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Introduction

Parmi les films minces, les oxydes transparents et conducteurs (T C O = Transparent
Conducting Oxides) recoivent beaucoup d’attention du fait de leurs applications
diverses. Malgré une économie mondiale fluctuante, le marché des conducteurs
transparents est grandissant. Ceci est di principalement a la popularité des écrans plats
et/ou tactiles, au développement des cellules photovoltaiques et des verres fonctionnels,
qui requierent tous des T C O en tant qu’électrode.

Plus récemment, la découverte d’une conductivité électrique de type p dans ces
T C O, en 1997 %, a ouvert de nouvelles perspectives d’applications dans le domaine de
I’optoélectronique. L’utilisation de conducteurs transparents comme composants actifs
devient alors possible. De nouvelles applications voient ainsi le jour comme les diodes
électroluminescentes transparentes. Bien que la fabrication de circuits électriques tout
inorganiques et transparents soit encore, a ce jour, au stade de recherche en laboratoire,
des dispositifs constitués de jonctions p-n inorganiques transparentes devraient
apparaitre dans quelques dizaines d’années. Ces nouvelles applications nécessitent donc
le développement de nouveaux T C O aussi bien de type n que de type p.

De nombreuses recherches portent actuellement sur des oxydes semi-conducteurs
transparents de type p, et plus particulierement sur ceux a structure delafossite. Un grand
nombre d’oxydes appartient a cette famille car la structure delafossite peut accueillir des

cations M* ayant un rayon compris entre 0,53 A (AI¥) et 1,03 A (La¥). Des

comportements chimiques et physiques variés sont engendrés par cette disparité des
rayons ioniques acceptés. Plus particulierement, les delafossites présentant des cations
M3 de petites tailles (tels que AI**, Ga®*", Cr®") sont les candidats les plus prometteurs
aux applications TC O .

Le composé CuFe O, presente la plus grande conductivité électrique de la famille des

delafossites qui peut étre augmentée par une légére sur-steechiométrie en oxygéne. En



revanche, sa transmission dans le domaine du visible est relativement faible pour des
applications T C O mais peut étre intéressante pour des applications photovoltaiques, en
utilisant ce materiau comme absorbeur. Le composé Cu Cr O,, appartenant a la premiere
catégorie, présente une conductivité plus faible que CuFe O, mais celle-ci peut étre
largement augmentée grace a un dopage approprié. De plus, CuCrO, présente une
meilleure transparence dans le domaine du visible. Pour ces raisons, nous nous sommes

intéressés aux composeés de la solution solide CuFe;.xCry O, avec 0 <x<1.

Les applications technologiques envisagées nécessitent I’élaboration des phases
delafossite sous forme de films minces, sur des substrats de verre ordinaire de grande
taille. Cette mise en forme particuliéere des matériaux permet de poursuivre des etudes
fondamentales tout en se rapprochant des applications technologiques. Lors de ce travail,
des synthéses originales d’oxydes transparents et conducteurs par pulvérisation
cathodique radio-fréquence ont été entreprises. L’influence des différents parameétres
expérimentaux sur les caractéristiques structurales et microstructurales des composés, et
par conséquent sur leurs propriétés physiques, notamment optoélectroniques, a été
étudiée. Les phénomeénes se produisant au cours des dépots par pulvérisation cathodique
étant relativement complexes, une étude fondamentale sur poudres a également été menée
afin de mieux appréhender les mécanismes d’oxydation et de réduction des phases du
systeme CuFe;xCryO,(0<x<1). Cette étude nous a permis d’optimiser les propriétés
électriques en jouant sur la steechiométrie en oxygéne, mais également de déterminer les
domaines de stabilité des composés, conduisant ainsi au choix de la meilleure composition
pour des applications T C O.

Ce manuscrit se divise en quatre chapitres. Le premier est consacré a une
introduction bibliographique. Le second regroupe les différentes techniques
d’élaboration et de caractérisation utilisées au cours de ce travail. La synthese des
poudres de la solution solide CuFe;4xCryO, (0 <x < 1) ainsi que I’étude de la stabilité
des ces phases delafossite sous atmosphére oxydante et réductrice, et de leurs
propriétés électriques sont présentées dans le troisieme chapitre. Enfin, la derniére partie
traite de I’élaboration par pulvérisation cathodique et de la caractérisation des couches
minces de delafossite. Les premiers essais de fabrication de jonctions p-n transparentes y

sont aussi décrits et commentés.

! H. Kawazoe, M. Yasukawa, H. Hyodo, M. Kurita, H. Yanagi, H. Hosono, Nature, 389 (1997) 939,
“P-type electrical conduction in transparent thin films of CuAlO,™.
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A. Lcs oxgdcs conducteurs transParents

La coexistence des propriétés de transparence et de conduction est observée pour deux
classes de matériaux inorganiques. Le premier groupe est composé de films trés fins
(~ 10 nm) de métaux, tels que I’argent, I’or, le platine ou le cuivre. Dans ce cas, lorsque le
métal est intercalé entre des couches anti-reflets, sa transmission optique peut atteindre 50 %
ou plus. La conductivité dépend fortement de I’épaisseur et est, par conséquent, tres faible
pour ces films trés minces. La seconde catégorie correspond aux semi-conducteurs a large
gap. Ces matériaux n’absorbent pas la lumiere visible et sont conducteurs électriques du fait
de la présence de défauts structuraux (lacunes, atomes interstitiels) ou d’un dopage approprié.
Ces oxydes conducteurs et transparents (lorsqu’ils sont élaborés sous forme de films minces)

sont communément appelés TCO (Transparent Conducting Oxides).

I. Historique

La coexistence d’une conductivité électronique et d’une transparence optique dans le
visible a été observée pour la premiere fois en 1907 sur des couches d’oxyde de cadmium,
CdO*. Les avancées dans le domaine des oxydes transparents et conducteurs n’ont réellement
émergé que dans les années 1930-1940, avec notamment deux brevets portant sur I’oxyde
d’étain (SnO,) non dopé et dopé déposés respectivement en 1931% et 1942°. Durant la
Seconde Guerre Mondiale, de tels films ont d’ailleurs été utilisés pour le dégivrage de vitres
sur les avions. La décennie suivante a vu le développement de TCO a base d’oxyde d’indium,
comme I’oxyde d’indium dopé & I’étain, In,Os:Sn (ITO = Indium Tin Oxide)*. En 1971,
I’élaboration de films de ZnO dopé a I’aluminium (ZnO:Al) a été rapportée pour la premiére
fois. Depuis lors, I’élaboration et les propriétés des films a base de SnO,, In,0O3 et ZnO ont été
en constante amélioration. Ces vingt derniéres années, des TCO complexes ont vu le jour,
incluant des oxydes mixtes a deux voire trois cations (Cd,SnO4, Zn,SnO4, MgIn,0y,
InsSn301,, solution solide Zn;In,0s-1n,Snz012). En 1997, Kawazoe et al.> ont étudié des
films minces de CuAlO,, se distinguant des autres oxydes semi-conducteurs transparents par
son mode de conduction (TCO de type p) et offrant ainsi de nouvelles perspectives dans le

domaine de I’optoélectronique.



I1. Généralités sur les TCO

Pour qu’un matériau soit transparent dans le domaine du spectre visible, il ne doit pas
absorber la lumiére dans la région allant de 380 a 750 nm ; autrement dit, il doit posséder un
gap optique supérieur a 3,1 eV (exemple, le verre). La plupart de ces matériaux présentent
donc un caractere isolant. D’autre part, les métaux qui sont des matériaux trés conducteurs,
réflechissent une grande partie du spectre électromagnétique, dont la partie du visible, ce qui
est d0 aux électrons libres. La coexistence de la transparence (qui nécessite une faible densité
de porteurs et un fort gap) et de la conductivité (qui nécessite au contraire une forte densité
des porteurs et un faible gap) semble donc impossible et inattendue (Figure 1.1). Pourtant, un
petit nombre d’oxydes, les TCO, possedent a la fois une grande transparence dans le visible et

une conductivité électrique élevée, mais leur existence nécessite certaines conditions.
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Figure 1.1 : La transparence des matériaux dans le domaine du visible.

11.1. Propriétés électriques et optiques des TCO

La physique des semi-conducteurs a large gap décrit les propriétés électriques des TCO.
La conductivité o, s’exprimant en S.cm™, est le produit de la densité de porteurs de charge N
(cm™), de la mobilité de porteurs de charge p (cm®V™s?), et de la charge électrique

élémentaire de I’électron q (C) (équation 1).

0 =1/p=Ngu 1)



La résistivité p, définie comme étant I’inverse de la conductivité, s’exprime en Q.cm. Une
propriété de surface importante dans le domaine des TCO est la résistance par carré R (Q)

définie comme le rapport entre la résistivité et I’épaisseur de la couche suivant la relation :

R ,=ple (2)

La conductivité des TCO, de type n ou p, est due soit a la présence de défauts de structure
induisant une non-steechiométrie de I’oxyde, soit a un dopage approprié. Le dopage permet
d’augmenter la densité de porteurs libres de fagon a placer le niveau de Fermi trés proche de
la bande de conduction, voire a I’intérieur de celle-ci pour les TCO fortement dopés. Ceci
implique que la bande de conduction soit remplie en partie d’électrons a température
ambiante, rendant ainsi les TCO conducteurs.

Une autre facon d’augmenter la conductivité est d’accroitre la mobilité des porteurs.
Toutefois, la mobilité est intrinsequement dépendante des mécanismes de diffusion et ne peut
étre, par conséquent, controlée directement. En général, ces mécanismes limitent la mobilité
quand la concentration des porteurs augmente. La mobilité est donc un paramétre important

influencant la conductivité.

L’existence d’une fenétre optique couvrant tout le domaine du visible est une
caractéristique importante des TCO. La transmission optique est définie comme le rapport
entre I’intensité de la lumiére transmise et I’intensité de la lumiére incidente. La Figure 1.2

représente schématiquement le spectre de transmission typique d’un TCO.

Absorbé Transmis \ Réfléchi

Transmission

Longueur d’onde (nm)

Figure 1.2 : Spectre de transmission typique d’un TCO.



La fenétre de transmission est limitée par deux domaines. Dans le domaine du proche
ultra-violet (UV) (A < Ag), I’absorption est dominée par les transitions de bande a bande. Les
photons incidents ayant une énergie égale ou supérieure a celle du gap seront absorbés par des
électrons de la bande de valence, ce qui leur permet de passer dans la bande de conduction.
Dans le domaine du proche infra-rouge (IR) (A > Ap, A, étant la longueur d’onde plasma), la
lumiere est réflechie. Ce phénomene peut étre décrit par la théorie classique des électrons
libres de Drude®.

Dans le modéle des électrons libres, les électrons peuvent étre considérés comme un
plasma ou la mise en mouvement est réalisée par la composante électrique du champ
électromagnétique incident. Le plasma oscille a une fréquence plasma w,, correspondant a la

longueur d’onde A, selon I”équation :

A =22 @3)
W

ou c correspond a la célérité de la lumiére.

Les propriétés optiques des TCO sont affectées par les propriétés électriques. La
fréguence plasma n’a pas une valeur fixe, mais peut varier en fonction de la concentration des

porteurs. Elle est définie par I’équation suivante :

Ng®
W, = = (4)
£,€,M

avec, N: densité de porteurs de charge
q : charge électrique de I’électron
€ . permittivité du vide
€. permittivité relative du matériau

m’" : masse effective de I’électron dans le matériau

La longueur d’onde A, correspondante peut étre ajustée et ainsi controler la transparence

du matériau dans les domaines du visible et de I’infrarouge.



11.2. Conditions nécessaires a I’obtention d’un TCO

La coloration des oxydes est principalement due aux cations des métaux de transition du
fait de I’excitation des électrons entre les niveaux non dégénéres des orbitales atomiques d.
Afin d’eviter toute coloration du matériau, le niveau d de ces métaux doit étre complétement
rempli. Les TCO sont donc principalement des oxydes a base de cations présentant une
configuration électronique de type d'° comme Cd**, Zn**, Ga**, In** et Sn** "8,

En outre, dans le cas des TCO de type p, pour obtenir une grande mobilité des porteurs de
charge, la bande de valence doit étre large. De maniere générale, la forte localisation des
porteurs de charge dans les oxydes métalliques vient de la forte ionicité des liaisons métal-
oxygene. Afin de réduire cette localisation des porteurs de charge, il est nécessaire
d’augmenter la covalence de ce type de liaison en choisissant un cation métallique dont les
orbitales d occupées ont une énergie proche de celle des orbitales 2p de I’oxygéne®, comme
les cations Cu” et Ag", par exemple. Ainsi, la force attractive des ions oxygeéne diminue et les
trous sont délocalisés.

