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Introduction

L’énergie photovoltaique suscite l'intérét de bien des domaines. En effet, cette source d’énergie présente
I’avantage d’étre adaptée aux applications nomades pour des appareils tels que les téléphones portables, les lecteurs
multimédia ou encore les ordinateurs portables. Dans cette optique d’intégration et de développement de mi-
crosources d’énergie pour des applications nomades, ST Microelectronics et la Region Centre ont apporté leur

soutien & ce projet de thése.

Les technologies impliquées dans la conception des cellules photovoltaiques commercialisées a I’heure actuelle
reposent principalement sur 'utilisation de silicium mono- et polycristallin (87% du marché en 2008). Par ailleurs,
les principaux enjeux technologiques et économiques de ces cellules sont la réduction des cotits liés & la matiére
(wafer de silicium) et I"augmentation du rendement de conversion. Ce dernier est rapporté au maximum a 24,7 %
pour du silicium monocristallin (sc-Si) [1], valeur proche de la limite calculée par Schokley-Queisser pour le silicium.
Les autres filiéres technologiques font intervenir des jonctions simples p —n ou p — ¢ — n en couches minces consti-
tuées de silicium amorphe (a-Si), de CdTe ou de Cu(InGa)Se, (CIS ou CIGS) et atteignent des rendements de 12
a 20%. Finalement, c’est avec un rendement record de 41 % que les triples jonctions GalnP/GalnAs/Ge émergent
[2]. Cependant, cette technologie reste aujourd’hui limitée aux applications du domaine spatial fait de leur cott de

fabrication élevé.

La plupart de ces systémes nécessitent une couche conductrice et transparente en face avant des cellules, afin
de disposer d’'un contact ohmique. La qualité structurale et les propriétés optiques et électroniques de cet oxyde
transparent conducteur (TCO : transparent conducting oxide) sont fortement liées aux performances de la jonction
sous-jacente. Actuellement I'ITO, oxyde d’indium et d’étain, est utilisé sur la majorité des cellules commerciales.

Cependant, le cotit élevé de 'indium et sa rareté activent les recherches sur d’autres matériaux alternatifs.

Les composés & base d’oxyde sont présents dans diverses applications et leurs propriétés innovantes et variées
expliquent la recherche active et dynamique réalisée sur ces matériaux. En effet, ces matériaux peuvent avoir des
propriétés trés différentes en fonction de leur structure cristalline et de la nature de la liaison oxygéne-cation. Ces
composés peuvent étre métalliques (SrRuOs3 [3]), supraconducteurs (YBa,CusOr.x [4]) ou & la fois transparents
et semiconducteurs de type n (TiO4 [5], ZnO, ITO [6]) et de type p (CuAlOs [7], StCus04 [§], LnCuOCh (avec
Ln=lanthanides et Ch=S ou Se)) [9]. Le dopage de certains oxydes (ZnO, TiO,, CuO-) par des métaux de tran-
sitions méne ainsi & des propriétés magnétiques et électriques utiles dans les applications d’électronique de spin
[10, 11] et d’électronique transparente [12, 13, 7]. Les matrices d’oxyde & grand gap (ZnO, TiO,) sont également
envisagées dans le cadre d’applications optoélectroniques [14, 15, 16] et pour la conversion de photons pour le photo-
voltaique [17]. Les propriétés innovantes des phases d’oxyde sont généralement obtenues grice aux modifications de
la structure et de la microstructure, de la composition en oxygéne et par une insertion de dopant comme en attestent

les propriétés électrooptiques des T’C'Os [5] ou encore les transitions métal-semiconducteur (TMS) [18, 19, 20].
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De nombreuses méthodes de dépot classique telles que 1’épitaxie par jet moléculaire (Molecular Beam Epitaxy:
M BE), la pulvérisation cathodique, le dépot en phase vapeur (chemical vapor deposition: CV D) ou 'ablation laser
pulsée (en anglais Pulsed laser deposition: PLD) et nouvelle comme 'ablation par faisceau d’électrons (Pulsed Elec-
tron Deposition: PED) peuvent étre utilisées pour faire croitre des films d’oxydes aux propriétés innovantes. En
particulier, la PLD est une méthode de dépdt adéquate pour la prospection de nouvelles propriétés car elle permet
Pobtention de film de trés bonne qualité cristalline (couche orientée voire épitaxiée) tout en contrdlant la vitesse
de croissance, la microstructure, la stoechiométrie en oxygéne et le taux de dopage. La démocratisation de cette
méthode est intervenue lors de la découverte d’oxyde supraconducteur & haute température critique [4]. Les pro-
grés techniques réalisés sur la PLD [21] depuis cette découverte permettent désormais de faire croitre des films
épitaxiés sur des substrats monocristallins et de rechercher les propriétés innovantes de matériaux de composition
complexe. Il est ainsi aisé de déterminer 1’épaisseur limite d’apparition des propriétés fonctionnelles d’un film mince

[22], d’améliorer les propriétés désirées a partir de la direction de croissance des films ou encore de faire croitre des

hétérostructures épitaxiées [23].

Le premier TCO de type p CuAlO, a été découvert et synthétisé par PLD en 1997 [7]. Des efforts ont été
réalisés a la suite de cette découverte afin de créer de nouveaux p — T'COs avec des propriétés équivalentes aux
n — TCOs. L’amélioration des propriétés optiques et électroniques et la découverte de nouveaux TCOs de type
n [5] et p [24, 25, 26, 27| fut réalisée grace a la croissance d’oxydes sous-steechiométriques et dopés. Dés lors, des
dispositifs utilisant des jonctions p — n transparentes ont initié une nouvelle génération de technologie électronique
appelée "électronique transparente” [28, 29]. La figure 1 représente les différents TCOs et les applications élaborées

et envisagées a partir de ces TCOs.

[
i

Applications

n-TCOs

p-TCOs Electrode transparente

Monopolaire
(LaCu0S,SrCu,0,) /

I
I

/' Heterojonction p-n

Bipolaire .
Culn0,Zno UV-LED, cellules solaires

p-TCO amorphe " Homojonction p-n

Diode PN amorphe

figure 1: Les différents types de TCOs et dispositifs électroniques transparents

Le systéme Ti-O présente de nombreux polymorphes thermodynamiquement stables: les phases les plus connues,
anatase et rutile, ont déja été obtenues sous forme de couche mince par PLD et il a été montré que des sous stoe-
chiométries en oxygeéne pouvant atteindre 25% étaient réalisables tout en conservant la structure de anatase ou du
rutile [30, 31]. Dans la littérature, les propriétés électrooptiques mesurées sur les films d’oxyde de titane déficitaire
en oxygene et dopés niobium permettent de classer le matériau en tant que n —TCO [5]. L’élément niobium ajouté
en faible quantité améliore la conductivité intrinséque de la phase anatase sous stoechiométrique. Cependant, le role
de la sous steechiométrie et de la valence mixte Ti®t et Ti** est encore mal défini et peu étudié dans la littérature
[32]. Ce manque d’informations concernant le réle des lacunes d’oxygeéne a été I’élément déclencheur de notre étude.

Au cours de ce projet, la croissance et I’analyse structurale des films minces de composition TiOy (1.45 < x < 1.95)
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dopés niobium et non dopés ont mis en évidence des propriétés structurales inédites. Les films obtenus présentent
des propriétés de conduction innovantes, parmi lesquelles une transition métal-semiconducteur (TMS) et la mise en
évidence d’un nouvel oxyde transparent conducteur de type p. Cette découverte aura été par ailleurs valorisée via

la conception d’une homojonction p — n.

La suite de I'étude concerne 1’évaluation d’'un concept de troisiéme génération pour I’amélioration du rendement
des cellules PV: la conversion de photon de grande énergie. Le désaccord spectral du matériau silicium par rapport
au spectre solaire est a I'origine du faible rendement des cellules PVs silicium. De ce fait, 75 % de I’énergie du spectre
solaire n’est pas convertie en électricité. Les principes de génération de multiples excitons (MEG) ou la conversion
de photons de haute (Downconversion: DC) et basse énergie (Upconversion:UC) visent a faire correspondre les
parties hautement énergétiques (A < 550 nm) et faiblement énergétiques (A > 1100 nm) du spectre solaire incident
a la zone la plus absorbante du matériau (550 < A < 1100 nm) (fig 2). Les études théoriques prenant en compte
ces principes de conversion prévoient I’amélioration du rendement des cellules au dela de la valeur limite de 31%
prévue par Schokley-Queisser [33, 34, 35, 36].

Plusieurs technologies sont envisagées pour réaliser cette conversion telles que les quantum dots (création de
plusieurs paires électrons-trous a partir d’un photon de grande énergie) [37] ou la conversion de photons & partir
d’ions terres rares Ln3*[38]. L’insertion d’une couche de conversion de photon a ’avant et /ou a I’arriére de la cellule
conventionnelle silicium permettrait 'augmentation du rendement des cellules par une limitation des processus de
pertes par recombinaison et une absorption plus importante du rayonnement solaire. Le réle de la couche de
conversion est de fournir & la jonction p — n sous-jacente, des photons dont 1’énergie est légérement supérieure a la

valeur du gap du silicium (Eg—1,1 eV, A = 1100 nm).
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figure 2: Spectre AM 1.5 illustrant la part du spectre solaire couramment absorbée par une cellule silicium
classique (partie grise) et les parties du spectre pouvant participer a la conversion de photons par le processus
d’UC (hachure horizontale) et de DC (hachure oblique)

Ces travaux théoriques ont encouragé les recherches dans le domaine de la conversion de photon UV-Visible —PIR.
Les valeurs d’efficacité de conversion de photon (EQE) obtenues pour les codopages d’ions Ln 3T prévoient la création
de plusieurs photons d’énergie supérieure a la valeur du gap du silicium a partir d’un photon UV-Visible [39, 40, 41].

Cependant, les dopants Ln®* ont un faible pouvoir absorbant et il est nécessaire d’insérer ces codopages Ln3* dans
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une matrice hote adaptée.

La matrice d’oxyde de titane satisfait les conditions nécessaires pour étre utilisée en tant que matrice hote.
L’oxyde de titane est connu pour étre un oxyde a grand gap (3,0-3,2 V). Cette caractéristique lui procure a la fois
une forte absorption dans le domaine des UVs (Agps < 413 — 392 nm) et une haute transparence dans le visible et
le proche infrarouge. Le transfert d’énergie de la matrice oxyde de titane vers les ions Ln®* a été confirmé pour
certains ions tels que I'europium (Eu®*t), le néodyme (Nd3T), U'ytterbium (Yb3*") insérés dans une matrice biphasée
rutile/anatase [42] et parfois pour les polymorphes anatase et rutile [43, 44]. Par ailleurs, le niveau de défaut de
I'oxyde de titane a été évalué a 22000-19000 ¢~ ! et correspond aux niveaux d’énergies excités utilisés pour réaliser
le processus de downconversion (DC) vers les ions Yb?*. Cette matrice est donc potentiellement un sensibilisateur
de l'ion Yb3*, a Iinstar des ions praséodyme (Pr®"), thulium (Tm3") ou terbium (Th3"). De plus, la fréquence
de coupure des phonons est suffisamment basse (ww, < 815 em™!) pour espérer obtenir un taux de recombinaison
radiatif élevé (émission d'un photon) par rapport au taux de recombinaison non radiatif (ex: perte d’énergie par
relaxation multiphonons). Enfin, TiO, montre une dégradation minimale de la part des photons de haute énergie du

fait de sa grande stabilité chimique. 11 est d’ailleurs déja utilisé en tant que couche antireflet sur les panneaux solaires.

Ces divers points nous ont amené & étudier les propriétés structurales et électrooptiques des matrices d’oxydes
de titane non dopées et dopées par des éléments lanthanides Ln®T. Les propriétés structurales et optiques et la
corrélation structure/transfert d’énergie matrice—In®" ont été mises en évidence dans le cadre de cette étude. Les
paramétres influents sur la quantité de photoluminescence émise par les couches de conversion dopées Ln 3+ a partir
de I’excitation de la matrice hote a A = 364nm tel que la structure, la microstructure et le taux de dopant ont

permis de déterminer le film le plus adapté pour la conversion de photon UV —PIR.

Les travaux de thése exposés dans ce manuscrit seront organisés suivant cing chapitres. Un premier chapitre
intitulé Contexte et état de 'art présentera les propriétés de I'oxyde de titane, les thémes relatifs & ’électronique
transparente et & la conversion de photon a partir d’ions Ln3". Le chapitre Matériels et méthodes présentera les
procédures utilisées pour faire croitre les films minces d’oxyde et les principaux dispositifs mis en oeuvre lors de ces
travaux pour déterminer les propriétés structurales, électriques, optiques et spectroscopiques des couches minces
obtenues.

L’étude des structures et de la composition des couches minces d’oxyde de titane déposées sur les substrats de
Si (100), SiO2 (1,2 pm)/Si(100), SrTiO3 (100), LaAlOy (100) et Aly, O3 (00.1) et (1-102) en fonction de la pression
d’oxygéne réalisées en collaboration scientifique avec Jacques Perriére (INSP - CNRS/Paris VI) et Wilfried Seiler
(PIMM - CNRS/ENSAM - Paris) seront présentées dans le troisiéme chapitre intitulé Croissance de films minces TiO, (1.45 <
x < 1.95).

La corrélation entre les propriétés structurales des films TiO non dopés et dopés niobium et les propriétés élec-
trooptiques, étudiées en collaboration scientifique avec Jacques Perriére (INSP - CNRS/Paris VI) et Magda Nistor
(NILPRP-Bucarest) feront ’objet de discussions et d’applications dans le quatriéme chapitre Couches minces pour
"électronique transparente.

Enfin, le cinquiéme chapitre couche de conversion UV — NIR exposera les résultats obtenus sur les couches
d’oxyde de titane dopés Ln®*, concernant la conversion de photon pour I’'amélioration du rendement des cellules
PVs silicium. Les études de photoluminescence réalisées dans ce cadre sont le fruit d’une collaboration avec Hakim
Bahman et Esidor Ntsoenzok (CEMHTI- CNRS Orléans).



Chapitre 1

Contexte et état de 'art
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L’oxyde de titane est un matériau bon marché, chimiquement stable, non toxique et biocompatible que ’'on
retrouve dans de nombreuses applications. La poudre de TiO5 est utilisée comme pigment blanc pour la peinture.
Les monocristaux ou couches minces transparentes ont un indice de refraction élevé (n—2,60-2,90) approprié pour les
applications optiques. Les multicouches de TiO5 et SiO4 sont congues pour réaliser des revétements antireflets pour
P’ensemble du spectre visible [45]. TiO4 est largement utilisé pour ces propriétés photocatalytiques [46], par exemple
pour le traitement de I’eau par oxydation des molécules organiques. Des électrodes de TiO 5 sont utilisées dans les
dispositifs électrochromiques [47] et dans les cellules solaires & colorants [48]. L’innovation autour de 'oxyde de
titane est encore présente, la matrice d’oxyde de titane est actuellement étudiée pour des applications de mémoires
résistives [49] et de semiconducteurs magnétiquement dilués [10].

Tl est envisagé d’utiliser TiO5 dans le domaine de I’électronique transparente, en tant qu’oxyde transparent con-
ducteur (TCO) [5] et pour améliorer les performances des cellules photovoltaiques (PV) & base de silicium, & partir
d’une couche de conversion de photon UV en photon IR constituée d’'une matrice hote TiO 5 et d’éléments terres
rares (Ln®") [17]. La littérature met & disposition de nombreuses données concernant les propriétés structurales,
optiques et électriques des phases TiOo anatase et rutile (noté A-TiOs et R-TiO2 dans la suite de ce manuscrit).
Nous proposons de détailler les principales différences des phases A-TiO4 et R-TiO5 dans la suite de cette partie.
Ensuite, un état de l’art abordera le théme de I’électronique transparente, les TCOs et les dispositifs électron-
iques transparents élaborés a ce jour. Enfin, nous évoquerons les principales contraintes et limitations des cellules
photovoltaiques et I'apport potentiel d’une modification du spectre solaire incident sur le rendement d’une cellule

photovoltaiques silicium.

1.1 L’oxyde de titane: propriétés et croissance de couche mince

1.1.1 Propriétés structurales

Le dioxyde de titane est principalement connu sous trois formes: rutile, anatase et brookite. Les propriétés
structurales de ces trois phases sont repertoriées dans le tableau 1.1. Les phases rutile et anatase sont de forme

tétragonale, tandis que la structure brookite est orthorhombique.

Table 1.1: Propriétés structurales des polymorphes TiO4

Polymorphe ‘ ‘ Rutile Anatase Brookite
Structure tétragonale tétragonale orthorhombique
Groupe d’espace (symétrie) P45 /mnm (Dyy,) 141 /amd (Dyq) Pcab
Paramétre de maille (A) a—4,593 ; ¢c=2,959 a—3,785;¢c—9,514 a—5,456 ; b—9,182 ; c—5,143
Densité (g.cm™) 4.25 3.89 4.12

La phase rutile peut exister & n’importe quelle température en dessous de 1800°C, tandis que ’anatase, qui est
une phase métastable, se change en structure rutile aux alentours de 700°C (figure 1.1). La transformation est non

réversible.

Anatase | Rutile

1
700 °C Température

Figure 1.1: Changement de phase anatase — rutile a pression atmosphérique
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Figure 1.2: Diagramme de phase Ti-O

Dans le systéme Ti-O, a I’équilibre thermodynamique, la stoechiométrie en oxygéne des phases TiO , peut varier
entre 0 < x < 2. Il est possible de rencontrer les phases suivantes, Ti, TioO, TiO, Tis03,Ti305,Ti,,0,, 1 et TiO4
(voir figure 1.2). Il existe aussi des phases dites “haute pression”. Ces phases (-TiOs , anasovite et baddeleyite
sont synthétisées dans des conditions particuliéres de compression et de température. Les phases répertoriées dans
la base de données ICDD et dans la littérature sont disponibles en annexe 1. La composition naturelle des phases
anatase et rutile est TiO, et le diagramme de phase Ti-O montre que la sous stoechiométrie maximum atteinte &

I’équilibre thermodynamique pour le rutile et I'anatase est de TiO gg.

La méthode de croissance de couches minces utilisée pendant ces travaux de thése est I'ablation laser pulsée
(Pulsed laser deposition: PLD). Cette méthode crée des conditions de dépdt hors-équilibre. Cette croissance
hors-équilibre permet de stabiliser des films minces rutile et anatase avec des déficits en oxygéne important (jusqu’a
TiO; 75 [31]). Ce déficit en oxygéne méne a des changements de propriétés électriques et optiques du fait de la

création de lacunes d’oxygéne et d’ions Ti®** au sein des matrices.
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1.1.2 Propriétés électriques

L’oxyde de titane A-TiO5 et R-TiO, présente des propriétés électriques caractéristiques des semiconducteurs
classiques. La conductivité des films A-TiO, et R-TiO, est modifiée pour les films minces sous stoechiométrique
deéficitaires en oxygéne TiOy (1.75 < z < 2). La conductivité augmente nettement avec la sous stcechiométrie,
passant de 1077 et 10 S.cm™, & une conductivité de 1 et 10 S.cm™, pour la phase R-TiOy et A-TiO, [50, 31].
[’augmentation de la conductivité est expliquée par la création de défauts tels que les lacunes d’oxygéne et les
ions Ti*", qui créent un excés d’électrons dans le matériau, augmentant le nombre de porteurs [31]. Les lacunes
d’oxygénes agissent comme des donneurs d’électrons, le TiO, (z < 2) est un semiconducteur de type n. La nature de
la conduction dans un matériau peut étre caractérisée par ’évolution de la conductivité (ou résistivité) en fonction
de la température. En effet, la conductivité d’'un métal diminue lorsque la température augmente tandis que le

phénoméne inverse se produit généralement dans les semiconducteurs classiques.
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Figure 1.3: Résistivité en fonction de 1000/ T, enregistrés pour les films anatase (A1) et rutile (R1) a différents états
de réduction sous Hs 1) aprés dépot; 2) réduit pendant 2h & 400°C; 3) réduit pendant 2h & 450°C [50]

La figure 1.3 présente la résistivité en fonction de 1000/ T, enregistrée pour des films de rutile et d’anatase aprés
dépot et aprés un traitement thermique réducteur & 400 °C et 450 °C sous vide. Aprés dépdt et sans traitement
thermique, les deux films déposés ont une résistivité élevée et la conduction est thermiquement activée. Apres
réduction, la résistivité des films anatase est constante. Ce comportement est similaire & celui observé dans le silicium
et le germanium hautement dopé et dégénéré [51]. Le comportement de la résistivité en fonction de la température
pour R-TiO5 n’est pas modifié par I'insertion de défauts et I’énergie d’activation est de 76 meV (400°C) et de 60 meV
(450°C), valeurs proches de I’énergie d’ionisation déterminée dans le monocristal rutile réduit [52]. Le phénomeéne
illustré sur la figure 1.3 donne une indication sur le type de conduction dans les films d’anatase. La conduction
tend vers celle de type métallique quand la quantité de porteurs excéde un certain niveau, tandis que le rutile garde
une conduction de type semiconducteur méme lorsque la concentration en porteur est élevée. La structure et la
composition du film influencent les propriétés de conduction des films. Les différences de conductivité entre les deux
matrices peuvent étre expliquées par une mobilité des porteurs plus élevée pour A-TiOy (i ~ 100 em=2.V~1.571)

par rapport & R-TiOs (pp ~ 0,3 em™=2.V ~1.s71).

1.1.3 Propriétés optiques

L’oxyde de titane est un semiconducteur & grand gap au méme titre que ZnO (3,2eV) et ZnS (2,7 V). A

température ambiante, le gap optique du rutile et de Ianatase est de 3,0 eV et 3,2 €V, respectivement [50]. Les
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propriétés optiques de la phase rutile et anatase ont été déterminées expérimentalement par la méthode de Tauc. Le

coefficient d’absorption suit une dépendance en ¢énergie (E-Eg)?2 caractéristique des transitions indirectes autorisées,

comme l'illustre la représentation o'/? en fonction de ’énergie des photons (fig 1.4).
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Figure 1.4: Représentation du coefficient d’absorption o'/? en fonction de I'énergie des photons [50]

La figure 1.5 montre le spectre de photoluminescence d’un film d’anatase. La luminescence associée est une
émission visible (couleur verte-jaune), avec une importante largeur spectrale. Ce spectre est attribué a la recombi-
naison radiative d’excitons piégés par les octaédres de TiOg. La bande de luminescence maximum - centrée a 2.4
eV - est décalée par rapport I’énergie du gap optique (3,3 eV & 4K). En d’autres mots, la bande d’émission subit un

décalage de Stokes de 0,9 eV. Cette émission n’est pas observée dans le cas de la phase rutile.
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Figure 1.5: Spectre de photoluminescence d’un film d’anatase & 4 K [50]

1.1.4 Croissance de couche mince de TiO, par voie physique et chimique

De nombreuses méthodes de dépots par voie physique et chimique ont été employées pour faire croitre des
films A-TiO, et R-TiO,, polycristallins et/ou orientés. Le tableau 1.2 donne une illustration non exhaustive des

méthodes de dépots disponibles pour la croissance de films de TiO». La nature et la qualité structurale des films
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obtenus sont dépendantes des paramétres choisis (température, substrat). Les méthodes sélectionnées sont des
méthodes de dépots large échelle dont la vitesse de croissance est trés élevée. Cette vue globale sur la croissance de
couche mince de TiOy montre que ’ensemble des phases peut étre obtenue par ces méthodes. Deux enseignements
peuvent étre extraits de ce tableau. La croissance de film d’anatase pure polycristallin et orienté est aisément
obtenue quelle que soit la méthode et pour des températures inférieures a 500°C [53, 54, 55, 56, 57]. Les films de
rutile pur polycristallins ou orientés, quant & eux, sont obtenus pour des températures plus élevées [54, 58, 59|. Il
est & noter que des films d’anatase et de rutile épitaxiés ont été obtenus sur des substrats de silicium (100) par les
méthodes MOCVD [54] et sol-gel [53]. Méme si le tableau 1.2 ne présente pas l'intégralité des méthodes de dépot, il
démontre la possibilité de réaliser des films minces A-TiO» et R-TiO5 -polycristallins et orientés- par de nombreuses

techniques de dépot.

Table 1.2: Les méthodes de croissance de couches minces d’oxyde de titane et leurs propriétés structurales

Technique Substrat Température  Film  Croissance du Références
de dépot (°C) film /substrat

Si (100) 600 A (210) [54]
750 R (110) [54]
MOCVD Si (111) 600 R et A poly [54]
750 Ret A poly [54]
Al,O3 (0001) 500-650 it} (200) [58]
AL, 05 (11-20) 400-775 R (101) [58]
Pulvérisation verre, ITO 250 AetR poly [60]
r.f magnetron Zn0 (002) 500 R (200) [59]
Evaporation par ~ gamma-Fe(111) 200-400 A poly [55]
faisceau d’électron  LaAlO3 (100) 650 A (004) [55]
Si(100) 400-700 A (101) 53]
sol gel 700-800 AetR poly [53]
dip coating verre 200-500 A poly [56]
600 AetR poly [53]
sol-gel ITO 200-500 A poly [61]
spin coating Al,03(0001) 400-1100 A poly [62]
LaAlO3 (100) 350-900 A (004) [57]

Pendant ces travaux de thése, la méthode de dépot choisie pour la croissance des films d’oxyde de titane est la
PLD. La formation de film d’oxyde de titane par cette méthode présente plusieurs avantages. En effet, comme
on pourra le voir plus en détail dans les chapitres expérimentaux 3, 4, et 3, il est aisé de maitriser la croissance
de films TiOy par PLD tant au niveau de la structure que de la composition en oxygéne et en dopant. De plus,
des films épitaxiés ou orientés - idéals pour étudier les propriétés optiques et électriques des films - peuvent étre
obtenus & partir des parameétres de dépots (température, Pp,) et du choix du substrat [31, 30, 63, 64]. Les espéces
du plasma d’ablation sont trés énergétiques et atteignent le substrat avec une énergie suffisante pour favoriser une
croissance cristalline du film sans toutefois provoquer trop de défauts et contraintes liés aux déplacements atomiques
dans la couche. Enfin, les espéces de la plume sont pour la plupart & des niveaux d’excitation électroniques élevés
favorisant leur réactivité pour obtenir des matériaux nouveaux aux propriétés originales qu’il serait difficile d’obtenir
dans des conditions d’évaporation thermique simple. Les principaux inconvénients de la méthode résident dans la
faible surface de dépot homogéne (~ 2cm?) et une vitesse moyenne de dépot de I'ordre de 180-200 nm.h™ (pour
un dépot de TiO, a une fréquence de 20 Hz). Au dela de cette surface, I'épaisseur de la couche mince diminue
et la composition varie. Un autre probléme classiquement observé pour des films minces obtenus par PLD est

I’apparition de gouttelettes & la surface du film. La PLD est une méthode simple et adaptée a ’étude de nouveaux
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matériaux pour I'optique et ’électronique tels que les phases d’oxyde de titane dopés par des éléments métalliques

ou des ions Ln®*. Chaque dispositif de PLD est unique, aussi la premiére partie des travaux a été de:

Déterminer des conditions de dépdt pour obtenir des films exempts de gouttelettes

— Vérifier la nature des phases en fonction de la po,, de la température et des substrats utilisés [31, 30, 63, 64]

1.2 Les oxydes transparents conducteurs (TCOs)

Il est généralement considéré qu’une haute transparence optique est incompatible avec une conduction
électronique élevée, puisque la transparence nécessite des valeurs de gap optique supérieures a 3,3 eV et qu’il est trés
difficile de créer des porteurs de charges dans ces matériaux. C’est en ce sens que les oxydes transparents conducteurs
(TCOs) sont des matériaux exceptionnels. Le premier TCO, In503 :Sn (ITO) a été reporté par Rupperecht en 1954
[65], suivi de SnOs et de ZnO. Depuis la derniére décennie, 'utilisation industrielle des TCOs est en constante
augmentation, a cause d’une forte demande pour les appareils tels que les écrans plats (FPD), les LEDs et les
cellules solaires [66]. De tous les TCOs, 'ITO a été celui le plus largement utilisé, du fait de sa faible résistivité et
sa grande transparence optique [67]. Bien que d’autres oxydes tels que ZnO et SnO4 sont des TCOs prometteurs,
il est nécessaire d’étendre la variété de TCOs pour pouvoir répondre aux applications de plus en plus variées [66].
Les TCOs ont été commercialisés exclusivement en tant que métal transparent (électrode transparente) car les
applications concernant ’électronique transparente sont limitées par les limitations électrooptiques des TCOs de
type p (p-TCO). Pour voir "apparition d’une électronique active (transistors bipolaires diodes...), il est nécessaire
de fabriquer des jonctions p — n transparentes. La découverte du premier TCO de type p, CuAlO,, en 1997 par
Hosono et al [7], entraina la découverte de nombreux TCOs de type p et la réalisation de dispositifs basés sur des
jonctions p — n [68] tels que des diodes émettant de la lumiére UV (LEDs) [69], des détecteurs UV [70], ou des
cellules photovoltaiques transparentes [13, 71]. Le but de notre étude étant de réaliser des homojonctions p — n a
partir du systéme Ti-O, il semble nécessaire de réaliser un état de I'art concernant les p-TCOs, les n-TCOs ainsi

que les homojonctions p — n et leurs principales caractéristiques.

1.2.1 Les oxydes transparents de type n

Actuellement, le n-TCO le plus utilisé est I'TTO. Le coit et la rareté de I'indium ainsi que la diversité des
applications des TCOs nécessitent, le développement de nouveaux TCOs. L’oxyde de zinc dopé par de I’aluminium
(ZnO :Al) est utilisé depuis peu en tant qu’électrode transparente dans les cellules photovoltaiques CdTe. Un n-
TCO a partir d’oxyde de titane, le TiO5 dopé niobium (TNO), a été découvert en 2002 par Furubayashi et al [5].
Le film de 40 nm d’épaisseur présente une conductivité d’environ 4500 S.cm-! pour une transparence de 97% dans
le visible. Ces performances ont été mesurées sur un film d’anatase épitaxié (001). Ce nouveau TCO a été obtenu
par PLD, sous pression partielle d’oxygéne 10-° mbar, sur un substrat de SrTiO3 (100) pour une température de
croissance du substrat de 500°C. Afin de positionner les performances du TNO par rapport aux autres TCOs, le
tableau 1.3 propose un récapitulatif des propriétés de conductivité o, de densité de porteurs n, de mobilité de Hall

1 ainsi que la transparence de I'ITO et des TCOs les plus prometteurs.
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TABLE 1.3 — Propriétés électrooptiques des n-TCOs

Matériau Substrat Propriétés électroniques T Référence
ORT Concentration en URT
(S.cm™) porteurs (cm™3) (em?2.V-1s1l) (%)

1TO YSZ (100) 13000 1,9.1021 2 85 [72]
ZnO:Al verre 4200 5.8.10%0 39 83 [73]
CdO:Sn Quartz 52000 5.5.1021 70 89 [74]
SnO9:F verre 2000 7.1020 15 85 [75]
Tio.94aNbg psO2  SrTiOz (100) 4500 8.10%0 22 97 [5]

1.2.2 Propriétés structurales et électrooptiques des films TiO, dopé niobium (TNO)

Depuis la publication des propriétés électrooptiques du TNO anatase (A-TNO) par Furabaysahi et al,
de nombreuses études ont été effectuées sur ce nouveau TCO. Les propriétés électrooptiques ont été évaluées en
fonction de la structure et du taux de dopage en niobium. Des films de TNO ont été réalisés sur des substrats
de SrTiO3(100), LaAlO3 (100), Al;O3 (00.1), Si (100) et SiOy. Le choix des substrats SrTiO3 et LaAlO3 permet
la croissance de film A-TNO (004) tandis que les substrats orientés AloO3 (11-20) et le (0001), et SiOyx ménent a
la croissance de la phase R-TNO (101), (200) et polycristallin, respectivement. Le choix du substrat permet de
controler la structure cristalline et I'orientation des films, sans changer les conditions expérimentales (voir détail
dans le chapitre 3). Il est ainsi possible de comparer des films minces d’anatase et rutile synthétisés dans les mémes
conditions. Le tableau 1.4 répertorie les phases obtenues et les conditions de dépot PLD utilisées dans les travaux
de Furubayashi [5], Dabney [76] et Zhang [77]

Table 1.4: Conditions de dépdt et propriétés structurales des couches minces de TNO obtenues par PLD en fonction
du substrat

Ref Furubayashi et al [5] Dabney et al [76] Zhang et al [77]
Fluence (J.cm™2) 5 1 5
Po, (mbar) 10 104 103
Température du substrat (°C) 550 550 550
Composition Ti1.xNbx O Tig.095Nbg.005 02 Ti0.095Nbg.005 02
StTiO 5 (100) A (004) A (004) A (004)
LaAlO; (100) A (004) + R (200),(111) A (004)
Si0x R (110),(111)
AlLO; (11-20) R (101)
AL O3 (0001) R (200)
quartz SiO» R polycristallin

Les mesures de résistivité de film de TNO en fonction de la température révélent un comportement métallique
pour le film anatase tandis que le film rutile affiche un comportement semiconducteur. Le film polycristallin TNO
anatase montre, d’aprés la courbe p = f(7T') (figure 1.6a), un comportement métallique (dp/dT > 0) [78]. Ce
comportement métallique, observé sur le TNO, est différent des comportements observés pour les TCOs conven-
tionnels tel que ITO et ZnO [79, 80]. Les films de rutile présentent des comportements semiconducteurs (ou isolant)
(dp/dT < 0)(figure 1.6b).
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Figure 1.6: Représentation de la résistivité en fonction de la température pour des films a) d’anatase et de b) rutile
dopé niobium 5% at [77]

Le comportement métallique a également été mis en évidence pour des films d’anatase synthétisé & 10> mbar
par Sanjinés et al [50]. Ce comportement métallique est attribué par les auteurs aux lacunes d’oxygéne induit par la
sous stoeoechiométrie en oxygéne du film. Le taux de niobium méne a une amélioration de la conductivité de deux
a trois ordres de grandeur suivant la quantité de dopant inséré. Les propriétés électriques des films minces de TNO
des références [76, 5, 81, 77| sont répertoriées dans le tableau 1.5 en fonction de la phase et du taux de dopant. La
conductivité la plus élevée (4500 S.cm™) a été enregistrée pour un film d’anatase (004) dopé niobium 6% at. En
comparaison, la phase rutile dopé niobium présente une conductivité 100 fois inférieure a celle de la phase anatase.
Le dopage niobium augmente sensiblement la conductivité de la phase rutile sous stoechiométrique mais la faible
conductivité ne permet pas d’atteindre les valeurs caractéristiques des n-TCOs. Les conductivités obtenues pour le
TNO anatase sont toutes supérieures 4 1000 S.cm™! tandis que le TNO rutile est aux alentours de 10 S.cm™. Cette
différence de conductivité peut étre expliquée en grande partie par la faible mobilité des porteurs de charges dans

la phase rutile 0,3 cm?.V-1.s! tandis que la mobilité dans la phase anatase est d’environ 10 cm?.V-!1.sl.

Table 1.5: Comparaison des propriétés électriques résistivité, concentration en porteurs et de mobilité de Hall de
films minces de TNO synthétisés sur différents substrats

Substrat Concentration en Phase Conductivité Concentration en porteurs Mobilité de Hall Ref
dopant Nb (% at) orr (S.em™1) nrr(cm™) prr (cm?.V-1g1)

5 A (004) 2200 1,25.10%1 10 [77]

LAO (100) 6 A (004) 2000 [76]

STO (100) 5 A (004) 1800 1,26.102" 8,9 [77]

6 A (004) 4500 8.10%0 22 [5]

6 A (004) 2500 7,50.1020 15 [76]

15 A (004) 3300 2,4.102! 8 [81]

Aly03(11-20) 5 R (101) 15 2,55.102° 0,4 [77]

Al, O3 (0001) 5 R (200) 12 2,42.1020 0,3 [77]

Quartz 5 R polycristallin 8 2,40.102° 0.2 [77]

SiOx 5 Anatase 1 2,40.10'8 5 [76]
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Les propriétés électriques supérieures du TNO anatase peuvent étre expliquées par le taux d’activation du dopant
niobium dans la matrice anatase.Il est admis que I’ion Nb est présent sous forme Nb°* et libére des électrons avec
une efficacité proche de 90% jusqu’a une quantité de niobium de 6 % nyp, = 1,7.102! em=3. En effet, il existe une
relation linéaire entre la concentration en ion Nb (nyy) et la concentration en porteurs majoritaires n. (figure 1.7a).
Pour une plus haute concentration en niobium nx, = 2,9.10%! em ™3, lefficacité d’ionisation diminue légérement,
les ions Nb devenant sous forme tétravalents. Il n’est donc pas judicieux d’augmenter le taux de dopant niobium

dans le film mince puisque lefficacité d’activation et la transparence dans le visible est plus faible aprés 6% de

dopage. La valeur n, = 1,4.10%! ¢m™3 obtenue pour nyp, = 1,7.102! em™3 permet de dire qu’environ 80% des
atomes de niobium sont activés [82]. De ce fait, la position des atomes de niobium dans la matrice d’oxyde de titane
anatase est supposée étre en substitution dans les sites Ti sans ségrégation. Cette haute efficacité d’activation n,
est une caractéristique unique des films de TNO (épitaxies et polycristallin) comparés aux autres TCOs qui ont un
Na < 50% [82]. Le A-TNO peut étre vu comme un semi-conducteur dégénéré puisque la concentration en porteur

de charges n. est indépendante de la température (fig. 1.7b) [5].
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Figure 1.7: Propriétés électriques du TNO en fonction de la température[5]

La transparence des films minces TNO dans le visible est évaluée entre 80 et 90 % quelle que soit la phase. Dans
la figure 1.8, on peut voir les spectres de transmittance des films d’anatase TiO s et de TNO sur les substrats SrTiO3
et LaAlO3. L’insertion de niobium dans la matrice TiO5 crée un décalage de la position du front d’absorption vers
le bleu (’blueshift’ en anglais). Les diagrammes de Tauc (en insert fig 1.8) révélent une augmentation de 0,2 eV de
la valeur du gap en fonction de la concentration en dopant. Ce phénomeéne a été également observé par Kurita et al
[83]. Ce décalage peut étre attribué a l'effet Burstein-Moss [84, 85], observé généralement dans les semiconducteurs
dégénérés. La présence de porteurs de charges dans le haut de la bande de conduction augmente la valeur du gap
optique, puisque la transition se fait de la plus haute bande d’énergie remplie vers la plus basse bande d’énergie
vide.
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Figure 1.8: Spectre de transmittance d’échantillons (a) A-TiO, et A-TNO sur des substrats de LAO et STO.
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1.2.3 Les oxydes transparents conducteurs de type p (p-TCOs)

Les n-TCOs ont des performances électrooptiques trés supérieures aux p-TCOs, ce qui limite pour ces
derniers I’élaboration de dispositif électronique transparent. Cependant, la découverte des p-TCOs est récente
comparée a celle des n-TCOs. En effet, le premier film mince de type p semi-transparent, 'oxyde de nickel (NiO),
a été reporté dans la littérature en 1993 par Sato et al [86]. La transmittance observée pour ce film mince de NiO
dans la région visible était d’environ 40 %. La transmittance fut ramenée a 20 % dans le visible lors de la fabrication
d’une diode p —i —n tout TCOs de la forme p-NiO/i-NiO/i-ZnO /n-ZnO. Cette découverte initia le développement
de la technologie p-TCOs. Pour des applications d’électronique transparente, il est nécessaire de préparer des p-
TCOs avec des propriétés optiques et électriques supérieures, au moins comparables & celles des n-TCOs, qui ont des
transparences de I’ordre de 80% dans le visible et des conductivités d’environ 1000 S.cm™ ou plus. Comme l'intérét
des p-TCOs résident dans la fabrication de dispositifs actifs, il est trés important d’avoir une correspondance de
paramétres de maille entre les p et n-TCOs pour former des homojonctions p—n. A I’heure actuelle, les deux seules
familles de matériaux répondant & ces exigences sont les structures delafossites (CuM ™, et AgM™O,) et 'oxyde
de zinc. Le matériau le plus prometteur dans le groupe delafossite est 1'oxyde cuivre aluminium CuAlO,. Les
caractéristiques électrooptiques de ces p-TCOs sont regroupés dans le tableau 1.6 et 1.7. L’oxyde de zinc dopé est
utilisé massivement en tant que n-TCOs (ZnO:In/F/B/Al/Ga). L’apparition d’oxyde de zinc de conductivité p est
une découverte importante pour I’électronique transparente. Une revue récente décrit I'importance du statut des
films minces p-ZnO et plus particuliérement des techniques de croissance pour obtenir des films minces n et p-ZnQO
épitaxiés ainsi que leurs applications dans le domaine de I'optoélectronique et de la spintronique [27]. Il convient
également de nuancer les performances du ZnQ type p. Le ratio Zn/O a une importance particuliére dans les films
p-Zn0O. Or méme pour des conditions de croissance riche en oxygéne, les porteurs de type n restent dominants da
aux Zn intersticiels (Zn;) et aux lacunes O (Vo). Ces défauts abondants agissent comme des "tueurs de trous” et
compensent le dopage de type p. De plus, les défauts natifs comme l'oxygéne intersticiel ou les lacunes de Zn qui
peuvent agir comme des niveaux donneurs ont des énergies d’activation élevées, ces "tueurs d’électrons” ne sont pas

abondants. Le ZnO ne pourra étre de type p via les défauts naturels du ZnO et des niveaux de type p devront étre
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insérés a l'aide d’un élément déficient en électron en substitution dans les sites Zn. En effet, ces performances ne

sont pas reproductibles dans le temps, le caractére type p du matériau est peu a peu diminué, du fait de la faible
stabilité de l'oxyde de zinc [87].

Table 1.6: Paramétres électrooptiques de couches minces p-TCOs delafossite

Matériau Dopant % de Epaisseur moyenne T Eg-direct ORT SRrT Refs
dopant du film (nm) (%) (eV) (S.em)  (pV.K1)

CuAlO» - - 230 70 3.5 0.34 + 214 [88]

CuGaO» - - 500 80 3.6 0.063 + 560 [89]
CuGaj_xFexO2 Fe 0.5 150 60 3.4 1.0 + 500 [24]
Culni xCaxO2 Ca 0.07 170 70 3.9 0.028 + 480 [90]

CuCrO» - - 250 40 3.1 220 - [91]
CuCr1xMgxO2 Mg 0.5 270 50 3.1 0.025 + 150 [91, 92]

CuYO2 - - 200 60 3.5 1.05 - [92, 93]
CuY1-xCaxO32 Ca 0.01-0.02 240 50 3.5 30.0 + 275 [92, 93]

AgCoOs - - 150 50 4.15 0.2 + 220 [24]

Table 1.7: Propriétés électroniques de films ZnO de type p

Matériau  Dopant Propriétés électroniques Refs
ORT Concentration en WURT
(S.cm™) porteurs (cm™3) (em2. V-1l
p-ZnO Gaet N 0.23 4.10% 22 [26]
p-ZnO As 0.75 5.1017 35 [94]
p-ZnO P 0.59-4.4 1017-1019 0,53 - 3,51 [11]

L’oxyde de titane peut également étre obtenu avec des porteurs majoritaires de type p en dopant par des éléments
métalliques comme le manganése [95, 96] ou par l'obtention d’une phase de type p sous forme de couche mince
comme les phases de magnéli Ti, Q5,1 ou encore TioO3. Nous pourrions alors réaliser des homojonctions p —n a

partir des films rutile et anatase de type n et p.

1.2.4 Les homojonctions p — n transparentes

L’intérét des jonctions transparentes est d’autoriser la transmission visible du spectre solaire tout en ab-
sorbant les UVs. Ces dispositifs pourraient étre utilisés simultanément en tant que barriére anti-UV et cellules
photovoltaiques. La synthése de nouveaux matériaux et I’amélioration des propriétés électrooptiques des p-TCOs a
permis de réaliser des dispositifs électroniques transparents. De nombreuses diodes p —n homo et hetero-jonctions
tout TCOs ont été reportées dans la littérature [97, 29, 28] ainsi que des transistors transparents [12]. Quelques résul-
tats sur les propriétés photovoltaiques de cellules solaires montrent, des rendements de 0,12 % pour une hétérostruc-
ture CusO/Zn0O [13] et de Pordre de 1 % sous illumination AM 2 pour ’hétérostructure AZO/Cuo0 [71, 98]. Plus
récemment, un rendement de 1,28 % a été obtenu a partir d’une structure p-CuyO/n-ZnO [99] sous illumination
AM 1.5. Par ailleurs, le groupe de Zhao et al [100] a réalisé une LED a partir d’'une homojonction p—n de structure
n-Zn0 /p-ZnO:Sbh /sapphire [101].

Les homojonctions p—n sont les plus intéressantes d’un point de vue applicatif puisqu’il n’existe pas de désaccord

de maille entre des matériaux de méme nature cristallographique. Des efforts considérables ont été faits pour réaliser
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des homojonctions a partir des matériaux delafossite et de ZnO (tableau 1.8). L’avenir de I’électronique transparente

est étroitement lié & la découverte et a ’amélioration des p-TCOs.

Table 1.8: Caractéristiques d’homojonctions p — n réalisées a partir des matériaux CulnO4 et ZnO

Empilement p  p-CulnO2:Ca  p-ZnO:N,Al  p-ZnO:(N,In) p-ZnO:Sb
diode n  n-CulnOs:Sn n-Zn0:Al n-ZnO n-ZnO
Epaisseur (nm) D 400 300 200 300
n 400 400 300 500
Concentration des  p 1.45%1018 1.27.10'7
porteurs (cm™) n 1.97%1020 2.10'8
Substrats 1ITO a-Aly O3 Si (100) c-Aly O3
Electrodes ITO-ITO In-Sn Au-Au Au-Ni / Au-Zn
Tension de seuil (V) 1,8 1,4 3,0 3,3
Reférence [29] [28] [102] [100]

1.2.5 Objectifs des travaux appliqués a 1’électronique transparente

Les dispositifs électroniques transparents sont majoritairement produits & partir d’homojonction p — n.
Aujourd’hui, seuls les matériaux delafossite (les TCOs a base de p-ZnO sont encore instables) sont disponibles avec
des porteurs majoritaires de type p ou de type n. La recherche de nouveaux matériaux dont le type de porteur
majoritaire p ou n est modulable, est nécessaire pour le développement d’une électronique transparente active.
L’oxyde de titane, au méme titre que 'oxyde de zinc, est un semiconducteur & grand gap. La modulation en
oxygeéne dans le ZnO ainsi que le taux de dopant que 'on peut insérer dans la matrice ZnO est faible. La sous
steechiométrie de la matrice d’oxyde de titane peut étre aisément controlée et l'insertion d’éléments métalliques
est aisée, avec une efficacité d’activation des dopants de 80% dans le cas de A-TNO. Les propriétés optiques et
électroniques du TNO sont prometteuses pour une utilisation en tant que TCOs et il est possible de doper 'oxyde
de titane par Mn pour obtenir un film dont les porteurs majoritaires sont de type p.

On se propose d’étudier I'influence de la sous stoechiométrie en oxygéne sur la conductivité et la nature des films
TNOs pour une gamme de pression élargie par rapport a la littérature (107! 4 5.107 mbar). En effet, la plupart
des études sont réalisées pour des Pp, = 10~° mbar et les films présentant des conductivités élevées ont tous été
obtenus avec une sous steechiométrie en oxygéne. L’étude sera décomposée selon les étapes suivantes:

Croissance et détermination des propriétés structurales et électriques des films TiO et TNO pour des pressions
partielles d’oxygéne comprises entre 107! & 5.10°7 mbar
Recherche de TCOs de type p pour I’électronique transparente active

— Reéalisation d’'une homojonction p — n transparente
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1.3 Conversion de photon UV pour le photovoltaique silicium

Une cellule photovoltaique (PV) classique est composée de deux couches de silicium dopé p et n, nécessaires
pour la formation d’une simple jonction p—n. Plusieurs microns de silicium sont nécessaires pour absorber correcte-
ment les photons du spectre solaire. Cependant, une pureté de 99,9999 % est nécessaire pour que le silicium soit
utilisé dans les cellules solaires et le processus de purification est cher. Le coit de la matiére premiére et le faible
rendement maximum des cellules photovoltaiques silicium sont responsables du cotit élevé du kW.h photovoltaique.
Deux options sont disponibles pour diminuer ce cott:

Diminuer le cott et/ou la quantité du matériau (filiére couche mince, silicium amorphe)
— Augmenter le rendement des cellules PV
Une cellule PV est caractérisée par un courant de court circuit I.., une tension de circuit ouvert Voo et par une
caractéristique courant tension compléte (fig. 1.9). L’extraction de la puissance sera maximale lorsque I'impédance
sera telle que le produit I x V' est maximum, c.a.d pour le point de fonctionnement P,, (I, V). Le facteur de

forme F'F est défini par ’équation :

FE— I, X Vi,

[ LA L~ 1.1
Icc x Voc (L)

Le rendement de conversion de la cellule 7. est obtenu par le rapport de la puissance électrique maximale a la

puissance du rayonnement incident sur la surface S de la cellule.

