197 cm-1, ν1(CS) et celui à 255 cm-1, νSen caractérisent une phase contenant des entités 
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tétraédriques et des chaînes Sen. Cette phase est identifiée comme Ag8GeSe6 par comparaison 

avec le spectre de la phase Ag8GeSe6 cristallisé (Figure B-34-b). La présence d’un petit pic 

fin vers 120 cm-1 et celle de pics vers 205 et 216 cm-1 sont la signature de traces de phase β-

GeSe2 cristallisée. Dans ce cas il n’est pas possible de distinguer les phases α et β-GeSe2. La 

déconvolution du spectre obtenu après retour à température ambiante (Figure B-31-b) 

présente la superposition de la phase cristallisée Ag8GeSe6 et de la phase amorphe mais aussi 

des traces de la phase GeSe2. Dans ce cas en effet nous ne sommes pas montés à une 

température suffisamment élevée pour fondre l’argyrodite. Puisque que nous sommes dans le 

cas d’un verre riche en argent, la phase cristalline majoritaire présente après cristallisation est 

la phase Ag8GeSe6. 

 

L’étude du déplacement des bandes pour les deux compositions Ag5 et Ag25 en 

fonction de la température montre un changement de pente vers 230 °C. Cette température est 

proche de la température de transition vitreuse des verres contenant 5 et 25 % at. Ag, 209 et 

230 °C, respectivement. Le second changement de pente apparaît à 330 °C et correspond aux 

températures de cristallisation (Tableau B-6). Les déplacements observés sont du même ordre 

pour les verres contenant 5 et 25 % at. Ag. Des déplacements vers les basses fréquences des 

modes de vibrations sont souvent observés lorsque la température augmente, ces 

déplacements sont associés à l’anharmonicité des vibrations des liaisons concernées. Ainsi, 

les similitudes observées dans les pentes semblent montrer que l’anharmonicité des vibrations 

Ge-Se et Se-Se est peu affectée par l’introduction d’argent. 

 

Les résultats obtenus par spectroscopie Raman in-situ en température ont été comparés 

dans la discussion ci-dessus avec ceux obtenus dans la littérature par DSC et thermo-

diffractométrie des neutrons (48) (Tableau B-6). Nous constatons des différences de 

température selon la méthode utilisée, cela dépend fortement de la vitesse de la montée en 

température lors des mesures, du facteur temporel et aussi du facteur d’échelle. En effet, il 

faut tenir compte que la diffusion Raman est une mesure locale à l’échelle du micron, la DSC 

est une mesure à l’échelle du macro et la thermo-diffractométrie des neutrons est une mesure 

de distance. De façon générale, nous constatons que dans le cas de l’échantillon contenant  

5 % at. Ag, la transition vitreuse apparaît à 230 °C ce qui correspond au changement de pente 

observé en Raman. Ceci nous permet de confirmer la présence d’un changement de 

comportement des modes de vibration actifs en Raman lors du passage de la transition 

vitreuse. La cristallisation de la phase Ag8GeSe6 est observée vers 334°C. Une cristallisation 
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plus importante vers 288°C est observée en thermo-diffractométrie. Elle correspond à la 

cristallisation de la phase β-GeSe2. La phase α-GeSe2 est seulement observée en 

spectroscopie Raman sur le spectre à 330 °C. Dans ce cas, la spectroscopie Raman a permis 

de mettre en évidence une phase cristalline non observée en thermo-diffractométrie des 

neutrons. Enfin nous constatons une modification du spectre vers 450 °C qui correspond à la 

fusion de la phase Ag8GeSe6 (Tf = 902 °C). Dans le cas du verre contenant 25 % at. Ag, la 

température de transition vitreuse apparaît entre 223 °C ce qui correspond à la perspective 

observée par Raman. Pour cette composition nous observons deux étapes de cristallisation : 

une première cristallisation importante vers 291°C qui correspond à la phase Ag8GeSe6 et une 

seconde vers 336°C correspondant à la phase β-GeSe2. Les proportions des pics de 

cristallisation des phases Ag8GeSe6 et GeSe2 se sont inversées par rapport aux observations 

faites sur le verre Ag5 puisque dans ce cas nous sommes en présence d’un verre riche en 

argent. Comme dans le cas d’une étude en température sur les verres GeySe1-y (0 ≤ y ≤ 0,33) 

l’analyse des spectres Raman en température permet de mettre en évidence la température 

vitreuse, la température de cristallisation et la fusion des composés (43). 

 

 Raman DSC (16) Thermo-diffractométrie (48) 

Tg 230 °C - - 

Tc(Ag8GeSe6) - 280 °C Ag5 

Tc(GeSe2) 
330 °C 

- β : 288 °C 

Tg 230 °C 223 °C - 

Tc(Ag8GeSe6) 322 °C 266 °C Ag25 

Tc(GeSe2) 
340 °C 

β : 379 °C β : 296 °C 

 
Tableau B-6 : Températures de transition vitreuse (Tg), de cristallisation (Tc) au sein des 

verres Ag5(Ge0,25Se0,75)95 et Ag25(Ge0,25Se0,75)75 obtenues par spectroscopie 
Raman comparées à celles obtenues par DSC (16) et thermo-diffractométrie des 
neutrons (48) répertoriées dans la littérature. 

 

Par contre les mesures par spectroscopie Raman in-situ en température n’ont pas 

permis de mettre en évidence la phase intermédiaire observée pour les verres contenant 25 % 

at. Ag par DSC (16) et par thermo-diffractométrie des neutrons (48). En effet, en plus des deux 

phases cristallines stables : Ag8GeSe6 et GeSe2 il a été observé la cristallisation d’une phase 

métastable, Ag2GeSe3 à haute température. Cette phase étant instable, elle se décompose en 

une nouvelle phase, Ag10Ge3Se11, et la phase stable GeSe2 (Figure B-33). Toutefois nous 
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pouvons penser que ces phases possèdent les mêmes entités vibrationnelles que les phases 

Ag8GeSe6 et GeSe2, et donc les mêmes modes de vibration. Il n’est donc pas possible de les 

distinguer par spectroscopie vibrationnelle. 

 

III-5-  Verres Agx(Ge0,25Se0,75)100-x (x = 5 et 25 % at. Ag) in-situ 
en pression 

 
Nous étudions les effets de la pression sur le réseau des verres Ag5 et Ag25.  

 

III-5-a-  Paramètres expérimentaux 
 

Les mesures sont faites sur un spectromètre en mode micro-Raman, Jobin Yvon 

T64000; avec une excitatrice de longueur d’onde 647 nm obtenue avec un laser Ar/Kr2+, dont 

la puissance de sortie est réglable. La puissance à l’entrée du spectromètre est de 4,4 mW 

pour Ag5(Ge0,25Se0,75)95 et de 6,5 mW pour Ag25(Ge0,25Se0,75)75. Le diamètre du faisceau sur 

l’échantillon est de 3 µm. La détection du signal de sortie étant assurée par une caméra CCD, 

le spectre a été enregistré sur fenêtre spectrale de 50 à 600 cm-1 centrée sur 250-285 cm-1, 

avec résolution d’environ 2 cm-1 et 100 s à 300 s d’accumulation.  

Pour travailler sous pression, nous avons utilisé une cellule à enclume diamant munie de 

diamants de type Iα de faible fluorescence (culasse 400 µm). La cellule est équipée d’une 

membrane qui permet de modifier la pression sans avoir à déplacer le dispositif et ainsi de 

conserver les mêmes conditions expérimentales (réglages optiques) pour chaque spectre. Le 

déplacement mécanique de la membrane se fait grâce à la pression exercée par un gaz sur la 

membrane (hélium). La pressurisation de la membrane est contrôlée par un dispositif, conçu 

au laboratoire, équipé d’une vanne pointeau qui permet de délivrer un faible débit d’hélium et 

d’un système tampon. Pour permettre l’étanchéité sont utilisés des joints en acier pré-indenté 

d’environ 70 µm d’épaisseur avec un trou d’environ 80 µm de diamètre. Nous avons travaillé 

sans milieu transmetteur afin de faciliter le contact de l’échantillon avec le diamant et ainsi 

d’évacuer rapidement la chaleur autour du point d’impact du faisceau. Les mesures sont 

effectuées en compression puis en décompression. La jauge de pression au sein de la cellule 

est la fluorescence de billes de rubis (cf annexe A-1). La pression est estimée à partir du 

déplacement de la raie de fluorescence R1 du rubis, selon la relation suivante (49) :  

                                      P(λR1) = 248,4(GPa) x [(
λR1(P,T) – ∆λR1(T)

λR1(0,298)
 )7,665-1]                   (B-17) 

avec λR1(0,298) = 694,28 nm 
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III-5-b-  Influence de la pression 
 

 Les Figure B-36 et Figure B-37 représentent les spectres aux différentes pressions en 

compression et décompression pour les échantillons contenant 5 et 25 % at. Ag, 

respectivement. Au départ nous observons les bandes relatives aux modes déjà observés dans 

nos échantillons et décrits au début de ce chapitre : ν1(CS) à 194 cm-1, ν1(ES) à 211 cm-1, νSen1 à 

235 cm-1, νSen2 à 257 cm-1 et ν3 à 310 cm-1. Nous observons un comportement similaire pour 

les deux compositions à savoir une forte diminution de l’intensité des spectres avec 

l’augmentation de la pression ainsi qu’un élargissement important des bandes, plus marqué 

vers 7 GPa pour le verre Ag5(Ge0,25Se0,75)95. Cette effet est moins visible dans le cas du verre 

Ag25(Ge0,25Se0,75)75 en raison de la forte absorption de l’échantillon (les spectres, sont dès le 

départ, bruités).  
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Figure B-36 : Spectres Raman à différentes pression de l’échantillon Ag05(Ge0,25Se0,75)95, a) 

en compression et b) en décompression. 
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Figure B-37 : Spectres Raman à différentes pression de l’échantillon Ag25(Ge0,25Se0,75)75, a) 
en compression et b) en décompression. 

 

 Les spectres à pression atmosphérique enregistrés avant compression et après 

décompression (Figure B-38) ne se superposent pas totalement même si les bandes observées 

sont les mêmes. Si les bandes des bandes ν1(CS) (193 cm-1) et ν1(ES) (256 cm-1) sont 

superposables, il n’en est pas de même pour la bande νSen2 dont l’intensité est beaucoup plus 

importante avant la compression. 

 

 

 
 
 
 
 
Figure B-38 : Spectres Raman avant compression et 
après décompression de l’échantillon Ag5(Ge0,25Se0,75)95. 
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 La Figure B-39 montre, pour l’échantillon Ag5(Ge0,25Se0,75)95, que la largeur à mi-

hauteur (FWHM) des bandes associées à la bande ν1(CS) augmente avec la pression de façon 

linéaire entre 14 cm-1 pour 0 GPa à 45 cm-1 pour 14,5 GPa. Nous ne présentons pas le cas de 

l’échantillon contenant 25 % at. Ag. Les spectres étant très bruités, il est très difficile 

d’extraire les largeurs à mi-hauteur des bandes. 
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Figure B-39 : Largeurs à mi hauteur du bande ν1(CS) en fonction de la pression pour 
l’échantillon Ag05(Ge0,25Se0,75)95. 

 

L’élargissement des bandes observé avec la pression pour les échantillons contenant 5 

et 25 % at. d’argent est cohérent et du même ordre de grandeur que ceux observés pour des 

verres GeySey-1 étudiés dans la littérature (50).  

L’élargissement de la bande ν1(CS) traduit une augmentation de la distribution angulaire  

Se-Ge-Se dans les tétraèdres GeSe4/2 sous l’effet de la pression. Nous nous attendons en effet 

à une grande distorsion des liaisons Ge-Se et des angles Se-Ge-Se dans les tétraèdres GeSe4/2 

sous pression.  

Un élargissement de la bande νSen2 est aussi observé mais il ne peut être quantifié, la bande 

étant moins intense et venant se convoluer à la bande ν1(CS) quand la pression augmente.  

 

La Figure B-40 présente l’évolution du déplacement Raman -mesuré après 

déconvolution- des bandes principales ν1(CS) et νSen2 en fonction de la pression. Cette figure 

montre un déplacement linéaire vers les hautes fréquences de la bande ν1(CS) associée aux 

tétraèdres CS et un déplacement vers les basses fréquences de la bande νSen2 associée aux 

chaînes Sen avec l’augmentation de la pression et ceci pour les deux compositions. Les pentes 

des deux droites sont plus importantes pour l’échantillon contenant 25 % at. Ag. 
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Figure B-40 : Déplacement des bandes ν1(CS) et νSen2 en fonction de la pression pour les 

échantillons Ag05(Ge0,25Se0,75)95 et Ag25(Ge0,25Se0,75)75. 
 

Les résultats obtenus pour la bande ν1(CS) peuvent être comparés aux résultats obtenus 

pour cette même bande lors de mesures Raman en pression effectuées sur le verre Ge0,25Se0,75 

(50, 51) : le déplacement lors d’une variation de pression de 5% est du même ordre de grandeur 

(5 cm-1) que celui mesuré sur nos échantillons pour la bande ν1(CS). En revanche, nous 

n’observons pas de signe de pression seuil pour le déplacement de la bande alors qu’une 

pression seuil est observée autour de 0,9 GPa par Wang et al (50, 51). Mais compte tenu des 

difficultés de mesures à basse pression avec notre cellule nous n’avons que peu de points de 

mesure dans cette zone. Un déplacement vers les hautes fréquences sous l’effet de la pression 

est couramment attendu dans les verres contenant des entités tétraédriques comme résultat 

d’une diminution de l’angle inter-tétraèdres (51).  

 

La bande νSen2 se déplace  au contraire, linéairement vers les basses fréquences (Figure 

B-40). Un tel déplacement peut être associé à une variation de la constante de raideur des 

liaisons Se-Se, et donc à une variation de force de la liaison Se-Se ou à une variation de 

longueur de liaison. Dans le cas présent, nous proposons un étirement des chaines Sen qui 

sous la pression s’accommode de la réduction de volume attendue, vu la grande rigidité des 

tétraèdres GeSe4. Un résultat semblable, à savoir une augmentation de la longueur des liaisons 

Se-Se sous l’effet de la pression, a été observé lors d’une étude faite sur les verres Ge0,2Se0,8 
(51). 

Cette interprétation permet d’expliquer la grande différence entre les pentes des 

déplacements des deux compositions. En effet l’échantillon contenant 25 % at. Ag a une 
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compressibilité plus importante qui est due aux modifications entraînées par l’incorporation 

d’une quantité d’argent plus importante. En effet suite à l’introduction d’argent, certains 

tétraèdres « edge sharing » ont disparu ce qui pourrait (cf V-3-c) apporter un peu de 

« souplesse » au réseau des tétraèdres qui se trouve dès lors plus affecté par l’augmentation de 

la pression. De plus pour cette composition nous avons mis en évidence la présence de 

chaînes Sen plus courtes dues à la dépolymérisation entraînée par l’ajout de l’argent. Ces 

chaînes plus courtes peuvent évoluer plus facilement sous l’effet de la pression.  

 

Dans la plupart des études de verres chalcogénures tétraédriques sous pression, la 

variation du rapport des aires des bandes ν1(CS)/ν1(ES) avec la pression ou sous l’effet d’une 

densification permanente est mesurée. L’augmentation de ce rapport avec la pression (52) est 

expliquée par une diminution du nombre de tétraèdres ES, la disparition de ces entités, plus 

rigides, permettant de redonner de la « souplesse » à la structure (53). Dans notre cas nous 

n’observons pas d’augmentation significative du rapport d’aire sous l’effet de la pression, tout 

comme dans l’étude in-situ des verres GeSe2 menée par Teresedäi (54). Par ailleurs après 

décompression, le spectre Raman obtenu est très semblable à celui de l’échantillon de départ : 

la bande ν1(ES) est peu affectée par la compression. Il apparaît donc que si une modification de 

population des ν1(ES) a lieu elle ne touche qu’un très faible nombre d’entités.  

Comme précisé précédemment, les évolutions constatées sous pression pour les 

bandes ν1(CS) et ν1(ES) sont partiellement réversibles pour ces composés (Figure B-38) tout 

comme pour le verre Ge0,33Se0,67 ayant subi des pressions de 9 GPa (54). Par contre l’intensité 

de la bande des chaînes Sen, νSen, ne reste plus faible après décompression. Cela peut être 

interprété de deux façons soit l’intensité des bandes associées aux vibrations des tétraèdres a 

fortement augmenté suite à la disparition d’une distorsion résiduelle (atypique) soit la 

variation d’intensité se produit au niveau de la vibration νSen et implique une disparition d’une 

partie des chaînes Sen (ou de leur activité Raman) qui contribuaient à cette bande. La pression 

entraine donc une dépolymérisation ou une forte distorsion des chaînes Sen sans entrainer de 

changement significatif des tétraèdres GeSe4/2. 

 

Les simulations en dynamique moléculaire ab initio pour a-Ge0,33Se0,67 montrent 

l’existence d’une transition de phase amorphe-amorphe réversible entre 13 et 20 GPa associée 

à un changement de coordinence du germanium de 4 vers 6 et donnant lieu à une transition 

semi-conducteur/métal (55). Nos mesures ne laissent supposer aucun changement de régime 
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pouvant être associé à ce type de transition. Il est vrai que nous n’atteignons probablement pas 

des pressions suffisamment élevées. D’autre part, les changements de coordinence dans les 

verres d’oxydes (GeO2) sont difficilement détectables (sauf peut être à travers la largeur des 

vibrations des tétraèdres) en spectroscopie Raman (51, 56).  

 

Ainsi l’étude par spectroscopie Raman sous pression nous a permis d’avancer des 

hypothèses sur la nature des réorganisations qui affectent les verres Ag5 et Ag25 lorsqu’ils 

sont soumis à des pressions pouvant atteindre 10 GPa. Il est clair que ce sont les liaisons  

Se-Se qui sont les plus affectées, les tétraèdres GeSe4/2 étant plus rigide. De plus, nous avons 

vu que les phénomènes sont plus importants que dans le cas du verre riche en argent 

contenant moins de tétraèdres partageant une arête et plus dépolymérisé. 
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 Conclusion 
 

Dans ce chapitre, nous avons présenté nos travaux sur la caractérisation de verres 

massifs Agx(Ge0,25Se0,75)100-x (0 ≤ x ≤ 25 % at. Ag). Nous avons d’abord étudié ces verres par 

microscopie à émission de champ et microscopie à force électrostatique. Les images obtenues 

dans les deux cas sont en accord avec la présence d’une séparation de phase avec une phase 

riche en argent conductrice et une phase pauvre en argent non-conductrice. L’évolution de 

cette séparation de phase avec la teneur en argent permet de comprendre l’évolution de la 

conductivité des verres. Pour une teneur en argent d’environ 10 % at. la phase riche en argent 

devient continue : elle se met à contrôler la conductivité du verre, qui augmente alors de huit 

ordres de grandeur (de 10-13 à 10-4 S.cm-1) comme l’avait rapporté avant nous Kawasaki et al 
(7) et Urena et al (14). 

 

Dans un deuxième temps, nous nous sommes attachés à déterminer les caractéristiques 

de chaque phase et leurs évolutions avec la teneur en argent en utilisant principalement la 

microscopie en champ proche et plus particulièrement les techniques EFM et C-AFM. 

Au préalable, nous avons tenté de déterminer la composition de chaque phase par 

microsonde électronique. Cette tentative n’a été couronnée de succès que pour un échantillon 

contenant 10 % at. Ag. Les deux phases sont de composition Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où x = 4,7 

et 20,7 % at. Ag pour la phase pauvre et riche en argent respectivement. Les expériences de 

microscopie à force électrostatique (EFM) et de microscopie à force atomique conductrice  

(C-AFM) présentent une bonne complémentarité pour effectuer une caractérisation électrique 

à l’échelle nanométrique de verres chalcogénures présentant une séparation de phase. Les 

études par EFM, à travers un modèle simple de circuit électrique, montrent une augmentation 

relative de la permittivité de chaque phase avec l’augmentation de la teneur en argent dans les 

verres. D’un autre côté, les études par C-AFM permettent d’étendre la compréhension du 

comportement de la phase riche en argent (phase conductrice). Cette phase présente une 

augmentation de conductivité lorsque la teneur globale en argent augmente dans le verre. 

Nous pouvons donc proposer que l’augmentation de conductivité des verres Ag-Ge-Se dans la 

région de haute conduction ionique (x > 8-10 % at. Ag) résulte de l’augmentation de 

conductivité de la phase riche en argent au fur et à mesure que la teneur globale d’argent dans 

les verres augmente. 

 



Chapitre B : Conclusion 

 97 

La deuxième partie de ce chapitre est consacrée à la caractérisation par spectroscopie 

Raman, infra-rouge et INS des verres Ag-Ge-Se. L’étude Raman a été effectuée avec un soin 

particulier dans le choix de la longueur d’onde de l’excitatrice et de la puissance du laser. En 

effet l’argent est un ion très mobile sous l’effet d’une excitation comme la focalisation d’un 

laser. La puissance de laser doit être contrôlée pour éviter d’éventuelles modifications 

structurales. Par ailleurs la longueur d’onde du laser doit être choisie de façon à limiter une 

trop forte absorption de l’échantillon. En fait, nous observons un phénomène d’absorption qui 

augmente avec la teneur en argent à partir de 10 % at. Ag lorsque nous utilisons une 

excitatrice de 633 nm. Cette absorption coïncide avec le saut de conductivité et le phénomène 

de percolation de la phase riche en argent. Malgré les inconvénients occasionnés par cette 

absorption, cette excitation n’a pas pu être évitée lors des mesures en température et en 

pression puisqu’elle correspond à la longueur d’onde du laser qui équipe des équipements 

correspondants. 

Globalement l’étude spectroscopique permet de mettre en évidence les modifications 

du réseau vitreux, induites par l’introduction progressive d’argent dans les verres 

Agx(Ge0,25Se0,75)100-x (0 ≤ x ≤ 25 % at. Ag). L’introduction d’argent entraîne la 

dépolymérisation des chaînes Sen tandis que se forment des liaisons ioniques Ag-Se. Dans le 

même temps le nombre de tétraèdres GeSe4/2 partageant une arête diminue. Cette évolution 

permet un « assouplissement » de la structure qui peut alors s’accommoder de l’introduction 

d’atomes d’argent en son sein. 

L’étude in-situ en température des verres contenant 5 et 25 % at. Ag permet de mettre 

en évidence les « perturbations » structurales qui se produisent dans le verre lors de la 

transition vitreuse puis à plus haute température lors de la recristallisation du verre. Dans ce 

cas, nous avons pu observer la cristallisation du composé GeSe2 sous deux formes : α-GeSe2 

(phase basse température) et β-GeSe2 (phase haute température) à côté de la cristallisation de 

la phase Ag8GeSe6. Finalement les mesures in-situ sous pression permettent de comprendre 

l’évolution structurale des verres Ag5 et Ag25 sous l’effet de la pression. Ce sont surtout les 

chaînes séléniées qui sont affectées de façon partiellement irréversible. Sans doute s’étirent-

elles alors que les tétraèdres GeSe4/2 plus rigides sont tout au plus distordus. Ces résultats sont 

plus marqués pour le verre Ag25, plus fortement dépolymérisé que le verre à faible teneur en 

argent, Ag5. 
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 Introduction  
 

Dans le chapitre précédent, nous nous sommes intéressés aux verres massifs  

Ag-Ge-Se. Dans ce chapitre, nous nous intéressons à ce même type de matériaux mais sous 

forme de films minces. En effet c’est sous cette forme que les verres chalcogénures dopés à 

l’argent peuvent être utilisés pour développer les dispositifs de « cellules à métallisation 

programmable (PMC) ».  

De nombreuses études ont déjà été réalisées sur les films Ag-Ge-Se à l’aide de 

différentes techniques de caractérisation et pour plusieurs compositions. Toutefois peu 

d’études concernent des films dont la matrice hôte est élaborée par pulvérisation cathodique 

radio-fréquence (RF), les films étant le plus souvent déposés par évaporation thermique. La 

pulvérisation cathodique RF permettant un meilleur contrôle de la stœchiométrie des films 

déposés, c’est vers cette technique que nous nous sommes orientés pour élaborer des couches 

hôtes Ge-Se dont le rapport Ge/Se pouvait être modulé de façon précise. L’incorporation 

d’argent par photodiffusion dans les matériaux hôtes obtenues a alors été étudiée.  

Après avoir défini le taux de saturation d’argent selon la teneur en sélénium dans le film hôte, 

nous avons effectué une étude des films ternaires par spectroscopie Raman pour bien 

comprendre l’effet de l’incorporation de l’argent sur la structure du matériau hôte Ge-Se. 

Comme dans l’étude des matériaux massifs, un soin particulier a été apporté aux conditions 

d’expérience ; en particulier, nous avons veillé à bien analyser le rôle du laser sur la structure 

locale et les éventuelles perturbations qu’il y induisait. 

Dans un deuxième temps, nous avons mis en œuvre la microscopie à force atomique 

conductrice pour apporter des éclairages sur les mécanismes de diffusion qui permettent la 

commutation d’un état ON à un état OFF dans les structures de type « PMC ». 

 

Dans ce chapitre, nous faisons dans un premier temps un point sur l’état de l’art des 

films minces Ag-Ge-Se et du dispositif « PMC ». Ensuite nous présenterons l’élaboration des 

films et leurs caractérisations. Pour finir nous présenterons les expériences réalisées par la 

méthode originale qu’est la microscopie à force atomique conductrice, afin de mieux 

comprendre le mécanisme de commutation observé dans les structures de type « PMC ». 
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I-  Etat de l’art  
 

I-1-  Les films Ag-Ge-Se 
 

I-1-a-  Elaboration des films Ag-Ge-Se 
 

Les études consacrées aux films minces Ag-Ge-Se ont commencé dans les années 80. 