En respectant ces conditions, les deux propriétés de conduction électrique et de

transparence dans le visible a priori exclusives sont obtenues simultanément.

Dans la littérature, les TCO sont généralement caractérisés par leur conductivité et leur
transmission. Il est convenu qu’un TCO pouvant étre utilisé dans des dispositifs électroniques
doit présenter une conductivité supérieure & 10> S.cm™ et une transmission moyenne
dépassant les 80 % dans le domaine du visible® '°. Afin de mesurer quantitativement les
performances d’un TCO selon ces deux principales propriétés, une figure de mérite a été
proposée et définie comme étant le rapport entre la conductivité électrique o (S.cm™) et le
coefficient d’absorption o (cm™) % Ainsi, si I’absorption du TCO est faible et si sa
conductivité est élevée, la figure de mérite va avoir une forte valeur, or plus cette figure de

mérite est grande, meilleur est le TCO.

I11. Applications et enjeux economiques

A ce jour, les TCO les plus connus, performants et utilisés sont des oxydes simples tels
que In,03, ZnO ou SnOy, et/ou leurs dérivés comme par exemple In,03:Sn, ZnO:Al ou encore

SnO,:F. Notons que tous ces oxydes sont des conducteurs de type n.



Les TCO de type n sont deja largement industrialisés et utilisés en tant qu’électrodes
transparentes dans de nombreuses applications comme les écrans plats, les panneaux
photovoltaiques, les dégivreurs de vitres dans les automobiles, les dissipateurs d’electricité
statique des photocopieurs, les écrans tactiles, les vitrages “intelligents” ou toutes autres

applications optoélectroniques (Figure 1.3).
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Figure 1.3 : Hlustration de quelques applications des TCO.
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Figure 1.4 : Marché des conducteurs transparents par applications (source : NanoMarkets™).



Chapitre I : Introduction bibliographique

L application principale des TCO est, a ce jour, I’affichage (écrans plats, écrans tactiles)
(Figure 1.4). Le marché des TCO pour cette application a déja explosé ces derniéres années et
devrait encore croitre dans les prochaines années : ce marché représentait 2,5 milliards de
dollars en 2009 et devrait quasiment quadrupler d’ici 2016, d’aprés les estimations de
NanoMarkets™. Par ailleurs, I’utilisation des TCO dans le domaine du photovoltaique devrait
également étre multiplié par quatre, pour dépasser le milliard de dollars de revenus d’ici les

six prochaines années™.

Toutes ces applications correspondent a une thématique en forte émergence :
I"électronique transparente. Selon une étude récente’?, le développement de ce domaine peut

étre divisé en trois géenérations de dispositifs (Figure 1.5) :
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Figure 1.5 : Perspectives de développement des applications des TCO
dans le domaine de I’électronique transparente™?.

v La premiére génération de dispositifs correspond a I’utilisation passive de TCO
tels que I’ITO et autres matériaux, comme électrodes transparentes. La fabrication de produits
tels que les écrans LCD ou les écrans tactiles est alors possible. Ces applications existent déja
et sont largement commercialisées (plus de deux milliards de dollars en 2009, cf. Figure 1.4).

v Aujourd’hui avec le développement de nouveaux TCO de type n, une seconde
génération apparait, rendant possible la fabrication de transistors transparents (TFTT = Thin
Film Transistor Transparent) ou encore de diodes électroluminescentes transparentes
(T-OLED : Transparent Organic Light Emitting Diodes). Ces applications permettent
d’envisager dans un futur proche une nouvelle génération de dispositifs transparents tels que

des vitrages éclairants.



v D’ici une dizaine d’années, le développement de TCO de type p conduira
certainement a une troisieme génération de dispositifs constitués de jonctions p-n
transparentes toutes inorganiques. Nous pouvons ainsi envisager la fabrication de circuits
électroniques et d’applications combinant toutes les fonctionnalités de I’électronique actuelle

et les propriétés de transparence.

Dans ces perspectives de développement de I’électronique transparente, les dispositifs de
deuxieme et troisieme genérations nécessitent donc le développement de nouveaux TCO aussi

bien de type n que de type p.

IV. Vers de nouveaux TCO pour I’électronique transparente

1V.1. De nouveaux TCO de type n

Depuis sa premiere utilisation en tant que TCO dans le milieu des années 1950, I’ITO est
devenu un matériau de choix en ce qui concerne les applications optoélectroniques.
Récemment, son utilisation massive comme électrode transparente, notamment dans les
écrans plats LCD (Figure 1.6), a provoqué une augmentation considérable du prix de I’indium
(80 €/kg a 800 €/kg entre 2001 et 2005) qui reste par ailleurs un élément relativement rare
dans I’écorce terrestre et dont les réserves sont non renouvelables. Pour ces raisons, des
études sont menées pour diminuer le colt de I’utilisation de I’indium comme le recyclage de
vieux écrans plats. Par ailleurs, de nombreux travaux portant sur le remplacement de I’ITO

dans les applications actuelles sont en cours.

50, 10%

Becrans
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Osemi-conducteurs

70% Oautres (batteries...)

Figure 1.6 : Consommation mondiale d’indium (estimation : BRGM, 2003).

Depuis quelques années, de nombreux matériaux ont été proposés et développés comme
alternatives a I'lITO. Les principaux matériaux TCO de type n sont listés, avec leur

conductivité et leur transmission dans le Tableau I.1.
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Matériau Epaisseur (nm) o(S.cm™) T (%) Réf.

ITO 300 11000 92 B
ZnO:Al 500 5000 85 1
ZnO:Al 200 8000 90 1
ZnO:Ga 600 4000 90 16
SnO,:F 400 2000 87 o
CdO:Ga 300 110 ~ 80 18
TiO,:Nb 250 200 75 19
Zn,In,0s 400 3500 85 20
In,sSns01, 500 5000 80 2
CdIn,0, 380 500 80 2
Cd,SnO, 200 5000 90 2

Tableau I.1 : Les principaux TCO de type n, leur conductivité électrique
et leur transparence dans le domaine spectral visible.

Notons que les films minces d’ITO utilisés comme électrodes transparentes dans les
écrans LCD sont déposés sur des substrats amorphes comme le verre, généralement par
pulvérisation cathodique. La fabrication de ces écrans nécessite I’utilisation de basses
températures (inférieures a 450°C voire méme inférieures a 200°C selon les procédés mis en
ceuvre), des épaisseurs de film comprises entre 15 et 100 nm, et des conductivités de I’ordre
de 10* S.cm™.

Dans ces conditions, le remplacement de I’ITO par des matériaux a base d’oxyde de
cadmium et d’étain devient dans la pratique difficile, respectivement a cause de la toxicité du
cadmium et des températures de dépdt élevées nécessaires a I’obtention d’une conductivité
importante. En conséquence, les composés a base d’oxyde de zinc tels que ZnO:Al ou
Zn0:Ga apparaissent comme des candidats prometteurs du fait de leur faible codt, de leur
abondance et de leur non toxicité. De plus, de hombreux auteurs ont rapporté que les films
minces de ZnO:Al et ZnO:Ga présentent une conductivité élevée de I’ordre de 10*-10° S.cm™
et une grande transparence (supérieure a 85 %) dans le domaine du visible, comparables a
celles des films minces d’ITO* % % 27 28 Toutefois, ZnO:Al présente une faible stabilité
thermique et se détériore lors d’expositions prolongées a I’air ambiant du fait de la démixtion
de Al,0; °. Au contraire, le gallium, utilisé comme dopant dans ZnO, a une faible réactivité
et est plus résistant vis-a-vis de I’oxydation.

Finalement, ZnO:Ga réunit tous les criteres nécessaires au remplacement de I’ITO. En
plus des propriétes électriques et optiques désirées, les TCO a base de ZnO:Ga sont non
toxiques et présentent une grande stabilité chimique a long terme. En outre, ce sont des

matériaux relativement peu chers contrairement a I’ TO.
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IV.2. Les TCO de type p

Bien que les TCO aient un vaste domaine d’applications, trés peu de travaux ont été
menés sur I’élaboration de composants actifs (diodes, transistors) uniquement a base de TCO
car actuellement, tous les TCO industrialisés sont des semi-conducteurs de type n. Suite aux
travaux de Benko et Koffyberg en 1984 sur les propriétés optoélectroniques du composé
delafossite CUAIO,®, Kawazoe et al. ont rapporté en 1997 I’élaboration de films minces de
CuAlO, présentant une transmission élevée dans le domaine du visible (T ~60% et
Eg=3,5eV) et une conduction de type p (c0=1 S.cm™) °. Ceci a ouvert une nouvelle voie
dans le domaine de I’optoélectronique en rendant possible la fabrication d’hétérojonction p-n

uniquement a base d’oxydes conducteurs transparents.

En réalité, le premier véritable TCO de type p date de 1993 avec les travaux de Sato et
al®! sur la découverte de la premiére jonction p-n toute inorganique et transparente
n-ZnO:Al / p-NiO. Malgré la faible transmission dans le domaine du visible de NiO (de
I’ordre de 40%) qui ne permet pas d’envisager de réelles applications, cette premiere tentative
reste un événement important dans le domaine de I’électronique transparente. Puis en 1997,
Kawazoe et al.” rapportent I’élaboration de couches minces de CuAlO, présentant une
transmission élevée dans le domaine du visible et une conduction de type p. Bien que la
conductivité de 1 S.cm™ soit 1000 fois plus petite que celle des TCO de type n, ce résultat
reste prometteur puisqu’il ouvre de nouvelles perspectives d’applications dans les dispositifs
électroniques totalement transparents.

Depuis cette date, une recherche intensive est conduite sur le développement de nouveaux
TCO de type p a base de Cu*. Ainsi, d’autres oxydes a structure delafossite (CuCrO,,
CuGaO;, CulnO,, CuScO,, CuYO,, et plus récemment CuBO,) et le composé SrCu,O, ont
été identifiés comme TCO de type p. Les structures cristallines de ces oxydes sont lamellaires
et composées d’“halteres” O—Cu—O dont les liaisons sont fortement covalentes minimisant la
localisation des porteurs de charge et permettant ainsi une grande mobilité de ces derniers. De
plus, la présence de Cu® (d'%") permet d’éviter une coloration due aux excitations intra-
atomiques. Malgré les similitudes structurales entre les delafossites et SrCu,0,, la
conductivité de ce dernier reste plus faible que celle des delafossites.

Outre ces composés, d’autres oxydes, oxy-chalcogénures et chalcogénures ont été
élaboreés sous forme de films minces et caractérisés dans le méme but. Les principaux TCO de

type p sont reportés dans le Tableau I.2.
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Composé o(S.cm™) E, (V) Réf.

CuAlO, 1 3,5 >
CuBO; 1,65 4,5 %
CuCrO,:Mg 220 31 s
CuGa0, 6,310 3,6 3
CuGay.Fe0, 1 34 ®
CulnO,:Ca 2,8x10° 3,9 %
CuScO, 30 3,3 3
CuYO,:Ca 1 3,5 %
CuNiy,Sb,0, 0,05 34 ®
AgCo0, 0,2 4,15 ®
SrCu,0, 3,9x10° 3,3 %
SrCu,0,:K 4,8x107 3,25 %
Lay.Sr,CuOS 20 31 40,41
LaCuOS 0,66 2,8 42
LaCuOSe 24 31 42
NiCo0,0, 16,7 - 43
In,03-Ag,0 100 - 4
NiO 7 - 3
BaCu,S, 17 2,3 45
ZnRh,0, 0,7 2,1 46
Sr,Cu,Zn0,S,:Na 0,12 2,7 a7

Tableau 1.2 : Les différents TCO de type p et leurs caractéristiques.