Iy x Vi
PxS

Ne = (1.2)

Courant (A)

Tension (V) Vm Voc

Figure 1.9: Caractéristique courant tension d’une cellule solaire

Les rendements des modules PV varient selon le type de matériau, la qualité critalline du silicium et de la

technologie utilisée. Le tableau 1.9 repertorie les meilleurs rendements obtenus selon les technologies.
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Table 1.9: Efficacités terrestres confirmées des cellules photovoltaiques mesurées sous le spectre global AM 1.5 (1000
W.m2) 4 25°C [103]

Classification Rendement Surface Vg Ica FF  Centre test Producteur
% cm? V  mA.cm™
Silicium
Si (cristallin) 24.7 £ 0.5 4.00 0.706 42.2 0.83 Sandia UNSW PERL
Si (polycristallin) 19.8 £ 0.5 1.09 0.654 38.1 0.80 Sandia UNSW /Eurosolare
Si (couche mince) 16.6 +0.4 4.02 0.645 32.8 0.78 FhG-ISE U. Stuttgart
Cellules ITI-V
GaAs (cristallin) 25.14+ 0.8 3.91 1.022 28.2 0.87 NREL Kopin
GaAs (film mince) 23.3+ 0.7 4.00 1.011 27.6 0.84 NREL Kopin
GaAs (polycristallin) 18.2+ 0.5 4.01 0.994 23.0 0.80 NREL RTI
InP (polycristallin) 21.9+ 0.7 4.02 0.878 29.3 0.85 NREL Spire
Film mince polycristallin
CulnGaSe2 (CIGS) 18.4+ 0.5 1.04 0.669 35.7 0.77 NREL NREL
CdTe 16.54+ 0.5 1.13 0.845 26.7 0.76 NREL NREL
Si Amorphe/ polycristallin
Si (nanocristallin) 10.14+ 0.2 1.20 0.539 24.4 0.77 JQA Kaneka
Cellules a colorants
colorant nanocristallin 11.0+ 0.5 0.25 0.795 19.4 0.71 FhG-ISE EPFL, LPI
Cellules multijonctions
GalnP/GaAs 30.3 4.00 2.488 14.22 0.86 JQA Japan Energy
GalnP/GaAs/Ge 287+ 1.4 29.93 2.571 12.95 0.86 NREL Spectrolab
GaAs/CIS (film mince) 25.8+ 1.3 4.00 - - - NREL Kopin/Boing
a-Si/CIGS (film mince) 14.6+ 0.7 2.40 - - - NREL ARCO

Le meilleur rendement obtenu & partir d’une cellule photovoltaique silicium est de 24,7% [1]. Ce rendement est
a comparer au rendement théorique limite estimé par Schokley et Queisser a 31 % [104] et réévalué par Swanson a
29 % [104]. Cette limite théorique du rendement des cellules solaires silicium est principalement due a trois types

de pertes illustrées figure 1.10:

— La thermalisation: elle apparait lors de la création d’une paire électron-trou. L’excés d’énergie produit par
I’absorption d’un photon de plus grande énergie que le gap du silicium (Eg= 1,12 eV; A= 1100 nm) est perdu
sous forme de chaleur car I’électron (et le trou) relaxe jusqu’a la bande de conduction (et de valence).

La recombinaison des porteurs: elle dépend de la pureté, de la qualité cristalline du silicium de D'interface
p —n et des contacts

La non-absorption de photon: les photons du spectre solaire d’énergie inférieure au gap optique du silicium
sont trop peu énergétiques pour créer une paire électron-trou, et ne participent pas a la création de courant,
dans la cellule

Le faible rendement des cellules solaires silicium est essentiellement lié aux caractéristiques intrinséques du matériau
silicium et plus particuliérement au potentiel d’absorption du spectre solaire par le silicium. En effet, 70% de I’énergie

du spectre solaire n’est pas utilisée. Deux approches basiques peuvent permettre de réduire le désaccord spectral:
— ladaptation de la cellule solaire au spectre solaire (modification du matériau)
I’ajustement du spectre solaire incident (conversion des photons incidents) a la cellule solaire
En ce qui concerne la premiére approche, divers matériaux ont déja été étudiés pour utiliser I’ensemble ou la

plus grande partie de la puissance du spectre solaire et de nouvelles technologies sont actuellement en cours de

développement (tableau 1.9).
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Figure 1.10: Jonction pn silicium [17]

Le PV est en pleine effervescence et de nombreuses technologies sont en cours de développement. Dans ce panel,
il convient de séparer le PV silicium des autres technologies. Les couches minces CIGS, CdTe utilisent des matériaux
rares et chers (Indium) et polluant (Cadmium), qui permettent difficilement une large distribution de ce type de
cellule. Les nouvelles cellules (technologie organique et hybride) font encore I'objet de recherches afin d’améliorer
les performances (durée de vie, rendement, coit, stabilité).

Le PV silicium massif a une longueur d’avance sur les autres technologies et ne présente pas de verrous fi-
nanciers et environnementaux majeurs (abondance du matériau et élément non polluant). Cependant, I’énergie
photovoltaique est une énergie "aidée” (rachat du kW.h a 5 fois le prix du kW.h réseau par EDF) et son industrie
ne subsistera éternellement sans devenir compétitive. Les concepts de troisiéme génération ainsi que la diminution
du cotit du matériau sont deux voies privilégiées pour descendre sous la barre des 15 centimes d’euros par kW.h,
rendement liées au matériau silicium. La robustesse et 'implantation de la filiére silicium dans le marché du PV, et
les rendements théoriques attendus grace a la conversion de photons ont attiré I’attention de nombreuses équipes de
recherches. Dans ce contexte, ’amélioration de I’absorption du spectre solaire par le silicium est un enjeu majeur.
Les concepts proposés dans ce travail de thése font partie de la troisiéme génération de cellule solaire et consistent
a créer plusieurs paires e-t & partir d’un photon de grande énergie ou une paire e-t & partir de plusieurs photons de

faible énergie. Les principes sélectionnés pour arriver & cet objectif vont étre exposés dans la suite de ce chapitre.

1.3.1 La génération de plusieurs paires électrons-trous par photon incident

Les options proposées pour améliorer le rendement des cellules solaires silicium incluent la génération de
multiples excitons (MEG en anglais) et le coupage quantique par séparation spatiale (space separated quantum cut-
ting SSQC). Le principe de MEG a été rapporté récemment dans la littérature pour plusieurs types de nanocristaux
semiconducteurs aussi appelés 'quantum dots’ (e.g. CdSe, PbSe et PbS ) [105, 106]. Le processus MEG utilise
Iexcés d’énergie des porteurs de charges produit par des photons d’énergies supérieures a la valeur du gap pour
produire des porteurs de charges supplémentaires. Les expériences récentes ont montré que les efficacités actuelles
sont, similaires aux efficacités de production d'une paire électron-trou (noté e-t) connue dans les scintillateurs et
dans les luminophores ot chaque paire e-t est créée pour une énergie supplémentaire correspondant a 2,5 fois la

valeur du gap.



1.3. CONVERSION DE PHOTON UV POUR LE PHOTOVOLTAIQUE SILICTUM 21

L’application de ces principes pour la conversion du spectre solaire incident ménerait & une augmentation
marginale du rendement, de la cellule PV et contribue probablement déja avec la méme efficacité dans la matrice
massive de la cellule solaire silicium pour les photons de plus hautes énergies [107]. Le concept SSQC apparait dans
les nanocristaux de silicium. Deux nanocristaux de silicium voisins séparés spatialement absorbent et divisent les
photons de grandes énergies en deux ou plusieurs paires e-t. SSQC pourrait diminuer les pertes par thermalisation
présentes dans les cellules PVs et multiplier le nombre de porteurs de charges produit par photons absorbés.
Cependant, d’autres recherches doivent étre réalisées pour établir lefficacité de génération de paires e-t pour ce

concept.

1.3.2 Adaption du spectre solaire a la cellule solaire silicium: principe de 'upconversion

et de la downconversion

Une approche alternative pour élever le rendement des cellules solaires au-deld de la limite théorique de
Schockley-Queisser est d’adapter le spectre solaire incident & l'aide des processus de conversion de photon par
Paddition de photon (aussi appelé 'upconversion”:UC) et par la downconversion (DC). La fraction d’énergie couram-
ment utilisée par une cellule silicium monocristalline est représentée par la fraction grise sur la figure 1.11a. Plus
de la moitié du spectre solaire incident ne participe pas a la création de paires électron-trou du fait du désaccord
spectral du matériau silicium. Les parties hachurées mettent en évidence les zones non utilisées par la cellule sili-
cium et potentiellement utilisables pour la DC ou ’UC. Dans le spectre AM 1.5, 32 % (149 W.cm™2) de l'irradiance
spectrale est accessible pour la DC et 35 % (164 W.cm™2) pour I'UC.
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Figure 1.11: Spectre AM 1.5 ilustrant la part couramment absorbée par une cellule silicium classique et les parties
du spectre pouvant participer a la conversion de photons par UC ou par DC.

Dans le cas de I'upconversion (fig. 1.12a), deux photons de faible énergie (hvy) sont additionnés pour créer un
photon d’énergie supérieure ou égale au gap de la cellule solaire (his) permettant la création de paire e-t. La couche

de conversion est localisée en dessous d’une cellule solaire simple jonction conventionnelle (fig. 1.12b).
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Figure 1.12: (a) Schéma de principe de l'upconversion (b) Intégration de la couche de conversion en face arriére
d’une cellule solaire

Lors du processus de DC (fig. 1.13a), un photon de grande énergie absorbé (hvs) (exemple hv = 3.2eV; A =
392nm) est converti en deux photons de plus faible énergie (hvs). Le processus DC est caractérisé par un rendement
quantique interne supérieur a I'unité (IQE). On définit le rendement quantique interne comme le ratio du nombre
de photons émis par le nombre de photons absorbés (IQE). Un autre rendement, dit rendement, extérieur, est défini
comme le rapport du nombre de photons émis par le nombre de photon incident (EQE). La plupart des rendements
quantiques donnés dans la littérature sont des EQEs.

La DC peut réduire les pertes dues & la thermalisation des porteurs de charges qui a lieu aprés absorption
de photons de grande énergie. Si les deux photons de plus faible énergie peuvent étre absorbés par la cellule
solaire, un doublement du courant est obtenu pour la région haute énergie du spectre solaire, pour tous les photons
d’énergie supérieurs & 2 Eg. La couche de conversion est localisée au dessus d’une cellule solaire simple jonction

conventionnelle (figure 1.13c).

hu3

cellule solaire silicium

(c) Intégration de la couche de conversion sur une cel-
lule solaire silicium

Figure 1.13: (a) Principe de la downconversion (b) Principe de la photoluminescence (c) Intégration de la couche
de conversion en face avant d’une cellule solaire
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Le principe de photoluminescence (PL) est similaire du processus de DC, mais dans le cas de la PL, le rendement
quantique extérieur (EQE) n’excéde pas 'unité. La PL peut également augmenter le rendement de la cellule solaire
en convertissant un photon de grande énergie en un photon de plus faible énergie, mais cela ne permettra jamais
de dépasser la limite de Swanson [108]. Dans le cas de la DC, la couche de conversion est appliquée au dessus de
la cellule solaire et une fraction de la luminescence s’échappe par le haut de la couche mince (fig 1.13c). Pour les
espéces luminescentes contenues dans un matériau d’indice de réfraction n=1,5; cette fraction est de 12,7 %. Une
couche ayant une EQE de 115 % est nécessaire pour seulement endiguer ce phénoméne, méme si ces pertes peuvent
étre réduites par Papplication d’une couche anti-reflet spécifique qui réfléchit les photons convertis vers la cellule
[38].

1.3.3 Calculs théoriques: application de la conversion de photons aux cellules solaires
silicium

Les premiers calculs concernant I'application de la conversion de photons & une simple jonction p-n on été
publiés par Truptke et al [33]. Dans ce modéle, le convertisseur spectral est électroniquement isolé de la cellule
solaire, le couplage entre le convertisseur et la cellule solaire étant considéré purement radiatif. Pour chaque photon
de haute énergie absorbé par le convertisseur spectral, deux photons ou plus sont créés puis absorbés par la cellule
solaire, produisant une paire e-t chacun. En considérant les hypothéses précédentes, un rendement de 38,6 % est
calculé pour un convertisseur spectral placé au dessus de la cellule solaire sous un rayonnement AM 1.5 pour un
gap de 1,1 eV (gap du silicium). Cela correspond & une amélioration significative relative de 30 % par rapport au
rendement théorique de 29 % obtenu pour une simple cellule sans convertisseur. Il s’agit cependant d’un modéle de
conversion de photon idéal, puisque les auteurs considérent que la totalité des photons sera convertie en plusieurs
photons d’énergie égale & la valeur du gap optique de la cellule considérée, et que l'intégralité de ces photons sera
absorbée par la cellule, sans aucune perte.

Badescu et al ont publié une série d’articles examinant le méme modéle, mais affiné avec des conditions plus
réalistes [35, 36]. Le premier article réexamine le modéle de la DC, et prend en compte les changements de flux
radiatifs qui apparaissent a l'interface de deux matériaux d’indice de réfraction différents, ce qui a été négligé dans
un premier temps par Truptke et al [33]. Le modéle autorise également les pertes par recombinaison non radiatives.
Pour une valeur de gap de 1,1 eV, on obtient un rendement maximum de 26 % pour une cellule avec une couche de
conversion contre 21 % pour une cellule seule.

Un autre modéle récent, énoncé par Shaipsman et al [34] emploie la combinaison des couches de conversion UC et
DC. En utilisant des efficacités de conversion de 25 % pour 'UC et de 70 % pour la DC - efficacités considérées par
les auteurs comme optimistes - ’estimation du rendement théorique d’une cellule solaire atteint 38 %. Les modéles
théoriques tendent tous vers la méme conclusion, il est possible d’améliorer le rendement des cellules photovoltaiques
a partir des principes de troisiéme génération. Par ailleurs, les auteurs insistent également sur 1’énorme challenge
que la science des matériaux devra relever pour atteindre de telles efficacités pour les couches de conversion. C’est
dans ce contexte ambitieux que s’inscrivent les travaux concernant les couches de conversion basées sur la conversion

de photon de grande énergie (DC et PL) présentée dans ce mémoire.

1.3.4 Les matériaux pour la conversion de photons

Les modéles théoriques s’accordent tous a dire que I’adaptation du spectre solaire est susceptible d’améliorer
les performances des cellules solaires silicium. Des matériaux et des éléments spécifiques sont nécessaires pour
accomplir cette conversion de photons. Deux revues réalisées par Richards [17] et Striimpel [109] regroupent les

technologies et matériaux disponibles pour adapter le spectre solaire aux cellules silicium. Les travaux énoncés sont
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ciblés vers les matériaux dont les EQEs sont supérieurs a 100%. Plusieurs méthodes peuvent étre envisagées pour
convertir les photons UV en photons IR, comme les nanocristaux semiconducteurs (aussi appelés ’quantum dots’)
[110, 111], les ions lanthanides et d’autres types de matériaux inorganiques et organiques.

Dans la suite de cette partie, nous n’aborderons pas tous les principes de troisiéme génération. En effet, notre
étude sera orientée vers la conversion de photon & partir d’un ou plusieurs types d’éléments terres rares (Ln®")
insérés dans une matrice inorganique. Le processus de conversion de photon peut étre réalisé & partir d’un seul type
d’ion, ou impliquer un transfert d’énergie entre deux ou plusieurs types d’ions a I'intérieur du méme matériau hote
[112, 113, 114]. Les ions et les couples d’ions Ln®* pour la DC et la PL peuvent étre choisis idéalement & Iaide du
diagramme de Dieke[115].

Les notions de transfert d’énergie entre ions terres rares sont nécessaires pour la compréhension des principes
de conversion de photons. Dans cette partie, les processus basiques de transfert d’énergie et les processus de DC
envisageables & partir d'un ou plusieurs ions Ln3" sont décrits figures 1.14 1.15. On peut isoler quatre mécanismes
basiques entrainant des transferts d’énergie entre ions TR:

— transfert radiatif résonnant a partir de I’émission d’un ion sensibilisateur (S) et par réabsorption d’un ion

activateur (A) (fig. 1.14a)

— transfert non-radiatif associé & la résonance entre 'ion sensibilisateur et I'ion activateur (fig. 1.14b)

transfert d’énergie assisté par multiphonon (fig. 1.14c)

— la relaxation croisée entre deux ions identiques (fig. 1.14d)

L’efficacité du transfert radiatif requiert un recouvrement spectral significatif entre la région d’émission du
sensibilisateur et la région d’absorption de 'activateur, en plus d’une forte absorption de l'ion activateur. Dans
la plupart des systémes inorganiques, le transfert radiatif est souvent négligeable comparé au transfert d’énergie
non-radiatif du fait de la faible capacité d’absorption des niveaux des ions activateurs (des ions Ln®" en général). Le
transfert d’énergie non résonnant peut aussi avoir lieu & I’aide d’un ou plusieurs phonons & moins que la différence
entre les états excité et fondamental de I’activateur et du sensibilisateur soit, trop grand. On considére empiriquement
que la relaxation multiphonon prédomine jusqu’a une valeur empirique de 5-6 phonons. Le terme de relaxation
croisée se référe a un transfert d’énergie entre des ions terres rares identiques. Dans ce cas, l'ion est a la fois
sensibilisateur et activateur. La relaxation croisée peut donner lieu a la fois, & un processus de diffusion lorsque les

niveaux impliqués sont les mémes, ou & une perte ou un changement d’énergie du photon émis.
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Figure 1.14: Représentation schématique des transferts d’énergie (a) résonnant radiatif (b) résonnant non-radiatif
(c) non-radiatif assisté par phonon et d) relaxation croisée [17]
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L’énergie d’un photon UV-Visible (A =300 nm-550 nm / E=33000 cm™- 25000 cm™) est deux a trois fois
plus grande que celle d’un photon proche infrarouge (NIR) (A =800 nm-1100 nm / E=12500 ¢cm™- 9000 cm™!).
Théoriquement, il est possible de générer deux & trois photons NIR & partir d’un ion ou d'une paire d’ions Ln®t. La
figure 1.15 illustre le concept de DC a partir du diagramme de niveaux d’énergie pour deux types d’ions terre rare (I
et IT) [116]. Un coupage quantique avec ’émission de deux photons proches IR a partir de Pabsorption d’un photon
UV a partir d’un ion terre rare unique est théoriquement possible comme 1’illustre la figure 1.15a. Cependant, des
émissions IR peuvent aussi avoir lieu et limiter efficacité de conversion. La figure 1.15 présente trois mécanismes
de DC a partir de deux ions I et II. L’absorption est effectuée a partir de 1'ion de type I tandis que l'ion de type IT
est ion activateur vers lequel le transfert d’énergie a lieu. La figure 1.15b indique I’émission de deux photons par
une paire d’ions par relaxation croisée de I'ion T vers Iion IT (noté par 1), puis un transfert d’énergie de I’ion T vers
l'ion II (noté par 2) avec I’émission par l'ion II. Les figures 1.15c et 1.15d montrent un mécanisme de relaxation
croisée suivi d’une émission de photons par les deux ions I et II. Dans les trois cas, si le processus en deux étapes

est efficace, un EQE théorique de 200% peut étre obtenu.
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Figure 1.15: Mécanismes de downconversion possibles a partir d’un ou plusieurs ions Ln®* [17]

L’idée de la DC pour obtenir des EQEs supérieurs & 100% est apparue en 1957 dans I'article de Dexter et al
[117]. Le mécanisme implique un transfert d’énergie d’un ion sensibilisateur vers deux ions activateurs, chacun des
ions acceptant la moitié¢ de I'énergie du sensibilisateur. L’idée théorique d’'un EQE supérieur a 100% & partir de
ce mécanisme ne fut concrétisée qu’en 1974 dans le matériau YF3:Pr®*. Le but de ces travaux était de convertir
un photon UV en plusieurs photons visibles afin d’améliorer la performance des LEDs. La figure 1.16a illustre le
processus de DC dans YF3:Pr**. Un photon de 185 nm est absorbé par la matrice YF3 et ’énergie est transférée
vers le niveau 'Sy. Les transitions radiatives (1Sg—1Tg) et (*Pg—>Hg) donnent lieu & I’émission de photon bleu (408
nm) et rouge (620 nm) respectivement, avec un EQE d’environ 140 % +15 % [118, 119]. La potentialité de la DC
pour 'amélioration des performances PV fut envisagée quelques temps plus tard [120]. La premiére démonstration
expérimentale du principe de conversion de photon de haute énergie pour les cellules solaires met en jeu le couple
d’ions terres rares Th®*t-Yb**t. La DC a été réalisée par un transfert d’énergie coopératif du niveau excité "Fg de
I'ion Th®* vers deux ions Yb3* [121].
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Figure 1.16: (a) Diagramme d’énergie de Pr®" dans YF3 [119] et (b) Processus de DC & partir des couples d’ion
Pr?+ /Yb?+; Tm /YD?* et Th** /Yb3*

1.3.5 Sélection des ions et couples d’ions pour la conversion de photons

On sait désormais qu’il est théoriquement et expérimentalement possible de créer plusieurs photons visibles
a partir d’'un photon UV. Les études concernant la conversion de photons UV vers le visible publiées dans la
littérature ne sont pas utilisables pour adapter le spectre solaire a la cellule silicium, car les longueurs d’onde
d’excitation (principalement des longueurs d’onde VUV) ne sont pas présentes (ou trés peu) dans le spectre solaire
AM 1.5. Pour une amélioration des cellules PV silicium, on désire convertir une large bande spectrale (300-550nm)
vers des photons proche TR (800-1100nm). Parmi les ions terres rares existants, I'ion ytterbium est particuliérement
adapté a la conversion de photons par DC car il ne présente qu’une seule transition. D’aprés le diagramme de Dieke,
il est évident que I'ion Yb?" & une structure de niveaux d’énergie idéale. En effet, I'ion Yb3" a un seul niveau excité
(noté par le terme 2F5/2) approximativement 10000 cm™ au dessus du niveau fondamental 2F7/2, correspondant a
une émission autour de 1000 nm. Les premiers résultats concernant la conversion de photons UV en photon IR via
la downconversion ont été publiés en 2005 par Veerger et al [121] & partir du couple d’ions Th3 /Yb?*. Le tableau
1.10 récapitule les ions sensibilisateurs de I'ion Yb3* employés pour obtenir des EQEs théoriques supérieurs a 100
%. De nombreuses études ont été réalisées a la suite de la publication des résultats de conversion de photons par
DC pour les couples Th** /Yb**+ dans les matrices GdAl3(BO3)4[32], GABO3[122], Y503 et dans des nanocristaux
de CaF, [123]. Les couples d’ions Tm?3" /Yb3" [40, 122], Pr3®t /Yb3T [40] et Ce®t /Yb3t[39] ont également été
examinés. Les parameétres relatifs a I’étude de ces codopages sont repertoriés dans le tableau 1.10.

11 convient de nuancer les EQEs des couples d’ions Ln3" /Yb3" proposés dans les articles. En effet, les résultats
d’EQESs présentés sont tous trés largement surévalués, puisque le calcul de ce rendement est obtenu en avangant
I’hypothése que tous les excitons d’un état donné se recombinent essentiellement de maniére radiative (émission d’'un
vrai photon), méme pour des concentrations en terres rares de plus de 30%. Ces rendements théoriques sont obtenus
pour des concentrations en ion Ln®* activateurs trés élevées (30%), afin d’obtenir un transfert d’énergie entre 'ion
sensibilisateur et I'ion activateur proche de 100 %. A ces hautes concentrations, I’extinction de la photoluminescence
par migration d’énergie entre ions Yb?* est majeure. Or, il est connu qu’il existe une concentration d’extinction,
pour laquelle les ions Ln®t n’émettent plus de photons. De plus, les rendements de conversion ont tous été calculés
pour une excitation monochromatique directe du niveau sélectionné du sensibilisateur (ex: le niveau *Hy de I’ion

Pr3T) et absorption des transitions 4f —4f des lanthanides est trés faible et trés sélective, ce qui rend I’absorption
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d’une large gamme spectrale impossible.

Table 1.10: Codopage ion sensibilisateur/Yb3T utilisé pour le coupage quantique

Ton Niveau Aeze  EQE théorique Matrice Refs
sensibilisateur d’excitation (nm) (%)
Ce?(0.5%) 4f —5d 450 175 YAG [39]
Pr3+ (05%) 3H4 d 3Po 482 184 GeOQ—B203 —ZIIO—L&F3 [40]
Pr3* (0.1%) SHy — %Py 482 140 SrF, [41]
Th** (0.5%) "Fg — "Dy 483 166 Ge032-B203 -Zn0O-LaF3 [40]
Tm3* (0.5%) 3He — 'Gy 467 191 Ge0y-By03 -ZnO-LaF3  [40, 122]
Nd**(0.5%)  4Ggjo — *Fg/n 470 40 YF, [124]

Si I’on veut convertir une grande partie du spectre solaire, il est nécessaire d’absorber la partie haute énergie du
spectre solaire pour la convertir en photons NIR. Pour résoudre ce probléme d’absorption, il est nécessaire d’insérer
un troisiéme ion ou d’insérer le couple Ln®" /Yb3" dans une matrice absorbant toutes les longueurs d’onde UV et
visible inférieures & 550 nm. Cette matrice (ou troisiéme ion) devra étre en mesure de transmettre I’énergie vers
I’ion ou le couple d’ion responsable de la DC. Finalement, si un couple d’ions effectue une conversion d’un photon
UV en plusieurs photons du proche IR, il devra étre incorporé dans une matrice transparente pour étre intégré
au-dessus d’une cellule solaire.

Alors qu’une d’amélioration de rendement a déja été observée & partir de la conversion de photons de faible
énergie, une seule mesure concernant ’amélioration d’un rendement d’une cellule solaire & partir d’une encapsulation
dopée Eu" a été publiée [125]. La mesure de 'amélioration de rendement est plus évidente dans le cas de 'UC
puisque le matériau silicium est transparent pour cette gamme d’énergie de photons ne participent pas a la création
de porteurs e-t dans la cellule PV. L’amélioration de rendement da a la DC a lieu dans une région spectrale ou
la réponse de la cellule est significative ce qui rend la mesure du gain de la cellule plus difficile. L’état de 'art
montre qu’il est désormais nécessaire d’intégrer les couples d’ions Ln®* prometteurs dans de nouvelles matrices afin
de mesurer I'impact expérimental de tels dispositifs sur les cellules solaires silicium.

Les semiconducteurs & grand gap sont des candidats intéressants pour accueillir les associations d’ions Ln?*
présentant un EQE théorique supérieur & 100%. En effet, ces matrices pourront absorber les photons de haute
énergie et la relaxation de la bande de conduction vers les états d’énergie excités du couple d’ions Ln3* par
transfert d’énergie permettra de convertir les photons UV en photons NIR. Les matrices & grand gap connues sont
ZnSe (2.7 V), 6H-SiC (3.0 €V) et TiO5 (3,0-3,2 eV). Les résultats prometteurs obtenus avec les lanthanides dans la
littérature ne prédisent cependant pas le transfert de technologie sur les cellules solaires dans un futur proche. Au
contraire, de nombreux verrous doivent encore étre levés avant d’obtenir une couche de conversion applicable aux

cellules silicium.

1.3.6 Objectifs des travaux appliqués au domaine du PV

Dans le chapitre 5, nous utiliserons la matrice d’oxyde de titane en tant que matrice hote des ions terres
rares et des couples terres rares pouvant satisfaire la conversion de photons UV —=NIR. L’oxyde de titane est connu
pour étre un semiconducteur & grand gap (3,0-3,2 €V) et est couramment utilisé en tant que revétement antireflet
[45]. Cette matrice a des caractéristiques avantageuses, un indice de réfraction élevé, une excellente transparence
dans le visible et le proche IR, une faible énergie de phonon maximum (hr < 815 cm™'). L’oxyde de titane montre
une dégradation minimale vis & vis des photons de haute énergie du fait de sa haute énergie de liaison chimique, et

le transfert d’énergie de la matrice TiO, vers les terres rares a déja été reporté dans la littérature dans de 'oxyde
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de titane mésoporeux [17]. Le choix de la matrice TiO4 en tant que matrice hote pour la conversion de photons de
haute énergie est lié aux caractéristiques suivantes:

— absorption des longueurs d’onde inférieure & 392 nm ou 413 nm [50]

haute transparence dans le visible et I'infrarouge [45]

— fréquence de phonons faible [126]

— composé déja utilisé en tant que couche antireflet sur les panneaux PV [45]

— transfert d’énergie vers certains ions terres rares pour les phases anatase et rutile [42]
un niveau de défaut aux alentours de 22000 - 19000 c¢cm™!,
*F5/—°F7/5 de lion Yb* (~10000 cm™) [42]

I’étude sera décomposée selon les étapes suivantes:

— Etude des niveaux de défaut des matrices A-TiO5 et R-TiOo
Veérification du transfert d’énergie des matrices A-TiO5 et R-TiO5 vers les dopants terres rares sensibilisateurs
(Pr3* et Th 31) et activateurs (Yb3", Nd** et Eu®").

Etude du transfert d’énergie en fonction de la nature de la phase et du dopant

soit environ deux fois I’énergie de transition

— Etude de la quantité de dopant sur l’efficacité du transfert d’énergie et la diminution de 'activité des ions

— Etude des propriétés structurales de la matrice TiOy dopé Ln* en relation avec les propriétés optiques
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2.1 Préparation des échantillons

2.1.1 Principe de I’ablation laser pulsé (pulsed laser depostion: PLD)

C’est en 1962, deux ans aprés la réalisation du premier laser par Maiman, que Breech et Cross éjectérent des
atomes d’une cible solide en l'irradiant par un faisceau laser. Smith et Turner furent les premiers a réaliser des
couches minces de ZnTe, PbTe et Ge a I’aide d’un laser pulsé a rubis. A cette époque, la technique d’ablation laser
pulsé (pulsed laser deposition ou PLD) ne permet pas d’obtenir des films minces d’aussi bonnes caractéristiques
morpho-structurales que les autres méthodes de croissance plus généralement utilisées. La technique de dépot est
alors délaissée au profit de procédés moins onéreux, plus fiables et ayant des vitesses de dépot plus élevées. En
1987, la PLD prend véritablement son essor quand Dijkkamp et ses collaborateurs réussissent a réaliser sous forme
de couche mince le nouveau supraconducteur YBasCuzO4_g5 avec une bonne qualité cristalline, un parfait controle
de la steechiométrie et une haute température critique qui n’avaient pas été atteints jusque la par aucune autre

méthode de croissance [58].

Four
. Cible
Porte-cible
tournant
Plasma
[
—

Substrat

Figure 2.1: Schéma de principe de I’ablation laser

Le principe de base de la PLD est schématisé sur la figure 2.1. La technique consiste a focaliser un rayonnement
laser intense & travers le hublot d’une enceinte a vide sur la surface d’une cible massive ou le faisceau est partiellement
absorbé. A partir d’une certaine densité de puissance fournie & la cible (fluence), une quantité significative de matiére
est arrachée de la cible sous la forme d’une vapeur dense et lumineuse (plasma) dont la forme rappelle celle d’une
plume. Le seuil de densité de puissance a partir duquel une telle plume se développe dépend du matériau cible,
de sa morphologie mais aussi et surtout des caractéristiques de la source laser comme la longueur d’onde et la
durée de I'impulsion. Ce seuil d’ablation est trés généralement de I'ordre de 10 & 50 MW.cm ™2 pour les lasers de
type UV pour des impulsions temporelles dans la gamme de la nanoseconde [59]. Un substrat est situé a quelques
centimeétres face a la cible et les espéces de la plume d’ablation viennent se condenser & sa surface. La croissance du
film est obtenue impulsion aprés impulsion. Au cours du procédé de croissance, un gaz neutre ou réactif peut étre
introduit dans I’enceinte, qui peut affecter les espéces de la plume ou en surface du film en croissance. Le substrat
peut également étre chauffé durant la croissance pour apporter de I’énergie supplémentaire aux espéces adsorbées
et ainsi favoriser la cristallisation du film mince. L’ablation laser présente un certain nombre d’avantages pour la
croissance de couches minces [60]. Les méthodes pulsées permettent de controler la vitesse de croissance du film;
mais surtout, la composition du matériau cible se retrouve dans le film mince car la technique est congruente, ce qui

permet de fabriquer des matériaux de composition complexe en couches minces. Les espéces du plasma d’ablation
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sont trés énergétiques et atteignent le substrat avec assez d’énergie pour favoriser une croissance cristalline du film
sans toutefois provoquer trop de défauts et contraintes liés aux déplacements atomiques dans la couche. Enfin, les
espéces de la plume sont pour la plupart & des niveaux d’excitation électroniques élevés favorisant leur réactivité
pour obtenir des matériaux nouveaux aux propriétés originales qu’il serait difficile d’obtenir dans des conditions
d’évaporation thermique simple.

Mais derriére la simplicité de la mise en ceuvre de la PLD, les processus physiques impliqués sont trés complexes.
Aujourd’hui, des films minces de tous types de matériaux qu’ils soient isolants, semi-conducteurs, conducteurs ou
supraconducteurs ont pu étre obtenus par ablation laser [21]. L’argument principal pour choisir un tel procédé réside
certainement dans la nature pulsée de la PLD, qui procure a la fois la congruence et des espéces énergétiques. Ces
atouts permettent I'utilisation de cible multiéléments pour la croissance de films diélectriques ou d’oxydes complexes.
Néanmoins, la PLD a aussi son propre ensemble de limites parmi lesquelles une surface de dépot limitée & quelques
cm?; un controéle parfois difficile des défauts de la structure cristalline des films que peut engendrer le bombardement
des espéces les plus énergétiques du plasma; la préparation des cibles qui est un processus complexe pour obtenir une
pureté excellente et une densité suffisante pour éviter les phénoménes d’exfoliation; et enfin 1’éjection de gouttelettes
macroscopiques depuis la cible se retrouvant a la surface des films en croissance. Une part significative des travaux
publiés autour de la PLD nanoseconde tentent de résoudre ce dernier point. La présence de telles gouttelettes est
expérimentalement d’autant plus constatée que le matériau cible est peu absorbant a la longueur d’onde du laser
utilisé [61]. Ici, le gap optique de l'oxyde de titane est de l'ordre de 3 & 3,2 eV et absorbe les longueurs d’onde
inférieures &4 392 nm. Le laser & exciméres KrF, dont la longueur d’onde est de 248 nm devrait donc étre parfaitement
absorbée par la cible et les morphologies de surfaces devraient étre peu perturbées. En résumé, cette méthode de
croissance est particuliérement adaptée pour étudier la potentialité de nouveaux matériaux en gardant un controle
sur la stoechiométrie, la structure cristalline, I’épaisseur, la nature de cristallinité, pour un coit raisonnable et un

maximum de flexibilité.

2.1.1.1 Chambre d’ablation

Le laser utilisé dans cette étude est un laser UV & excimére (fluorure de Krypton: KrF). Les principales carac-

téristiques de la source laser sont présentées dans le tableau 2.1.

Table 2.1: Principales caractéristiques du laser excimeére KrF

Mélange gazeux Kr+F+He+Ne
Longueur d’onde (nm) 248 nm
Pression dans la cavité 3,4 bar
Energie maximale par impulsion 600 mJ
Puissance moyenne 25 W
Section du faisceau de sortie 10 x 24 mm?
Divergence 1 x 3 mrad
Durée d’impulsion 27 ns
Fréquence maximale de répétition des tirs 50 Hz

La chambre d’ablation est une enceinte en acier inoxydable sphérique de 45 cm de diamétre. Deux hublots en
quartz permettent d’observer & I'intérieur de I’enceinte par le coté et par le dessus. Un dernier hublot permet au
faisceau laser d’atteindre la cible. Le vide est obtenu par une pompe turbo-moléculaire Adixen ATMH 1300 dont
la capacité est de 2000 L.s™! | elle-méme pompée par une pompe primaire séche. Deux jauges permettent la mesure

de la pression dans I’enceinte: une jauge capacitive dans la gamme de 10" mbar & 1 mbar et une jauge magnétique
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ayant dans la gamme gamme de 1072 & 10® mbar. De I'oxygéne peut étre introduit dans le réacteur au travers
d’une vanne micrométrique pour ajuster et controler la pression en oxygéne dans ’enceinte entre le vide secondaire
et 1 mbar. En conditions normales d’utilisation et 4 température ambiante, un vide résiduel inférieur 4 5.10 "mbar

est obtenue aprés une heure de pompage.

Systéme mullicibla

------Trajet optigue du faisceau laser

Lentille —_ = =
cylindrigue | / f 358 m) Laser KrF

Intraduction f=400 mm o
de gaz LE:'. “.I | y
i :

- sy StErm e d'arientalion
[5 %] | I;EI?".' _.:_:'j [ du faisceau lasar
Systéme de . 5% ~ .
pofmpage Huflat 50 i
Diaphragme

PForte substrat chauffant

Figure 2.2: schéma du dispositif PLD

Le faisceau laser est guidé vers ’enceinte via trois miroirs puis diaphragmé pour en garder la partie la plus
homogéne avant de traverser une lentille cylindrique convergente (traitées anti-reflet pour A\ = 248 nm) de focale
400 mm. II traverse enfin un hublot en quartz puis atteint la cible. De cette maniére, la tache focale sur la cible peut

étre ramenée & une tache ovaloide d’environ 1 mm?

. Le trajet optique complet du faisceau jusqu’a I’enceinte est
reporté sur la figure 2.2. Sur cette figure, les valeurs d’absorption optiques de chaque élément sont indiquées entre
crochets et la transmission totale est également indiquée pour une énergie incidente de 350 mJ & titre d’exemple.
La transmission totale est d’un peu plus de 10 %. La quantité d’énergie déposée sur la cible & chaque tir laser est
un paramétre important du dépot de couches minces en PLD: c’est la fluence laser, exprimée en J.cm 2. L’énergie
disponible aprés les pertes engendrées par tous les éléments optiques situés sur le trajet du faisceau est mesurée
directement dans l'enceinte grace & un joulemétre. Une fois cette énergie utile connue, un impact laser sur du
silicium est réalisé a 'endroit ot se situe la cible. La taille de cet impact (de l'ordre du mm?2) est ensuite mesurée
au microscope optique. La valeur de I’énergie rapportée a la surface précédemment évaluée donne la valeur de la
fluence. La variation de 'énergie en entrée du laser permet de faire varier la fluence. Les gammes typiques de
fluences utilisées dans cette étude varient de 1 & 4 J.cm™2, soit 40 & 160 MW.cm™.

L’enceinte dispose d’un chargeur multi-cible (4 cibles peuvent étre chargées a la fois dans l'enceinte). Cet
équipement permet de réaliser des dépots multicouches. Une simple rotation de 45° par le biais d’une vis conique
située en dehors de la chambre d’ablation permet de modifier la cible au cours du processus d’ablation, sans avoir
a modifier les paramétres de dépdts (température, pression...). Le porte substrat chauffant peut atteindre une
température de 900°C. Il est possible d’effectuer une rampe de température ascendante et descendante & I'aide du
controleur dédié. Une platine motorisée en x, y peut étre utilisée pour déplacer le porte substrat chauffant au cours

du dépot afin d’obtenir un dépot homogeéne sur plusieurs cm? de surface.
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2.1.1.2 Mode opératoire

Les substrats utilisés pour les dépots de films minces sont des substrats de silicium (100) type n dopé au
phosphore, du SiO» (1,2 pum)/Si, du saphir Al,O3 (0001) et (11-20) poli simple ou double face, du LaAlO3 (100)
poli simple ou double face et du SrTiO3 (100) poli simple face. Le choix des substrats a été défini par rapport aux
compositions et qualités structurales voulues et les applications finales ciblées. Le chapitre 3 précisera 'influence et
les mécanismes de stabilisation par épitaxie des films TiO par rapport aux substrats de saphir, LaAlO3, et SrTiO3.
La réalisation de films minces sur des substrats comme le SiOs (1,2 pm)/Si et le silicium (100) est également
nécessaire en vue d’une intégration sur une cellule solaire silicium. Les caractéristiques cristallographiques des

substrats et des phases anatase et rutile sont répertoriées dans le tableau 2.2.

Table 2.2: Caractéristiques structurales des substrats utilisés pour la croissance de films TiO

| Substrats | Symétrie | Groupe d’espace | a (A) [ b (A) [ ¢ (4) |
LaAlOj3 (100) | Pseudo cubique R3c (160) 3,78 - -
SrTiO3 (100) Cubique Pm3m (221) 3,90 - -
Al,O3 (0001) Hexagonal R — 3¢ (167) 4,76 - 12,99
TiO, anatase Tetragonal Iy, amd (141) 3,785 - 9,541
TiO, rutile Tetragonal Py, /mnm () 4.593 - 2,95

La taille des susbtrats est généralement de 1x1 cm?. Les substrats de saphir subissent également un traitement
aux ultrasons pendant 10 minutes dans de l'acétone. Les substrats sont ensuite rincés a I’éthanol puis séchés a l'air
sec avant d’étre introduits dans I’enceinte a vide. Ils sont fixés sur le four grace a de la laque d’argent qui assure

un bon maintien du substrat et une bonne répartition de la température pendant toute la durée du procédé.

Une fois les échantillons fixés sur le four, la chambre d’ablation est refermée. Le pompage primaire permet
d’atteindre une pression dans I’enceinte d’environ 5x102 mbar et Le pompage secondaire (turbo-moléculaire) de
6x10°7 mbar aprés environ une heure de pompage. Le four est allumé et la température monte lentement jusqu’a
la valeur de consigne (jusqu’a 700 °C). La cible est mise en rotation et une petite plaque en inox (le « cache »)
est placée & environ 1 cm du substrat pour le masquer. Le laser est mis en marche et I’énergie de chaque tir est
enregistrée en consigne (350 mJ par exemple). L’énergie de chaque tir est controlée par le laser en sortie de cavité
et le laser gére lui-méme les parameétres pour maintenir cette valeur constante. Les tirs s’enchainent au rythme de
20 Hz. La cible est pré-ablatée pendant 10 minutes, puis le cache est relevé pour laisser les espéces du plasma se
condenser a la surface du substrat. Le dépot s’effectue pendant 1 & 5 heures suivant ’épaisseur de film désirée (de
100 nm & 1 um). Le chauffage du substrat est alors arrété et quand la température du four est inférieure a 100 °C, la
vanne de laminage est complétement refermée, isolant ainsi ’enceinte a vide de son systéme de pompage. L’enceinte
est progressivement remise & la pression atmosphérique en introduisant un filet d’air. Le tableau 2.3 récapitule les
principaux parameétres pouvant avoir une influence sur la qualité et la structure des films TiO . La longueur d’onde
et la durée de 'impulsion laser sont fixées. Les quatres autres variables - la température, la distance cible-substrat,
la surface d’impact du laser et la fluence - ont été modifiées afin de trouver un point de fonctionnement pour

I’obtention de films minces sans goutelettes.
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Table 2.3: Paramétres utilisés pour la croissance de films minces TiO

Longueur d’onde fixe 248 nm
Temps de pulse fixe 27 ns
Température variable  Ambiante ou 700 °C
Distance cible-substrat variable 40 — 60 mm
Fluence variable 1 —4J.cm?
Surface d’impact du laser ~ variable 0,5 — 2 mm?
Pression partielle d’oxygéne variable 6x107 — 107" mbar
Substrats variable tableau 2.2

2.1.1.3 Détermination du point de fonctionnement optimal

Parmi les inconvénients de l’ablation laser, on cite principalement le probléme de goutelettes. En effet,
certaines conditions de dépot ménent & la formation de nombreuses particules de formes sphériques & la surface
du film. Plusieurs parameétres peuvent avoir pour effet Papparition des goutelettes, tels que la densité de la cible,

I’homogénéité du faisceau, la taille de I'impact ou encore la fluence.

Les figures 2.3a et 2.3b représentent le type de film obtenu pour des conditions de dépdt non optimisées, & savoir
une fluence de 1 J.cm™ et une taille d’impact de 2 mm?. On apercoit des amas de particules, dont la taille varient
entre 1 et 10 um, éparpillés sur la surface du film. Ces particules ressemblent néanmoins plus & des morceaux
arrachés de la cible plutot qu’a des goutellettes. En effet, les goutelettes ont une forme sphérique, tandis que les

particules obtenues ici sont de formes irréguliéres et composées de grains.

(a) (b)

Figure 2.3: Images MEB de la surface d’échantillon TiO4 obtenues pour des conditions de dépots non optimisées

L’étude paramétrique menée a permis de déterminer des conditions optimum pour la croissance de films denses

exempts de morceaux de cible et de goutelettes (fig 2.4).
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Figure 2.4: ITmages typiques d’un film mince de TiO obtenu pour les parameétres optimisés (a) vue de dessus et (b)
en coupe transverse

Tous les films obtenus et caractérisés dans les chapitres suivants ont été réalisés & partir de ces conditions de

dépots optimisées (tableau 2.4).

Table 2.4: Conditions de dépot optimisées des films de TiO

Paramétres de dépot

Fluence 4 J.cm™

Taille de I'impact 1 mm?

Distance cible-substrat 45 mm
Cible TiO4 (ceramique frittée)

2.1.1.4 Croissance d’homojonction p —n

La croissance de la jonction p — n est obtenue sur un substrat de Al;O3 (0001). Une premiére couche de
R-TiO; 75 est déposée & 10° mbar pendant une heure avec un taux de répétition de 20 Hz. Aprés une heure de
dépot, Varrivée d’oxygeéne est coupée, la pression résiduelle de 'enceinte diminue progressivement pour atteindre
6.10"7 mbar. Un dépét de 2h est alors effectué pour obtenir la couche TiO1 45 non dopé. A ce stade de la croissance,
on a un film mince de TiO; 45épitaxié. Une fois cette premiére couche synthétisée, le laser est arrété pour une durée
de 3 minutes, temps nécessaire pour mettre en position la cible dopé niobium. Le cache vient alors ombrer la totalité
de T’échantillon pendant le temps de préablation de la cible. Une fois le temps de préablation terminé, on déplace

légérement le cache de fagon a cacher une seule partie de I’échantillon. Le dépot est maintenu pendant 3h.
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2.2 Techniques de caractérisation

2.2.1 Spectroscopie des ions retrodiffusés de Rutherford (RBS)

Les analyses par faisceau d’ions ont été effectuées par Jacques Perriére, grace a 'accélérateur d’ions de 2.5 MeV,
de type Van de Graaff, de I'Institut des Nanosciences de Paris (INSP). En RBS, un faisceau monoénergétique de
particules (He2") interagit avec Péchantillon & analyser. Lors de l'interaction d'un des ions du faisceau avec un des
atomes de I’échantillon, il y a diffusion élastique coulombienne entre les deux particules. I.’ion incident perd alors
un peu de son énergie et peut étre rétrodiffusé & un angle par rapport a la direction du faisceau incident. C’est
I’énergie de ces particules rétrodiffusées qui nous renseigne sur ’échantillon. On appelle K le facteur cinématique
d’un ion dont I’énergie passe de F; & F, aprés une collision avec un atome de 'échantillon: K = E,./F;. Ce facteur
ne dépend que de la masse des ions incidents (M;), de celle des atomes de I’échantillon (M,) ainsi que de 'angle de

rétrodiffusion 0:

= M+ M,

i

K E. _ (\/Mcz—Mfsin9+Micosé))

L’analyse RBS permet donc de distinguer les éléments présents dans le film mince grace & leurs masses atom-
iques. La technique permet également de déduire ’épaisseur d’un film, la répartition en profondeur des éléments
le constituant ainsi que sa composition chimique. Voyons cela grace & un exemple simple illustré sur la figure 2.5.
Imaginons un film mince composé de deux types d’atomes différents A et B. Les masses de ces deux éléments sont
M4 et Mp et celle du substrat (composé monoatomique) est notée M de telle sorte que 'on a My > Mp > M.
Les ions rétrodiffusés par des atomes A en surface ont une énergie notée EY alors que les ions rétrodiffusés par ces
mémes atomes A mais & une profondeur e (épaisseur de la couche) ont une énergie EZ. La différence entre EY et
E? est directement liée a 1’épaisseur e. Il se passe la méme chose pour les atomes B, mais comme ceux-ci sont plus
légers que les atomes A, 'énergie du front de montée E} < E% (et méme E? dans cet exemple). On voit également
le front de montée correspondant au substrat mais pas de front de descente étant donnée son épaisseur (> 200 pm)

trés importante devant I’épaisseur des films (200 nm).

e atomeA
" ® atomeB
<—jons incidents

Nombre de coups

substrat

A J

Energie (MeV)

Figure 2.5

Le rapport des concentrations des différents éléments est lié & la hauteur des pics de rétrodiffusion. Cependant,
il faut noter que le rendement de rétrodiffusion est proportionnel & la section efficace différentielle des éléments. 1l
s’agit de la probabilité qu'une particule soit rétrodiffusée par un atome de la cible. Cette section efficace dépend

directement du numéro atomique de 1’atome cible:
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M, sin® 0/ M2—M? sin ¢

2 7002\ 2 4(,/M37M§sin0+Mccose)2
o (B, 0) = (252) x ‘

ol Z1 et Zy sont les numéros atomiques de la particule incidente et des atomes de la cible, F; ’énergie des
particules incidentes, M, et M; la masse de ’atome cible et de la particule incidente, 6 ’angle de rétrodiffusion par
rapport au faisceau incident.