Plusieurs méthodes de dépôts sont utilisées pour préparer les films minces GeySe1-y : 

l’évaporation thermique (1-3), l’évaporation flash (4, 5), la pulvérisation cathodique radio-

fréquence (6) et le dépôt par voie chimique (CVD) (4). Contrairement à la pulvérisation 

cathodique qui permet de former des films minces de stœchiométrie comparable à celle de la 

cible de départ, l’évaporation thermique conduit à des couches présentant des écarts de 

composition par rapport à la poudre de départ. Cependant, l’évaporation thermique est 

préférentiellement utilisée pour l’élaboration des films chalcogénures (GeySe1-y) : il est plus 

facile de faire varier les compositions et la vitesse de dépôt est nettement plus élevée que la 

vitesse de dépôt par pulvérisation cathodique.  

 

L’insertion d’argent dans les films peut être obtenue de deux façons, par immersion 

dans une solution aqueuse contenant de l’argent (ex : KAg(CN)2, AgNO3)
 (5-7) ou par dépôt 

physique d’un film d’argent sur le film chalcogénure par évaporation thermique ou 

pulvérisation cathodique, (2-4), généralement suivi d’une photo-diffusion à l’aide d’une lampe 

UV (ex : lampe de mercure) (2, 6). 

Lors de dépôts d’argent par immersion, l’épaisseur des films d’argent sur les films 

chalcogénures est limitée à quelques dizaines de nanomètres (8). Les films d’argent sont 

inhomogènes dû à la formation de Ag2Se à la surface des films (6). Puisque le dépôt est très fin 

et hétérogène la diffusion d’argent dans les films est très faible. Un autre aspect important est 

que l’épaisseur des films chalcogénures et celles des films d’argent influe sur l’homogénéité 

de la diffusion de l’argent, entrainant dans certains cas la présence d’îlots d’argent à la surface 

des films (2). 

Les dépôts physiques permettent d’obtenir des films d’argent d’épaisseurs plus grandes (≥  

50 nm). De plus, le film est plus homogène que le dépôt d’argent soit fait par évaporation 

thermique ou pulvérisation cathodique (8). Enfin, la quantité d’argent que nous pouvons 
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introduire dans les films est plus grande, car l’épaisseur des films d’argent est plus élevée et le 

dépôt plus homogène. 

 

I-1-b-  Caractérisation 
 

I-1-b-i-  Techniques de caractérisation 
 

Plusieurs techniques de caractérisation sont utilisées pour étudier la structure, la 

stabilité thermique, la photo-sensibilité, etc (1-6, 9, 10). Nous pouvons citer la diffraction des 

rayons X par réflexion, la diffusion de rayons X aux petits angles (SAXS), la spectroscopie 

backscattering Rutherford (RBS), la spectroscopie Raman, la microscopie électronique à 

balayage (MEB), etc. 

 

I-1-b-ii-  Mécanisme de photo-dissolution 
 

En 1966 Kostyshin a été le premier à montrer le phénomène de photo-sensibilité des 

verres oxydes quand ils sont mis en contact avec un métal (11). Shimuzu et al. (12) a étendu 

cette étude aux systèmes « métal/chalcogénure ». Ils ont été les premiers à introduire le mot 

« photo-dopage » pour décrire la migration des ions métalliques (Ag+, Cu2+) dans une matrice 

vitreuse comme GeySe1-y et As2S3. Le photo-dopage conduit à une grande augmentation de la 

solubilité de l’argent dans les chalcogénures. Ce phénomène a été utilisé pour développer 

certaines applications comme l’holographie (13), la photographie (14) et la photo-résistivité (15). 

Les propriétés électriques, optiques, photo-électriques et physico-chimiques des films photo-

dopés et la dissolution de l’argent sous l’action d’autres agents que la lumière sont décrites 

par Kolobov et Elliott (16, 17). 

Le taux de saturation du dopant (argent) dépend de la composition du film hôte, et 

augmente avec la teneur en chalcogène (17). Ainsi, dans le cas du système Ge-Se, la teneur en 

dopant augmente avec la teneur en sélénium (7, 16, 18). Calas et al. trouvent un taux de 

photodiffusion maximal (~ 30 % at. Ag) pour la composition Ge0,20Se0,80 
(19).  

De façon générale, Leung et al. (20) ont montré que la diffusion de surface est plus 

faible que la diffusion de cœur. Dans le système Ag-Ge-Se, Kluge et al. (5) trouvent que la 

cinétique de diffusion et la quantité d’argent qui diffuse dépendent de la composition de la 

structure hôte (GeySe1-y). L’argent diffuse dans les films chalcogénures sous la forme de 
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cation Ag+. Dans une structure hôte riche en sélénium, 75-90 % at. Se, le processus de 

diffusion de l’argent s’amorce quasi-instantanément. Pour des films de composition 

Ge0,15Se0,85 un profil de diffusion par étape a été observé (21). La première étape est le transfert 

des ions argent venant de la couche d’argent métallique déposée sur le film chalcogénure ; 

puis les ions argent diffusent à travers la région dopée ; enfin l’argent pénètre dans la partie 

non-dopée. 

Au contraire, pour des teneurs plus faibles en sélénium la période d’amorçage croit avec la 

diminution de la teneur en argent, le procédé est plus lent et suit une distribution 

approximativement linéaire en fonction du temps (22). Wagner et al. (23) confirment ces 

résultats et montrent une différence significative des profils de diffusion de l’argent dans les 

films amorphes Ge0,20Se0,80 et Ge0,40Se0,60. Ils ont constaté une diffusion par étape pour le 

verre riche en sélénium et une diffusion linéaire pour les verres riches en germanium.  

En considérant les différents résultats, Kawaguchi et al. (24) propose un modèle 

schématique de l’évolution de la structure des verres chalcogènures durant la diffusion de 

l’argent donnant lieu à la formation de deux phases (Figure C-1). 

 

 
 
Figure C-1 : Illustration schématique du changement de structure des films  

Agx(GeySe(S)1-y)100-x avec l’augmentation de la teneur en argent : (a) verre initial 
avec une quantité d’argent qui augmente graduellement (b)-(e) jusqu’à une 
séparation de phases avec des particules d’argent (f) (24). 

 

Dernièrement de nouvelles recherches sont faites sur la photo-diffusion de l’argent 

dans des films amorphes chalcogénures (Ag/Ge0,25Se0,75) et sur sa dépendance par rapport à 

l’épaisseur des films mais aussi par rapport aux conditions d’exposition du film (25).  
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I-1-b-iii-  Caractérisations structurales 
 

Les études structurales des films GeySe1-y dopés par voie chimique révèlent la 

formation de structure hétérogène après photo-diffusion. La formation des phases α-Ag2Se, 

Ag2SeO4 et des petites quantités de β-Ag2Se est observée lorsque l’argent diffuse dans les 

verres riches en germanium Ge0,33Se0,67 
(26). La formation de la phase Ag2Se dans les films 

Ge0,33Se0,67/Ag est aussi proposée par Zembutsu et al. (6). Dans les verres Ge0,10Se0,90 la phase 

Ag2Se et des traces d’argent pur sont formées (1).  

 

Le groupe de Mitkova et Kozicki a beaucoup travaillé sur le système GeySe1-y/Ag 

élaboré par évaporation thermique et photo-diffusion par exposition à la lumière UV. Ils ont 

étudié les produits issus de la diffusion de l’argent et leur croissance lors de différents 

traitements thermiques. Cette étude a été réalisée pour différentes compositions des films 

hôtes GeySe1-y où y=0,20, 0,30, 0,33 et 0,40. Les techniques de caractérisation utilisées sont la 

diffraction des rayons X et la spectroscopie Raman. Après photo-diffusion de l’argent dans les 

films riches en germanium, il est obtenu un film amorphe pauvre en sélénium dans lequel sont 

dispersées des régions nanocristallines riches en sélénium : Ag2Se et Ag8GeSe6. Par exemple 

les phases : β-Ag2Se, α-Ag2Se et Ag8GeSe6 sont trouvées dans les films contenant 33 % at. 

Ag et une haute concentration en germanium. Dans le cas d’un film riche en sélénium, seul le 

composé Ag2Se est mis en évidence. Une croissance lente et limitée des clusters Ag2Se et une 

croissance homogène des clusters Ag8GeSe6 sont observées lorsque les films sont soumis à 

des traitements thermiques à des températures modérées (26-28). Selon Mitkova et al. ces 

différences sont dues au fait que la diffusion de l’argent dépend de l’espace des verres hôtes 
(29).  

Des travaux plus récents par spectroscopie Raman en profondeur (c'est-à-dire à différentes 

épaisseurs du film) sur des films Ge0,30Se0,70/Ag ont montré qu’une forte irradiation entraine 

la formation du composé Ag8GeSe6 « amorphe » à l’interface GeySe1-y/Ag. Mais aussi que 

l’argent pénètre en profondeur dans le film devenu déficient en sélénium avec la formation de 

liaison Ag-Se. La diffusion de l’argent s’avère hétérogène, ce qui est confirmée par 

l’observation des films par microscopie optique (30). 

De plus, une étude par XPS (31) sur des films Ag/Ge0,3Se0,7 a mis en évidence la présence 

d’une phase ternaire Ag-Ge-Se contenant 30 % at. Ag et composé d’unités Ge2Se6 après 

diffusion de l’argent. Ces mesures n’ont pas détecté la présence de la phase Ag2Se obtenue 

dans les précédentes études (29). 
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Des études similaires ont été aussi effectuées sur les systèmes sulfures GeyS1-y/Ag 

pour le même type d’application, les dispositifs PMC (29, 32). 

 

I-2-  Applications : Dispositifs « PMC » 
 

I-2-a-  Systèmes GeySe(S)1-y/Ag(Cu)x 
 

Comme nous l’avons déjà signalé en introduction, les verres chalcogénures dopés à 

l’argent peuvent être utilisés pour développer des dispositifs appelés « cellules à métallisation 

programmable (PMC) ». Ces dispositifs sont des mémoires électriques comportant des 

structures verticales composées d’un film mince d’électrolyte solide (50 nm ou moins 

d’épaisseur) placé en sandwich entre une anode oxydable et une cathode inerte 

électrochimiquement comme le tungstène (Figure C-2). Les matériaux utilisés pour les 

dispositifs « PMC » sont des électrolytes solides tels que des verres de chalcogènures (As-

S(Se), Ge(Te)-Se(S)) dans lesquels un métal (Ag, Cu) est introduit par photo-diffusion. 

L’électrolyte solide le plus couramment utilisé de composition Ag33(GeySe(S)1-y)67 est un 

verre de chalcogénure GeySe(S)1-y où y=0,25 et 0,30 dans lequel l’argent est introduit par 

photo-dissolution (33-36). Ces matériaux sont hautement stables, présentent une résistance 

élevée (100 Ω ou plus) et l’ion argent peut s’y déplacer très aisément (mobilité ionique ~  

103 cm²/V.s) (3, 24, 35). Les séléniures sont stables jusqu’à des températures voisines à 200 °C, 

alors que les sulfures peuvent être utilisés jusqu’à 400 °C. Par contre les séléniures présentent 

d’autres avantages sur les sulfures : l’argent s’y déplace plus facilement (mobilité ionique 10 

fois plus grande), le contrôle de la stœchiométrie du film est facile grâce à une plus faible 

différence de pression de vapeur saturante entre le germanium et le sélénium. La quantité 

d’argent diffusée dépend aussi du verre de base, elle est plus importante dans le cas des 

séléniures (3, 24). Les systèmes sulfures dopés par le cuivre GeyS1-y/Cux sont aussi étudiés dans 

le cadre de l’application des dispositifs « PMC ». Ils présentent certains comportements 

similaires à ceux des systèmes GeyS1-y/Agx comme une même dépendance des propriétés 

physiques avec la composition (y). Par contre les systèmes au cuivre ne sont pas des 

conducteurs purement ioniques. La diffusion du cuivre dans l’électrolyte est moins importante 

que celle de l’argent pour une même matrice hôte (37-39).  
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Figure C-2 : Image d’une coupe par microscopie électronique à balayage d’une cellule 

« PMC » fabriquée avec du PMMA comme matériau diélectrique. L’électrolyte 
Ag-Ge-Se et l’anode d’Ag sont formés sur 100 nm à l’aide des diélectrique (33). 

 

 Une explication du fonctionnement du dispositif PMC est donnée par Kozicki et al. 
(35). Quand une tension (0,2 V) est appliquée au dispositif, les ions argent sont réduits à la 

cathode créant ainsi un lien conducteur métallique qui peut s’étendre jusqu’à l’anode. La 

résistance diminue alors de plusieurs ordres de grandeur (107 Ω à 104 Ω), il y a une 

conductivité métallique (état ON). Si la polarisation est inversée le lien se dissout et l’état 

résistif d’origine est rétabli (état OFF). Les chemins de conduction sont supposés avoir une 

taille nanométrique (< 20 nm). La cyclabilité de programmation entre les états ON/OFF des 

dispositifs est d’environ 1010 cycles et dépend du diamètre du dispositif et de la tension 

appliquée (36, 37). 

Cette technique de « programmation » par formation de chemins conducteurs a été aussi 

utilisée pour des applications dans des circuits intégrés, le réglage microélectromécanique de 

résonateurs et le contrôle de débit des fluides dans des micro-canaux (35). 

 

I-2-b-  Autres types de systèmes 
 

D’autres électrolytes solides à base de verres chalcogénures dopés à l’argent sont 

étudiés pour une application dans les dispositifs « PMC ». Le groupe Lee et al. a fait des 

études sur les verres tellurures avec Agx(GeyTe1-y)100-x où y=0,30 et 0,45 qui commutent pour 

une tension appliquée de 0,5 V et présentent une cyclabilité d’environ 100 cycles (40, 41). Afin 

d’augmenter la température de recristallisation (≥ 400 °C) des couches Ag-Ge-Te et ainsi 

obtenir des systèmes plus stables thermiquement, les couches Ge-Te ont été dopées à l’azote, 
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(Ge45Te55)0,7N0,3/Agx 
(42, 43), mais cela réduit les performances du système puisque la tension 

de commutation est alors plus élevée (1,2 V) et la cyclabilité réduite (5 cycles uniquement). 

Dans les deux cas, le mécanisme supposé est le même que celui déjà présenté pour le système 

Ag-Ge-Se. Dernièrement des études ont été faites pour tenter d’améliorer la stabilité de 

l’électrolyte solide en remplacent l’argent par le cuivre dans les couches tellurures  

GeyTe1-yN/Cux 
(44). Pour finir, le système Ag-Ge25Se75-yTey (y=0,25) est étudié et se montre un 

bon candidat pour une application dans les « PMC » (39). Un système de commutation 

électrique est aussi observé dans les verres chalcogénures Ge2Sb2+xTe5 avec la formation de 

marques cristallines (45). Le système As2S3/Ag (46) est aussi utilisé et donne une conduction 

super-ionique due à une grande concentration de métal dissout dans le verre. 

 

D’autres types de matériaux chalcogénures comme Cu-Cu2S (47), Ag2Se-GeSe4 
(48) et 

Ag-Ag2S (49, 50) utilisant des principes similaires sont aussi étudiés dans le domaine des 

mémoires électriques. Des systèmes à bases d’oxydes comme Cu-WO3 
(34, 51), Cu-SiO2 

(52) et 

ZnO/Ag (53) sont aussi de bons candidats.  
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II-  Elaboration des films minces 
 

Les films minces Agx(GeySe1-y)100-x sont préparés en plusieurs étapes. Tout d’abord, 

un film mince GeySe1-y puis un film mince d’argent sont déposés sur un substrat, nous avons 

obtenu ainsi des multi-couches GeySe1-y/Ag. Ensuite une illumination par une lampe UV 

suivie d’une attaque chimique des multi-couches est effectuée afin d’obtenir des films minces 

Agx(GeySe1-y)100-x.  

Les multi-couches GeySe1-y/Ag sont élaborées en collaboration avec le LETI (CEA Grenoble). 

 

II-1-  Etape 1 : Elaborations des multi-couches GeySe1-y/Ag 
 

Les multi-couches GeySe1-y/Ag où y est le pourcentage atomique du germanium sont 

obtenues en deux étapes. Le substrat utilisé est un wafer Si/SiO2 qui permet une très bonne 

adhésion de la couche mais aussi limite la rugosité des films. Un film GeySe1-y de 55 nm 

d’épaisseur est déposé par co-pulvérisation cathodique radiofréquence à l’aide de deux cibles, 

une de Ge15Se85 et une autre de germanium. Pour obtenir différentes compositions GeySe1-y, 

nous avons fait varier l’intensité du courant appliqué sur le cible de Ge : l’absence de courant 

(I=0 mA) donne les films hôtes pauvres en germanium, un courant d’intensité moyenne (I=30 

mA) donne des films hôtes ayant une teneur intermédiaire en germanium et une forte intensité 

(I=60 mA) donne des films hôtes riches en germanium. 

 

Nom Epaisseur film Ag (nm) 
I=200 mA 

Caractéristiques du dépôt 
GexSe1-x p=6.10-3 mbar 

Teneur en 
Ge 

Ag200nm/Ge0mA 200 P=75 W Ge15Se85 Pauvre 

Ag15nm/Ge30mA 15 P=75 W Ge15Se85 + 30 mA Ge 
Ag100nm/Ge30mA 100 P=75 W Ge15Se85 + 30 mA Ge 
Ag200nm/Ge30mA 200 P=75 W Ge15Se85 + 30 mA Ge 

Intermédiaire 

Ag100nm/Ge60mA 100 P=75 W Ge15Se85 + 60 mA Ge 
Ag200nm/Ge60mA 200 P=75 W Ge15Se85 + 60 mA Ge 

Riche 

 
Tableau C-1 : Caractéristiques des dépôts des films GeySe1-y et Ag. 
 

Une couche d’argent a été ensuite déposée sur le film hôte GeySe1-y par pulvérisation 

cathodique radiofréquence d’une cible d’argent. Les conditions de dépôt ont toujours été les 

mêmes (I= 200 mA) mais la variation du temps de dépôt a permis d’obtenir des couches 
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d’épaisseurs différentes. Ainsi trois épaisseurs ont été obtenues (15, 100 et 200 nm). Les 

caractéristiques de ces multi-couches GeySe1-y/Ag sont répertoriées dans le Tableau C-1. 

Ensuite, ces couches ont été illuminées avec une lumière UV (lampe Hg, 30 min) afin de 

permettre la photo-diffusion de l’argent dans le film hôte GeySe1-y. 

 

II-2-  Etape 2 : Attaque chimique 
 

De premières analyses ont montré la présence d’un excès d’argent à la surface des 

multi-couches GeySe1-y/Ag sur lesquelles a été déposées des films d’argent de 100 et 200 nm 

d’épaisseur, même après photo-diffusion. Afin d’éliminer l’argent excédentaire nous avons 

procédé à des attaques chimiques. L’attaque chimique consiste à immerger les échantillons 

dans une solution de Fe(NO3)3, 9H2O à 10 %vol. Ce choix résulte d’une analyse 

bibliographique. Ainsi c’est cette solution qui est généralement utilisée par Mitkova et al. 

lorsque ils souhaitent dissoudre l’excès d’argent à la surface de films Ag-Ge-Se (54). L’attaque 

résulte de la réaction d’oxydo-réduction suivante :  

 

Ag0 + FeIII  => AgI + FeII 

 

Plusieurs temps d’immersion (1, 2, 5, 10 et 20 min) ont été testés afin d’optimiser 

l’attaque, c'est-à-dire d’obtenir une dissolution totale de l’excès d’argent sans altérer les films. 
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III-  Caractérisation des films 
 

Dans cette partie nous allons étudier l’influence de la couche hôte GeySe1-y sur la 

photo-diffusion de l’argent, en particulier sur le taux de saturation en argent et sur les 

changements structuraux et morphologique qui se produisent dans les films minces GeySe1-y 

après photo-diffusion de l’argent. Pour cela, nous avons utilisé différentes techniques de 

caractérisation : la microsonde électronique pour déterminer la composition des films minces, 

la microscopie électronique à balayage pour étudier la morphologie de la surface des films et 

la spectroscopie micro-Raman pour analyser les entités vibrationnelles existant dans les films 

minces. 

 

En raison de la grande sensibilité des matériaux étudiés aux rayonnements 

énergétique, nous avons généralement travaillé à basse énergie, que le rayonnement soit un 

faisceau d’électrons (microsonde électronique et microscopie électronique), ou un faisceau 

laser (spectroscopie Raman). Une forte intensité ou tension de la source peut en effet 

provoquer des modifications des échantillons, comme la diffusion de l’argent. 

 

III-1-  Nature des films 
 

La nature amorphe des films minces après attaque chimique est étudiée par diffraction 

des rayons X en incidence rasante (GAXRD). A cause de la profondeur de pénétration des 

rayons, la configuration classique (Bragg-Brentano) n’est pas adaptée à l’étude des films 

minces. Les pics du substrat viennent masquer le signal provenant du film. Pour résoudre ce 

problème, il est nécessaire d’utiliser la configuration en incidence rasante. La profondeur 

moyenne des rayons diffractés est fortement réduite. Dans notre cas, nous avons par ailleurs 

fixé l’angle d’incidence ω (correspondant à θ en Bragg-Brentano) à une valeur constante 

comprise entre 0 et 10 ° pour maintenir une profondeur constante de pénétration des rayons X. 

L’incidence contrôlée en configuration asymétrique permet d’augmenter le volume d’analyse. 

Les mesures sont effectuées sur les films par diffraction des rayons X en incidence rasante et 

fixe (Panalytical X-Pert MRD θ-2θ). Le rayonnement utilisé est la raie Kα du cuivre, la 

tension appliquée 45 kV et le courant 35 mA. L’angle d’incidence, ω a été fixé à 0,1 ° permet 

de s’affranchir de la contribution du substrat de silicium. 
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 Les diffractogrammes des échantillons ont tous le même aspect qui indiquent un 

matériau majoritairement amorphe avec toutefois la présence de quelques raies de diffraction. 

Ces raies sont celles de l’oxyde Se2O5. Il s’avère que l’attaque chimique permettant 

d’éliminer l’excès d’argent à la surface des films entraine l’oxydation de cette surface. Des 

échantillons mesurés un an après l’attaque chimique présentent le même diffractogramme ce 

qui démontre la stabilité des films dans le temps. Les analyses ne montrent pas la présence de 

cristallites Ag8GeSe6 et Ag2Se qui sont observés dans certains cas dans ce type d’échantillon 
(26, 54). 

 

III-2-  Etude de la composition 
 

Les analyses de la composition des multi-couches avant et après attaque chimique sont 

effectuées par microsonde électronique (instrument CAMECA SX-100). La tension appliquée 

est de 20-25 kV, l’intensité de faisceau de 10 nA et les raies analysées sont les raies Kα du 

germanium et du sélénium et les raies Lα de l’argent. Nous avons effectué cinq points de 

mesure sur chaque échantillon pour vérifier l’homogénéité des films. Nous retrouvons la 

même composition, les cinq points sont utilisés pour obtenir une valeur moyenne. Puisque les 

films analysés font 55 nm d’épaisseur et que la poire d’analyse fait 1 µm3, le substrat Si/SiO2 

est lui aussi pris en compte lors de l’analyse. Une méthode numérique décrite en Annexe B-1 

est utilisée pour éliminer la très forte contribution du substrat (80%). 

 

Les résultats montrent qu’une attaque chimique de cinq minutes est suffisante pour 

éliminer la totalité de l’excès d’argent à la surface des multi-couches. De plus, les 

compositions des films minces ne sont pas altérées par les attaques chimiques plus longues 

(10 et 20 min). Par conséquent, nous ne rapporterons ici que les résultats obtenus sur les 

multicouches GeySe1-y/Ag avant attaque chimique et sur les films minces Agx(GeySe1-y)100-x 

ayant subi une attaque chimique de 5 minutes (Tableau C-2). 

 

Nous constatons une très bonne reproductibilité des compositions en pulvérisation 

cathodique. En effet pour les mêmes conditions de dépôt il est obtenu la même composition 

GeySe1-y, ce qui est un avantage sur la méthode d’évaporation thermique qui elle conduit à des 

écarts de stœchiométrie et donc des problèmes de reproductibilité en composition. 
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Echantillon Couche hôte 
Epaisseur 

initiale 
d’Ag  

Attaque 
chimique 

Ag (% at.) Ge (y) Se (1-y) 

avant 85±3 0,15±0,05 0,85±0,06 Ag200nm/Ge0mA Pauvre en Ge 200 nm 
Après 5 min 54±1 0,13±0,01 0,87±0,02 

avant 27,7±0,7 0,31±0,01 0,69±0,01 Ag15nm/Ge30mA 15 nm 
Après 5 min 32±2 0,33±0,01 0,67±0,03 

avant 75±2 0,30±0,04 0,70±0,05 
Ag100nm/Ge30mA 100 nm 

Après 5 min 39±1 0,31±0,01 0,69±0,01 
avant 87±2 0,30±0,05 0,70±0,06 

Ag200nm/Ge30mA 

Intermédiaire 
en Ge 

200 nm 
Après 5 min 40,7±0,9 0,31±0,01 0,69±0,01 

avant 74±1 0,43±0,04 0,57±0,05 Ag100nm/Ge60mA 100 nm 
après 5 min 30,9±0,7 0,37±0,01 0,63±0,01 

avant 88±2 0,44±0,05 0,56±0,05 
Ag200nm/Ge60mA 

Riche en Ge 
200 nm 

après 5 min 34±2 0,37±0,02 0,63±0,02 
 
Tableau C-2 : Composition des multicouches GeySe1-y/Agx avant attaque chimique et des films 

minces Agx(GeySe1-y)100-x après cinq min d’attaque chimique. 
 

Les échantillons Ag100nm/Ge30mA et Ag200nm/Ge30mA dont les couches hôtes ont été 

déposées dans des conditions similaires ont des compositions très voisines après cinq minutes 

d’attaque chimique (cf Tableau C-2). Une remarque similaire peut être faite pour les 

échantillons Ag100nm/Ge60mA et Ag200nm/Ge60mA. Donc une couche d’argent de 100 nm 

d’épaisseur, déposée sur la couche chalcogénure GeySe1-y de 55 nm d’épaisseur, est suffisante 

pour conduire à la saturation du film. Par contre l’échantillon Ag15nm/Ge30mA, correspondant à 

un dépôt d’argent d’épaisseur 15 nm, n’est pas saturé puisque nous ne constatons pas de 

changement sensible de la composition avant et après attaque chimique. Le résultat obtenu sur 

les échantillons Ag100nm/Ge30mA et Ag200nm/Ge30mA indique en effet que le taux de saturation 

pour un film Ge0,33Se0,67 est voisin de 40 % at. en Ag.  