Les oxy-chalcogénures LaCuOCh (Ch = S, Se) ont eux aussi une structure lamellaire,
constituée d’un empilement successif de couches (La;02)** et (Cu,Ch,)** le long de I’axe
[001]. La conduction se situe dans les couches (Cu,Ch,)* alors que le large gap est di aux
couches (La,0,)*". De plus, ces composés présentent des propriétés de photoluminescence
intéressantes pour la fabrication de diodes électroluminescentes transparentes. Comme les
oxy-chalcogénures, les chalcogénures présentent une conductivité relativement élevée,
toutefois leur transparence est limitée dans le domaine du visible.

NiCo,04 et ZnRh,0,4 sont des composés a structure spinelle. Le composé NiCo,04 résulte
de la combinaison des oxydes NiO et Co3z04. Les couches minces NiCo,0, absorbent dans le
domaine du visible mais sont transparentes dans I’IR. Dans le composé ZnRh,O,, les cations
Rh** ayant une configuration d® peuvent se comporter comme les cations d*° puisqu’a I’état
bas spin, la configuration électronique d° peut étre comparable & la configuration d'° des
cations Cu”. Par ailleurs, les oxydes & base de Rh®" (d°) sont conducteurs de type p. Toutefois,
les propriétés optiques des couches minces de ZnRh,04 restent limitées car le gap optique est

tres inférieur a2 3,1 eV.
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Les films minces In,03-Ag,0 présentent une conduction de type p lorsqu’ils contiennent
entre 40 et 60 %™ de Ag,O. Ces films sont non seulement stables a I’air mais aussi en
température. Néanmoins, leurs propriétés optiques restent également limitées dans le visible.

Certains TCO suscitent de fortes interrogations quant a la réelle nature des porteurs. Les
TCO de type p a base de ZnO, obtenus par dopage du site Zn par Li, Na, K et/ou par dopage

du site O par N, P, As ont été reportés*® 4°

mais font I’objet de nombreuses discussions.
A ce jour, les TCO de type p les plus prometteurs restent donc les composes a structure
delafossite. En effet, malgré des caractéristiques encore moyennes, le TCO de type p ayant la

conductivité la plus élevée est CuCrO,:Mg avec une conductivité de 220 S.cm™.

Les TCO de type p connus a ce jour n’ont pas des proprietes électriques et optiques assez
performantes pour étre utilisés au sein de composés actifs industrialisables. Actuellement, de
nombreux travaux de recherches portent aussi bien sur I’amélioration des propriétés de ces

matériaux que sur I’identification et I’élaboration de nouveaux TCO de type p.

1V.3. Jonctions p-n

L’electronique repose principalement sur les jonctions p-n. On les retrouve dans la plupart
des composés électroniques (diodes, transistors, ...). Les jonctions p-n fabriquées uniquement
a partir de TCO sont donc la clé de I’électronique transparente. Ce type de composant
électroniqguement actif pourrait permettre la fabrication d’un “vitrage fonctionnel” qui
transmettrait la lumiére tout en générant de I’électricité grace a I’absorption des UV°.

D’importantes avancées scientifiques dans ce domaine ont été faites ces dernieres années,
démontrant la faisabilit¢ de diodes a base de jonction p-n transparente inorganique,
notamment par le groupe de H. Hosono®. La premiére hétérojonction fabriquée uniquement a
partir de TCO a été décrite par Kudo et al.>*. Depuis, plusieurs auteurs ont rapporté la
fabrication d’hétérojonctions p-n transparentes, listées dans le Tableau 1.3. Cependant, la
présence d’une interface entre les deux matériaux interfere avec les propriétés de
redressement et rend les dispositifs moins efficaces. Afin de pallier ce probleme d’interface,
Yanagi et al. ont montré pour la premiere fois en 2001, la possibilité de fabriquer une

homojonction transparente & base de CulnO,>2.
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Hétérojonction p-n Année Auteur Réf.
p-SrCu,0, / n-ZnO 1999 A. Kudo et al. (Japon) o
p-SrCu,0, / n-ZnO 2000 H. Ohta et al. (Japon) >
p-CuYO,:Ca/ n-ZnO:Al 2001 M.K. Jayaraj et al. (Etats-Unis) 5
p-CuAlO, / n-ZnO 2003 K. Tonooka et al. (Japon) %
p-NiO / n-ITO 2003 H. Ohta et al. (Japon) %
p-ZnRh,0, / n-ZnO 2003 H. Ohta et al. (Japon) >
p-SrCu,0, / n-ZnO 2005 K. Nakamura et al. (Japon) %8
p-CuAlO, / n-ZnO 2006 D.S. Kim et al. (Corée) >
p-CuCrO,:Mg / n-ZnO 2006 K. Tonooka et al. (Japon) 60
p-NiO / n-ITO 2006 H.L. Chang et al. (Taiwan) o1
p-CUuAlO, / n-ZnO:Al 2007 A.N. Banerjee et al. (Etats-Unis) 62,63
p-AgCoO, / n-ZnO 2007 R.S. Ajimsha et al. (Etats-Unis) o4
p-Lig.15NiggsO / n-ZnO 2007 L. Zhuang et al. (Chine) 6
p-CuCrO,:Mg / n-ZnO 2008 T.W. Chiu et al. (Japon) 66,67
p-CuCrO,:Mg / n-ZnO 2008 A.C. Rastogi et al. (Etats-Unis) 68
p-AgCo0, / n-ZnO 2008 K.A. Vanaja et al. (Etats-Unis) 6
p-Cu-Al-O / n-ZnO 2009 S. Takahata et al. (Japon) 0

Homojonction p-n Année Auteur Réf.
p-CulnO,:Ca/ n- CulnO,:Sn 2001 H. Yanagi et al. (Japon) 527

Tableau 1.3 : Principales jonctions p-n élaborées a ce jour.

A ce jour, les travaux portant sur les composants électroniqguement actifs sont encore au

stade de recherches en laboratoire.
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B.la delafossite :un T(C O de type p

I. Historique et intérét

En 1873, Charles Friedel a rapporté pour la premiere fois I’existence d’un oxyde mixte de
cuivre et de fer, CuFeO, lors de I’observation d’un échantillon de graphite provenant de
Sibérie’?. Ce minéral fut baptisé delafossite en I’honneur du minéralogiste et cristallographe
francais Gabriel Delafosse (1795-1878) (Figure 1.7). Plus tard, les travaux de Rogers
confirmerent I’existence de ce minéral dans un certain nombre de mines de cuivre aux Etats-
Unis" ™. La structure cristalline de la delafossite fut établie en 1935 par Soller et Thompson

sur un échantillon synthétique’® puis confirmée par Pabst sur un échantillon naturel ™.

MINEEALOGIE, — Sur une combinaison noturella des oxydes de fer et de cuivre,

et sur la reproduciion de latacamite. Note de M. C. FriEpeL, présentée
par M. Daubrée. '

» Je proposerai de désigner le nouveau minéral par le nom de Delafossite,
en 'honneur du savant et vénérable minéralogiste dont les beaux travaux
sur I'hémiédrie ont été le point de départ des découvertes de M, Pasteur.

Figure 1.7 : Extrait des comptes rendus hebdomadaires des séances de I’Académie des Sciences’.

Les oxydes a structure delafossite représentent une famille intéressante de matériaux
relativement peu étudiés au cours du XX° siecle malgré I’intérét a la fois fondamental et
appliqué qu’ils peuvent représenter. En 1971, Shannon, Prewitt et Rogers ont publiés trois
articles majeurs sur la synthése, la structure cristalline et les propriétés électriques de
plusieurs composés a structure delafossite (PtCoO,, PdCo0,, CuFeO,, et AgFe0,)’" ™ ™. Les
propriétés optiques et électroniques des composés CuMO, ont été rapportées dans une série
d’articles par Benko et Koffyberg dans les années 1980 3 80818283 para|lglement, des études
ont été également menées en France par Doumerc et al.3* % 8 87 Depuis, ces oxydes ont été
étudiés pour diverses propriétés en fonction de leurs caractéristiques :

v’ Certains matériaux CuMO, absorbent dans le domaine du visible et sont

étudiés pour leurs propriétés de photocatalyse®® 8% 9 %1

et de photodissociation
de I’eau®.
v Quelques composés CuMO; ont un intérét pour la luminescence du fait de la

présence de cations Cu* %,
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v' Ces matériaux peuvent présenter des coefficients Seebeck importants,
potentiellement intéressants pour la thermoélectricité® > %9798

v Les delafossites présentent une maille triangulaire antiferromagnétique qui
engendre un phénomeéne de frustration magnétique® 1% 0%,

v Leur structure lamellaire permet I’insertion d’atomes de lithium et donc

d’envisager d’utiliser ces matériaux pour le stockage de I’énergie®* 13,

Ce n’est réellement qu’en 1997 que I’intérét des scientifiques a I’égard de ces composes a
structure delafossite a explosé, a la suite des travaux de Kawazoe et al.’. Une recherche
bibliographique effectuée sur ISI Web of Sciences® avec pour critére de recherche le mot
“delafossite” indique une augmentation significative du nombre d’articles portant sur le sujet

(Figure 1.8) depuis cette date.
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Figure 1.8 : Nombre d’articles par an ayant pour mot clé : delafossite

[1SI Web of Science®, 21 juin 2010].

Il. La structure delafossite

I11.1. La structure delafossite

Un grand nombre de composés AMO; cristallisent dans la structure delafossite. Dans cette
structure cristallographique, le cation A est un métal noble monovalent tel que Cu®, Ag*, Pt
ou Pd*, et le cation M est un métal trivalent de rayon ionique compris entre celui de

I’aluminium (r(AlI;) = 0,535 A) et celui du lanthane (r(La’’) = 1,032 A), selon la table de
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rayons ioniques effectifs de Shannon'®. Les différents composés AMO, de structure

delafossite connus a ce jour sont représentés Figure 1.9. En se basant sur le rapport des rayons

105
l.

ioniques r(A},)/r(M?), Beznosikov et a ont méme prédit I’existence d’autres composés a

structure delafossite non élaborés a ce jour. Notons que la plus grande majorité des
delafossites au cuivre a déja été synthétisée ainsi que celles au palladium et au platine, alors

qu’il reste encore de nombreuses delafossites a I’argent a découvrir.
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Figure 1.9 : Diagramme représentant la taille des cations A" en fonction de la taille des cations My,**
pour différents composés AMO, a structure delafossite existants (@) ou prédits (O).

La structure delafossite (Figure 1.10) peut étre décrite comme une alternance de couches
de cations A" et de couches d’octaédres MOg reliés entre eux par les arétes. Chaque cation A
est linéairement coordonné a deux oxygenes appartenant aux couches d’octaedres MOg
supérieure et inférieure.

Selon la séquence d’empilement des plans compacts d’oxygeénes, deux polytypes sont
essentiellement formeés : le polytype rhomboédrique 3R et le polytype hexagonal 2H. Le
polytype le plus fréguemment rencontré est le polytype 3R, et seulement quelques delafossites
présentent également le polytype 2H comme CuAlO,, CuScO, ou encore CuYO,'®. Un
polytype 6H a également été rapporté pour les delafossites AgFeO,, AgCo0, et AgCrO,'"’.
Notons qu’il est aussi possible d’obtenir des delafossites composées de deux cations M
différents possédant des degrés d’oxydation différents, comme par exemple les composés

AM,M’,O, ou M est un métal bivalent et M’ un métal tétravalent.
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@ Cation A* \‘ Octaédre [M3+Og]

Figure 1.10 : Représentation des polytypes 3R et 2H de la structure delafossite.

Le Tableau 1.4 récapitule les données structurales de tous les composés AMO,,

AM M{Y0, et AM};,M;;M:J0,, de structure delafossite connus. Les paramétres de

maille indiqués correspondent a la premiére référence citée.