La RBS est donc plus sensible aux éléments lourds qu’aux éléments légers. De ce fait, si la stoechiométrie en
oxygeéne n’est connue qu’a 4 % prés, la précision est de 0,02 % pour les éléments lourds tels que les terres rares. En
pratique, les données expérimentales sont ajustées par un programme de simulation de spectres RBS: RUMP [62].
Les éléments constitutifs de la couche analysée, sa composition ainsi que I’épaisseur du film sont les paramétres
accessibles pour ajuster le spectre calculé au spectre expérimental et ainsi obtenir ces informations. La figure 2.6
représente un spectre RBS typique d’un film d’oxyde de titane déposé sur silicium. Les éléments sont discriminés
grace a leur position en énergie. Le rapport des hauteurs respectives des pics de rétrodiffusion permet, d’obtenir la
composition relative de chaque élément. La largeur d’un pic est reliée a I’épaisseur sur laquelle I’élément est présent.
Enfin, un front de descente présentant une sorte de "queue” indique une dispersion en énergie des ions rétrodiffusés
causée soit par une rugosité de surface importante ou par des phénoménes d’interdiffusion entre les éléments du
film mince et du substrat. Dans le cas de notre étude, certains films sont épais (> 1 pum) (fig2.6b) et il est alors

impossible de remonter & ’épaisseur du film.
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Figure 2.6: a) Spectre RBS d’un film de TiO; g5 obtenu sur silicium b) Spectre RBS d’oxyde de titane dopé
ytterbium épais (1,2 um)

2.2.2 Diffraction des rayons X

Les enregistrements des diagrammes de diffraction des rayons X ont été réalisés avec Wilfried Seiler, sur le
diffractomeétre "4 cercles” X’Pert (Philips) du laboratoire PIMM de 'ENSAM Paris. Les acquisitions et interpréta-
tions des diagrammes et figures de poles ont été effectuées par notre équipe et la collaboration de Jacques Perriére
et Wilfried Seiler. Possédant 4 axes de rotation indépendants, ce diffractométre permet de travailler dans de nom-
breuses configurations. Deux types de géométrie ont été utilisés pour notre étude, la géométrie Bragg-Brentano

pour Pobtention de diagramme 6 — 26 dit "classique” (fig.2.7) et la diffraction asymétrique pour I’enregistrement de

figure de poles.
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Figure 2.7: Définition des angles dans le montage de Bragg-Brentano dit 6 — 20

La premiére géométrie permet d’avoir accés aux pics de diffraction d’'un film cristallin et/ou & son orientation
préférentielle. Si le nombre de pics est suffisant, la comparaison des positions 26 théoriques des fiches JCPDS des
polymorphes TiO, avec les positions 26 expérimentales permet de remonter a la structure cristalline (phase du
matériau). Les figures 2.8a et 2.8b représentent les deux types de diagramme susceptibles d’étre rencontrés dans ce
manuscrit. L’un correspond & un film polycristallin (composé de plusieurs pics) tandis que l'autre film est orienté
(composé d’un unique pic). Ces films minces sont constitués de la méme phase, le film polycristallin est composé
de cristallites de rutile dont la croissance s’est organisée aléatoirement, alors que la croissance du film orienté s’est
organisée selon une direction préférentielle, celle du plan du rutile (200). Méme si le pic de rutile (200) du film
orienté est situé a ’angle 20 = 39,19°, la détermination de la phase & partir d’un seul pic est risquée. La structure

d’un film orienté est confirmée a partir de I’enregistrement de figures de poles.
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Figure 2.8: Exemple de films de (a) R-TiO2 polycristallin obtenu sur Si (100) et (b) R-TiO» orienté (200) sur Al,O3
(0001)

Lors de la croissance sur des substrats monocristallins, les cristallites de la couche mince peuvent croitre selon
une certaine orientation, on dit que la couche présente une texture. De plus, lorsque les axes des cristallites sont

paralléles dans le plan, alors le film est dit « épitaxié » sur le substrat, il existe une relation dans le plan entre
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les axes de la structure de la couche mince et ceux du substrat. L’identification de la texture d’un film mince est
réalisée en diffraction asymétrique (géométrie Bragg-Brentano). Dans cette configuration, les angles 6 — 26 sont
fixés pour un plan (hkl) caractéristique de la phase supposée respectant les conditions de diffraction. La figure de
poles représente 'orientation des cristallites dans ’espace (¢, 1) pour un angle de diffraction 6 donné. L’angle ¢
est I'angle de rotation autour de la normale & I’échantillon et I’angle ¢ est I’angle de déclinaison de I’échantillon.
Si une famille de plans (hkl) est placée au centre O d’une sphére (figure 2.9), alors la normale & cette famille de
plans passant par O coupe la sphére au point P et la projection stéréographique de ce point sur le plan équatorial
donne le point P. La figure de poles est reconstituée en incrémentant I’angle de déclinaison v (entre 0 et 75°) d’une

certaine valeur de pas et par une rotation compléte (360°) de I’échantillon de I’angle ¢ pour chaque valeur de .

Figure 2.9: Projection stéréographique utilisée pour la construction des figures de poles

Dans le cas d’un film texturé, il y a diffraction pour un angle ¢ donné quelle que soit la valeur de ¢ puisque les
cristallites sont orientées aléatoirement en ¢ (figure 2.10). La figure de poles présente donc un anneau dont le rayon
est 'angle ¢. Dans le cas d’un film épitaxié, il y a diffraction pour un seul angle ¢ et pour des angles ¢ particuliers
liés aux orientations des axes du film par rapport a ceux du substrat. Un exemple simple d’une situation d’épitaxie
entre un film de structure cubique sur un substrat de structure cubique dans le cas ou les axes du substrat et du

film sont paralléles (croissance « cube sur cube ») est présenté sur la figure 2.10.

a- film texturé b- film épitaxié

anneau a Y=45°

Figure 2.10: Représentation des figures de poles de films (a) texturé et (b) épitaxié
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On présente, a titre d’exemple, la figure de pole d’un échantillon rutile orienté selon le plan (200). L’angle de
déclinaison théorique entre le plan de texture (200) 26 = 39,18%t le plan (110) situé en 26 = 27,45° |, calculé a
laide du logiciel Carine(C) en rentrant les parameétres de maille caractéristiques de la phase, est égal & ipe, = 45°.
L’enregistrement de la figure de pole & ’angle 20 = 27,45° révéle la présence de six poles situés & un angle de
déclinaison 1 = 43,4°. La proximité des valeurs des angles ¢, et gy confirme la présence d’un film de rutile

épitaxié composé de cristallites (200).

L
Praj Sc

Figure 2.11: Figure de pole d’un échantillon rutile orienté selon le plan (200) pour un angle 26 = 27,5°

2.2.2.1 Meéthode d’indexation automatique

La présence possible d’une phase TiO, inconnue a impliqué une approche de détermination structurale. Cet essai
a été réalisé avec I'aide de Nathalie Audebrand (Université de Rennes 1 - Sciences chimiques de Rennes/UMR 6226).
Il est possible de déterminer la structure du matériau a ’aide d’'une méthode d’indexation automatique (programmes
dicvol, ito, treor...) & partir d’'un diagramme DRX complet ou de raies individuelles. La pertinence des solutions
est fortement reliée a la précision des données et plus spécifiquement & erreur sur la position angulaire 26 des raies
de diffraction. Une erreur de moins de 0,02° sur la position angulaire 26 est conseillée pour obtenir des résultats
de bonne qualité. Nous verrons en détail dans le chapitre Croissance de film mince TiO, (1.45 < x < 1.95) les

problémes rencontrés pour cette détermination structurale.

2.2.3 Propriétés électriques

La détermination des propriétés électriques de chaque film a été obtenue principalement & 1’aide de deux méthodes
de mesures. La mesure de résistivité en fonction de la température apporte des informations sur la nature de
la conduction des films minces (métallique, semi-conducteur, isolant). Les mesures d’effet Hall permettent de
déterminer les valeurs de résistivité p exprimée en Q.cm (ou o en S.em™1), la concentration en porteurs n, exprimée
en ¢cm ™3, la mobilité des porteurs p exprimée en em?2.V ~1.s7!. Les homojonctions p—n élaborées a partir de couches

individuelles de TiOx dopés et non dopés ont été caractérisées a partir de courbe I — V.

2.2.3.1 Mesures de résistivité en fonction de la température (p = (7))

La résistivité des couches minces est mesurée en fonction de la température par la méthode des quatre pointes.

Les manipulations ont été effectuées a 'INSP par Jacques Perriére et Christian Hébert. Quatre pistes en or réalisées
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par évaporation sous vide permettent d’injecter un courant constant (I=1 pA) entre les électrodes extérieures. La
différence de potentiel est mesurée entre les électrodes intérieures (schéma figure2.12a). La descente en température
de I’échantillon est obtenue en 'immergeant dans une bouteille d’hélium liquide (4,2 K < T < 300 K). Le montage

est schématisé sur la figure 2.12a et un exemple de mesure pour une couche mince est représenté sur la figure 2.12b.

V £
| | g "
<
EI Film mince =
~ P i oo
- Substrat '
. Piste d'or 1E-3+
,.\/ i 2 0 5'0 1(')0 1;0 260 2%0 350
Fil de cuivre Température (K)
®  Connexion
(a) (b)

Figure 2.12: (a) Principe de la mesure quatre pointes et (b) exemple de mesure de résistivité en fonction de la
température d'une couche de R-TiO; 75 (200)/Al,03 (0001)

La mesure p = f(T) permet de déterminer la nature de la conduction du film. En effet, la résistivitée d'un
matériau ne présente pas les mémes variations avec la température. Par exemple, la résistivité d’une échantillon
métallique croit avec la température, tandis qu’elle diminue dans le cas d’un semiconducteur. Il est également
possible que les matériaux soient métallique ou semiconducteur suivant la gamme de température. La présence
de plusieurs types de conduction au sein d’un méme film peut mener a des transitions métal-semiconducteurs (fig
2.13). La description des phénoménes associés & ces transitions sera discutée dans le chapitre Couches minces pour

"électronique transparente.
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Figure 2.13: Exemple de mesure de résistance en fonction de la température pour une couche mine d’oxyde de
titane dopé niobium.
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2.2.3.2 Mesures effet Hall (voir aussi annexe 2)

Les mesures d’effet Hall dont le principe général est détaillé en annexe 2 ont été réalisées au National Institute
of Lasers, Plasma and Radiation Physics (Bucarest, Roumanie) par Magda Nistor a 'aide d’un appareil commercial
de mesures par effet Hall de la société MMR, Technologie Inc®). Ce dernier est équipé de quatre pointes pouvant
étre déplacées a I'aide de micromanipulateurs et utilisées pour injecter un courant ou mesurer une tension. Dans
la méthode Van Der Pauw, la résistivité est déterminée & partir de la mesure de la résistance Rap cp, qui est
la résistance mesurée entre les contacts A et B lorsque le courant est injecté entre C et D. Ensuite, un aimant
vient se positionner a la verticale de ’échantillon pour appliquer un champ magnétique de 0,33 T perpendiculaire
a I’échantillon. Si un courant est injecté entre les contacts B et D, une tension de Hall est mesurée entre A et C.
Une fois la résistivité de I’échantillon et la tension de Hall obtenues, la concentration de dopant actif et la mobilité
de conduction de I’échantillon étudié sont calculées. Avant toute mesure, la qualité de tous les contacts est testée
en effectuant une mesure de résistance. Ces contacts doivent étre ohmiques pour assurer une mesure précise. Les
courbes I = f(V) entre les contacts A/B et C/D sont alors tracées, 'obtention de droites passant par l'origine
atteste de I'ohmicité des contacts. Les mesures effectuées ont parfois donné des tension de Hall fluctuantes. Ce
manque de reproductibilité peut étre attribué a la nature des contacts, a la forte concentration en dopant de nos

échantillons, la faible mobilité des porteurs voire la mauvaise qualité cristalline pour certains films.

2.2.3.3 Mesures I-V

Les mesures I-V ont été effectués au GREMI & partir d'un dispositif deux pointes. Le schéma électrique de

mesure est représenté sur la figure 2.14.

s
PR — r
™
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Figure 2.14: Schéma électrique des mesures I — V des jonctions p — n

Une tension variable entre -6 et 6 V est injectée a travers la jonction p — n. Lorsque la tension U dépasse la
tension de seuil Vi de la jonction p — n, on enregistre une tension U, aux bornes de la résistance r dont la valeur
est fixée & 2,7 ou 27 k). L’équation 2.1 permet de remonter a U'intensité i. On obtient ainsi la caractéristique I-V

de la jonction p — n.

U _ UV (2.1)
T
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2.2.4 Propriétés optiques

Les propriétés optiques et, spectroscopiques des couches minces TiOx dopés et non dopés sont d’une grande
importance dans cette thése, du fait des potentielles applications pour I'électronique transparente et de I'intégration
des couches minces sur des cellules solaires silicium. Les propriétés optiques de transmission ont été enregistrées a
partir de mesure de transmission dans 'UV-visible et le proche infrarouge et les valeurs de gap ont été déterminées

par l'utilisation de la méthode de diagramme de TAUC.

2.2.4.1 Transmission UV Visible

Appareillage et mesure

Les mesures de transmission UV-Visible-proche infrarouge (PIR) ont été réalisées a 'institut PRISME a L’IUT
de Chartres avec ’aide de Nadia Sbai et Olivier Véron. La transmission des films minces TiO, a été évaluée sur des
substrats de saphir et de LaAlO3 poli 2 faces. Le principe de cette technique de caractérisation consiste & mesurer
I'intensité I transmise & travers la couche mince pour toute une gamme de longueurs d’onde \. Le montage est

schématisé sur la figure 2.15.

Trajet de la lumiére
Lampe spectrale

Détecteur
(](. | .............................................

Monochromateur

Film mince
Substrat

Figure 2.15: Principe des mesures de transmission UV-visible

Plusieurs lampes spectrales, émettant dans I'UV, le visible et le proche IR, sont placées successivement &
’entrée d’'un monochromateur dont le but est de sélectionner une longueur d’onde. A la sortie du monochro-
mateur, ’échantillon est éclairé par cette longueur d’onde et I () est mesurée aprés 1’échantillon. Un exemple de
mesure est reporté sur la figure 2.16. Les valeurs sont corrigées de ’absorption du substrat. La technique permet
de quantifier la transparence des échantillons dans le visible, et la forte décroissance de la transmission aux courtes
longueurs d’onde est associée aux transitions entre la bande de valence et la bande de conduction dans les semi-
conducteurs. Les informations essentielles qu’il est possible d’obtenir sont, d’une part la valeur du gap pour un
semiconducteur, et d’autre part de savoir si le bas de la bande de conduction est en coincidence avec le haut de la
bande de valence (gap direct) ou non (gap indirect). Par ailleurs, les oscillations présentes dans le visible et proche
IR sont reliées a I'épaisseur du film, mais ne se voient que lorsque le film est relativement épais (plusieurs centaines

de nanométres).
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Figure 2.16: Exemple de spectre de transmission d’une couche mince rutile TiO5 obtenu par PLD sur un substrat
de saphir

Détermination de la valeur du gap optique

A partir de ces données, il est possible d’extraire le coefficient d’absorption « et, d’aprés le modéle de TAUC,
la variation du coefficient d’absorption peut se diviser en trois régions:

— Une région de forte absorption (o > 10* em™1!). Cette région correspond aux transitions optiques entre la
bande de valence et la bande de conduction. Ces transitions sont responsables du front d’absorption vers
A = 375nm.

— Une région dans laquelle la variation de I’absorption est due aux états dans la queue de bande, pour 1em™! <
a <10 em™!

— Une région de faible absorption (o < 1em™1!) dans laquelle Iabsorption est due aux défauts et impuretés
présents dans le film.

Dans la région de forte absorption, les variations de « sont reliées au gap du matériau par la relation

gy o)

Dans cette formule, B est une constante, et m est un coefficient qui dépend du type de transition entre la bande
de valence et la bande de conduction. Les valeurs de m permises sont 1/2 pour une transition directe autorisée, 2
pour une transition indirecte autorisée , 3/2 pour une transition directe interdite et 3 pour une transition indirecte
interdite. D’aprés les calculs de structure électronique, les structures rutile et anatase possédent un gap indirect
autorisé de 3,0 €V et 3,2 eV, respectivement [63], ce qui correspond a m = 1/2. En tracant (aE)/? en fonction de
E, la courbe doit donc présenter une partie linéaire, et ’extrapolation de cette section de droite pour o = 0 donne
la valeur du gap optique du matériau.

2.2.4.2 Mesure de photoluminescence

Appareillage et mesure
Les mesures de photoluminescence (PL) ont été réalisées sur I'équipement du CEMHTI, avec I'encadrement de

Hakim Bahman et Esidor Ntsoenzok. Le schéma fonctionnel du dispositif de photoluminescence est illustré figure
2.18.
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Figure 2.17: Détermination du gap optique d’un film de R-TiO4, pour différentes hypothéses de transitions
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Figure 2.18: Schéma fonctionnel du dispositif de photoluminescence

La source d’excitation est un laser argon ionisé (Spectra-Physics) qui émet en continu jusqu’a 4 Watts. Les raies
s’étalent de 'UV au visible. Il est possible de I'utiliser en mono-raie ou toutes raies (figure 2.19). Une excitation
supérieure a la valeur du gap optique de l'oxyde de titane (Eg—=3,2 eV; A = 392 nim) est nécessaire pour exciter la

matrice, et les seules raies disponibles dans la source laser argon sont situées aux longueurs d’onde A = 351, 1 nm
et A\ = 363,8 nm.
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Figure 2.19: Longueur d’onde et puissance relative des raies du laser argon 4 Watts
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Dans le cas de notre étude, seule la raie située & 363,8 nm a été utilisée pour exciter la matrice d’oxyde de titane et
évaluer la conversion de photons des échantillons. Un filtre interférentiel (XL32-364nb2) centré en A\ = 364nm=+2nm
permet d’éliminer les raies non désirées du laser argon. Une fois la longueur d’onde sélectionnée, le faisceau laser est
focalisé sur le film mince par une lentille cylindrique. L’échantillon est placé sur un support en cuivre & deux degrés
de libertés x,y permettant le déplacement de I’échantillon via des vis micrométriques. L’angle d’incidence entre le
faisceau laser incident et 1’échantillon peut étre modulé entre 0° et 90°, suivant les besoins de I’étude. Le dispositif de
photoluminescence est également composé d’un systéme de refroidissement & cycle fermé utilisant I’hélium gazeux
comme substance réfrigérante, autorisant des mesures de PL de la température ambiante & 4 Kelvin. Le dispositif
ayant un systéme de controle en température, il est possible de réaliser des mesures en fonction de la température
entre 4 K et 300 K.
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Figure 2.20: Spectres de PL obtenus pour un échantillon TiOy:Eu®" (a) sans et (b) avec filtre passe haut

Le signal émis est collecté par un systéme de focalisation qui permet de récolter I'ensemble de la PL émise par
I’échantillon. Un filtre passe haut, situé entre le systéme de focalisation et le systéme de diffraction, élimine la
longueur d’onde principale du laser situé 363,8 nm. Ce filtre est absolument nécessaire pour ne pas obtenir des raies
anx363.8nm (A="727.4nm et A =1091.4 nm) qui peuvent venir se superposer a d’autres raies (fig. 2.20a).

Le signal lumineux émis est ensuite analysé par le spectrométre iHR320 (Jobin-Yvon) composé d’'un monochro-
mateur, d’un photomultiplicateur (PMT) et d’un détecteur InGaAs. Un monochromateur de type "Cnerzy-Turner”
est utilisé pour séparer le flux luminescent obtenu en un faisceau monochromatique afin d’obtenir un spectre de
photoluminescence de l'intensité en fonction de la longueur d’onde. Deux réseaux a pas constant sont disponibles.
Le réseau, dont la réponse maximale est centrée en 500 nm (1200 traits.mm™!), est utilisé pour les mesures dans le
visible tandis que le réseau centré en 1200 nm (900 traits.mm™) est utilisé pour les acquisitions entre 900 et 1500
nm.

Deux détecteurs sont disponibles pour enregistrer les spectres de PL: le(PMT) dont la gamme de mesure est
située entre 390 et 800 nm, et 'InGaAs dont la gamme de mesure est située entre 800 et 1500 nm. Le dispositif
expérimental, mis & notre disposition par le CEMTHI pour nos mesures de photoluminescence, est suffisant pour

évaluer le transfert d’énergie de la matrice TiO4 vers les ions terres rares. En effet, la longueur d’onde d’excitation
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du laser argon disponible (A = 363.8 nm) est adaptée pour exciter les matrices A-TiOy (A = 392 nm) et R-TiO-
(A = 413nm). Les mesures qualitatives concernant la photoluminescence des ions terres rares pourront étre réalisées
entre 390 et 1500 nm, grace aux détecteurs PMT et InGaAs.

La comparaison de I'intensité des spectres de PL doit étre effectuée avec précaution. En effet, le signal enregistré
dépend du positionnement de ’échantillon et de I’angle d’incidence du faisceau. Les conditions d’acquisition variant
d’une campagne d’expériences a l'autre, il conviendra d’étre prudent dans la comparaison quantitative des spectres
de photoluminescence. Une évaluation quantitative entre nos films minces est cependant possible si la position
du porte-échantillon est maintenue fixe. En effet, des acquisitions effectuées a plusieurs jours d’intervalle sur des
échantillons de TiO5:Nd3* ont montré une reproductibilité des résultats lorsque la géomeétrie n’est pas modifiée. 11
est donc possible de comparer 'intensité des raies de PL de divers échantillons. Pour plus de rigueur et pour limiter
les erreurs de mesures, 1'évaluation de la quantité de PL émise par les couches minces de TiO y:Ln®* présentées
dans le chapitre couche de conversion UV — NIR a été effectuée sur des acquisitions réalisées pour une méme
géométrie et dans la méme journée. Ainsi, le porte-échantillon a été maintenu fixe et les conditions expérimentales
ont pu étre conservées constantes pour toute cette campagne de mesure.

Concernant les autres mesures, nous ne nous risquerons pas a faire des comparaisons quantitatives, les parameétres
ayant été modifiés pour chaque spectre de PL afin d’obtenir une résolution et une intensité optimum des raies de
PL. La lumiére émis étant proportionnelle & la quantité de matiere, les spectres de PL ont tous été normalisés par
I’épaisseur des films minces. Aucune mesure de durée de vie n’a pu étre enregistrée du fait de la limitation de

I’appareil.

Conclusion

Il est entendu que les techniques de caractérisation utilisées dans le cadre de ces travaux de théses présentent
un certain nombre de limitations. Les résultats obtenus ont été nuancés et critiqués en fonction de ces limites
pour chaque méthode de mesure. L’ensemble des données acquises grace & ces techniques de caractérisations vont
permettre de réaliser une corrélation entre la structure et la composition, et, les propriétés électrooptiques et
spectroscopiques des films synthétisés.

La compréhension et la caractérisation des phénoménes régissant les propriétés chimiques et structurales des
films d’oxyde de titane seront étudiées dans le chapitre Croissance de film mince TiO, (1.45 < x < 1.95) et nous
identifierons les effets des substrats et de la pression partielle d’oxygéne sur la structure. Une grande partie de ce
chapitre sera consacrée a 'identification d’une phase de composition TiO 1 45.

La description du comportement de conduction métallique, semi-conducteur et des transition métal-semiconducteur
des films TiO, non dopés et dopés par I’éléments niobium sera ensuite étudiée dans le chapitre Couches minces pour
"électronique transparente. La découverte d’'un matériau de type p a partir du systéme Ti-O ménera  la réalisation
d’une homojonctionp — n transparente.

Enfin, la matrice d’oxyde de titane sera évaluée en tant que matrice hote pour I'acceuil d’ions terres rares Ln 3™,

et plus particulierement sous ’aspect de la conversion de photon UV en photon NIR.
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L’état de I’art effectué dans le chapitre Contexte et état de I’art a mis en évidence I'influence de la composition et
des propriétés structurales sur les caractéristiques électriques et optiques des matrices A-TiO 5 et R-TiO5. L’objectif
de ce premier chapitre expérimental est de vérifier et de maitriser les effets des substrats et de la pression partielle
d’oxygéne sur les caractéristiques des films d’oxyde de titane, telles que la composition en oxygéne et les propriétés
structurales (qualité cristalline, orientation, épitaxie).

Dans un premier temps, la composition des films d’oxyde de titane obtenus pour les paramétres de croissance
optimisés a été évaluée par la méthode spectroscopie des ions retrodiffusés Rutherford (RBS). L’étude a ensuite
consisté a valider et vérifier les propriétés structurales des films obtenus sur les substrats de LaAlO 3 (100), SrTiO3
(100), Al,O3 (0001) et (11-20), Si(100) et SiOy (1,2um)/Si dans une gamme de pression d’oxygéne définie entre
107! et 5.10°7 mbar (vide limite de notre bati de dépot & 700 °C). La vérification des phases & ’aide de la diffraction
asymeétrique a mené a la croissance d’une phase de composition TiO; 45 non spécifiée jusqu’a présent dans les articles
énoncant la croissance de films d’oxyde de titane & des pressions inférieures & 10°® mbar. La démarche réalisée pour
déterminer la structure de ce film de composition TiOq 45 & partir de la diffraction asymétrique et des fiches JCPDS

des polymorphes sera présentée en détail dans la deuxiéme partie de ce chapitre.

3.1 Composition des films de TiO, (1,45 < z < 2)

La stoechiométrie des films minces d’oxyde de titane peut étre contrélée en fonction de la pression d’oxygéne
pendant la croissance. En effet, le flux d’atomes d’oxygéne arrivant & la surface pendant la croissance du film dépend
de la pression en oxygéne (Pp,). L’intégration d’oxygéne dans le film mince d’oxyde peut ainsi étre modulée. La
composition en oxygéne a été déterminée par des mesures RBS pour des films d’oxyde de titane réalisés a partir d’une
cible de TiOy pour une gamme de Pp, de 107! 4 5.10°7 mbar. Les figures 3.1a et 3.1b présentent les spectres RBS
de films d’oxyde de titane réalisés sur silicium pour des Po, de 107! et 5.10°7 mbar, respectivement. La simulation

des spectres expérimentaux a ’aide du logiciel RUMP a permis de remonter a la composition en oxygéne des films
de TiO, en fonction de Pp,.
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FIGURE 3.1 — Spectres RBS de films TiO,, réalisés sur un substrat de silicium & (a) 10! mbar (x=1,95) et (b) 5.10°7
mbar (x—1,45)
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L’évolution du ratio [O]/[Ti] en fonction de la Pp, met en évidence une variation de composition TiOq g5 &
TiO1.45 (fig.3.2). Pour la gamme de Pp, 10" - 10® mbar, le ratio [O]/[Ti] présente une évolution linéraire de
TiO;.95 & TiOq 75, similaire & celle rencontrée dans nos précédents travaux [31]. Pour les Pp, plus basse, le ratio
[O]/|Ti] est diminué et méne a des films de composition TiO; 45 pour une Pp, = 5.10~"mbar. L'erreur sur la
composition en oxygeéne des films TiO, est de 2 %, soit une erreur de +0,03. Pour plus de lisibité et afin de
distinguer les films entre eux, on pourra noter les films par leur steechiométrie TiO, (ex : on notera TiOs les films

réalisés & 107! mbar et TiO; 45 les films obtenus 5.10°7 mbar)

2,0

ratio [O)/[Ti]

T T T T T
1E-7 1E-6 1E-5 1E-4 1E-3 0,01 0,1 1

Pression partielle d'oxygéne

F1GURE 3.2 — Evolution du ratio [O]/[Ti] en fonction de la pression en oxygeéne (Pp,)

3.2 Propriétés structurales des couches minces TiO, (1,45 <z < 2)

Dans le chapitre concernant les couches de conversion de photons UV vers le proche IR, les polymorphes A-TiO
et R-TiO» serviront de matrice d’accueil pour les ions Ln®*. Pour mener cette étude, les propriétés structurales ont
besoin d’étre strictement controlées. Pour des mémes conditions de dépot, il est possible d’obtenir des films d’oxyde
de titane de stoechiométrie TiOo constitués de rutile, d’anatase ou de mélange des deux phases, les films pouvant
étre polycristallins (sans orientation préférentielle) ou épitaxiés. Le tableau 3.1, tiré de I'article de Yamamoto [63],
expose I'influence des subtrats sur la nature et I'orientation de la phase pour des dépots réalisés & 5.10°2 mbar
et & 500 °C. Pour des mémes conditions de dépot, il est possible de faire croitre des films d’anatase composés de
cristallites (004) sur les substrats de LaAlO3, de SrTiO3, (La,Sr)(Al,Ta)O3, MgO et YSZ, et des films de rutile
composés de cristallites (110) ou (100) sur les substrats de Al,Ogz orientés (1-102) (11-20) (10-10) et (0001). La
croissance de TiO5 sur un substrat de silicium pour une température de 650°C, une Pp, de 10! mbar et une fluence
de 4 J.cm2, engendre la formation d’un film polycristallin avec une croissance préférentielle selon le plan dense
(110) rutile [133]. La croissance de films d’oxyde de titane sur des substrats de Al,O3 (0001) et Al,O3 (10-10) et

de LaAlO3 (100) a déja été étudiée par notre équipe [30, 31], mais sur un autre bati expérimental.
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TABLE 3.1 — Tableau récapitulatif de ’orientation des films minces d’oxyde de titane selon la nature du substrat
pour une température de 500°C & une pression partielle d’oxygeéne de 5.10°2 mbar [63]

Substrat Film Croissance du  Orientation du  Largeur &  Discordance
film /substrat film/substrat ~ mi-hauteur  structurale
LaAlO; A (001)/(100) [100][[[001] 0.079 0.13%
AetR  Poly/(110)
SrTiO; A (001)/(100) [100]|([001] 0.794 3.06%
Aet R Poly/(110)
(La,Sr)(AlTa)05 A (001)/(100) [100]]|[001] 0.815 2.14%
MgO A (100)/(100) [010][/[001]
[001]{[001]
R Poly/(110)
R Poly/(111)
YSZ A (001)/(100) [100][|[110] 2.245
Al 05 R (100)/(0001)  [010]]|[100]
R (100)/(0001) [001]]|[210]
R (101)/(11-20) 1.684
R (101)/(1-102) 0.989
R (101)/(10-10) 0.461

Dans notre étude, nous avons décidé d’utiliser les substrats LaAlO3 (100), Al;O3 (0001), Al,O3 (1-102), Si (100),
SiO2 (1,2wm)/Si. Selon la littérature, le substrat LaAlO3 conduit & la croissance d’un film d’anatase composé de
cristallites (004), tandis que les substrats AloO3z (10-10) et AloO3 (0001) ménent respectivement & la formation
d’un film composé de cristallites de rutile (101) et d’un film polyphasé composé de cristallites d’anatase (004) et
de rutile (200). L’utilisation des susbtrats Si(100) et SiOo(1,2um)/Si devrait mener a la croissance d’un film rutile
polycristallin [133]. Les conditions de dépots sont rappelées dans le tableau 2.4.

TABLE 3.2 — Conditions de dépot optimisés des films de TiO»

Parameétres de dépot

Fluence 4 J.cm?
Distance cible-substrat 45 mm
Température du porte-substrat 700 °C
Pression partielle d’oxygéne (Po,) 10" mbar
Cible TiO,

3.2.1 Propriétés structurales des films TiO,
3.2.1.1 TiO4 sur Si (100) et SiO2(1,21m)/Si(100)

Un film de TiO, polycristallin est obtenu sur les substrats de Si (100), comme sur SiO2(1,2um)/Si(100) (fig.3.3).
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FTaurr 3.3  Diagramme de diffraction X des films TiOy synthétisés sur les substrats de (a) Si (100) et (b)
Si02(1,24m) /Si(100)

Les pics de diffraction peuvent étre indexés a 1’aide de la fiche JCPDS de la phase rutile (21-1276) (tableau 3.3).
Les positions 20 expérimentales des pics correspondent - & un A26 de 0,05 & 0,1° prés - aux positions théoriques
des plans (hkl) de la phase rutile. Les intensités relatives des pics des films minces TiO 5 sont du méme ordre de
grandeur. On constate que les intensités relatives théoriques et expérimentales ne sont pas du méme ordre. La
synthése de films minces TiO4 par PLD amméne la croissance de films de rutile polycristallin avec une orientation
préférentielle selon le plan dense (110) de la phase rutile. Les mémes observations ont été relevées pour la croissance
de TiO, sur un substrat de Si pour une température de 650°C, une P, de 10! mbar et une fluence de 4 J.cm™2,
avec une croissance préférentielle selon le plan dense (110) rutile [133]. Les largeurs & mi-hauteur ( fwhm) sont du

méme ordre de grandeur pour les deux films, entre 0.3° et 0.8°, et augmentent avec I’angle 26.

TABLE 3.3 — Identification et comparaison des raies de diffraction des films minces TiO5 obtenus sur les substrats
de Si(100) et SiO4(1,2um)/Si(100)

Rutile (n°21-1276) Ti0,/Si(100) Ti05/Si05 (1,24:m) /Si(100)

Plan 20 TLineo 20 Teap A20 fwhm 20 Teap A20 fwhm
h k 1] () [ (%) () | (%) ) ) () | (%) ) )
1 1 0| 2745 100 27.51 | 100 | + 0.06 0.33 27.51 | 100 | + 0.06 0.33
1 0 1/ 36.08 50 36.11 5 +0.03 | 0.48 36.14 6 +0.06 | 0.39
2 0 0] 39.19 8 39.24 9 + 0.05 0.46 39.22 7 + 0.03 0.47
1 1 1| 41.22 25 41.29 6 + 0.07 0.51 41.26 8 + 0.04 0.42
2 1 0| 44.05 10 44.13 10 + 0.08 0.48 44.08 12 + 0.03 0.43
2 1 1| 54.32 60 54.33 15 + 0.01 0.49 54.32 16 0.00 0.47
2 2 0] 56.64| 20 56.76 9 +0.12 | 048 56.78 8 +0.14 | 043
0 0 2|62.74 10 * * * * * * * *
3 1 0| 64.04 10 64.02 7 - 0.02 0.78 64.14 7 + 0.10 0.62
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3.2.1.2 TiO; sur Al,O3 (0001)

L’utilisation des substrats Al,Os (0001) pour la croissance de films minces TiO, & 10! mbar engendre la
croissance d’'un film de rutile composé uniquement de cristallites orientées (200) (fig.3.4a). Le résultat obtenu est
en désaccord avec le résultat de notre précédente étude, ott nous avions observé la croissance d’un film polyphasé
anatase et rutile [30]. La figure 3.4b représente la figure de pole (noté FDP) du plan (110) de la phase rutile
(260 = 27,5°) dans le cas d’un film R-TiO2(200). Six poles bien définis sont visibles & un angle de déclinaison g,
de 43.4°, non loin de la valeur attendue pour des cristallites de rutile orientées (200) (t)peo = 45°). Le nombre non
conventionel de poles (6 au lieu de 3) (fig3.4b) est, dans ce cas, lié & la présence de marches sur le substrat [30].

Ces six poles présentent une large extension azimutale et sont localisés & £30° de la direction [110] du substrat de

saphir.
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F1cURE 3.4 (a) Diagramme DRX des films TiO, synthétisés sur Al,O3 (0001) (b) Figure de pole du plan (110) de
la phase rutile pour un film d’oxyde de titane composé de cristallites (200) obtenu sur un substrat de saphir (0001)
4 700°C sous un pression d’oxygéne de 10t mbar [30]

On peut expliquer les orientations obtenues dans le cadre de la correspondance des réseaux cationiques ou
anioniques du substrat et du film, ou par I’approche du désaccord des distances atomiques [134], dans laquelle m
unités de réseau (de maille) du film coincident avec p unités de réseau du substrat. Les valeurs m et p sont des
nombres entiers pouvant satisfaire la relation md; ~ pds (ou Z—i ~ ), dy et d, étant les distances atomiques
respectives des directions paralléles du film et du substrat. Finalement, le désaccord de maille § peut étre défini par
I'équation suivante [135] :

0 =2

Ces poles sont la preuve de la croissance épitaxiale du film de rutile (200) sur le substrat Al,O3 (0001). On
peut alors en déduire le schéma de l'interface film/substrat (fig.3.5). L’arrangement atomique de 'interface entre le
film et le substrat permet de rechercher les relations d’épitaxie susceptibles de faire croitre préférentiellement des

cristallites de rutile (200). Trois relations d’épitaxie correspondent aux poles enregistrés :

[010]g //[10.0]c-s ; [001]r //[210]cs (fig. 3.5a) et [011]g//[1-1.0]cs (fig. 3.5b)
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En considérant 'alignement des deux directions [010]g du rutile et [10.0]..s du saphir, les valeurs d¢ et dg (ar—
0,459 nm et a..s= 0,476 nm, respectivement) ménent & un désaccord de maille ¢ de 3,5 %, une valeur relativement
élevée qui impose des contraintes dans la maille du rutile. Pour 'alignement de la direction [001] g du rutile avec la
direction [210]..s, les valeurs dy (cg= 0,296nm) et ds (ac-s V3 0,824 nm) peuvent étre reliées par 11dy~4d. Dans
ce cas, le désaccord de maille est égal & 1,2%.

La large extension azimutale est due a la présence d’une autre orientation dans le plan. En effet, la figure 3.5b

présente une autre relation d’épitaxie possible, selon ’alignement suivant :
[011]g //[1-1.0]cs

Cet arrangement atomique méne a un angle azimutal de 32,8° observé entre le pole (110) du rutile et la direction
[2-1.0]c.s du saphir. Par conséquent, la valeur de I'angle entre les directions [010]g et [10.0]c.s dans ce plan est de
2,3° (cf. figure 3.5b). Les distances respectives df et d; ménent a la correspondance suivante 3dy = 2dg avec un

désaccord de maille réduit égal & 0,6 %.

o - ’ O O
"':' s )

011,410
o a0, g

FiGURE 3.5 — Représentation schématique de l'interface dans le plan du rutile (200) et du Al,0O3 (0001) pour la
relation d’épitaxie (a) [010]r//[10.0]c.s et [001|r //[210]c.s et (b) [011|r//[1-1.0]c.s [30]

En résumé, les relations épitaxiales du film de rutile sont réunies dans le tableau 3.4.

TABLE 3.4 Relation d’épitaxie de film d’oxyde de titane sur Al,O3 (0001)

Phase Texture Orientation Relation d’accord Désaccord
dans le plan de maille de maille (%)
Rutile  (200)  [010]g [] [10.0]c.s ld; =~ 1d, §=3,5
[001]r || [210]cs 11dy ~ 4d, 6=1,2

Rutile  (200)  [011]g || [1-10]cs 3dy ~ 2d, 0=0,6
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3.2.1.3 TiO; sur Al,O3 (1-102)

L’utilisation du substrat AlyO3 (1-102) pour la croissance de films minces TiO5 &4 10! mbar méne & la croissance

d’un film de rutile composé de cristallites orientées (101). (fig.3.6).

| R (101)
’5 -
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FTGURE 3.6 — Diagramme DRX d’un film TiO4 synthétisés sur Al;O3 (1-102)

Le film de rutile (101) peut étre orienté par rapport au substrat de saphir selon les alignements suivants :
[-101]g || [-1100],.s et [010]g || [0001],_s
Le désaccord de maille de ces deux relations d’épitaxie sont de 0,91 % et 5,78 %, respectivement (cf tableau 3.5)

[136].

TABLE 3.5 — Relation d’épitaxie de film d’oxyde de titane sur Al,O3 (11-20) [136]

Phase Texture Orientation Désaccord
dans le plan de maille (%)

Rutile (101) [-101]g || [-1100]; s 6=0,91

[010]g || [0001],.s 6=5,78

3.2.1.4 TiO; sur LaAlOj; (100)

Alors que I’on obtient un film rutile polycristallin dans le cas d’un substrat de Si(100) et SiO5(1,2um) /Si(100),
l'utilisation d’un substrat de LaAlOj3 (100) (noté LAO) conduit a la croissance d'un film d’anatase composé de
cristallites orientées (004) (fig.3.7a). La figure de pole enregistrée (figure 3.7b) sur les plans de famille {101} montre
quatre poles bien définis caractéristique de la relation épitaxiale classiquement observée entre la direction [001]
de 'anatase ([001]a) et la direction [001] du LAO ([001]1,40). La similitude des positions du réseau d’oxygéne de

I’anatase avec le réseau d’oxygéne du substrat suggére une croissance épitaxiale selon la direction observée.

(001)a//(001)r.a0 et [001]a]| [001]r.a0
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L’apparition de cette phase orientée est due a la concordance des réseaux anioniques et/ou cationiques du film
et du substrat. En effet, 'arrangement du réseau du film peut coincider avec 'arrangement du réseau du substrat.
Les relations d’épitaxie peuvent stabiliser une phase métastable par rapport & une phase thermodynamiquement
stable. Ici, pour les mémes conditions, la relation d’épitaxie qui relie la phase anatase au substrat de LAO (100)

conduit & une stabilisation de la phase métastable anatase par rapport a la phase rutile.

12000 A (004)
10000

8000 f 4 g

6000

Signal (u.a)
: .
T
el
o
|

4000 | | \ / i I |

2000

0 T T T T T T T T p
25 30 35 40 45

Angle 20 (°) e e

(a) (b)

FIGURE 3.7 — (a) Diagramme DRX de TiO obtenu sur LAO (100) (b) FDP du film anatase enregistrée pour l’angle
20=25,3" correspondant aux plans (101)

11 est bien connu que le substrat de LAO (100) méne a la croissance de film d’anatase de haute qualité cristalline
sans rutile ni aucune autre phase d’oxyde de titane [137, 138, 63]. Ceci est da a 'accord de maille dans le plan
entre les plans (001) de LAO (0,379 nm) et (004) de I’anatase (0,378 nm) (J =~ 0,1%). L’arrangement atomique des

atomes dans les plans précédemment cités conduit a la formation d’un film épitaxié (fig.3.8).
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FIGURE 3.8 — Schéma de I'arrangement atomique (a) de l’anatase (001) et du (b) LAO (100) [64]

3.2.1.5 Discussions

Nous avons vérifié I'influence des substrats sur les propriétés structurales de films de TiOs pour les conditions

de croissance du tableau 2.4. A 10! mbar et 700 °C, nous sommes capables de faire croitre des films d’anatase
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épitaxiés (004), des films de rutile épitaxié (101), (200) et des films de rutile polycristallin. Le tableau 3.6 récapitule
les propriétés structurales (nature de la phase, fwhm). La fwhm - calculée pour les raies situées entre 36° et 39°
- reflete la qualité cristalline du matériau. On préférera travailler avec les substrats de saphir orientés (0001). En
effet, la qualité cristalline du matériau est meilleure pour le film rutile orienté (200) ( fwhm = 0,33°) par rapport
au film rutile orienté (101) (fwhm = 0,83") et qu’elle est semblable & celle obtenue pour le film anatase (004)
(fwhm = 0,30°)

TABLE 3.6 Tableau récapitulatif de ’orientation et de la fwhm des films minces d’oxyde de titane TiO> selon la
nature du substrat pour les conditions de dépot du tableau 2.4

Substrat Film Texture fwhm(®)
Si02(1,2pm)/Si (100) R polycristallin 0,47

Si (100) R polycristallin 0,46
LaAlO3 (100) A (004) 0,30
Al,O3 (1-120) R (101) 0,83
Al,O3 (0001) R (200) 0,33

3.2.2 Influence de la Py, dans la gamme 10! -10-mbar

La premiére partie de I’étude a mis en évidence I'influence du substrat sur les propriétés structurales des films
de TiO5 & 10"' mbar pour une température de 700°C. Les relations d’épitaxie entre le substrat et les phases anatase

et rutile permettent le controle de la structure du film pour des conditions de dépot similaires.

Le controle de la Pg, lors du dépdt permet de modifier la stoechiométrie des films d’oxyde, mais influence
également la structure des films TiOy. L’influence de la P, sur la croissance des phases anatase ou rutile a déja
été mise en évidence par Kitazawa et al [137] et par notre équipe sur les substrats de LAO (100) et AloO3 (00.1)
[30, 31]. Le domaine expérimental étudié est relativement large (107'-10"° mbar). L’effet de la Pp, montre une
stabilisation de la phase rutile & trés basse pression avec une sous stcechiométrie en oxygéne de 25%. Chaque bati
expérimental étant unique, il est possible que la nature des phases et les domaines de Pg, varient par rapport a
ce qui est rapportée dans la littérature. Une étude similaire a donc été entreprise afin de connaitre 'influence de la

Po, sur différents substrats & une température de 700°C.

3.2.2.1 TiOy sur Al,O3 (0001)

On a pu voir que les résultats concernant le film de TiOs obtenu a 10! mbar divergeaient par rapport aux
résultats publiés par notre groupe (cf paragraphe 3.2.1.2). La encore, les résultats sont divergents pour la gamme de
pression 107! & 107® mbar . En effet des films polyphasés rutile/anatase étaient obtenus jusqu’a 1072 mbar, puis la
diminution de la Pp, conduisait & la formation de film de rutile (200) pur pour les plus basses pressions (10-4-10-?).
La variation de Pg, ne provoque pas de changement de phase pour les conditions expérimentales utilisées. Ainsi,
les films synthétisés entre 10™' et 10" mbar sont tous épitaxiés, monophasés et composés de cristallites de rutile
(200) (fig 3.9). La présence d’un échantillon polyphasé rutile/anatase & 1072 ou 10" mbar aurait pu mettre en doute
la validité de nos échantillons, mais la reproductibilité de nos résultats et la présence d’une phase de rutile (200) de

10! 4 10°® mbar valident nos mesures.
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FIGURE 3.9 Diagramme DRX de TiO, non dopé sur AlsO3 (0001) en fonction de la Pp, (1071107 mbar)

Le tableau 3.7 récapitule les positions angulaires 20 et les fwhm des films de rutile (200) obtenus pour la gamme
de pression 107! -10® mbar. On observe un décalage croissant de la position du pic de 20 = 39, 20° vers 20 = 39,12°

et une augmentation de 90 % de la fwhm entre 102 et 10 mbar.

TABLE 3.7 — Position de l'angle 20 et fwhm des films de TiOy obtenus sur Al;O3 (0001) pour la gamme de Po,
de 10! 4 10°P

Rutile (200) 26 = 39, 19°
’ Po, (mbar) H 20 (°) fwhm (%) ‘

101 39,20 0,26
1072 39,17 0,28
1073 39,15 0,52
107 39,12 0,54

3.2.2.2 TiOy sur LaAlOj3 (100)

On a pu voir que I'utilisation d’un substrat de LAQO (100) engendre une croissance épitaxiale d’un film composé de
cristallites d’anatase orientés (004) pour une pression de 107! mbar & 700 °C (cf sous partie 3.2.1.4). Les diagrammes
DRX de la figure 3.10 montrent I’évolution structurale des films en fonction de la Pp,. La variation de la Pp, de
107! vers 10 mbar modifie les caractéristiques structurales des films de la phase anatase orientés (004) (1071-102
mbar) vers la phase rutile orientée (200) et (110) (10°® mbar), en passant par un film polyphasé constitué des deux

phases anatase et rutile orientées (004) et (200),respectivement.
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FIGURE 3.10 — Représentation des diagrammes DRX de films minces TiOy obtenus sur LaAlO3 (100) pour des Po,
comprises entre 107! et 10> mbar

Le tableau 3.8 réunit les positions angulaires 20 et les fwhm des films obtenus &4 10" et 102 mbar. A 107! et 1072
mbar, le film est composé d’anatase (004) & 100%. La position du pic du plan (004) de 'anatase TiOy (20 = 37,84°)
est en parfaite cohérence avec la position théorique du pic (26 = 37,80°). La diminution de pression d’une décade
n’a pas de conséquence sur la structure du film. La position 260 = 37,72° et le doublement de la fwhm de 0,31°
a 0,60° peuvent étre imputés a la sous stoechiométrie en oxygéne introduite dans le film, qui génére des défauts

(lacunes d’oxygéne et ions Ti 37T).

TABLE 3.8 — Position de I'angle 26 et fwhm des films de TiOy obtenus sur LAO (100) aux Pp, 10™" et 102 mbar

Po, (mbar)
Indice 10 1072
[20 () [ Phase [h k 1[[20() fwhm () [20() fwhm ()|
[ 3780 | Anatase [ 0 0 4[] 37,84 031 [37,72 0,60 |

A 107 mbar, on obtient un mélange de phases anatase et rutile. La position 20 et la fwhm du plan de (004)
de I’anatase ne sont pas modifiées. La position des pics de rutile est similaire aux positions théoriques, et la fwhm
est 35 % plus petite que celle de I'anatase. A cette pression, les défauts structuraux semblent étre moins élevés ou
mieux compensés dans la phase rutile par rapport a la phase anatase.

La croissance & 10 mbar conduit & un film composé principalement de cristallites de rutile (200) et (110). Les
positions des pics des plans de rutile (110), (200) et (111) sont tous décalés vers les petits angles d’une valeur de A26
égale 4 0,10; 0,12 et 0,14° par rapport aux positions 26 du film réalisé & 10~* mbar. La valeur des fwhm progresse
de 61, 60 et 30 %. On voit clairement que la diminution de la Pg, prévilégie une croissance de rutile orientée (200)
et selon le plan dense (110). Par ailleurs, les cristallites de rutile (110) sont de plus en plus présentes lorsque la

pression d’oxygéne diminue, étant donné que les intensités relatives passent de 9 % pour 10~ mbar & 64 % pour
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10°% mbar (tableau 3.9). L’obtention d’un film orienté (200) et (110) & basse pression met en évidence la stabilité
de la phase rutile par rapport a la phase anatase. Les résultats obtenus dans le cadre du substrat LAO (100) sont

similaires & ceux publiés par notre équipe en 2008 [31].