 

La teneur en argent dépend fortement de la composition du film hôte GeySe1-y 

(Tableau C-2). Les compositions que nous avons obtenues pour les 3 différents types de films 

minces Agx(GeySe1-y)100-x sont : Ag54(Ge0,13Se0,87)46 pour une couche hôte pauvre en 

germanium, Ag40(Ge0,31Se0,69)60 pour une couche hôte intermédiaire en germanium et 

Ag32(Ge0,37Se0,63)68 pour une couche riche en germanium. Ces résultats montrent que la 

quantité d’argent pouvant être incorporée dans la couche hôte diminue avec l’augmentation de 

la teneur en germanium dans le film hôte, ce qui est en accord avec la littérature. Cette 

tendance s’explique en partie par le fait que l’argent forme des liaisons ioniques avec le 

sélénium donc plus il y a de sélénium dans le film hôte plus l’argent pourra se lier (26). Les 
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compositions des films minces Agx(GeySe1-y)100-x après attaque chimique sont comparables à 

celles trouvées par Mitkova et al. (55) (Figure C-3). Dans notre cas les films GeySe1-y sont 

élaborés par pulvérisation cathodique radio-fréquence alors que les films étudiés par Mitkova 

et al. sont eux élaborés par évaporation thermique (55). Il apparaît donc que la méthode de 

dépôt n’influence pas le taux d’argent qui peut diffuser. Dans un film hôte de composition 

donnée la morphologie des films produits diffère d’une méthode à l’autre. 
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Figure C-3 : Evolution de la teneur en argent après photo-diffusion en fonction de la teneur 
en germanium dans les couches minces Agx(GeySe1-y)100-x obtenues par 
pulvérisation cathodique radio-fréquence (nos travaux) et évaporation 
thermique (26) 

 

III-3-  Etude de la morphologie 
 

Les surfaces des multi-couches avant attaque chimique et des films minces après 5 

minutes d’attaque chimique sont observées par microscopie électronique à balayage (MEB). 

Les mesures ont été effectuées avec un instrument HITACHI S-4500 en appliquant une 

tension d’accélération comprise entre 10-20 kV et un agrandissement de l’ordre de x2500-

20000. Afin de s’affranchir du phénomène d’effet de charge les échantillons sont métallisés 

par un film mince de platine (5 Å).  

 

Les images montrent que la morphologie des dépôts avant et après 5 minutes d’attaque 

chimique dépend fortement de la teneur relative Ge/Se dans la couche hôte.  

Dans le cas des films pauvres en germanium (Ag200nm/Ge0mA) nous observons des surfaces 

inhomogènes avec la présence de cônes d’argent avant attaque chimique. De petites auréoles 
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d’argent restent présentes à la surface même après de longues attaques chimiques (Figure 

C-4). 

Les Figure C-5 et Figure C-6 présentent les images obtenues pour les dépôts 

correspondant à des films hôtes où la teneur en germanium est intermédiaire, Ge0,31Se0,69 

(films Ag100nm/Ge30mA et Ag200nm/Ge30mA du Tableau C-2). Les images des dépôts avant 

attaque chimique (Figure C-5-a et Figure C-6-a) montrent une granulométrie due à l’excès 

d’argent à la surface. La surface des films après attaque chimique est homogène et présente 

une granulométrie d’environ 30-40 nm (Figure C-5-b et Figure C-6-b).  

 

Les Figure C-7 et Figure C-8 montrent les images MEB des dépôts dont la couche 

hôte est riche en germanium, Ge0,37Se0,63 (films Ag100nm/Ge60mA et Ag200nm/Ge60mA du Tableau 

C-2). Les images des dépôts avant attaque chimique montrent une granulométrie très 

importante. Par contre, après attaque chimique les surfaces sont homogènes et présentent une 

faible granulométrie. 

 

3 µm

a) b)

1 µm
3 µm

a) b)

1 µm
3 µm

a) b)

1 µm  
 

Figure C-4 : Images MEB de l’échantillon Ag200nm/Ge0mA (a) avant attaque chimique : multi-
couche Ge0,15Se0,85/Ag, (b) après 5 minutes d’attaque chimique : film mince 
Ag54(Ge0,13Se0,87)46. 
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150 nm 150 nm
 

 
Figure C-5 : Images MEB de l’échantillon Ag100nm/Ge30mA (a) avant attaque chimique : multi-

couche Ge0,30Se0,70/Ag, (b) après 5 minutes d’attaque chimique : film mince 
Ag39(Ge0,31Se0,69)61. 
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a) b)

150 nm 150 nm

a) b)

150 nm 150 nm

a) b)

150 nm 150 nm

 
 

Figure C-6 : Images MEB de l’échantillon Ag200nm/Ge30mA (a) avant attaque chimique : multi-
couche Ge0,30Se0,70/Ag, (b) après 5 minutes d’attaque chimique : film mince 
Ag41(Ge0,31Se0,69)59. 
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Figure C-7 : Images MEB de l’échantillon Ag100nm/Ge60mA (a) avant attaque chimique : multi-
couche Ge0,44Se0,56/Ag, (b) après 5 minutes d’attaque chimique : film mince 
Ag31(Ge0,37Se0,63)69. 
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Figure C-8 : Images MEB de l’échantillon Ag200nm/Ge60mA (a) avant attaque chimique : multi-
couche Ge0,37Se0,63/Ag, (b) après 5 minutes d’attaque chimique : film mince 
Ag33(Ge0,37Se0,63)66. 

 

 En conclusion, les images MEB (Figure C-4 à C-8) montrent deux comportements 

différents de la morphologie de surface qui dépend fortement de la composition du film hôte 

GeySe1-y. Dans le cas des films pauvres en germanium (Ag54(Ge0,13Se0,87)46) la surface 
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présente réellement des hétérogénéités. Les films plus riches en germanium sont au contraire 

homogènes avec une granulométrie d’autant plus faible que le film est riche en germanium. 

L’hétérogénéité des films pauvres en germanium peut s’expliquer par une diffusion 

préférentielle de l’argent due à une hétérogénéité initiale de la couche hôte GeySe1-y et par un 

dépôt hétérogène de la couche d’argent en surface. 

 

III-4-  Etude de la structure 
 

Des analyses micro-Raman ont été effectuées afin de déterminer le type d’unités 

structurales existant dans les films minces Agx(GeySe1-y)100-x et leurs évolutions pour 

différentes compositions en x et y. 

De nombreux travaux portent sur l’étude Raman des composés Ge-Se et Ag-Ge-Se. 

Les modes de vibrations caractéristiques ont déjà été répertoriés. Nous allons les rappeler 

avant de présenter nos résultats. 

Les mesures sont effectuées avec un appareil labram Aramis (Horiba Jobin Yvan) en 

mode micro-Raman et le logiciel utilisé est labSpec. Les conditions expérimentales sont :  

633 nm de longueur d’onde avec un laser He-Ne, 17 mW de puissance à la sortie du laser, 

1000 µm de résolution en hauteur, 100 µm de diamètre de faisceau, fenêtre spectrale entre  

50 et 600 cm-1. Le temps d’accumulation varie selon la mesure. Afin de réduire la puissance 

au niveau de l’échantillon et le phénomène d’échauffement sur l’échantillon nous avons 

utilisé un filtre : /103. Dans ce cas la puissance réelle vue par l’échantillon a été mesurée. Elle 

est égale à : 6 mW pour les mesures effectuées sans filtre et 760 µW pour les mesures 

effectuées avec un filtre /103. Pour chaque échantillon, nous avons mesuré trois points qui 

permettent de vérifier l’homogénéité des échantillons. 

 

Nous avons effectué les mesures sur les films avant et après 5 minutes d’attaque 

chimique, ce qui nous a permis de confirmer la présence ou l’absence d’un excès d’argent à la 

surface des multi-couches GeySe1-y/Ag (Tableau C-2). Dans le cas de l’échantillon 

Ag15nm/Ge30mA, Ge0,31Se0,69/Ag, nous ne constatons pas d’excès d’argent puisque les spectres 

des couches avant et après attaque chimique sont identiques. Ceci est en accord avec le fait 

que le film Ag32(Ge0,33Se0,69)68 n’est pas saturé en Ag (Figure C-9-a). La totalité de l’argent en 

surface a diffusé au sein de la couche lors de l’étape de photo-diffusion. Les spectres Raman 

des échantillons Ag200nm/Ge0mA (Ge0,15Se0,85/Ag85), Ag100nm/Ge30mA (Ge0,30Se0,70/Ag75), 
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Ag200nm/Ge30mA (Ge0,30Se0,70/Ag87), Ag100nm/Ge60mA (Ge0,43Se0,57/Ag74) et Ag200nm/Ge60mA 

(Ge0,44Se0,56/Ag88) avant attaque chimique sont de très mauvaise qualité. Le résultat peut 

s’expliquer par l’excès d’argent à la surface des multi-couches. L’argent est un élément très 

absorbant et masque les vibrations des unités structurales chalcogénures (Figure C-9-b). 

Après attaque chimique, les spectres Raman observés sont de bonne qualité sans phénomène 

d’absorption, ce qui est en accord avec l’élimination de l’excès d’argent en surface lors d’une 

attaque chimique de 5 minutes. 
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Figure C-9 : Spectres Raman a) multi-couche Ag15nm/Ge30mA sans attaque chimique et après 
5 min d’attaque chimique et b) multi-couche Ag100nm/Ge30mA sans attaque 
chimique. 

 

III-4-a-  Modes de vibrations des systèmes Ag-Ge-Se 
 

Comme nous l’avons vu pour l’étude vibrationnelle des verres Ag-Ge-Se massifs  

(cf Chapitre B-III) les modes de vibrations de Ag-Ge-Se sont définis dans la littérature (27, 56). 

La littérature référence cinq modes de vibrations caractéristiques des composés analysés  

(Figure C-10-a) :  

- νGe-Ge : 175 cm-1, modes d’étirement des liaisons Ge-Ge dans une unité du type éthane 

Ge2Se6 
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- ν1(CS) : 194 cm-1, modes de respiration des liaisons Ge-Se dans les tétraèdres GeSe4/2 

partageant un sommet 

- ν1(ES) : 206 cm-1, modes de respiration des liaisons Ge-Se dans les tétraèdres GeSe4/2 

partageant une arête 

- νSen1 : 240 cm-1, modes d’étirements asymétriques des liaisons Se-Se dans les chaînes Sen 

- νSen2 : 250 cm-1, modes d’étirements symétriques des liaisons Se-Se dans les chaînes Sen. 

 

Dans notre cas nous avons utilisé un wafer Si/SiO2 comme substrat, il s’avère que ce 

substrat possède une contribution Raman à 300 cm-1 attribué aux vibrations de Si et SiO2 

(νSi/SiO2). Cette contribution est clairement observée sur le spectre du substrat seul (Figure 

C-10-b) et puisque les films analysés sont très minces (~ 55 nm) ce mode de vibration est 

visible sur les spectres Raman des films étudiés. 
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Figure C-10 : a) Spectres Raman des verres massifs GeySe1-y non-dopés (26)  
b) Spectre Raman du wafer Si/SiO2 vierge. 

 

III-4-b-  Etude de l’effet de la puissance 
 

 Tout d’abord, nous avons procédé à des mesures par spectroscopie micro-Raman afin 

d’étudier l’effet de la puissance du laser utilisé sur les films minces Agx(GeySe1-y)100-x qui 

avaient subi des attaques chimiques de 5 minutes. Nous comparons les spectres obtenus pour 

une puissance de 760 µW et 90 s ou 180 s d’accumulation et les spectres obtenus pour une 

puissance de 6 mW et deux temps d’accumulation (10 s et 30 s).  
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De façon générale, nous remarquons que les spectres obtenus avec la plus faible puissance 

sont plus bruités. 

Les spectres Raman de l’échantillon Ag200nm/Ge0mA, Ag54(Ge0,13Se0,87)46, pauvre en 

germanium et saturé en argent sont présentés sur la Figure C-11. Quels que soient la 

puissance du faisceau laser sur l’échantillon et le temps d’accumulation du signal, nous 

observons les mêmes modes de vibrations : ν1(CS), νSen1 et νSen2. La puissance ainsi que le 

temps d’accumulation n’ont donc pas d’influence sur la nature des états vibrationnels du film. 

Nous constatons par contre que la contribution des chaînes de sélénium νSen2 est plus 

importante pour les spectres obtenus avec une puissance plus grande (6 mW). 
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Figure C-11 : Spectres Raman du film mince Ag54(Ge0,13Se0,87)46  (échantillon Ag200nm/Ge0mA) 
après 5 minutes d’attaque chimique : (1) P=760 µW, 180 s  ; (2) P=6 mW, 10 s 
et (3) P=6 mW, 30 s. 

 

L’échantillon Ag15nm/Ge30mA, Ag32(Ge0,33Se0,67)68, caractérisé par une teneur 

intermédiaire en germanium et pas saturé en argent (Figure C-12) présente lui aussi des 

modes de vibrations similaires : ν1(CS), ν1(ES), νSen1 et νSen2 pour les différentes conditions de 

mesures. Dans ce cas aussi la contribution des chaînes de sélénium νSen2 semble légèrement 

plus importante pour les meures effectuées avec une puissance plus élevée (6 mW). 
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Figure C-12 : Spectres Raman du film mince Ag32(Ge0,33Se0,67)68 (échantillon Ag15nm/Ge30mA) 
après 5 minutes d’attaque chimique : (1) P=760 µW, 90 s ; (2) P=6 mW, 10 s 
et (3) P=6 mW, 30 s. 

 

Les spectres des échantillons Ag100nm/Ge30mA (Ag39(Ge0,31Se0,69)61) et Ag200nm/Ge30mA 

(Ag41(Ge0,31Se0,69)59) caractérisés par une teneur intermédiaire en germanium et saturés en 

argent changent selon la puissance du faisceau laser et le temps d’accumulation (Figure 

C-13). Les spectres obtenus pour 760 µW de puissance montrent la présence des modes de 

vibrations attribuées aux liaisons Ge-Ge des unités type éthane Ge2Se6 (νGe-Ge) et des 

tétraèdres GeSe4/2 partageant un sommet (ν1(CS)). Sur le spectre obtenu avec 6 mW de 

puissance et 10 s d’accumulation nous observons une diminution de la bande attribuée aux 

modes de vibrations des liaisons Ge-Ge (νGe-Ge) et l’apparition d’une faible bande attribuée 

aux modes de vibrations des chaînes Sen (νSen2). 

Le spectre obtenu avec 6 mW et 30 s d’accumulation présente une diminution plus importante 

de la contribution du mode de vibration des liaisons Ge-Ge (νGe-Ge) et une augmentation aussi 

plus importante de la contribution du mode de vibration des chaînes Sen (νSen2). 

Dans ce cas, nous pouvons conclure que la puissance du faisceau laser et le temps 

d’accumulation ont une nette influence sur la structure des échantillons.  
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Figure C-13 : Spectres Raman des films minces après 5 minutes d’attaque chimique  
a) Ag39(Ge0,31Se0,69)61 (échantillon Ag100nm/Ge30mA) et b) Ag41(Ge0,31Se0,69)59 

(échantillon Ag200nm/Ge30mA) : (1) P=760 µW, 90 s ; (2) P=6 mW, 10 s et (3) 
P=6 mW, 30 s. 

 
Les spectres Raman des échantillons Ag100nm/Ge60mA, Ag31(Ge0,37Se0,63)69, et 

Ag200nm/Ge60mA, Ag33(Ge0,37Se0,63)67, riche en germanium et saturés en argent (Figure C-14), 

ne montrent pas de changement de la nature des modes de vibrations (νGe-Ge et ν1(CS)). Mais 

comme dans le cas des échantillons Ag100nm/Ge30mA et Ag200nm/Ge30mA les intensités relatives 

des différentes bandes évolue selon la puissance utilisée.  
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Figure C-14 : Spectres Raman des films minces après 5 minutes d’attaque chimique  
a) Ag31(Ge0,37Se0,63)69 (échantillon Ag100nm/Ge60mA) et b) Ag33(Ge0,37Se0,63)67 
(échantillon Ag200nm/Ge60mA) :(1) P=760 µW, 180 s ; (2) P=6 mW, 10 s et (3) 
P=6 mW, 30 s. 
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Il est connu que l’argent diffuse dans les chalcogénures sous l’effet d’une source 

excitation comme un laser. Nous allons montrer que les résultats que nous avons obtenus sont 

cohérents avec une diffusion de l’argent hors du spot d’analyse sous l’effet du faisceau laser, 

diffusion qui serait d’autant plus importante que la puissance du faisceau sur l’échantillon 

serait importante. 

 

Les différences les plus importantes entre les spectres enregistrés dans des conditions 

différentes sont observées pour les échantillons Ag100nm/Ge30mA et Ag200nm/Ge30mA (Figure 

C-13), échantillons qui ont une teneur intermédiaire en germanium (31 % at.) et qui sont 

saturés en argent (~ 40 % at.). Lorsque la puissance du faisceau laser arrivant sur l’échantillon 

augmente, nous constatons une diminution de la contribution attribuée aux modes de 

vibrations des liaisons Ge-Ge (νGe-Ge) et une augmentation de celle attribuée aux modes de 

vibrations des chaînes Sen (νSen2). 

 

Toutes les études Raman sur les composés Ag-Ge-Se (57) s’accordent pour soutenir 

l’idée que l’argent se lie aux atomes de séléniums, entrainant ainsi une dépolymérisation des 

chaînes Sen lors de l’introduction d’argent dans la structure hôte. Si la quantité d’argent 

augmente encore, certains tétraèdres libèrent des atomes de sélénium. Le spectre typique des 

structures déficitaires en sélénium et donc riches en germanium est alors obtenu. Ils 

présentent des modes de vibrations des liaisons Ge-Ge dans les unités type éthane Ge2Se6 

(νGe-Ge) et des liaisons Ge-Se dans les tétraèdres GeSe4/2 (ν1(CS)). C’est le cas des spectres des 

échantillons Ag100nm/Ge30mA et Ag200nm/Ge30mA obtenus à faible puissance. Lorsque la 

puissance augmente, les zones sondées sont appauvries en argent. Les atomes de sélénium ont 

alors la possibilité de se polymériser avec des atomes voisins et de former des chaînes Sen. 

Cela donne un spectre typique d’une structure plus riche en sélénium caractérisée par une plus 

forte contribution des chaînes Sen (νSen2) et une diminution voire disparition de la contribution 

des modes des liaisons Ge-Ge (νGe-Ge). C’est le cas des spectres des échantillons 

Ag100nm/Ge30mA et Ag200nm/Ge30mA à plus forte puissance. 

 

Globalement, si le mécanisme proposé est correct, nous nous attendons à une 

augmentation des chaînes séléniées et à une diminution des entités éthanes au profit des 

tétraèdres GeSe4/2 CS au fur et à mesure de l’augmentation de la puissance du faisceau 

sondant l’échantillon, quel qu’il soit. 
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Cette hypothèse est confirmée par les spectres Raman des échantillons Ag200nm/Ge0mA 

et Ag15nm/Ge30mA, respectivement pauvre en germanium et non saturé en argent qui présentent 

la signature des chaînes séléniées dès les faibles puissances. L’augmentation de la puissance 

se traduit comme attendu par une augmentation de la contribution des vibrations attribuées 

aux chaînes séléniées (νSen2). 

Les spectres Raman des échantillons Ag100nm/Ge60mA et Ag200nm/Ge60mA riches en 

germanium présentent la signature des entités éthane Ge2Se6 et des tétraèdres GeSe4/2. 

L’appauvrissement en argent de la zone explorée se traduit par diminution relative de la bande 

attribuée aux entités éthanes au profit de celle attribuées aux tétraèdres. Cette structure est 

trop pauvre en sélénium pour qu’apparaissent des chaînes séléniées. 

Comme nous l’avons vu précédemment, dans le cas favorable de l’échantillon 

Ag100nm/Ge30mA, les évolutions sont beaucoup plus évidentes puisqu’elles se traduisent à la 

fois par une apparition des chaînes séléniées et une importante diminution des entités éthanes. 

C’est la composition de la couche, intermédiaire, ni trop riche, ni trop pauvre en sélénium, qui 

rend cette visualisation possible. 

 

Pour conclure, cette étude permet de montrer que l’utilisation d’un faisceau d’analyse 

« puissant » (6 mW) se traduit par la diffusion de l’argent hors du spot d’analyse. La signature 

du phénomène sur les spectres Raman est plus ou moins visible selon la structure du film et 

par conséquent la nature des modes de vibrations présents. 

 

III-4-c-  Mesure à faible puissance 
 

Dans cette partie je vais présenter les spectres obtenus en utilisant un faisceau laser 

dont la puissance est 760 µW. La figure 15 permet de comparer les spectres des différents 

films Agx(GeySe1-y)100-x (Tableau C-2).  

 

Les modes de vibrations observés sont typiquement ceux observés dans les verres 

chalcogénures massifs similaires Ag-Ge-Se et Ge-Se (27, 56) et dans les films minces Ag-Ge-Se 
(54) (Figure C-16). 

En considérant les films saturés en argent, nous observons que la bande ν1(CS) est 

toujours présente et très intense. Elle correspond en effet à un mode de vibration des 

tétraèdres GeSe4/2, unité structurale principale des composés GeySe1-y et sa contribution est 
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toujours importante. La bande ν1(ES) attribué aux tétraèdres partageant une arête se présente 

sous la forme d’un épaulement de la bande ν1(CS) qui s’atténue quand la couche s’appauvrit en 

sélénium. La bande νSen2 attribuée aux chaînes Sen n’apparaît que pour les films pauvres en 

germanium. La bande νGe-Ge attribuée aux entités éthanes apparaît quand la couche 

s’appauvrit en sélénium et devient de plus en plus intense au fur et à mesure que le rapport 

Ge/Se devient important. 
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Figure C-15 : Spectres Raman des films minces Agx(GeySe1-y)100-x après 5 min d’attaque 
chimique pour les échantillons : (a) Ag33(Ge0,37Se0,63)67 (échantillon 
Ag200nm/Ge60mA), (b) Ag31(Ge0,37Se0,63)69 (échantillon Ag100nm/Ge60mA), (c) 
Ag41(Ge0,31Se0,69)59 (échantillon Ag200nm/Ge30mA), (d) Ag39(Ge0,31Se0,69)61 
(échantillon Ag100nm/Ge30mA), (e) Ag32(Ge0,33Se0,67)68 (échantillon 
Ag15nm/Ge30mA) et (f) Ag54(Ge0,13Se0,87)46 (échantillon Ag200nm/Ge0mA). 

 

Comme nous l’avons constaté précédemment (Chapitre B-III), l’introduction de 

l’argent entraîne la dépolymérisation des chaînes Sen. Des liaisons ioniques Ag-Se sont alors 

formées. En effet, l’illumination des films entraîne la formation de paires électrons-trous 

accompagnée de la formation de chalcogènes (Se) à l’état métastable chargés qui vont réagir 

spontanément avec les ions Ag+ voisins (26).  

La comparaison du spectre de l’échantillon Ag15nm/Ge30mA, non saturé en argent, avec le 

spectre de l’échantillon Ag100nm/Ge30mA, saturé en argent, est en accord avec cette 
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interprétation. Les chaînes Sen dans la couche hôte Ge0,31Se0,69 disparaissent au profit des 

entités éthanes lors de introduction de l’argent. 

 

Si nous comparons nos résultats avec des spectres de la littérature (Figure C-16), nous 

constatons, en accord avec les travaux de Mitkova et al., que le spectre d’un film mince 

ternaire ressemble toujours au spectre d’un composé binaire plus pauvre en sélénium. Ainsi 

pour Mitkova et al. (Figure C-16) le film Agx(Ge0,33Se0,67)100-x a un spectre semblable à celui 

du massif Ge0,40Se0,60. Dans notre cas, c’est particulièrement le cas pour les échantillons 

Ag100nm/Ge60mA (Ag31(Ge0,37Se0,63)69) et Ag200nm/Ge60mA (Ag33(Ge0,37Se0,63)67) qui ont des 

spectres similaires à celui de Ge0,40Se0,60. 

 

Selon certaines études, la formation de produits de diffusion, Ag2Se et Ag8GeSe6, dans 

les films a lieu après la photo-diffusion de l’argent. Ces phases ont été mises en évidence par 

diffraction des rayons X après traitement thermique modéré des films. Dans le cas des films 

riches en sélénium les produits de diffusion sont les phases cristallines α-Ag2Se et β-Ag2Se et 

dans le cas des films riches en germanium, les produits de diffusion sont les phases 

cristallines α-Ag2Se et Ag8GeSe6 
(29). L’étude par spectroscopie Raman ne met pas en 

évidence la présence de phase cristalline. Il n’y a pas de signature caractéristique, pic fin à 

197 cm-1 et à 240 cm-1, de l’espèce cristalline Ag8GeSe6 dans les films riches en germanium 

par exemple. 

 

 
 

Figure C-16 : Spectres Raman des verres massifs GeySe1-y non-dopés et spectre du film photo-
diffusé (Ge33Se67/Ag) (26). 
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Il est difficile d’aller plus loin dans la comparaison de nos travaux à ceux répertoriés 

dans la littérature. En effet les paramètres liés à l’élaboration (technique de dépôt, conditions 

opératoires) et même ceux utilisés lors de la caractérisation des échantillons (puissance du 

laser utilisée en Raman par exemple) avec les caractéristiques des films ne sont pas toujours 

précisées. 