Composé r(MJ) (R) Polytype a(A) c(A) Réf.
AgAIO, 0,535 3R 2,8729 18,336 77,108
2H 2,8960 12,219 109
AgNiO, 0,600 3R 2,9360 18,350 110,111, 112
2H 2,9365 12,237 13
AgCo0, 0,610 3R 2,8900 18,270 77,85, 114
2H 2,8710 12,222 15
6H 2,8590 36,520 14
AgCro, 0,615 3R 2,9843 18,511 77,85, 116, 117
6H 2,9460 36,540 14
AgGa0, 0,620 3R 2,9889 18,534 77,865,108
AgFeO, 0,645 3R 3,0391 18,590 77,85, 118,119
6H 3,0410 37,100 14
AgRhO, 0,665 3R 3,9684 18,579 "
AgScO, 0,745 3R 3,2112 18,538 77,108
AgInO, 0,800 3R 3,2772 18,881 77,85, 108,120
AgTIO, 0,885 3R 3,5680 18,818 "
AgCO0y5Tig50; 0,675 3R 3,0350 18,620 121
AgNigsTigs0; 0,648 3R 3,0160 18,672 &
AgC0y5Sny 50, 0,718 3R 3,1600 18,700 121
PdCo0, 0,610 3R 2,8300 17,430 77,122,123
PdCro, 0,615 3R 2,9239 18,087 "
PdRhO, 0,665 3R 3,0209 18,083 "
PtCo0, 0,610 3R 2,8300 17,840 77123

Tableau I.4.a : Données structurales des composés delafossite AQMO,, PAMO, et PtMO,.
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Composé r(MS) (A) Polytype a(A) c(R) Réf.
CuAlO, 0,535 3R 2,8571 16,940 7,124
2H 2,8630 11,314 106,125
CuCoO, 0,610 3R 2,8488 16,920 7785
CuCrO, 0,615 3R 2,9750 17,096 76, 77,117
CuGa0, 0,620 3R 2,9750 17,154 77,106,126
CuFeO, 0,645 3R 3,0351 17,166 75,71, 85, 121
CuRhO, 0,665 3R 3,0740 17,094 "
CuScO, 0,745 3R 3,2204 17,100 8,128
2H 3,2230 11,413 106
CulnO, 0,800 3R 3,2922 17,338 129
CuYO, 0,900 3R 3,5330 17,136 106
2H 3,5310 11,418 106,130
CuEu0; 0,947 3R 3,6300 17,080 8,131
CuSmO, 0,958 3R 3,6500 17,030 11
CuNdO, 0,983 3R 3,7100 17,090 11
CuPro, 0,990 3R 3,7500 17,050 11
CuLaO, 1,032 3R 3,8300 17,100 13t
CuCoy5Tig 50> 0,675 3R 3,0330 17,183 &
2H 3,0177 11,449 &
CuCugsTigs02 0,668 3R 3,0350 17,163 8
2H 3,0400 11,460 8
CuNig5Sng 50, 0,690 3R 3,0090 17,240 &
CuNigsTigs0, 0,648 3R 3,1170 17,329 8
CuNiy3V,50; 0,637 3R 2,9865 17,191 132

Tableau I.4.b : Données structurales des composés delafossite CuMO,.

11.2. Sites d’insertion d’oxygene dans les delafossites

Tandis que les références concernant la suroxydation de CuMO, avec des terres rares

comme cation M sont nombreuses

133, 134

., rares sont celles concernant |’élaboration de

CuAlO,.5, CuGaO,.s et CuFeO,.s. Ceci s’explique par des considérations géométriques. A

plusieurs reprises, il a été montré par des méthodes de diffraction que le site d’insertion de

I’oxygene le plus probable dans la structure delafossite se situe dans le plan métallique, au

centre d’un triangle équilatéral formé par trois atomes de cuivre adjacents

(Figure 1.11).
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Figure 1.11 : Vue schématique suivant la direction [001]
d’un site d’insertion d’oxygéne dans le plan métallique Cu de CuMO,.

Dans les plans cuivre des composés CuMO,, la taille rox d’un tel site interstitiel peut étre

déduite par de simples raisonnements géométriques :

V3

fox = a?_ r(CulJrl) (5)

De plus, le paramétre de maille a est égal a la longueur des arétes des octaédres [MOg]. Il

est donc directement corrélé au rayon du cation M. La variation du parameétre a des composeés

3R-CuMO; en fonction de r(M?)) correspond a une droite d’équation :
a=176+198xr(M? (6)

sur laquelle se positionnent les données bibliographiques, comme le montre la Figure 1.12.

4,0 1

3,8 1

2,6.'"'l""l'"'l""l""l""
0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0 11

(M) (A)

Figure 1.12 : Variation du paramétre de maille a de CuMO, avec r( M\‘;’r :
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Les équations (5) et (6) permettent de deduire en premiére approximation la valeur du
rayon critique du cation M, en dessous de laquelle une insertion d’oxygéne n’est plus possible

sans distorsion du réseau :

V3(r,, +r(Cu;)) -176
1,98

(M%) = ()

2

Si I’on remplace rox = r(O% ) et r(Cu},) par leurs valeurs respectives 1,36 A et 0,46 A '

dans I’équation (7), le rayon critique du cation M est alors égal & 0,70 A. Ainsi, pour les
cations de rayons inférieurs a 0,70 A comme AI**, Cr¥*, Ga** ou encore Fe**, I’insertion
d’atomes d’oxygeéne dans les sites décrits ci-dessus nécessite une distorsion importante du
réseau et peut méme s’avérer impossible, alors que pour les cations plus gros comme Sc**,
Y3, La*, ... la structure delafossite peut aisément accueillir des atomes d’oxygéne dans les

plans cuivre sans distorsion du réseau.

I11. Syntheése des delafossites

111.1. Elaboration de poudres

Les delafossites AgMO,, PAMO, et PtMO, sont difficiles a préparer en phase solide. En
effet, les températures de décomposition des oxydes simples Ag,O, PtO, et PdO
(respectivement de 300, 650 et 800°C) sont inférieures a la température généralement
nécessaire a la diffusion des différents atomes (supérieure a 600-700°C). Les oxydes simples
se décomposent donc avant de réagir avec le sesquioxyde M,Oj et la phase delafossite ne peut
se former dans de telles conditions. Les delafossites contenant de I'argent, du palladium et du
platine sont donc élaborées par réaction d’échange, sous flux oxydant ou encore par synthese
hydrothermale.

Les oxydes simples Cu,O et CuO étant beaucoup plus stables, les delafossites au cuivre
CuMO; sont plus faciles a synthétiser que leurs homologues. Néanmoins, quelques
delafossites sont impossibles a élaborer par voie solide, comme CulnO; qui se décompose a
600°C. Afin de pallier ces problemes, de nombreuses études ont porté sur I’élaboration des
delafossites par voie chimique. Les premiers travaux de Shannon, Prewitt et Rogers’’

rapportent notamment I’élaboration de nombreux composés a structure delafossite grace a
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trois principales méthodes : réaction d’échange, réaction sous flux oxydant et synthése

hydrothermale.

I11.1.a. Synthése en phase solide de delafossites CuMO,

La synthése en phase solide est principalement utilisée pour élaborer des delafossites au
cuivre, grace a la facilité de la mise en ceuvre. Les oxydes simples Cu,O et M,03 sont
mélanges en quantité steechiométrique puis portés a haute temperature (~ 900-1000°C) afin

d’obtenir la phase delafossite suivant I’équation :
Cu,0 + M,03 = 2 CuMO,

La nature de I’atmosphere et la température de traitement dépendent du composé souhaité.
Par exemple, la synthése de CuAlO, ou CuCrO, s’effectue généralement entre 1050°C et
1200°C sous air pendant des durées allant de quelques heures a quelques jours selon les
auteurs™®® 139 140. 141,142 "1y itres delafossites comme CuGaO,**?, CuFeQ,”” *, CuScO,'*,
CuLa0,™®, CuYO,**°, ou CuNdO,™ peuvent étre obtenues dans les mémes gammes de

température mais sous atmosphere neutre (Ar ou N) ou sous vide en tube scellé.

I11.1.b. Elaboration de delafossites AMO, par réaction d’échange

Typiquement, la synthése de AMO, par réaction d’échange est obtenue & partir d’un
mélange stcechiométrique d’un halogénure de métal noble A et d’un oxyde précurseur du
cation M’’. Le mélange est ensuite traité & 500-700°C dans un tube scellé. Aucune pression
externe n’est nécessaire pour cette synthése. L’impureté produite peut étre éliminée apres
réaction par un lavage a I’eau, laissant ainsi la phase delafossite pure. Deux exemples de ce

type de réaction sont cités ci-apres :
PdClI; + 2 CoO = PdCo0O, + CoCl,

CuCl + LiFeO; = CuFeO; + LiCl
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Cette méthode ne peut s’appliquer a la synthése de delafossites a I’argent & cause de la

grande stabilité des halogénures d’argent.

I11.1.c. Formation de delafossites AMO, par réaction sous flux oxydant

Cette méthode consiste a placer un précurseur du cation M du type LIMO, ou NaMO,
sous un flux oxydant composé par exemple d’un mélange gazeux ANO3-KNOs. Le composé

AgCrO, a été préparé par Shannon et al.”’ selon cette méthode & une température de 350°C :

AgNO; + LiCrO, = LiNO3 + AgCrO,

I11.1.d. Elaboration de delafossites AMO, par synthése hydrothermale

En 1969, Shannon, Rogers et Prewitt’” ont élaboré plusieurs delafossites au cuivre
(CuAlO,, CuGa0,, CuCoO,;, CuFeO, et CuRhO,) par synthése hydrothermale selon la
méthode de Croft, Tombs et England'“®. Cette méthode consiste & placer les précurseurs Cu,0
et M,03 en milieu basique dans des tubes fins en or ou en platine, qui sont ensuite chauffés
entre 500°C et 700°C sous une pression externe de 3,03x10° Pa. Plus récemment, une
technique de synthése hydrothermale multi échantillons utilisant des sacs a base de Teflon® a
été rapportée par Gier et al.**’. Cette technique consiste & placer plusieurs sacs dans un
autoclave, permettant ainsi d’analyser plusieurs compositions pour un méme traitement
thermique. De cette facon, Shahriari et al. ont préparé CuAIO, en 2001** puis de nombreux

autres oxydes a structure delafossite’®® 120148,

111.2. Elaboration de couches minces

Les applications des delafossites liées a leurs propriétés optoélectroniques nécessitent
I’élaboration de ces composes sous forme de films minces. Les principales techniques
d’élaboration de couches minces de delafossites utilisées sont listées dans le Tableau 1.5 avec

pour chaque composition, les conditions de dép6t et/ou de recuits.
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Elaboration par Pulvérisation Cathodique (Sputtering)

Composé Conditions de dépot Conditions de recuit Réf.
CuAlO, RF, Tamp, Ar/O, 1025°C, 1h30, - 149
DC, 180°C, Ar/O, 200°C, 1h, Ar/O, 150

300°C 500 — 1050°C, 4h, N, 151

500 — 680°C 1050°C, 4h, N, 152

RF, Tams — 600°C, Ar — Ar/O, 1100°C, 3h, air 153

CuAlO,:Mg RF magn., 500°C, Ar/O, 500°C, 1h, vide + 900°C, 5h, N, 154
CuCr0,:Mg RF, 450 — 750°C, Ar 600 — 900°C, Ar 8
CuFeO, RF magn, Tamp, Ar 450°C, 4h, N, 15
CuGa0, RF, Tamp Ar/O, 850°C, 12h, N, 160
CuGay.Fe0, RF magn., 100°C, Ar/O, 800°C, 1h30, N, *
CulnO:Sn RF magn., 400 — 550°C, Ar/O, - 16
CuScO, RF, 300°C, Ar 900°C, 10min, Ar 3
RF magn., Tams, Oz 100 — 450°C, 3h, O, 157

CuScO,:Mg RF, 150 — 300°C, Ar/O, 750°C, O, + 900°C, Ar 158
CuYO,:Ca RF, 100°C, Ar 700°C, 10min, air + 900°C, 10min, Ar 159

Elaboration par Ablation Laser (PLD)

Composé Conditions de dép6t Conditions de recuit Réf.
CuAlO, 700°C - 5
690°C 690°C, 3h, O, 140,160
602°C _ 161
CuBO, 700°C - s
CuCrO,:Mg 400 - 800°C - 162
CuFeO, 750°C - 163
CuGa0, 700°C - 34,50
600 — 800°C - 164
CulnO, 450°C - %
5500(: _ 165
CulnO,:Ca 400 - 600°C - 166
CuScO, - - 167

Elaboration par voie Sol-Gel

Composé Conditions de dép6t Conditions de recuit Réf.
CuAlO, - 700 - 900°C, 1h, N, 168
- 900 — 1150°C, 4h, air 169

- 1100°C, 8h, air 170

- 500 — 920°C, Ar o

CuCrO, - 500 — 700°C, Ar o
CuYO, - 800 — 1050°C, 4h, air + 4h, N, 12

Tableau I.5.a : Conditions de dép6t des delafossites CuMO, élaborées
par pulvérisation cathodique, par ablation laser et par voie sol-gel.
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Elaboration par voie Chimique en Phase Vapeur (CVD)

Composé Conditions de dépot Conditions de recuit Réf.
CuAlO, 745°C - e
CuCro, 550°C - 1

Elaboration par Vaporisation (Spray Pyrolysis)

Composé Conditions de dép6t Conditions de recuit Réf.
CuAlo, 450 — 525°C - s
375°C 475°C, 1h 176

CuCr.,Mg,0, 450 et 525°C 700-800°C, 1h, Ar 68

Tableau 1.5.b : Conditions de dép6t des delafossites CuMO, élaborées
par voie chimique en phase vapeur et par vaporisation.