TABLE 3.9 Position de I'angle 20, intensité relative I.,, et fwhm des films TiOy obtenus pour une pression
partielle d’oxygéne de 1072 et 10~ mbar

Po,(mbar)
Indice 1073 10°°
20 (°) | Phase |[h k 1[20() L., fwhm ()| 200C) Il.p fwhm ()
2745 | Rutile |1 1 0] 2745 9 0,33 27.35 64 0,53
37,80 | Anatase | 0 0 4| 37,72 84 0,56 * * *
39.,19 | Rutile | 2 0 0| 39,16 100 0,35 39,04 100 0,56
41,22 | Rutile |1 1 1] 41,29 3 0,45 4115 1 0,58

Les orientations préférentielles obtenues sur LAO (100) en fonction de la pression sont décrites en détail dans
la suite de cette partie. Les travaux réalisés par notre équipe ont montré ’existence des relations d’épitaxie avec le
substrat. La figure 3.11 présente les FDPs de la famille de plan {110} du rutile (20 = 27,5°) enregistrées pour les

films obtenus a 107* et 10°° mbar.

Les poles observés en figure 3.11 correspondent aux cristallites du rutile et présentent différentes relations
d’épitaxie dans le plan. Trois types de cristallites peuvent étre identifiés et sont légendés (A), (B) et (C) dans la
figure 3.11c. La figure de pole enregistrée a 10-® mbar (fig.3.11b) ne présente que deux types de cristallites (A et
B). Dans la figure 3.11a et 3.11b, les poles notés (A) des plans (110) de la phase rutile sont situés & un angle
de déclinaison 1)y, de 43,4°, c’est-a-dire proche de la valeur attendue pour un film de rutile (t;,¢,—45°) dont les
cristallites sont orientés (200). La position azimutale .., est de 13-14° par rapport a l'axe [001] du LAO. Les
autres poles (A) sont déduits par rotation de 90° du fait de la symétrie cubique du substrat. En accord avec la
maille rectangulaire du plan rutile (200), la position azimutale ¢ des poles (A) peut étre due aux relations d’épitaxie

suivantes :

[001]r|[ [014]La0. [010]r]| [0-14]La0

L’interface entre le LAO et le rutile menant au poéle (A) est décrite dans la figure 3.12. On peut voir que les
directions [001] du rutile et [001] du LAO sont séparées par un angle de 14°. Une telle relation d’épitaxie peut
expliquer la localisation des poles (A) a la position ¢ = 13 — 14°. Cependant, la large extension des poles (A),
présente sur la figure 3.11a, pose la question d’une autre possibilité d’orientation dans le plan. Dans ce réseau, il est

possible d’aligner les directions [011] du rutile et [011] du LAO, ce qui correspond & la relation d’épitaxie suivante :

[011]g|| [011]rAO

La comparaison des valeurs de dy et ds donne lieu a un désaccord de maille ¢ raisonnable de 1,8 %. Cette
orientation spécifique devrait induire un poéle & une position azimutale ¢ = £12,2° par rapport a la direction [100]

du substrat. Cette valeur peut étre compatible avec l'extension des poéles (A) visible sur la figure 3.11b.
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(c)

FIGURE 3.11 — Figures de pole de la famille de plan {110} de la phase rutile dans les films minces synthétisés a
700°C sous une pression partielle d’oxygeéne de (a) 10°* mbar et (b) 10" mbar
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FI1GURE 3.12 — Représentation schématique des relations d’épitaxie (a) [001]r]|| [014].a0, [010]r]|| [0-14]Laoet (b)

[011]r]| [011]rao [31]

Les poles (B) du plan (110) observés dans les figures 3.11a et 3.11b attendus & un angle de déclinaison 9,6, de

45° pour des cristallites de rutile orientées (200) présentent une symétrie 4 et correspondent aux relations d’épitaxie

suivantes :

[001]g]| [011]LA0, [010]g]| [0-11]LA0

L’arrangement atomique correspondant a ces orientations dans le plan est présenté sur la figure 3.13
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FIGURE 3.13 — Représentation schématique des relations d’épitaxie [001]g|| [011]pa0, [010]r|| [0-11]pa0 [31]
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3.2.2.3 TiOx sur SrTiOj3 (100)

La croissance de films de TiOy sur des substrats de SrTiO3 (100) pour les Pp, 107 et 10° mbar conduit a des
films composés de mélange de cristallites de rutile (200) et d’anatase (004) (fig.3.14).
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FIGURE 3.14 Diagramme DRX de films TiO, obtenus sur SrTiO3 (100) pour les Po, 104 et 10° mbar

Ici, comme pour la croissance de films TiOy sur LAO, la diminution de la Po, induit une augmentation de la
proportion de la phase rutile dans le film. En effet, 'intensité relative .., du pic rutile (110) passe de 5 % pour

le film & 10 mbar & 39 % pour le film & 10> mbar. Cependant, les films restent majoritairement constitués de
cristallites anatase (004).

TABLE 3.10 — Position de I'angle 20 , intensité relative I, et fwhm pour les films TiOx obtenus sur SrTiO3 (100)
a une Po, de 107 et 10" mbar

Po,(mbar)
Indice 10 103
20 (°) Phase | h k 1|20 () | Lewp | fwhm (°) | 20 (°) | Leap | fwhm (°)
27,45 Rutile 1 1 0| 27,44 5 0.32 27,46 | 39 0,35
36,08 Rutile 1 0 1/ 36,06 * * 36,06 5 0,30
37,80 | Anatase | 0 0 4 | 37,82 | 100 0.50 37,95 | 100 0,58
39,19 Rutile | 2 0 0| 39,12 | 43 0.34 39,16 | 49 0,38
41,22 Rutile 1 1 1| 41,21 * * 41,23 7 0,37
44,05 Rutile | 2 1 0| 44,01 2 0.55 44,01 7 0,55

La stabilisation par épitaxie n’est pas suffisante pour obtenir un film d’anatase monophasé pour une température
de 700°C & 107 mbar.

(001)A || (001)5’1‘0 et [100]AH [100]5’1‘0
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Pourtant, le désaccord de maille entre le substrat de STO (100) et I'anatase est de 3,1% (fig3.15).
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FIGURE 3.15 Schéma de Parrangement atomique des surfaces (a) anatase (001) et (b) STO (100)[64]

De plus, les résultats obtenus ne sont pas cohérents avec la littérature. En effet, bien que le rutile soit la phase
thermodynamiquement stable & des températures supérieures & 650°C, des films anatase monophasés et, épitaxiés
ont été obtenus pour des pressions de 10 mbar jusqu’a des températures de 1000°C par PLD [139].

3.2.2.4 Discussions

La variation de la Pp, a une influence non négligeable sur la position 26 et la fwhm des pics de diffraction
obtenus. Ces modifications peuvent étre attribuées a la sous-steechiométrie qui induit des défauts et une désor-
ganisation structurale. Les films s’adaptent en diminuant leurs paramétres de maille (diminution de la position de
Pangle 26). L’augmentation de la fwhm rend compte du taux de défauts et de la désorganisation des cristallites.

Au dela de ces modifications, et pour les conditions de dépdéts utilisées, la diminution de la Pp, favorise I'appari-
tion de la phase rutile au détriment de la phase anatase. L’insertion importante de lacunes dans les films fait naitre
une compétition entre la croissance de film anatase (stabilisation par épitaxie), la croissance de rutile (stabilisation
par épitaxie et minimisation de 1’énergie car la phase est plus dense) et la croissance du plan dense de la phase
rutile (110).

Les conditions de croissance utilisées n’ont pas permis d’obtenir des films d’anatase pure pour une pression 10°
mbar. Cependant, les résultats montrent que le substrat le plus approprié pour la croissance d’un film d’anatase
pure & 10°° mbar est le SrTiO3 (100). En résumé, le tableau 4.6 présente un récapitulatif des phases obtenues en

fonction du substrat et de la pression d’oxygéne.

TABLE 3.11 — Récapitulatif des phases et orientations obtenues pour les substrats de AloO3 (0001), LaAlO3 (100)
et SrTiOz (100) en fonction de la pression partielle d’oxygéne (1071-10"° mbar)

Substrats Pression partielle d’oxygéne (mbar)

10 1072 107 10 107

Al,O3 (0001) [[ R (200) R (200) * R (200) R (200)
LaAlO3 (100) || A (004) A (004) A (004) + R (200) * R (200); (110)
SrTiO; (100) * * * R (200) + A (004) R (200); (110)+ A (004)

3.2.3 Cas particulier des films minces de composition TiO ;45

L’enceinte utilisée peut atteindre une pression résiduelle entre 5 et 8.10"7 mbar pour une température de 700°C.

A cette pression partielle, une couche mince de stoechiométrie TiO 45 est synthétisée. Les propriétés structurales



66 CHAPITRE 3. CROISSANCE DE COUCHES MINCES DE TIOx (1,45 < X < 2) PAR PLD REACTIVE

des films minces TiO; 45 synthétisés sur les substrats précédemment utilisés sont présentées et comparées dans la

suite de cette partie.

3.2.3.1 Sur SiO2 (1,2um)/Si

Comme pour les autres pressions partielles d’oxygéne, le film TiO1 45/SiO2(1, 2um)/Si obtenu est polycristallin.
La figure 3.16 représente le diagramme DRX en incidence rasante du film TiOq.45 sur SiO(1,2um)/Si. Cette
technique permet d’exalter I'intensité des pics et de révéler 'ensemble des pics caractéristiques du film mince. Les
pics de diffraction issus de la déconvolution (ligne noire) ont été superposés sur le diagramme DRX brut (ligne grise
et bruité). En insert de la figure 3.16a, est représenté le pic d’intensité principal. Cette raie a été isolée pour plus
de lisibilité. En effet, I'intensité dix fois supérieure de cette raie rendait illisible le reste du digramme de diffraction.
On observe une orientation préférentielle selon le pic situé en 20 = 26,48°. Malgré un diagramme DRX bruité,
on peut distinguer et déconvoluer le signal pour obtenir la position 26 et 'intensité de chaque pic (tableau 3.12).
On peut estimer la précision de la détermination de ’angle 26 & +0,05°. La fwhm des raies du film TiOj 45/Si04

(1,2pm)/Si est du méme ordre que celle obtenue pour le film rutile polycristallin, ce qui indique une bonne qualité

cristalline.
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(a) 20 = 15 — 45° (en insert 20 = 15 — 27,5°) (b) 260 = 45 — 70°

FIGURE 3.16 — Diagramme DRX de TiOy 45/Si02 (1,2um)/Si

TABLE 3.12 — Position, fwhm et intensité relative des pics de diffraction du film mince TiO; 45/Si0s (1,2um)/Si

’ 20(°) ‘ Swhm (°) ‘ T (%) H 260 (%) ‘ Jwhm (%) ‘ 1 (%) H 260 (°) ‘ Swhm (%) ‘ I (%) ‘
1

26,48 0,35 100 || 37,05 0,41 1 55,02 0,51 0
28,86 0,49 3 38,41 0,38 7 57,12 0,99 3
29,69 0,47 5 40,52 0,59 1 60,65 0,29 6
30,77 0,54 4 42,20 0,48 3 64,90 0,64 2
31,95 0,58 2 42,87 0,55 3 66,81 0,92 3
34,06 0,52 2 52,41 0,45 1 67,98 0,78 2
35,80 0,41 1 53,30 0,64 4

36,42 0,36 4 55,30 0,54 15
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La position des pics de diffraction est comparée aux positions théoriques des raies caractéristiques des phases
TiO, rutile, anatase et brookite sur la figure 3.17. Parmi ces trois phases, aucune n’a la méme empreinte cristal-
lographique que le film TiOq 45/Si02 (1,2um)/Si. En effet, le pic principal situé en 20 = 26, 48" ne correspond &
aucun plan de diffraction théorique. Les raies du plan rutile (110), anatase (101) et brookite (100) sont localisées
aux angles 20 = 27,45%; 20 = 25,28° et 260 = 25,68 soit un décalage A26 supérieur & 1°. De nombreux pics ne
peuvent pas étre indexés par ces trois phases comme les pics situés en 26 = 29,69° et 20 = 34,06°ou encore le pic
en 260 = 60, 65°. Par ailleurs, aucun pic de diffraction n’est obtenu pour le film polycristallin TiO{ 45 dans la gamme

20 = 45 — 50° ce qui élimine les phases anatase et brookite qui contiennent un et plusieurs pics dans cette région.
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(a) TiO1.45/SiOs (1,2um)/Si 20 = 15 — 45° (b) TiO1.45/Si0x (1,2um)/Si 20 = 45 — 70°

FiGURrE 3.17  Comparaison des positions 26 théoriques des phases TiO» rutile, anatase et brookite par rapport a
celles du film polycristallin TiOq 45/SiO2 (1,2um)/Si

Des films de composition TiO; 45 ont également été réalisés sur les substrats de LaAlOg3, SrTiO3 et Al,O3 (11-
20). Comme dans le cas de SiOy (1,2um)/Si (100), les diagrammes DRX enregistrés sur ces substrats (cf annexe
3) montrent des films polycristallins, qui ne peuvent pas étre identifiés par les phases rutile, anatase et brookite.
Des orientations préférentielles dont les raies de diffraction situées vers 20 = 26,4° et 20 = 38,3° sont communs
aux films obtenus sur LaAlO3 (100), SrTiO3 (100) et Al,O3 (11-20). Ces orientations préférentielles, communes &
tous les films, laissent a penser que les films de composition TiO; 45 sont composés en partie de la méme phase. Par
ailleurs, d’autres raies de diffraction sont observées uniquement dans le film SrTiO 3 ou LaAlOs. 1l est donc probable

que ces échantillons soit polyphasés et la détermination des phases présentes dans ces films restent difficiles.

3.2.3.2 Sur Al,O3 (0001)

Le diagramme DRX du film TiOj 45 sur Al,O3 (0001) est représenté sur la figure 3.18 (ligne noire). Les di-
agrammes des films A-TiO5(004) et R-TiO2 (200) ont été superposés (lignes grises) a titre de comparaison. La
croissance du film TiOj 45 sur Al;O3 (0001) méne & un film orienté dont le pic est situé en 20 = 38,06°. Le pic
obtenu pour le film TiO; 45/Al;03 (0001) est situé a 260 = 38,06° alors que les pics principaux de R-TiOy (200) et
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A-TiO, (004) sont situés en 20 = 39, 18° et 20 = 37,80°, respectivement. La position du pic est décalée d’'un A26 de
0,26° et de 1,12° par rapport & la position 26 du plan (004) de 'anatase et (200) du rutile. Le pic pourrait étre indexé
comme le pic (004) de anatase. En effet, le décalage en 20 n’est pas si élevée au regard de la sous-steechiométrie
du film et des décalages A20 = 0, 16" obtenus sur les films de SrTiO3 (100). La faible intensité et la fwhm élevée
du pic du film TiO; 45, en comparaison des pics des films de R-TiO5 (200) et A-TiO, (004), reflétent la mauvaise

cristallisation du film, ou un film nanocristallisé.

800

600 A (004)

R (200)

400

Intensité (u.a)

200+

36 37 38 39 40
Angle 20 (°)

F1GURE 3.18 — Comparaison des diagrammes de diffraction X expérimentaux des films anatase et rutile épitaxié
(004) et (200) (lignes pointillées)avec le film orienté TiO; 45/Al203 (0001) (ligne pleine)

Afin de clarifier la structure du film, des FDPs ont été enregistrées pour différents angles pour déterminer la
structure du film TiO 45, et plus particuliérement pour vérifier 'existence des phases anatase, rutile ou Ti, O3 dans
le film. La simulation, réalisée a partir du logiciel CARINE Q) et des paramétres de maille théoriques issus des fiches
JCPDS, permet de déterminer I’angle de déclinaison )¢, entre les plans de texture et les plans quelconques. La
premiére FDP, réalisée a I'angle 20 = 26, 50°, présente de nombreux poéles de diffraction. La comparaison des FDPs
obtenues pour des films R-TiO, (200) (fig.3.19b) et A-TiO4 (004) (fig3.19¢) sur des substrats de Al,O3 (0001) avec
la FDP obtenue pour le film TiOq 45 a Uangle 20 = 26, 50° (fig.3.19a) valide la présence de la phase rutile et anatase
en faible quantité. En effet, on distingue sur cette FDP :

Six poles d’intensité moyenne situés a un angle de déclinaison 1) = 43,4° correspondant & la famille de plan
{110} de la phase rutile

Douze poles de faible intensité situés & un angle de déclinaison 1 = 68,3° correspondant & la famille de plan
{101} de la phase anatase

Trois poles de faible intensité situés & un angle de déclinaison v = 57,6° correspondant & la famille de plan
{102} du substrat de saphir
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[110]c-S

(b) R-Ti0x(200)/Al,03(0001) - 26 = 27, 50° (c) A-Ti0O,(004)/Als03(0001) - 26 = 25, 28°

F1cure 3.19 — FDP des films (a) TiO4.45/Al503(0001) pour langle 20 = 26,50° (b) R-TiO/Al,O3(0001) pour
langle 20 = 27,50° (c) A-TiO4(004)/Al,03(0001) pour angle 26 = 26, 58°

Mis a part les poles identifiables, deux familles de poles sont également visibles sur cette FDP :

Six poles d’intensité élevée & un angle de déclinaison ¥ = 36,60° . Ces six poles sont distants de 60° les uns

des autres et présentent une large extension azimutale

Six poles d’intensité plus faible & un angle de déclinaison ¥ = 71,30°
Les poles localisés aux angles de déclinaison ¢ = 36,60° et @ = 71, 30" obtenus pour ’angle 20 = 26, 50° ne peuvent
pas étre identifiés par les plans (hkl) des phases anatase, rutile et TioO3. Par analogie avec les diagrammes DRX
TiO1 .45 obtenus sur les substrats précédents, on peut supposer que les poles observés sont dus a la présence de
la phase TiO; 45. Cette phase serait épitaxiée par rapport au plan (hkl) caractérisé par Uangle 20 = +38,2° et
I’on observerait les plans situés aux angles 20 = 26,40°. La présence de la phase anatase et des poles du substrat
indiquent qu’il existe une relation d’épitaxie entre une direction [uvw] de la phase TiO; 45 et [110] du substrat

Al,05(0001).

[uvwlTiO1.4s ‘ | [110]"3-5
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Par ailleurs, sur la FDP enregistrée pour 'angle 20 = 23,90°, on distingue six poles d’intensités élevées a un
angle de déclinaison 1) = 56, 35° (fig.3.20). Ces six poles peuvent étre associés a la phase TiyO3. En effet, si on fait
Phypotheése que le film de Ti5 O3 est épitaxié selon le plan de texture (006) (20 = 39, 54°, le plan (102) (26 = 23,90°)
forme un angle de déclinaison ¢, = 56,80° par rapport au plan (006). La différence entre les angles de déclinaison
A = Pinéo — VYexp = 0,45° est faible. Ces six poles sont distants de 60° les uns des autres, ce qui est représentatif

de la symétrie hexagonale de la phase Ti2O3. Le film est donc aussi composé de cristallites de Ti203(006).

[110]c-S

FIGURE 3.20 — FDP du film TiO; 45/Al,03(0001) pour langle 26 = 23, 90°

En résumé, le tableau 3.13 répertorie les quatre phases présentes dans le film de composition Ti0 1 45/AloO3(0001).
Parmi ces quatre phases, les phases rutile, anatase et TioO3 ont été identifiées. L’autre phase est probablement la

phase TiO; 45 obtenue sur le substrat SiOy (1,2um)/Si (cf sous partie 3.2.3.1).

TABLE 3.13  Structure du film TiO; 45/Al503(0001) établit & partir de I’étude des FDPs (figures 3.20 et 3.19a)

Plans de texture Plans vérfiés
[ Phase [20() b k 1[20() h k 1| %ey ()| ¥wmew ()| FDP |
Tis O3 3954 0 0 6239 1 0 2 56,35 56,80 figure 3.20
Al,O3 4168 0 0 1| 2558 1 0 2 57,6 57,6 figure 3.19a
Rutile 39,18 2 0 0] 2745 1 1 O 43.4 45 figure 3.19a
Anatase | 37,80 0 0 4] 2528 1 0 1 68,3 68,5 figure 3.19a
TiO145 | 3806 - - - 2650 - - - 36,6 HoAK figure 3.19a
TiOy45 | 3806 - - - 2650 - - - | 713 ##% | fioure 3.19a

3.2.3.3 Sur R-TiO .75 (200) (75 nm) /Al,O3 (0001)

Nos expériences sur la croissance d’empilements de couches minces de TiO1 45 /TiOx pour la réalisation d’ho-
mojonction p — n (chapitre 4 sous partie 5), ont conduit & des résultats originaux. La croissance d’empilement
de TiOq 45 /TiOx se déroule de la fagon suivante. Un premier film R-TiO; 75 (200) de 75 nm est formé pour une
Po, = 1075 mbar a 700°C. Ce premier dépot réalisé, une partie du film formé pour les conditions précédentes de
pression et de température est masquée par un cache. L’arrivée d’oxygeéne est alors fermée pour obtenir une pression
partielle résiduelle dans I’enceinte située entre 6.107 et 8.10°7 mbar. La partie masquée n’est plus atteinte par les

espéces du plasma, tandis que lautre partie du film R-TiO4 75 (200) continue de recevoir un flux d’espéces pour une
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durée d’une heure a une fréquence de 10 Hz. Le laser et le chauffage du substrat sont arrétés, et, on attend le retour
a température ambiante du porte-substrat pour récupérer I’échantillon. On peut remarquer sur la photo de la figure
3.21a, une nette différence de couleur entre la partie transparente (partie masquée du film) et la partie bleutée (film
complet). Les diagrammes DRX correspondant & chaque partie du film ont été enregistrés et sont présentés sur la
figure 3.21b. Le diagramme DRX obtenu pour la partie masquée du film présente un seul pic situé en 20 = 39,17°,
confirmant la présence d’un film épitaxié R-TiO1 75 (200) (cf sous partie 3.2.2.1). Le diagramme DRX enregistré sur
la partie bleutée présente un seul pic situé en 26 = 38, 37°. Quant au pic caractéristique de la phase R-TiO; 75 (200)
situé en 20 = 39,177, il a complétement disparu. Alors que 1’on s’attendait & obtenir un empilement de deux phases
distinctes, TiO4 45 et R-TiO; 75 (200), le diagramme DRX enregistré sur la partie bleutée du film ne présente qu’un
seul pic, caractéristique de la phase TiO; 45. Le flux d’expéces venant du plasma combiné a la diminution de la Pp,
semble engendrer une modification structurale compléte de la couche mince de structure R-TiO1 75 (200) vers une

couche mince de structure TiOq 45.

) 004 Lo | TiO, 45
TiO R-Ti 01 75 1 |rTio, (200)

1.45 3000

R (200)
ALO, (00.1)

2500

u.a)

= 2000 |

igna

S

1500

1000

500

T e e B S :
36,5 37,0 37,5 38,0 38,5 39,0 39,5 40,0
Angle 20 (°)

(a) (b)
Ficure 3.21 Diagramme DRX du film TiO; 45/Al,O3 (avec couche précurseur de R-TiO; 75 (200))

Les figures de poles enregistrées en 260 = 23,90° (fig.3.22a) et 20 = 26,50° (fig.3.22a) viennent conforter cette
hypothése. En effet, aucun pole caractéristique des phases anatase, rutile et TioO3 ne sont présents sur les FDPs.
Par ailleurs, on retrouve les poles localisés aux angles de déclinaison v = 36,60° et » = 71,30°. On peut conclure
que la réalisation d’une sous couche R-TiO; 75 (200) de 75 nm d’épaisseur méne a la croissance d’un film de TiO 45

monophasé et de meilleure cristallinité.
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FI1cure 3.22 FDP du film Ti01.45/R,—Ti01.75/A1203 (0001) pour (a) 20 = 23,90° et (b)29 = 26, 50°

3.3 Caractérisation structurale du film mince TiO; 45 épitaxié sur Al;O3
(0001)

L’identification structurale de la phase TiOq 45 va étre réalisée a partir du film monophasé et épitaxié obtenu
précédemment (cf sous partie 3.2.3.3). On pourrait tenter de réaliser cette identification a partir des films TiO 1 45
réalisés sur les susbtrats SiOo (1,2um)/Si, LaAlOs ou SrTiOjz, mais il n’est pas certain que les films soient
monophasés. De plus, I’étude d’un film épitaxié permet de collecter des informations supplémentaires (angles
et ¢). Ces informations permettront d’authentifier et/ou de discriminer les phases sélectionnées, comme dans le cas

des phases rutile ou anatase épitaxiés.

Le but de I’étude suivante est de collecter des informations sur la position des angles de diffraction 26, de
déclinaison v et azimutaux ¢ des pics de diffraction du film TiO; 45 épitaxié. Un diagramme de diffraction "réduit”
- du fait des limitations géométriques de 'appareillage (cf chapitre 2) - sera reconstitué grace a ’assemblage des pics
de diffraction obtenus pour les angles ¥ — ¢ — 26 respectant les conditions de diffraction. Une fois ces informations
recueillies, ces données seront confrontées aux positions angulaires 26 théorique des fiches JCPDS, des polymorphes
TiOy répertoriés dans la base ICCD et /ou dans la littérature. Les phases anatase, rutile et Ti2O3 ont été écartées

grace a la comparaison des FDPs des phases anatase et rutile avec celle du film TiO 45 épitaxié sur Al,O3 (0001).

3.3.1 Figures de poles

Dans un premier temps, de nombreuses FDPs ont été enregistrées pour différents angles 260 afin d’obtenir le
maximum de raies de diffraction. La totalité des FDPs obtenues pour la phase TiO; 45 monophasé, enregistrées
pour les angles 20 = 19°, 26.5°, 31°, 33°, 36°, 38°, 55°, 62°, 67°, 70°, 72° et 76°, sont disponibles en annexe 4. Trois
FDPs réalisées pour les angles 20 = 19°, 31° et 55° sont exposées sur la figure 3.23. L’intensité des poles de diffraction
est indiquée par des nuances de gris. Les niveaux d’intensités ont été adaptés pour chaque FDP afin de détecter

également les poles secondaires de faible intensité.
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(b) 20 = 33°

[110]c-S

F1GURE 3.23 — Figures de poles de la phase TiO; 45/Al503 (0001) enregistrées aux angles (a) 26 = 19° (b)20 = 33°
et (c) 20 =55°

A partir des FDPs, une recherche systématique des maxima d’intensités par modification des angles 20, ¥ et ¢ a
permis de déterminer les angles 20, ¢ et ¢ de chaque plan (hkl) par rapport au plan de texture situé en 26 = 38, 06°.
D’autres informations, telles que la multiplicité des poles et I'écart Ay entre les poles, ont été répertoriées, dans le
tableau 3.14. Ces informations peuvent s’avérer importantes lors de la recherche de relation d’épitaxie dans le plan,

comme nous avons pu le constater dans la partie 3.2.2.2.
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TABLE 3.14 — Positions des pics de diffraction 26 et i) par rapport au plan de texture de la phase TiO; 45 situé en
20 = 38,06°

20 (°) | ¥ () | Angle ¢ (°) | Multiplicité | Ap(") | 20 (°) | ¥ (°) | Angle ¢ (°) | Multiplicité | Aep(°)
[110]c-S des poles [110]c-S des poles
18,96 | 36,8 0 6 60 53,00 | 42.7 +30 6 60
19,80 | 66,3 +11 12 22-38 | 54,92 | 72,2 +30 12 19-41
26,34 | 29,2 0 6 60 55,04 | 43,8 0 6 60
26,67 | 71,3 0 6 60 | 55,14 | 64 21 12 1842
30,38 | 584 +13—14 12 27-33 | 55,43 | 65,2 0 12 60
33,61 47.2 +13 — 14 12 27-33 60,50 73.9 +9 12 18-42
35,95 | 31.0 +6 12 13-47 | 62,20 | 67.4 +11 — 12 12 23-37
38,06 | 36.8 0 6 60 67,52 | 69,8 +36 12 10-50
38,50 0 0 0 0 67,69 | 21,0 +14 12 28-32

Ainsi, a partir des angles 20, 1 et p optimisés, il est possible d’enregistrer des acquisitions € — 26 caractéristiques
de la phase TiOq 45. A titre d’exemple, deux acquisitions 6 — 26 sont représentées sur la figure 3.24 pour les couples
d’angles () = 65,2° - ¢ = 0°) et (¢» = 31,2° - p = 6°) pour les plages angulaires 20 = 34 — 38" et 20 = 52,5 — 58, 5°.

Des acquisitions similaires ont été enregistrées pour tous les couples 1) — ¢ listés dans le tableau 3.14.

12000 5
P=31.2°
70000 =65.2°
0=6° y =65
10000 60000
50000
& 8000+ = ]
3 S
2 = 40000 -
®© ®©
= c
2 6000 5 .
@ @ 30000 -
4000 20000 -
10000
2000 ]
. : . : . : ; 0 : . = . - :
34 35 36 37 38 52 53 54 55 56 57 58
Angle 20 (°) Angle 20 (°)
(a) 20 =34 —38 -¢p =31,2°p =0° (b) 26 = 51,5 — 58,5° -1p = 65,2°¢ = 0°

FiGuRrE 3.24 — Exemples d’acquisitions 6 — 20 pour deux couples ¥ — ¢ respectant les conditions de diffraction

Ces acquisitons 6 — 260 ont permis de déterminer un ensemble de pics de diffraction et de reconstituer une partie
du diagramme de diffraction (eu égard aux restrictions géométriques de l'appareillage) pour la plage angulaire
20 = 19 — 70° (fig. 3.25). La réunion de I’ensemble de ces pics de diffraction - normalisés par 'intensité du pic le
plus intense (pic situé en 20 = 33,61°) - est exposée sur la figure 3.25. Un diagramme de diffraction "réduit” a été

reconstitué pour la plage angulaire 20 = 19 — 70°.
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FIGURE 3.25 — Diagramme DRX du film TiO; 45 épitaxié sur Al,Og (0001) reconstitué a partir des acquisitions
0 — 260 pour les couples ¥ — ¢ répertoriés dans le tableau 3.14

3.3.1.1 Discussions

Les positions 20 des pics de diffraction des films de composition TiOq 45 réalisés sur les substrats de SiO,
(1,2pm)/Si, de STO (100), de LAO (100), Al,O3 (1-102) et AloO3 (0001) sont représentées sur la figure 3.26. Les
pics situés vers 20 = 26,4°, 20 = 35,9° et 20 = 38, 3° ont été détectés sur tous les films TiOq 45.

SITIO, (100)
Lol | |
T T T T T T T 1
20 30 40 50 60 70
ALO, (1-102)
y Ll
T T T T T T T T 1
20 30 40 50 60 70
LaAlO, (100)
| ‘ I I

T T T T T T T T 1
20 30 40 50 60 70
Si0,/Si
| Ll g I T I,
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‘ i AL,O, (0001)

| | L1 L L |
T T T T T T T T 1
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Angle 20 (°)

FI1GURE 3.26 — Représentation des pics de diffraction obtenus pour les films TiO 45 synthétisés sur les substrats de
Al; O3 (1-102), LaAlO3 (100), SrTiO5 (100) et SiO2/Si et Al,O3 (0001)
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Cependant, de nombreux pics ne sont observés que sur un seul et unique diagramme. La présence de ces pics
supplémentaires par rapport a la phase TiO; 45 épitaxiée sur Al,O3 (0001) peut étre expliquée par :

— la présence de plusieurs phases,

— des croissances préférentielles du fait d'un accord de maille entre des directions du film TiO 45 et celles des

substrats.

Parmi les films étudiés, le film TiO4 45 épitaxié sur AloO3 (0001) présente I'avantage d’étre monophasé et épitaxié. A
I’aide de figures de poles enregistrées systématiquement a différents angles 26, nous avons reconstitué un diagramme
DRX quasi-complet. En plus de ce diagramme DRX, nous avons eu accés a des informations complémentaires comme
les angles de déclinaison ¢ et azimutaux ¢ de chaque plan (hkl). Méme si les plans (hkl) d’angle de déclinaison
1 > 75° par rapport au plan de texture ne pourront pas étre détectés du fait des limitations géométriques de
I’appareil, les données de diffraction récoltées sont suffisantes pour pouvoir comparer avec les données théoriques
des fiches JCPDS des phases TiOy. De plus, si les données des positions angulaires 20 convergent mais qu’il subsiste
un doute, la comparaison des angles de déclinaison v et azimutaux ¢ permettront de confirmer ou d’infirmer le

résultat.

3.3.2 Comparaison avec les polymorphes TiO

Il a été évoqué dans le chapitre “contexte et état de I’art”, a partir du diagramme de phase du systéme Ti-O,
I’existence d’un nombre important de polymorphes TiO dont la stoechiométrie en oxygéne peut varier de 0 & 2.
Dans les bases de données répertoriant les diagrammes DRX, on trouve les polymorphes TiOy suivants : TiyO,
TiO, Tiy03,Tiz05,Ti,09,_1 et TiO,. L’étude réalisée par notre équipe a montré que l'utilisation d’une méthode
de croissance hors équilibre thermodynamique comme la PLD autorise la stabilisation des phases anatase et rutile
avec des déficits en oxygéne important TiO; 75 alors que la sous stoechiométrie maximum autorisée thermody-
namiquement, dans TiO5 est de 2 % (TiO1.95). On peut alors penser que, soit la phase TiOq 45 correspond a une
phase thermodynamiquement connue comprise entre TiO 15 et TiOq 75, soit il s’agit d’une phase hors équilibre non
répertoriée. Cette étude se voulant exhaustive, on comparera également les phases de composition plus large. Les
caractéristiques cristallographiques des phases TiO, répertoriées dans la littérature sont disponibles dans I’annexe
1.

Dans un premier temps, on comparera les angles 20 expérimentaux du film TiO; 45 réunis dans le tableau 3.14
avec les 260 théoriques des fiches JCPDS des polymorphes TiO,. L’identification de phase est fortement liée a la
qualité des fiches JCPDS disponibles dans la base de données ICDD. Certaines fiches JCPDS, notamment celles
concernant les phases 7-TizO3 et les phases de Magnéli, ont été déterminées dans les années 1960 lors des travaux
de Asbrink et al ou de Magnéli [140]. La précision des intensités relatives et certains pics de faible intensité ont pu
étre omis du fait de la limitation des techniques utilisées lors de l'acquisition des diagrammes de diffraction.

Finalement, si la structure du film TiO; 45 a déja été identifiée dans la littérature, alors la comparaison des
positions des angles 260 permettra de sélectionner une ou plusieurs phases. Si la phase TiO; 45 est potentiellement
identifiable par une ou plusieurs phases TiOy, le doute concernant la pertinence du choix de cette phase pourra étre

levé par la comparaison des angles de déclinaison ., et ¥;p¢, de la phase choisie.

3.3.2.1 Les phases TiO, haute pression

Les diagrammes DRX théoriques représentatifs des phases $-TiO, , anasovite [141] et baddeleyite [142] sont
comparés au diagramme DRX "réduit” de la phase TiO; 45 sur la figure 3.27. Les phases baddeleyite et 3-TiO4
peuvent étre écartées car elle ne contiennent pas de pic de diffraction vers 20 = 19°. Les autres pics sont tous

légérement décalés par rapport a ceux du film de composition TiOq 45.
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FIGURE 3.27 — Comparaison des pics de diffraction des phases TiO+ haute pression avec ceux du film TiO; 45/Al503
(0001)

Les pics de diffraction distinctifs de la phase anasovite sont peu nombreux mais ils sont situés au voisinage
angulaire des pics de diffraction de la phase TiOy 45 en 20 = 18,5°, 20 = 25,7°, 20 = 33,1° et 20 = 37,95°. Une
fagon simple de valider cette phase est de déterminer les angles 1,56, par rapport a un plan de texture situé proche
de 'angle 26 = 38,06° (angle correspondant au plan de texture de la phase TiO1 45) et de les comparer aux angles
Yeap = 36,8°529,2°;47,2° correspondant aux positions 20 = 18,96°, 20 = 26,34° et 20 = 33,61° du film TiO; 4s5.

Cependant, le calcul des angles 1) par rapport au plan de texture (040) (260 = 37,95°) de I’anasovite pour les
plans (020), (110) et (023) situés aux angles 20 = 18,5°%; 25,7°; 33,1° donnent des angles 11, de 0°, 68.4° et 55.6°,
respectivement. Ces angles ¢, sont différents des 1), de la phase TiO; 45 (tableau 3.15).

TABLE 3.15 — Comparaison des angles 1., caractéristiques du film TiO; 45 avec les angles )y¢, calculés a partir
du plan (040) situé en 26 = 37,95° de la phase anasovite

TiOq 45 Anasovite
20 () Weap () | 20 ) thuneo () | A20 () Ay ()
18,96 36,8 185 0 S0,46 36,8
26,34 29,2 95,7 68,4 S0,64 388
33,61 47,2 33,1 55,6 - 0,49 8,4

Cette étude a été réalisée de maniére systématique sur la totalité des polymorphes TiO répertoriés dans la
littérature. L'intérét d’exposer la totalité de cette étude est limitée. Aussi, aprés avoir expliqué la démarche, nous
avons décidé de ne pas inclure I’étude sur les autres polymorphes dans le corps de texte de ce manuscrit. L’annexe

5 contient cependant le reste de 'étude.
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3.3.2.2 ’Y—Ti305

Parmi les polymorphes étudiés, y-TizO5 est la phase qui se rapproche le plus de la phase TiOq 45. Les dia-
grammes DRX des phases 7-TizO5 et TiO; 45 sont exposés sur la figure 3.28. Pour cette comparaison, 1’accord
entre les positions des plans (hkl) de la phase 7-Ti3Os5 est convaincant, puisque le décalage entre les positions 26
expérimentales et théoriques est compris entre 0,03° et 0,25° pour 80 % des raies. La comparaison des intensités
relatives des pics conforte également la ressemblance entre ces deux phases. En effet, la relation entre les intensités

relatives des 6 premiers pics est remarquable. Les données expérimentales sont regroupées dans le tableau 3.16.

Tio, ,/ALO, (0001) Tio, /A0, (0001)
T T T T T T T 1 T T T T T T T T T /'\ 1
15 20 25 30 35 40 45 45 50 55 60 65 70
y-Ti3O5 y—Ti305
\ \ \ ‘

T T T T T T T T T T T T 1 T T T T T T T T T 1
15 20 25 30 35 40 45 45 50 55 60 65 70
Angle 20 (°) Angle 20 (°)

(a) 260 =15 — 45° (b) 260 = 45 — 70°

FIGURE 3.28 — Comparaison des pics de diffraction de la phase v-TizO5 avec ceux du film TiO; 45/Al, O3 (0001)

Parmi les polymorphes TiO, identifiés dans la littérature, la phase v-TizO5 est la seule & correspondre & la
structure du film TiO; 45 obtenu sur Al,O3 (0001) . En effet, la plupart des pics de diffraction obtenus pour le film
sont également repertoriés dans cette phase. L’écart entre les positions 26 théoriques et expérimentales présente
une dispersion faible pour les petits angles (A26 = +0,1°) et un peu plus importante pour les grands angles
(A20 = +0,35°) (fig. 3.29). On a pu voir, lors de notre étude sur les films d’anatase et de rutile, des dispersions
A20 = +0,15° équivalentes explicables par la forte quantité de défauts créés par la sous-stoechiométrie. Ici, la
différence de composition entre v-TizO5 (TiOq,67) et le film TiOq 45 est de méme ordre de grandeur que celle entre
TiOy et TiO 75. Les variations négatives ou positives mesurées peuvent étre expliquées par la modification des
paramétres de maille a, b, ¢ et § de la phase v-Ti3O5 qui peuvent apparaitre du fait de la sous stoechiométrie du

film synthétisé.
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FI1GURE 3.29 — Dispersion A26 des angles 26 théoriques de la phase v-Ti3O5 par rapport aux 20 expérimentaux du

film TIO] 45

vont étre utilisées pour valider ou infirmer la correspondance avec la phase -TizOs5.

Les données cristallographiques expérimentales 26, ¢ et ¢ collectées sur le film TiO; 45 dans le paragraphe 3.3.1

TABLE 3.16 — Comparaison des positions 26 de la phase TiO; 45 avec les positions 20 de la fiche JCPDS ~-TizO5

et de leurs intensités relatives.

Plan 26 20 A260 I I Plan 20 20 A20 I I
TiO1.45  v—Ti305 TiO1.45 v—Ti305 TiO1.45 y—Ti305 TiO1.45 v—Ti305

h k1 ) @) @) (%) (%) h k1 @) @) @) (%) (%)
2 0 0 18.96 18,93 0.03 38 33 5 1 0 52.2 51.94 0.36 20 51
1 1 0 19.80 19,88 - 0.08 15 12 2 2 2 * 52.65 * * 56
0 0 2 26.34 26.38 - 0.04 57 66 4 2 0 53.00 53.16 - 0.16 48 12
-2 0 2 26.67 26.77 - 0.1 16 11 -1 1 4 54.92 54.89 0.03 14 76
11 2 30.38 30.48 - 0.1 62 62 -1 1 4 55.04 54.89 0.15 48 76
3 1 0 33.61 33.64 - 0.03 100 100 -1 1 4 55.14 54.89 0.25 10 76
0 2 0 * 35.35 * * 42 -6 0 2 55.43 55.74 -0.31 19 28
1 1 2 35.95 35.82 0.13 7 11 -1 3 2 60.50 60.45 0.05 4 8
-3 1 2 * 36.42 * * 58 3 3 0 62.20 62.36 0.16 18 16
2 0 2 38.06 37.72 0.34 7 6 -3 3 2 * 64.14 * * 67
* * ok 38.50 * * * * 2 0 4 * 64.67 * * 10
1 2 1 * 40.23 * * 63 -6 0 4 * 66.21 * * 18
-4 1 1 * 40.29 * * 63 -4 2 4 * 67.22 * * 37
-2 1 3 * 42.63 * * 33 5 1 2 67.52 67.35 0.17 24 37
0 2 2 * 44.63 * * 24 * * * 67.69 * * * *
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3.3.3 Comparaison détaillée des données cristallographiques expérimentales 20, v et

¢ de la phase TiO; 45 avec 7-TizgOs5
3.3.3.1 Simulation du diagramme DRX total de la phase 7-TizO5

Le rapprochement des angles de déclinaison 1;3¢, de la phase v-TizO5 et 14, de la phase TiOy 45 peut permettre
d’affirmer ou d’infirmer les similitudes constatées lors de la comparaison des angles 260 et des intensités relatives.
Pour ce calcul, le diagramme DRX de la phase v-TizO5 (JCPDS n°00-040-0806) a été simulé a partir des positions
atomiques de la structure, d’aprés la publication d’Asbrink [143]. Comme il a été énoncé précédemment, la fiche
JCPDS se référe a des travaux anciens. Dans ce cas, la limite de détection des raies les plus faibles en intensité peut
étre dommageable. En effet, certains plans (hkl) de faible intensité ont pu étre omis lors de la détermination de la
structure. De fait, la croissance du film TiO; 45 peut étre réalisée selon un plan de faible intensité, comme c’est le
cas pour 'anatase (004)/LAO (100) puisque le plan (004) posséde une intensité relative de 7% pour un systéme
polycristallin. La simulation des positions 26 et de I'intensité des plans (hkl) de la phase 4-TizO5 est comparée aux
raies de diffraction de la fiche JCPDS n°00-040-0806 et de la phase TiO; 45 (fig. 3.30). On obtient un nombre plus

élevé de pics de diffraction avec la simulation, et les angles 260 simulés correspondent aux angles 26 théoriques.

TiO, ,/ALO, (00.1) TiO, ,/ALO, (00.1)
T T M T IA T T 1 T T T 1 T T T M/'\ T T T T 1
15 0 25 30 35 40 45 45 50 55 60 65 70
+Ti,0, simulé +Ti,0, simulé
| AL ‘ oo | ‘ el wuH IR

T T T T T T T T T T T T 1 T T T T T T T T T T
15 20 25 30 35 40 45 45 50 55 60 65 70
y-Ti,O, jepds y-Ti,O, jepds

\ \ i ‘ | \ ‘ R T H
T T T T T T T T T T T T 1 T T T T T T T T T T 1
15 20 25 30 35 40 45 45 50 55 60 65 70

Angle 20 (°) Angle 20 (°)
(a) 260 =15 — 45° (b) 20 = 45 — 70°

FTGQURE 3.30 — Comparaison des diagrammes de DRX du film TiO; 45 épitaxié avec v-TizO5 (JCPDS 00-040-0806)
et le diagramme DRX de ~-Ti3O5 simulé

3.3.3.2 Comparaison des angles v;¢, et ey,

Exemples d’identifications et précision de la méthode

On propose ici de comparer les angles de déclinaison ¢, de la phase 7-TizO5 - a laide du logiciel CARINE(@©)
et de la structure compléte de la phase v-Ti3O5 [143]- avec les angles 1., du film TiO; 45. Cependant, il convient
de vérifier la précision et les limites de cette technique avant de ’appliquer & une phase inconnue. Sur le film TiO q 45
polyphasé, nous avons pu mettre en évidence la présence d’une phase Tiy O3 épitaxié selon le plan de texture (006).

Six FDPs ont été enregistrées pour les angles 20 caractéristiques de la phase Ti»Oz afin d’obtenir les angles 1e,.
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Les ¢, ont été calculés pour six plans (hkl) par rapport au plan de texture (006) a ’aide du logiciel Carine. Les
différences A1) obtenues - comprises entre 0 et 0,45° - prouvent que cette technique est relativement précise dans le

cas de la phase Ti»O3. Les données relatives a cette étude sont regroupées dans le tableau 3.17.

TABLE 3.17 Détermination du décalage de I'angle A pour la structure Ti» O3 par rapport au plan de texture
(006)

Plan 20 ’L/Jemp wthéo A Plan 20 wexp wthéo A
h k1 () () () () /b kX 1T () () ) ()
1 0 2 239 56,35 56,80 -045 12 0 2 488 72,00 71,95 -+ 0,05
1 0 4 328 3716 3748 -032 | 2 0 4 490 56,35 56,80 -0,45
1 1 3 40,3 60,50 60,50 0 1 1 6 531 41,60 41,50 + 0,10

Prenons également I'exemple de la phase R-TiOq.95 (200) épitaxiée sur Al,O3 (0001). L’angle t)cyz, du plan
(110) par rapport au plan de texture (200) est mesuré a ¢ = 43,4° (fig. 3.31), alors que l'angle théorique défini
par la simulation est de ¥;n6, = 45° ce qui correspond & un écart Ay de 1,6°. Sur cette méme figure 3.31, on
distingue que le pic de diffraction est étalé sur plusieurs degrés en 9 et en ¢. L'intensité maximum du pic peut étre
déterminée pour plusieurs couples d’angle 1) — ¢ compris entre 42,5° et 44,0°. Pour le pole de rutile, on peut estimer
Perreur sur 'angle v par rapport & l'intensité maximum est égale & Ateppeqr = 1,25°. Si l'on somme ces deux écarts
A+ Aterrenr » €'est un décalage maximum Ao de 2,85° par rapport a angle de déclinaison ;1¢, qui pourrait

étre mesuré. Une différence assez importante entre ¢, et 1456, n’est donc pas suffisante pour exclure une phase.

175 180 188 190
4 (degrees)

F1GURE 3.31 — Diffraction asymétrique d’un film composé de cristallites de rutile orienteés (200) synthétisé a 700°C
sous une pression partielle d’oxygéne de 102 mbar : scan du pole du plan rutile (110) selon deux axes (1, ¢) [30]

Application de la méthode pour la phase TiO; 45 par rapport a v-TizO5

Dans un premier temps, nous devons faire une hypotheése sur le plan de texture puisque plusieurs plans (hkl) sont
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situés preés de la position 26 = 38,06°. Si 'on prend en considération les raies de diffraction obtenus pour les films
TiO; 45 polycristalling, la position 26 du plan (hkl) est légérement différente et pourrait correspondre aux plans
(40-2) ou (400) localisés en 20 = 38,37° et 20 = 38,57°, respectivement.

Parmi ces deux plans, le plan (40-2) situé en 20 = 38,57° donne des résultats convenables. Le tableau 3.18
compare la position des angles 20 de la phase 7-TizO5 simulée, les angles 1 entre les plans (hkl) théoriques et le
plan (40-2) et les Ayp entre les poles théoriques et les poles expérimentaux. Les angles 26 obtenus expérimentalement
sont assez proches de ceux de la phase pour les petits angles (max 0,1°) puis augmentent brusquement & partir de
20 = 35°. Les valeurs 1., sont assez €loignées des valeurs 1¢pe, calculées par rapport au plan de texture (40-2)
(entre -4 et 4°).