 



Chapitre C : IV- Commutation par microscopie à force atomique conductrice 

 132 

IV-  Commutation électrique par microscopie à force 
atomique conductrice 

 

Nous avons réalisé une étude de la commutation électrique in situ dans des films 

minces Agx(GeySe1-y)100-x et des multi-couches Ag/Ge0,25Se0,75 par une méthode originale, la 

microscopie à force atomique conductrice (C-AFM). Notre étude porte plus exactement sur 

l’obtention d’une commutation électrique au sein des systèmes Ag-Ge-Se et sur les 

mécanismes responsables de ce phénomène. Une étude comparable a été réalisée par 

Schindler et al. (58) sur des films minces Ag/Ge0,3Se0,7. Plusieurs mécanismes de commutation 

sont proposés mais n’ont pas été démontrés expérimentalement car les méthodes classiques 

d’observation et de caractérisation entraînent des modifications dans les échantillons. En 

effet, il est difficile de différencier les phénomènes apparus lors de l’analyse de ce qui se 

passe lors de la commutation. Une analyse par C-AFM s’avère être une bonne méthode pour 

une étude locale limitant ainsi l’altération des échantillons. 

 

La méthode de microscopie à force atomique conductrice utilisée dans notre cas est 

basée sur l’utilisation d’un microscope à force atomique conductrice (C-AFM), Nanoscope 

Dimension 3100 (Veeco) équipé d’une extension TUNA. Cette méthode permet d’effectuer 

des mesures en courant lors de l’application d’une tension entre la surface de l’échantillon et 

la pointe conductrice AFM. Nous obtenons ainsi une image en contraste de courant du 

domaine balayé qui peut être comparée à l’image topologique obtenue en mode AFM. 

Les analyses sont effectuées dans les conditions ambiantes avec une pointe commerciale 

diamantée, qui a une constante de raideur de 0,17 N/m, un domaine de résistance compris 

entre 0,01 et 0,02 Ω.cm. Le domaine de mesure est compris entre 0,5 pA et 1 µA selon la 

gamme de mesure choisie. Dans notre cas nous avons effectué les mesures avec 2 gammes 

différentes : 1 nA/V => domaine de -10 nA à 10 nA avec une précision de +/- 1 nA et 10 

nA/V => domaine de -1000 nA à 1000 nA avec une précision de +/- 10 nA.  

Nous avons effectué les mesures sur deux types d’échantillon : (i) une multi-couche 

Ag/Ge0,25Se0,75 obtenue par dépôt préalable d’une couche d’argent sur le substrat Si/SiO2 suivi 

du dépôt de la couche hôte et (ii) le film mince Ag41(Ge0,31Se0,69)59 (échantillon 

Ag200nm/Ge30mA). Rappelons que ce dernier est formé d’un film Ge0,31Se0,69 saturé en argent et 

dont l’excès d’argent en surface a été retiré par attaque chimique.  
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IV-1-  Protocole 
 

Pour étudier les différentes étapes de la commutation (état conducteur/ état résistif), un 

protocole de mesures a été mis en place. Il consiste à former une marque conductrice dans le 

film et à l’effacer ensuite. Des étapes de lecture permettent d’étudier et de visualiser les effets 

de l’écriture et l’effacement. 

 

- Ecriture : 

L’écriture sur une surface de 500x500 nm2 est effectuée par balayage de la pointe et 

application d’une tension de +200 mV. Cette tension est voisine de celle utilisée dans les 

cellules à commutation électrique « PMC » (300 mV). 

L’application d’une tension positive implique que les parties plus claires observées en 

contraste de courant sont plus conductrices (cf Annexe B-3). 

 

- Lecture : 

La lecture est effectuée sur une surface plus grande de 2x2 µm2 par balayage de la 

pointe et application d’une tension de -40 mV. Ceci permet de visionner la marque effectuée 

précédemment. Une très faible tension négative est appliquée afin de définir le contraste du 

courant sans altérer la marque. 

Dans ce cas, où la tension est négative, le contraste est inversé et ce sont les parties foncées 

qui seront plus conductrices (cf Annexe B-3). 

 

- Effacement : 

L’effacement de la marque sur une surface de 500x500 nm2 est effectué par balayage 

de la pointe et application d’une tension de -250 mV. Ce balayage est effectué exactement sur 

la marque préalablement élaborée. Une tension légèrement plus grande en valeur absolue est 

appliquée pour assurer l’effacement de la marque. 

Pour vérifier que nous avons bien effacé la marque, une lecture sur une surface de 2x2 µm2 

est effectuée par balayage de la pointe et application d’une tension de -40 mV. 
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IV-2-  Films minces testés 
 

IV-2-a-  Multi-couche Ag/Ge0,25Se0,75 (avec excès d’argent) 
 

Nous avons effectué des mesures C-AFM sur des multi-couches Ag/Ge0,25Se0,75 qui 

présentent un excès d’argent sous le film Ge-Se.  

Le substrat utilisé est un wafer conducteur Si/SiO2 dopé n+ afin de permettre une bonne 

reprise du courant. Tout d’abord nous avons déposé 50 nm d’argent par pulvérisation 

cathodique d’une cible d’argent. Ensuite sur le film d’argent nous avons déposé 50 nm de 

Ge0,25Se0,75 par pulvérisation cathodique d’une cible Ge0,25Se0,75 amorphe préparée par la 

méthode classique de « fusion-trempe ». Sachant que lors du dépôt du film hôte il se produit 

une légère photo-diffusion de l’argent au sein du film, aucune photo-diffusion supplémentaire 

n’a été effectuée après le dépôt. Nous nous assurons ainsi d’avoir toujours un excès d’argent 

sous le film hôte. 

 

IV-2-b-  Film mince Ag41(Ge0,31Se0,69)59 (sans excès d’argent) 
 

Les mesures de commutation in-situ par C-AFM ont été réalisées aussi sur un film 

mince Ag41(Ge0,31Se0,69)59 (échantillon Ag200nm/Ge30mA) vu et étudié dans les parties I-2 et I-3. 

Le film étant déposé sur un wafer Si/SiO2 conducteur ce dernier sera utilisé comme reprise du 

courant. Dans ce cas l’échantillon est saturé en argent et l’excès d’argent en surface a été 

éliminé par attaque chimique. 

 

IV-3-  Résultats 
 

IV-3-a-  Multi-couche Ag/Ge0,25Se0,75, présence de commutation 
électrique 

 

La présence d’une commutation électrique est mise en évidence au sein des multi-

couches Ag/Ge0,25Se0,75. Lors de la formation de la marque par l’application d’une tension de 

+200 mV un courant important (1146 nA) est mesuré. Mais il faut tenir compte que nous 

sommes dans la limite de la gamme de mesure (> 1000 nA), par conséquent l’image est 

saturée (~ 1200 nA) et nous ne pouvons pas connaitre l’intensité exacte. Dés l’étape 
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d’écriture, nous observons un contraste important en image de courant qui confirme la 

formation de marques plus conductrices (Figure C-17-b). Ces marques sont aussi visibles en 

image topologique (Figure C-17-a). En plus de l’effet topologique, nous observons un effet 

additionnel dû aux charges considéré comme un « artéfact topographique ». Les charges vont 

interagir électrostatiquement avec le levier ajoutant une force d’appui et donc une déflexion 

du levier plus importante. Le système de régulation (déflexion constante) l’interprète comme 

une variation de hauteur positive (bosse). 
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Figure C-17 : Image 500x500 nm2 a) topologique et b) en courant C-AFM, V=+200 mV. 
 

Pour mieux visualiser l’effet de l’écriture, une lecture a été faite sur une surface de  

2x2 µm2. Elle permet de mettre en évidence les marques conductrices sur l’image en courant 

mais aussi sur l’image topologique (Figure C-18). La différence d’intensité entre les marques 

et le reste du film est de 680 nA, plus faible que celle mesurée lors de l’élaboration de la 

marque ce qui est cohérent avec le fait que la tension appliquée lors de la lecture est plus 

faible que celle appliquée lors de l’écriture. Dans ce cas nous ne sommes pas hors de la 

gamme de mesure. 
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Figure C-18 : Image 2x2 µm2 a) topologique en 2D, b) topographique en 3D et c) en courant 

C-AFM, V=-40 mV. 
 

Lors de l’effacement par application d’une tension de -250 mV, un courant très faible 

est mesuré (~ 12 nA) et quelques points de contraste sont observés sur l’image en courant. La 

marque conductrice faite par l’application d’une tension de +200 mV a été effacée en très 

grande partie (Figure C-19-b). De plus l’image topologique ne montre plus la présence d’une 

forte rugosité signature de la présence d’une marque (Figure C-19). 
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Figure C-19 : Image 500x500 nm2 a) topologique et b) en courant C-AFM, V=-250 mV. 
 

Une lecture par application d’une tension de -40 mV sur une surface de 2x2 µm2 

permet de confirmer la disparition des marques conductrices (Figure C-20). En effet nous 
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n’observons pas de point plus rugueux en topologie (Figure C-20-a) et pas de contraste 

significatif en image de courant non plus (Figure C-20-b). 
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Figure C-20 : Image 2x2 µm2 a) topologique en 2D, b) topographique en 3D et c) en courant 

C-AFM, V=-40 mV. 
 

Nous confirmons le phénomène de commutation par des mesures locales intensité-

tension (I-V).  

La pointe est placée sur le film vierge (Figure C-21-a). Les mesures aller-retour sont faites 

entre -500 et 500 mV et une fréquence de 0,2 Hz. Au départ aucun courant ne passe. A partir 

de 200 mV nous observons un faible courant. Puis, il y a une augmentation brutale à 500 mV. 

Il y a saturation du signal à partir de 1,2 µA, limite de l’appareil. Lorsque nous diminuons la 

tension, le signal se met à diminuer pour atteindre une valeur nulle au voisinage d’une tension 

de quelques mV. 

Des mesures comparables ont été faites sur un échantillon marqué au préalable. Dans ce cas 

les mesures sont réalisées entre -250 et 200 mV (Figure C-21-b). La tension négative permet 

initialement d’effacer la marque. Au départ quand nous augmentons la tension même pour de 

faibles tensions positives, aucun courant ne passe. A partir de 190 mV le courant se met à 

passer. Quand la tension diminue, le courant diminue lui aussi pour finalement s’annuler au 

voisinage d’une tension nulle. 
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Dans les deux cas, nous observons une saturation du signal à partir de 1,2 µA. Il est donc 

difficile de déterminer l’intensité maximale. Malgré cela nous observons une hystérésis 

typique d’un comportement de commutation comme l’a montré Kozicki et al et Waser et al 

dans les dispositifs « PMC » (Figure C-22)(34). Ces courbes I-V peuvent être décrites par 

différents processus  en quatre étapes : étape (1) = écriture de la marque conductrice, étape (2) 

= état ON, étape (3) = effacement de la marque et étape (4) = état OFF (Figure C-21). 

 

a) b)

-300 -250 -200 -150 -100 -50 0 50 100 150 200 250
-0.2

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

 

In
te

ns
ité

 (
µA

)

Tension (mV)

(1)

(2)

(3)(4)

-600 -500 -400 -300 -200 -100 0 100 200 300 400 500 600

-0.4

-0.2

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

 

In
te

ns
ité

 (
µA

)

Tension (mV)

(1)

(2)

(3)(4)

a) b)

-300 -250 -200 -150 -100 -50 0 50 100 150 200 250
-0.2

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

 

In
te

ns
ité

 (
µA

)

Tension (mV)

(1)

(2)

(3)(4)

-300 -250 -200 -150 -100 -50 0 50 100 150 200 250
-0.2

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

 

In
te

ns
ité

 (
µA

)

Tension (mV)

(1)

(2)

(3)(4)

-600 -500 -400 -300 -200 -100 0 100 200 300 400 500 600

-0.4

-0.2

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

 

In
te

ns
ité

 (
µA

)

Tension (mV)

(1)

(2)

(3)(4)

-600 -500 -400 -300 -200 -100 0 100 200 300 400 500 600

-0.4

-0.2

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

 

In
te

ns
ité

 (
µA

)

Tension (mV)

(1)

(2)

(3)(4)

 
 
Figure C-21 : Courbe intensité-tension mesurée a) entre -500 et 500 mV sur le film vierge et  

b) entre -250 et 200 mV sur un spot conducteur. 
 

 
 
Figure C-22 : Courbe courant-tension (I-V) entre -1 V et +0,5 V d’un dispositif Ag-Ge-Se. 

Tension seuil d’écriture approximativement de 0,24 V.(34) 
 

Dans le cas du film vierge la tension nécessaire pour l’écriture est plus grande (500 

mV) que celle nécessaire pour écrire sur une zone qui a déjà été marquée au préalable  

(200 mV). Cela indique qu’il existe un effet de mémoire et probablement une formation de 

chemins conducteurs prédéfinie.  
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Lors de la formation de la marque conductrice (Figure C-18) nous remarquons que 

toute la zone balayée n’est pas devenue conductrice. Nous observons des spots plus 

conducteurs qui correspondent à une rugosité plus importante sur l’image topographique.  

La réalisation de deux cycles successifs écriture (200 mV)/lecture (-40 mV)/effacement  

(-250 mV)/lecture (-40 mV), nous permet de conclure que le phénomène de commutation est 

reproductible. Par contre les spots n’apparaissent pas au même endroit lors de la deuxième 

écriture comme nous pouvons le voir sur la Figure C-23. Les chemins conducteurs sont créés 

aléatoirement d’une fois sur l’autre. 

 

1,19 µA

-0,01 µA

1,18 µA

-0,01 µA

a) b)1,19 µA

-0,01 µA

1,18 µA

-0,01 µA

a) b)1,19 µA

-0,01 µA

1,18 µA

-0,01 µA

a) b)

 
 

Figure C-23 : Image 500x500 µm2, V=200 mV : a) passage 1 et b) passage 2. 
 

Nous avons alors fait une marque en utilisant une tension plus forte de 400 mV, puis 

nous avons procédé à la lecture de cette marque en utilisant une tension de -40 mV (Figure 

C-24). La zone correspondant aux spots conducteurs (zone foncée) est plus étendue même si 

elle est encore incomplète. L’intensité mesurée (317 nA) est aussi plus élevée que celle 

obtenue lorsque la tension appliquée est de 200 mV. Plus la tension appliquée est grande plus 

le nombre de chemins conducteurs est élevé et plus le courant mesuré est important. 
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Figure C-24 : Image 2x2 µm2 a) topologique, b) en courant C-AFM, V = -40 mV 
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IV-3-b-  Film mince Ag41(Ge0,31Se0,69)59, pas de commutation 
électrique 

 

La deuxième série de mesures est effectuée sur des films Ag41(Ge0,31Se0,69)59 saturé en 

argent mais sans excès d’argent en surface. 

Lors du balayage avec une tension de 200 mV (étape d’écriture) aucun courant n’est mesuré 

contrairement au cas précédent (Ag/Ge0,25Se0,75). Il n’y a ni conduction au sein du film ni 

formation de marque conductrice avec cette tension. La tension appliquée est augmentée 

progressivement jusqu’à 2 V. Un courant très faible (15 nA) est alors mesuré mais il n’y a pas 

de formation de marque comme le témoigne la Figure C-25. Une lecture à V=0V et V= -40 

mV permet de le confirmer. Aucune marque n’est observée que ce soit sur l’image 

topologique ou en courant (Figure C-26). Contrairement au cas précédent Ag/Ge0,25Se0,75, il 

n’y a pas de commutation électrique par application d’une tension. 
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Figure C-25 : Image 500x500 nm2 a) topologique et b) en courant C-AFM, V=2 V. 
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Figure C-26e »’ : Image 2x2 µm2 a) topologique b) en courant C-AFM, V=0 V et c) -40 mV. 
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IV-3-c-  Discussion 
 

Schindler et al. (58, 59) , qui se sont basés sur des travaux effectués sur des oxydes (60), 

ont étudié le comportement des filaments conducteurs (croissance et dimension) responsable 

de la commutation électrique dans les films Ag/Ge0,3Se0,7 avec un microscope à force 

atomique conducteur (C-AFM). Ils ont montré que les changements de la conductivité locale 

sont directement liés aux changements topologiques. Ils expliquent que le transport dans le 

matériau est dû à la migration des ions d’argent et à la croissance de filaments conducteurs 

qui sont immédiatement visibles, mais aussi que le mécanisme de conduction est indépendant 

des défauts du film. Si nous comparons ces travaux à notre étude nous constatons plusieurs 

similitudes. En effet la formation de la marque conductrice est liée à la formation de spots en 

topologie (Figure C-18). Et ce spot conducteur se dissout lorsque la polarisation est inversée 

(Figure C-20).  

Les chemins utilisés au sein du film hôte GeSe par les ions Ag+ ne sont pas toujours 

les mêmes puisque les spots d’argent n’apparaissent pas au même endroit lors de balayages 

successifs. La migration des ions Ag+ se fait donc de manière aléatoire au sein de la matrice 

vitreuse et non sur des endroits où le passage serait privilégié (canaux).  

 

Nous obtenons une commutation électrique uniquement avec les films Ag/Ge0,25Se0,75 

présentant un excès d’argent en surface. C’est donc l’argent en excès qui pénètre au sein du 

film et permet la commutation électrique par la formation de chemin conducteur.  

 

En nous appuyant sur une étude faite sur la conduction au sein des systèmes 

Ag/ZnO/Pt (53) et Ag/Ag-Ge-Se/Pt (61), nous proposons le mécanisme de commutation suivant 

(Figure C-27) : 

Dans notre cas, l’argent en excès sous le film et la pointe de la sonde C-AFM jouent le rôle 

des électrodes. Quand la tension positive est appliquée sur l’électrode d’argent (cathode) il se 

produit une oxydation du matériau actif électrochimiquement produisant des cations Ag+ (a) 

selon la réaction : 

Ag → Ag+ + e- 

Les cations Ag+ mobiles migrent à travers le matériau hôte Ge0,25Se0,75 et sont réduits par des 

électrons à la surface (b) selon la réaction : 

Ag+ + e- → Ag 
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Il y a alors précipitation des atomes d’argent métallique menant à la croissance de filaments 

d’argent qui forment ainsi des chemins conducteurs (c), nous sommes à état ON. Quand la 

polarité est inversée, une dissolution électrochimique va se produire le long du filament (d), 

jusqu’à disparition complète, état OFF. 
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Figure C-27 : Mécanisme de commutation dans les films Ag/Ge0,25Se0,75. a) Oxydation de 
l’argent, b) Migration des cations Ag+ à travers le film et réduction en Ag, c) 
Précipitations des atomes métalliques d’argent et formation du filament et d) 
Inversion de la polarité de la tension et dissolution des filaments d’argent. : 
Ag+,  : Ag 

 

 Cette hypothèse est compatible avec la présence de spots aléatoires lors du passage à 

l’état ON et l’impossibilité de commuter en l’absence de l’électrode active d’argent. 

 Cette hypothèse est renforcée par une étude faite sur la commutation électrique 

bipolaire dans des cellules Pt/H2O/Ag (62). En effet, lorsqu’une tension est appliquée dans 

cellule composée d’une électrode d’argent et d’une électrode de platine plongées dans de 

l’eau il y a formation de filaments conducteurs entre les électrodes. Et lorsqu’une tension 

inverse est appliquée il y a dissolution électrochimique des filaments.  
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 Conclusion 
 

Trois types de films hôtes GeySe1-y ont été élaborés par co-pulvérisation cathodique 

radio-fréquence. L’introduction d’argent dans les films par photo-diffusion a permis 

l’élaboration de trois types des films saturés en argent : Ag54(Ge0,13Se0,87)46, 

Ag41(Ge0,31Se0,69)59 et Ag33(Ge0,37Se0,63)67. La quantité d’argent dans le film est d’autant plus 

élevée que sa teneur en chalcogène (Se) est grande (54 % at. Ag pour le film le plus riche en 

sélénium). Cependant ce film est aussi le plus hétérogène. Les films plus riches en germanium 

sont beaucoup plus homogènes. Le film Ag41(Ge0,31Se0,69)59 a une composition très voisine du 

film retenu par Kozicki et al. (3) pour la réalisation des mémoires « PMC », à savoir un film 

dont la matrice hôte est Ge25Se75 ou Ge30Se70 dans laquelle il y est introduit 40 % at. Ag par 

photodiffusion. Dans les travaux de Kozicki le film hôte est déposé par évaporation 

thermique. 

 

 Dans la deuxième partie de cette étude nous nous sommes donc attachés à étudier la 

structure locale de ces films par spectroscopie Raman, très peu d’études ayant concerne, 

jusqu’à présent, des films Ag-Ge-Se déposés par pulvérisation cathodique RF.  

Les mesures de spectroscopie Raman montrent une instabilité des films, en effet la structure 

se modifie sous l’effet du laser. L’évolution des spectres montre que l’argent migre hors de la 

zone analysée. Cette effet est particulièrement visible sur les spectres des films 

Ag41(Ge0,31Se0,69)59 où nous voyons une nette diminution de la bande attribuée aux vibrations 

des liaisons Ge-Ge alors qu’augmente la bande attribuée aux chaînes séléniées. Une étude par 

spectroscopie Raman à faible puissance a permis aussi de mettre en évidence la 

dépolymérisation des chaînes Sen lors de l’incorporation de l’argent dans la structure pour 

former des liaisons ioniques Ag-Se. Les résultats indiquent que les films déposés par 

pulvérisation cathodique RF ont une structure locale comparable à celles des films déposés 

par évaporation thermique étudiées par ailleurs. 

 

Pour apporter un éclairage sur les mécanismes de commutation au sein des films  

Ag-Ge-Se, nous avons réalisé des mesures par microscopie à force atomique conductrice sur 

deux types de structure. Dans le premier cas, le film saturé en argent est déposé directement 

sur le wafer conducteur ; dans le second cas, un excès d’argent est présent entre le film  

Ag-Ge-Se et le wafer de silicium. Les essais de commutation par microscopie à force 
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atomique conductrice montrent que le film d’argent métallique est indispensable pour 

observer une commutation. Cela nous conduit à proposer que la commutation électrique dans 

ces systèmes passe par la formation de filaments d’argent métallique au sein du film hôte. 
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 Introduction  
 

Dans cette dernière partie du travail nous nous sommes intéressés à une toute nouvelle 

famille de matériaux appartenant aux systèmes Ge-Sb-Te. Les matériaux de ce système sont 

plus connus comme des matériaux à changement de phase (cristallisée-amorphe) utilisés 

habituellement dans les mémoires PC-RAM. Toutefois il a été montré récemment qu’ils 

pouvaient être utilisés aussi pour les mémoires R-RAM. C’est cet aspect que nous avons 

souhaité étudier en élaborant des films Ge-Sb-Te riches en antimoine et en les caractérisant en 

microscopie en champ proche. 

 

 Dans ce chapitre nous ferons d’abord un état de l’art bref des composés 

« stœchiométrique » Ge2Sb2Te5 avec rappel de leurs structures cristallines et amorphe, de 

leurs propriétés et des phénomènes de changement de phase cristalline-amorphe existant en 

leur sein. Les premiers résultats bibliographiques disponibles sur les composés « non-

stœchiométrique » Ge2Sb2+xTe5 contenant un excès d’antimoine seront ensuite présentés. 

La deuxième partie du chapitre est consacré à la présentation de nos résultats : élaboration de 

cibles par frittage flash nécessaire à l’élaboration des films minces par pulvérisation 

cathodique ; élaboration et caractérisation des films minces obtenus Ge2Sb2+xTe5 avec x= 0 ; 

0,5 et 1 ; et enfin analyse des films par microscopie à force atomique conductrice et à force 

électrostatique pour étudier les propriétés de commutation électrique des films contenant un 

excès d’antimoine. 
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I-  Etat de l’art  
 

Avant de décrire nos travaux sur les films minces du système Ge-Sb-Te nous 

présentons les principales caractéristiques des matériaux à changement de phase, plus 

particulièrement celles du composé Ge2Sb2Te5. Nous nous intéresserons ensuite à la structure 

des composés « non stœchiométriques » enrichi en antimoine Ge2Sb2+xTe5 ainsi qu’à leurs 

propriétés de commutation électrique. 

 

I-1-  Composé « stœchiométrique » Ge2Sb2Te5 
 

Le composé « stœchiométrique » Ge2Sb2Te5 est largement connu pour être un 

matériau à changement de phase (PC), c'est-à-dire un matériau dans lequel le passage d’une 

phase amorphe à une phase cristalline est aisé et réversible. Pour cette raison, la structure des 

phases cristallines et amorphe est étudiée. 

 

I-1-a-  Structures cristallines 
 

La phase stable du composé Ge2Sb2Te5 cristallise dans un système hexagonal P-3m1 

en formant un empilement de 9 couches Te ou Ge-Sb, chacune décalée par rapport à celle du 

dessus et celle du dessous de 1/3 dans la direction [110] (Figure D-1) (1-3).  

 

 
 

Figure D-1 : Structure cristalline stable hexagonale du composé Ge2Sb2Te5.  
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Il existe aussi une phase métastable du composé Ge2Sb2Te5. Cette phase présente une 

structure cubique faces centrées CFC de type NaCl distordu et de groupe d’espace Fm-3m. 

Les atomes de tellure forment un premier sous-réseau 4(a). Le second sous-réseau 4(b) est 

constitué de sites occupés aléatoirement par les atomes de germanium ou d’antimoine. De 

plus, une concentration de lacunes d’environ 20 % at. se positionne sur ce sous-réseau Ge-Sb 

4(b) (Figure D-2) (4-6). Cette structure est très complexe et est encore largement étudiée. 

 

 

 
Figure D-2 : Schéma de la structure cristalline type NaCl de Ge2Sb2Te5. Les atomes Te 

occupent un sous réseau du cristal et les atomes de Ge et Sb et lacunes occupent 
un second sous réseau (4, 6).  

 

I-1-b-  Structure de la phase amorphe 
 

La phase amorphe des composés Ge2Sb2Te5 est uniquement obtenue sous forme de 

film mince élaboré par pulvérisation cathodique. La structure de cette phase amorphe est 

compliquée et encore peu comprise de nos jours. A partir d’analyses d'EXAFS, Kolobov et al 
(5) proposent que les atomes de germanium se situent sur les sites tétraédriques dans la phase 

amorphe alors qu'ils occupent des sites octaédriques dans la phase cristalline. Ce résultat qui 

implique un simple déplacement de l’atome de germanium de la phase amorphe à la phase 

cristalline les conduit à appeler la transition entre l’état amorphe et l’état cristallin « umbrella 

flip ». Ils attribuent la vitesse de cristallisation à la facilité de déplacement des atomes de 

germanium entre leur position dans l'état cristallin et celle dans l'état amorphe, ces deux 

positions étant relativement proches (Figure D-3).  
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Figure D-3 : Représentation schématique de la structure locale des états a) cristallin  
b) amorphe (7). 