Les températures d’élaboration de delafossites sous forme de films sont trés variables et
peuvent dépasser 1100°C. Dans les cas ou les films sont déposés a haute tempérautre, les
substrats utilisés sont en quartz ou en saphir. Néanmoins, compte tenu des applications
ultimes visées (TCO), I’élaboration de couches minces de delafossites doit pouvoir s’effectuer
sur des substrats de grande dimension en verre ordinaire. La température de formation de ces
films doit donc étre inférieure a environ 450°C-500°C, température de ramollissement du
verre classique. En tenant compte de ces contraintes, la technique la plus apte a I’élaboration
de films minces de delafossite semble étre la pulvérisation cathodique. En effet, le Tableau 1.5
montre que la pulvérisation cathodique est la seule technique permettant de déposer des films
minces de delafossite a basse température, voire méme a température ambiante. Par ailleurs,
cette technique ne génere pas de déchets toxiques, contrairement aux méthodes sol-gel et est

couramment utilisée dans I’industrie.

Bien que la pulvérisation cathodique permette des dépOts a température ambiante,
I’élaboration de phases delafossites sous forme de couches minces par cette technique reste
toutefois compliquée et nécessite soit des températures de dép6t relativement élevées (de
I’ordre de 500°C-600°C) soit des traitements thermiques post-dépdt pouvant aller jusqu’a
1100°C afin de cristalliser les phases delafossite. A ce jour, aucun auteur n’a rapporté
I’élaboration de films minces de delafossite CuMO, a température ambiante par pulvérisation

cathodique, sans recuit post-dépot.
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IV. Propriétés électriques des delafossites
IV.1. Conduction par saut de polaron

IV.1.a. Définition d’un polaron

Soit un réseau périodique de cations et d’anions, I’introduction d’un porteur de charge
(électron ou trou) sur un site (cation ou anion) conduit a des modifications locales des

positions d’équilibre des ions (Figure 1.13).

1
N
DI R I
+ f -+ + /+\ +
-\e/- + -+ ¢ + -
+/-\+
v

Figure 1.13 : Formation d’un polaron.

Les déplacements atomiques induits conduisent toujours a abaisser I’énergie de I’électron
qui se trouve alors dans un puits de potentiel. Si ce puits est suffisamment profond, I’électron
s’auto-piége dans le site ol il a été originellement placé’’’.

L’electron piégé et la polarisation qui I’accompagne forment ainsi une entité appelée
polaron. La présence de cet électron entraine une polarisation du milieu jusqu’a une distance
rp (rayon du polaron). La taille du polaron dépend de I’interaction électron-réseau : si cette
interaction est forte, la distorsion autour du porteur de charge est limitée aux atomes plus

proches voisins. On parle alors de petit polaron.

IV.1.b. Conductivité des petits polarons

Selon le domaine de température envisagé, deux mecanismes de transport des polarons
dans les solides désordonnés peuvent étre envisagés.

A des températures inférieures a la moitié de la température de Debye Tg (T < Tg/2), le
mécanisme de conduction correspond a un saut assisté par phonons, qui peut étre associé a un
processus de saut a distance variable des petits polarons, pour lequel la variation de la

conductivité o en fonction de T suit la loi de Mott'"® :
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Ino C=(/T)"* (8)

Pour des températures plus élevées (T > Tg/2), le mécanisme de conduction suit une loi
thermiquement activée. Dans ce cas, la conductivité o (S.cm™) peut s’écrire selon la relation

suivante :

0 = Ngup ©)

ol N est la densité de porteurs de charge (cm™), g la charge des électrons (C) et M, la mobilite
associée a ce type de polaron (cm?.V1.s™).

A partir de la relation d’Einstein : g, = qD/kgT (avec kg la constante de Boltzmann (J.Kh
et D, le coefficient de diffusion (cm?.s™) qui est de la forme Pd® ou P représente la probabilité
de saut d’un porteur vers les sites voisins et d la distance intersites (cm)), la relation suivante

est obtenue :

Ng?d?
KgT

o=

E
Vv, exp(— ” il_ jexp(— 2(pd) (20)
B

ol vy correspond & la fréquence de vibration du réseau cristallin (10" Hz), E, a I’énergie

d’activation et ¢ a un parameétre caractéristique de I’élément de transition considére.

IV.1.c. Mécanisme de conduction par saut de polarons

Pour les semi-conducteurs régis par le mécanisme de saut de polarons, la concentration de
porteurs de charge est élevée et de I’ordre de 10% cm™ contre 10*°-10% cm™ dans les semi-
conducteurs classiques, car les polarons peuvent se générer sur tous les types de sites du
réseau. Par ailleurs, la concentration des porteurs est indépendante de la température et la
mobilité des porteurs est faible et activée thermiquement. L’énergie d’activation est de I’ordre
du dixiéme d’électronvolt et la mobilité est inférieure & 1 cm?.V™.s™ 1"°, Cette faible valeur de
la mobilité implique des difficultés de mesures de I’effet Hall permettant de déterminer la

nature des porteurs de charge (électrons ou trous) au sein d’un matériau. Cependant, la nature
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des porteurs de charge peut étre déterminée par des mesures du pouvoir thermoélectrique
(effet Seebeck).

IV.2. Structure électronique

Les oxydes a structure delafossite peuvent avoir des comportements électriques différents
selon leur composition. Leur comportement peut étre soit métallique lorsque le cation A est
du platine ou palladium (comme PtCoO, et PdCo00,) soit semi-conducteur quand A est du

cuivre ou de I’argent (comme AgMO, et CuMO,)".

En 1970, Rogers, Shannon et Prewitt’® ont proposé un modéle de structure de bandes pour
les oxydes de type delafossite AMO,, qui a été complété par la suite par de nombreux
auteurs®® 139 140. 180,181 ‘1ans ce modele, la domination des orbitales d du cation A au sein de
la bande de valence a été mise en évidence, accompagnée d’une plus faible contribution des

orbitales s de ce méme cation, ce qui est en accord avec I’hybribation d ,- s proposée par

Orgel en 1958 La participation a la conduction des cations M dépend de la taille de ce

.81 ont montré que les cations de petites tailles comme AI** et

dernier. En effet, Buljan et a
Ga®* dans CuAlO, et CuGaO, étaient électroniquement inactifs, tandis que dans le cas de
CuYOo,, la largeur du gap Eq est influencée par les états 4d de Y** qui apparaissent dans le bas
de la bande de conduction.

Par ailleurs, le mode de conduction d’un matériau est déterminé par le degré de
remplissage des orbitales d. Les composés a structure delafossite pouvant étre divises en deux
groupes illustrent parfaitement cette influence. Le premier concerne les composés dont le
cation A posséde une configuration électronique en d° (PtMO, et PAMO,). L orbitale hybride

d .- s créée a partir des orbitales d est alors a moitié remplie, permettant une conduction de

type métallique. Dans I’autre cas, le cation A présente une configuration électronique en d*°

(CuMO; et AGMO;) ce qui implique que I'orbitale d - s est remplie. Les composés CuMO,

et AgMO; ont alors un comportement de type semi-conducteur.

1V.3. Conduction dans les delafossites CuMO,

30, 139

De nombreux auteurs ont rapporté des mesures d’effet Hall difficiles sur les

composes de type delafossite CuMO,, du fait des mobilités trés faibles (de I’ordre de
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139 et méme moins) et un mécanisme de conduction

0,4 cm*V1s pour CUAIO, par exemple
par saut de petits polarons. Un exemple de variation de la conductivité de CuAlO, avec la
température™® est illustrée Figure 1.14. Comme décrit précédemment, & basse température,
log o diminue linéairement en suivant la loi 1/TY*, puis passe a un comportement

thermiquement activé vers les hautes températures.

Temperature (K)
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Figure 1.14 : Evolution de la conductivité d’un film mince de CuAlO, en fonction de la température™®,

De plus, les composés CuMO, présentent une conductivité de type p sans dopage
intentionnel®® 8 81 1% | *origine des porteurs positifs peut théoriquement étre multiple. Des
études menées sur la cuprite Cu,O, semi-conducteur de type p, aident a la compréhension de
ce phénomeéne. Porat et Reiss'®® ont attribué ce type de conduction & la présence de lacunes de
cuivre et/ou d’atomes d’oxygene interstitiels. Cependant, une étude sur I’influence des

8% montre que cet oxyde ne tolére qu’une faible non

lacunes cationiques dans CuGaO; (x ~ 1)
steechiométrie de cuivre (0,98 < x < 1,02) qui n’influe ni sur les dimensions de la maille de
CuGaO; ni sur sa conductivité. Les défauts responsables de la conductivité de type p de ce
matériau sont donc indépendants de la présence ou non de lacunes cationiques. Par
consequent, les atomes d’oxygene interstitiels jouent un réle primordial dans les propriétés

139185 "en entrainant I’apparition d’une valence mixte du cuivre

électriques des delafossites
Cu*/Cu®. Cette valence mixte peut également étre induite par une substitution partielle

appropriée du cation M.
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IV.4. Influence de la sur-steechiométrie en oxygene

La présence d’atomes d’oxygeéne interstitiels dans les delafossites peut étre induite par une
légere oxydation. La méthode la plus courante pour les suroxyder est un traitement thermique
a une température donnée sous air ou flux d’oxygeéne, quelle que soit la forme sous laquelle
les delafossites se trouvent (poudres, massifs ou couches minces). Toutefois, des essais
d’oxydation de CuMO, avec M =Y, Nd et La a température ambiante dans une solution
d’hypochlorite de sodium ont permis d’obtenir a I’état de poudre des phases delafossite
oxydées CuMO,.5 (3 > 0)**°. Néanmoins, les valeurs de 3 atteintes restent plus faibles que
celles obtenues apres traitement thermique. Les valeurs maximales de & obtenues apres
oxydation des phases delafossite sont listées dans le Tableau 1.6. Dans le cas de CuAlOy,
Thomas™® mentionne qu’il est trés difficile d’insérer de I’oxygéne dans CuAlO,. il estime
méme la valeur du coefficient 6 a 1/50000 dans CuAlO,.5. Notons toutefois, que Banerjee et
al. 186

ont rapporté pour ce composé une valeur de 6 égale a 0,24 qui n’est pas reportée dans le

Tableau 1.6 car cela n’a été confirmé par aucun autre auteur.

Composé Forme Valeur de Réf.
CUEUO,.5 Poudre 0,65 131, 187
CuFe0y.s Cristal 0,09 136
Poudre 0,05 127
CulnOy.s Poudre 0,67 135
CuLaOy.s Poudre 0,63 145
0,64 131, 187, 188
CulagsYo50245 Poudre 0,66 s
CuNdO,.s Poudre 0,62 131, 187
0,67 145
CUPrO,.s Poudre 0,62 181, 187
CuScO,4s Couche mince 0,5 128
Poudre 0,37 145, 142
CuSmO,.; Poudre 0,63 131, 187
CuYOy.s Poudre 0,55 145, 188
0,58 131, 187

Tableau 1.6 : Taux d’oxygéne excédentaire o obtenus dans des composés non-steechiométriques CuMO,. .