TABLE 3.18 — Détermination du décalage de ’angle 1 pour la structure v-TizO5 par rapport au plan de texture
(40-2)

Plan 29Ti01_45 297—Ti305 A20 wT’iolAs wV—Tisos Aw A@Tiol.u, AQO’Y—TiSOS
h k1 ) () ) ) ) ) ) )
1 0 0 18,96 18,92 0,04 36,8 40.5 -3.7 60 60
1 1 0 19,80 19,89 - 0,09 66,5 68.8 -23 22-38 21-39
0o 0 -2 26,34 26,38 - 0,04 71,3 69.4 + 1.9 60 60
2 0 -2 26,67 26,76 - 0,09 29,2 27.5 + 1.7 60 60
1 1 -2 30,38 30,48 - 0,10 58,4 57.1 + 1.3 27-33 27-33
3 1 0 33,61 33,66 - 0,05 47.2 49.7 - 1.5 27-33 26-34
0 2 0 * 35,35 * * 90 * * *
1 1 2 * 35,82 * * 93.4 * * *
3 1 -2 35,95 36,41 - 0,46 31.0 31.2 -0.2 13-47 22-38
2 0 2 * 37,72 * * 82.0 * * *
4 0 0 38,37 38,37 - 0,00 36.80 40.50 -3.7 60 60
4 0 -2 38,06 38,57 - 0,51 0 0 0 * *
4 2 -2 53,00 53,33 0,33 42.7 42.6 + 0.1 60 60
4 0 2 54,91 54,69 0,32 72,2 68.4 + 3.8 60 60
3 1 -4 5504 55,32 - 0,28 | 438 414 124 60 60
6 0 -2 55,43 55,74 - 0,21 65,2 61.1 + 4.2 60 60
1 3 -2 60,50 60,50 0 73.9 73.5 + 0.4 20-40 20-40
3 3 0 6220 62,42 0,22 67.4 688  -14 18-42 16-44
5 1 2 67,52 67,87 0,35 69,8 65.3 + 4.5 22-38 21-39
7T 1 -2 67,69 68,50 0,89 21,0 23.1 -2.1 28-32 27-33

Cette différence est importante si on la compare aux mesures effectuées sur la phase Ti»O3. Cependant, la
mesure réalisée sur le film de rutile épitaxié permet de nuancer la précision de la méthode pour la détermination
de la phase, surtout lorsque celle-ci est de symétrie plus basse que celle considérée jusqu’a présent. La dispersion

A = Ppeo — Yexp est représentée figure 3.32.
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W W

Angle 260 (%)

FiGURE 3.32 Graphique de la dispersion A1) de la phase 7-TizO5 par rapport au film TiOq 45

3.3.3.3 Simulation et comparaison des figures de poles théoriques de la phase +-TizO5

Finalement, les FDPs des plans proches des angles 20 = 19°, 33° et 55° ont été simulées et comparées aux figures
de poles expérimentales. Les poles des plans (100) et (110) théoriques ont été superposés sur la FDP enregistrée a
20 = 19°. Les poles simulés concordent avec les poles enregistrés. On peut également noter que les angles azimutaux
théoriques @ineo des plans (100) (Apeqp = 18°) et (110) correspondent aux @egzp(Apeqp = 19°). La méme opération
a été réalisée pour les plans (310), (42-2), (402) et (30-1) sur les FDPs enregistrées a 260 = 33° et 20 = 55°. Tous
les poles des plans cités concordent avec les poles des plans expérimentaux. Cependant, la simulation donne 6 fois
moins de poles que l'expérimentation. On peut néanmoins reconstituer les FDPs expérimentales en réalisant cing
rotations de 60°. Cela consiste & émettre I’hypothése que le plan (40-2) présente 6 orientations de croissance a 60°
par rapport au substrat. Finalement, la figure 3.33d réunit les poles théoriques des plans (hkl) figurant sur les
figures 3.33a, 3.33b et 3.33c. Cette représentation a pour unique but de montrer la position et ’écart des poles. On
peut voir que la position des poles théoriques par rapport aux poles expérimentaux est juste pour ’ensemble des
poles sans qu’aucune correction n’ait été effectuée sur les FDPs (rotation des poles d’un angle ¢). Les deux Ap
théoriques (A = 19° pour le plan 110 et Ap = 93°) correspondent aux A expérimentaux obtenues (Apey, = 18°
pour le plan (110) et Apeyp, = 94° pour le plan (310)). Cette concordance entre la position des poles et les écarts
des angles azimutaux renforce notre hypothése. En effet, le fait que plusieurs angles azimutaux expérimentaux
correspondent avec les angles azimutaux théoriques corroborent les résultats précédents et vont dans le sens d’une
relation d’épitaxie entre une direction [uvw] du TiO1 45 et [110] du substrat Al,O3(0001).

[uvw]Ti01.45 ‘ | [110]C-S
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(d) Représentation des FDPs simulées pour les plans
(hkl) des angles 20 = 19°, 20 = 33° et 20 = 55° réunies

FIGURE 3.33 — Superposition des FDPs expérimentales de TiO; 45/Al2 O3 (0001) avec les FDPs simulées pour les
angles (a) 20 =19° (b)260 = 33" et (c) 20 = 55°
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3.4 Conclusions

Une étude compléte de I'influence des substrats Si (100), SiO5/Si, Al,O3(0001) et (11-20), LaAlO3 (100) et
SrTi03(100) et de U'influence de la Pp, pour la gamme de pression 107'-5.10°7 mbar sur les propriétés structurales
des films de composition TiOy (1,45<x<2) a été menée pour une température de 700°C. L’influence du choix du
substrat sur la structure et I'orientation des films a été mise en évidence pour une pression de 107" mbar. Le tableau
3.19 réunit le type de structure et 1’orientaton obtenue en fonction du substrat. Nous pourrons choisir de faire
croitre des films d’anatase orientés (004) et de rutile orientés (200), (101) et polycristallins de steechiométrie TiO 5

en sélectionnant le substrat adéquat.

TABLE 3.19 — Tableau récapitulatif de 'orientation des films minces d’oxyde de titane TiO, selon la nature du
substrat pour les conditions de dépo6t du tableau 2.4

Substrat Film Texture Jwhm(°)
Si04(1,2um)/Si (100) R polycristallin 0,47

Si (100) R polycristallin 0,46
LaAlO; (100) A (004) 0,30
Al, O3 (1-120) R (101) 0,83
Al O3 (0001) R (200) 0,33

Le choix de la pression d’oxygéne lors de la croissance du film entraine une modification de la composition entre
TiO2 et TiOq.45 (fig 3.34) et des propriétés structurales des films. Le tableau 3.20 présente un récapitulatif des

phases obtenues en fonction du substrat et de la Po,.

2,0
v
1,9 v
v
1,8 v
= v
=
o 1,74
k] v
E
1,6
1,5
v
1,4
1E-7 1E-6 1E-5 1E-4 1E-3 0,01 0,1 1

Pression partielle d'oxygéne

FiGURE 3.34 Evolution du ratio [O]/[Ti] en fonction de la pression partielle en oxygéne

Dans la gamme de Pp, 107'a 10 mbar, la Po, n’a pas d’influence sur la structure des films réalisés sur Al,O3

(0001). Par contre, une transition de phase anatase—rutile est remarquée sur les substrats de LaAlO3 (100). A 10

mbar, on observe également la croissance du plan dense (110) de cristallite de rutile.
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TABLE 3.20 — Récapitulatif des phases et orientations obtenues pour les substrats de Al,O3 (0001), LaAlO3 (100)
et SrTiO3 (100) en fonction de la pression partielle d’oxygéne

Substrats Pression partielle d’oxygéne (mbar)
10 1072 107 104 109
Al,O3 (0001) [[ R (200) R (200) * R (200) R (200)
LaAlO3 (100) || A * R (200); (110)

SrTiO; (100)

(004) A (004) A (004) + R (200)
* * * R (200) + A (004) R (200); (110)+ A (004)

L’exploration de la croissance pour des Pp, < 107° mbar a permis de faire croitre un film de composition

TiO;. 45 monophasé et épitaxié non identifiable par les polymorphes anatase, rutile ou Ti, O3 (fig.3.35).

FIGURE 3.35 — FDP du film Ti01_45/R-Ti01.45/A1203 (0001) pour (a) 20 = 23, 90° (b)26 = 26, 50°

L’étude d’identification structurale menée pour le film TiO, 45 épitaxié a partir des polymorphes répertoriés

dans la littérature montre une forte correspondance possible avec la phase 7-TizO5 (fig.3.36).
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Tio, ,/ALO, (0001) Tio, ,/ALO, (0001)
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Angle 20 (°) Angle 20 (°)
(a) 20 =15 — 45° (b) 20 = 45 — 70°

FIGURE 3.36 — Comparaison des pics de diffraction de la phase v-TizO5 avec ceux du film TiOq 45/Al,03 (0001)

Les relations constatées entre les TiO 45 et la phase 7-TizO5 doivent néanmoins étre confirmées par des analyses
structurales supplémentaires telle qu'une analyse TEM. L’accés a un dispositif de diffraction des rayons X basse
température permettrait de discriminer rapidement la validité des travaux présentés dans ce chapitre, puisque la
phase 7-Ti3O5 présente un changement structural & 236 K. La détermination structurale d’un matériau est également,
accessible, a partir d’un ensemble de pics de diffraction, par une méthode d’indexation automatique a ’aide des
programmes DICVOL, TREOR ou ITO. Cependant, les données expérimentales sur la position angulaire 26, doivent
étre trés précises pour obtenir des structures potentielles cohérentes. Pour exemple, I’écart de position sur la mesure
de I'angle 20 doit étre inférieur & 0.02° . L’écart de position 260 entre les données expérimentales et théoriques obtenues
pour les films de rutile polycristallin sur un substrat de Si (100), est plus élevé pour ’ensemble des pics obtenus.
La précision des mesures expérimentales est donc trop faible pour effectuer ce type de détermination structurale.
Connaissant ces limites, nous avons néanmoins tenté de déterminer la structure du film TiO 45 & partir des angles
260 déterminés dans le paragraphe 3.2.3.3. Un nombre limité de 10 structures a été calculé par le programme, mais
les figures de mérite des structures calculées sont inférieures a 13 (la figure de mérite maximum étant de 100). Or,
les structures simulées sont, communément définies comme acceptables pour des figures de mérite supérieures a 20.

La composition et les propriétés structurales définissent les propriétés électriques et optiques des films TiO .. Dans
la suite de ce manuscrit, les films vont étre dopés par des éléments métalliques (Nb®*) en vue d'une application pour
I’électronique transparente. Les propriétés électrooptiques des films minces vont étre évaluées a partir de mesures
de transmission UV-Visible et a ’aide de mesures de résistivité et d’effet Hall. Certains phénoménes physiques et
propriétés originales des films - comme les transitions métal-semiconducteurs ou la conception d’homojonction p—n
- seront décrits dans le chapitre Couches minces pour l'électronique transparente..

Enfin, des couches minces TiO, dopées par des éléments terres rares (Ln3") seront congues pour évaluer le
potentiel des matrices TiOs pour I’accueil de dopage et codopage d’ions Ln®* en vue d’une conversion de photons
UV vers le proche IR. Dans le chapitre consacré a la conversion de photons, nous aurons ainsi la possibilité d’évaluer
I'influence de la structure de la matrice d’accueil sur les propriétés optiques, le transfert d’énergie matrice-dopant

et la luminescence des films TiO, :Ln®T.
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Les propriétés structurales des films minces de TiO, non dopés, pour des pressions partielles d’oxygéne entre
107! et 5.107 mbar et une température de 700 “C, ont été étudiées sur les susbtrats de LaAlQ3 (100), SrTiO3 (100),
Al, 03 (0001) et (11-20), Si (100) et SiOy (1,2 um)/Si dans le chapitre précédent. La maitrise de la croissance par
PLD nous permet d’obtenir des films de rutile TiOy épitaxiés (200) pour des Pp, comprises entre 107! et 10° mbar,
des films d’anatase pour des po, 107! et 102 mbar. Enfin, I’étude structurale par la DRX asymétrique a révélé la
croissance d'une phase de composition TiO1 45 pour une po, = 8.10~" mbar .

Ce chapitre est destiné & déterminer 'influence de la sous stceoechiométrie en oxygéne et du niobium sur les
propriétés structurales, électriques et optiques des films minces obtenus sur les substrats de LaAlO 3 (100), SrTiO3
(100) et AloO3 (0001). En effet, la littérature préte peu attention a I'influence de la sous-steechiométrie en oxygéne
sur les propriétés optiques et électriques des films d’oxyde de titane dopé niobium (noté TNOy). Les propriétés
optiques et électriques sont dépendantes de la structure cristalline du film, nous présenterons dans une premier
temps l'influence de Iinsertion du niobium sur les propriétés structurales des films TNO. Les propriétés électriques
des films TiOx et TNOy, telles que la nature de la conduction (métallique ou/et semiconducteur) et la résistivité
p, la mobilité de Hall p, la concentration des porteurs n et le type de porteurs majoritaires (électrons ou trous),
seront étudiées & 'aide de mesure de résistivité et d’effet Hall. Les valeurs de gap optique et de transmission
dans le visible viendont compléter les propriétés des films TiO, et TNOy. Les modéles de corrections quantiques
de la conductivité et de Burstein-Moss seront appliqués pour décrire le comportement de la transition métal-
semiconducteur obtenu sur un film TNO; go biphasé rutile/anatase. Les oxydes transparents conducteurs (TCOs)
obtenus ayant des caractéristiques électroniques de type p et n et une transparence de plus de 50% dans le visible,
nous réaliserons un dispositif actif pour I’électronique transparente, une homojonction p — n transparente, a partir
des films de TiO4 et TNOy.

4.1 Composition des films TiO; dopé niobium

Les meilleurs compromis résistivité/transmission dans le visible (T400—go0) ont été obtenus pour des dopages
contenant 4 & 6 % atomique de niobium. La plupart des études repertoriées dans la littérature ont été réalisées pour
des quantités de niobium de 5% atomique [5, 32, 22]. La cible d’oxyde de titane dopé niobium utilisée pour réaliser
les dépots contient théoriquement 5% de niobium. Les mesures de composition, réalisées par RBS sur les films de
TNOy (fig. 4.1), montrent que le taux de niobium inséré est légérement plus faible que celui de la cible d’oxyde de
titane dopé niobium utilisée. En effet, tous les films synthétisés ont un taux de niobium de 3,5% atomique.

Par ailleurs, pour plus de précision, les mesures de composition en oxygéne des films TNO, ont été réalisées
pour les films obtenus sur les substrats de silicium. En effet, les substrats de LAO (100), STO (100) et Al,03 (0001)
contiennent de l'oxygéne, ce qui complique la détermination de la composition en oxygéne du film TNOy. Le pic
caractéristique de I’oxygéne pour un film de TNO, sur silicium est facilement identifiable (fig 4.1a), tandis que
I'information est noyée dans le cas du substrat de Al,O5 (0001) (figd.1b). Les compositions en oxygene des films
TiO, et TNO, réalisés entre 107! et 5.10°7 mbar sont répertoriées dans le tableau 4.1. Dans la suite de ce chapitre,
nous nommerons les échantillons TiOy et TNOy par leur composition (un film d’oxyde de titane dopé niobium

réalisé 4 10"* mbar sera noté TNO gg).

TABLE 4.1 — Composition en oxygéne des films d’oxyde de titane dopé et non dopé en fonction de la pression
partielle d’oxygéne sur silicium

Pression partielle d’oxygéne (mbar)
10! 1072 103 104 10 5.10°7
Composition TIOX Ti01.95 T101.90 Ti01.85 Ti01.80 T101.75 Ti01.45
Composition Tig.g65Nbo.0350x  TNOj1.95 TNOj99 TNO;gs TNO;ggy TNOjr5 TNOy 45




4.2. PROPRIETES STRUCTURALES DE Tl 965NBy.0350x (TNOx )

Energy (MeV) Energy (MeV) )
. ki s i.o 12 14 » _{Hn .I.H : |.|:| ; |2 |:_|_ -
i
T
3 a
" 35|
wro m E ™y &
1 - & { H
e = ' Fi
= ' = | i
= A ' S 1 i
= : Ti 'E :
: 2 5" L Do !
k- 5 1 = 2 i
E 20 | i .' H E . ‘. i
2 : ! 4 3 10| B
1| Substrad de siliclm : | Subsinat ke ; ! .
| ; ; ‘
. = MNb 4 ! i M
1 - - l ..- t M
a FoA A il [ — |
| dmn il Tl Jin Ty 20 BTN JiKi
Channel Chanmnel

(a) TNO,/Si(100) (b) TNO,/Al;05 (0001)

FiGURE 4.1 — Spectre RBS de film de TNO, réalisé sur des substrats de (a) Si (100) et (b) Al,O3 (0001)

4.2 Propriétés structurales de Tip.965Nbg.0350x (TNOy )

La premiére partie du chapitre précédent a été consacrée a I’étude de la structure des films TiO cen fonction

de la Pp, pour les substrats de LaAlOs (100), SrTiO3 (100) et Al,O3 (0001). Dans cette partie, nous allons
déterminer I'influence de I'insertion du niobium sur les propriétés structurales des films TNO.

4.2.1 TNO, sur LaAlOj3 (100)

La structure des films de TNOy réalisés sur le substrats de LAO (100) (figure 4.2) présente la méme évolution
que les films TiOy étudiés (voir chapitre 3 sous paragraphe 2.2.2), & savoir une modification de la phase anatase,
présente pour les Po, = 10~ — 1072 mbar, vers la phase rutile Pp, = 107° — 5.10~% mbar en passant par un film
biphasé Pp, = 1072 — 10~* mbar.

Pour les films TNOq g5 et TNOj g9, les diagrammes DRX obtenus sont caractéristiques d’un film anatase orienté
(004). Le tableau 4.2 résume les positions angulaires 20 et les largueurs & mi-hauteur ( fwhm) des pics de diffraction

des films TiO, et TNO,. La position du pic anatase (004) dans les films TNO, est similaire & celle obtenue pour
les films de TiOy.

TABLE 4.2 — Position de I’angle 20 et fwhm obtenues pour les films TiO, et TNOy & une Pp, de 107" et 102 mbar

Indice TiO4 TNO,
Valeur de x | 20 (°) | Phase | h k 1 20(°) fwhm (°) | 20() fwhm (°)
1,95 37.80 | Anatase | 0 0 4| 37.84 031 | 3778 033
1,90 37,80 | Anatase | 0 0 4 || 37,72 0,60 37,72 0,32
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FIGURE 4.2 — Evolution de la structure des films TNOy obtenus sur LaAlO3 (100) en fonction de la pression
d’oxygene (Po, = 1071 — 5.1075 mbar )

Les films TNO; g5 et TNOj go sont biphasés anatase et rutile. On observe une augmentation de la quantité de
la phase rutile par rapport a la phase anatase, et U'apparition du pic (112) de la phase anatase. Pour TNO1 g5, on
observe un décalage A20 compris entre 0,02° et 0,16° avec I'ajout de I’élément, niobium. Par ailleurs, la fwhm des
pics rutile reste constante ou diminue légérement, tandis que celle de la raie anatase (004) augmente de 52 %.

La croissance de films TNO1 75 et TNO; g5 donne les mémes résultats que pour les films TiO,, c’est a dire une
phase rutile orientée (200) et (110). On constate cependant que la proportion de cristallites rutile (200) est plus
importante dans les films dopés niobium. En résumeé, le tableau 4.3 permet de montrer que la structure des couches
minces TiOyx et TNOy (1.75 < & < 2) présente la méme évolution en fonction de la Pp, ; méme si la proportion de
rutile est plus élevée dans les films dopés (intensité relative expérimentale du pic de Panatase diminue de 52 %
pour le film & Po, = 1073 mbar ).

TABLE 4.3 — Résumé des positions angulaires 20, des largeurs a mi-hauteur fwhm et des intensités relatives
obtenues pour les films TiO, et TNO, a une Pp, de 10 &4 10 mbar

Indice TiOy TNO,
Valeur 20 Phase h k 1 20 Iewp | fwhm A20 A fwhm 20 Iewp | fwhm
de z ) ) ) ) (%) ) )
2745 | Rutile |1 1 0 | 27,45 9 0,33 - 0,05 -3 27,40 23 0,32
37,80 | Anatase | 0 0 4 || 37,72 | 84 | 056 | -002 | + 52 37,70 | 35 | 0,85
1,85 Anatase | 1 1 2 * * * * * 38,40 18 0,25
39,19 Rutile 2 0 01 39,16 | 100 0,35 - 0,10 -6 39,06 100 0,33
4122 | Rutile |1 1 1] 4129| 3 | 045 | -0,16 | -18 41,13 | 19 | 037
27,45 Rutile 1 1 0 * * * * * 27,48 9 0,32
1,80 37,80 | Anatase | 0 0 4 * * * * * 37,83 | 100 0,35
39,19 Rutile 2 0 0 * * * * * 38,98 50 0,38
41,22 Rutile 1 1 1 * * * * * 41,31 40 0,50
2745 | Rutile |1 1 0] 27,35 | 64 | 053 | + 015 ] -10 2750 | 23 | 0,48
1,75 39,19 | Rutile | 2 0 0 | 39,04 | 100 0,56 + 0,05 + 5 39,09 | 100 0,59
41,22 | Rutile |1 1 141,15 | 1 | 0,58 * * * * *
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Ces résultats sont en contradiction avec la littérature, puisque les films réalisés par Zhang et al pour des Pp,
comprises entre 1073 et 107° mbar, dans la gamme de température 350-850°C, aboutissent & la croissance de la
phase anatase épitaxiée (00L) [32]. Par rapport & la littérature, on aurait pu penser que le dopage niobium stabilise
la phase anatase par rapport a la phase rutile. Or, le contraire est observé dans cette étude. En effet, I'insertion de
niobium a pour effet d’augmenter la proportion de rutile par rapport a I’anatase dans les films TNO ; g5 et TNOj g¢.

1l semblerait donc que 1’élément niobium favorise la croissance de la phase rutile pour les faibles pressions.

4.2.2 TNO, sur Al,O3 (0001)

La structure des films TNOy (fig.4.3b ) est exactement la méme que pour les films TiO, (fig.4.3a).
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FiGURE 4.3 — Evolution de la structure en fonction de la pression d’oxygéne (Po, = 1071 — 107° mbar ) pour des
films (a) TiOxet (b) TNOy obtenus sur Al;O3 (0001)

La structure des films TiOy (1.75 < 2z < 2) reéalisés sur Al,O3 (0001) n’est pas modifiée par I'insertion de
niobium. Le film TNO; g5 est composé uniquement de rutile, comme le film TiO{ g5, ce qui confirme la différence
observée par rapport a la publication de notre groupe [30]. Par ailleurs, les valeurs des rayons ioniques des éléments
Nb5* (0,78 A) et Ti** (0,75 A) situés en coordination octaédrique sont proches, ce qui influence peu la position 20
et le fwhm des films TNO, (tableau 4.4) [32].

TABLE 4.4 Position de angle 20 et fwhm obtenues pour les films TiO, et TNO, & une Pp, de 10t & 105 mbar

Valeur Indice TiOy TNOy
dex 20(°) Phase h k 1 20() fwhm () A20(°) Afwhm (°) 20 (%) fwhm (%)
1,95 | 39,18 | Rutile | 2 0 0 || 39,20 0,26 0,02 11 39,18 0,29
1,90 39,18 | Rutile | 2 0 0 || 39,17 0,28 0 71 39,17 0,48
1,85 | 39,18 | Rutile | 2 0 0 || 39,15 0,52 0,08 7 39,07 0,56
1,75 | 39,18 | Rutile | 2 0 0| 39,12 0,54 0 11 39,12 0,60
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Les films R-TiO4 et R-TNO ont été obtenus pour un taux de niobium fixé & 3,5% et un ratio de concentration
[O]/[Ti] situé entre 1,95 et 1,75. A partir des mesures de Hall effectuées sur les films dopés et non dopés, nous
pourrons décorréler I'influence des lacunes d’oxygéne sur la résistivité et les caractéristiques électriques des films

rutile, comme celd a pu étre démontré sur les films anatase dopé niobium [32].

4.2.3 TNO, sur SrTiO; (100)

L’influence de I’élément niobium sur la structure de film TiO, (x—1,80-1,75) a été étudiée pour le substrat
de STO (100). Les diagrammes de diffraction X des films TiOyx et TNOy sont présentés sur la figure 4.4. On peut
constater, en comparant les figures 4.4a et 4.4b que la phase anatase, majoritaire dans les films de TiO, devient
minoritaire dans le film TNQO; gg et disparait entiérement dans le film TNO{ 75. On voit 'apparition en quantité

importante de cristallites rutile (111) dans le film TNO; gg et une augmentation dans le film TNO; 75.
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FiGURE 4.4 — Evolution de la structure en fonction de la pression partielle d’oxygeéne (Pp, = 107* — 107> mbar )
pour des films (a) TiOxet (b) TNOy obtenus sur SrTiO3 (100)

L’insertion de niobium dans les films TiO, produit une modification de la position des angles 26 et de la fwhm
pour tous les pics répertoriés dans le tableau 4.5. A titre d’exemple, l'insertion de niobium dans les films TNOs
produit un décalage A20 du pic (200) de 0,17° et 0,18 vers les petits angles par rapport aux pics des films de
TiO; o et TiO1.75. Le méme constat est obtenu pour le pic (110), soit une diminution de 0,17° et 0,18°. L’insertion
du niobium contribue & I’élargissement des pics, la largeur & mi-hauteur des pics augmente de 0,3° - soit une
augmentation comprise entre 60 et 97 % - pour tous les pics, a 'exception du pic de rutile (111) dont la largeur a
mi-hauteur diminue de 20 %. L’ajout de niobium contribue & la stabilisation la phase rutile par rapport a la phase

anatase, et favorise 'apparition de cristallites de rutile orientées (111).
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TABLE 4.5 — Position de 'angle 20, intensité relative et largeur & mi-hauteur obtenues pour les films TiO synthétisés
a une pression partielle d’oxygeéne de 107* et 10~ mbar sur SrTiO3 (100)

Indice TiO, TNO,
Valeur 20 Phase h k 1 20 lewp | fwhm A20 Afwhm || 20 (°) | Iewp | fwhm
de z ) ) ) ) (%) )
2745 | Rutile |1 1 0] 2744 | 5 | 032 || -017 | +81 | 2727 | 6 | 0,58
36,08 Rutile 1 0 113606 | <1 * * * * * *
TiOq1g0 | 37,80 | Anatase | 0 0 4 || 37,82 | 100 0,50 + 0,05 + 66 37,87 | 22 0,83
39,19 Rutile 2 0 0/ 39.12 43 0,34 - 0,17 + 91 38,95 64 0,63
41,22 Rutile 1 1 14121 | <1 * 0,00 * 41,21 | 100 0,46
9745 | Rutile | 1 1 0] 27,46 | 39 | 035 || -0,18 | +97 | 27,28 | 2 | 069
36,08 | Rutile | 1 0 1 || 36,06 5 0,30 * * * * *
TiO.75 | 37,80 | Anatase | O 0 4 || 37,95 | 100 0,58 * * * * *
39,19 | Rutile [ 2 0 0 39,16 | 49 0,38 - 0,18 + 60 38,98 | 100 0,61
41,22 Rutile 1 1 1] 41,23 7 0,37 0,00 - 16 41,23 37 0,31

L’obtention d’une phase anatase pure pour une pression de 10-® mbar n’est pas possible pour les conditions de
croissance utilisés. Si l’on compare avec les conditions de croissance exposées dans la littérature, on peut expliquer la
présence de rutile dans nos films TiO, et TNO, par la température plus élevée. La température de 700°C combinée
a la fluence de 4 J.cm™2 induit une proportion de phase rutile non négligeable dans les films synthétisés sur les
substrats de STO (100) et LAO (100).

4.2.4 Discussions

Des films monophasés R-TiOy et R-TNOy ont été obtenus pour une composition en oxygéne x comprise
entre 1,95 et 1,75. Méme si le matériau n’a pas les caractéristiques électrooptiques suffisantes pour une application
en tant que TCO, I'influence de la sous steeoechiométrie pour un taux de niobium constant pourra étre évaluée pour
la matrice rutile. Une étude similaire sur la phase anatase aurait été souhaitable, mais les conditions de croissance ne
permettent pas d’obtenir des films A-TiOy pour toute la gamme de Pp,. En effet, les films réalisés sur les substrats
de STO (100) a 700°C sont biphasés anatase et rutile. En résumé, le tableau 4.6 présente les phases obtenues en

fonction du substrat et de la pression d’oxygéne.

TABLE 4.6 — Récapitulatif des phases et orientations obtenues pour les films de TNO, sur des substrats de Al,Og3
(0001), LaAlO3 (100) et SrTiO3 (100) en fonction de la Po,

Pression partielle d’oxygéne (mbar)
10! 1072 10-3 104 10

Composition TN01_95 TN01_90 TN01_85 TNOl_go TN01_75
Al,03 (0001) R (200) R (200) * R (200) R (200)
LaAlO3 (100) A (004) A (004) A (004);(112) A (004)

R (200) R (200); (111) R (200); (110)
SrTiO3 (100) * A (004) A (004)

* R (111); (200); (110) R (111); (200); (110)
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4.3 Propriétés électroniques des films TiOx et TNOy (1.45 < x < 1.90)

4.3.1 Mesures d’effet Hall

4.3.1.1 Films R-TiO4 (200) et R-TNO, (200) (1.75 < 2 < 1.90) sur Al,O3 (0001)

Des mesures d’effet Hall & température ambiante ont permis de déterminer les caractéristiques électriques
des films, telles que la résistivité p, la mobilité des porteurs p, la concentration des porteurs de charges n et le
type de porteur majoritaire (p ou n) des films R-TiOx et R-TNOy (1,75 < x < 1,90) (tableau 4.7). Les mesures
effectuées présentent des anomalies, surtout dans la détermination du type de porteur majoritaire. En effet, le type
de porteur majoritaire est déterminé par le signe de la tension de Hall V}. Ce signe fluctue suivant les mesures
effectuées pour certains échantillons. On peut expliquer cette fluctuation par la faible valeur de mobilité de la phase
rutile, ou encore par la qualité des contacts. En effet, les mesures électriques sont dépendantes du matériau utilisé
pour réaliser les contacts. Bien que toutes les précautions aient été prises pour obtenir des contacts linéaires (pas
de barriére Schottky), le type de porteur majoritaire est parfois fluctuant (n ou p).

Mis a part cette fluctuation, les valeurs de résistivité des films de R-TiO1.75 p = 6.107! Q.cm et R-TNOy 75
p =1,6.10"2 Q.cm obtenues sont du méme ordre de grandeurs que celles rapportées dans la littérature pour un film
R-TiO1 .75 p = 41071 Q.em [30] et R-TNO; 75 p = 8.1072 Q.em [144]. Nous pouvons donc tirer des conclusions sur
les propriétés électriques des films, sans prendre en compte le type de porteur majoritaire. En ce qui concerne les
films R-TiOy, les valeurs u enregistrées montrent une faible mobilité des porteurs de charges de 0,2-0,5 cm2.V-1.s7,
caractérisque des valeurs de mobilité observé sur les échantillons de rutile [50].

Le film R-TiO; g9 a une résistivité supérieure a 10% Q.cm. On observe une chute de résistivité de trois décades
entre le film R-TiO; g (> 1073 Q.cm) et le film R-TiO; g5 (3,1 Q.cm). La résistivité décroit ensuite légérement pour
R-TiO; 50 et R-TiO; 75 et atteint les valeurs 107! Q.em. La méme tendance est remarquée pour les films R-TNOy.
En effet, la résistivité passe de 3,1.102 Q.cm pour le film R-TNO; 99 & 2,1.1072 Q.cm pour le film R-TNO; g5.

TABLE 4.7 — Propriétés électriques des films de R-TiOy et R-TNOy (1.75 < 2 < 1,90) sur Al,O3 (0001)

’ Dopage (% at) ‘ Valeur de = H Tiol.go Ti01.85 Ti01.80 Ti01.75 ‘

prr (Q.cm) >10° 3,1 42101  6.101

R-TiOy ngr (cm™) * 1019 5.1019 2.10%°
non dopé prr (cm2.V1gl) * 0,2 0,3 0,5
Type de porteurs * n/p n/p n

prr (Q.cm) 3,1.10> 2,1.10% 1,1.10% 1,6.102

R-TiO, npr (cm™3) 10'7 10%0 2.10%°  2.10%
Nb 3,5 % at | purr (em2.V-1lgl) 0,2 3 2 2
Type de porteurs n/p n n/p n

Les caractéristiques électriques de résistivité p, la mobilité des porteurs p et la concentration n des films de
R-TiO, et R-TNO, sont présentées sur la figure 4.5. On peut voir sur la figure 4.5a une chute de résistivité de
plusieurs décades entre les échantillons de ratio [O]/[Ti] 1,90 et 1,85. Il semblerait que la conduction du film R-TiO
et R-TNOy soit activée a partir d’une concentration en lacune d’oxygéne et défauts, correspondant au ratio [O]/[Ti]
de 1,85. A partir de ce ratio, la diminution de la quantité d’oxygeéne a peu d’effet sur la résistivité des films. Le
méme type de tendance a été remarqué dans l’anatase par I’équipe de Venkatesan et al [32]. La baisse importante
de la densité de porteurs est expliquée par la formation d’un grand nombre de défauts natifs de type p (comme
Vri, O;...) qui éliminent les électrons produits par le niobium. Qutre cette activation de conduction, on observe une

diminution de la résistivité des films R-TNOy de plus d’un ordre de grandeur par rapport aux films R-TiOy. Cette
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diminution peut étre reliée a 'augmentation conjointe de la concentration en porteurs (fig 4.5b) et de la mobilité

(fig 4.5¢).
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FTQURE 4.5 Propriétés électriques des films R-TiO, (carré) et R-TNO, (cercle) (a) de résistivité p (b) de concen-
tration en porteurs n et (c) de mobilité 4 en fonction du ratio x [O]/[Ti]

4.3.1.2 Film TiOq 45 polyphasé, TiOq 45 épitaxié et TNOq 45 épitaxié sur Al,O3 (0001)

Les premiéres mesures d’effet Hall réalisées sur le film TiO; 45 polyphasé ont montré, via la statistique des

mesures, un caractére de type p plus prononcé. L’obtention d’un film TiO; 45 monophasé et épitaxié a permis de

réaliser des mesures plus fiables et représentatives du matériau. Ainsi, suivant les conditions de mesures, le matériau

a présenté un caractére de type p exclusif, et, dans le plus mauvais cas, un caractére de type p statistiquement

beaucoup plus élevé. La détermination du type de porteur majoritaire a été trés compliquée et il est difficile de se

prononcer de maniére définitive sur le type de porteur majoritaire responsable de la conductivité. Les valeurs de
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résistivité prr et de mobilité prpr obtenues pour le film épitaxié sont grandement améliorées par rapport aux films
polyphasés, passant de 2,4.10% 4 8,5.10%Q.cm et de 0,3-0,7 & 20-50 cm?. V1.5l
Par ailleurs, le dopage niobium du film TiO, 45 épitaxié modifie le type de porteur majoritaire présent dans le

film. Le film TNO; 45 présente un caractére exclusif de type n.

TABLE 4.8 — Propriétés électriques des films minces d’oxyde de titane TiO 45 polyphasé, TiO; 45 épitaxié et TNOq 45
épitaxié sur Al,03(0001)

Composition du film | pgrr (Q.cm) | ngr (cm™) | prr (em®.V-1.s1) | Type de porteurs
TiO; 45 polyphasé 2,4.107 10%1-10%2 0,3-0,7 p/n
TiO1 45 épitaxié 8,5.107 102'-10%2 20-50 D
Ti0.965Nb0.03501.45 1.2%10°3 10%21-102? 0,3—0,5 n

La détermination du type de porteur majoritaire est généralement confirmée dans la littérature par des mesures
de coefficient Seebeck [29, 89, 90, 92]. Malheureusement, nous ne disposons pas du dispositif expérimental pour
effectuer cette vérification. Les mesures d’effet Hall effectuées sur les films R-TiO, et Ti0 45 ont mis en évidence la
possibilité d’élaborer des films dont les porteurs majoritaires semblent étre de type de n ou de type p. La vérification
du caractére de type p du film TiO; 45 peut néanmoins étre obtenue de maniére détournée, par la conception d’un

dispositif électronique actif, une homojonction p — n, a partir des films individuels de R-TiOy et/ou de TiO 45.

4.3.2 Mesure de résistivité en fonction de la température
4.3.2.1 Introduction aux mécanismes de conduction semiconducteur et métallique

De nombreux mécanismes de conduction peuvent intervenir au sein d’un matériau semiconducteur ou mé-
tallique. Ces mécanismes peuvent étre caractérisés a partir de mesures de résisitivité en température. L'un des

mécanismes les plus connus, est décrit par la loi d’Arrhenius :
Eq
p = poexp (g#)

ol FE, est I’énergie d’activation, T est la température, k la constante de Boltzmann et py une constante. L’énergie
apportée par I’agitation thermique provoque l'ionisation des impuretés. Elle permet de faire passer les électrons d’'un
niveau donneur situé dans la bande d’énergie interdite vers la bande de conduction du semiconducteur. Ce mécanisme
est déclenché & partir d’'une certaine température.

A basse température, la plupart des électrons libres de la bande de conduction sont recapturés par les donneurs
mais ils n’ont pas assez d’énergie pour passer de leur niveau d’énergie donneur vers la bande de conduction. Ce
comportement peut s’expliquer dans le cadre du modéle de conduction par saut (hopping conduction en anglais).
Dans ce modéle, la conduction est assurée par les électrons qui passent de niveaux d’énergie en niveaux d’énergie
dans la bande d’impureté. Ces niveaux sont trés proches les uns des autres, par conséquent les électrons ont assez
d’énergie pour les franchir méme & basse température. Deux cas sont envisageables pour expliquer la résistivité
a basse température. Soit les électrons sautent vers I'impureté la plus proche, c¢’est une conduction de type NNH
(de I’anglais nearest neighbor hopping), soit la conduction est de type VRH (de ’anglais variable range hopping).
Dans ce dernier cas, la longueur du saut de I’électron est variable (et peut étre grande), de maniére & minimiser et
la distance du bond et 'écart entre les niveaux d’énergie [145]. Dans le modeéle de conduction NNH, les électrons
sautent vers le site voisin vide le plus proche. Ce genre de mécanisme nécessite une énergie d’activation beaucoup

plus faible que si la conduction est activée thermiquement. Ce modéle initialement développé par Mott [145] pour les
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semiconducteurs amorphes a été néanmoins appliqué pour décrire la conduction & basse température de nombreux

semiconducteurs cristallins ou polycristallins. La résistivité est décrite par I’équation 4.1 :

To17"
0
PVRH = Po X €xXp [T} (4.1)

ot le facteur pg et Ty sont des constantes.

4.3.2.2 Films R—Ti01_75 (200) et R—TN01‘75 (200) sur A1203 (0001)

Dans la littérature, la résistivité des films de rutile sous stoechiométriques en oxygéne présente un comporte-
ment semiconducteur, le mécanisme de conduction étant activé thermiquement. L’énergie d’activation obtenue pour
ces films non stoechiométriques est de 60 meV [50] et 75 meV [146]. 1l est admis que la conduction de I'oxyde de
titane sous steechiométrique est accomplie par un mélange de porteurs provenant des lacunes d’oxygéne et des ions
Ti?*[147].

La figure 4.6 présente un tel graphique pour un film de R-TiO; 75 (200)/Al503(0001) monophasé et épitaxié.
Cette figure montre que la résistivité ne suit pas le comportement d’une simple activation thermique puisque la
courbe d’Arrhenius s’écarte largement d’une droite, particuliérement pour des températures < 200 K. Il existe
cependant un intervalle de température (entre 170 K et 300 K) ou le comportement est linéaire. La variation de
Inp=f (%) met en évidence une loi d’Arrhenius en fonction de la température dans la région 300-170K (0.0033-
0.006 K!). I’énergie d’activation estimée & partir de la pente du graphique Inp = f (%) est de 53 meV. La valeur
déterminée est du méme ordre de grandeur que celle obtenue pour un méme film de R-TiO 75 (200) synthétisé sur
un substrat de LaAlO3 (100) [31].
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FIGURE 4.6 — Mesure de resistivité en fonction de la température pour I’échantillon R-TiO 75 (200)/Al,03(0001)

En regardant le graphique d’Arrhenius dans la partie basse température (figure4.6), aucune droite ne peut
correctement ajuster ces données. Cela suggére que ce mécanisme n’est pas prépondérant pour la conduction du
R-TiO 75 a basse température. Ceci s’explique par ’espacement trop important entre les impuretés du film qui rend

le saut de I’électron trop cotiteux en énergie. Quand la température est inférieure & 170 K environ, la conduction
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ne peut étre décrite dans le cadre du modéle d’Arrhenius et est plus certainement de type VRH. Les déviations de
In p par rapport & une droite sont trop importantes.

Pour T<150K, une courbure est observée dans la représentation d’Arrhenius. Ce comportement peut étre ex-
pliqué par le mécanisme de conduction VRH (de I’anglais ’variable range hopping’) et est fréquemment observé dans
les semiconducteurs. Dans ce cas, In p(T') suit une dépendance linéaire en T~"/* et T~"/*, pour un modéle de hopping
de deux et trois dimensions, respectivement. La variation de In p est représentée en fonction de 7~ 3et T4, pour
le film R-TiO; 75 (fig. 4.6). Un comportement linéaire est observé dans le domaine de température entre 205 K et
93 K pour Inp en fonction de 7-/2, et de 200 & 95 K pour Inp en fonction de T7~/4. La dimension du processus
de hopping n’est pas discernable, étant donné les comportements observés. Pour ce film de R-TiO4 75 (200), un
mécanisme de saut d’électrons entre les ions Ti?T et Ti** dans deux ou trois dimensions peut étre dominant dans
cette gamme de température [31].

La superposition des courbes Inp(7") sur la figure 4.7 met en évidence 'influence du dopage niobium sur les
propriétés électriques du film R-TNO; 75 (200). Dans un premier temps, on remarque que le niobium diminue la
résistivité du film d’un ordre de grandeur & température ambiante, de p = 1,3.107! Q.em a p = 1,8.1072 Q.cm.
Si 'on compare le comportement des deux films, on observe une variation de résistivité trés élevée entre (0,010
et 0,007 K™') pour le film R-TNO; 75 tandis que la résistivité du film R-TiO; 75 évolue peu. On peut attribuer ce
changement de résistivité a I’activation des ions niobium. Pour les basses température (0,012 & 0,035 K'), I'ion
niobium semble bloquer la conduction puisque la résistivité du film niobium est de p = 400 Q.cm pour R-TNO; 75

et de p =40 Q.cm pour R-TiOq 75, soit une résistivité supérieure d’un ordre de grandeur.

In p (Q.cm)

o RO,
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FiGURE 4.7 — Comparaison du comportement résistif d’un échantillon R-TiO 75 (200) non dopé (cercle) et dopé
niobium 3,5% at (carré) en fonction de l'inverse de la température

4.3.2.3 Cas particulier du film TNO; g9 biphasé anatase et rutile

Présentation générale du film TNO; go biphasé anatase et rutile
Des films minces présentent parfois des caractéristiques exceptionnelles en fonction de la température. Les
courbes R(T) enregistrées pour les films biphasé TNO g9 et monophasé R-TNOy 75 sur SrTiO3 (100), représentées

sur la figure 4.8, montrent deux comportements résistifs complétement différents en fonction de la température. Alors
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que le film R-TNO; 75 présente un comportement semiconducteur classique sur toute la gamme de températures, le
film polyphasé TNO; gg présente trois transitions successives en fonction de la température. A ce stade de I’étude,
on peut déja estimer que I'apport de la phase anatase n’est pas négligeable. L’enregistrement obtenu pour le film

TNO; g0 biphasé anatase et rutile présente plusieurs transitions situées vers 11,5 K , 68 K et 250 K (fig. 4.8b).
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FIGURE 4.8 Représentation de la résistance en fonction de la température pour les échantillons (a) R-TNO 75 et
(b) TNO1 g0 polyphasé anatase/rutile

Transition supraconductrice de 1’élément niobium
La premiére transition située vers 11,5 K, peut étre identifiée comme la transition supraconductrice de 1’élé-
ment niobium, dont la température critique se situe a 9,25 K [148]. L’arrét progressif du caractére supraconducteur

de 'élément niobium se traduit par une augmentation de la résistivité (fig 4.9).
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FI1GURE 4.9 Transition superconductrice du niobium
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Relation entre la résistivité et la température T%, T3 et T2
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La seconde transition, située a 68 K, est caractéristique d’une transition métal-semiconducteur (TMS). Une

telle TMS peut étre interprétée dans le cadre du modéle de conductivité appliqué a la matiére désordonnée [149]. La

présence d'un minimum dans la courbe p = f (T) est expliquée, dans ce modéle, a I’aide de ’approche semi-classique

de Boltzmann, appelée correction quantique de la conductivité (en anglais "quantum corrections to conductivity”)Ce

modéle prend en compte les effets d’une localisation faible des porteurs et des intéractions de Coulomb, reliés au

désordre structural [149]. Ce modéle de conductivité a déja été exploité pour expliquer les TMSs observés dans
divers oxydes tels que RuO, [20], LaNiOgz [20, 19] et des films de ZnO non dopés et dopés B et Ga [150, 151, 18].

La littérature ne rapporte pas ce type de transition métal semiconducteur pour 'oxyde de titane dopé niobium.
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FIGURE 4.10 — Représentation de la résistivité du film TNO; g0 polyphasé anatase/rutile en fonction de la tempéra-

ture (a)T2 (b) T3/2 et (c)T2

Entre 17 et 41 K, la résistivité suit des lois lincaires en fonction de T2 (cf fig. 4.10a) et T2

Le comportement semiconducteur du film est descriptible par le modéle basé sur les quantum

(cf fig. 4.10b).

corrections to
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conductivity” correspondant & une localisation faible des porteurs, aux intéractions électrons-électrons et électrons-
phonons. Les corrélations linéaires p = f (T"/?) et p = f (T"/?) indiquent que la contribution de la résistivité est due
a la fois aux intéractions électrons-électrons et électrons-phonons, respectivement. L’évolution linéaire de p = f (T?)
met en évidence le comportement métallique du film entre 111 et 181 K (cf fig. 4.9 ). Le film est alors conducteur
jusqu’a 220 K, probablement dti aux nombres élevés (n, = 1,5.1020 cm~2) de porteurs. Enfin, le matériau reprend

un comportement semiconducteur apres 220 K.

Modélisation de la transition métal-semiconducteur a partir du modéle ”quantum correction to con-
ductivity”
A partir de ces hypothéses, pour la gamme de température 17-150 K, il est possible de modéliser le com-

portement de la résistivité du film TNO; gy en fonction de la température a partir 'expression suivante :

A7) = orarmoreragr + 017

ol oy est lié & la résistivité résiduelle po(op = 1/po ) ; a,TP/? décrit la localisation faible des porteurs due aux
interférences des fonctions d’ondes quantiques retrodiffusées sur les impuretés, dans lequel p dépend de la nature des
intéractions, et p = 2o0u 3 pour des intéractions électron-électron ou électron-phonon, et le terme asT/? correspond
aux intéractions de Coulomb entre électrons, renormalisées par les effets d’auto-interférences [20, 19, 18]. En plus
de ces corrections, le terme bT? est inclus pour tenir compte de la contribution de la diffusion haute température.
La modélisation selon I'équation 4.3.2.3 a été appliquée pour décrire la TMS située entre 17 et 150 K. Les valeurs

correspondant aux paramétres de la modélisation sont données dans le tableau 4.9.

TABLE 4.9 Valeurs correspondant aux paramétres de la modélisation

Paramétres de la modélisation de I’équation 4.3.2.3

1/po ay P as b
12,80 | 1,15.10 | 3,00 | 0,26 10.10°7

La meilleure modélisation a été obtenue pour un paramétre p fixé a 3, correspondant aux intéractions électron-
phonon. Les termes a1T?/2 et asT*/? contribuent tous les deux a la correction quantique de la conductivité, comme
ont pu le démontrer les comportements linéaires de p = f(T/?) et p = f(T3/?) (figures 4.10a et 4.10b). Selon
cette description, les "quantum corrections to conductivity” ménent a une valeur de température pour laquelle la
résistivité est minimum vers 68 K. La figure 4.11 montre la superposition de la courbe p = f(T) pour le film

TNO1 g0 polyphasé anatase/rutile obtenu sur STO (100), et de la modélisation obtenue par I’équation 4.3.2.3.
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FIGURE 4.11 — Courbe de la résistivité en fonction de la température pour le film TNO; g polyphasé anatase/rutile
obtenu sur STO (100). La courbe en pointillé noire représente la modélisation obtenue & 'aide de 1’équation 4.3.2.3

Ce type de TMS n’a encore jamais été répertorié dans la littérature pour un échantillon d’oxyde de titane
dopé niobium. Des TMSs supérieures & 100 K ont déja été répertoriées et interprétées par le modéle de "quantum
corrections to conductivity” sur des films d’oxyde [20, 19, 18]. Cette approche est considérée comme valide & partir

du moment ou les corrections quantiques sont trés inférieures & la conductivité de Boltzmann o , c’est a dire :
5a:a1Tp/2+a2Tp/2 <<O'0

Dans la gamme 15-70 K, les valeurs déduites de la modélisation donnent un ratio do /oy toujours inférieur a
0,15. Ce ratio est faible en comparaison de la conductivité de Boltzmann, mais plus élevée que dans la littérature
[20].