 

A partir d’analyses de diffraction des rayons X, Kohara et al. (8) concluent que l’état 

amorphe Ge2Sb2Te5 est caractérisé par des structures en anneaux (Figure D-4). Un nombre 

impair d’anneaux est la preuve de la présence de liaisons homopolaires telles que les liaisons 

Ge-Ge. Un nombre pair d’anneaux est plutôt compatible avec des liaisons hétéropolaires. La 

structure de Ge2Sb2Te5 possède un nombre pair d'anneaux (Figure D-4). Ceci explique 

l'absence de liaisons Ge-Ge dans la phase amorphe. 

 

 
 

Figure D-4 : Présentation schématique du cycle de transformation structurale possible dans 
les matériaux à changements de phase cristal-liquide-amorphe et amorphe-cristal 
de Ge2Sb2Te5 

(6, 8). 
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I-1-c-  Contraste des propriétés entre les états amorphe et 
cristallin  

 

Les caractéristiques de la phase cristalline et de la phase amorphe des films Ge2Sb2Te5 

sont très différentes. 

 

La densité entre l’état amorphe et l’état cristallin présente une différence prononcée. 

En effet, la densité volumique de la phase cristalline hexagonale est de 6,39 +/- 0,02 g.cm-3, 

celle de la phase CFC est de 6,27 +/- 0,02 g.cm-3 et celle de la phase amorphe est de 5,87 +/- 

0,02 g.cm-3. Cette différence de densité volumique se traduit par une diminution de 5-10 % de 

l’épaisseur des films entre l’état amorphe et cristallin (9).  

 

 Il existe également un fort contraste des propriétés optiques. En effet, la réflectivité 

optique de la phase cristalline est plus élevée que celle de la phase amorphe d’environ 30 %(10, 

11). La constante diélectrique optique présente une différence de 108 % entre l’état cristallin et 

l’état amorphe (12). 

 

 Ovshinsky (13)  a montré que les deux phases possèdent des propriétés électriques très 

différentes. Dans les matériaux contenant du silicium, germanium, arsenic et du tellure, la 

phase amorphe présente une grande résistivité alors que la phase cristalline est plus 

conductrice. Dans le cas des films de Ge2Sb2Te5, la résistance diminue de plusieurs ordres de 

grandeur entre l’état amorphe et l’état cristallin (14). Le comportement de la résistance de la 

phase cristalline est de type ohmique (15). Par contre les caractéristiques électriques de la phase 

amorphe sont plus complexes (11). 

 

Pour le cristal, la bande de valence est formée d’états liants covalents et la bande de 

conduction par les états antiliants. Pour l’amorphe, la bande de valence est formée des 

électrons p du chalcogène et la bande de conduction est formée par des états antiliants. 

Remarquons que les amorphes ne possèdent pas de « vraie » structure de bandes, il faudrait 

pour être plus exact, parler de bandes de quasi-valence et de quasi-conduction des matériaux 

amorphes (16). 
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I-1-d-  Matériaux à changement de phase 
 

Les matériaux Ge2Sb2Te5 présentent une caractéristique remarquable attribuée au 

changement de phase, en plus des propriétés énoncées précédemment. En effet, le passage de 

l’état cristallin à l’état amorphe se fait très rapidement de manière réversible, sous 

l’application d’un pulse laser ou électrique. Ce procédé de changement de phase basé sur les 

différences de propriétés entre les deux états est utilisé dans le domaine des mémoires. Deux 

types de fonctionnement peuvent être envisagés: l’un basé sur les propriétés optiques (le plus 

utilisé, DVD) et l’autre basé sur les propriétés électriques. Le principe de fonctionnement de 

ce type de système de mémoire non-volatile à changement de phase est décrit 

schématiquement sur la Figure D-5. 

 

 
 

Figure D-5 : Principe de fonctionnement de la commutation optique et électrique des 
matériaux à changement (17).  

 

Quand le matériau à l’état amorphe (haute résistance et faible réflectivité) est chauffé 

au dessus de la température de transition vitreuse sous l’effet d’un pulse laser long et de faible 

puissance, le matériau recristallise. Le retour à l’état amorphe se produit par chauffage du 

matériau au-dessus du point de fusion, sous l’effet d’un pulse plus intense et plus court, suivi 

d’un refroidissement. 
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Le problème des matériaux subissant le procédé de changement de phase, est qu'ils 

peuvent souffrir d’une fatigue due aux changements volumiques et à une séparation de phase 

ou d’une ségrégation se produisant lors de la transition (4, 18).  

 

I-2-  Composés « non-stœchiométriques » Ge2Sb2+xTe5  
(0 < x ≤ 1) 

 

Les composés « non stœchiométriques » Ge2Sb2+xTe5 (0 < x ≤ 1) enrichis en antimoine 

ont été déjà étudiés sous forme de film mince amorphe puis cristallisé par laser (4). Les films 

après cristallisation présentent deux phases : une phase cristalline Ge2Sb2Te5 métastable du 

type NaCl incluant environ 20 % de lacune sur le site 4(b) et une phase amorphe riche en 

antimoine située au joint de grain (Figure D-6). 

 

 

Figure D-6 : Arrangement atomique des cristaux type NaCl dans les films Ge2Sb2+xTe5 
cristallisés par laser (gauche) et modèle d’organisation métallurgique de 
l’ensemble de la structure (droite) (4). 

 

 Dans les matériaux Ge2Sb2+xTe5 enrichis en antimoine, il a été montré récemment la 

présence d’un phénomène de commutation électrique pouvant se faire au sein des films 

cristallisés, sans repasser par l’état amorphe. Cette commutation n’étant pas lié au phénomène 

changement de phase (état cristallin-amorphe), les auteurs proposent la formation de filaments 

conducteurs d’antimoine. Ils assimilent le composé à un « électrolyte solide » (19, 20). 
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II-  Cibles de Ge2Sb2+xTe5 pour pulvérisation cathodique 
 

Nous avons choisi la pulvérisation cathodique radio-fréquence (RF) comme méthode 

de dépôt de films minces Ge2Sb2+xTe5 (x = 0 ; 0,5 ou 1). Cette méthode de dépôt nécessite 

l’utilisation d’une cible ayant une bonne tenue mécanique et une bonne stabilité thermique. 

Dans notre cas, la cible doit avoir un diamètre de 25 mm et une épaisseur de 5 mm. A cause 

de la nature du matériau il n’est pas possible d’obtenir une cible de grande taille par les 

méthodes classiques (élaboration par « fusion-trempe » et découpe de la cible à l’aide d’une 

scie circulaire). Nous avons choisi d’élaborer les cibles par frittage flash (ou Spark Plasma 

Sintering : SPS) à partir de poudres. Dans un premier temps, les poudres ont été élaborées à 

partir des éléments pesés en quantité stœchiométrique par fusion suivie d’une trempe. Elles 

ont ensuite été caractérisées afin de déterminer la nature des poudres et leurs propriétés 

thermiques (température de transition vitreuse, température de cristallisation et température de 

fusion). Une première série de pastilles a été synthétisée afin de déterminer les conditions de 

frittage et voir s’il n’y a pas modification de la composition et de la nature de l’échantillon. 

Pour cela, nous avons effectué des analyses par diffraction des rayons X (DRX), microscopie 

électronique à balayage (MEB) et microsonde électronique (EPMA). 

 

II-1-  Etape 1 : Elaboration de poudre par la méthode de 
« fusion-trempe » 

 

II-1-a-  Elaboration 
 

Les matériaux chalcogénures Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1) sont préparés par une 

méthode directe dite « fusion-trempe » à partir des quantités stœchiométriques de germanium 

en copeau (Aldrich, chip, ≥ 3 mm, 99,999 %), d’antimoine en bille (Aldrich, shot, 1-2 mm, 

99,999 %) et de tellure en morceau (Aldrich, ingot, 99,999 %). Les différents éléments sont 

broyés et mélangés dans un mortier. Le mélange placé ensuite dans un tube de silice scellé 

sous vide secondaire (10-4 à 10-5 mbar) est porté à 850 °C à une vitesse de 6 °C.h-1 afin 

d’éviter toute explosion due aux tensions de vapeur. Une trempe dans un bain glacé est 

effectuée après 2h à 850 °C. Les composés se présentent à température ambiante sous forme 

de lingot semi-cristallin gris à l’aspect métallique. Le produit est ensuite broyé et tamisé afin 

d’obtenir une poudre fine et homogène (diamètre des grains φ ≤ 50 µm). 
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II-1-b-  Caractérisations 
 

La stabilité thermique des poudres obtenues a été déterminée par analyse 

thermogravimétrique (ATD) et enthalpie différentielle (DSC). La diffraction des rayons X sur 

poudre a permis de déterminer les phases obtenues. 

 

II-1-b-i-  Nature des poudres 
 

La nature amorphe ou cristalline des poudres a été déterminée par diffraction des 

rayons X sur poudre (DRX). Les diffractogrammes ont été enregistrés sur un diffractomètre 

SEIFERT θ-θ équipé d’un filtre utilisant la radiation Cu Kα (λ=1,5406 Å), une tension 

d’accélération 40 kV, un courant de 25 mA dans le domaine angulaire 5° ≤ θ ≤ 40°. 

Les diffractogrammes des poudres Ge2Sb2+xTe5 où x=0 ; 0,5 et 1 présentés sur la Figure D-7 

montrent la présence de raies de diffraction et d’un fond continu. Nous observons une 

évolution des raies cristallines avec l’augmentation de la teneur en antimoine : en particulier, 

il y a inversion de la proportion des raies principales vers 28-29° et de raies secondaires vers 

39-40°. 
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Figure D-7 : Diffractogrammes des poudres de Ge2Sb2+xTe5 où x=0 ; 0,5 et 1, ° : Phase 
cubique-Fm-3m-Ge2Sb2Te5, *  : Phase hexagonale-P-3m1-Ge2Sb2Te5 et ^  : 
Antimoine. 
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a)

b)

c)

a)

b)

c)

 

Figure D-8 : Diffractogrammes de film mince Ge2Sb2Te5 a) Amorphe b) Phase Cubique et c) 
Phase hexagonale (21). 
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Figure D-9 : Diffractogramme de référence de l’antimoine (PDF-Number : 01-0802). 
 

 L’analyse des diffractogrammes de poudres de Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1) à l’aide du 

logiciel X’Pert HighScore (version 1.0 Philips Analytical B.V.) et leur comparaison avec les 

données de la littérature (21), Figure D-8, permet de mettre en évidence trois phases : les deux 

phases cristallines de Ge2Sb2Te5 :  

- la phase métastable cubique faces centrées (CFC) de groupe d’espace Fm-3m (2, 4),°. 

- la phase stable hexagonale compact (HC) de groupe d’espace P-3m1 (2), * . 

et la phase cristalline de l’antimoine, ^ . 

 

Même si plusieurs pics sont communs aux spectres des deux phases Ge2Sb2Te5, leurs 

raies principales sont différentes : 28,7 ° pour la phase HC et 29,8 ° pour la phase CFC. Par 
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contre la raie principale de l’antimoine se situe à 28,8 ° trop proche de la raie principale du 

spectre du Ge2Sb2Te5 HC pour pouvoir en être différenciée. Toutefois l’antimoine possède 

une raie caractéristique unique à 40,1°. Le bruit de fond que nous observons peut être 

caractéristique de la présence d’une phase amorphe mais nous ne pouvons pas écarter la 

contribution de l’air et du substrat. L’analyse des spectres (Figure D-9) indique que les trois 

poudres contiennent Ge2Sb2Te5 sous ses formes HC et CFC, et de l’antimoine cristallisé. De 

plus, la quantité relative de la phase cristallisée de l’antimoine augmente lorsque la teneur en 

antimoine augmente dans la poudre comme en témoigne l’augmentation de l’intensité relative 

des pics à 28,8 ° et 40,1 °. 

 

II-1-b-ii-  Analyses Thermiques 
 

Nous avons effectué différents types d’analyses thermiques : analyse 

thermogravimétrique (ATG) et analyse enthalpique différentielle (DSC : Differentiel 

Scanning Calorimetry) afin déterminer les meilleures conditions à appliquer pour fritter la 

poudre par frittage flash. 

 

L’analyse thermogravimétrique permet de mesurer de faibles variations de masse en 

fonction de la température. L’utilisation de différentes vitesses de chauffe permet d’observer 

les cinétiques de dégradation du matériau étudié. 

Les mesures ont été effectuées sous flux d’air de 30 à 400 °C (10 °C.min-1) à l’aide d’un 

analyseur thermique gravimétrique ATG 2950 Haute Résolution (TA Instruments). 

 Les analyses n’ont montré aucune perte de masse jusqu’à 400 °C quelle que soit la 

composition. Les échantillons sont donc stables thermiquement jusqu’à cette température. 

 

L’analyse enthalpique différentielle permet de déterminer les températures de 

transition vitreuse (Tg), de cristallisation (Tc) et de fusion (Tf) en mesurant les flux de chaleur 

en fonction de la température. 

Les mesures ont été effectuées pour les trois compositions dans le domaine de température 

allant de 30 à 400 °C en chauffant à la vitesse de 10 °C.min-1 sous flux d’air (DSC 2920, TA 

Instruments). 

 Les courbes présentent une transition vitreuse Tg (62 °C ≤ Tg ≤ 91 °C) et une 

cristallisation vers 338 °C pour les trois compositions (x=0 ; 0,5 et 1). L’augmentation de la 
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teneur en antimoine se traduit par une augmentation de la température de transition vitreuse 

Tg, tandis que la température de cristallisation reste constante à ~ 338 °C (Tableau D-1). 

 

Echantillon Tg (°C) Tc (°C) 

Ge2Sb2Te5 62 339 

Ge2Sb2,5Te5 86 338 

Ge2Sb3Te5 91 337 

 
Tableau D-1 : Températures de transition vitreuse Tg et de cristallisation Tc obtenues par 

DSC pour les composés Ge2Sb2+xTe5 où  x=0 ; 0,5 et 1 
 

 La présence d’une transition vitreuse démontre qu’une partie de l’échantillon est 

amorphe. Nous avons donc obtenu un mélange verre/cristal, supposé par les analyses de 

diffraction de rayons X. La température de cristallisation à Tc ~ 338 °C correspond au 

changement de phase cubique/hexagonale de Ge2Sb2Te5 
(18). 

 

II-2-  Etape 2 : Densification des poudres par frittage flash 
 

II-2-a-  Frittage flash 
 

La densification des poudres Ge2Sb2+xTe5 où x=0 ; 0,5 et 1 a été effectuée à la 

« Plateforme Nationale CNRS de Frittage Flash (PNF2) » par frittage flash (Dr Sinter, SPS-

2080 Syntex Inc., Japan). Avant d’élaborer les cibles de 26 mm de diamètre, nous avons 

effectué des tests en élaborant des pastilles de 8 mm de diamètre afin de définir les meilleures 

conditions de densification. 

 

Le frittage flash est un procédé similaire au pressage à chaud conventionnel car les 

poudres sont également introduites dans une enceinte permettant d’appliquer une pression 

uniaxiale. La différence majeure entre le pressage à chaud conventionnel et le frittage flash 

réside dans le fait que la source de chaleur n’est pas externe mais qu’un courant électrique 

(continu, continu pulsé ou alternatif) appliqué via des électrodes passe à travers l’enceinte de 

pressage conductrice. Il est possible également, dans certains cas appropriés, d'appliquer ce 

courant à travers l’échantillon. Dans la plupart des installations, des séries de trains 

d’impulsions (d’une durée de 3 ms entrecoupée de temps morts) de courant continu 
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d’intensité et de tension variable sont appliquées de manière à atteindre la température de 

frittage désirée. L’enceinte elle même agit en tant que source de chauffage, ce qui permet 

d’obtenir des vitesses de chauffage élevées (jusqu’à 600 °C/min et plus) et assure un bon 

transfert de la chaleur à l’échantillon (22).  

 

La première série de pastilles a été préparée avec une matrice de carbone vitreux de  

8 mm de diamètre alors que les cibles ont été élaborées avec une matrice de 26 mm de 

diamètre. Du papier de graphite est placé entre la matrice et la poudre pour un démoulage plus 

facile des pastilles. Les poudres sont frittées sous vide (pression de cellule résiduelle < 5 Pa) 

pour éviter toute oxydation. Plusieurs programmes ont été testés utilisant différentes pressions 

et températures. Parmi eux l’augmentation de la pression en deux étapes a permis l’obtention 

d’une meilleure densification pour une température maximale de 350 °C et une rampe de  

50 °C.min-1. Un thermocouple est placé à la surface de la matrice pour mesurer la 

température. Le programme choisi comporte l’application d’une force uniaxiale de 2,5 kN 

lors du chauffage de la poudre entre 0 et 350 °C, puis la pression est portée à 3,8 kN pendant 

5 min à 350 °C (Figure D-10-a). Le refroidissement est effectué par simple arrêt de la chauffe. 

La force uniaxiale est relâchée graduellement durant le refroidissement. Nous obtenons ainsi 

des pastilles de 5-6 mm d’épaisseur et de 8 mm de diamètre. 

 

Pour la réalisation des cibles, le programme a été adapté puisqu’une matrice de 26 mm 

est alors utilisée. La force uniaxiale appliquée entre 0 et 350 °C est de 30,6 kN. Celle 

appliquée pendant 5 min à 350 °C est de 45,9 kN (Figure D-10-b). Ce procédé donne des 

cibles de 6-7 mm d’épaisseur (Tableau D-2) et 26 mm de diamètre. Elles présentent une 

bonne tenue mécanique ce qui permet de les utiliser comme cibles pour les dépôts par 

pulvérisation cathodique radio-fréquence (Figure D-11). 
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Figure D-10 : Programmes appliqués en frittage flash permettant d’obtenir les pastilles de 8 

mm de diamètre a) et les cibles de 26 mm de diamètre b). 
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Figure D-11 : Photographie de la cible, d= 26 mm et e= 5,9 mm, Ge2Sb2Te5 après nettoyage 

et polissage. 
 

 Nous constatons que les épaisseurs des cibles de 6,9 mm pour l’échantillon où x=0,5 et 

7,3 mm pour l’échantillon où x=1 sont plus grandes pour une même masse de poudre au 

départ que la cible sans excès d’antimoine, e=5,9 mm, Tableau D-2. 

 

Echantillon Composition Epaisseur (mm) 
x = 0 Ge2Sb2Te5 5,9 

x = 0,5 Ge2Sb2,5Te5 6,9 
x = 1 Ge2Sb3Te5 7,3 

 
Tableau D-2 : Epaisseurs des cibles Ge2Sb2+xTe5 où x=0 ; 0,5 et 1. 
 

II-2-b-  Caractérisations 
 

Les caractérisations ont été effectuées sur la série de pastilles de 8 mm de diamètre. 

Les pastilles sont découpées en tranche afin d’avoir accès au cœur des pastilles (section) et 

étudier ainsi leur homogénéité. La nature des pastilles est déterminée par diffraction des 

rayons X sur poudre. La morphologie est observée par microscopie électronique à balayage et 

enfin la composition est étudiée par microsonde électronique. 

 

II-2-b-i-  Nature des cibles 
 

La nature amorphe ou cristalline des poudres est déterminée par diffraction des rayons 

X (DRX). La poudre est obtenue par broyage d’un morceau de pastille. 

 

Comme dans le cas précédent des poudres avant frittage, les diffractogrammes des 

pastilles Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1) présentés sur la Figure D-12 montrent la présence de 

raies cristallines avec un léger bruit de fond. Nous n’observons pas d’évolution significative 



Chapitre D : II- Cibles de Ge2Sb2+xTe5 pour pulvérisation cathodique 

 167 

des pics cristallins avec l’augmentation de la teneur en antimoine. Les diffractogrammes des 

trois compositions sont similaires. 
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Figure D-12 : Diffractogrammes des pastilles (SPS) de composition Ge2Sb2+xTe5 où x= 0 ; 0,5 
et 1, * : Phase hexagonale-P-3m1- Ge2Sb2Te5 et ̂  : Antimoine. 

 
 

 L’analyse des diffractogrammes des pastilles Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1) à l’aide du 

logiciel X’Pert HighScore permet d’identifier uniquement la phase cristalline de Ge2Sb2Te5 : 

la phase stable hexagonale compact (HC), * , avec le pic principal à 28,7 °. Nous constatons 

donc que la phase CFC a disparu lors du frittage flash. Pendant ce procédé, nous appliquons 

un traitement thermique à 350 °C sous pression. Ceci qui favorise la phase HC dont la 

température de cristallisation se situe vers 330 °C. Cela équivaut à un recuit à 350 °C. Nous 

ne pouvons exclure la présence de faible quantité d’antimoine cristallisée.  

 

II-2-b-ii-  Etude de la morphologie 
 

Les tranches des pastilles ont été observées par microscopie électronique à balayage 

(MEB). Les mesures ont été effectuées avec un microscope HITACHI S-4500 en appliquant 

une tension d’accélération comprise entre 10-20 kV et un grandissement de l’ordre de x2500-

20000. Afin d’éviter un phénomène d'effet de charge lors de l'observation, les échantillons 

sont métallisés par un film mince de platine (d'une épaisseur de 5 Å). 
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Les images de la tranche des pastilles Ge2Sb2+xTe5 où x=0 ; 0,5 et 1 (Figure D-13) 

montrent une évolution avec l’augmentation de la teneur en antimoine. Nous observons deux 

types de zones : des régions d’apparence cristalline et des régions d’apparence vitreuse. Les 

zones cristallines sont majoritaires dans les trois cas. Pour les composés ayant un excès 

d’antimoine (x= 0,5 et 1), nous observons la présence d’un aspect poreux qui augmente 

légèrement lorsque x croit (Figure D-13-d). Cette porosité est située entre les zones vitreuses 

et les zones cristallines. 
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Figure D-13 : Images MEB de la tranche des pastilles SPS pour les compositions a) 
Ge2Sb2Te5, b) Ge2Sb2,5Te5, c) Ge2Sb3Te5 et d) agrandissement de Ge2Sb3Te5.  

 

 Nous ne constatons pas d’évolution significative de la proportion des deux zones avec 

l’augmentation de la teneur en antimoine. Par contre, l'antimoine en excès entraîne une 

porosité au sein des pastilles obtenues par frittage. En effet, lorsque x croit, nous constatons 

que l'aspect poreux situé à la limite de la zone cristalline et de la zone vitreuse augmente. 

 

II-2-b-iii-  Etude de la composition 
 

Les analyses de la composition des pastilles ont été effectuées par microsonde 

électronique (instrument CAMECA SX-100). La tension appliquée est de 20 kV et l’intensité 

de faisceau de 10 nA. Les raies analysées sont les raies Kα du Ge et les raies Lα de Sb et Te. 

Par microscopie électronique à balayage nous avons mis en évidence la présence de zones 
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cristallines et de zones vitreuses. Les mesures par microsonde électronique vont nous 

permettre de déterminer la composition de chaque phase, et ainsi voir si des différences de 

composition existent. Cinq mesures ont été effectuées sur chaque zone de l’échantillon. Les 

mesures dans le cas des composés où x=0,5 et 1 sont difficiles à réaliser car la porosité rend 

l’analyse moins précise : les trous entrainent des changements de trajectoire du faisceau et 

favorise l’analyse d’un élément sur un autre.  

 

Les résultats obtenus pour chaque zone comparés aux compositions nominales des 

poudres départ sont présentés dans le Tableau D-3.  

 

x=0 x=0,5 x=1  
Ge Sb Te Ge Sb Te Ge Sb Te 

Nominale  
(% at.) 

22,2 22,2 55,6 21,1 26,3 52,6 20,0 30,0 50,0 

Phase  
vitreuse  
(% at.) 

18,3 
±0,6 

25,8 
±0,5 

55,9 
±0,6 

18,9 
±0,5 

29,2 
±1,6 

51,9 
±1,8 

18,9 
±0,5 

31,2 
±1,9 

49,8 
±1,9 

Phase  
Cristalline 

(% at.) 

23,0 
±1,8 

22,3 
±1,5 

54,7 
±1,1 

24,9 
±1,1 

22,2 
±1,1 

52,9 
±0,8 

22,4 
±1,9 

23,3 
±1,5 

54,3 
±1,1 

 
Tableau D-3 : Comparaison des compositions nominales avec les compositions obtenues par 

microsonde électronique des pastilles obtenues par frittage flash. 
 

 Pour les trois différentes compositions Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1), la composition 

des zones cristallines est proche de la stœchiométrie Ge2Sb2Te5 qui est la phase cristalline 

présente et déterminée par DRX. Les zones vitreuses correspondent à une phase riche en 

antimoine. Ces résultats sont en accord à ceux obtenus par Yamada et al (4). 
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III-  Films minces Ge2Sb2+xTe5 par pulvérisation cathodique 
 

Nous avons élaboré les films minces Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1) par pulvérisation 

cathodique radio-fréquence (RF) des cibles obtenues précédemment. Dans un premier temps 

nous avons défini les conditions de dépôt adéquates pour nos cibles. Ensuite nous avons 

caractérisé la nature des films par diffraction des rayons X en incidence rasante et fixe et leur 

morphologie par microscopie électronique à balayage. Nous avons également vérifié la 

composition des films obtenus par microsonde électronique. 

 

III-1-  Elaboration des films par pulvérisation cathodique RF 
 

Les films minces Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1) ont été élaborés par pulvérisation 

cathodique RF dans un bâti (RT Alcatel DION 300). L’enceinte du bâti de pulvérisation 

utilisée est constituée d’une cathode circulaire plane, munie des cibles de Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 

0,5 et 1) de 25 mm de diamètre et 5,9-7,3 mm d’épaisseur. Les dépôts ont été effectués sur un 

porte substrat horizontal (anode), placé à 5 cm de la cible. Le plasma est obtenu à l’aide d’un 

générateur RF 13,56 MHz. Une circulation d’eau garantit le refroidissement de l’enceinte, de 

la cathode et de l’anode. Un vide secondaire initial de 10-6 mbar est atteint à l’aide d’une 

pompe à palettes et d’une pompe turbomoléculaire d’un débit de 100 L.s-1. La pression au 

cours des dépôts est mesurée par jauge capacitive Baraton. 