Lorsque I’insertion d’oxygéne est possible, une partie des atomes de Cu* s’oxyde en Cu?*

afin de compenser les charges négatives apportées. L’oxyde sur-stcechiométrique résultant

peut alors s’écrire sous la forme: (Cu; ,,Cu’ )M**0Z,. La présence sur le méme site
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cristallographique de deux degrés d’oxydation du méme élément favorise les mécanismes de
hopping. La conductivité devient alors plus importante®3® 3> 18,

Pour les delafossites possédant un cation M®** de grande taille (r(M¥) > 0,7 A), le taux

d’oxygéne excédentaire & peut dépasser la valeur de0,5 comme illustré a la Figure 1.15. Dans
ce cas, le Cu* est alors entiérement oxydé en Cu®*, et une valence mixte Cu**/Cu®" apparait

pour compenser les charges négatives.
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Figure 1.15 : Variation du taux d’oxygene Jdans les composes CUMOy..s.

IV.5. Influence du dopage

La substitution du cation M*" par des cations ayant un degré d’oxydation inférieur
implique un défaut de charges positives au sein du matériau. De la méme maniéere que lors de
I’insertion d’oxygéne, ce défaut peut étre compensé par I’oxydation d’une partie du Cu® en

Cu®. La quantité d’ions Cu®* est donc, dans ce cas, reliée & la concentration en dopant M’,
I’oxyde peut alors s’écrire: (Cu; Cu?" )(M>* M'2")03 . Les propriétés électriques des

delafossites CuMO; dopées a température ambiante sont récapitulées dans le Tableau 1.7.
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Composé Forme X Gramp (S.cM") Sramp (VKT REf.

Non dopé Dopé

CuAl,,Mg,0, Couche mince 0,01 - 4x10™ - 189
CuCr,,Mg,0, Couche mince 0,07 - 06-1 +60 - 70 68
Couche mince 0,05 1 220 +153 s

Massif 0,05 3,5x10° 0,077 +150 s

Massif 0,03 3,6x10° 15 +70 190

CuCry,Ca,0, Massif 0,05 <10® 0,01 +1210 8l
CuFe,,Mg,0, Massif 0,02 1,53 9 +359 8
CuGay.,Ca,0, Massif 0,05 5,6x10° 5,6x10° +790 8
CuGay,Ni,0, Massif 0,025 3,3x10°® 6,5x10° - 11
Culn..Cas0, Couche mince 0,07 - 2,8x10° +480 %
CuSc,.Mg,0, Couche mince 0,05 1,2x10™ 30 - *
CuY.,Ca0, Couche mince 0,02 0,025 1 +275 %
Massif 0,05 <10° 2,2x107 +720 g0

Tableau 1.7 : Propriétés électriques (conductivité et coefficient Seebeck)
des delafossites CUMO, dopées et non dopées.

Ce tableau montre que I’apparition de couples Cu*/Cu®* par dopage favorise la
conductivité au sein du matériau. Toutefois, dans le cas des cations de petite taille comme
Al¥ et Ga®*, un dopage ne semble entrainer aucune augmentation significative de la
conductivité voire méme une diminution de celle-ci. Gall et al.’*! et Kim et al.*? expliquent
ce phénomeéne par I’apparition de lacunes d’oxygéne maintenant la neutralité de charge au
sein du matériau lors du dopage.

Par ailleurs, Okuda et al.*” ont montré que lorsque x varie entre 0 et 0,03, la conductivité
de poudres de delafossite CuCr;«MgxO, augmente progressivement avec la quantité de dopant
(Figure 1.16). Toutefois, au-dela d’un certain taux de dopage (généralement x = 0,04-0,05),
des impuretés ou des défauts liés a I’exces de dopant apparaissent et entrainent une baisse de

la conductivité™®*.
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Figure 1.16 : Dépendance en température de la conductivité électrique des poudres CuCr,.,Mg,O,"".
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V. Propriétés optiques des delafossites

Pour qu’un matériau puisse étre transparent, son gap E, (C’est-a-dire I’écart entre la bande
de valence et la bande de conduction) doit étre supérieur ou égal a 3,1 eV, énergie maximale
d’un photon dans le domaine du visible, proche du domaine ultra-violet. Lorsque Eq> 3,1 eV,
un électron present dans la bande de valence ne peut en effet absorber un photon “visible”. Le

matériau est alors transparent.

Epaisseur de la

Composé couche (nm) Transmission (%) a(em?) Eq (V) Réf.
CuAlO, 230 70 15,5 3,5 140
CuCrO, 250 40 36,7 ~31 8
CuCry,Mg,0, 270 50 25,7 31 142,33
CuGa0, 500 80 45 3,6 i
CuGay.Fe0, 150 60 34,1 3,6 *
Culn.Ca0, 170 70 21,0 ~39 %
CuScO, 110 40 83,3 ~33 142,31
CuScy.,Mg,0, 220 — 250 80 10,1-8,9 33-3,6 3,193
CuYO, 200 60 25,5 ~35 142,38
CuY1..Ca0, 240 50 28,9 35 142,38

Tableau 1.8 : Propriétés optiques de couches minces de delafossites CuMO,.

Les propriétés optiques de couches minces de delafossites sont listées dans le Tableau I.8.
Les valeurs de transmission rapportées sont des valeurs moyennes obtenues dans le domaine
du visible (400 < A < 800 nm). Par ailleurs, plus I’épaisseur de la couche sera faible, plus la
transmission sera élevée. Afin de comparer les transmissions moyennes des divers composés,
I’épaisseur moyenne des couches minces est alors précisée. Le coefficient d’absorption
pourrait nous permettre une comparaison directe des propriétés optiques des différentes
delafossites, malheureusement les données bibliographiques se réféerent en général
uniquement a des valeurs de transmission. Il est toutefois possible de calculer le coefficient
d’absorption a a partir de la transmission T et de I’épaisseur e de la couche selon I’équation

(11). Les valeurs du coefficient d’absorption ainsi obtenues sont reportées dans le Tableau 1.8.
a= 1 In(lj (11)

Notons que ce calcul sous-entend que 1-T est égal a I’absorption et par conséquent, que la
réflexion est nulle (cf. chap. Il - 8 B.VI.2. page 73). Cette approximation est d’autant moins
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valable que I’épaisseur de la couche est faible. Il faut donc rester trés prudent si nous voulons
comparer a pour des épaisseurs de couche tres différentes. Le composé delafossite présentant
le plus faible coefficient d’absorption est CuGaO..

Malgré des valeurs de gap superieures a 3,1 eV, les films minces de delafossites élaborés
jusqu’a preésent ont des valeurs de transmission dans le visible plus faibles que les TCO de
type n commercialisés. En outre, le dopage qui est favorable a la conductivité, est
généralement néfaste a la transparence de ces matériaux. En effet, la présence, liée au dopage,
d’états accepteurs situes juste au-dessus de la bande de valence réduit I’écart entre le dernier
niveau de la bande de valence et le premier de la bande de conduction, c’est-a-dire le gap E,.
Ainsi, les porteurs de charge passent plus facilement de I’'un a I’autre, ce qui entraine une
diminution de la transmission optique pour certaines longueurs d’onde et une coloration du

matériau.
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A chhniqucs de sgnthésc

I. Elaboration de poudres par voie solide

Au cours de ces travaux, la série de delafossites CuFe;..Cr,O, a été élaborée sous forme
de poudre par voie solide a partir des oxydes simples commerciaux Cu,O (ACROS, 97 %),
Fe,O3; (ALDRICH, 99 %) et Cr,03 (ACROS, 99+%). Le mélange steechiométrique de ces
oxydes a ensuite été traité thermiquement dans un four tubulaire sous atmospheére inerte selon

le cycle indiqué en Figure 11.1 pour former CuFe;.CrO, selon I’équation :

Cu,O + (1-X) Fe,O3 + x Cr,03 = 2 CuFe;,CrO,

900 - 1000°C
30h

150°C.h* 150°C.h*
N>

Figure 11.1 : Traitement thermique des poudres CuFe;,Cr,O..

I1. Technique d’élaboration des couches minces
11.1. Elaboration de couches minces par pulvérisation cathodique
[1.1.a. Principe
La pulvérisation correspond au processus d’éjection de certains atomes provenant des
premiéres couches atomiques d’un matériau appelé cible, soumis a un bombardement par des
particules lourdes (atomes ou ions). Le mécanisme de pulvérisation est un processus purement

mécanique de transfert de quantité de mouvement des particules incidentes aux atomes de la
cible (Figure 11.2).
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Figure 11.2 : Mécanisme de pulvérisation du matériau cible.

Le bombardement est obtenu en ionisant un gaz par une décharge électrique produite au
voisinage du materiau cible qui est polarisé négativement et joue le réle de cathode. Le gaz
ionisé (généralement de I’argon), appelé plasma, apparait sous forme d’un nuage luminescent
et est composé d’atomes d’argon, d’ions Ar® et d’électrons. La cible est alors bombardée par
des ions positifs Ar* extraits du plasma (Figure 11.3). Une partie d’entre eux est réfléchie,
mais la plupart transférent leur énergie au matériau a pulvériser. Cette énergie est
suffisamment élevée pour rompre les liaisons chimiques du matériau cible lors de la collision.
Des atomes (ou clusters d’atomes) sont alors éjectés, puis traversent le plasma avant de venir
se condenser sur le substrat. Le bombardement de la cible par les ions Ar* produit également
des électrons secondaires qui, lorsqu’ils traversent le plasma, ionisent les molécules de gaz

rencontrées, entretenant ainsi la décharge®.

[0-005 000 O

N g i

Gas Pump

Figure 11.3 : Schéma de principe de la pulvérisation cathodique en configuration diode (cible face au substrat).
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I1.1.b. Pulvérisation cathodique radiofréquence

La pulveérisation cathodique en continu s’applique essentiellement aux metaux. Les
matériaux isolants ne peuvent étre élaborés par ce procéde. En effet, I’accumulation des
charges positives apportées par les ions a la surface de la cible ne peut étre neutralisée et
interdit toute pulvérisation. Les oxydes, qui sont généralement semi-conducteurs voire
isolants sont donc pulvérisés en mode radiofréquence (RF).

L’ application d’une tension alternative (d’une fréquence radio fixée par convention a
13,56 MHz) permet la neutralisation des charges accumulées au cours de chaque cycle a la
surface d’un matériau isolant. Alors qu’a cette fréquence les ions sont pratiquement
insensibles au champ RF, les électrons oscillent dans ce champ. Ainsi, le nombre d’électrons
arrivant sur la cible pendant une alternance positive est supéerieur au nombre d’ions qui
arrivent pendant une alternance négative. 1l y a donc apparition d’une charge statique négative
sur la cible créant un potentiel continu négatif appelé potentiel d’auto-polarisation. Ce champ
continu permet d’accélérer les ions formés dans le plasma qui acquiérent une énergie
suffisante pour pulvériser le matériau cible. L’utilisation de systémes diodes RF conduit a un
bombardement intense de la couche en croissance di aux électrons secondaires tres

énergétiques et a de faibles vitesses de dépot.

I1.1.c. Pulvérisation magnétron

Dans le dispositif de pulvérisation cathodique magnétron (Figure 11.4), un champ
magnétique est concentré au voisinage de la cible et orienté de maniere a ce que les lignes de
champ soient paralléles a la surface bombardée par les ions. Les électrons secondaires, émis
sous I’effet de I’impact des ions, sont piégés devant la cible et augmentent considérablement
la densité ionique de la zone de plasma située devant le matériau a pulvériser. Il en résulte une
diminution considérable du bombardement électronique du substrat et donc de son

échauffement.
Erosion de la cible

Cible

Aimant

Figure I1.4 : Schéma de principe du procedé magnétron.
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I1.1.d. Pulvérisation polarisee (bias sputtering)

A I’inverse, la pulvérisation polarisée consiste a polariser négativement le substrat par
rapport au plasma pendant un dépét. Cette polarisation conduit a I’extraction des ions positifs
du plasma et donc a un bombardement ionique du substrat dont I’effet principal est I’éjection
d’atomes dont les liaisons avec la surface de la couche sont assez faibles. L’effet physique de
ce bombardement dépend de la masse, du flux et de I’énergie des particules. L’énergie de ces

ions est de 50 a 150 eV selon la tension de polarisation appliquée.