Contribution de ’effet Burstein-Moss 7

Les TMSs peuvent également étre expliquées en prenant en compte la transition de Mott dans le cadre d’effet
de localisation da & des défauts structuraux. La compétition entre les porteurs activés thermiquement et 'effet de
diffusion des porteurs libres dans les semiconducteurs dégénérés contribuent a cette transition. Dans ce modéle,
lorsque les électrons libres sont stimulés dans la bande de conduction, la résistivité décroit avec la température.
Cependant, la concentration en porteurs est supposée diminuer pour une température donnée due a ’effet, Burstein-
Moss, donnant lieu a ce type de TMS. En suivant cette approche, la variation de la conductivité dans le domaine

des faibles températures devrait suivre la loi [145] :

o = Aexp(—B/T"*) (4.2)

La représentation Ino = f(T"/*) (fig 4.12) présente une partie linéaire entre 20 et 47 K. On ne peut donc pas
exclure la contribution d’un effet Burstein-Moss sur la conductivité du film. Cette contribution supplémentaire
expliquerait le ratio do /oy un peu élevé déterminé pour le modeéle "quantum corrections to conductivity”. Cette

approche est basée sur une diminution de la densité de porteur & la température de transition T,, = 68K. Des
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mesures de la densité de porteurs en fonction de la température permettront de confirmer si un effet Burstein-Moss

est présent dans ce film.
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FIGURE 4.12 — Représentation du comportement de la conductivité Ino en fonction de T"*pour le film TNO; g
biphasé anatase/rutile obtenu sur STO (100) pour la partie basse température de la courbe

Conclusions

La résistivité en fonction de la température a été modélisée avec succeés a ’'aide du modeéle de "quantum
corrections to conductivity” dans un oxyde conducteur désordonné. Méme si quelques réserves peuvent étre émises
du fait du ratio do/op un peu élevé dans le cas de cette étude, ce modéle est adapté pour modéliser la TMS du film
TNO; go. En effet, les conditions générales sont réunies pour utiliser cette approche. De fait, la densité de porteurs
mesurée par effet Hall - n, = 1,5.10%° em ™3 - est suffisante pour obtenir un semiconducteur dégénéré, et le désordre
structural du film peut induire des effets de localisation faible et des intéractions de Coulomb entre les porteurs.
Des TMSs similaires ont été obtenues dans des oxydes de zinc dopés et non dopés [150, 151, 18], et également dans
les matériaux RuO- [20], LaNiO3 [20, 19] ITO et SrTiO3 pour des conditions de croissance ou pour des traitements
thermiques menant & des films composés de lacunes d’oxygeéne. Les mesures de résistivité réalisées sur les films de
TNO anatase ou rutile ne présentent pas ce type de transition [144, 5]. On peut tenter d’expliquer 'apparition de
cette transition par la présence des deux phases dans le film TNO; go. Les contributions du dopant niobium et des
phases anatase/rutile sur la TMS pourraient étre décorrélées a partir d’une mesure équivalente sur ’échantillon

polyphasé anatase/rutile TiO gq¢.
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4.3.2.4 Film TiOq 45 épitaxié sur Al,Oz (0001)

La résistance du film TiO4 45 épitaxié sur AloO3 (0001) enregistrée en fonction de la température est donnée
sur la figure 4.13a. La résistance du film diminue en fonction de la température, le film a donc le comportement

électrique d’'un semiconducteur.
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FIGURE 4.13 — (a) R(T) du film TiO; 45 (b) Comparaison du comportement résistif d’un échantillon R-TiO 75
(200) non dopé (carré vide) et TiO; 45 (rond vide) en fonction de I'inverse de la température

A température ambiante, on enregistre une différence de résistivité de deux ordres de grandeur entre le film
R-TiO;.75 (p = 1,3.107 Q.cm) et le film TiO; 45 (p = 1,2.1073 Q.cm). Sur la figure 4.13b, on peut remarquer deux
deux ordres de grandeur (de p = 3,7.107! Q.cm a p = 3.1073 Q.cm) est observé entre 0,010 et 0,007 K™! (entre
100 et 142 K). Le deuxiéme changement de résistivité est moins marqué mais identifiable (de p = 3.1073 Q.cm a
p=1,210"3 Q.cm) (insert fig.4.13b), entre 0,007 et 0,0034 K (entre 142 et 294 K). La littérature présente des
mesures de conductivité en fonction de la température pour des monocristaux de phase de Magnéli Ti,, Q9,1 (4<n<8)
et pour les phases a-TizO54+3-TizO5. La comparaison des courbes logigo = f(1000/7) du film TiOq 45 avec celles
publiés par Bartholomew [152] ouvre une nouvelle voie pour la détermination de la structure du film TiOq 45.

Les mesures logigo = f(1000/7) des phases TizOs, TisO7 et TigOy5 sont comparées avec celle du film TiOq 45
sur la figure 4.14a. On peut aisément éliminer ces phases puisque leur mode de conduction en fonction de la
température est totalement différent de celui observé sur le film TiO 45. Le logigo = f(1000/7) de TizOj et TigOq5
varie presque linéairement, sans modification brutale de conductivité, tandis que TisO7 présente une transition
métal-semiconducteur pour une température de 149 K, non observée sur notre enregistrement. L’évolution de
log1oo = f(1000/7) pour Ti5Og et TigO11 présente des transitions abruptes de méme ordre de grandeur aux alentours
de 125K. Cette transition est proche de celle observée dans la phase TiO 45 mais on ne peut pas se prononcer sur

une modification de la conductivité entre 200 et 300 K, du fait du faible nombre de points.
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Fi1GURE 4.14 — Comparaison de la conductivité en fonction de 'inverse de la température pour les phases de Magnéli
et Ti305 avec le film Ti01_45 [152]

Cette comparaison confirme les conclusions apportées par I’étude structurale sur les phases de Magnéli Ti 4Oz (disque
noir) et TigOq5 (triangle noir) et sur la phase a-TizO54+>3-TizO5 (carré noir). Les courbes logigo = f(1000/1) des
phases Ti5Og et TigO11 sont trés proches de celle du film TiO{ 45. Cependant, ces deux phases peuvent également
étre écartées car les transitions observées sont plus abruptes et supérieures & la température de transition du film
TiO; 45. Par ailleurs, une analogie peut étre faite entre la modification de conductivité observée vers 220 K et la
modification structurale observée pour la variété allotropique 7-TizO54+0-TizO5 a 236 K [143, 153]. La résistivité

du film est égale a 1,2.1072 Q.cm & température ambiante.

4.4 Propriétés optiques des films TiOy; et TNOy

La littérature a montré que la sous stoeoechiométrie des films TiO, peut induire des changements de pro-
priétés optiques du fait des défauts et de la création d’'un nombre de porteurs élevés. Les propriétés de transparence

et la valeur du gap optique ont été déterminées pour des films obtenus a différentes po,, dopés et non dopés.

4.4.1 Spectre de transmission de R-TiO,, A-TiO5 et TiOq 45

La figure 4.15 représente les spectres de transmission UV-Visible des films de R-TiO4 (200), A-TiO4 (004)
et TiOq 45. La transmission du film TiOq 45 dans le visible est de I'ordre de 50 %, et de 35 % dans la région de 800
a4 1000 nm. La diminution de la transmission dans le proche infrarouge est relative a la concentration en électrons
présents dans le film. Le front d’absorption du film TiOq 45 est bien inférieur au front d’absorption des phases

anatase et rutile.
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FIGURE 4.15 — Courbes de transmission UV-Vis des R-TiO» (200) (ligne grise pointillé), A-TiOy (004) (ligne grise
pointillée-point) et TiO; 45 (ligne noire)

Les propriétés optiques de la phase TiO1 45 sont inconnues, si bien qu’on ne connait pas la nature de la transition
optique du matériau. Les diagrammes de Tauc ont néanmoins été déterminés pour tous les types de transition

possible (fig.4.16). La valeur du gap, suivant la transition optique du matériau, sera égale a I'une des 4 valeurs

déterminées, soit 3,07 eV ; 3,57 eV ; 3,75 eV ou 4,14 €V.
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FIGURE 4.16 Diagramme de Tauc d’un echantillon de TiO; 45 en fonction de la nature de la transition optique
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4.4.2 Effets du confinement quantique et Burstein-Moss

La dimension des grains constituant les films peut jouer un roéle important dans les propriétés optiques,
surtout pour des dimensions de cristallites de moins de 20 nm. Une étude réalisée par Yang et al [22], démontre le
lien entre I’épaisseur des films et la taille des cristallites. La figure 4.17a représente la taille des cristallites en fonction
de I’épaisseur de films A-TiO5 et A-TNO2 obtenus sur LAO (100). On peut observer une augmentation linéaire de
la taille des grains en fonction de ’épaisseur des films jusqu’a une épaisseur de 50 nm. De maniére générale, plus le
film est mince, plus la dimension des grains est faible. La diminution de la taille des grains augmente la valeur du
gap optique, c’est 'effet du confinement quantique. Cet effet est trés marqué pour les faibles tailles de cristallites.

I’expression de la valeur du gap optique peut alors étre estimée par I’équation suivante :

W2 [ 1 1 1.8¢?
By =Pyt 5p {mﬁm;;}*d[p = ] 3

e

ol Eg est ’énergie du gap optique du matériau massif, et les termes m* correspondent aux masses effectives
de l'électron et des trous, e est la charge de ’électron et p représente le terme de polarisation. La figure 4.17b
représente 1’énergie du gap en fonction de la taille des cristallites pour des valeurs expérimentales des films A-TiQ ,
et A-TNQO,. Les valeurs de gap optique obtenues pour les films A-TiO4 et pour A-TNO,(pour les tailles des grains
inférieures & 15 nm) sont parfaitement modélisées par I'équation E, = 3,22 + 2,4/d* correspondant au modéle de

confinement quantique.
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pour A-TiO, :Nb (rond vide) [22]

Cependant, les valeurs de gap optique des films A-TNO» constitués de grains plus larges que 15 nm, s’écartent

par rapport au modeéle de confinement quantique. Le blueshift observé est attribué a V’effet Burstein-Moss [84, 85].
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(a) Taille moyenne des grains en fonction de 'épaisseur des films A-TiO, (rond noir) et pour A-
TiOs :Nb (carré vide) et (b)Valeur du gap optique en fonction de la taille des grains pour A-TiO, (carré noir) et
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L’effet Burstein-Moss est négligeable pour tous les films anatase dont la concentration en porteurs est inférieure a
10 cm [22].

Ce type d’effet a également été observé pour des films R-TNO. Le AFE,; mesuré entre les films de TiO, et TNO
rutile est de 0,09 eV. L’amplitude de ce décalage a été obtenue pour une densité de porteur de 2,5.102% cm3, valeur
considérée comme faible de la part des auteurs. Le calcul de la masse effective, sur la base d’une simple bande de
conduction parabolique, donne lieu & une valeur de masse effective m* ~ 1,5myq trés faible et non attendue. En
effet, la masse effective des électrons du rutile TiO, est habituellement d’environ 8 — 20m [50], du fait de la faible

mobilité de Hall des porteurs de charges dans la phase rutile [144].

4.4.3 Influence de la taille des cristallites (épaisseur des films)

Dans un premier temps, nous avons déterminé I'influence de 1’épaisseur sur la transparence et sur la valeur
du gap. La figure 4.18 présente les mesures de transmission et les diagrammes de Tauc de deux films de R-TiO 5 (200)
d’épaisseur égale & 70 nm et 800 nm. Le film d’épaisseur la plus élevée, donc constitué de grains de taille plus élevée,
a un gap optique de 3,05 €V, ce qui se rapproche de la valeur théorique et des grandeurs expérimentales obtenues
dans la littérature (Eg=3,00eV) [50]. Le film de faible épaisseur a une valeur de gap égale & 3,18 eV supérieure de
0,13 eV par rapport au film de grande épaisseur. Cette différence peut étre expliquée par l'effet du confinement

quantique.Par ailleurs, les propriétés de transparence ne sont pas influencées par 1’épaisseur du film.
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FiGURE 4.18 — (a) Spectre de transmission UV-Visible de film R-TiO, (200) d’épaisseur 70 nm (ligne pointillée)

et 800 nm (ligne pleine) (b) Diagramme de Tauc des films R-TiO, (200) d’épaisseur 70 nm (rond vide) et 800 nm
(rond noir)

La taille des cristallites, reliée a 1’épaisseur des films, est donc un paramétre & prendre en compte lors de nos
mesures de transmission optique pour la détermination de la valeur du gap optique. Pour éviter 'effet du confinement

quantique, les films que nous avons réalisé pour 1’étude suivante ont tous une épaisseur minimum de 200 nm.

4.4.4 Influence de la stoechiométrie en oxygéne

On a vu que la création de porteurs de charges dans le matériau peut influencer la valeur du gap optique
du matériau, du fait de l'insertion d’électrons dans le bas de la bande de conduction. Or les films de R-TiO gg et

R-TiO1 75 ont une concentration en porteurs de charges n. de 5.10'? et 2.10'? cm™, susceptible de créer un décalage
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du front d’absorption (effet Burstein-Moss). La figure 4.19 présente les mesures de transmission et les diagrammes de
Tauc de films minces de R-TiO,, R-TiOq g9 et R-Ti0; 75. Les oscillations présentes sur les spectres de transmission

et les diagrammes de Tauc sont dues aux phénomeénes optiques d’interférences.

La transmission entre 400 et 800 nm des films de rutile diminue de 80 % & 70 % et 65 % pour les films minces de
R-TiO3, R-TiO; g¢ et R-Ti0O; 75, respectivement. Sur le film de R-TiO 75, la baisse de transmission est un peu plus
élevée dans la partie 400-500 nm. Elle est certainement due & ’absorption des lacunes d’oxygénes dont les niveaux
de défauts sont situés légérement en dessous de la bande de conduction (fig.4.19a) [154]. Cette absorption a pour
effet de diminuer la valeur du gap optique de 3,05 €V pour les films R-TiO2 a4 2,95 eV & TiO; 75 (fig.4.19). Alors que
I’on attendait une augmentation de gap, du fait de la concentration en porteurs, on observe le contraire, & savoir
une diminution de 0,10 eV. Cette diminution du gap peut étre expliquée par la création de niveau donneur du fait

des lacunes d’oxygéne, dans le bas de la bande de conduction[154].
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FIGURE 4.19 — (a) Spectres de transmission UV-Visible des films R-TiO, (ligne pointillée grise), R-TiO; g0 (ligne
pleine) et R-Ti01 75 (ligne pointillée noire) (b) Diagrammes de Tauc des films R-TiO4 (rond noir), R-TiO; g¢ (rond
vide) et R-TiOy. 75 (rond +)

4.4.5 Influence du dopage Nb>*

La figure 4.20 présente les mesures de transmission et les diagrammes de Tauc des films minces de R-TNO o,
R-TNO; g9 et R-TNO; 75. La transmission des films rutile diminue de 80 % a 75 % et 60 % pour les films minces de
R-TNO, ,R-TNO; g9 et R-TNO1 75, respectivement (fig.4.20a). La création de porteurs de charges dans le matériau
peut influencer la valeur du gap optique du matériau. Les valeurs de gap ont été évaluées a 3,05 eV pour les films
R-TNO; et R-TNOj 75, et & 3,12 eV pour le film R-TNO1 g¢ (fig.4.20b).
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FIGURE 4.20 — (a) Spectres de transmission UV-Visible des films R-TNO, (ligne pointillée grise), R-TNO; g (ligne
pointillée noire) et R-TiO; 75 (ligne pleine) (b) Diagrammes de Tauc des films R-TNO» (disque noir), R-TNO1 go
(cercle vide) et R-TNO; 75 (cercle contenant le signe +)

Le tableau 4.10 récapitule les valeurs de gap optique des films R-TiO, et R-TNO, étudiés. La comparaison des
valeurs de gap optique montre que le dopant niobium a une réelle influence sur cette valeur. En effet, la valeur du gap
optique augmente de 0,07 et 0,10 eV avec ’ajout du niobium pour les stocoechiométries en oxygéne x = 1,80 — 1,75,
respectivement, soit un blueshift similaire & celui observé dans les travaux Zhang et al [144]. Le blueshift peut étre
expliqué par l'effet Burstein-Moss, puisque I'insertion de niobium fait passer la concentration en porteur d’environ
10 4 10%° cm™. On observe également une augmentation de la mobilité de Hall x4 de 0,3 4 3 cm2.V-t.s7! (voir sous
paragraphe 4.3.1.1) dans les films R-TNO, ce qui permettrait d’expliquer la faible masse effective obtenue dans les
travaux de Zhang [144].

TABLE 4.10 — Valeurs de gap optique des films R-TiOy et R-TNOy pour x=2; 1,80 et 1,75

TiO, TNOy Ty00-s800 (%)
Valeur de & [ ngr (em™)  Ey (eV) [ ngr (em™)  Ey (V) AE, (eV) [ TiOx TNOy
2 * 3,05 * 3,05 0 80 80
1,80 5.10"° 3,05 2.10%0 3,12 + 0,07 70 75
1,75 2.1019 2,95 4.1020 3,05 + 0,10 65 60

4.5 Conception d’homojonction p — n a partir de films TiOy, et TNOy

Les caractéristiques électrooptiques des films de p-TiOq 45, n-TNOq 45, n-R-TiO1 75 et n-R-TNO; 75 sont
du méme ordre de grandeur que les caractéristiques des TCOs de type p et n utilisées pour la conception de

d’homojonction p — n (voir le tableau 4.11). Le tableau 4.11 réunit les propriétés optoélectroniques des p-TCOs et
du film TiOl_45.
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TABLE 4.11 — Caractéristiques électrooptiques des couches minces de p-TCOs delafossite

Matériau Dopant % de Epaisseur moyenne T Eg-direct ORT SRT Refs
dopant du film (nm) (%) (eV) (S.em™)  (uV.K1)
p-TiO1 45 - - 200 50 3.6 1000 -
CuAlO3 - - 230 70 3.5 0.34 + 214 [88]
CuGaO» - - 500 80 3.6 0.063 + 560 [89]
CuGaj xFexO» Fe 0.5 150 60 3.4 1.0 + 500 [24]
Culny_xCaxO2 Ca 0.07 170 70 3.9 0.028 + 480 [90]
CuCrOs - - 250 40 3.1 220 - [91]
CuCr1_xMgxO2 Mg 0.5 270 50 3.1 0.025 + 150 [91, 92]
CuYO2 - - 200 60 3.5 1.05 - 192, 93]
CuY1-xCaxOgq Ca 0.01-0.02 240 50 3.5 30.0 + 275 [92, 93]
AgCo0Os - - 150 50 4.2 0.2 + 220 [24]

Les mesures d’effet Hall ont mis en évidence la possibilité de modifier la phase p-TiO; 45 en phase n-TiOq 45 par
ajout de 1’élément niobium. Pour des mémes conditions de dépot (Po, = 6.10~7 mbar et 700°C), il est possible de
controler le type de porteurs majoritaires du film TiO{ 45. La conception d’un dispositif électronique transparent
actif, telle qu’une homojonction p — n, est donc accessible & partir de films minces de TiO1 45 et pourrait confirmer
les données enregistrées par effet Hall. Les propriétés électrooptiques des films minces n et p utilisés pour réaliser

cette homojonction p — n sont répertoriées dans le tableau 4.12.

TABLE 4.12 — Propriétés électrooptiques des films minces d’oxyde de titane TiOq 45 dopé et non dopé utilisés pour
la conception d’une homojonction p — n transparente.

Composition du film  prr (Q.em)  npr (em™@)  pgrr (em2.V-1s!)  Type de porteurs T400 800 (%)

p-TiO; 45épitaxié 8,5.10°7 10211022 20-50 D 60
R-TiO 75 6.107 2.10%° 0,5 n 80
R-TNO; 75 1,6.102 2.10%0 2 n 85
n-TNO1 45 1,2.103 10%1-1022 0,3-0,5 n 55

4.5.1 Caractérisation de I’empilement p-TiO; 45/n R-TiO; 75 sur Al;O3 (0001)

La premiére structure de jonction p — n a été élaborée a partir des films minces R-TiOq 75 et p-TiOq 45.
Ce premier empilement semblait, le plus adapté pour I’élaboration d’une homojonction p —n de haute transparente
et de bonne qualité. En effet, & ce stade du projet, nous maitrisions la croissance du film R-TiO 75, tandis que
celle du film TiO; 45 menait & un film de moindre qualité. Les propriétés de ce premier empilement ont été données
en détail dans le chapitre 3 sous paragraphe 3.2.3.3). Ce premier empilement a mené a la croissance d’un film de
TiO; 45 épitaxié de trés bonne qualité cristalline et monophasé. L’empilement final correspond a une jonction p —n
dans le sens transversal. Cet empilement est original, cependant, la surface d’échange pour créer la zone de charge

d’espace entre les deux films étant de 2.10° cm™2, la caractéristique I-V n’a pas été mesurée.

4.5.2 Caractérisation de ’empilement n-TiOq 45/p-TiO; 45 sur Al,O3 (0001) avec la
couche tampon R-TiOq 75

Une photo de ’homojonction p — n sur substrat de saphir (fig 4.21a) met en évidence la transparence et

la différence de couleur entre les deux parties de I’homojonction (n et p). La modification de la teinte permet de
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déterminer la frontiére entre les deux couches minces. Un schéma de I’empilement est représenté en coupe sur la
figure 4.21b.

TNO n-type 300 nm

1.45
TiO1_45 p-type 300 nm
ALO, (00.1)
(a) (b)

FIGURE 4.21 — (a) Photographie d’une homojonction p — n et (b) Empilement de I’homojonction p —n

Les spectres RBS des deux cotés de ’homojonction (coté p et coté p + n) sont représentés sur les figures 4.22a
(coté p) et 4.22b (coté p + n). La photographie montre une nette délimitation entre les deux couches. Le masque
apposé remplit son role puisqu’aucune pollution de niobium n’est observée dans le film TiO; 45 (fig. 4.22a). Le
spectre RBS (fig. 4.22b) met en évidence deux couches de compositions distinctes et indique qu’aucune migration

d’éléments niobium n’est intervenue a linterface entre le film TNO 45 et le film TiOq 45.
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FIGURE 4.22 Spectres RBS du film (a) p-TiO1.45 et (b) de 'empilement n-TNO1 45/p-TiOq.45 sur Al;O3 (0001)
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Les diagrammes DRX (fig. 4.23a) permettent de vérifier la structure des films et de 'empilement Les positions
angulaires des pics des couches minces individuelles de TiO 45et TNO; 45 sont situées aux angles 260 = 38,13° et
20 = 38,06°. Le pic de 'empilement (appelé jonction sur la figure 4.23a) révéle la présence de films orientés selon
le plan préférentiel de la phase TiO1 45. Enfin, 'empilement présente une transmission optique dans le visible de
50% (cf fig.4.21b) équivalente a celle obtenue sur les films TiOq 45 et TNO; 45. La transmission de cet empilement
est cependant plus faible que celle obtenue pour les homojonctions p — n composées de film de ZnO ou de CuAlQ,
dont la transmission est d’environ 60-80% [102, 28, 29, 100].

100

Anatase Rutile Al O 4
(200) 273 90
(0001) ]
80
Jonction g 70 1
S 60+
€ 50
Jonction @ 1
370 375 380 385 390 395 400 © 40
[ ]
30
20+
10 -
0 T T T T T T T
200 300 400 500 600 700 800 900 1000
T T T T
25 30 35 40 Longueur d'onde (nm)

Angle 26 (°)
(a) (b)

FIGURE 4.23 — (a) Diagramme DRX des couches individuelles n-TNO; 45 et p-TiO; 45 ainsi que de la jonction
compléte et (b) Transmission optique de 'empilement n-TNO 45(300 nm)/pTiOq 45(300 nm) sur Al,O3 (0001)

Nous avons obtenu un empilement de couches minces de compositions distinctes, dont la structure est conforme
aux films TiO 45 avec une transmission totale 50 % dans le visible. Ces vérifications permettent d’envisager la

mesure des caractéristiques I — V' de cette homojonction.

4.5.3 Caractéristique [ —V de I’empilement n-TNQOj 45/p-TiO; 45 sur Al;O3 (0001)

Avant, de réaliser une mesure de caractéristique I — V, il est indispensable de vérifier la linéarité entre
les contacts (c’est a dire entre les pointes et les films minces p et n). En effet, le contact d’'un métal avec un
semiconducteur peut donner lieu & la création d’une diode Schottky. Les mesures I — V' réalisées sur la partie n
et la partie p de la jonction montrent un comportement linéaire, significatif d’un contact ohmique entre le film et
les pointes (fig 4.24a). Cette vérification permet d’affirmer que la rectification I — V' présentée sur la figure 4.24b
provient de ’homojonction p—n réalisée a partir des deux couches minces TiO 45 et TNO; 45 et pas de I'association
de plusieurs jonctions Schottky. La tension seuil de la diode est de 2,45 V. Il est difficile de commenter cette valeur.
En effet, cette valeur est dépendante de la valeur du gap optique et des niveaux donneur et accepteur du matériau.

On peut également calculer le facteur d’idéalité de la diode, défini & ’aide 1’équation 4.4 :

=1 (exp% —1) (4.4)
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avec k la constante de Boltzmann, T la température en Kelvin et ¢ la charge élémentaire de la charge électrique.
Par rapport & la valeur obtenue (n=>5), notre homojonction ne présente pas une caractéristique I-V d’une diode
idéale caractérisée par n = 1 pour le courant de diffusion a basse tension ou n = 2 pour le courant de recombinaison

a haute tension [155]. Au-dela de la qualité de I’homojonction p — n produite, la réalisation d’un tel dispositif
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expérimental permet de confirmer que le film TiO; 45 épitaxié est de type p.
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FIGURE 4.24 — (a) Mesure de linéarité des contacts sur les couches p et n TiO; 45 (b) Caractéristique I —V de
Pempilement TNO; 45/Ti04 45/A1503 (0001)
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Conclusion

I’étude des propriétés électriques des films minces TiOy et TNOy a mené a des propriétés innovantes
jamais observées sur des films d’oxyde de titane. Tout d’abord, le film biphasé anatase et rutile TNO gy présente
un comportement électrique unique, avec trois transitions observées sur la courbe R(T) (fig. 4.25a). La TMS détectée
a 68 K a pu étre modélisée par le modeéle de "quantum corrections to conductivity” (fig. 4.25b) a partir de I’équation

suivante :

_ 1 2
P(T) = soragerrrayre T 0T

et des valeurs de paramétres de modélisation répertoriées dans le tableau 4.13.

TABLE 4.13 — Valeurs correspondants aux paramétres de la modélisation

Parametres de la modélisation de ’équation 4.3.2.3
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FiGURE 4.25 — (a) Représentation de la résistance en fonction de la température pour les échantillons TNO1 gg
biphasé anatase/rutile (b) Courbe de la résistivité en fonction de la température pour le film TNO; g9 bibphasé
anatase/rutile obtenu sur STO (100)

Le film de TiO; 45 a un comportement électrique caractéristique des semiconducteurs. La modification de ré-
sistivité repérée vers 220 K dans la courbe logjoo = f(1000/7) pouvant étre due au changement de phase v +— §
Tiz05 (236 K), corrobore les conclusions avancées lors de identification structurale du film TiO 45 épitaxié. Par
ailleurs, les propriétés électrooptiques du film TiO4 45 épitaxié sont innovantes et repoussent les limites des p-TCOs.
En effet, on peut voir, sur la figure 4.26b qui représente la conductivité en fonction de la transparence pour les
films delafossites et de ZnO, que le film p-TiOq 45 épitaxié a une conductivité une a quatre décades supérieures a

celle des autres p-TCOs. De plus, pour une méme transparence, le film p-TiO; 45 est 1000 fois plus conducteur que
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CuGaO, :Fe. Pour conclure, la combinaison d’une transparence de 50 % dans le visible et d’une conductivité de

plus de 1000 S.cm™! font de ce matériau I'un des meilleurs p-TCOs jamais élaborés sous forme de couche mince.
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FIGURE 4.26 — (a) Comparaison du comportement résistif d’un échantillon R-TiO 75 (200) non dopé (carré) et
TiO1.45 (cercle) en fonction de l'inverse de la température (b) Graphique de la transparence en fonction de la
conductivité pour les p-TCOs delafossites, ZnO et TiO; 45

La découverte de ce nouveau p-TCOs a permis de réaliser un dispositif électronique transparent actif, une
homojonction p — n . A partir d’'un empilement de couches minces n-TNO; 45/p-TiOq 45 sur Al,O3 (0001) de
compositions distinctes, dont la structure est conforme aux films TiO 45 avec une transmission totale de 50 % dans
le visible (fig.4.27a). La tension seuil de ’homojonction obtenue est de 2,45 V (fig.4.27b).
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FIGURE 4.27 (a) Transmission optique et (b) Caractéristique I — V de I’homojonction p — n

TNO1 45/Ti01.45/Al203(0001)
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Le rendement maximum obtenu pour des cellules solaires silicium est de 24,7 %, proche de la limite de Schokley-
Queisser (31%). Le désaccord spectral du matériau silicium par rapport au spectre solaire est responsable du
faible rendement des cellules PVs élaborées a partir du silicium. De ce fait, 67% de ’énergie du spectre solaire est
mal utilisée. Les concepts de troisiéme génération proposent d’améliorer le rendement des cellules PVs au-dela de
la limite de Schockley-Queisser en convertissant les parties hautement énergétiques (A < 550 nm) et faiblement

énergétiques (A > 1100 nm) vers la partie la plus absorbante du matériau (550 < A < 1100 nm).

16 100 _
Fraction maximum Autres
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'E 1.2+
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Figure 5.1: (a) Spectre AM 1.5 illustrant la part du spectre solaire couramment absorbée par une cellule silicium
classique (partie grise) et les parties du spectre pouvant participer a la conversion de photons par le processus d’UC
(hachure horizontale) et de DC (hachure oblique) (b) Répartition des énergies du spectre solaire

Le chapitre Contexte et état de I’art a su montrer les avantages et les limites des codopages d’ions terres rares
pour la conversion de photons et a mis en évidence le manque d’études concernant les matrices hétes pour ’accueil
de ces codopages. Nous proposons d’évaluer la pertinence du choix de la matrice oxyde de titane pour ’accueil des
codopages terres rares et pour la conversion de photons UV —proche infrarouge (NIR).

Tout d’abord, la matrice d’oxyde de titane satisfait les nombreuses conditions nécessaires pour étre utilisée
comme matrice hote. L’oxyde de titane est connu pour étre un oxyde & grand gap (3,0-3,2 €V), ce qui lui procure
a la fois une forte absorption dans le domaine des UVs (Agps < 413 — 392 nm) et une haute transparence dans le
visible et le proche infrarouge (NIR). Le transfert d’énergie de la matrice oxyde de titane vers les ions Ln3" a été
confirmé pour certains ions, tels que 'europium (Eu®"), le néodyme (Nd3"), 'ytterbium (Yb3*") insérés dans une
matrice biphasée rutile/anatase [42], et parfois pour les polymorphes anatase et rutile [43, 44]. En plus du transfert
d’énergie, la fréquence de coupure des phonons est relativement basse (. < 815 cm™!) pour espérer obtenir un
taux de recombinaison radiatif élevé (émission d’un photon) par rapport au taux de recombinaison non radiatif (ex:
perte d’énergie par relaxation multiphonons). Par ailleurs, le niveau de défaut de 1'oxyde de titane a été évalué a
22000-19000 ¢~ et correspond aux niveaux d’énergies excités utilisés pour réaliser le processus de downconversion
(DC) vers les ions Yb**. Cette matrice est donc potentiellement un sensibilisateur de Iion Yb3", & I'instar des ions
praséodyme (Pr®t), thulium (Tm?3") ou terbium (Th3"). Enfin, TiO, montre une dégradation minimale de la part
des photons de haute énergie, du fait de sa haute liaison chimique. Il est déja utilisé en tant que couche antireflet

sur les panneaux photovoltaiques.
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L’élaboration d’une couche mince de conversion nécessite la détermination des propriétés de la matrice hote
(propriétés structurales, optiques et spectroscopiques) ainsi que l'influence des dopants Ln3" sur ces propriétés.
Nous proceéderons tout d’abord & un bref rappel théorique sur les propriété de luminescence, les mécanismes de
transfert et de désexcitation des états excités des ions Ln®". Expérimentalement, on vérifiera la composition, la
morphologie et les propriétés structurales et optiques des films dopés Ln*.

Une fois ces données collectées, on s’attardera sur les niveaux de défauts des matrices anatase et rutile susceptibles
de jouer un role dans le processus de transfert d’énergie. L’'intégration et I’élaboration de cette couche de conversion
nécessite la vérification du transfert d’énergie matrice — sensibilisateur ou matrice — activateur. Cette vérification
sera effectuée indépendamment, dans les deux polymorphes R-TiO5 et A-TiO,.

Finalement, les dopants adaptés pour réaliser une couche de conversion UV —NIR seront sélectionnés. Nous
étudierons alors la quantité de PL émise en fonction de la structure du matériau (orientation du film, nature de la

phase) et de la quantité de dopant inséré dans la matrice hote.

5.1 Propriétés spectroscopiques des lanthanides

5.1.1 Niveaux d’énergie

Tous les ions lanthanides, exceptés La et Lu (de configurations 4f° et 4f'4) sont luminescents (fluorescents
ou phosphorescents) et leurs émissions s’étendent de 1'Ultra-Violet (Gd®*) au proche Infra-Rouge (e.g Nd®*, Er3*,
Yb?*), en passant par le visible (e.g Sm*torange, Eu®t rouge ,Tb** vert et Dy>* jaune).

Ces propriétés spectroscopiques sont d’autant plus intéressantes que les émissions sont quasiment monochro-
matiques et indépendantes de I’environnement chimique. Les orbitales 4f ont une faible extension radiale et sont
protégées par les couches externes 6s et 5p d’extensions radiales plus grandes. Les électrons de valence 4f sont donc
protégés des perturbations extérieures et peu sensibles & leur environnement chimique. I’écrantage des électrons
4f par les couches externes rend les niveaux électroniques des lanthanides quasi-insensibles sous l'effet d’un champ
cristallin (champ électrique produit par U'environnement). Contrairement aux métaux de transition dont les niveaux
électroniques subissent de fortes perturbations (5000 & 30000 ¢cm™), les niveaux d’énergie des complexes de Ln(IIT)
sont trés proches de ceux de I'ion libre (quelques centaines de cm™). Les propriétés spectroscopiques et magnétiques
de ces composés sont donc indépendantes (ou presque) de I'environnement. Les transitions internes se font entre les
niveaux d’énergie de la sous-couche 4f. Chaque niveau d’énergie résulte de la levée de dégénérescence du niveau 4f
par les interactions suivantes:

— Interactions coulombiennes résultant des répulsions entre les électrons 4f. Les moments orbitaux s’ajoutent

pour donner le moment orbital résultant L = El_; de méme les moments cinétiques de spin donnent S = >3
La configuration 4f est ainsi décomposée en différents termes spectraux 25'L, ou:

- L, valeur du moment orbital total, est un nombre entier égal a 0, 1, 2, 3... auquel on fait correspondre
respectivement les lettres S,P,D,F...

- S, valeur de spin total, est un nombre entier ou demi-entier. Le nombre 2S5+1 traduit la multiplicité du
terme 2St1L,

Chaque état caractérisé par L et S est (2S+1)(2L+1) fois dégénéré.

— Intéractions spin-orbite caractérisées par le moment angulaire total J=L+S§ avec| L—S |< J<|L+S|.
Ce couplage dit I.-S ou de Russel-Saunders décompose chaque terme spectral en 2S+1 ou 2L+1 (selon que
S<L ou L<8) niveaux notés 2511
Champ cristallin. Les niveaux 25*t'Lj sont décomposés en sous niveaux énergétiques par effet Stark. Cette
décomposition dépend de la symétrie du champ cristallin qui est similaire a celle du site occupé par I'ion Ln 3+
dans le cristal. Il y a 2J+1 composantes Stark si n est pair, et J+1/2 composantes si n est impair. Les levées

de dégénérescence successives sont schématisées sur la figure 5.2



124 TABLE DES MATIERES
2S+1 L

28+1L

~10°cm’

_/.lzcm'1
I Intéractions\_

cm spin-orbite —
Champ
cristallin

Intéractions
électron-noyaux

S
Intéractions
coulombiennes

Figure 5.2: Eclatement des niveaux d’énergie de la configuration 4f" sous l'effet de différentes interactions

Toutefois, du fait de l'effet d’écrantage des électrons 4f par les couches 5s et 5p, la levée de dégénérescence
par le champ cristallin reste faible (10-10% dans les fluorures [156], 10? -10° dans les oxydes [157]). Les énergies
des transitions internes sont trés peu dépendantes des matériaux hotes dans lesquels les ions Ln3" sont incorporés
comme ions dopants. Ainsi, un méme diagramme regroupant les niveaux 4f" de Ln>* peut servir de référence en

spectroscopie des terres rares, quelle que soit la matrice hote (fig.5.3)

5.1.2 Transitions radiatives
5.1.2.1 Reégles de sélection des transitions optiques

Le rayon lumineux étant une onde électromagnétique composée d’un champ électrique et d’un champ
magnétique orthogonaux, les transitions optiques sont, soit du type dipolaire électrique (DE), soit du type dipolaire
magnétique (DM). Dans le cas particulier des ions Ln®", les transitions internes 4 f® — 4f" ne s’accompagnent pas
de changement de parité entre les orbitales de départ et d’arrivée (1=0). D’aprés les régles de Laporte, dans le cas
d’un ion libre, seules les transitions dipolaires magnétiques sont permises, et les transitions dipolaires électriques sont,
interdites. Toutefois, lorsque 'ion Ln®* est inséré dans la matrice TiQs, celui-ci occupe un site cristallographique
non centrosymétrique (symétrie Dyg ou Doy [159, 126]). L’action du champ cristallin provoque alors un mélange
des niveaux 4f avec les niveaux 5d et léve ainsi partiellement I'interdiction. Les transitions dipolaires électriques

sont dites forcées. Les transitions optiques obéissent donc aux régles données dans le tableau 5.1.

Table 5.1: Régles de sélection des transitions possibles pour 'ion Ln3" occupant un site non centrosymétrique

Transitions DE Transitions DM

J = £2, +4, +6 J=0, 1
0 < 0 interdite, mais permise dans les | 0 < 0 interdite
groupes de symétrie Cs, Cn et Cnv
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Les caractéristiques des émissions dépendent de la symétrie du site. Ainsi, dans le cas de ’existence d'un centre
de symétrie, les transitions f — f dipolaires électriques sont strictement interdites. Elles sont toutefois observées
dans certains cas, grace aux abaissements de symétries provoqués par les modes de vibration du réseau (transitions

dites vibroniques) mais restent de trés faible intensité. Seules les transitions magnétiques sont autorisées.

5.1.3 Transitions non radiatives

Lorsque l'ion excité se désexcite de maniére non radiative, son énergie est captée, soit par un autre ion
luminescent, soit par un piége de luminescence. Pour les ions lanthanides incorporés dans des matrices oxydes, il
existe deux types de piéges :

- Piége en surface. Pour les ions lanthanides dans les oxydes, il s’agit en particulier des groupements hydroxyles
[160, 161].

- Piege en volume. Cela peut étre des impuretés [162] mais aussi des défauts cristallins ou le réseau lui-méme.

On voit ici 'importance de la qualité cristalline du matériau. Plus le nombre de défauts est important, plus la

probabilité des transitions non radiatives augmente.

5.1.4 Relaxation multiphonons

Lors de la désexcitation de I’ion Ln®", celui-ci peut transférer directement son surplus d’énergie au réseau
cristallin par création de phonons. C’est le phénoméne de relaxation multiphonon [163, 164]. L’ion Ln3" excité
par le transfert d’énergie peut alors revenir a son état fondamental par désexcitation non-radiative 4f — 4f.
Tous les niveaux lanthanides ne sont pas émetteurs. Lorsqu'un niveau non émetteur est excité, il peut y avoir
désexcitation non radiative jusqu’a ce qu’un niveau permettant la transition radiative soit atteint. On observe alors
la luminescence caractéristique des différentes transitions 4f — 4f de I'ion Ln®* utilisé.

La dépendance du taux de relaxation multiphonon, pour une différence d’énergie AFE entre des états f — f, peut
étre décrite par la loi du gap [165]. Le nombre minimum de phonons d’énergie maximum requis pour une transition

entre états 4f séparés par une différence d’énergie AFE est donné par I’équation suivante:

_ 27X AE
hVmaz

La régle empirique pour les systémes 4 f, évoque une domination du processus de relaxation multiphonon jusqu’a
p=5-6 [166, 167]. Dans le cas des phases anatase et rutile, I'application de la loi du gap prévoit une domination du
processus de relaxation multiphonon pour tous les AE < 3600 cm ™! et 5100 em ™!, respectivement. La, probabilité
d’une transition radiative est dépendante de I’écart AE entre deux niveaux, et de la fréquence de coupure de phonons
w. de chaque matrice. La nature de la matrice joue donc un role trés important pour la relaxation multiphonon

des états excités des ions Ln3" (tableau 5.2).

Table 5.2: Valeurs de ’énergie maximale des phonons pour certaines matrices [17, 126]

‘ Matrice ‘ hl/max (Cmil) ‘

LaBrs 175
NaYF, 360
A-TiO, 600
R-TiO, 815

H>O 3500
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5.1.5 Transfert d’énergie

On parle de transfert d’énergie dans un systéme lorsque I'absorption et I’émission ne sont pas réalisées par
le méme ion. Ce transfert peut avoir lieu sans aucun transport de charge. On peut distinguer les transferts d’énergie
radiatifs et non radiatifs, résonnants et assistés par phonons. Les processus de transfert d’énergie entre deux ions
peuvent étre présentés comme sur la figure 5.4. Suivant le vocabulaire traditionnel du domaine des luminophores,
le premier ion directement excité est appelé sensibilisateur (noté S) (ou donneur). L’ion vers lequel ’énergie est
transférée et qui émet le photon est appelé activateur (noté A) (ou accepteur). Pour éviter ’ambiguité avec le
domaine des semiconducteurs, le vocabulaire accepteur-donneur n’est pas retenu dans le suite de ce chapitre. On
distingue souvent le transfert d’énergie résonnant radiatif (fig.5.4a), le transfert d’énergie résonnant non radiatif
(fig.5.4b) et le transfert d’énergie assisté par multiphonons (fig.5.4c). S et A peuvent étre des ions identiques, et
le transfert non radiatif peut mener a une auto-extinction par relaxation croisée (fig.5.4d). Quand le transfert
d’énergie est radiatif, un vrai photon est émis par Iion sensibilisateur (S) et est ensuite absorbé par n’importe quel

ion activateur (A).

i 1 \

s A S A s A S=A A
Transfert résonant Transfert non-radiatif Relaxation croisée
Transfert résonant radiatif non-radiatif assisté par phonons entre deux ions identiques
(a) (b) () (d)

Figure 5.4: Représentation schématique des transferts d’énergie (a) résonnant radiatif (b) résonnant non-radiatif
(c) non-radiatif assisté par phonon et d) relaxation croisée [17]

Selon la distance R entre le sensiblisateur S et I'activateur A, le transfert d’énergie s’effectue, soit par interactions
multipolaires, soit par échange. Le premier cas intervient pour des interactions lointaines (i.e. 20 A) alors que le
deuxiéme cas fait seulement intervenir les proches voisins [168]. L’intéraction par échange a lieu lorsqu’il y a

recouvrement, des orbitales de S et A, qui sont impliquées dans le transfert.

5.1.6 Concentration d’extinction de photoluminescence

Quand la concentration en ions dopants dépasse une certaine valeur, I’émission du matériau luminescent
diminue généralement. Cette diminution du rendement de luminescence pour de fortes concentrations en ions actifs
est appelée "extinction de concentration” (quenching en anglais) et résulte d’interactions entre les ions luminescents
sous au moins l'une des trois formes suivantes :

L’énergie excitatrice est perdue depuis le niveau émetteur (bande de conduction ou niveaux excités) par des

phénoménes de relaxation croisée entre les ions sensibilisateurs (la matrice dans notre cas ou les ions Ln3")
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L’énergie excitatrice peut migrer au sein du solide par transfert d’énergie résonnant entre les ions activa-
teurs. La probabilité de rencontrer un piége de luminescence (défaut cristallin ou de surface) augmente alors

fortement, ce qui induit une diminution substantielle du rendement, de luminescence du matériau

— Les ions activateurs peuvent s’apparier et former des centres non luminescents

La probabilité de ces phénoménes augmente progressivement avec la concentration en ions activateurs. A
partir d’'un taux d’ions dopants, appelé concentration d’extinction, ces phénoménes deviennent prédominants et
entrainent une diminution de 'efficacité de luminescence des ions. Par exemple, un ion Nd?* ayant un EQE de
100% a faible concentration (0.1% at) verra son efficacité d’émission de luminescence diminuer progressivement avec

Paugmentation de la concentration avant d’atteindre un EQE quasi nul (concentration d’extinctation totale).

5.1.7 Objectifs

La conversion de photons UV du spectre solaire en photons NIR peut étre résumée en trois étapes distinctes:
— L’absorption des photons incidents par la matrice inorganique TiO4
— Le transfert de ’énergie des photons UV absorbés par la matrice vers les ions Ln3" activateurs (ou sensibil-
isateurs)
— L’émission de photons caractéristiques de I'ion Ln3* activateur
Ce mécanisme est complexe avec, pour chaque étape, une compétition entre les phénomeénes radiatifs (fleches

pleines) et non radiatifs (fleches ondulées) comme illustrée sur la figure 5.5. Les transferts d’énergies sont indiqués
par les fleches en pointillés.

20 —-~T0 =0Tk

1

Matrice Défauts lons Ln3+

Figure 5.5: Diagramme simplifié du processus de sensibilisation des ions Ln®* dans une matrice inorganique

5.2 Composition des films dopés Ln3"

On a pu voir, dans le chapitre précédent, que les propriétés optiques des couches minces d’oxyde de titane
sont dépendantes de I’épaisseur du film mince. Or, le dispositif de photoluminescence ne posséde qu’une seule
longueur d’onde d’excitation utilisable pour sensibiliser la matrice située & Aeze = 363,8 nm (soit 3,41 €V). Du fait

de cette limitation, la valeur du gap optique des films de conversion dopés Ln3* ne doit pas dépasser 3,41 eV, sous
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peine de ne pas pouvoir caractériser leurs propriétés de conversion. Afin de s’affranchir des effets de confinement,
quantique et de Burstein-Moss, les films réalisés ont tous une épaisseur de I'ordre d’'un pm et une composition en
oxygene TiOs.

Malheureusement, lorsque les films deviennent trop épais, il devient impossible de déterminer I’épaisseur du film
par la technique RBS et seule la stoechiométrie peut étre déterminée (la valeur limite est variable selon les matériaux
étudiés). Les spectres RBS de films préparés & partir de cible TiO» dopés avec des quantités théoriques ytterbium

4% et néodyme 5% molaire sont présentés figure 5.6.
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Figure 5.6: Spectres RBS de films minces R-TiO, dopés par les éléments (a) Yb3" 4,5 % at (b) Nd3" 5 % at

Le tableau 5.3 réunit les valeurs de compositions expérimentales obtenues par RBS et les épaisseurs (mesurées

par MEB) pour les films TiO» dopés Yb3T et Nd®+.

Table 5.3: Composition (RBS) et épaisseur (MEB) des films d’oxyde de titane R-TiO5 (200) dopés Yb3* et Nd**+

Echantillon Quantité de dopant  Composition du film  Quantité de dopant Epaisseurs des films
théorique de la cible inséré dans le film  mesurées par MEB (nm)
R—TiOQ 200 ZYb3+ 1 % TiO.993YbO.00702 0,7 % 1200
R-TiOQ 200 5Yb3+ 2 % Ti0.987Yb0.01302 ].,3 % 1150
R-TiOQ 200 ZYl’)3+ 4 % Tio_974Yb0_02602 2,6 % 900

R-Ti05(200):Nd** 1% Tig.99Ndg.01 O2 1% 1000
R-TiOQ 200 5Nd3+ 2 % TiolggNd0.0QOQ 2 % 1030

(200)
(200)
(200)
R'TlOQ(QOO)Yb3+ 6 % Ti0‘g55Yb0‘04502 475 % 1050
(200)
(200)
11-11102(200)1\1(‘13+ 5 % Tio_95Nd0_0502 5 % 950
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5.3 Propriétés des films TiOy dopés Ln** (Ln*"=Nd*",Yb3")

L’étude structurale préliminaire menée sur les échantillons de TiO, non dopés a démontré la possibilité de
controler la structure du film par le choix d’un substrat adéquat pour une pression partielle d’oxygéne de 10! mbar.
Les oxydes de titane anatase et rutile ont des valeurs de gap optique et des fréquences de coupures de phonons
différentes susceptibles d’influencer les caractéristiques des couches de conversion. En effet, 'anatase absorbera
moins de photons que le rutile étant donné leur différence de valeur de gap optique, ce qui peut étre préjudiciable
pour la collecte des photons de grande énergie. Cependant, la fréquence de coupure de phonons . est plus faible
pour la phase anatase par rapport a la phase rutile et la relaxation multiphonon sera donc favorisée dans le cas de

la phase rutile, diminuant ainsi la probabilité des transitions radiatives.

5.3.1 Propriétés structurales

Pour cette étude, des films d’environ un micrométre d’épaisseur ont été synthétisés sur des substrats de
saphir (c-cut et r-cut), de silicium (100), SiO2 (1.2um)/Si(100) et de LaAlO3(100). Les diagrammes de diffraction
X des films dopés et non dopés obtenus sur les substrats AloO3 (00.1) et (11-20), LaAlO3 (100), Si (100) et SiO,
(1.2pm)/Si sont exposés figure 5.7. Sur Al,O5 (00.1) (fig.5.7a) et Al,O3 (11-20) (figure 5.7b), des films R-TiO,
orientés (200) et (101) sont obtenus, tandis que le susbtrat de Si (100) (fig.5.7d) induit une croissance de rutile
polycristallin. Enfin des films anatase orientés (004) sont obtenus sur les substrats de LaAlO 5 (100).