Le substrat utilisé est un wafer de Si/SiO2 dopé n+ qui permet une bonne conduction 

(nécessaire aux expériences C-AFM, paragraphe D-IV). Le wafer est nettoyé de façon à 

éliminer les impuretés qui pourraient modifier l’adhérence du film. 

Avant chaque dépôt, les cibles sont polies avec du papier abrasif recouvert de SiC 

(P800) puis nettoyées pour éliminer toute impureté et altérations de la cible. 

 Un décapage de 60 min permettant de décontaminer la surface de la cible a été réalisé 

avant chaque dépôt. Les décapages ont été effectués dans les mêmes conditions que celles du 

dépôt. 

 Les conditions de dépôt (Tableau D-4) ont été définies pour les trois cibles 

Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1). Afin d’étalonner la vitesse de dépôt, nous avons effectué une 

série de 3 à 4 dépôts de 10 à 60 min par composition (Figure D-14). 
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Temps de dépôt Puissance Pression Hauteur substrat Temps décapage 

10 à 60 min 30 W 10-2 mbar 5 cm 60 min 

 
Tableau D-4 : Conditions de dépôt. 
 

La Figure D-14 montre que l’épaisseur des films augmente linéairement avec le temps 

de dépôt. Nous observons une légère diminution de la pente avec la diminution de la teneur en 

antimoine. Cela est lié au fait que les cibles contenant un excès sont plus épaisses, ce qui 

influence la vitesse de dépôt. En effet, plus la cible est épaisse, plus elle sera résistive et plus 

la vitesse de dépôt sera faible. 
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Figure D-14 : Epaisseurs des films minces Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1) en fonction du temps 

de dépôt, mesurée par microscopie à force atomique. 
 

 Ces films minces sont élaborés dans le but de procéder à des commutations électriques 

par microscopie à force atomique conductrice. Il est nécessaire d’avoir des épaisseurs de films 

comprises entre 50-60 nm. Pour cela, nous avons choisi un temps de dépôt de 20 min dans les 

conditions prédéfinies (Tableau D-4). 
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III-2-  Caractérisations des films minces 
 

Dans cette partie, nous présentons la caractérisation de films de différentes épaisseurs 

obtenus par pulvérisation cathodique RF, l'objectif étant de déterminer si oui ou non, ces films 

sont amorphes. De plus, nous avons vérifié leur composition afin de s’assurer que la 

stœchiométrie de la cible est maintenue au cours de la pulvérisation. Enfin, nous avons 

caractérisé là morphologie des films afin de s’assurer qu’ils sont homogènes. 

 

III-2-a-  Nature des films minces 
 

La nature amorphe des films minces est étudiée par diffraction des rayons X en 

incidence rasante et fixe. Les mesures ont été effectuées sur les films Ge2Sb2Te5 d’épaisseurs 

110 et 210 nm et sur les films Ge2Sb3Te5 d’épaisseurs 63, 100 et 147 nm. 

 

 Les diffractogrammes des films Ge2Sb2Te5 ayant e=110 et 210 nm, Figure D-15-a, 

présentent un bruit de fond non linéaire (Figure D-15). La mesure pour le film de 110 nm ne 

présente pas de pic cristallin, il est caractéristique d'un matériau amorphe. Le diffractogramme 

du film de 210 nm présente quant à lui des pics, dont le principal se situe vers 2θ = 26 °. Les 

diffractogrammes des films Ge2Sb3Te5 ayant e= 63, 100 et 147 nm, Figure D-15-b, présentent 

aussi un bruit de fond non linéaire. Pour les films de 63 et 100 nm, aucun pic n'est observable. 

Pour le film d'épaisseur 147 nm, nous pouvons distinguer un faible pic vers 2 θ = 26 °. 
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Figure D-15 : Diffractogrammes DRX à incidence rasante sur films : Ge2Sb2Te5 et Ge2Sb3Te5 

à différentes épaisseurs.  
° : Phase cubique-Fm-3m-Ge2Sb2Te5 et *  : Phase hexagonale-P-3m1-Ge2Sb2Te5. 
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 Les diffractogrammes des films Ge2Sb2Te5 et Ge2Sb3Te5 d’épaisseur ≤ 100 nm ne 

présentent donc pas de pic pouvant traduire la présence d’une espèce cristalline. Nous en 

concluons que les films obtenus par pulvérisation cathodique RF, pour e ≤ 100 nm, sont 

amorphes. 

Par contre les diffractogrammes des films d’épaisseur supérieure à 100 nm présentent 

des raies de diffraction. Une analyse avec le logiciel X’Pert HighScore permet d’identifier les 

phases Ge2Sb2Te5 CFC et HC. Les films de Ge2Sb2Te5 ont le pic principal de la phase CFC et 

des raies caractéristiques secondaires de la phase HC. Les films de Ge2Sb3Te5 ont uniquement 

le pic principal de la phase CFC. Nous en concluons que pour des épaisseurs supérieures à 

150 nm, les films ne sont plus amorphes mais polycristallins.  

 

III-2-b-  Etude de la composition 
 

Les analyses de la composition des films minces ont été effectuées par microsonde 

électronique (instrument CAMECA SX-100). La tension appliquée est de 20 kV, l’intensité 

de faisceau de 10 nA et les raies analysées sont les raies Kα du Ge et les raies Lα de Sb et Te. 

Le balayage est effectué sur une zone carrée de 22 µm. Les mesures ont été réalisées sur les 

films Ge2Sb2+xTe5 avec x=0 ; 0,5 et 1 dont les épaisseurs sont comprises entre 20 et 120 nm. 

Puisque les films étudiés ont une épaisseur comprise entre 20 et 120 nm et que la « poire » 

d’analyse fait 1 µm3, le substrat Si/SiO2 est lui aussi pris en compte lors de l’analyse. Un 

calcul décrit en Annexe B-2 est effectué pour enlever la contribution du substrat qui est très 

forte (de l’ordre de 80 %). Nous avons effectué cinq points de mesure sur chaque échantillon 

pour vérifier l’homogénéité des films. Globalement, nous retrouvons la même composition, 

les 5 points étant utilisés pour déterminer une valeur moyenne.  

 

Par ailleurs pour une cible donnée, la composition des films obtenus ne varient pas 

avec l’épaisseur. Les compositions des films d’environ 60 nm d’épaisseur obtenus avec les 

cibles Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1) sont comparées aux compositions théoriques calculées 

(Tableau D-5).  
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x=0 x=0,5  x=1  
Ge Sb Te Ge Sb Te Ge Sb Te 

Théorique 
(% at.) 

22,2 22,2 55,6 21,1 26,3 52,6 20,0 30,0 50,0 

Films 
(% at.) 

20,7 
±0,4 

23,8 
±0,5 

55,4 
±1,1 

20,2 
±0,4 

27,5 
±0,5 

52,3 
±1,1 

19,4 
±0,4 

31,2 
±0,6 

49,4 
±1,1 

 
Tableau D-5 : Comparaison des compositions théoriques avec celles obtenues par 

microsonde électronique des films minces élaborés par pulvérisation cathodique, 
e~60 nm. 

 Les compositions sont proches de la composition visée avec toutefois un léger excès 

en antimoine de 1 % at. Sb. La pulvérisation cathodique permet donc de déposer des films 

Ge2Sb2+xTe5 (0 ≤ x ≤ 1) en gardant la stœchiométrie de départ quelle que soit l’épaisseur du 

film. 

 

III-2-c-  Etude de la morphologie 
 

La rugosité de la surface des films a été mesurée par microscopie à force atomique 

(Dimension 3100, Veyco) équipé d’un microscope III-A quadrex en mode tapping. Nous 

avons utilisé une pointe FM nanosensors avec une constante de raideur k~2 N.m-1 et une 

fréquence de f0~60 Hz. Les images ont été traitées à l’aide du logiciel Gwyddion 2.9. Avec le 

même logiciel nous avons calculé la rugosité de la surface des films qui sera noté rms. 

 

 Nous observons une très légère augmentation de la rugosité des films Ge2Sb2Te5 

(Figure D-16-a), Ge2Sb2,5Te5 (Figure D-16-b) et Ge2Sb3Te5 (Figure D-16-c) avec 

l’augmentation de l’épaisseur. En effet, nous observons des surfaces moins homogènes sur les 

films les plus épais avec une rugosité plus grande, rms ~ 1,2 nm. 

 

Globalement les trois compositions ont le même comportement avec l’augmentation 

de la rugosité avec l’épaisseur des films. Ce comportement est classique pour les films 

déposés par pulvérisation cathodique RF. 

 

Les films Ge2Sb3Te5 présentent un comportement légèrement différent. La surface de 

ces films est moins homogènes et présente de point. De manière générale nous pouvons 

conclure que les films obtenus par pulvérisation cathodique RF sont relativement homogènes.  
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Figure D-16 : Images AFM en 2 Dimension des films Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1) à 

différentes épaisseurs. 
 

Pour la suite de l’étude, commutation électrique par microscopie à force atomique 

conductrice, nous avons choisi des films ayant une épaisseur d’environ 50-60 nm. 
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IV-  Commutation électrique par microscopie à force 
atomique conductrice 

 

Dans cette partie nous allons étudier par C-AFM le phénomène de commutation 

électrique au sein des films minces amorphes Ge2Sb2+xTe5 (0 ≤ x ≤ 1) élaborés précédemment 

par pulvérisation cathodique RF. 

 

IV-1-  Paramètres expérimentaux 
 

Deux types de mesure de microscopie en champ proche ont été réalisés au cours de 

cette étude. Des mesures par microscopie à force atomique conductrice (C-AFM) et des 

mesures par microscopie à force électrostatique (EFM). 

 

IV-1-a-  Microscopie à force atomique conductrice 
 

Comme nous l’avons vu lors de l’étude des films minces Ag-Ge-Se (Chapitre C-IV), 

l’appareillage de microscopie à force atomique conductrice utilisé dans notre cas est un 

microscope à force atomique, Nanoscope Dimension 3100 (Veeco), équipé d’une extension 

TUNA (Tunneling Atomic Force Microscopy) qui permet de mesurer un courant local lorsque 

l’échantillon est polarisé. Nous obtenons ainsi simultanément une image en contraste de 

courant et une image topologique du domaine balayé. 

 

Les expériences sont effectuées dans les conditions ambiantes avec une pointe 

commerciale diamantée, supportée par un levier de constante de raideur de 0,17 N/m, de 

résistivité comprise entre 0,01 et 0,02 Ω.cm. La vitesse de balayage est de 5 µm.s-1 (20). La 

résistance de contact due à la pointe est de l’ordre de 10 kΩ. 

 

IV-1-b-  Microscopie à force électrostatique 
 

Comme nous l’avons vu précédemment (Chapitre B-II), la microscopie à force 

électrostatique (EFM) apporte des informations sur la nature de l’interaction entre deux 

électrodes (pointe-échantillon) lorsque le système est polarisé. Plus particulièrement, le mode 
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EFM permet de mesurer quantitativement le gradient de force électrostatique entre la pointe et 

l’échantillon à partir de la variation de fréquence de résonance de l’oscillateur (levier+pointe). 

En effet, le décalage de la fréquence de résonnance mesuré (∆f = f* - f 0) est directement 

proportionnel au gradient de la force d’interaction (cf Annexe B-3). Ainsi, nous avons accès 

aux interactions entre la pointe et l’échantillon modifiées par l’application d’une tension, et 

donc aux variations locales de propriétés électriques du matériau.  

 

Dans cette configuration expérimentale la topologie est enregistrée dans un premier 

passage en mode tapping, suivi par un deuxième passage décalé en hauteur (mode lift, 20nm 

pour nos expériences) où la pointe est polarisée et le levier est maintenu à la fréquence de 

résonance par une boucle de régulation (asservissement sur la phase de l’oscillateur 

maintenue à zéro par décalage de fréquence) qui permet d’acquérir une image du gradient 

d’interaction. 

 

Les mesures sont effectuées dans les conditions ambiantes avec une pointe 

commerciale PtIr5, supportée par un levier de constante de raideur comprise entre 0,5 et  

9,5 N.m-1, de résistivité comprise entre 0,01 et 0,02 Ω.cm, et une fréquence de vibration 

comprise entre 45 et 115 kHz.  

 

IV-2-  Choix de la composition des films Ge2Sb2+xTe5 où  
0 ≤ x ≤ 1 pour la commutation électrique 

 

Une première série de mesures est effectuée par C-AFM sur les films minces 

Ge2Sb2+xTe5 où x= 0 ; 0,5 et 1. Dans un premiers temps, un balayage de la pointe est effectué 

sur une surface de 500x500 nm2 avec application d’une tension de -5 V à l’échantillon.  

Dans un deuxième temps, nous observons l’image obtenue lors d’un balayage de la 

pointe sur une surface plus grande centrée sur la zone initiale. Plusieurs images sont obtenues 

selon la tension appliquée à l’échantillon, tension qui varie entre -1 V et 6 V (Tableau D-6). 

 

Nous avons aussi effectué quelques essais de balayage de la pointe sur des zones 

vierges avec application de tensions plus faibles de -3 et -1 V à l’échantillon. Mais cela n’a 

pas donné de résultat probant. 
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De plus, nous avons choisi une tension négative car selon des études sur des systèmes 

similaires l’application d’une tension négative permet une élaboration de marques plus 

conductrice par C-AFM (19, 20, 23, 24).  

 

Notons que les tensions mises en jeu étant de l’ordre de quelques volts, le champ 

électrique au sein du film de quelques dizaines de nanomètres d’épaisseur, est très élevé.  

 

Ge2Sb2+xTe5 x=0 x=0,5 x=1 

+1 - - - 

-1 - - - 

+2 - - - 

-2 - - - 

+3 C C C 

-3 - - - 

+4 C C C 

+5 C C C 

+6  C I 

Vappliquée 

(V) 

+4   C 

 
Tableau D-6 : Tableau répertoriant les contrastes entre la zone balayée au préalable (V = -5 

V) et la zone vierge par l’application de différentes  tensions pour les films 
Ge2Sb2+xTe5 (x= 0 ; 0,5 et 1) 
- : pas de contraste en courant, C : contraste de courant entre la marque et le 
film et I : inversion du contraste entre la marque et le film 

 

Les tensions de même polarité que la tension du premier balayage (-5V) ne conduisent 

à aucun contraste de courant.  

 

Les images obtenues lors de l’application de tension égale à +1, -1 et +2 V ne 

présentent aucun contraste de courant comme nous pouvons le constater sur la Figure D-17-a 

pour V= +1V. Nous constatons qu’aucun courant ne passe dans les films pour les trois 

compositions, x=0 ; 0,5 et 1. Nous pouvons en conclure que les tensions de polarité inversées 

inférieures à +3 V ne donnent aucun contraste de courant. 
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Lorsque la tension appliquée est de +3V, nous observons un contraste entre le courant 

qui traverse la zone initialement balayée (-5V) et celui qui traverse la zone vierge (Figure 

D-17b). Nous en déduisons qu’une tension minimale de +3 V est nécessaire pour effectuer la 

lecture de la zone balayée initialement  avec une tension de -5 V. 

 

Dans le cas du film Ge2Sb3Te5 (x=1), lorsque la tension appliquée est élevée (+6 V), le 

courant lu est inversé. Nous pouvons supposer qu’il y a eu modification de la nature des 

porteurs de charge. Le contraste de courant entre la zone balayée initialement et la zone vierge 

varie selon la tension appliquée à l’échantillon (Tableau D-6). Nous pouvons ainsi penser à un 

phénomène de commutation. 

 

(a) (b)

-1,36 pA

-1,82 pA

47 nA

-6 nA(a) (b)

-1,36 pA

-1,82 pA

47 nA

-6 nA(a) (b)

-1,36 pA

-1,82 pA

47 nA

-6 nA
 

 
Figure D-17 : Image en courant du film Ge2Sb3Te5 (x=1) après un balayage d’une tension de 

 -5 V : a) V= 1 V, aucun contraste de courant et b) V= 3 V, contraste d’intensité 
de courant entre la marque et le film 

 

 Cette première série de résultats nous permet de mettre en évidence les points 

suivants :  

- L’application d’une tension de -5V entraine une modification de la zone balayée. Nous 

assimilons cela à l’action d’écriture.  

- Il est nécessaire d’appliquer une tension de 3 V pour pouvoir faire passer un courant 

suffisant pour lire cette marque. C’est l’action de lecture. 

Dans le cas des films les plus chargés en antimoine (Ge2Sb3Te5) il est possible de modifier la 

marque s’il est appliqué une tension de +6 V. Nous pouvons envisager la présence d’une 

commutation électrique dans ce cas. Pour cela nous avons choisi les films Ge2Sb3Te5 pour 

effectuer des études supplémentaires et ainsi essayer d’effectuer des commutations électriques 

au sein des marques. 
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IV-3-  Etude du film Ge2Sb3Te5 
 

Dans cette partie nous allons étudier uniquement les films avec un excès maximal 

d’antimoine Ge2Sb3Te5 (x=1). 

 

IV-3-a-  Protocole de mesure 
 

Nous avons montré que le balayage d’une zone par la pointe où l’échantillon est 

polarisé par une tension de -5 V se traduit par la modification de cette zone, modification qui 

peut être visualisée à son tour par une « marque » (courant différent) là où la pointe est 

passée. Pour l’échantillon le plus riche en antimoine il a été possible de modifier la marque 

par un nouveau balayage de la pointe polarisée en sens inverse. Cela peut s’apparenter à un 

phénomène de commutation. Pour tenter d’étudier ce phénomène nous avons mis au point le 

protocole expérimental suivant, résumé sur la Figure D-18 et l’avons appliqué exclusivement 

à l’échantillon Ge2Sb3Te5 (x=1). 

 

 Sur un film, nous avons marqué différentes régions : une avec une tension de -1 V 

(n°9) et une avec une tension de -3 V (n°8) pour vérifier la tension à partir de laquelle la 

modification se produit. Les autres marques sont effectuées avec une tension de -5 V (n°1 à 

7). Lorsque les marques sont faites, des tensions positives sont appliquées sur une zone plus 

grande. Nous avons appliqué des tensions croissantes positives en allant de la marque n°1 à la 

marque n°6. 

 

1 2 3

456

7 8 9

-5 V -3 V -1 V

-5 V 1 V 2 V 3 V

6 V 5 V 4 V

1 2 3

456

7 8 9

-5 V -3 V -1 V

-5 V 1 V 2 V 3 V

6 V 5 V 4 V

 
 
Figure D-18 : Schéma du protocole suivi pour l’élaboration des marques à différentes 

tensions.  
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 Les premières analyses nous ont permis de voir que le balayage de la marque n°3 avec 

l’application d’une tension de -5 V n’a pas conduit à une marque. 

 

Des lectures de l’ensemble des marques effectuées en mode C-AFM sont faites par 

microscopie à force électrostatique avec un balayage de la pointe sur 10x10 µm2 et 

l’application de tensions comprises entre -4 et 4 V.  

 

IV-3-b-  Elaboration d’une marque en topologie 
 

Dans un premier lieu nous avons examiné l’effet du balayage de la pointe sur des 

images enregistrées en mode topologie. Ces images sont présentées sur la Figure D-19 ainsi 

que les profils en épaisseur correspondants.  

 

La mesure du profil en épaisseur des marques faites avec un balayage d’une tension de 

-5 V présente une profondeur de 5 à 8 nm (Figure D-19 : marque n°1, 2, 4, 5, 6, 7). 

 

Il apparaît qu’avec un balayage à V= -1 V il n’y a aucun effet, à V= -3 V nous 

observons un faible effet et à V= -5 V nous observons une marque en profondeur nette. Ces 

marques correspondent à un retrait sauf pour la marque n°3 (3 V). Ce dernier point ne sera 

plus considéré par la suite. Il est difficile d’identifier le problème qui est intervenu mais cela 

semble un point erratique. 

 

 Tout d’abord nous avons considéré l’effet du frottement de la pointe. Les mesures des 

profils en épaisseur des différentes marques montrent la présence d’un effet de bord (*, Figure 

D-19). Le mode C-AFM se fait en mode contact c'est-à-dire que la pointe va frotter la surface 

de l’échantillon. L’échantillon est mou et donc sensible aux frottements et de la matière peut 

être entrainée par la pointe. Cet effet de bord peut en partie justifier le retrait observé sur les 

profils en épaisseur. 

 

L’épaisseur initiale du film étant de 58 nm et la contraction comprise entre 5 à 8 nm, il 

y a une diminution du volume comprise entre 8 et 14 % volumique. Il a été montré que le 

passage de la phase amorphe à la phase cristalline entraine une augmentation de la densité 

volumique de 5-10 % pour les systèmes Ge-Sb-Te (9). Donc le retrait pourrait éventuellement 
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être expliqué par la cristallisation mais des « signatures » plus convaincantes sont nécessaires. 

Pour cela nous allons nous référer aux mesures en intensité de courant. 
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Figure D-19 : Image topologique (10x10 µm2) des marques 1 à 6 effectuées sur le film 
Ge2Sb3Te5 (x=1) et profils d’épaisseurs sur 10 µm des marques n°1, 2, 3, 4, 5, 
6, 7, 8 et 9. 
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IV-3-c-  Contraste de courant 
 

Nous avons vu, lors de l’étude préliminaire des trois échantillons, qu’il était possible 

de « lire » les modifications provoquées par le balayage d’une pointe polarisée sur une zone 

du film. Il suffisait de balayer à nouveau la même zone mais avec l’échantillon polarisé en 

sens inverse et avec une tension ≥ 3 V. 

 

Pour étudier les modifications provoquées par les différents balayages sur l’échantillon 

Ge2Sb3Te5, nous avons donc procédé de la façon suivante : nous avons balayé une surface de 

10x10 µm2 englobant les marques réalisées précédemment, et ce avec l’échantillon polarisé à 

+4 V. Le résultat obtenu est présenté sur la Figure D-20.  

 

La marque n°3 ne présente pas de contraste en courant, cela confirme les résultats 

obtenus en topologie. Nous ne tenons plus compte de cette marque qui est erratique.  

 

 Les marques n°7, 8 et 9 sont formées par un seul passage de la pointe polarisée à -5 V, 

-3 V et -1 V respectivement (Figure D-20-b). Nous observons que la tension de -1 V n’est pas 

suffisante pour entrainer une modification de la zone balayée. La tension de -3 V donne une 

marque très faible. Le courant sur la zone balayée est plus élevé que sur la zone vierge. Le 

balayage avec la tension de -5 V se traduit par la formation d’une marque nette. C’est cette 

valeur qui doit être retenue car elle correspond à un contraste de courant de 10 nA environ. 

Notons que ces résultats sont en parfait accord avec ceux obtenus en topologie. 

 

 Les marques n°1, 2, 4, 5 et 7 donnent des résultats très semblables. Nous observons un 

contraste de courant entre la zone balayée et la zone vierge. La différence est d’environ  

10 nA ; cela correspond au retrait de 5-8 nm observé en topologie. C’est aussi cohérent avec 

une recristallisation car la conductivité de la phase Ge2Sb2Te5 cristallisée est supérieure à la 

conductivité de la phase amorphe.  

 

La marque n°6 ne présente pas de contraste de courant : le courant de la zone balayée 

est le même que le courant de la zone vierge. Pourtant, le retrait observé en topologie est 

toujours présent. Une tension de +6 V appliquée à la zone après le premier balayage à -5 V a 

effacé le contraste électrique sans modification de la topologie. 
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Les profils en intensité des marques plus conductrices donnent une intensité de 10 nA. 

Selon la loi d’Ohm, U = R.I, cette intensité correspond à une résistance d’environ 4x108 Ω et 

à une conductivité de 4x10-4 Ω-1.cm-1. Par contre la zone non balayée (film vierge) est 

tellement résistive qu’il n’est pas possible de mesurer de courant. Cela rentre dans les limites 

de l’appareillage (I0 = 1,66 pA). 
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Figure D-20 : a) Image en courant V= +4V et b) Profil d’intensité de courant des marques 

n°1, 2, 3, 4, 5, 6, 7, 8 et 9 sur le film Ge2Sb3Te5 (x=0). 
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 En résumé, une tension initiale de -5 V permet de modifier le film de façon 

significative avec un retrait en épaisseur et une différence de courant d’environ 10 nA. Une 

tension à polarité inversée ≥ +3 V et < 6 V permet de visualiser cette modification sans la 

changer. Et une tension à polarité inversée de +6 V permet d’effacer le contraste de courant 

sans pour autant effacer le retrait observé en topologie. 

 

IV-3-d-  Commutation électrique 
 

 Sur les premières observations nous avons pu déterminer une tension d’écriture  

VE = -5 V, une tension de modification VM = 6 V et une tension de lecture VL = 4 V. A partir 

de ces données nous avons effectué des cycles de commutation électrique. 

 

La Figure D-21 présente un cycle de commutation électrique au sein du film 

Ge2Sb3Te5 (x=1), les images sont obtenues par un balayage avec une pointe polarisée à +4 V. 

L’étape d’écriture avec V= -5 V, Figure D-21-A, produit une marque (zone balayée) plus 

conductrice que la zone vierge. L’étape de modification avec V= 6 V, Figure D-21-B, permet 

d’effacer la marque en courant, il n’y a plus de contraste de courant. Et nous observons 

toujours le retrait en topologie. Une nouvelle écriture, Figure D-21-C, produit de nouveau une 

marque plus conductrice cette fois ci avec un balayage plus grand sur 2x2 µm2. Un autre 

balayage au sein de la marque plus conductrice avec une tension de 6 V, Figure D-21-D, 

efface une partie de la marque plus conductrice. 

 

Nous sommes donc parvenus à effectuer un cycle basé sur une commutation 

électrique : Ecrire = état conducteur / Effacer = état résistif / Ecrire = état conducteur/ Effacer 

= état résistif. Tout cela en conservant le retrait topologique obtenu lors de l’écriture. 