11.2. Caractéristiques des couches minces élaborées par pulvérisation cathodique
radiofréquence

I1.2.a. Croissance des couches

La formation d’une couche mince s’effectue par une combinaison de processus de

nucléation et de croissance, qui peuvent étre décomposés de la maniere suivante :

v Formation d’amas :
Les atomes incidents transferent de I’énergie cinétique au réseau du substrat et deviennent des
adatomes (atomes adsorbés en surface du substrat) faiblement liés. Les adatomes diffusent sur
la surface, jusqu’a ce qu’ils soient désorbés par évaporation, éjectés par rétro-pulvérisation, ou
bien piégés sur d’autres especes adsorbées créant ainsi des amas (clusters).

v Nucléation :
Ces amas, que I’on appelle Tlots ou noyaux sont thermodynamiquement instables et tendent
naturellement a désorber. Toutefois, si les parametres de dép6t sont tels que les Tlots entrent
en collision les uns avec les autres, ils se développent dans les trois dimensions. Pour une
certaine taille, les flots deviennent thermodynamiquement stables, on dit alors que le seuil
critique de nucléation a été franchi.

v’ Saturation :
Les Tlots continuent a croitre en nombre et en dimension jusqu’a ce que I’on atteigne une
densité de nucléation dite de saturation. Un flot peut croitre parallélement a la surface du
substrat par diffusion superficielle des especes adsorbées et perpendiculairement par impact
direct des especes incidentes sur I’flot. En général, la vitesse de croissance latérale est bien

plus grande que la vitesse de croissance perpendiculaire.
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v" Coalescence :
Les Tlots commencent a s’agglomérer les uns aux autres en réduisant la surface du substrat
non recouverte. La coalescence peut étre accélérée en augmentant la mobilité de surface des
especes adsorbées, par exemple en augmentant la température du substrat. Selon les
conditions de dépdt, la formation de nouveaux Tlots sur des surfaces libérées par le
rapprochement d’Tlots plus anciens peut étre observée lors de cette étape. Les Tlots continuent
alors a croitre, ne laissant que des trous ou des canaux de faible dimension entre eux. La
structure de la couche passe du type discontinu a un type plus ou moins poreux selon les

parameétres de dépdts mis en jeu.

La taille des grains des films minces obtenus par pulvérisation cathodique radiofréquence
dépend donc de la température du substrat ainsi que de I’énergie cinétique des particules
incidentes. L’augmentation de ces deux parameétres, pris séparément ou conjointement, aura
tendance a accroitre la mobilité de surface des adatomes et donc a favoriser la croissance des
grains. Toutefois, il est a noter que pour des énergies cinétiques suffisamment élevées, la
mobilité sera réduite a cause de la pénétration des espéces incidentes dans le substrat.
L’augmentation du nombre de sites de nucléation, qui résulte de I’effet d’ancrage, méne alors

a des grains de plus faible diametre.

La particularité de la pulvérisation cathodique réside dans le bombardement continu de la
couche en croissance par un flux de particules tres énergétiques (atomes et cations provenant
de la cible, atomes d’argon rétro-diffusés, électrons secondaires, ...). Ainsi, le mode de
croissance du dépdt dépend du flux de matiere incident, de la probabilité d’adsorption des
atomes, de la densité de sites de surface, et de la mobilité des adatomes. Ces parametres
dépendent a leur tour de I’énergie des atomes incidents, de I’angle d’incidence et de la
température du substrat qui sont réglés par les conditions de dépdt telles que la pression du

gaz de décharge, la puissance RF et la distance cible-substrat.

I1.2.b. Composition chimique

En pulvérisation cathodique, les paramétres de dépot, tels que la pression du gaz de
décharge et/ou la puissance RF, ont une influence sur la composition chimique des couches
minces élaborées. Ces deux parameétres conditionnent en effet le nombre et I’énergie des

différentes particules présentes au sein du plasma. Ainsi, quand la pression d’argon diminue,
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le nombre de collisions entre les atomes pulvérisés et les ions Ar* diminue. De cette maniére,
les différentes espéces du plasma (atomes pulvérisés, ions Ar®, électrons secondaires, ...)
possédent une énergie cinétique plus élevée. L’augmentation de la puissance RF engendre le
méme phénomeéne puisqu’elle implique I’augmentation de la tension d’auto-polarisation et par
conséquent, celle de I’énergie cinétique des électrons et des ions argon. Le bombardement du
substrat par ces particules tres énergétiques entraine alors la repulvérisation des atomes les
plus légers du film en croissance. C’est ainsi que Ben Amor et al., lors de dép6t de ZnO &
puissance RF constante, ont observé un appauvrissement en oxygene lorsque la pression
totale dans I’enceinte diminuait.

La configuration magnétron permet de limiter le départ en oxygene de la couche en
croissance. En effet, le confinement des électrons pres de la cible a pour conséquence une
diminution du bombardement de la couche en croissance, mais également une augmentation
du nombre de particules. Le nombre de collisions subies aux abords de la cible augmente
alors, ce qui engendre une diminution de I’énergie des particules.

La composition chimique du film élaboré dépend également de celle de la cible. Chaque
atome posseéde en effet un rendement de pulvérisation différent. Celui-ci est défini comme
étant le nombre d’atomes pulvérisés par atome d’argon incident et dépend de I’énergie des
particules incidentes, de leur angle d’incidence ainsi que de la force des liaisons chimiques
des atomes de surface. Comme le montre la Figure 11.5, il dépend également du nombre

atomique.
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Nous observons alors que si la cible posséde deux types d’atomes de rendements de
pulvérisation trés différents, la pulvérisation préférentielle de I’un par rapport a I’autre peut
engendrer un écart de steechiométrie initiale au sein de la couche mince deposee.

Il est a noter que la versatilité de cette technique de dépot permet de pallier la majorité des
difficultés rencontrées et ainsi d’obtenir assez facilement des couches minces dont la

composition chimique est conforme a celle attendue.

11.2.c. Microstructure

L’influence de la température du substrat et de la pression de dép6t sur la microstructure
de films minces a souvent été étudiée dans la littérature®,

La température du substrat influe sur la mobilit¢ des adatomes en surface. Une
augmentation de la température du substrat implique une augmentation de la mobilité de
surface des especes adsorbées, facilitant leur coalescence et donc la formation d’une couche
plutét dense.

La pression influe sur I’énergie et les angles entre la normale au substrat et la trajectoire
des particules incidentes* . A forte pression, le libre parcours moyen (An) des particules
pulvérisées diminue (An est inversement proportionnel a la pression du systeme), ce qui
correspond a un nombre plus important de collisions. 1l se produit alors d’une part, une perte
d’énergie des especes incidentes et d’autre part, une augmentation des angles d’incidence par
rapport a la normale au substrat.

Alors que la perte d’énergie est responsable d’une baisse de la mobilité des adatomes et
d’une moindre élévation de la température du film en croissance, I’augmentation des angles
d’incidence provoque des effets d’ombrage. Une forte pression de dép6t aura donc tendance a
conduire a des dépots poreux. L’influence de I’énergie et de I’angle des particules incidentes

6,7,8 et

sur la microstructure a été abondamment étudiée grace a différents types de simulation
a la mise en place de dispositifs spécifiques de dépots.

L’influence conjointe de la pression de dépdt et du rapport T/T; (T étant la température du
substrat et T, la température de fusion du matériau déposé) sur la microstructure a été étudiée
par Thornton® & partir de films relativement épais (25 pm). Le modéle de Thornton

(Figure 11.6) fait ainsi apparaitre quatre zones distinctes.
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Figure 11.6 : Modéle de structure de zone °.

La zone 1 est définie pour de faibles valeurs de T/Ts. La mobilité des adatomes est alors
restreinte et les Tlots ont tendance a croitre dans le sens du flux de matiere, c’est-a-dire
préférentiellement a la normale au plan du substrat. Il en résulte une structure colonnaire. Les
colonnes sont séparées par des espaces vides dus aux effets d’ombrage, ce qui conduit a une
structure rugueuse et peu dense.

Aux fortes pressions de dép6t, I’argon adsorbé a la surface du film en croissance limite la
diffusion de surface, ce qui permet de conserver cette structure pour de fortes valeurs de T/Ts.
Inversement, aux basses pressions, les particules incidentes sont tres énergétiques. De ce fait,
la mobilité des adatomes croit considérablement et la structure n’est plus conservée méme aux

faibles valeurs de T/T+.

La zone T (transition) apparait pour des rapports T/T; plus élevés. La diffusion de surface
augmente de maniére significative et les espaces vides entre les colonnes ont tendance a se
remplir. Il en découle une structure de grains fibreux difficiles a différencier, séparés par des
joints denses, et présentant une surface trés peu rugueuse.

Aux basses pressions de dépdt, le flux de matiere arrive avec une direction
majoritairement normale a la surface du substrat, ce qui minimise les effets d’ombrage. De
plus, I’énergie des adatomes est plus élevée. En conséquence, a basse pression, des films tres
peu rugueux et denses peuvent étre obtenus méme pour les faibles températures de dép6t.

La zone 2 est obtenue pour des températures encore plus hautes. La mobilité atomique est

alors tres élevée et les migrations des joints de grains sont possibles. La structure est formée
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de grains colonnaires s’étendant sur toute I’épaisseur du film et séparés par des joints

intercristallins denses. La pression d’argon utilisée a peu d’influence a ces températures.

Enfin, la zone 3 est présente pour les plus fortes valeurs de T/Ts. la diffusion massique est
le phénomeéne majoritaire qui va conduire a I’obtention d’une structure formée de grains

équiaxiaux.

Les couches minces déposées par pulvérisation cathodique ne cristallisent pas toujours
selon le modéle de Thornton. En effet, selon le matériau & déposer'? et les conditions de dépot
utilisées (puissance, distance cible-substrat, géométrie du bati...), les différentes zones
peuvent se trouver décalées, et des variations dans I’étendue des domaines peuvent également

étre observées.

Il est a noter que dans le cas d’une modification de la distance cible-substrat, des
phénomeénes similaires a ceux observés lors de la variation de la pression de dép6t sont
susceptibles de se produire. Si I’on fixe la pression d’enceinte, les especes arrivant sur le
substrat vont posséder un libre parcours moyen donné. Par ailleurs, si la distance cible-
substrat est supérieure au libre parcours moyen, les particules subissent de nombreuses
collisions avant d’arriver sur la couche, ce qui correspond au cas d’un dép6t a pression élevée.
Inversement, si cette distance est inférieure au libre parcours moyen, les atomes arrivent sur le
substrat avant qu’ils n’aient subi de collision, ce qui équivaut en quelgue sorte a un mode de

dépdt sous faible pression.

11.3. Elaboration des couches minces

Le bati de pulvérisation utilisé au cours de ces travaux est un appareil ALCATEL CIT du

type A450 a configuration diode (Figure 11.7) équipé de :

v un générateur radiofréquence d’une puissance maximale de 600 W permettant
la polarisation de la cathode en mode pulvérisation et d’un générateur 300 W
permettant la pulvérisation polarisée du substrat,

v' un systeme de pompage (une pompe primaire a palettes et une pompe
secondaire turbomoléculaire) permettant d’atteindre un vide résiduel de I’ordre
de 10™ Pa,
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v"un porte-cible refroidi pouvant recevoir deux cibles d’un diamétre maximal de
100 mm,

v’ deux aimants amovibles pouvant étre placés derriére les cibles lors des phases
de dépbt en configuration magnetron,

v’ quatre postes de travail, dont deux équipés d’un systéme de refroidissement du
substrat,

v un sas d’isolement permettant de charger et de décharger les substrats sans

remettre la chambre a la pression atmosphérique.

Figure I1.7 : Bati de pulvérisation cathodique ALCATEL CIT (modele A450).

Tous les dépdts ont été effectués a partir de cibles céramiques élaborées par synthése en
phase solide, en configuration magnétron, sur les postes refroidis, et a des distances cible-
substrat de 5 et 8 cm. La pression dans I’enceinte est égale a 0,5 ou 2 Pa, et la puissance

nominale utilisée est de 50 W.