Les propriétés structurales de chaque film dopé ont été étudiées par diffraction des rayons X et comparées a celles
des films non dopés. Les valeurs des positions angulaires 26, des largeurs & mi-hauteur fwhm et des paramétres de
maille "a’ pour R-Ti0,(200) et 'c¢’ pour A-TiO2(004) ont été déduites des diagrammes DRX présentés sur la figure
5.7 et sont repertoriées dans le tableau 5.4 pour les films dopés Yb?* et Nd3.

Dans les films R-Ti0»(200), 'insertion d’ions Yh3"dans la matrice provoque une augmentation du paramétre
de maille ’a’ et une augmentation de la fwhm du pic. Cette augmentation de paramétres de maille, tout comme
Paugmentation de la fwhm, peuvent s’expliquer par la distortion des octaédres TiOg (distortion de la maille) lors
de Vinsertion de I’ion Yb?* - plus volumineux (1 A) - en lieu et place de I’ion Ti** (0,75 A)(ry s+ > rpzar) [169].
L’insertion d’une quantité de dopant Yb3+ & hauteur de 4,5 % augmente fortement la fwhm. Concernant les films
A-TiO»(004) (fig.5.7c), les pics sont peu perturbés par l'insertion des dopants Yb3* et Nd®**. On observe une
augmentation du paramétre de maille 'c’ dans le cas des ions Nd®*, tandis que le contraire est observé dans le cas
de I'ion Yb3*. Une diminution de la fwhm est obtenue avec 'insertion d’ion Yb3*.

On peut raisonnablement penser, du fait des faibles pourcentages de dopant et de la modification des paramétres
de maille des matrices A-TiO» et R-TiO5, que le dopant est inséré en substitution dans la matrice, en lieu et place de
l'ion Ti**. Nous sommes donc en présence d'une solution solide Ti;.,Ln,Os. Cette hypothése pourra étre vérifice
lors des mesures de PL. En effet, si les raies caractéristiques des ions terres rares sont fines et bien définies, on
pourra conclure que les dopants sont insérés en substitution dans la matrice, car les raies des ions Ln®* dans un
environnement régulier sont fines [170, 44] tandis qu’elles sont larges et mal définies dans des matrices amorphes ou
nanocristallines [42]. Aucune ségrégation de dopant Ln3" n’est détectée par DRX, puisqu’aucun pic caractéristique
d’une phase oxyde ytterbium ou néodyme n’a été apercu dans les diagrammes DRX. Si ’on considére que la fwhm
est seulement due a la taille des domaines cristallins qui composent le film, alors il est possible d’estimer la taille
des cristallites via la formule de Scherrer:

_ A
D =0.9 X pwmirscoso

Mis & part le cas du film de R-TiO5(200):Yb?" 4.5 % et les films R-TiO5(101), on observe que la taille des

cristallites est d’environ 20 nm pour I’ensemble des échantillons analysés.
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Figure 5.7: Diagrammes de diffraction des rayons X pour des films d’oxyde de titane dopés et non dopés synthétisés
4 700°C, pour une pression partielle d’oxygéne de 10°! mbar sur des substrats de (a) Al,Oz (00.1); (b) Al,O3 (11-20);

(¢) LaAlO3(100) et (d) Si(100)
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Table 5.4: Valeurs des paramétres de maille et des largeurs & mi-hauteur pour les films de R-TiO2(200) et A-
Ti05(004) dopés Yb**+ et Nd3™.

Substrat Dopant (%) 26 (°) Phase a(A) c¢(A)  fwhm (") D (nm)

- 39,21 Rutile (200) 4,5978 - 0,33 26

ALO3(00.1)  Nd**2% 3924 Rutile (200) 4,517 - 0,34 25
Y345 % 3949  Rutile (200)  4,5638 - 0,55 15

- 36,16 Rutile (101) - 5 0,83 10

AlLO4(11-20) Nd2% 36,06 Rutile (101) ; - 0,90 9
Yb?*1,3% 36,18  Rutile (101) . - 0,87 10

- 37,70 Anatase (004) - 9,5440 0,43 20

LaAlO3(100) Nd**5 % 37,59 Anatase (004) - 9,5710 0,42 20
Yb3+2,6 % 37,75 Anatase (004) - 95319 0,36 23

5.3.2 Propriétés optiques

Les propriétés optiques des films minces de rutile et anatase ont été obtenues grace & des mesures de
transmission UV-visible. La figure 5.8 présente les mesures de transmission en fonction de la longueur d’onde
effectuées sur les couches minces R-Ti02(200) et A-TiO2(004) formées respectivement sur des substrats Al,Oj
(00.1) et LaAlO3 (100) polis deux faces.
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Figure 5.8: Spectre de transmission UV-Visible-NIR pour un film (a) rutile et (b) anatase

La figure 5.9 présente deux diagrammes de Tauc pour des films R-TiO2(200) et A-TiO2(004) non dopé. Les
valeurs de gap optique obtenues expérimentalement par cette méthode, 3,07 eV et 3,17 €V sont conformes aux

valeurs expérimentales obtenues sur des films minces [50].
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Figure 5.10: Spectres de transmission UV-Visible-NIR des films R-Ti0O,(200) dopés (a) néodyme et (b) ytterbium

Les films minces R-Ti05(200) et A-Ti0-(004) ont été dopés par des ions néodyme et ytterbium. L’influence du
dopage sur la transmission des films pour des concentrations molaires en néodyme de 1, 2 et 5 % et en ytterbium de
0,7%, 1,3% et 4,5 % est représentée figure 5.10 et 5.11. La transparence dans le visible et le proche IR est de 'ordre
de 80-85 % dans les films de rutile et de 90-95% pour les films d’anatase. L’insertion de dopant dans la matrice
TiO5 ne modifie pas la transmission entre 400 et 1000 nm dans le cas du dopage Yb3*. Par contre, I'insertion des
ions Nd** dans les films R-Ti05(200) induit une baisse de la transmission, qui se distingue par un changement du

profil d’absorption, avec l'apparition d'un épaulement entre 400 et 550 nm (particuliérement visible pour le film
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dopé 5% Nd**). Cette modification peut étre due aux lacunes d’oxygéne ou a I'hybridation des orbitales4f de ’ion
Nd?* avec les orbitales 2p de l'oxygéne ou 3d de l'ion Ti***de la matrice comme le suggére la publication de Hou
[171]. La deuxiéme hypothése semble étre la plus probable. En effet, & méme taux de dopant, on peut estimer que
la concentration en lacune d’oxygéne sera équivalente dans les films. Or, aucun épaulement n’est visible dans les
spectres d’absorption des films de R-TiO5 dopés 4,5 % Yb3+.

Par ailleurs, le front d’absorption des films minces se décale suivant la quantité de dopant insérée dans la matrice.
Ainsi, le dopage de la matrice rutile par 'ion néodyme a pour effet un décalage de I'absorption vers les grandes
longueur d’onde (redshift en anglais). A I'inverse, le dopage de la matrice rutile par les ions ytterbium a pour effet
un décalage de Iabsorption vers les faibles longueurs d’ondes (blueshift en anglais). La détermination des valeurs

de gap optique permet de quantifier le décalage provoqué par 'insertion des dopants dans les matrices R-TiO 2(200)
et A-TiO4(004).
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Figure 5.11: Spectres de transmission UV-Visible-proche IR des films A-TiO2(004) dopés (a) néodyme et (b)
ytterbium

L’insertion de dopants Ln®* a pour effet de modifier les valeurs de gap optique des films R-TiO5 et A-TiO,
dopés. Les valeurs de gap optique déterminées & partir des diagrammes de Tauc des films R-TiO5 et A-TiO,
(fig.5.12 et fig.5.13) sont répertoriées dans le tableau 5.5. Concernant la matrice R-TiO 4, les calculs de valeurs de
gap permettent de confirmer la tendance observée sur les spectres de transmission UV-visible, & savoir un redshift
et un blueshift dans le cas du dopage de la matrice R-TiO» par des ions Nd®t ou Yb?*, respectivement. Ainsi, la
valeur du gap optique est diminuée de 0,20 eV dans le cas d’un dopage avec des ions Nd?*, alors que le dopage
Yb3* augmente la valeur du gap de 0,25 eV. La tendance est inversée dans le cas de la matrice A-TiO 5, le dopage

Nd3* créé un blueshift de 0,23 eV, alors que le dopage Yb?*Taugmente la valeur du gap optique de la matrice de
0,10 eV.
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Figure 5.12: Diagrammes de Tauc des films R-Ti02(200) dopés (a) néodyme et (b) ytterbium
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Figure 5.13: Diagrammes de Tauc des films A-TiO5(004) dopés (a) néodyme et (b) ytterbium

Table 5.5: Valeur de gap optique déterminée par la méthode de Tauc pour une transition indirecte autorisée en
fonction du taux de dopant néodyme et ytterbium dans les films R-TiO45 (200) et A-TiO5 (004)

Taux de dopage (% mol) 0% 0,7-1% 1,3-2%  4,5-5% H T400-1000 (%)
Gap optique rutile dopé Nd®* (eV) 3,07 3,10 3,02 2,85 80-85
Gap optique rutile dopé Yb3* (eV) 3,07 3,07 3,22 3,26 80-85
Gap optique anatase dopé Nd*T (eV) 3,17 3,27 ook 3,30 90-95
Gap optique anatase dopé Yb?* (eV) 3,17 ok 3,09 3,04 90-95
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Conclusion

Mis a part Papparition d’un épaulement sur la courbe de transmission entre 400 et 550 nm dans les films
R-Ti0,:Nd?*, Tlinsertion de dopant ne diminue pas la transparence du matériau. La transmission T 400.1000 des
couches de conversion est déterminante dans le cadre de 'application visée. En effet, le rendement de la cellule
silicium sera diminué si ’absorption de la couche de conversion est trop élevée dans la gamme T 4001000, annihilant
ainsi le gain potentiel apporté par la couche de conversion UV —NIR. La transparence T 400.1000 des films de TiO,
dopés est d’environ 80-85 % pour la phase rutile et de 90-95 % pour la phase anatase. A ce stade de I’étude, la
matrice A-TiOs: Yb?t est la plus adaptée, puisque la valeur de son gap optique permet d’absorber les photons
de longueur d’onde inférieure a 407 nm (3,05 eV) tout en gardant une transmission de 90-95 % du spectre solaire
incident vers la cellule PV. Dans une moindre mesure, on peut considérer que la matrice R-TiO 5 :Nd®* est également
conforme puisqu’elle absorbe les photons de longueur d’onde inférieure & 435 nm (2,85 €V) avec une transmission
de 80-85 %.

5.4 Les défauts dans les matrices d’oxyde de titane

La connaissance de la nature et des niveaux d’énergie des défauts présents dans les matrices anatase et
rutile constitue un point important pour la compréhension des mécanismes de transfert et des probabilités de
transfert non radiatif. En effet, chaque défaut peut & la fois étre considéré comme un niveau perturbateur ou
sensibilisateur, suivant ’action qu’il aura sur les transferts d’énergie. Une étude bibliographique a permis de
collecter les informations suivantes sur les défauts des matrices R-TiO5 et A-TiOs.

Dans le cas présent, les deux matrices ne sont pas strictement équivalentes mais sont composées des mémes
éléments chimiques. Chaque défaut est susceptible de créer un niveau d’énergie localisé dans la bande interdite du
semiconducteur. Ces niveaux de défaut peuvent servir de passerelle entre la matrice et les niveaux excités des ions
Ln*insérés dans la matrice mais peuvent aussi entrer en compétition avec ce transfert d’énergie.

Les défauts suivants ont été relevés dans les matrices R-TiOy et A-TiO, [154, 172]:

— Les lacunes d’oxygéne. Des niveaux donneurs sont associés a la présence de lacunes d’oxygéne qui sont formées

dans les cristaux de rutile ou dans les films de TiO5 [173]. L’énergie de ces piéges se situe entre 0,27 eV et
0,87 €V sous la bande de conduction. Ces piéges peuvent étre radiatifs ou non-radiatifs en fonction de leur
charge électronique. Quand l'oxygéne est adsorbé a la surface de I’échantillon, les électrons sont piégés, et
les niveaux donneurs agissent alors comme des centres radiatifs, dont la PL a lieu entre 2,75 eV et 2,15 eV
(451 > X > 577 nm).

Les ions Ti**. La présence de lacunes d’oxygéne entraine la création d’ions Ti®* en position interstitielle en
lieu et place d’un ion Ti**. Les niveaux de défaut associés aux ions TiT sont situés dans le gap a 0,7-0,8¢V
sous le niveau de Fermi [132]. Ces défauts peuvent étre obtenus aussi bien dans le volume qu’a la surface, en
enlevant un atome d’oxygéne. Ainsi, la photoluminescence liée aux ions Ti®" a été observée vers 815 nm dans
un film de R-TiO, :Eu®" [43].

— Les défauts de surface. Une étude sur des céramiques TiO» polycristallines a montré une émission NIR associée
aux ions Ti** & 1,54 eV (12400 cm™) et 1,51 eV (12160 cm™) pour la phase rutile ou anatase, respectivement
[174, 175, 132].

— Les piéges excitoniques. Dans ’anatase, une large bande d’émission est observée aux alentours de 2,3 eV
du fait d’un large décalage de Stokes (1,1-1,2 eV) dans les monocristaux [50, 176] et dans les films minces
[177]. Cette émission est due a la recombinaison d’excitons piégés, localisés au niveau des octaédres TiO ¢ (self
trapped excitons: STE en anglais)[178, 179][180].

Avant toute série de mesure, il convient de caractériser la PL des substrats utilisés. Les spectres de PL mesurés
sur les substrats AloO3 (0001) et LaAlO3 (100) présentent des pics parasites dans le visible entre 550 et 790 nm
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(suivant les échantillons) , qui peuvent géner la mesure de la PL caractéristique des ions Ln®*. Cependant les pics
sont de faible intensité par rapport aux pics PL des ions Ln®T et apparaissent seulement dans le cas d’une puissance
d’excitation élevée et d’une faible luminescence.
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Figure 5.14: Spectre de photoluminescence des substrats de Al,O3 (0001) et LaAlO3 (100)

5.4.1 Spectre de photoluminescence de R-TiO2 (200)

Les mesures de photoluminescence basse température réalisées sur un film R-TiO5(200) sur Al,O3 (0001)
présentent de nombreux pics entre 400 et 600 nm et entre 780 et 900 nm (cf fig.5.15). La déconvolution de ces

spectres par des raies au profil gaussien révéle des transitions centrées a 411, 434, 469, 515 et 570 nm et 796, 817,
846 et 879 nm.
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Figure 5.15: Spectre de photoluminescence d’un échantillon R-TiO» (200) & 10 K sur Al,O3 (0001)
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Les pics de PL situés entre 400 et 600 nm peuvent étre attribués soit aux lacunes d’oxygéne soit aux ions
Ti3". L’énergie de lion Ti®" situé dans un environnement octaédrique est d’environ 2,5 eV (500nm) [181].
plus haut niveau 2Eg de Iion Ti** est divisé en plusieurs niveaux par 1’effet Jahn-Teller, tandis que le niveau bas
(I'état fondamental 2To,) doit également étre légérement perturbé du fait de la distortion des octaédres. Dans les
matériaux SrTiO3 et BaTiOjz, dont la structure de bande est proche de celle du rutile, les bandes d’absorption
situées en A = 515 nm et A = 480; 640 nm ont été observées et attribuées aux ions Ti" [182] ou aux lacunes
d’oxygene [183]. Dans l’article de Ghosh [154], les pics de PL situés entre 400 et 650 nm sont attribués aux ions
Ti?*t. Les transitions ont le méme état initial (situées dans la bande interdite du SC) et trois niveaux excités (cf
fig.5.16). La figure 5.16 représente les différents niveaux de défaut existant dans la matrice R-TiO5 (200). Les pics
de PL sont probablement liés & ces deux types de défauts.

-
k
3 L ||.r|||”u|
it -H_‘ - z
I
ﬂ 1 1 | |
1= # o - l | |
“EE2 it | (= siEd =
|‘= = 2| = RS =
'|' | L | B I 2= = =
|
- |I
e e — .- r e
i
& i Bhal = trops
L .
1 3= 1k |
= | . |
E gls w '
s e
L}
i~

Lupnissrscenite

_ Valence Basd /{-'
/ "-’ '5"/ b

f’}%/f’// ,ﬂ”” ";f///éﬂ,,«%f i

z//-' fo
”:”ff;ifiﬁ”i"wsf

Figure 5.16: Diagramme de niveaux d’énergie des défauts dans la matrice rutile. Les centres luminescents sont
identifiés comme des ions Ti®" [154]

5.4.2 Spectre de photoluminescence de A-TiO, (004)

Les spectres de PL du film A-TiO, (004) (T = 10 — 50 — 100K) sur substrat de LaAlO3 (100) sont donnés
sur la figure 5.17. Tls présentent un large pic de PL centré en A = 525 nm (2,35 eV). Les données de la littérature,
pour les monocristaux ainsi que pour les nanocristaux d’anatase, raportent une large bande d’émission a 540 nm
(2,3 €V), pour une température de 4 K [184, 185]. La large émission visible obtenue dans les films minces et cristaux
d’anatase [184, 186, 187] peut étre expliquée par la recombinaison radiative d’excitons piégés, localisés dans les
octaédres TiOg. On observe une décroissance de l'intensité du pic de PL avec ’augmentation de la température. La

méme tendance a été reportée dans la littérature [188]. La PL due aux excitons piégés décroit rapidement jusqu’a
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100K pour disparaitre complétement aux alentours de 180 K. A 200 K, le pic de PL de l'anatase a totalement

disparu et on voit apparaitre les pics de PL relatifs aux ions Ti®*t ou aux lacunes entre 400 et 500 nm et au substrat
de LaAlO3 entre 500 et 800 nm.
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Figure 5.17: Spectres de photoluminescence d'un échantillon A-TiO, (004) a (a) 10K et (b) 200K

En résumé, la figure 5.18 repertorie et schématise les défauts et piéges susceptibles de jouer un roéle dans le
transfert d’énergie, et leurs transitions associées. Les fleches pleines correspondent aux transferts d’énergie radiatif,
les fleches ondulées aux transferts d’énergie non radiatif. Les traits et rectangles horizontaux représentent les

niveaux métastables correspondant aux divers défauts et piéges.
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Figure 5.18: Représentation schématique des défauts éxistant dans les matrice TiO 5 et de leurs niveaux de défauts
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5.5 Luminescence des films minces dopés Ln*" (Ln*T=Yb3" Nd3", Eu®",
Pr3t, Tm3")

La partie 3 du chapitre Contexte et état de I'art a mis en évidence les intéréts et les limitations des terres
rares Ln®" pour la conversion de photons. La litterature présente des codopages prometteurs pour atteindre une
conversion d’un photon UV en plusieurs photons proche IR, de longueur d’onde supérieure a la valeur du gap optique
du silicium & partir de codopage de terres rares composé d’un ion sensibilisateur (tel que Pr®*, Tm3*, Th** voire
Nd3") et d’un ion activateur Yb3*. Lion Yb®" présente une seule transition située a 10000 ¢m™', correspondant
a une longueur d’onde d’émission de 980 nm. Cependant, les études expérimentales réalisées sur les codopages
Ln3" /Yb?! sont inadaptées par rapport & la future application. En effet, la conversion de photons & partir de ces
codopages est obtenue par ’excitation directe du niveau de I’ion sensibilisateur par une onde monochromatique
(par exemple le niveau 3Hy;—3Py de I'ion Pr3*; A ;. = 482 nm). Or, il est nécessaire de collecter une large partie
du spectre solaire pour avoir une chance d’améliorer le rendement d’une cellule photovoltaique, et les codopages de
terres rares ne sont pas capables de réaliser cette étape. Les codopages actuellement étudiés, s’ils sont performants
pour une conversion de photon UV en plusieurs photons IR, devront étre insérés dans une matrice. C’est en ce
sens que nous proposons de réaliser une étude sur le transfert d’énergie de la matrice vers les ions sensibilisateurs
(Tm?®*, Pr3t) et les ions potentiellement adaptés pour une conversion de photons dans la gamme du visible et du
proche TR (Eu®*, Yb3*, Nd3*). L’ion Eu®*est un cas & part puisque son émission caractéristique est située vers
600 nm. Bien que I'obtention d'un EQE supérieur 4 100 % soit impossible & partir de 1'ion Eu3t du fait des énergies
de photons UV engagés, une publication récente a montré que l'intégration de 1’élément Eu®t dans une matrice
organique permet une amélioration globale du rendement de 0,5 % [125].

L’étude de Frindell et al a révélé qu’aucun transfert d’énergie n’était obtenue pour les ions Tm?3* et Th3". Le
plus haut niveau terres rares a avoir été excité a partir de l'excitation de la matrice nanoporeuse anatase/rutile
a été le niveau *Gj /)y de I'ion Sm®". Frindell a donc proposé un mécanisme de transfert dénergie TiO,—Ln®" a
partir d’un niveau de défaut situé aux alentours de 21000-19000 cm™' par rapport au niveau émetteur de chaque
ion Ln®* (fig. 5.19).
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Figure 5.19: Schématisation du transfert d’énergie vers les terres rares & partir d’un niveau de défaut d’une matrice
d’oxyde de titane mésoporeux [42]

Cependant, cette étude a été menée pour une matrice biphasée. Or, on a pu voir dans le paragraphe 5.4, que

A-TiOy contient un défaut supplémentaire par rapport a la phase rutile, un piége d’exciton nommé STE. Ce



5.5. LUMINESCENCE DES FILMS MINCES DOPES LN** (LN** —YB?*, ND**, EU**, PR**, TM*7) 141

niveau de défaut supplémentaire peut étre responsable d’une différence dans le mécanisme de transfert d’énergie.
Etant donné que ’on peut choisir la structure du film anatase et rutile, on se propose de sonder le niveau d’éenrgie
responsable du transfert d’énergie dans chaque phase. Par ailleurs, ce niveau d’énergie du défaut (21000 cm -
19000cm™!) correspond aux niveaux excités des ions sensibilisateurs Pr3* Tm?* et Th3*(21500-20700!) et est deux
fois supérieur a celui du niveau de I'ion Yb3" (10000 cm™). Par analogie avec les études menées sur les codopages
Ln®* /Yb3*, il est probable quun transfert coopératif ait lieu entre la matrice et le dopant, la matrice aurait ainsi
le double role d’absorption des photons UV et de sensibilisation de l'ion activateur.

Les principales raies d’émission des ions terres rares Tm?*, Pr®*, Nd**, Eu®tet Yb® et leurs niveaux d’émissions

sont répertoriés dans le tableau 5.6.

Table 5.6: Principales transitions des terres rares étudiées et leur longueur d’onde associée

Dopant  Niveaux d’émission Niveaux final Longueur d’onde d’émission (nm)
Pt Po(21800 cm ) °Hy(J—4..6)°F,(1—2..4) 490, 540, 600, 650, 705, 730
Nd3+ 4F3/2(11300 cm™) 1;(J-9/2..13/2) 900, 1060, 1350
Eu®t  ®Dg(17260 cm! TF;(J=0..6) 580, 590, 615, 650, 720, 750, 820
Tm?* 1G4(22000cm™) 3H3(J=6..5); 3F3(J—4) 470, 790; 650
Yb3t  2F5,, (10000cm™) 2Fy /9 980

5.5.1 Thulium et Praséodyme

Les spectres de PL visibles des films R-Ti05(200) et A-TiO5(004) dopés 1 % Tm>"sont présentés sur la
figure 5.20. Deux raies situées vers 800 nm sont observées et peuvent étre attribuées a la transition !G,—3Hs dont

la transition théorique est située & 790 nm.
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Figure 5.20: Spectre de PL de (a) R-Ti05(200) et (b) A-Ti05(004) dopé Tm3*
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Ce résultat est inatendu puisque aucune raie caractéristique n’a été observée pour Tm3* dans les travaux de
Frindell et al [42], aucun transfert d’énergie de la matrice vers I'ion Tm?®" n’ayant été mis en évidence lors de
cette étude. Cependant, il est surprenant de ne pas détecter les raies des transitions !G4 —>Hg et !G4—3F4 situées
théoriquement en A = 470 nm et A = 650 nm. En effet, si le transfert d’énergie était intervenu de la matrice vers le
niveau excité 'Gy de I'ion Tm3", les autres raies de PL auraient été détectées. Il est donc probable que le transfert
d’énergie, dans le cas de 'ion Tm®", soit di & un transfert d’énergie résonnant radiatif ou non radiatif & partir
d’un niveau de défaut commun aux matrices vers la transition!G4—3Hs, tel que le niveau de défaut de l'ion Ti®*
dont les raies ont été détectés vers 800 nm. Par ailleurs, les spectres de PL visibles enregistrés pour les matrices
R-Ti05(200) et A-TiO5(004) dopées 1 % Pr3®' ne présentent aucune raie caractéristique de I'ion Pr3*.

5.5.2 Europium

Le spectre d’émission des films R-Ti05(200) et A-Ti0O5(004) dopés 1 % Eu’*pour une excitation UV
(Aeze = 364 nm) est composé de plusieurs raies fines correspondant aux transitions 4f — 4f de I'ion Eu3"| les plus

intenses étant issues du niveau *Dg [189)].
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(a) R-TiO2(200) sur Al;O3 (0001) (b) A-TiO2(004) sur LaAlO3 (100)

Figure 5.21: Spectre de PL de (a) R-TiO2(200) et (b) A-Ti0»(004) dopé Eu®*t

Les niveaux °D; et D, se désexcitent essentiellement de maniére non radiative vers le niveau Dy par relaxation
multiphonon étant donné que la différence d’énergie AFE est trés inférieure a 6 fois la fréquence de coupure de
phonons de la matrice anatase (3600 cm™) et rutile (5200 cm™) (cf. loi du gap paragraphe 5.1.4). Les matrices A-
Ti04(004) et R-TiO5(200) ne possédant pas de centre d’inversion pour le site de I'ion Eu®" | les transitions dipolaires
électriques ne sont pas strictement interdites. I.’émission de l'ion Eu3™ est composée de raies fines associées & une
désexcitation radiative du niveau ®Dg vers les niveaux “Fj, impliquant un environnement régulier autour de l'ion
Eu®". Les spectres d’émission de R-TiOs (fig.5.21a) et A-TiOs (fig. 5.21b) dopés Eu®* 1% présentent des raies
d’émission de I'europium aux longueurs d’onde 595, 598, 617, 624, 661, 716. Les émissions intenses situées a 617
et 624 nm sont attribuées a la transition °Dy—"F,. Le doublement de la raie provient probablement du couplage

spin orbite (de I'ordre de 102-10° em™! dans les oxydes). Les raies situées a 592, 661, et 716 nm proviennent
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respectivement des transitions °Dg—"F;, °Dy—"F3,°Dy—"F,4. La transition °Dy—"F, est dipolaire magnétique
, tandis que les autres transitions sont dipolaires électriques. Dans le cas d'un site non centro-symétrique, les
transitions dipolaires électriques sont partiellement autorisées eu égard a des interactions entre orbitales 4f et 5d
(hybridation). Dés lors, toutes les émissions *Dy—"Fy de Eu®' sont visibles, et en particulier la transition Dg—7F,
[190]. Le matériau présente alors une fluorescence rouge alors que celle-ci tend vers l'orange dans le cas d’un site

centrosymétrique.

5.5.3 Néodyme

L’émission de I'ion Nd®* est composée de raies fines. Les spectres de PL infrarouge des films R-TiO(200)
(fig.5.22a) et A-Ti02(004) (fig.5.22b) dopés 1 % Nd>* présentent un ensemble de raies dans les régions de longueur
d’onde 900, 1100 et 1350 nm associées & une désexcitation radiative du niveau 4F3/2 vers les niveaux *Iy. Ces
raies de PL peuvent étre attribuées aux transitions *Fgz/5—1g /0, *F3/5—=111 )5 et *F3/5—1;3/5 de I'ion Nd**. On
remarque, contrairement au dopage avec les ions Eu®™, que la position et l'intensité relative des raies d’émission ne
sont pas identiques dans les deux matrices étudiées. Cette différence peut étre expliquée par I’environnement proche
de la terre rare, qui n’est pas complétement équivalent dans les matrices anatase et rutile [44]. Si l'on regarde les
raies les plus intenses, des pics d’émission centrés en 904 (907), 1091 (1093) et 1376 (1382) nm sont observés dans
R-Ti02(200) et A-Ti05(004), respectivement.

4 4 4= 4
Fs/? I11/2 F3/2 |11/2
T ©
2 2
f f:
2 o
n n
4 4 4
Fs/z I9/2 Fs/z 4F *4|
32 132
4 4
Foz- | a2
T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500
Longueur d'onde (nm) Longueur d'onde (nm)
(a) R-TiO2(200) sur AloOg (0001) (b) A-TiO2(004) sur LaAlO3 (100)

Figure 5.22: Spectre de PL de (a) R-TiO2(200) et (b) A-TiO2(004) dopé Nd3*

5.5.4 Ytterbium

Les spectres de PL infrarouge des films R-Ti05(200) (fig.5.23a) et A-Ti05(004) (fig.5.23b) dopés Yb*+ 1%

présentent un ensemble de transitions entre 970 et 1150 nm. L’ytterbium ne posséde qu’une seule transition 2F5/2 —>2F7/2

centrée en A = 980 nm. L’effet du champ cristallin divise les deux niveaux en 3 et 4 niveaux distincts, ce qui per-

met d’expliquer ’épaulement, situé a la suite de la transition principale & 980 nm. Les deux spectres de PL sont
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relativement similaires, mis a part les intensités relatives des raies et Papparition (ou la croissance) d’une raie

supplémentaire & 1075 nm dans le spectre de la matrice anatase.
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Figure 5.23: Spectre de PL de (a) R-TiO5(200) et(b) A-TiO2(004) dopé Yb3*

5.5.5 Conclusion

Cette premiére étude qualitative a mis en évidence ’absence de transfert d’énergie vers les ions sensibil-
isateurs Pr®* et un faible transfert d’énergie résonnant radiatif ou résonant non radiatif & partir d’un niveau de
défaut commun aux matrices TiOs vers la transition 'G4—3Hs de I'ion Tm3*. Les codopages a partir des ions
sensibilisateurs Pr®t, Tm3* ne seront donc pas efficaces une fois insérés dans les matrices TiO».

Cependant, il est possible de convertir des photons UV en photons visible ou NIR aprés ’absorption d’un
rayonnement UV (A = 364 nm) par la matrice TiO, (anatase ou rutile) grice au transfert d’énergie vers les
éléments Eu®t, Nd®* et Yb3". Les éléments néodyme et ytterbium ont été retenus pour la suite de cette étude, car
il est possible d’obtenir un EQE supérieur & 100 %, tandis que I’ion Eu®t ne présentera jamais un EQE supérieur
a 100 % du fait des énergies des photons UV du spectre solaire incident.

L’observation de raies fines permet d’affirmer que les ions Ln3" sont dans un environnement régulier et plus
précisément en substitution des ions Ti?’" dans les matrices TiO», comme dans de nombreux films minces TiO,
[43, 126]. L’influence de la matrice induit un léger décalage de la position théorique des pics des transitions 4f —4f
et effet du champ cristallin a été observé dans le cas de I'ion Nd?*.

La suite de ce chapitre sera consacrée a I’étude de ’environnement local et de 'effet du champ cristallin sur les
raies de PL des éléments Nd** et Yb?* insérés dans le rutile et ’anatase. Une étude quantitave a été menée pour

déterminer l'influence de la phase et de la quantité de dopant sur I'intensité totale de PL.
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5.6 L’environnement local et effet du champ cristallin

Les cellules unitaires des phases rutile et anatase sont représentées sur la figure 5.24. Dans les deux cas,
chaque cation Ti*t est entouré par six ions oxygeéne, qui forment des octaédres déformeés. Les distances entre Ti%t
et O sont de 1,9379 A (quatre liaisons) et 1,9656 A (deux liaisons) et les ions Ti** sont positionnés dans une
symétrie tétragonale Dag dans I’anatase [159]. Les ions Ti'" situés dans la phase rutile sont dans une position de
symétrie plus basse Doy, et les distances entre Ti** et 0% sont de 1,9472 A (quatre liaisons) et 1,9818 A (deux

liaisons).

(a) R-TiO, (b) A-TiO5

Figure 5.24: Cellule unitaire de 'anatase et du rutile. Les ions Ti*" sont au centre des octaédres d’oxygéne |126]

Puisque les ions Ln®" substituent les ions Ti?", I'environnement local des ions ILn®*t sera différent selon la
matrice (Dog ou Do) et la perturbation des ions Ln?*t changera en fonction de la symétrie du site. La symétrie du

site contenant I'ion Nd®* et Yb*T est susceptible de modifier la position des raies de PL.

On a pu remarquer, a température ambiante, que les raies de PL de I'ion Nd 3T ont des positions différentes suiv-
ant, la matrice hote. Cependant, & cette température, les raies de PL sont élargies du fait de I’agitation thermique et
certaines raies se chevauchent. L’abaissement de la température permet de diminuer ’effet de ’agitation thermique
et diminue la fréquence de vibrations du réseau. La fwhm des pics est diminuée et il est possible de déterminer la
position des pics avec précision. On peut alors remonter a I'effet du champ cristallin que chaque matrice exerce sur
Iion Nd?* et Yb?*+. L’influence de la baisse de température sur la largeur des pics de PL pour des films de R-TiO
(200) dopés Nd>* et Yb?* est représentée sur la figure 5.25.
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Figure 5.25: Spectre de PL a température ambiante (trait pointillé) et a 10 K (trait plein) de film mince R-TiO,
(200) dopés a) Nd®** et b) Yb?*

5.6.1 Néodyme

D’aprés la symétrie locale des matrices anatase et rutile, les multiplets 25*!Ly d’un ion Ln®" contenant
un nombre impair d’électrons sont divisés en J+1/2 niveaux Stark [115]. Le niveau 4F3/2 sera divisé en 2 niveaux
d’émission tandis que les niveaux Iy o, *Ij1 jset *Ij3/5 seront divisés en 5, 6 et 7 niveaux, respectivement. La figure
5.26 présente la dépendance en température des spectres d’émission de 'ion Nd®* insérés dans les matrices R-TiO»
(5.26a) et A-TiO, (5.26Db).
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Figure 5.26: Comparaison des spectres de PL enregistrés a température ambiante (trait pointillé) et & 10 K (trait
plein) pour des films minces a) R-Ti02(200) et b) A-TiO5(004) dopés Nd**1%
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Tout d’abord, on remarque une diminution de la largeur de chaque pic avec la baisse de la température, indiquant
que l'élargissement des raies est essentiellement di & Ieffet thermique. De plus, certaines raies spectrales ne sont
pas visibles & 10K et apparaissent seulement avec I'augmentation de la température (indiquée par des fleches dans
la figure 5.26). La méme observation a été reportée pour I'ion Sm3* dans une matrice d’anatase. L’apparition
de cette raie est expliquée par la séparation du multiplet émmeteur 4G5/2 [170]. On observe aussi I’apparition ou
I’accroissement de plusieurs pics dans le cas de la phase anatase pour tous les multiplets.

La comparaison de la séparation des multiplets *I;(J—9/2, 11/2, 13/2) dans le rutile et I'anatase suggére que
Ilion Nd®* subit 'effet d’un champ cristallin plus fort dans le rutile (fig.5.27). En effet, un plus grand nombre de
transitions est observé dans R-Ti0O4(200) par rapport & A-Ti04(004). Par ailleurs, les raies de PL basse température
obtenues pour I’anatase et le rutile dopé 1% Nd®* sont décalées de quelques nm, comme dans le cas du dopage des
matrices TiO: Sm3®* [126].
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Figure 5.27: Comparaison des spectres de PL basse température (10 K) des films minces R-TiO5(200) (trait plein)
et A-Ti02(004) (trait pointillé) dopé Nd**1%

Les multiplets de I'ion Nd3T, sous l'effet du champ cristallin, sont séparés en plus grand nombre dans le cas
de la phase rutile par rapport a la phase anatase. L’augmentation du nombre de niveaux aux alentours du niveau
de défauts ayant un role dominant dans le transfert d’énergie matrice —dopants, la probabilité d’avoir un niveau

sensibilisateur proche du niveau activateur est plus grand dans le cas de la phase rutile.

5.6.2 Ytterbium

L’ion ytterbium est de configuration 4f'? et a un nombre impair d’électrons. Les multiplets *F5 5 et 2F7 /5
seront donc divisés en 3 et 4 niveaux distincts par la perturbation du champ cristallin du fait de la symétrie du
dopant (Dsg ou Dsp). Comme dans le cas de I'ion Nd**, les raies de PL sont élargies lorsque la température
augmente (fig.5.28).
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Figure 5.28: Comparaison des spectres de PL enregistrés a température ambiante (trait pointillé) et & 10 K (trait
plein) pour des films minces a) R-Ti02(200):Yb*" et b) A-TiO5(004):Yb**

Les spectres de PL des matrices R-TiO2(200) et A-TiO5(004) représentés sur la figure 5.29 montrent 'existence
de plusieurs transitions aux alentours de 1000 nm. La principale transition se trouve a 975 nm, et les autres pics
correspondent aux diverses transitions créées par le champ cristallin. La résolution de la mesure est trop faible pour
déterminer le nombre exact de transitions. Les mémes raies de PL sont observées dans les matrices de R-TiO 2(200)
et A-TiO(004). Les niveaux de I’ion Yb?" semblent étre moins sensibles & environnement que Iion Nd3*. En
effet, environnement local de la terre rare ne modifie pas la position des raies des transitions 2F5/2 — 2F7/2.

L’intensité relative entre le pic principal situé & 975 nm et les pics secondaires situés & 1000 et 1060 nm n’est pas
du méme ordre de grandeur suivant la matrice choisie.
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950 1000 1050 1100
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Figure 5.29: Comparaison des spectres de PL basse température dopé Yb?* pour R-TiO»(200) et A-TiO5(004)
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5.6.3 Conclusion

L’équipe de Kiisk a démontré que l'environnement local des ions Sm?3* dans les matrices de TiO, est
légerement différent dans les deux matrices [126]. Dans le cas de notre étude, Deffet de I’environnement local est
seulement visible pour I'ion Nd®*. En effet, un nombre plus élevé de pics de PL est observé dans la phase R-
Ti02(200) par rapport & la phase A-Ti02(004). Les niveaux d’énergie de I'ion néodyme sont plus perturbés par
le champ cristallin dans la phase rutile. La multiplicité des transitions obtenues dans la phase rutile peut étre
considérée comme un atout. En effet, cette division des niveaux d’énergie se produit pour tous les multiplets de
Iion Nd**. De ce fait, la probabilité d’avoir une correspondance entre un niveau excité de I'ion Nd®* et un niveau

défaut de la matrice est multipliée par cet effet.

5.7 Couches de conversion UV—NIR

Nous avons pu conclure, aprés I’étude qualitative sur le transfert d’énergie vers les ions Ln®*, que la matrice
TiO» ne peut pas accueillir les codopages constitués d’ions sensibilisateurs Pr®*, Tm?3* et Th3* du fait de I’absence
de transfert d’énergie.

Par ailleurs, cette étude a permis de confirmer la présence d’un défaut maximum d’énergie d’environ 22000 —
19000 cm~t. Ce niveau d’énergie est deux fois supérieur celui des transitions 2F5/2—>2F7/2 de l'ion Yb** (AE =~
10000em ™) et *F3 /5=y )5 (AE &~ 9000cm ™) de I'ion Nd**. Nous avons pu constater, lors de 'étude qualitative,
que les dopants Yb3T et Nd3* générent des couches de conversion de photon UV adaptés aux cellules PV a base
de silicium puisque leurs émissions caractéristiques se situent dans le proche IR, juste au-dessus du gap du silicium
(Eg=1,12 eV - A =1100 nm). L’équipement de PL dont nous disposons ne permet pas de réaliser des mesures
quantitatives précises, mais il est possible d’établir un classement entre les différents films en intégrant ’aire totale
des pics de PL. On ne pourra pas remonter & un EQE a partir de cette mesure, mais 'intensité de PL est reliée a la
quantité de photons émis. Nous pourrons ainsi comparer les différences de transfert d’énergie matrice —dopant et
déterminer la meilleure combinaison matrice-dopant avant de démarrer des mesures plus poussées comme la mesure
d’un gain sur le rendement d’une cellule solaire silicium.

La suite de I’étude consistera en I'identification des paramétres influants sur aire totale de la PL (correspondant
a l'intensité de la PL intégrée sur la plage de longueurs d’onde 800-1100 nm). On étudiera principalement, I'influence
de la structure, du taux de dopant et de I'orientation de la matrice (pour le rutile seulement) sur aire totale de la
PL.

5.7.1 Etude quantitative de la PL des couples matrices (A-TiO 2 (004) et R-TiO,(200))
- dopants (Nd3T- Yb3T)

La figure 5.30a montre respectivement les spectres de PL de A-TiQ, (004) dopé Yb** 0,7 % (gris) et
Nd3* 1% (noir). L’aire totale de la PL des deux films est représentée sous forme d’histogramme (fig.5.30b). Cette
représentation permet de comparer la quantité de photons émis par les couches minces A-TiO, (004) dopés Ln**
pour une méme intensité d’excitation. L’intensité de PL est du méme ordre de grandeur pour les deux dopants. La
comparaison des aires totales met en évidence un transfert d’énergie matrice — dopant 1,5 fois plus élevé dans le

cas de I'ion Yb?*t par rapport a 'ion Nd3*.
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Figure 5.30: a) Spectres de PL & température ambiante des films A-TiO,(004) dopés Yb®*t 0,7 % (gris) et Nd3* 1
% (noir) b) Aire totale de PL des films A-TiO(004) dopés Yb** 0,7 % et Nd3* 1 %

Les spectres de PL de R-Ti0,(200) dopés Yb3T 0,7 % (gris ) et Nd** 1 % (noir) sont comparés sur la figure
5.31a. L’intensité du spectre de PL du film R-TiO5(200): Nd3* 1% a été divisée par 50 afin de pouvoir comparer les
profils de PL des deux films. L’aire totale de la PL des deux films (fig5.31b) met en évidence un transfert d’énergie
matrice — dopant 60 fois plus élevé dans le cas du dopage Nd®* par rapport au dopage Yb3*.
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Figure 5.31: a) Spectres de PL & température ambiante des films R-Ti0O»(200) dopés par 0,7% d’ion Yb3T (gris) et
1% d’ion Nd®* (noir) b) Aire totale des films R-TiO(200) dopés par 0,7% d’ion Yb3* et 1% d’ion Nd**
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La comparaison des aires de PL de chaque association matrice/dopant montre que I'association R-TiO 5 (200) /Nd3*
1 % est la plus prometteuse. En effet, Iaire totale de PL émise pour une méme excitation est au minimum 20 fois
plus élevée pour ce couple matrice/dopant (fig.5.32). Par ailleurs, les résultats montrent que Uefficacité de conversion

est gouvernée par ’association matrice/dopant et pas uniquement par la matrice ou par le dopant.
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Figure 5.32: Aire totale de PL des films R-TiO4(200) et A-Ti0»(004) dopés Yb3" 0,7% et Nd3* 1%

5.7.2 Hypothéses sur les mécanismes de transfert d’énergie

Nous avons précédemment constaté que 'efficacité de conversion n’était pas guidée essentiellement par la
matrice mais par les couples matrice/dopant. L’étude des niveaux de défauts effectuée dans la partie 3 de ce chapitre

est utile pour tenter d’expliquer les efficacités de transfert d’énergie matrice/dopant.

5.7.2.1 Evolution de l’aire totale de la PL en fonction de la température

I’étude de la PL en fonction de la température peut donner une indication sur les mécanismes de transfert
d’énergie. L’intensité des pics de PL de Nd3* croit avec ’augmentation de la température quelle que soit la matrice,
comme Pillustre la représentation de 'intensité de la transition *F3/,—%1;; » des films R-Ti05(200) et A-Ti0(004)
dopé Nd3T 1% sur la figure 5.33. Dans les deux cas, la nature du transfert d’énergie matrice-dopant peut étre
attribuée a un transfert d’énergie assisté par phonon étant donné la faible intensité de PL a 10K et I’évolution de
la PL avec la température. Ce genre de comportement est inhabituel comparé aux autres semiconducteurs a grand
gap (comme GaN:Eu [191]). Le comportement de la matrice TiO4 est similaire & celui des diélectriques dopés Ln3*

dont Vefficacité d’excitation est dépendante de la température [192].
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Figure 5.33: Evolution de I'intensité des pics de PL de la transition 4F3/2—>4IH/2 de I’ion Nd?>t en fonction de la
température pour les matrices a) R-TiO2(200) et b) A-TiO-(004)

Les figures 5.34 et 5.35 présentent ’évolution de l'aire totale de la PL en fonction de la température des
couches minces anatase et rutile, respectivement. Il est possible de considérer un processus thermiquement activé

dont I'énergie d’activation est de 17 meV dans le cas de l'ion Nd®" (fig.5.34a) et de 9 meV dans le cas de l'ion

Yb+ (fig.5.34b)
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Figure 5.34: Evolution de Iaire totale de la PL en fonction de la température pour R-TiO5(200) dopé a) Nd** et

b) Yb3+

Concernant les films d’anatase, la loi de variation de la courbe correspond & un processus activé thermiquement

jusqu’environ 125 K (représenté en trait plein sur les figures 5.35a et 5.35b). A partir de cette température, on
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observe une inflexion de la courbe et I'évolution de la PL est modifiée (trait pointillé). On peut relier cette rupture
a la présence du piege d’exciton (STE). En effet, le transfert radiatif du piége STFE diminue en fonction de la
température jusqu’a une extinction compléte de ce transfert du fait du quenching, ce processus devenant majoritaire
vers 125 K. Le matériau est constitué d’octaédres TiOg et la probabilité d’avoir une désexcitation non radiative par
ce centre luminescent devient trés élevée. Cette diminution est constatée alors que le pic de PL da aux excitons
piégés dans les octaeédres TiOg s’éteint. On peut émettre ’hypothése que cette voie de désexcitation supplémentaire
(le rutile n’a pas ce niveau de défaut), tient un role non négligeable dans le transfert d’énergie vers les ions terres
rares. En effet, & cette température, les excitons n’émettent plus de photons et la désexcitation non radiative devient

le processus dominant.
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Figure 5.35: Evolution de aire totale de la PL en fonction de la température pour A-Ti0,(004) dopé a) Nd3T et
b) Yb3*

5.7.2.2 Mécanisme de transfert d’énergie pour ’ion Nd3+t

La figure 5.36 représente les types de transferts d’énergie radiatifs et non radiatifs qui pourraient prendre
place dans les matrices anatase et rutile. Les différences de transfert d’énergie des matrices A-TiOs et R-TiO,
vers les niveaux excités de l'ion Nd®t peuvent tenter d’étre expliquées par la présence d’un niveau de défaut
supplémentaire dans la matrice anatase, a savoir un piége d’exciton (STFE). La présence de ce niveau crée une voie
de désexcitation compétitive a celles des transferts d’énergies vers les états d’énergies excités de I'ion Nd®*. De
ce fait, les excitons disponibles pour une recombinaison radiative seraient en plus faible quantité dans le cas de la
phase anatase, ce qui expliquerait la faible quantité de photons émis par 'association A-TiO»(004): Nd3* 1% par
rapport & R-Ti02(200): Nd3* 1%. Par ailleurs, la modification d’absorption entre 400 et 550 nm observée dans le
cas des films R-TiO4:Nd?T peut étre expliquée par une hybridation des couches supérieures des ions Nd>* avec celle
de la matrice R-TiO5. Le recouvrement des orbitales permet d’obtenir un transfert d’énergie de la matrice R-TiO,

vers les niveaux de 'ion Nd®* beaucoup plus efficace que pour I’anatase, oil aucune hybridation n’est remarquée.
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Figure 5.36: Représentation schématique des transferts d’énergie et des transferts radiatifs et non radiatifs pouvant
prendre place entre les niveaux excités de 1'ion Nd®* et les niveaux de défauts présents dans les matrices A-Ti05(004)
et R-Ti05(200)

5.7.2.3 D’ion Yb3t

L’efficacité de conversion du couple A-TiO, (004):Yb3t 0,7 % est 4 fois plus élevée que celle de R-TiO»
(200):Yb?** 0,7 %. On peut également supposer que le niveau de défaut STE présent dans la phase anatase joue
un role dans I'amélioration de ce transfert d’énergie. La voie de désexcitation radiative due aux excitons piégés est
centrée a 530 nm avec une fwhm de 100 nm (19000 £ 3000 cm™1!), soit environ deux fois I’énergie de transition
?F5/5 — 2F7)5 de Iion Yb*" situé entre 970 et 1080 nm (10000 £ 400cm '), on peut faire 'hypothése d'un transfert
d’énergie coopératif & partir de ce niveau de défaut vers deux ions Yb3'. La figure 5.37 schématise le transfert
d’énergie coopératif & partir du niveau d’énergie du piége vers deux ions Yb3*. Aprés Iexcitation interbande de la
matrice anatase (BV — BC), l'exciton est transféré de maniére non-radiative vers 'état d’énergie du piege STE.
Cette énergie est ensuite transférée vers deux ions Yb3T. Ce type de transfert d’énergie, appelé transfert d’énergie
coopératif | est généralement, obtenu & partir des états excités dions Ln3T présentant une transition radiative deux
fois supérieure a celle du niveau d’énergie *F5» — *F7/5 de Iion Yb**. Dans la littérature, ce type de transfert
d’énergie a été observé & partir des ions sensibilisateurs Pr3+ [40, 32], Ce®* [39, 25], Th3 " [40, 32] et Tm3" [40, 32]
par excitation directe des niveaux *Po— *Hy (482 nm), *Dy— "F (483 nm) et *Hy —1Gy4 (467 nm), respectivement.
Par rapport aux niveaux d’énergies excités pour obtenir ce type de transfert (~ 21000 cm~!), on peut estimer que
le niveau d’énergie correspondant aux excitons piégés par les octaédres peut avoir le méme role que celui des ions
sensiblisateurs Pr3* |, Th3*, Ce3t et Tm3.
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Figure 5.37: Mécanisme de transfert coopératif a partir du niveau de défaut STE vers deux ions Yb3*

5.7.3 Effet du taux de dopant Ln®" sur l’intensité de PL

5.7.3.1 Pour l’ion Yb3t

Les spectres de PL des films de R-TiO5(200) et A-TiO5(004) en fonction du taux de dopage Yb** sont
représentés fig.5.38a et fig.5.38b, respectivement.
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Figure 5.38: Spectres de PL des films a) R-Ti05(200) et b) A-Ti05(004) dopés Yb3* 0,7%; 1,3% 2,6% et 4,5%
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On peut observer dans les deux cas une augmentation de 'intensité des raies avec le taux de dopant pour
des concentrations faibles (entre 0,7 % et 2,6 %). L’augmentation du taux de dopant jusqu’a 4,5 % entraine une
faible diminution de l'intensité des raies pour le film R-TiO-(200) (environ 10 %) tandis que 'on observe une
quasi-extinction du pic de PL pour le film A-TiO5(004) (environ 90%).