 

Ce cycle confirme la présence d’une commutation électrique réversible avec 

l’application d’une tension de -5 V pour passer à l’état ON (conducteur) et une tension de 6 V 

pour passer à l’état OFF (résistif). Dans ce cas la lecture se fait avec une lecture de +4 V. 

Puisque nous observons toujours la marque en topologie nous supposons que l’état structural 

du composé reste le même (cristallin) de l’état ON à l’état OFF. Il n’y a pas amorphisation de 

la zone balayé avec une pointe.  
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Figure D-21 : Images en courant, V=+4 V, représentant la commutation électrique réversible 

du film Ge2Sb3Te5 (x=1). 
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IV-3-e-  Contraste de potentiel 
 

 Après l’élaboration des marques n°1 à 9 en mode C-AFM, nous avons effectué des 

mesures par microscopie à force électrostatique (EFM) de l’ensemble des marques avec un 

balayage sur 7,5x7,5 µm2 pour des tensions de polarisation de la pointe de -4, -2, 0, 2 et 4 V.  

 

Les images d’EFM montrent un contraste entre les zones balayées précédemment en 

mode C-AFM et les zones vierges. Ce qui suggère des modifications locales induites par le 

balayage en mode C-AFM. De plus nous observons une inversion des contrastes des marques 

avec l’inversion de la polarité de la tension appliquée (Vpointe), Figure D-22. 
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Figure D-22 : Image EFM a) Vpointe= -2V et b) Vpointe= 2V du film Ge2Sb3Te5 (x=1). 
 

Comme nous l’avons vu précédemment les variations de fréquences de résonance de 

l’oscillateur mesurées sont proportionnelles à des différences de gradients de force 

électrostatique, selon l’équation :  

                                                                 ∆f = 
f0

2.k grad Félec                                                (D-1) 

La fréquence de résonance de levier change par l’interaction du gradient de force électrique et 

la force électrique dépend de la capacité de l’échantillon et de la tension selon l’équation :  

                                                                   Félec = - 
∂C
∂z V2                                                    (D-2) 

donc                                                     grad Félec = 
1
2 
∂

2C
∂z2 V2                                                (D-3) 

Le gradient de force et donc la variation de fréquence sont reliés aux différences de potentiels 

entre la pointe (Vpointe) et l’échantillon (Véch) selon l’équation : 
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                                             ∆f ~ grad Félec ~ 
1
2 
∂

2C
 ∂z2 (Vpointe - Véch)

2                            (D-4) 

 

La variation de fréquence de résonance de l’oscillateur mesurée par EFM dépend donc 

de la différence de potentiel entre la pointe et l’échantillon et de la capacité de l’échantillon. 

Si nous traçons ∆f en fonction de la tension appliquée nous obtenons une courbe parabolique 

dont la concavité est reliée au terme 
∂

2C
 ∂z2 . La position du centre de la parabole est quant à elle 

reliée au terme (Vpointe - Véchantillon)
2. Si le centre des paraboles construites à partir de la zone 

balayée et de la zone vierge se décale, c’est que le potentiel de surface du matériau étudié est 

affecté.  

Dans notre cas le centre des courbes paraboliques de la zone balayée et la zone vierge 

sont décalés l’une par rapport à l’autre de ∆V = 67 mV (Figure D-23). Malgré la faible valeur, 

cette différence de potentiel est significative et non négligeable.  

 

Cette caractéristique se traduit en imagerie EFM par une inversion de contraste lorsque 

la polarité de la tension appliquée à la pointe est inversé (25, 26). 
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Figure D-23 : Courbes paraboliques, a) ∆f en fonction de la tension appliquée à la pointe, de 

la zone balayée à -5 V et de la zone vierge du film Ge2Sb3Te5 et b) 
agrandissement de la base des paraboles. 

 

Dans le cas du film Ge2Sb3Te5 nous observons une inversion des contrastes entre les 

marques et le film avec l’inversion de la polarité -2 et 2 V (Figure D-22) donc nous sommes 

dans le cas d’une différence de potentiel de surface. Les potentiels de surface des zones 

balayées et des zones vierges sont donc différents. 
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Quelle que soit la tension appliquée en mode C-AFM, nous observons une 

modification du potentiel de surface. 

 

La marque n°6 ne présente qu’un seul contraste contrairement aux autres marques qui 

présentent deux types de contrastes (Figure D-22). Cela nous permet de confirmer 

l’effacement de la marque effectuée avec une tension de -5 V par un balayage à 6 V. Le 

contraste entre la marque n°6 et le film amorphe sont différents. Les potentiels de la marque 

après commutation et le film vierge sont donc différents. Nous considérons ainsi que le 

balayage par une tension de 6 V permet d’effacer la marque en courant sans entrainer 

l’amorphisation de la marque cristalline. 

 

Pour conclure, l’EFM est un autre type de microscopie à champ proche utilisable pour 

effectuer la lecture de marque élaborée par C-AFM. L’avantage de cette méthode, qui n’est 

pas en mode contact, est qu’elle n’entraine pas d’effet de bord contrairement au C-AFM. 

 

IV-3-f-  Discussion 
 

Les auteurs qui ont travaillé sur la commutation électrique dans les systèmes 

Ge2Sb2+xTe5 montrent que les systèmes sont plus efficaces s’ils présentent un excès 

d’antimoine (4, 18, 27). Ainsi Yamada et al. ont montré que la cristallisation des systèmes 

Ge2Sb2+xTe5 soumis à un pulse laser entraine la formation d’une phase cristalline CFC 

Ge2Sb2Te5 et d’une phase amorphe riche en antimoine qui se place aux joints de grains et qui 

jouerait le rôle de commutateur dans le système (4). Une autre étude a montré que l’excès 

d’antimoine améliore la stabilité des états plus conducteurs et permet de diminuer la tension 

de seuil d’écriture (18). Notre étude préliminaire est en accord avec les résultats. En effet, nous 

n’observons d’inversion du contraste de courant au sein des films à partir de 6 V que pour les 

films Ge2Sb3Te5. 

 

Les images topologiques des expériences C-AFM et EFM ont montré que les marques 

formées lors des balayages avec une tension de -5 V correspondent à un retrait de matière 

(Figure D-19). Nous pouvons expliquer ce phénomène par une augmentation de la densité 

volumique de la matière au sein de la zone balayée qui, à sa tour peut s’expliquer par une 

cristallisation. En effet la phase cristalline Ge2Sb2Te5 a une densité volumique plus importante 
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que la phase amorphe de 5 à 10 % (9). A ce jour par manque de données supplémentaires nous 

ne pouvons démontrer qu’il y a effectivement cristallisation lors du balayage. 

 

Après avoir déterminé les tensions d’écriture, d’effacement et de lecture des films 

Ge2Sb3Te5 : VE = -5 V, VM = 6 V et VL = 4 V (Figure D-20), nous avons pu obtenir un cycle 

de commutation électrique (Figure D-21). Le système passe d’un état résistif (OFF) à un état 

moins résistif (ON) par un balayage à -5 V suivie d’une inversion de la polarité avec une 

tension de 6 V.  

Lors des différentes étapes de la commutation, les marques observées en mode topologique 

présentent toujours le même retrait d’environ 10 nm. Cela laisse penser que la zone balayée 

reste toujours à l’état cristallin, l’application d’une tension de 6 V n’entraine pas 

l’amorphisation. Nous obtenons donc une commutation au sein de la marque supposée 

cristalline sans passer par un nouveau changement de phase.  

 

Dans les matériaux à changement de phase comme Ge2Sb2Te5 la commutation 

électrique s’explique par le passage d’un état résistif (phase amorphe) à un état moins résistif 

(phase cristalline). Dans notre cas, si nous supposons qu’il y a cristallisation lors du balayage 

avec une tension de -5 V, nous n’observons pas l’amorphisation lors du balayage avec une 

tension de 6 V. Le mécanisme de commutation est donc différent. Yamada et al. ont démontré 

que lors de la cristallisation de films minces Ge2Sb2+xTe5 avec un excès d’antimoine il y a 

cristallisation de la phase Ge2Sb2Te5 et l’excès d’antimoine se place entre les grains 

cristallins. Dans notre cas, nous supposons que lors d’un balayage de la pointe avec une 

tension seuil de -5 V un échauffement du film amorphe Ge2Sb3Te5 par effet Joule se produit 

et entraine la cristallisation de la phase Ge2Sb2Te5. Dans un même temps, une phase amorphe 

riche en antimoine ou l’excès d’antimoine forme des chemins conducteurs entre les grains 

cristallins et permet ainsi de faire passer le courant lors de la lecture avec une tension de 4 V 

nous sommes à l’état ON (Figure D-24-a). Lors de l’application de la tension de 6 V, les 

chemins conducteurs à travers la phase riche en antimoine se rompent et ne permettent plus la 

connexion des grains cristallins conducteurs (Figure D-24-b). Le passage du courant lors de la 

lecture n’est plus possible, nous sommes dans l’état OFF.  
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Figure D-24 : Représentation schématique de la commutation entre a) l’état ON et b) l’état 
OFF au sein des films Ge2Sb3Te5. 

 

L’homogénéité relative de la distribution des zones balayées conductrices va à 

l’encontre de l’idée d’une commutation par la formation de filaments conducteurs localisés 

comme dans le cas des films Ag-Ge-Se (Chapitre C). Nous restons dans la configuration 

d’une commutation électrique du type des mémoires R-RAM puisque nous passons d’un état 

résistif à un état conducteur par l’inversion de la polarité de la tension.  

Pour finir nous pouvons conclure que les marques effectuées par un balayage avec une 

tension de -5 V sont non volatiles. La marque reste présente même en l’absence de tensions 

appliquée et cela jusqu’à l’application de la tension à polarité inversée. 

 

Les tensions d’écriture (- 5 V), d’effacement (6 V) et de lecture (4 V) sont plus élevées 

que celles obtenues lors des mesures I-V (+/- 1 V (19)) pour des systèmes similaires. Cette 

différence peut s’expliquer par le faible temps de séjour de la pointe C-AFM sur la zone 

balayée. En effet des études sur la commutation électrique des systèmes Ge2Sb2Te5 sans et 

avec un excès d’antimoine soulignent l’importance de la manière d’appliquer la tension. 

L’application d’un pulse en tension plus long permet de diminuer la tension seuil de 

commutation (de 4 à 2 V) (28). L’utilisation d’une tension pulse ou d’une tension continue 

conduit à des tensions seuil différentes (18). La vitesse du balayage est tout aussi importante : 

plus la vitesse du balayage est élevée plus la tension seuil est élevée (23). Dans notre cas, le 

balayage de la pointe se fait à une vitesse d’environ 5 µm.s-1. Le faible temps de séjour de la 

pointe sur chaque point impose l’utilisation d’une tension élevée pour obtenir une réponse du 

matériau. Des études ont aussi montré que la tension seuil dépend de l’épaisseur du film. Plus 

le film est épais plus la tension seuil de commutation est élevée (29). Dans notre cas les films 

utilisés sont relativement plus épais, ~ 50-60 nm contre 20-40 nm pour des études similaires 
(20). 
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Cette première série de résultats permet de mettre en évidence la présence d’une 

commutation électrique au sein d’une marque cristalline. Cependant ces résultats sont 

préliminaires et plusieurs points restent à approfondir :  

- Les essais avec des temps de balayages plus longs devraient permettre de déterminer 

des tensions seuils plus faibles. 

- Il faudrait reprendre les mesures avec les compositions Ge2Sb2Te5 et Ge2Sb2,5Te5 

pour confirmer le rôle de l’excès d’antimoine et déterminer la composition optimale. 

- L’augmentation de la densité volumique au sein de la zone balayée lors de 

l’application d’une tension de -5 V nous a conduits à proposer de la zone cristallisation. Des 

analyses cristallographiques par micro-diffraction des zones balayées nous permettraient de 

confirmer ce point. 

- Les résultats de commutation s’avèrent prometteur mais des analyses 

complémentaires comme des mesures de courbes I-V sont aussi nécessaires.  

- Nous n’avons pas pu conclure sur les phénomènes responsables de la commutation. 

Nous supposons qu’il s’agit de chemins conducteurs à base d’antimoine entre des grains 

cristallins Ge2Sb2Te5 mais cela reste encore à confirmer. 
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Conclusion 
 

Le but de cette étude était d’étudier les phénomènes de commutation électrique 

pouvant exister au sein de films minces Ge2Sb2Te5. La première étape de notre travail a donc 

été l’élaboration de films minces Ge2Sb2+xTe5 (x = 0 ; 0,5 et 1). Nous avons choisi la 

pulvérisation cathodique RF comme méthode de dépôt. Il a donc été nécessaire tout d’abord 

élaborer des cibles de 26 mm de diamètre présentant de bonnes propriétés thermiques et 

mécaniques. La méthode de frittage flash a été choisie pour ces bonnes qualités de 

densification et de mise en forme de poudres. Les tests sur des pastilles de 8 mm de diamètre 

ont permis de déterminer les meilleures conditions de densification des poudres : 

augmentation en deux étapes de la pression et température maximale de 350 °C. La 

densification par frittage flash stabilise la phase cristalline hexagonale Ge2Sb2Te5 par rapport 

à phase cristalline cubique. Même si nous avons observé une porosité plus importante pour les 

pastilles les plus riches en antimoine, cela n’a pas nui ç l’obtention de cibles ayant une bonne 

tenue mécanique utilisable pour les dépôts. 

 

Nous avons obtenu des films minces d’épaisseur comprise  entre 25 et 200 nm. Les 

films minces Ge2Sb2+xTe5 (x=0 ; 0,5 et 1) obtenus ont des compositions proches de celles 

visées avec un léger excès d’antimoine. Les analyses structurales ont montré que nous 

obtenions des films amorphes lorsque les épaisseurs étaient inférieures à 100 nm. Au-delà de 

cette épaisseur les films contiennent des cristallites Ge2Sb2Te5. Les analyses topologiques 

montrent que les films sont homogènes en surface et en épaisseur avec une rugosité qui a 

tendance à augmenter avec la teneur en antimoine. 

 

Une première série de mesures C-AFM a été réalisée sur les trois films préparés. Nous 

avons pu montrer que, dans tous les cas, il était possible d’écrire des marques lors d’un 

balayage du film par la pointe C-AFM alors qu’une tension de -5 V était appliquée. 

Les mesures topologiques indiquent clairement que les marques correspondent à un 

retrait de matière. Ce phénomène peut s’expliquer par une cristallisation de la phase 

Ge2Sb2Te5 lors du balayage. En mode C-AFM, elle se traduit par une zone plus conductrice. 

Cette écriture est irréversible dans le cas des films Ge2Sb2Te5 et Ge2Sb2,5Te5. Par contre, 

l’application d’une tension inverse de +6 V conduit à l’effacement de la zone marquée en 
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mode C-AFM pour le film Ge2Sb3Te5 : la zone marquée n’est plus conductrice. Toutefois le 

retrait de matière reste présent : la zone reste donc cristallisée. 

Cette ensemble de données et l’analyse bibliographique nous conduit à proposer le 

mécanisme suivant : 

La balayage à -5 V conduit à la cristallisation de Ge2Sb2Te5. Entre ces grains cristallisés, 

apparait une phase amorphe riche en antimoine. C’est cette phase qui change de façon 

réversible lors des balayages suivants. Selon la polarité utilisée, elle permet ou ne permet pas 

le passage de courant. Une étude plus approfondie sera nécessaire pour mieux comprendre les 

phénomènes mis en jeu. 
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 Dans ce mémoire, nous nous sommes intéressés aux verres chalcogénures qui 

peuvent trouver des applications dans le domaine des mémoires électriques, et plus 

particulièrement dans le domaine des dispositifs « PMC » à base de chalcogénure Ag-Ge-Se 

et des dispositifs à base de tellurure Ge2Sb2+xTe5 contenant un excès d’antimoine. 

 

La première partie du travail, de loin la plus importante, traite de l’étude des verres 

d’argent. Dans un premier temps, nous avons effectué une étude fondamentale des verres 

massifs Agx(Ge0,25Se0,75)100-x où 0 ≤ x ≤ 25 % at. Ag. Les images obtenues par microscopie à 

émission de champ et microscopie à force électrostatique sont en accord avec la présence 

d’une séparation de phase avec une phase riche en argent conductrice et une phase pauvre en 

argent non-conductrice. Un phénomène de percolation de la phase riche en argent permet de 

comprendre le saut de conductivité de huit ordres de grandeur, observé lorsque la teneur en 

argent atteint 10 % at. Ag.  

Les expériences de microscopie à force électrostatique (EFM) et de microscopie à force 

atomique conductrice (C-AFM) très complémentaires, ont permis une caractérisation 

électrique à l’échelle nanométrique et donc une caractérisation de chacune des phases 

présentes dans les verres chalcogénures hétérogènes. Les études par EFM, à travers un modèle 

simple de circuit électrique, montrent une augmentation relative de la permittivité de chaque 

phase avec l’augmentation de la teneur en argent dans les verres. D’un autre côté, les études 

par C-AFM permettent de montrer une augmentation de conductivité de la phase riche en 

argent au fur et à mesure que la teneur globale en argent dans les verres augmente, ce qui 

explique l’augmentation de conductivité des verres Ag-Ge-Se dans la région de haute 

conduction ionique (x > 8-10 % at. Ag) 

Les verres Ag-Ge-Se ont ensuite été caractérisés par spectroscopie Raman, infra-rouge 

et diffusion inélastique des neutrons. L’étude Raman a été effectuée avec un soin particulier 

dans le choix de la longueur d’onde de l’excitatrice et de la puissance du laser.  

Globalement l’étude spectroscopique permet de monter que l’introduction d’argent entraîne la 

dépolymérisation des chaînes Sen tandis que se forment des liaisons ioniques Ag-Se. Le 

nombre de tétraèdres GeSe4/2 partageant une arête diminue dans un même temps. Cette 

évolution implique un « assouplissement » de la structure. 

L’étude in situ en température des verres contenant 5 et 10 % at. Ag permet de mettre en 

évidence les « perturbations » structurales qui se produisent dans le verre lors de la transition 

vitreuse puis à plus haute température lors de la recristallisation du verre. En plus de la 

cristallisation de la phase Ag8GeSe6 nous avons pu observer la cristallisation des deux formes 
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du composé GeSe2 : α-GeSe2 (phase basse température) et β-GeSe2 (phase haute 

température). 

Les mesures in situ sous pression montrent que les chaînes séléniées sont affectées de façon 

partiellement irréversible. Sous l’effet de la pression elles s’étirent tandis que les tétraèdres 

GeSe4/2 plus rigides se distordent. Ces résultats sont plus marqués pour le verre contenant  

25 % at. Ag, plus fortement dépolymérisé que le verre à faible teneur en argent (5 % at. Ag). 

 

 Les mémoires électriques sont des dispositifs miniaturisés dans lesquels le matériau 

actif est déposé sous forme de films minces. Dans un second temps, nous avons donc effectué 

une étude des films minces Agx(GeySe1-y)100-x. L’élaboration des films est faite par co-

pulvérisation cathodique et photodiffusion de l’argent. Nous avons obtenu des résultats 

similaires en termes de composition et de morphologie que ceux obtenus pour des films 

élaborés par évaporation thermique. Une étude systématique de trois familles de films 

minces : Ag54(Ge0,13Se0,87)46, Ag41(Ge0,31Se0,69)59 et Ag33(Ge0,37Se0,63)67 permet de constater 

que la teneur de saturation en argent est d’autant plus importante que la teneur en sélénium est 

grande. Par contre, ces films présentent une plus forte hétérogénéité. Nous obtenons le 

meilleur compromis quantité d’argent-homogénéité pour une teneur intermédiaire en 

germanium (Ag41(Ge0,31Se0,69)59). Les mesures en spectroscopie Raman ont mis en évidence 

que la structure des films se modifie sous l’effet du laser si sa puissance est trop importante. 

Cette modification est due à la diffusion de l’argent hors de la zone analysée. Comme dans 

l’étude des massifs, la spectroscopie Raman met en évidence la dépolymérisation des chaînes 

séléniées au profit de la formation de liaisons ioniques Ag-Se. 

Pour mieux comprendre les mécanismes de commutation électrique au sein des films minces 

Ag-Ge-Se, nous avons effectué des essais de commutation par microscopie à force atomique 

conductrice sur deux types de structure : un film Ag41(Ge0,31Se0,69)59 obtenu par 

photodiffusion d’argent dans un film binaire GeySe1-y et une multi-couche comportant un film 

d’argent sur lequel est déposé un film Ge0,25Se0,75 (Ag/ Ge0,25Se0,75). La commutation 

électrique n’est observée que dans la multi-couche Ag/ Ge0,25Se0,75, ce qui confirme la 

nécessité d’un excès d’argent qui sert d’électrode active. Nous supposons que la conduction 

au sein des films et donc la commutation se produit par la formation et la dissolution aléatoire 

de chemins conducteurs d’argent de part et d’autre des électrodes. 
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 Dans la dernière partie de ce manuscrit, nous nous sommes intéressés aux films 

minces Ge2Sb2+xTe5 riches en antimoine et il avait déjà été démontré qu’ils pouvaient être 

utilisés dans le domaine des mémoires électriques. Nous avons choisi d’élaborer les films 

minces par pulvérisation cathodique. Il a donc fallu dans un premier temps élaborer des cibles 

de bonne tenue mécanique. L’élaboration par frittage flash a permis d’obtenir des cibles 

répondant à ce critère. Les films minces déposés à partir des cibles ont une composition 

proche de la composition visée, avec toujours un léger excès d’antimoine. Ces films minces 

sont amorphes si leur épaisseur est inférieure à 110 nm. Au-delà de cette épaisseur les films 

contiennent des cristallites de la phase cristalline Ge2Sb2Te5.  

La suite du  travail a porté sur l’étude de la commutation électrique au sein de ces films et 

plus particulièrement au sein du film le plus riche en antimoine (Ge2Sb3Te5) par microscopie 

à force atomique conductrice. Ces travaux préliminaires nous ont permis de confirmer la 

possibilité d’effectuer une commutation électrique par passage d’un état résistif à un état 

conducteur. Dans les conditions particulièrement de notre étude, la tension de lecture est de  

+4 V, la tension d’écriture est de -5 V et la tension d’effacement est +6 V. Les images en 

topologie après élaboration de la marque conductrice indiquent un retrait de matière 

compatible une cristallisation de la zone étudiée. L’effacement n’induisant aucun changement 

topologique, nous avons supposé que l’état cristallin est maintenu lors de l’effacement bien 

que la zone ne soit plus conductrice. Ces observations et les études bibliographiques nous ont 

conduits à proposer une hypothèse qui pourrait expliquer la commutation. Dans la zone 

balayée, le matériau est multiphasé avec des régions cristallisées Ge2Sb2Te5 et des régions 

amorphes riches en antimoine. Ce sont ces régions amorphes qui changeraient de façon 

réversible lors des étapes d’écriture et d’effacement. Selon la polarité utilisée, elle permettrait 

ou ne permettrait pas le passage du courant. 

Une étude plus approfondie est nécessaire pour mieux expliquer ce phénomène. 
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Annexe A-1 : Spectre Infra-Rouge du Polyéthylène 
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Figure 1 : Spectre Infra-Rouge du polyéthylène. 
 

Annexe A-2 : Spectre Raman de référence du Rubis 
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Figure 2 : Spectre Raman d’une bille de Rubis. 
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Annexe B-1 : Microsonde électronique 
 

L'analyse d'un échantillon par Sonde Electronique (EPMA : Electron Probe 

Microanalysis) permet de mesurer la composition. Elle s’appuie pour cela sur la mesure de 

l’intensité du rayonnement X caractéristique émis par un élément donné, dans des conditions 

particulières d'excitation. 

 

Castaing (1) a été le premier à établir les bases physiques de l'analyse quantitative en 

démontrant l'existence d'une relation entre cette intensité et la concentration de l'élément 

correspondant. Dans les 40 dernières années, la microanalyse a largement évolué. Si les bases 

physiques posées par Castaing sont sensiblement les mêmes, nous avons maintenant à notre 

disposition des moyens de calcul performants grâce au développement des calculateurs.  

Ces dernières années le développement de l’instrumentation (nouveaux cristaux 

analyseurs en WDS (Wave Dispersion spectre) et nouvelles diodes en EDS (energy dispersion 

spectre), canons à effet de champ et utilisation des faibles tensions d’accélération), a 

augmenté les possibilités d’analyse quantitative en EPMA. Utiliser ces nouvelles possibilités 

permet de réduire de manière importante les volumes analysés et donc de travailler sur des 

échelles sub-microniques, mais nécessite de bien connaître les conditions aux limites.  

De plus, l'utilisation de faibles tensions d’accélération, a comme conséquence, entre 

autres, de mesurer des raies de faible énergie et d'avoir de faibles taux d’excitation. Dans de 

telles conditions, un calcul précis de la distribution en profondeur du rayonnement X et de 

l’émission X primaire devient primordial. 

 

1- Eléments de base 

 

Les phénomènes physiques qui interviennent en microanalyse X par sonde électronique 

peuvent être résumés de la manière suivante: les électrons, focalisés sur l'échantillon, sont 

ralentis et diffusés au fur et à mesure de leur pénétration dans l'échantillon. Certains de ces 

électrons vont sortir de l'échantillon à la suite de processus élastiques; ce sont les électrons 

rétrodiffusés. Une partie de l'énergie perdue par les électrons à la suite des chocs inélastiques 

va servir à ioniser les atomes de la cible, et donc à générer un rayonnement X. L'intensité du 

rayonnement X primaire de l'élément analysé qui dépend du volume irradié est caractérisée 



Annexe B : Techniques expérimentales                                       Annexe B-1 : Microsonde électronique 

 212 

par sa distribution spatiale. Cette distribution, qui varie dans de grandes proportions suivant 

les conditions expérimentales et les matériaux analysés, est fonction de nombreux paramètres: 

- l'énergie initiale des électrons, 

- l'énergie d'excitation des raies considérées, 

- l'angle d'incidence du faisceau initial par rapport à l'échantillon, 

- la structure de l'échantillon (massif, couche mince, multicouches), 

- la composition de l'échantillon. 