11 est possible de remonter a Iefficacité des ions Ln?t qui composent le film en normalisant ’aire totale de PL
par la concentration en dopant. On obtient ainsi la contribution de PL pour chaque ion Ln®*. L'efficacité de la PL
varie selon le taux de dopage en ion Yb?t comme I'indiquent les figures 5.39a et 5.39b. Cette représentation met
en évidence une initiation de I’extinction de PL des ions Yb?T & partir d’un taux de dopant compris entre 0,7 % et
2,6 % dans P’anatase. Dans le cas de R-TiO,(200), ce phénomeéne est effectif entre 0 % et 2 %. Si I'on consideére le
signal de PL par nombre d’atomes d’Yb?* contenus dans le film, le film émettant le plus de photons par ion Yb3"
est A-Ti02(200):Yb3" 1,3 %.
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Figure 5.39: Efficacité de la PL en fonction de la quantité de dopant Yb3" dans les films de a) R-TiO2(200) et b)
A-Ti0(004)

Malgré un début d’extinction de PL, qui correspond a une perte d’efficacité de PL de chaque ion Ln3*, on
constate une augmentation de laire totale de la PL, donc un plus grand nombre de photons convertis, jusqu’a
une concentration de 2,6% dans R-TiO (fig 5.40a et fig 5.40b). Cette augmentation suggére une amélioration du
transfert d’énergie de la matrice vers le dopant. L’augmentation de la concentration en ions terres rares a pour effet
de diminuer la distance entre les sites sensibilisateurs et les ions terres rares activateurs. Un taux d’activeur plus
élevé augmente la probabilité du transfert d’énergie S— A par rapport au transfert d’énergie S—S. Cette amélioration
de PL en fonction de la diminution de la distance permet de faire une hypothése sur la nature du transfert d’énergie.
En effet, le transfert d’énergie par échange est amélioré lorsque 'on diminue la distance entre les ions S et A alors
que le transfert d’énergie multipolaire est obtenu pour des distances plus importantes. L’augmentation de la PL avec
la diminution de la distance S/A (augmentation de la concentration en dopant activateur) irait donc dans le sens
d’un transfert d’énergie par échange (recouvrement des orbitales). Cette étude a permis d’évaluer le taux de dopant
offrant le meilleur compromis entre 'efficacité d’émission du dopant et le transfert d’énergie matrice —dopant. Ainsi,
ces premiers résultats permettent de conclure que la conversion de photon UV —=NIR est optimale lorsque le taux
de dopant est situé entre 1,3 et 2,6% pour ’A-TiO4(004) et entre 1,3 et 4,5% pour le R-Ti04(200).
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Figure 5.40: Evolution de 'aire totale de la PL pour les films a) R-Ti0O2(200) et b) A-Ti0O2(004) en fonction du
taux de dopant Yh3+

5.7.3.2 Pour l’ion Nd3*

Les spectres de PL des films de R-TiO5(200) et A-TiO,(004) en fonction du taux de dopage Nd®* sont

représentés figure 5.41. On peut observer dans les deux cas une augmentation de l'intensité des raies avec le taux
de dopant (entre 1% et 5%).
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Figure 5.41: Spectres de PL des films (a) R-TiO (200) (b) A-TiO2 (004) en fonction du taux de dopage Nd3*
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La représentation de l’aire totale normalisée par la concentration en dopant Nd?* met en évidence une diminution
de Defficacité d’émission des dopants & partir d’un taux de dopant situé entre 1-2% et 2-5% pour les phases R-
TiO2(200) (fig.5.41a) et A-Ti0-(004) (fig.5.41b), respectivement. La diminution de lefficacité d’émission a été
observée par Luo et al [193] & partir d'une concentration en ion Nd®*de 2%. La diminution de 'efficacité d’émission
est présente avec 'augmentation de la quantité de dopant, mais la diminution de la PL n’est pas aussi considérable

que celle observée par Luo [193].
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Figure 5.42: Efficacité de la PL dans les films de a) R-Ti02(200) et b) A-Ti0O2(004) en fonction du taux de dopant
Nd*+

Généralement, c’est le processus non radiatif de relaxation croisée entre les paires d’ion Ln®* qui est en grande
partie responsable de la réduction du temps de vie des niveaux d’énergie de la terre rare pour des concentrations

importantes. Le taux de relaxation croisée dépend fortement de distance entre les Ln3" (c.a.d la concentration en
Ln3T).
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Figure 5.43: Phénomeéne de relaxation croisée de Iion Nd** (d’apres [194])
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Pour les ions Nd?*, il existe la transition dipolaire suivante responsable de la relaxation croisée: 1’énergie
produite par la transition 4F3/2—>4115/2 d’un ion Nd®* peut étre transférée de facon résonnante vers la transition
1g/5—*115/» d’'un ion Nd** voisin causant I'extinction de la PL. Ensuite, I'électron situé sur I'état excité *Iy5/, de
ion Nd** se désexcite non radiativement vers I'état fondamental *Io 5 [194] (fig.5.43). Cette observation permet de
dire que le dopant est distribué de maniére homogéne dans la matrice puisque la relaxation croisée est un phénomeéne
qui dépend de la distance entre les ions Ln3*. Pour les ions Sm®*, la distance critique de relaxation croisée a été

estimée & moins de 1 nm dans les matrices cristallines ou vitreuses.

La encore, malgré la diminution de Defficacité d’émission des dopants avec I'augmentation de la concentration,
I’efficacité de conversion des photons UV en photons NIR est meilleure pour les films contenant une concentration
en ion Nd** é¢levée (voir fig. 5.44a et 5.44b). Le transfert d’énergie est donc amélioré avec I’augmentation de
la concentration en dopant et compense la perte d’efficacité des dopants observée. La conversion UV —NIR est
optimale lorsque le taux de dopant est situé au-dessus de 5 % pour les films A-Ti0,(004) et R-TiO4(200).
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Figure 5.44: Evolution de laire totale de la PL pour les films a) R-Ti02(200) et b) A-TiO2(004) en fonction du

taux de dopant Nd**

(b) A-TiO2 (004):Nd3+

On peut résumer l'effet de 'augmentation du taux de dopant en deux points principaux a savoir:

— Une perte d’efficacité des dopants insérés dans la matrice

Une augmentation du transfert d’énergie matrice —dopant

Pour obtenir une couche de conversion efficace, il faut donc trouver un compromis entre 'efficacité maximum des

ions Ln®* et le transfert d’énergie maximum.
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5.7.4 Effet de la microstructure des films rutile

La qualité cristalline de la matrice hote peut avoir un effet sur la quantité et la nature de la PL émise. On se
propose d’étudier I'influence de la microstructure des films rutile & partir des films R-TiO2(200), R-TiO5(101) et

R-TiO2 (polycristallin) sur les caractéristiques et I'aire totale de la PL.

5.7.4.1 Pour l’ion Yb3T

Tout d’abord, pour les films dopés Yh?*, la microstructure des films ne dénature pas la position des raies de la
transition 2F5/2—>2F7/2. Les raies intenses situées a 980 et 1010 nm restent bien définies et leurs rapports d’intensité
sont, équivalents quelle que soit 'orientation de la phase (figh.45a). L’impact de l’orientation de la phase rutile sur
I'intensité des raies est visible et non négligeable. En effet, I’aire totale de PL est deux et huit fois plus élevée dans
le film R-Ti05(200) que dans les films R-TiO5(101) et le R-TiO» (Polycristallin), respectivement (fig.5.45b).
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Figure 5.45: (a) Spectres de PL et (b) Aire totale de la PL des films R-Ti0O2(200), R-TiO2(101), et R-TiO(PC)
dopés Yb*t 0,7%

5.7.4.2 Pour l’ion Nd3*

Les positions des raies de PL de I'ion Nd3" sont également équivalentes (fig.5.46a). Pour une méme excitation
et le méme taux de dopant Nd**T 1 %, la quantité de photons émise par le film R-TiO2(200) est trois fois plus
importante que dans les films R-TiO5(101) et le R-TiOo(Polycristallin). L’effet de l'orientation de la phase rutile
sur laire totale de la PL montre I'intérét d’utiliser un film épitaxié et de bonne qualité cristalline. Il faudra donc

préter une attention particuliére a la qualité cristalline des films afin d’avoir une conversion de photon optimale.
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Figure 5.46: (a) Spectres de PL et (b) Aire totale de la PL des films R-TiO2(200), R-Ti0,(101), et R-TiO.(PC)
dopés Nd*t 1%
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Conclusion

Une corrélation détaillée entre les propriétés structurales et les propriétés optiques et spectroscopiques
des films A-TiO; et R-TiO- dopés par des ions Ln®* a été réalisée dans ce chapitre. Nous avons ainsi évalué la
potentialité de ces matériaux pour la conversion de photon UV en photon NIR. Les couches de TiO 5, dopées ont
des valeurs de gap optique comprises entre 3,30 eV et 2,85 eV permettant ’absorption des photons UV et visible de
longueur d’onde inférieure & 435 nm (tableau 5.7). Par ailleurs, les films de A-TiO, (90-95%) transmettent mieux
que les films de R-TiO, (80-85%), donc plus adaptés pour une utilisation en tant que couche de conversion pour les
cellules PV silicium. Nous disposons de films ayant les caractéristiques d’absorption dans 'UV et de transparence

dans le visible et le NIR demandées pour réaliser des couches de conversion pour le PV silicium.

Table 5.7: Valeurs de gap optique déterminées par la méthode de Tauc pour une transition indirecte autorisée en
fonction du taux de dopant Nd®* et Yb3" dans les films R-TiO, (200) et A-TiO, (004)

Taux de dopage (% mol) 0% 0,7-1% 2-2,6% 4,5-5% || Taoo-1000 (%)
Gap optique rutile dopé Nd*T (eV) 3,07 3,10 3,02 2,85 80-85
Gap optique rutile dopé Yb3* (eV) 3,07 3,07 3,22 3,26 80-85
Gap optique anatase dopé Nd** (eV) 3,17 3,27 ook 3,30 90-95
Gap optique anatase dopé Yb®* (eV) 3,17 HoHK 3,09 3,04 90-95

Les mécanismes de transfert d’énergie vers les ions Ln®* ont été étudiés dans les deux polymorphes A-TiO5 et
R-TiO,. En effet, nous avons remarqué que les matrices A-TiO, et R-TiO5 ne sont pas équivalentes puisque leurs
fréquences de coupure de phonons sont différentes (wwa_ri0, = 600 cm™! et wr_1i0, = 815 cm™1) et un défaut
supplémentaire, caractérisé par une émission centrée en A = 530 nm appelée STFE (fig.5.47), est présent dans la
phase A-TiO,.
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Figure 5.47: Spectres de photoluminescence d’un échantillon A-TiO5 (004) en fonction de la température
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La littérature présente des codopages Ln3" /Yb?* dont les EQEs sont supérieurs & 100% pour la conversion de
photons UV en photons NIR. Cependant, ces codopages nécessitent d’étre introduits dans une matrice du fait de la
faible absorption des niveaux sensibilisateurs des ions Ln3* (Pr®*, Tm3*ou Tb®"). Le type de transfert d’énergie
constaté pour 'ion Tm>* et I’absence de transfert d’énergie vers I'ion Pr®* nous permet de dire que les codopages

élaborés & partir des ions sensibilisateurs Tm?3* et Pr®* ne méneront pas & un processus de DC une fois insérés

dans une matrice TiO, (figure 5.48).
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Figure 5.48: Schéma du transfert d’énergie entre les ions ILn®" et la matrice TiO,

Par ailleurs, nous avons mis en évidence une conversion des photons UVs en photons visible ou proche IR a
partir de I’absorption d'un rayonnement UV (A = 364 nm) par la matrice TiOy (anatase ou rutile) et du transfert
d’énergie vers les dopants Eu?t, Nd?t et Yb3". Les éléments Nd®t et Yb3T ont été retenus car les énergies des
photons UV absorbés (> 27000 — 23000 cm 1) par les matrices TiO» sont susceptibles d’étre convertis en deux
photons proche IR par les transitions 2F5/2—>2F7/2 de I'ion Y37 situé entre 970 et 1080 nm (10000 4 400 cm 1)
et les transitions *Fg/5—11g/5, *F3,5—=%I1;/5 de I'ion Nd** situé vers 900 et 1100 nm (11000 — 9000 cm ™). Le
controle de la structure des films TiOy par le choix du substrat a permis de décorréler 'influence de la structure
sur le transfert d’énergie vers les ions Ln®". Des hypothéses sur les mécanismes de transfert d’énergie au sein de la
matrice et vers les ions Ln®T ont été émises afin d’expliquer les différences d’aire totale de PL constatées pour les 4
combinaisons matrices/dopants. Ces hypothéses suggérent que le piége a exciton STE présent dans I'anatase a un
role soit positif soit négatif suivant le dopant considéré. Dans le cas du dopant Nd®*, le STE pourrait entrer en
compétition avec le transfert d’énergie et diminuer le nombre d’excitons disponibles (fig.5.49a) tandis qu'’il pourrait
étre responsable d’un transfert d’énergie coopératif dans le cas de l'ion Yb3" (fig.5.49b). Le meilleur transfert
d’énergie observé pour le couple R-TiO5/Nd?* est probablement dii au recouvrement des orbitales des niveaux de

lion Nd®* et de la matrice R-TiOs».
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Figure 5.49: (a) Représentation schématique des transferts d’énergie et des transferts radiatifs et non radiatifs
pouvant prendre place entre les niveaux excités de I’ion Nd>3* et les niveaux de défauts présents dans les matrices
A-TiO2(004) et R-Ti05(200) (b) Mécanisme de transfert coopératif & partir du niveau de défaut STE vers deux

ions Yb3*

La comparaison des quantités de PL émises par les films A-TiO, et R-TiOy dopés Nd3* 1% et Yb3** 0,7% a

permis de classer les associations matrice/dopant les plus prometteurs pour la conversion UV —NIR. La couche

de conversion de photon UV (A.z.
’association R-TiOy dopé Nd>+.

Aire totale de PL (u.a)

364nm) en photons NIR (800-1100 nm) la plus efficace a été obtenue pour
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Figure 5.50: Aire totale de PL des films R-TiO-(200) et A-Ti0»(004) dopés Yb3T 0,7% et Nd3* 1%

Par ailleurs, nous avons mis en évidence une perte d’efficacité de PL des dopants insérés dans la matrice

(fig.5.49a) et une augmentation du transfert d’énergie matrice—dopant (fig.5.51b) avec ’élévation du taux de

dopant. La conversion de photons UV—NIR ne peut pas donc pas étre améliorée par le simple ajout de dopant

actif en proportion plus élevée.
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Figure 5.51: Représentation graphique de a) la perte d’efficacité de PL et de b) 'amélioration du transfert d’énergie
dans les films R-Ti0O2(200) en fonction de la quantité de dopant Nd3*

Finalement, nous avons déterminé I'influence de la microstructure des films rutile sur la conversion de photons.
Cette étude montre 'intérét d’utiliser un film épitaxié et de bonne qualité cristalline. La couche de conversion
UV—NIR optimale est définie pour une matrice R-TiOz (200) dopé Nd** 5%.
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Figure 5.52: Aire totale de la PL des films R-Ti05(200), R-TiO5(101), et R-TiO»(PC) dopés Nd3** 1%






Conclusion générale

La croissance de films d’oxyde de titane de composition et de structure controlées ainsi que la prospection de
nouvelles phases d’oxyde de titane présentant des propriétés fonctionnelles pour I'électronique transparente et la
conversion de photon étaient les principaux objectifs de ces travaux de thése. La méthode de dépot utilisée a permis
de controler la structure et la microstructure, la composition en oxygéne ainsi que la nature et le taux de dopage
des couches minces. L’étude des couches minces de TiOy (1.45 < z < 1.95) non dopées et dopées par I’élément

meétallique niobium ou par des terres rares nous a amenés a traiter trois principaux thémes.

Dans un premier temps, une étude compléte de U'influence des substrats Si (100), Si0,/Si(100), Al,O5(0001) et
(11-20), LaAlO3 (100) et SrTiO3(100) et de I'influence de la pression partielle d’oxygéne (Pp,) pour la gamme de
pression 1071-5.10"7 mbar sur les propriétés structurales des films de composition TiO (1,45<x<2). L’influence du
choix du substrat sur la structure et I'orientation des films a été mise en évidence pour une pression de 10-! mbar.
Le tableau 1 réunit le type de structure et 'orientaton obtenue en fonction du substrat. Cette premiére étude nous
a permis de choisir la structure et la microstructure des films de stoechiométrie TiO 5 et d’en étudier I'influence sur

les propriétés des couches de conversion dans le chapitre couche de conversion UV — NIR.

Tableau 1 : Récapitulatif de 'orientation des films minces d’oxyde de titane TiO4 selon la nature du substrat

Substrat Structure Texture Swhm(°)
Si04(1,2pm)/Si (100) rutile polycristallin 0,47
Si (100) rutile polycristallin 0,46
LaAlO3 (100) anatase (004) 0,30
Al O3 (1-120) rutile (101) 0,83
Al, 03 (0001) rutile (200) 0,33

Le choix de la Py, lors de la croissance du film entraine une modification de la composition entre TiO 4 et TiOq 45
(figure 1) et des propriétés structurales des films. Le tableau 2 présente un récapitulatif des phases obtenues en
fonction du substrat et de la Pp,.
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figure 1 : Evolution du ratio [O]/[Ti] en fonction de la pression en oxygéne

Dans la gamme de Pp, 1014 10 mbar, la Pp, n’a pas d’influence sur la structure des films réalisés sur AlyO3
(0001). Par contre, une transition de phase anatase—rutile a été remarquée sur les substrats de LaAlO3 (100). A
107 mbar. On observe également la croissance du plan dense (110) de cristallite de rutile. Le tableau 2 récapitule
les structures des films en fonction de la Pp, pour les substrats de Al,O3 (0001), LaAlO3 (100) et SrTiO3 (100).

Tableau 2 : Propriétés structurales des films obtenus pour les substrats de Al,O3 (0001), LaAlO3 (100) et SrTiO3
(100) en fonction de la Pp,

Substrats Pression d’oxygéne (mbar)
107! 102 1073 10 107
AL, O3 (0001) || R (200) R (200) * R (200) R (200)
LaAlO; (100) || A (004) A (004) A (004) + R (200) * R (200); (110)
SrTiO; (100) * * * R (200) + A (004) R (200): (110)+ A (004)

Enfin, nous cherchions & déterminer 'effet de la composition en oxygéne sur les propriétés électriques des films
de TiO,. Cette étude nous a mené a Iexploration de la croissance de film TiO, pour des Pp, < 1076 mbar et a
permis de faire croitre un film de composition TiO; 45 monophasé et épitaxié non identifiable par les polymorphes
anatase, rutile ou Ti»O3 typiquement observés dans la littérature. La comparaison structurale effectuée & partir
des angles 20 et ¢ du film TiO; 45 par rapport aux polymorphes répertoriés dans la littérature a montré une forte
correspondance possible avec la phase v-TizO5 (fig.2). Selon les hypothéses émises, la croissance du film TiOq 45
épitaxié sur Al,O3 (0001) aurait comme plan de texture le plan (40-2) de la phase v-TizO5.
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figure 2 : Comparaison des pics de diffraction de la phase 7-TizO5 avec ceux du film TiO; 45 /Al303 (0001)

La deuxiéme partie de notre étude a été dirigée vers la caractérisation des propriétés électrooptiques des phases
TiOy et TiOyx :Nb 3,5% at (TNOy). Les propriétés électrooptiques obtenues pour le film TiO; 45/Al,03 (0001)

sont supérieures aux caractéristiques des p — TCOs connues (fig. 3a). Nous avons ainsi pu élaborer, & partir de ce

nouveau p-TCOs, un dispositif électronique transparent actif - une homojonction p —n - dont la transmission dans

le visible est de 50% et la tension seuil de 2,45 V (fig.3b).
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figure 3 : (a) Graphique de la transparence en fonction de la conductivé pour les p-TCOs delafossites, ZnO et
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D’autres propriétés électriques innovantes ont été observées sur les films TNO. En effet, le film biphasé anatase

et rutile TNO; go présente un comportement électrique unique, avec trois transitions observées sur la courbe R(T)
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(fig. 4a).
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figure 4 : (a) Représentation de la résistance et de la (b) courbe de la résistivité en fonction de la température
pour le film TNO; go biphasé anatase/rutile obtenu sur STO (100)

La premiére transition située vers 11,5 K a été identifiée comme la transition supraconductrice de 1’élément

niobium. Ensuite, la transition métal-semiconducteur (TMS) observée & 68 K a été modélisée par le modéle de

“quantum corrections to conductivity” (fig. 4b) a partir de ’équation suivante :

p(T) = 00+a1TP/12+a2T1/2 + o1

(eq.A)

et des valeurs de paramétres de modélisation répertoriées dans le tableau 1. Enfin, la troisiéme transition, située

vers 228 K, peut étre expliquée par une transition magnétique ferro<»paramagnétique, qu’il conviendra d’étudier

ultérieurement.

Tableau 3 : Valeurs correspondantes aux paramétres de la modélisation

Parameétres de la modélisation de I’équation A

1/po

ay

p

a2

b

12,80

1,15.107°

3,00

0,26

10.10°7

Les recherches sur les propriétés structurales et électrooptiques des films étudiés devront étre appronfondies.

Il conviendra de confirmer ou d’infirmer l'identification structurale réalisée sur le film TiO 45 épitaxié obtenu sur

Al;03 (0001). Une analyse TEM peut étre envisagée pour déterminer la structure du film. Une mesure de diffrac-

tion des rayons X en fonction de la température permettrait de discriminer la validité des travaux présentés dans

le chapitre Croissance de films minces Ti0, (1.45 < x < 1.95) car la phase v-Ti3O5 présente un changement
structural & 236 K.

Par ailleurs, le film TiO 45 épitaxié a été obtenu a partir d’une couche tampon de R-TiO; 75 (200). On peut

émettre I'hypothése d’une meilleure concordance de maille entre la phase R-TiO5 (200) et la phase TiOj 45. 11

pourrait étre intéressant de réaliser un film TiO; 45 sur un substrat de R-TiOy (200) et de rechercher les relations
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épitaxiales possibles entre les plans (40-2) de 7-Ti3O5 et (100) R-TiO correspondants aux figures de poles. La déter-
mination structurale d’'un matériau est également accessible & partir d’'un ensemble de pics de diffraction, par une
méthode d’indexation automatique a ’aide des programmes DICVOL, TREOR ou ITO. L’accés & un équipement
de diffraction spécialisé pour la détermination de phase pourrait également permettre de déterminer les paramétres

structuraux de la phase TiOq 45.

Les propriétés électriques de la phase TiO1 45 ont été déterminées par la méthode de Hall et le type de porteurs
confirmé par la réalisation d’une homojonction p—n transparente. Cependant, des mesures complémentaires et con-
ventionnelles telle que la mesure du coefficient Seebeck sont nécessaires afin de valider complétement ce matériau
en tant que p — T'C'O. On pourra ensuite doper la phase TiOq 45 afin d’améliorer ces propriétés électrooptiques.
La TMS obtenue sur le film biphasé anatase/rutile TNO; 5o a été modélisée par le modéle de "quantum correction
to conductivity”. Cependant, les paramétres responsables de cette TMS n’ont pas été étudiés. Des études complé-
mentaires sont a effectuer, comme une mesure R(T) sur un film biphasé anatase/rutile TiO go afin de déterminer
I'influence du niobium et de la matrice. On pourra également réaliser une mesure de la concentration en porteurs

afin de vérifier 'influence de I’effet Burstein-Moss sur les propriétés électriques du film TNO gq.

Enfin, le troisiéme théme abordé lors de ces travaux de thése a mis en valeur les atouts et inconvénients de
la matrice hote TiOs pour accueil des ions Ln®*. Les propriétés structurales, optiques et de photoluminescence
révélées ont permis de déterminer les paramétres influents sur la conversion de photons UV —PIR. En effet, la
maitrise de la croissance de film mince anatase et rutile a permis de dissocier I'influence de chaque structure sur les

propriétés de transfert d’énergie matrice—dopants Ln3™.

Parmi les terres rares sélectionnées pour cette étude, aucun transfert d’énergie n’a été observé pour 'ion Pr37.
Dans le cas de I'ion Tm?3*, 1a faible émission de la raie de photoluminescence (PL) caractéristique de la transition
1'G4—3H; observée & A = 790 nm et I’absence des raies correspondantes aux transitions 'G4—3Hg et 'G4—>Fy,
situées théoriquement en A = 470 nm et A = 650 nm nous permet d’avancer I’hypothése d'un transfert d’énergie de

type résonant radiatif ou non résonant radiatif a partir du niveau de défaut Ti®t (A, ~ 800 nm).

Par ailleurs, nous avons mis en évidence une conversion des photons UV en photons visible ou PIR & partir
de 'absorption d'un rayonnement UV (A = 364 mm) par la matrice TiO2 (anatase ou rutile) et du transfert
d’énergie vers les dopants Eu®t, Nd®+ et Yb®'. Les ions Nd?' et Yb3T ont été retenus car les photons UV
absorbés (> 27000 — 23000 cm™!) par les matrices TiQ, sont susceptibles d’étre convertis en deux photons PIR
par les transitions 2F5/2—>2F7/2 de I'ion Y37 situées entre 970 et 1080 nm (10000 4 400 cm~1) et les transitions
P304y, *F3/5—=1111 )5 de Tion Nd** situées vers 900 et 1100 nm (11000 — 9000 ¢m~'). Des hypotheses sur
les mécanismes de transfert d’énergie au sein de la matrice et vers les ions Ln3T ont été émises afin d’expliquer
les différences d’aire totale de PL constatées pour les 4 combinaisons matrice/dopant. Ces hypothéses suggérent
que le piége a exciton STE présent dans ’anatase a un réle positif ou négatif suivant le dopant considéré. Dans
le cas du dopant Nd?*t, le STE pourrait entrer en compétition avec le transfert d’énergie et diminuer le nombre
d’excitons disponibles (fig. 5a) tandis qu’il pourrait étre responsable d’un transfert d’énergie coopératif dans le cas
de I'ion Yb?* (fig. 5b). Le meilleur transfert d’énergie observé pour le couple R-TiO5/Nd** est probablement d

au recouvrement des orbitales 4f des niveaux de I'ion Nd®* avec les orbitales 2p de I'oxygéne et/ou 3d du titane.
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figure 5: (a) Représentation schématique des transferts d’énergie et des transferts radiatifs et non radiatifs
pouvant prendre place entre les niveaux excités de I'ion Nd?7 et les niveaux de défauts présents dans les matrices
A-TiO4(004) et R-Ti05(200) (b) Mécanisme de transfert coopératif & partir du niveau de défaut STE vers deux
ions Yb3+.

La comparaison des quantités de PL émises par les films A-TiOs et R-TiOs dopé Nd?* 1% et Yb?** 0,7% a
permis de classer les associations matrice/dopant les plus prometteuses pour la conversion UV —PIR. La couche de
conversion de photons UV (A.z. = 364nm) en photons PIR (800-1100 nm) la plus efficace a été obtenue pour le
film R-TiO» dopé Nd3* (fig. 6a). Par ailleurs, nous avons mis en évidence une perte d’efficacité de PL des dopants
insérés dans la matrice et une augmentation du transfert d’énergie matrice —dopant avec I’élévation du taux de
dopant. La conversion de photon UV—PIR ne peut donc pas étre améliorée par le simple ajout de dopant actif
en proportion plus élevée. Finalement, nous avons déterminé 'influence de la microstructure des films rutile sur la
conversion de photon. Cette étude a montré I'intérét d’utiliser un film épitaxié et de bonne qualité cristalline (fig.
6b).
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figure 6: (a) Aire totale de PL des films R-Ti05(200) et A-Ti0,(004) dopés Yb3** 0,7% et Nd** 1% et (b) Aire
totale de la PL des films R-TiO5(200), R-TiO2(101), et R-TiO5(PC) dopés N3 1%
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La premiére étape du projet a démontré la possibilité de convertir des photons UV en photons PIR & partir
d’une matrice héte et d’un ion Ln®*. Les principaux verrous et informations non accessibles sont répertoriés dans le
cryptogramme (fig. 7). Dans le cas des couches de conversion réalisées a partir de TiO2:Nd®>*,Yb3T, nous n’avons
pas pu quantifier le transfert d’énergie existant entre la matrice et les dopants. Pour un photon UV absorbé par la

matrice, combien de photons sont émis par les dopants Ln3*?

La détermination des efficacités de conversion est réalisée dans la littérature a partir de mesures de temps de
vie et les hypothéses avancées afin de déterminer ces efficacités sont discutables comme par exemple un taux de

recombinaison radiatif de 100% pour des concentrations en dopant supérieur a 30%.

C’est pourquoi il est préférable de mesurer directement le gain ou la perte de rendement obtenu apreés 'intégration
de la couche de conversion sur une cellule PV silicium. Cependant, la température utilisée pour la croissance des
films TiO5 est de 700°C et cette température peut entrainer une dégradation de la cellule photovoltaique et de ces
contacts métalliques. De plus les meilleurs résultats ont été obtenus pour un film épitaxié R-TiO5 (200) réalisé sur

saphir et cette qualité de film n’est pas atteignable par PLD sur du silicium.

En cas d’intégration de la couche mince de conversion sur une cellule PV silicium, il sera nécessaire de prendre
en compte les effets optiques tels que:

— I’absorption dans I'UV et la transmission dans le proche infra-rouge de la matrice

— les pertes de PL dues a la géométrie de la couche

— les réflexions & l'interface de la cellule silicium et du film TiOo
L’intégration de la couche de conversion nécessite une étude optique compléte et il conviendra de réaliser un dispositif

adapté et optimisé afin de déterminer I'influence de la couche de conversion sur le rendement de la cellule.

Ajout d'un dispositif

Emission de photons réfschissarit

Rayonnement UV dans d'autres directions

ou AM 1.5

N\ — [ matrice o2 —, . oo i

Couche de conversion

Influence de la matrice sur le rendement:

Transmission du visible et du Proche IR Combien de photon NIR émis
par photon UV absorbé ?

Cellule solaire Quantification de I'amélioration
silicium du rendement de la cellule?

figure 7: Verrous et informations manquantes pour quantifier la conversion UV —=NIR d’une couche de conversion

et vérifier son influence sur I’amélioration du rendement d’une cellule PV

Les couches de conversion ont été étudiées dans un domaine restreint de composition et aucun codopage n'a été
réalisé. Une optimisation de la quantité de dopant serait 'une des premiéres études a réaliser avant l'intégration sur
une cellule photovoltaique silicium. L’amélioration du transfert d’énergie matrice— dopant pourrait étre réalisée
a I'aide de I'ion Ce3* déja utilisé pour sensibiliser les ions Yb3T. La large bande d’absorption de I'ion Ce3", trés
différente de celles des ions Pr®**, Tm*" et Th*", semble idéale pour obtenir un recouvrement avec les orbitales O,
de la matrice et un transfert d’énergie efficace entre la matrice et les ions Ln®*. L’influence de la sous stoechiométrie
en oxygeéne sur le transfert d’énergie n’a pas été abordée lors de ces travaux. Il serait intéressant de déterminer
l'influence de la composition en oxygéne sur les propriétés électriques et de photoluminescence de films TiO ,:Ln3*.
Ces couches minces multifonctionnelles pourraient étre utilisées a la fois en tant qu’électrode transparente et couche

de conversion.
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Annexe 1 - Caractéristiques structurales et fiches JCPDS des polymor-
phes TiOy
Table 5.8: Polymorphes TiOx
Steechiométrie Phase Groupe Paramétres de maille (nm,”) Fiche Ref
d’espace a ‘ b ‘ c ‘ @ ‘ 15} ‘ y JCPDS
Anatase | I41/amd (141) | 3.79 9.51 21-1272 | [195]
TiO, Rutile P42 /mnm (136) | 4.59 2.96 21-1276 | [196]
Brookite Pbca (61) 5.46 | 9.18 | 5.14 29-1360
TiO2 15} Pben 4.53 | 5.50 | 4.90 21-1236
Haute pression | Baddeleyite P21/c 4.64 | 4.76 | 4.81 99.2 [142]
Anasovite 3.75 | 9.47 | 9.73
Ti,02n-1 TisO7 I-1 5.60 | 7.12 | 12.46 | 95.05 | 95.18 | 108.77 | 50-0787 | [197]
TisOg I-1 5.57 | 7.12 | 8.87 | 97.55 | 112.34 | 108.50 11-193 | [198]
0 Caye 9.97 | 5.07 | 7.18 109.86 40-0806 | [143]
TizOs5 HT « Co/m 9.82 | 3.77 | 9.89 91.19
BT g Co/m 9.75 | 3.80 | 9.43 93.11
Ti203 R-3c 5.13 13.66 120 10-0063
TiO P6/mmm (191) | 4.99 2.88 120 12-0754
Ti,O 2.96 485 120 | 11218 | [140]




5.7. COUCHES DE CONVERSION UV—NIR 177

Annexe 2 - Théorie générale de ’effet Hall

La technique de mesures par effet hall permet de déterminer la résistivité, la mobilité et la concentration des
porteurs & partir de mesures par le principe d’effet hall, ainsi que le type de porteur majoritaire de la couche (type
p ou type n) [199].

FIGURE 5.53 — Représentation schématique de 'effet Hall dans un barreau semi-conducteur

Considérons un barreau semi-conducteur uniformément dopé comme celui présenté sur la figure 5.53 dans le
systéme de coordonées indiqué. Un courant électrique positif I traverse le barreau de la gauche vers la droite. Un
champ magnétique uniforme B, vertical et perpendiculaire au barreau est alors appliqué : il en résulte 'apparition
d’une force électromagnétique Fz = —eB,v, (force de Lorentz) ou e est la charge électronique et v, la vitesse
de dérive des porteurs. Cette force génére un déplacement d’électrons, il apparait une concentration de charges
négatives sur I'un des cotés du barreau ainsi qu'un déficit de charges négatives du coté opposé. Cette distribution
de charge donne naissance a un champ électrique F,. Ce dernier est responsable d'une force électrique qui agit sur
les électrons Fyp = —ek, (force de Coulomb). La migration des charges s’arréte lorsque 1'équilibre est atteint, c’est
a dire quand la somme des deux forces est nulle (deuxiéme loi de Newton)

On obtient alors :

E, = —B,v, (5.1)

I régne entre les faces opposées du barreau une tension Vi = E,w appelée tension de Hall. Dés lors, a partir de
I’équation 5.1, on obtient Vg = —B,v,w, et comme la vitesse des électrons est directement liée au courant électrique
I, par la relation I, = eNSv, ot N est le nombre de porteur de charge par m? et S la section du barreau (S = wd),
on peut alors déduire I’équation suivante :

1.B,

VH:_eNd (5.2)

La tension de Hall V étant proportionnelle a la fois au courant électrique I, au champ magnétique B, et a

I’épaisseur du barreau d , on introduit un coefficient Ry appelé coefficient de Hall tel que :

Ry — - (5.3)
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Ce résulat est remarquable car il permet de déterminer une grandeur microscopique (nombre de porteurs de
charge) a partir d’'une mesure macroscopique (tension de Hall). Selon le type de porteur de charge la tension de Hall
sera positive ou négative, ainsi on peut déterminer le type de dopage du matériau étudié. Pour réaliser une mesure,
il faut d’abord réaliser un contact ohmique sur ’échantillon. Des plots d’or sont déposés aux quatre coins des films.
La résistance de la couche obtenue par la méthode de mesure "Van der Pauw’ [200]. Les films minces ont tous la
méme dimensions de 1 cm?. Les mesures RBS ou images MEB en coupe transversale permettent de déterminer

I’épaisseur de nos échantillons.

AB

FIGURE 5.54 — Van der Pauw

Prenons un échantillon de forme quelconque, d’épaisseur d et de résistivité p (en Q.em). Sur les bords de cet
échantillon, quatre contacts A, B, C et D de trés petite taille (cf. figure 5.54) sont réalisés. On définit la résistance
Rap,cp comme étant la différence de potentiel Vp — Vo mesurée entre les contacts D et C par unité de courant a
travers les contacts A et B et de fagon similaire la résistance Rpc,pa. A partir de ces définitions, Van Der Pauw a

démontré dans ses travaux [200, 201] la relation suivante :
e—ﬂ'%RAB,CD + e_W%RBc,DA -1 (54)

La solution de cette équation est donnée par la relation suivante :

. m.d Rapcp + Rpe,pa , (Rag,cp) (5.5)
In?2 2 (Rpce,pA)

Ces relations sont donc valables dans le cas d’un échantillon de forme quelconque dont les contacts de petite taille
sont disposés sur les bords. Toutefois, ces expressions se simplifient significativement si la géométrie de I’échantillon et
si la position des contacts sont symétriques comme par exemple sur la figure 5.54. On a alors Rap,cp = Rpcpa =1
et un facteur de forme égal a 1. Ainsi, I’équation 5.5 se simplifie et la résistivité de I’échantillon est obtenue a partir

de la relation :
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m.d R

- (5.6)
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Annexe 3 - Diagramme DRX des films de composition TiO, 45 sur SrTiO;

Sur SrTiOj3 (100)

Sur SrTiO3 (100), le film TiOq 45 obtenu est polycristallin avec deux orientations préférentielles dont les raies
de diffraction situées en 26 = 26,39° et 20 = 38,33° sont nettement plus intenses que les autres (fig. 5.55). En
comparaison avec le film synthétisé sur SiO» (1, 2um)/Si, le pic situé en 26 = 38, 33" est le plus intense par rapport
au pic situé en 20 = 26,39° . La position des pics de diffraction est proche de ceux obtenus sur le substrat
SiO4 (1, 2m)/Si puisque le A26 est de £0,1° pour les pics les plus intenses et de £0,1 — 0,2° pour les raies moins
intenses. L’orientation préférentielle du plan situé en 20 = 38,33° est probablement due & une stabilisation par

épitaxie du film par rapport aux substrats.

800 — 80 o
. 600+ 60 -
g 3
2 &
2 ©
[2}
$ 400 5 404
€ %)

200 + 204

0 T T T T 0 T T T
25 30 35 40 45 50 55 60 65 70
Angle 26 (°) Angle 26 (°)
(a) 20 = 15 — 45° (b) 20 = 45 — 70°

Figure 5.55: Diagramme DRX de TiO; 45/SrTiO3 (100)

)

Table 5.9: Position 26 , largeur & mi-hauteur et intensité relative des pics de diffraction du film TiO; 45 obtenu sur
SrTiO3 (100)

20 O) | fwhm () | Leap(%) [ 20 () [ fwbm() | Leap(%) [ 20 O) | fwhm () | Leup(%) |

26,39 0,33 95 37,09 0,38 5 12,82 0,44 7
29,52 0,69 6 38,33 0,38 100 55,67 0,71 9
32,00 0,51 6 40,48 0,46 12 64,66 0,87 10
36,26 0,49 8 42,02 0,53 16

Sur LaAlOj3 (100) et Al, O3 (1-102)

Les films obtenus sur LaAlOj3 (100) et Al, O3z (1-102) sont également polycristallins. Comme pour les films
TiO; 45 précédemment étudiés, on observe des pics intenses & 20 = 26,35° et 20 = 38,24° et 20 = 38,09°. Deux
pics situés & 260 = 36,36° et 20 = 37,04°, également présents dans le cas des substrats de SrTiO3 (100) et de
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Si04(1.24m) /Si, apparaissent avec une intensité relative de 80 et 63 % par rapport au pic principal situé a 20 =

38,24°. Par ailleurs, les pics de diffraction de faible intensité situés en 20 = 42,12° et 20 = 42,80° ont également,

été repertoriés dans les films formés sur SrTiO3 et de SiO,/Si.
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Figure 5.56: Diagramme DRX de TiO 45/LaAlO3 (100)
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Table 5.10: Position, largeur & mi-hauteur et intensité relative des pics de diffraction de la phase TiO 45 obtenus

sur LaAlO3 (100) et Al, O3 (1-102)

T10145/LaA103(100) T101_45/A12 03 (1—102)
Angle 26 ‘ Swhm(®) ‘ Ir Angle 26 ‘ Swhm(®) ‘ Ir
26.35 0.51 29 * * *
35.27 0.45 5 34.86 0.30 4
36.36 0.65 80 35.28 0.42 3
37.04 0.64 63 36.48 0.66 58
38.24 0.62 100 38.09 0.78 100
42.12 0.65 2 38.69 0.2 21
42.80 0.63 1 44.98 0.2 4
55.11 0.70 <1 * * *
55.78 0.77 <1 * * *
64.71 1.02 <1 64.83 1.14 <1
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Annexe 4 - Figures de poles du film TiO; 45 épitaxié sur Al;O3 (0001)

Figure 5.57:
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[110]c-S [110]c-8

(f) 20 = 70°

Figure 5.58:
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Annexe 5 - Comparaison des phases TiOy avec les raies du diagramme
DRX ”réduit” du film TiO, 45 épitaxié sur Al,O3 (0001)

Phases de Magnéli

Parmi les phases de Magnéli répertoriées, les phases Ti407[197], TisOg [198] et Ti;O13 [202] sont représentées
sur la figure 5.59. On peut exclure la phase Ti4O7 et Ti;O;3 car elle ne présente pas de pics de diffraction vers
20 = 19° 33" et vers20 = 31° 33" . Les mémes vérification ont été faites pour les phases de Magnéli TigOq5, TigOq7

sans succeés (non présentés ici) .
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F1GURE 5.59 — Comparaison des pics de diffraction des phases de Magnéli avec ceux du film TiO4 45/Al,03 (0001)

Le calcul des angles 1:1¢6, par rapport au plan de texture (200) (26 = 38,10°) de la phase Ti;Og pour les plans (1-
10)/(1-1-1), (1-20)/(11-2) /(02-1), (01-3) pour 26 = 18,5°, 26.5° et 33.0° est de 43.4°/64.3°, 72.7°/57.6°/77.6°, 117.5°
respectivement. et ces angles ¢, sont différents. Une fois de plus, les angles 156, €t t)ez, sont complétement

différents et on peut écarter la phase TizQyg.

Ti203, TiO ) Ti20 (X:1,5; 1; 0,5)

Les diagrammes DRX représentatifs des phases Ti» O3, TiO, Ti,O [203] sont illustrés sur la figure 5.60. La plage
angulaire 20 = 15— 32°, pour les phases Ti»O3 et Ti5O, ne présente qu’un seul pic de diffraction chacun, tandis que
le film TiO; 45 en contient cinq dans cette plage angulaire. Pour la phase TiO, les pics sont trés proches de notre

film, mais le pic le plus intense situé a 26 = 33,61° n’est pas présent. On peut donc écarter ces trois phases.
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TO, ¢ TiO, 4
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FIGURE 5.60 — Comparaison des pics de diffraction des phases TioO3 ,TiO et TioO avec ceux du film TiO; 45/Al503
(0001)

Ti305(0475)

Il existent plusieurs polymorphes TizOs5. L’absence de raie de diffraction en 20 = 19° et 20 = 26,5" permet
d’éliminer a-Ti305 (fig.5.61) ce qui est cohérent avec la littérature puisque la phase « est la phase haute température

de 3-Tiz305 dont la transition de phase 8 < « est située a une température de 450 K [204].

TiO, TiO, 4

A ‘
T T T 1 T T B T . T T 1
15 120 ;40 45 45 50 55 : 60 65 70
B-Ti,O, | B-Ti,O :

| ;
T T . T 1 T T T H T T 1
15 120 ;40 45 45 50 : 55 : 60 65 70
a-TiO, a-Ti,O, j :

| L | | Lo o |
T T T T T T 1 T T T T T 1
15 20 25 30 35 40 45 45 50 55 60 65 70

Angle 20 (°) Angle 26 (°)
(a) 260 = 15 — 45° (b) 20 =45 — 70°

FIGURE 5.61 — Comparaison des pics de diffraction des phases a et 8 -TizO5 avec ceux du film TiOq 45/Al, 03
(0001)
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Pour la phase B-TizOs, on note la présence des pics intenses situés en 20 = 26,50° et 20 = 33,61°. Par
contre, aucun pic n’est repertorié vers 260 = 30° et les intensités relatives des pics repertoriés ne correspondent
pas aux intensités relatives obtenues pour notre film TiO; 45. De plus, le calcul des angles 1,6, du plan (20-
3) situés a 20 = 33,47° par rapport aux plans de texture (004), (311) et (401) (260 ~ 38°) méne a des angles
Yinéo = 31,775 50,9%; 40, 7° respectivement. Les valeurs de ces angles sont également loin de I'angle .., de 47,2°.

On peut donc exclure les phasesf et a-TizOs5.
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Emmanuel LE BOULBAR

Croissance par ablation laser pulsé de nouvelles phases d'oxyde de
titane pour I'électronique transparente et la conversion de photon

Le photovoltaique nécessite de nouveaux matériaux pour diminuer ces colits et améliorer les
rendements. Ces travaux de thése ont concerné le développement de nouvelles phases d'oxyde
de titane pour |'électronique transparente et la conversion de photon appliquée au PV silicium.
L'ablation laser pulsé est une méthode de croissance particuliérement adaptée pour la prospection
de matériaux aux propriétés innovantes. Le contrble des phases anatase, rutile et d'une phase de
composition TiO1 45 épitaxié en fonction de la pression partielle d'oxygéne a permi de réaliser des
films aux propriétés électriques, optiques innovantes. Un film biphasé anatase/rutile dopé niobium
(TNOj g0) présente ainsi une transition métal-semiconducteur aux alentours de 68K. Par ailleurs, le
film de composition TiO7 45 épitaxié s'est révélé étre un oxyde transparent conducteur de type p. La
découverte de ce nouveau p-TCOs a été valorisée et validée par I'élaboration d'une homojonction
p — n transparente. Les matrices d'oxyde de titane rutile et anatase ont également été utilisées
pour accueillir des ions terres rares Ln3* afin de convertir les photons Ultra-Violet du spectre solaire
incident vers le Proche Infra-Rouge (800 > X > 1100 nm). Le transfert d'énergie des matrices TiOz
vers les dopants Ln3% a été étudié en fonction de la structure, de la quantité de dopant ainsi que la
qualité de la microstructure des films dopés Ln3* (Ln3*t=Pr3* Tm3+ Eu3t Yb3+ Nd3+).

Mots clés : oxyde de titane, couches minces, ablation laser, oxyde transparent conducteur,
niobium, électronique transparente, conversion de photon, downconversion, terres rares, praséodyme,
thulium, néodyme, ytterbium, europium, photovoltaique

Growth by pulsed laser deposition of new titanium oxide phases
for transparent electronics and conversion of photon

New materials are needed to decrease cost and improve photovoltaic cell preformance. These thesis
works are focused on the development of new titanium oxide phases for transprent electronic and
photon conversion applied to silicon solar cell. Pulsed laser deposition is an adapted growth method
for the prospection of materials with innovaing properties. The control of epitaxial growth of anatase,
rutile and a phase with a composition TiOj45 in function of oxygen partial pressure allowed us
to realize films with innovating electrical and optical properties. A two phase anatase/rutile film
doped niobium (TNOjgp) have shown a metal-semiconductor transition about 68 K. Moreover,
transparent TiOj 45 epitaxial thin film has displayed a p-type semiconductiong behaviour which
has been confirmed by the elaboration of a transparent p — n homojunction. Rutile and anatase
titanium oxide matrix were also used to host rare earths ions in order to convert Ultraviolet to
Near Infra-Red photon (800 > A\ > 1100 nm). TiO2 matrix to dopant transfer has been studied in
function of crystal structure, doping content and the quality of microstructure of films doped Ln3+
(Ln3+=Pr3+ Tm3+ Eu3t+ Yb3+ Nd3+).

Keywords : titanium oxide, thin films, pulsed laser deposition, transparent conducting oxide, niobium,
transparent electronic, transparent p — n homojonction, photon conversion, downversion, rare earths,
praseodymium, thulium, neodymium, ytterbium, europium, photovoltaic
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