Une partie de cette intensité primaire va être absorbée dans l'échantillon avant d'atteindre le 

spectromètre. L'intensité X primaire peut également être augmentée par fluorescence 

secondaire. 

Des phénomènes physiques complexes interviennent lorsque les électrons sont ralentis 

et diffusés. Il en va de même lorsque le rayonnement X participe à la fluorescence. Ces 

différents phénomènes peuvent, en principe, être calculés grâce aux lois physiques faisant 

intervenir les paramètres fondamentaux tels le nombre atomique, la masse atomique, etc… 

Mais ces lois sont souvent trop complexes pour être utilisées dans les cas concrets qui nous 

intéressent en microanalyse X. Les méthodes de quantification analytiques utilisent donc des 

expressions simplifiées, qui seront, soit des approximations des lois physiques de base, soit 

des ajustements sur des données obtenues à partir de ces lois physiques, soit encore des 

expressions totalement empiriques déduites des données expérimentales. Les expressions 

utilisées sont décrites dans un contexte restreint et leur justesse doit être vérifiée dans toute la 

gamme des applications proposées.  

 

2- Quantification des couches minces (méthodes analytiques) 

 

Castaing et Descamps en 1956 (2), ont été les premiers à poser le problème de la 

quantification des couches minces, et des multicouches en utilisant la méthode des traceurs. 

Ils ont effectué des mesures sur un échantillon multicouches pour connaître la distribution en 

profondeur du rayonnement X. Dans les méthodes de quantification des couches minces, le 

calcul de la distribution en profondeur du rayonnement X permet de quantifier les différentes 

couches de l'échantillon. Suivant le modèle et la procédure utilisés (Reuter (3), Cazaux et al. 
(4), Pouchou et Pichoir (5), Packwood et al. (6), Bastin et al. (7), August et al. (8), Merlet (9)), la 
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technique de quantification est plus ou moins facile à mettre en œuvre et plus ou moins juste. 

Pouchou et Pichoir (4), Packwood et al. (5), Bastin et al. (7), Merlet (9) ont chacun développé une 

méthode de quantification ayant pour point de départ leur modèle de φ ρ( )z  obtenu pour les 

échantillons massifs. 
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Figure 3 : Distribution en profondeur du rayonnement X (φ ρ( )z ) obtenue par la  méthode du 
traceur développée par Castaing et Descamps [2]. La distribution du rayonnement 
caractéristique de l'élément  B (traceur) dans une matrice A est donnée (après 
correction d'absorption)  par le rapport de l’intensité du rayonnement  de 
l'élément B dans le  système multicouche A-B-A  à celle dans le film mince 
autosupporté. 

 

Le principe de calcul d'une couche en surface, ou de plusieurs couches minces ayant une 

structure en sandwich est le suivant: l'intensité générée par l'élément B dans une couche mince 

(Figure 3) d'épaisseur massique (ρ ρz - zf+1 f ) à la profondeur massique ρzf  dans un substrat A 

est donnée par:  

                                                   Io C cst z d zfilm B B

z

z

f

f

=
+

∫. . ( ) .φ ρ ρ
ρ

ρ 1

                                   (1) 

φ ρ( )z B  est la distribution de l'élément B dans le système complexe composé du substrat 

A et de la couche mince F, cst est une constante et CB est la concentration de la couche B. 

L’hypothèse utilisée dans les méthodes de φ ρ( )z , est que cette distribution peut varier suivant 

l'épaisseur de la couche entre deux limites: les distributions du rayonnement B respectivement 

dans le composé massif A et dans le composé massif F. La justesse de la procédure sera 
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fonction de la justesse de la forme de la distribution et des paramètres qui décrivent cette 

distribution et ceci, en particulier, pour des couches de nombre atomique très différent. 

L'intensité émergente est donnée, en tenant compte de l'absorption dans le substrat A et de 

l'absorption dans la couche B par: 

I C cst ec z z ec z z d zfilm
e

B
B

A

F B
B

F

F
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f

f
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
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

 −

+

∫. .exp( cos ( )( ). ( ) .exp( cos ( )).µ
ρ θ ρ φ ρ µ

ρ θ ρ ρ ρ
ρ

ρ 1

soit:    I C cst z z z d zfilm
e

B B
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B
F

F B B
F

z

z

f

f

= − − −
+

∫. .exp( ( ) ). ( ) .exp( ).χ χ ρ φ ρ χ ρ ρ
ρ

ρ 1

                               (2) 

µ/ρ = coefficient d’absorption massique. 

Dans le cas général de plusieurs couches minces disposées en sandwich, il faut tenir 

compte de l'absorption des différentes couches ∆zk
 qui recouvrent la couche F. 
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Par exemple, en utilisant le modèle en double gaussienne (9), l'intensité mesurée pour 

l'élément B dans une couche mince F d'épaisseur massique (ρ ρz - zf+1 f ) à la profondeur 

massique ρzf  est simplement donnée par: 
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avec δ ρ ζχ= −zm B
F / 2 , ( )c zB

F
m B

F= −ζ χ ρ χ/ 2
2 , dans lequel  [ ]ζ ρ φ φ= zm m/ ln( / ( )

.
0

0 5 , ou 

ζ ρ ρ= −0 46598. ( )z zX m  si le film est situé  respectivement dans la première ou dans la seconde 

gaussienne(1). Le système obtenu n’est guère plus complexe que dans le cas d'un échantillon 

massif. 

 

3- Appareillage  
 

Une microsonde électronique, comme un microscope électronique à balayage, est 

constituée d’un canon à électrons, d’une colonne électronique destinée à réduire le diamètre de la 

sonde électronique au niveau de l’échantillon, d’un dispositif interne de balayage du faisceau 

électronique, de détecteurs pour le rayonnement X, éventuellement d’autres détecteurs (électrons, 

photons visibles), et aussi d’un microscope optique (Figure 5). 
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Figure 4 : Schéma d’une microsonde WDS 
 

Le canon à électrons utilise le plus souvent l’effet thermoélectronique, ce qui correspond 

tout simplement à un fil de tungstène en pointe (le filament) qui est chauffé par effet Joule à une 

température de 2700°K. Les électrons émis par le filament sont accélérés par le champ électrique 

qui règne entre le filament (polarisé négativement) et l’anode reliée à la masse. Ce champ 

électrique correspond à la tension d’accélération des électrons.  

La colonne électronique est constituée de plusieurs lentilles électromagnétiques, dont le but est à 

la fois d’obtenir sur l’échantillon un faisceau focalisé de faible diamètre et d’ajuster l’intensité du 

faisceau primaire en fonction des besoins. 
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Annexe B-2 : Frittage flash ou Spark Plasma Sintering  
 

La méthode de frittage flash ou Spark Plasma Sintering (SPS) est un procédé similaire 

au pressage à chaud conventionnel car les précurseurs (généralement sans adjuvant de 

frittage) sont également introduits dans une enceinte permettant d’appliquer une pression 

uniaxiale lors du frittage. Dans la grande majorité des cas, cette enceinte est constituée d’une 

chemise et de pistons en graphite (Figure 5) mais elle peut également être en acier ou en 

carbure ultradur (de type WC-Co). L’usage de graphite spécifique pour les chemises permet 

d’atteindre des températures de consolidation de l’ordre de 2000 °C et des pressions 

uniaxiales pouvant aller jusqu’à 200 MPa. En revanche, l’usage de matrices en acier ou en 

carbure limite les températures de frittage à respectivement 500 °C et 700 °C. Le frittage est 

généralement effectué sous vide secondaire, mais il peut également l’être sous atmosphère 

neutre (argon, azote...), réductrice (hydrogène), voire sous atmosphère oxydante mais dans ce 

dernier cas, le graphite est à proscrire. La différence majeure entre le pressage à chaud 

conventionnel et le frittage flash réside dans le fait que la source de chaleur n’est pas externe 

mais qu’un courant électrique (continu, continu pulsé ou alternatif) appliqué via des 

électrodes passe à travers l’enceinte de pressage conductrice, et également dans les cas 

appropriés à travers l’échantillon. Dans la plupart des machines SPS, des séries de trains 

d’impulsions de courant continu (impulsions d’une durée de 3 ms) entrecoupés de temps 

morts d’intensité et de tension variables sont appliquées de manière à atteindre la température 

de frittage désirée. L’enceinte elle-même agit donc en tant que source de chauffage, de 

température élevées (jusqu’à 600 °C/min et plus) et assure un bon transfert de la chaleur à 

l’échantillon. W. Chen et al. (1) font remarquer que les impulsions n’ont pas toujours la même 

intensité mais pour une température donnée (soit à puissance dissipée constante), les valeurs 

maximales de la tension et de l’intensité augmentent lorsque l’on diminue le nombre 

d’impulsions dans la séquence alors que la valeur efficace reste constante. Ce procédé est 

maintenant utilisé inductriellement pour produire de petits objets de forme simple mais 

également des pièces de forme complexe et de diamètre important (~ 500 mm). Sur les 

systèmes courants, une pression uniaxiale est appliquée mais dans certains cas, une pression 

pseudo-isostatique peut être appliquée lorsque les objets sont enrobés dans un milieu 

conducteur, ce qui permet de transmettre la pression (2). Ainsi, des objets frittés de très grande 

compacité ont pu être obtenus (sans ajout ni additif facilitant le frittage) pour des températures 

plus faibles (quelques centaines de degrés moins élevées) et surtout des temps de frittage 
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significativement plus courts (quelques minutes) que lors de l’utilisation de méthodes 

conventionnelles. Les inventeurs de ce procédé ont attribué ces capacités de frittage à la 

production d’un arc ou d’une décharge plasma entre les grains de particules, d’où le nom de la 

technique (3-4). Ainsi, au début du traitement, l’arc et/ou le plasma généré lors de la décharge 

nettoie la surface des grains de toute substance adsorbée. De fait, une augmentation de la 

diffusion dans les joints de grains est attendue car la surface des grains est rendue fortement 

active, ce qui favorise le transfert de matière et facilite ainsi le frittage et le grossissement des 

grains (5). Munir et al. ont pour leur part proposé un autre mécanisme : comme la génération 

d’étincelles ou celle d’un plasma n’ont pas réellement été prouvées, seule l’application d’un 

champ électrique est à l’origine de cette densification plus rapide (6). Une troisième voie 

s’élève également, indiquant que la technique SPS n’apporte rien de plus par rapport aux 

méthodes de mise en forme conventionnelles (7-8). Ces auteurs indiquent que l’accroissement 

de la cinétique de frittage peut aisément s’expliquer par une pression exercée plus élevée que 

pour les méthodes conventionnelles et/ou que la température de frittage indiquée est sous-

estimée car mesurée par thermocouple ou pyrométrie optique à la surface de la chemise en 

graphite et non pas au niveau de l’échantillon. À ce jour, aucune étude ne permet de trancher 

entre ces différentes hypothèses et tout reste à faire au niveau de la compréhension des 

mécanismes de frittage mis en jeu lors de la compaction de matériaux par cette technique. En 

tout état de cause, de nombreux matériaux ont été frittés par cette méthode SPS et dans la 

plupart des cas avec des cycles bien plus brefs que pour les techniques conventionnelles de 

mise en forme. 

 

 
 

Figure 5 : Principe du frittage flash (9). 
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Annexe B-3 :  Microscopie en champ proche 
 

Nous allons aborder le principe des différentes microscopies en champ proche utilisé 

lors de notre étude : microscopie à force atomique (AFM), microscopie à force électrostatique 

(EFM) et microscopie à force atomique conductrice (C-AFM). 

 

I- Microscopie à force atomique 

 

Le principe du microscope à force atomique (AFM) est basé sur l'interaction avec une 

surface d'une pointe sonde, idéalement atomique, fixée à un micro-levier flexible de raideur k 

(cantilever). La pointe balaye la surface, et les forces d'interaction, proportionnelles à la 

déflexion, sont suivies par un système de détection de la déflexion du micro-levier. Un 

asservissement permet d'éloigner ou de rapprocher la surface de la pointe pour contrôler la 

force exercée par la pointe sur l'échantillon, et donc d'imaginer la topographie de la surface: il 

est possible de fonctionner avec des forces répulsives (non-contact) ou attractives (contact). 

 

Dans le mode le plus ancien (contact), une pointe ultrafine supportée à l’extrémité 

d’un levier souple encastré (cantilever) est amenée au contact de la surface. Un système, 

constitué d’un faisceau laser focalisé sur l’extrémité du levier et d’une photodiode à 

quadrants, permet la mesure de la déflexion de celui-ci. Grâce à un système piézoélectrique il 

est effectué un balayage parallèlement à la surface, les variations de différence de tension 

entre les quadrants de la photodiode permettent de mesurer les variations de déflexion et de 

torsion du levier. Un asservissement en déflexion équivaut donc, pour un matériau donné, à 

un asservissement en hauteur de la pointe qui est ajustée grâce à un système piézoélectrique 

(Figure 6). La force d’interaction pointe-surface se déduit de la déflexion verticale « d » par la 

loi de Hooke F= k.d, où k est la raideur du levier. L’utilisation de leviers avec des constantes 

de raideurs variées permet d’adapter la sonde au type d’échantillon exploré. 
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Figure 6 : Schéma d’un microscope à force atomique. 
 

Pour éviter la déformation ou la dégradation des surfaces molles (polymères, matières 

biologiques, etc…) induites par les forces de frottement en mode contact, des modes oscillants 

ont été développés. Grâce à un bimorphe piézoélectrique, le levier est soumis à une vibration 

proche de la fréquence de résonance de celui-ci. En présence de la surface, cette vibration 

subit des variations d’amplitude et de phase donnant accès à la topologie mais aussi à des 

propriétés locales (élasticité, viscoélasticité, forces d’adhésion, attractives…) et donc à autant 

de modes d’imageries. Ces modes oscillants se déclinent largement et permettent de faire 

varier les interactions du mode « contact intermittent » (tapping) aux modes « non-contact ». 

Il est nécessaire de prévoir une bonne isolation du son et des vibrations. La résolution latérale 

est déterminée par le pas du balayage et/ou le rayon de courbure de la pointe. Typiquement à 

l’air et dans les liquides (eau, solvant …) la résolution est de l’ordre de 10 nm soit l’échelle 

moléculaire. L’amplitude balayée est comprise entre quelques nanomètres et plusieurs 

dizaines de micromètres.  

 

La longueur des leviers est comprise entre 100 et 200 µm, la largeur de 10 à 30 µm et 

l’épaisseur inférieure au µm. En non-contact, ils sont en silicium avec des pointes de forme 

conique, des fréquences de résonance allant de 100 à 400 kHz et des constantes de raideurs 

comprises entre 10 et 100 N/m. En contact, les plus courants sont en nitrure de silicium, avec 
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des pointes de forme pyramidale et des constantes de raideurs comprises entre 0.01 et 0.3 

N/m. L'apex de la pyramide supportée par le cantilever est bien entendu un paramètre 

important. La raideur et la fréquence de résonance du cantilever sont deux paramètres auquel 

l'expérimentateur prêtera attention en fonction de l'échantillon à étudier. Il s'agit, à chaque 

fois, d'un compromis entre sensibilité et bruit. 

 

Par contre, l’AFM est une méthode dont la pointe de mesure touche le matériau 

analysé et peut l’altérée.  

 

II- Microscopie à force électrostatique 

 

 La microscopie à force électrostatique (EFM) permet de mesurer quantitativement le 

gradient de force électrostatique (interaction entre pointe et l’échantillon) à partir de la 

variation de fréquence de l’oscillateur (levier+pointe). Le décalage de la fréquence de 

résonnance (∆f) est directement proportionnel au gradient de force d’interaction. 

En considérant l’approximation que l’équation de mouvement de l’oscillateur est linéaire, 

f(D,t) = F(D+∆z), dans le cas simplifié correspondant à un mouvement de la pointe plongée 

dans un potentiel  : 

                                               z + 2βz + ω2
0z = γcosωt + 

F(D+z)
m                                         (1) 

où β est un terme d’amortissement. 

Nous pouvons simplifier la description de l’opération du mode de résonance linéaire qui 

correspond à l’interaction non dissipative, avec une faible amplitude d’oscillation et z << D. 

L’interaction du premier ordre en z est développée en considérant le gradient de force 

électrique (
∂Felect

∂z  ) dans une position centrale d’oscillation. 

                                         z + 2.β.z + ω2
0.z = γ.cosωt + 

F(D)
m  + 

1
m 
∂Felect

∂z  z                    (2) 

Le terme constant produit un changement de la position d’équilibre de la pointe qui est en 

général négligeable en comparaison avec l’amplitude d’oscillation. Nous obtenons l’équation 

suivante, écrite en fonction de la nouvelle position d’équilibre : 

                                                  z + 2.β.z + (ω2
0 - 

1
m 
∂Felect

∂z  )z = γ.cosωt                          (3) 

Correspondant à un oscillateur harmonique avec la fréquence de résonnance ω’0 : 

                                                         ω’0
2 = ω0

2(1 - 
1
k 
∂Felect

∂z  )                                           (4) 

¨ 

¨ 

¨ 
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et donc                                                    ∆f = - 
f0

2.k 
∂Felect

∂z                                                    (5) 

 

Les forces attractives réduisent la fréquence de résonnance du levier tandis que les 

forces répulsives augmentent la fréquence de résonnance. Une comparaison de ces forces 

additives est montrée Figure 7.  

 

a)  

b)  

Figure 7 : a) Réponses d’une forces attractives et b) réponses d’une force répulsive. 
 

Le mode de microscopie à force électrostatique utilise les procédures « interleave » ou 

« lift ». Ce système peut être utilisé pour la modulation de fréquence ou détection de phase. 

Chaque technique de mesure à champ électrique est basée sur un mode de mesure « lift » à 

deux passages. Le mode « lift » permet d’imager les interactions électrostatiques en 

minimisant l’influence de la topographie. Les mesures sont effectuées avec deux passages 

(chaque passage consiste à un aller puis un retour). Lors du premier passage, les données 

topologiques sont faites en mode « Tapping ». La pointe est ensuite portée à la hauteur finale 

de numérisation. Le second passage est effectué en maintenant la séparation constante entre la 

pointe et la surface de l’échantillon tout en appliquant une tension à la pointe (Figure 8).  
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Figure 8 : Schéma du mode « lift »  
1- Balayage topologique en mode « Tapping »  
2- Augmentation de la distance entre la pointe et la surface de l’échantillon  
3- Balayage en mode « lift » qui suit la topologie en maintenant constante la 
distance entre la distance entre la pointe et l’échantillon et mesure les influences 
électriques. 

 

Les caractéristiques topologiques apparaissent sur les images en mode « lift » car les 

gradients de force locale sont influencés par la structure de la surface. Les images à champ 

électrique mesurées par la détection de fréquence montrent souvent des contrastes similaires à 

ceux de la topologie. L’application d’une tension à travers la pointe permet une meilleure 

qualité de l’image car cela va augmenter les variations des gradients de force. 

 

III- Microscopie à force atomique conductrice 

 

La microscopie à force atomique conductrice (C-AFM) est une méthode de 

microscopie à force atomique où la pointe est conductrice sous l’application d’une tension.  

 

 

Figure 9 : Schéma d’un microscope a force atomique conductrice (C-AFM). 
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Il est mesuré le courant qui passe à travers l’échantillon lors de l’application d’une 

tension entre la pointe et l’échantillon. La pointe balaye l’échantillon en mode contact et 

image la topologie, un amplificateur linéaire dans une gamme 1 pA à 1 µA mesure le courant 

qui passe à travers l’échantillon. Les images topologique et de courant sont mesurées 

simultanément permettant une corrélation directe de la localisation de l’échantillon avec les 

propriétés électriques. Les images en courant sont représentées en contraste de courant qui 

varie selon les propriétés de l’échantillon et de la tension appliquée. 

Les courants négatifs lorsqu’on applique une tension négative sont en couleur sombre 

et inversement les courants positives sont en couleur clairs, selon loi d’Ohm : U = R.I. 

Le C-AFM est très utilisé pour mesurer des films possédant une forte résistivité 

(courant de fuite dans des oxydes fins par exemple). 
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Annexe B-4 : Pulvérisation cathodique 
 
 

I- Principe de la pulvérisation cathodique 
 

La pulvérisation cathodique consiste à créer un plasma, dont les ions vont frapper une 

cible constituée du matériau à pulvériser. Grâce à leur vitesse et énergie élevées, les atomes 

sont éjectés de la cible constituant la cathode et se déposent sur le substrat situé au niveau de 

l’anode. 

 

Pour créer le plasma, un vide secondaire est créé dans l’enceinte du bâti de 

pulvérisation cathodique. Après obtention du vide secondaire, un gaz plasmagène, l’argon, est 

introduit dans l’enceinte et une tension continue ou haute fréquence est appliquée. Une 

décharge électrique se produit alors, conduisant à l’ionisation du gaz et donc à la création du 

plasma. Les ions positifs, Ar+, sont extraits de ce plasma par la tension continue négative 

appliquée à la cathode, constituée par la cible. En raison de la différence de vitesse entre les 

ions et les électrons, un espace sombre appelé gaine se crée autour de la cathode. Entre les 

parois de cet espace, il existe un champ électrique important qui accélère les ions se dirigeant 

vers la cathode. Les ions bombardent alors la cible, ce qui s’accompagne de l’éjection des 

atomes de la cible et de la création d’électrons secondaires. Ces électrons vont alors être 

accélérés par le champ électrique de l’espace sombre et entrer dans le plasma qu’ils vont 

entretenir par des collisions avec les atomes d’argon. 

 

Il existe trois principaux types de pulvérisation qui dépendent du champ électrique 

appliqué : la pulvérisation diode à courant continu, la pulvérisation haute fréquence (radio-

fréquence) et la pulvérisation à cathode magnétron. Dans notre cas, le procédé de 

pulvérisation cathodique RF a été choisi pour l’élaboration des films minces Ge2Sb2+xTe5 

(x=0 ; 0,5 et 1). 

 

� Pulvérisation cathodique radio-fréquence (RF) 

 

La pulvérisation radio-fréquence permet d’élaborer avec le même appareillage des 

films minces conducteurs, isolants ou semi-conducteurs. L’intérêt de la radio-fréquence est 

qu’une autopolarisation négative se développe sur la surface isolante en contact avec le 
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plasma grâce à la différence de mobilité entre les ions et les électrons. La cible isolante se 

comporte alors comme un condensateur entre les deux électrodes et il n’y a pas de 

composante continue dans les courants d’ions et d’électrons. A la fréquence utilisée (13,56 

MHz) les ions contrairement aux électrons ne peuvent pas suivre les variations temporelles du 

potentiel en raison de leur masse. Le phénomène peut alors être représenté par un nuage 

d’électrons se déplaçant d’une électrode à une autre au sein d’un milieu d’ions peu mobiles. 

L’électrode porte-cible se comportant comme un condensateur, elle se charge négativement si 

la cible est isolante en raison du courant d’électrons. Cette charge sera le potentiel 

d’ionisation de la cible. 

 

II- Paramètres influençant le dépôt 
 

Différents paramètres de dépôt permettent de contrôler la qualité du film mince obtenu 

par pulvérisation cathodique. 

La distance cible-substrat influe sur la vitesse de dépôt. Une distance trop petite 

augmente les irrégularités à la surface. Une distance trop grande entraîne la diminution de la 

vitesse du dépôt. 

 La puissance appliquée a une incidence sur la vitesse de dépôt. Plus la puissance est 

élevée plus l’épaisseur du film déposée par unité de temps est grande. Les verres 

chalcogénures présentent une faible conductivité thermique. Ils évacuent mal l’échauffement 

résultant de la pulvérisation par les ions argon ce qui peut conduire à la détérioration de la 

cible. Il a été montré qu’une utilisation fréquente d’une puissance supérieure à 30 W 

conduisait à briser la cible. 

 La pression d’argon dans l’enceinte est déterminée par le débit d’argon injecté. Cette 

pression permet de modifier la vitesse de dépôt. Ses variations sont limitées au cours du dépôt 

car elles jouent sur la stabilité du plasma. 

 Il est indispensable avant tout dépôt, d’effectuer un « décapage » de la cible afin d’en 

éliminer les impuretés superficielles. Le décapage de la cible consiste à maintenir un cache 

devant le substrat pendant la phase de « nettoyage ». 

 Les dépôts dégradent et peuvent modifier superficiellement la composition de la cible. 

Pour éviter ces problèmes il est nécessaire de polir la cible avant chaque dépôt. 

 L’ajustement du temps de dépôt permet de contrôler l’épaisseur des films. 
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_________________________________________________________________________________ 
RESUME  
 

Ce travail s’inscrit dans l’étude de matériaux chalcogénures susceptibles d’être utilisés dans le 
développement de mémoires électriques. Notre but était d’apporter un éclairage sur les matériaux et sur les 
mécanismes susceptibles d’expliquer les commutations électriques en leur sein. Nous ne nous sommes pas 
intéressés aux phénomènes de changement de phase cristallisé/amorphe intervenant, par exemple, dans le 
matériau stœchiométrique Ge2Sb2Te5 et à la base du développement des mémoires PC-RAM (Phase Change 
Random Access Memory). Nous nous sommes plutôt concentrés sur les phénomènes de commutation électrique 
pouvant être utilisés dans le développement de mémoires R-RAM (Resistive-Random Access Memory). Deux 
types de matériaux ont été étudiés : les matériaux Ag-Ge-Se sélectionnés pour le développement de « cellules à 
métallisation programmable » et les matériaux Ge2Sb2+xTe5 contenant un excès d’antimoine. 

Dans le premier cas, nous avons d’abord réalisé une étude fondamentale du matériau actif  
Agx(GeySe1-y)100-x sous forme de verre massif et de film mince. La microscopie en champ proche et la 
spectroscopie Raman ont été les techniques d’analyse de choix au cours de cette étude. Puis nous avons procédé 
à une étude de la commutation électrique au sein des films minces par une méthode originale : la microscopie à 
force atomique conductrice. Cette même technique nous a permis d’étudier les phénomènes de commutation 
électrique dans des films minces préparés par pulvérisation cathodique de cibles Ge2Sb2+xTe5 contenant un excès 
d’antimoine (x = 0.25, 0.5, 1). 
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