Les substrats employés sont en verre ordinaire et sont préalablement lavés dans une
solution aqueuse dégraissante a 50°C. Ils sont ensuite plongés dans une solution de
tensioactifs alcalins a 50°C, puis rincés plusieurs fois a I’eau désionisée dans un bac a

ultrasons et enfin séchés.
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L’ épaisseur des films a été déterminée a I’aide d’un profilometre DEKTAK 3030 ST
(VEECO) dont le principe repose sur le déplacement d’un stylet a pointe diamant a la surface
de I’échantillon. Pour ces mesures, une marche est obtenue par dissolution dans I’acétone
d’un masque apposé avant dépdt. Les couches minces étudiées ont géneralement une

épaisseur de 100 et 300 nm, I’incertitude de mesure étant de + 3 %
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B. Techniqucs de caractérisation

I. Analyses radiocristallographiques
I.1. Sur poudres et massifs

I.1.a. Appareillage

Les analyses de phases et les affinements structuraux par la méthode de Rietveld ont été
effectués sur des diffractogrammes collectés a température ambiante a I’aide d’un
diffractométre BRUKER AXS D4 ENDEAVOR équipé d’un détecteur linéaire BRUKER
LynxEye a technologie Microstrip©. Les acquisitions ont été effectuées dans un domaine
angulaire en 26 allant de 10° a 100°, avec un pas de mesure de 0,015° et un temps de
comptage de 0,13 secondes par pas. Ce temps équivaut a un temps de comptage d’environ
22 secondes par pas pour un détecteur ponctuel. La source de rayonnement X est une
anticathode au cuivre (A (CuKq1) = 1,5405 A et A (CuKyp) = 1,5443 A). Un filtre en nickel
placé en position arriere permet d’éliminer par absorption sélective les radiations parasites

(raies Kg et fluorescence).

Les acquisitions effectuées en température, de la température ambiante jusqu’a 1000°C,
ont été obtenues a I’aide d’un diffractometre BRUKER AXS D8 ADVANCE équipé d’une
chambre haute température de type MRI Radiation, utilisée avec un chauffage radian. La
détection est faite par un détecteur BRUKER Vantec. Les radiations parasites sont absorbées
sélectivement par un filtre en nickel situé en position arriére. La source de rayonnement X est
une anticathode au cuivre (A (CuKgqi) = 1,5405A et A (CuKg) = 1,5443 A). Les
enregistrements ont été effectués dans un domaine angulaire en 26 compris entre 20° et 70°,
avec un pas de 0,015° et un temps de comptage de 0,32 secondes par pas, équivalent a un

temps de comptage d’environ 335 secondes par pas pour un détecteur ponctuel.

1.1.b. Affinement structural

Les diffractogrammes de poudres sont simulés de maniére globale a I’aide d’un

affinement structural utilisant la méthode de Rietveld **. Cette méthode peut étre brievement
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décrite comme la minimisation par la méthode des moindres carrés de la somme pondérée des

différences d’intensités calculées (1°*°) et mesurées (1M*) selon I’équation :

2

(12)

— Calc Mes
i

avec w; représentant le poids statistique attribué au i™ pas.

Cette méthode permet d’affiner un modele structural théorique aux données
expérimentales. Les logiciels FullProf et WinPlotR developpés par Rodriguez-Carjaval et

Roisnel 1> 13

ont permis de simuler les diffractogrammes expérimentaux en ajustant les
parameétres représentatifs de la structure cristalline et/ou des conditions d’enregistrement. Au

cours d’un affinement structural, plusieurs parameétres interviennent :

v le décalage d’origine et le facteur d’échelle, qui dépendent directement du type
d’acquisition des données (positionnement et quantité de I’échantillon, temps

de comptage),

v'la fonction de profil de pics, qui représente la distribution d’intensité de part et
d’autre de la position de Bragg et peut étre modélisée par plusieurs types de

fonctions :

-1
= lafonction de Lorentz : L(e): 2 {1+ 4 (26—26h)2}

mH, z

= lafonction de Gauss : G(E)):Hi In—2exp{— 4|_||n2(26—26h)2}
T

2
G G

- lafonction pseudo-Voigt : PV =nL+(1-n)G
Hec et Hy_ représentent respectivement les contributions gaussiennes et

lorentziennes de la largeur & mi-hauteur de I’intensité maximale,

v la largeur de raie a mi-hauteur de I’intensité maximale (Full Width at Half
Maximum = FWHM ou H), I’asymétrie ainsi que la dépendance de cette
largeur a mi-hauteur en fonction de I’angle 26 , le fond continu (résolution de

I’appareil) et I’orientation préférentielle. Ces parametres dépendent du type
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d’acquisition utilisée (contribution instrumentale) et des caractéristiques

intrinséques de I’échantillon étudié (contribution de I’échantillon),
v’ les parameétres de maille qui déterminent la position des raies 26 (loi de Bragg),

v les positions atomiques, les facteurs d’agitation thermique, le taux
d’occupation des différents sites cristallographiques et le groupe d’espace,

directement corrélés a la structure du composé (facteur de structure).

Il existe deux modes d’affinement structural, choisi en fonction des informations a
déterminer.

Le premier mode est I’affinement de profil par contrainte de maille, autrement appelé
Pattern Matching®*. Ce mode considére uniquement les paramétres dépendant de
I’enregistrement, les profils de pics et les paramétres de maille, sans faire référence au facteur
de structure. Les paramétres de maille ainsi qu’une liste de réflexions hkl indexées sont ainsi
obtenus avec une précision de I’ordre de 10 A.

Le second mode est I’affinement structural proprement dit. Il s’obtient par ajouts
successifs de tous les paramétres affinables. Sa validité est donnée par le diagramme
représentant la différence entre le profil expérimental et le profil calculé par des facteurs de
confiance tels que Reragy €t X° et par la validité des paramétres affinés. Pour considérer le
modéle comme valide, ces facteurs doivent étre minimisés tels que x* tendant vers 1 et Rgagg
le plus petit possible. Dans le cas d’un mélange de phase, cet affinement permet de faire de
I’analyse quantitative. La proportion massique des différentes phases peut alors étre obtenue

par I’équation suivante™ :

_ Szmv),

MY YY)

(13)

avec Cy: la concentration massique en phase k dans I’échantillon présentant i phases,
S: le facteur d’échelle,
Z : le nombre de motifs par maille,
M : la masse molaire,

V : le volume de la maille.
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Afin d’obtenir un modéle fiable permettant d’estimer la proportion des phases présentes, il
est nécessaire d’avoir un enregistrement de bonne qualité et des phases bien cristallisées. La
précision de cette analyse quantitative varie suivant la qualité du spectre et de I’affinement,

elle est en général inférieure & 1% .

1.2. Sur couches minces

L’identification de phase sur couches minces a eté effectuée par un diffractomeétre
SIEMENS D5000 utilisé en incidence rasante. La détection est faite par un détecteur ponctuel
a semi-conducteur (BRUKER Sol-X) refroidi par effet Peltier. La grande résolution en
énergie de ce détecteur (AE < 0,3 keV) permet d’éliminer les raies de diffraction non désirées
(comme la Kg) ainsi qu’une bonne partie de la fluorescence. L’angle faisceau-échantillon
reste constant et sa valeur est fixée a a = 1°. La longueur d’onde de la radiation est celle de la
raie Ky du cuivre (A (CuKqy) = 1,5405 A et A (CuKp) = 1,5443 A). Les diffractogrammes ont
été enregistrés dans un domaine angulaire en 26 de 20° a 80° par pas de 0,03° et un temps de

comptage par pas de 7 secondes.

I1. Analyses thermogravimétriques

Le comportement thermique sous air et sous atmosphére réductrice (mélange gazeux
No/H; — 3,9 % de H,) des poudres de delafossite a été étudié par analyse thermogravimétrique
a I’aide d’une thermobalance SETARAM TGA 1600 équipée de deux fours symétriques. Les
échantillons ont été chauffés jusqu’a 1000°C sous balayage d’air et 700°C sous N2/H; (3,9 %
de H.), avec une rampe de 5°C.min™, afin d’étudier les phénoménes d’oxydation et de

réduction dans nos matériaux.

I11. Dosage par microsonde électronique

Les dosages sur couches minces (épaisseur = 300 nm) ont été réalises a I’aide de la
microsonde électronique CAMECA SX50 du Laboratoire des Mécanismes et Transferts en
Géologie (LMTG) de Toulouse.

La microsonde SX50 s’apparente par sa colonne électronique aux microscopes

électroniques a balayage mais dispose de spectrometres dispersifs en longueur d’onde (WDS :
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Wavelenght Dispersive Spectrometer) automatisés par le systtme SAM’X. Ces spectrometres
sont dotés de cristaux analyseurs qui vont diffracter les émissions X de I’échantillon sous
I’impact du faisceau électronique. Les photons sont diffractés vers le compteur proportionnel
a gaz Ar-CH,4 qui transmet les informations via une chaine de comptage pour le traitement
quantitatif des données. La microsonde SX50 du LMTG est équipée de trois spectrométres
WDS avec pour chacun une tourelle rotative a plusieurs cristaux interchangeables (2 ou 4). Le
choix d’utilisation d’un cristal dépend de I’élément a doser : pour le cuivre, le fer et le
chrome, on utilise un spectromeétre equipé d’un cristal de fluorure de lithium. Des résultats
quantitatifs sont obtenus en comparant le matériau a analyser avec des témoins dont la
composition a été déterminée par d’autres techniques analytiques. Ces analyses sont
ponctuelles et non destructives. Elles sont effectuées dans un volume de quelques microns
cube, avec des limites de détections d’environ 100 ppm (0,01%).

Afin de pouvoir doser I’oxygene, les échantillons analysés sont des couches minces de
300 nm déposées sur substrat de silicium préalablement nettoyé a I’acide fluorhydrique dilué
a6,5%.

V. Analyses microscopiques
IV.1. Microscopie électronique a balayage

IV.1.a. Microscope électronique a balayage

La série de poudres de delafossite CuFe;4CrO, a été observée par microscopie
électronique a balayage (MEB) a I'aide d'un microscope JEOL JSM-6400. Le bombardement
électronique est effectué grace a une tension d’accélération pouvant varier entre 0,2 et 40 kV,
les images étant généralement réalisées sous 20 kV.

IV.1.b. Microscope électronique a balayage a effet de champ

Le microscope JEOL JSM 6700F est un microscope électronique a balayage a effet de
champ (MEB-FEG). Il met en ceuvre un canon a émission de champ, un vide secondaire et
une technologie digitale sophistiquée qui permet I’acquisition d’images de trés haute
résolution et de tres grande qualité. En effet, ce canon, aussi appelé source FEG (Field
Emission Gun) a cathode froide, produit des électrons par émission a froid. Ce type de

dispositif permet d’obtenir une excellente cohérence de faisceau et une augmentation de sa
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brillance. Ces paramétres lui permettent d’atteindre sa limite de résolution (~ 2 nm a 5 kV) a
des grandissements plus importants que pour les MEB classiques.

Ce microscope nous a permis d’étudier la microstructure de couches minces par
observation en coupe transverse. Cette observation a nécessité de prendre de grandes
précautions lors de la préparation des échantillons, car on constate une pollution des couches
minces au cours du temps par adsorption d’espéces telles que I’eau ou les carbonates, ce qui
conduit a un phénoméne de charge lors de I’observation au MEB-FEG. Aprés dégazage, les

couches minces sont métallisées au platine pour faciliter I’écoulement des charges.

1V.2. Microscopie électronique en transmission

L’observation de la microstructure de couches minces ainsi que les clichés de diffraction
électronique ont été effectués sur un microscope électronique en transmission (MET) JEOL
2100F en mode haute résolution (MEHR) et en configuration balayage en transmission
(STEM : Scanning Transmission Electron Microscopy). Des couches de 50 nm ont été
déposées sur des grilles de microscopie en cuivre ou nickel préalablement carbonées.
L’épaisseur des échantillons observés doit étre suffisamment faible pour qu’ils soient
transparents aux électrons. Ce microscope offre la possibilité de travailler dans I’espace réel
en mode image mais aussi dans I’espace réciproque en mode diffraction par sélection d’aire
(Selected Area Electron Diffraction : SAED). En configuration STEM, il permet, grace a des
bobines déflectrices de réaliser un balayage de la sonde sur I’échantillon. Un détecteur
annulaire, des diaphragmes de sélection ainsi que les ordinateurs permettent de reconstruire

I’image en champ clair et en champ sombre point par point.

1V.3. Microscopie a force atomique

Le laboratoire dispose d’un microscope AFM D3000 VEECO qui comprend un systéme a
visée optique, un systeme informatique d’acquisition et de traitement d’images. L’intérét
principal de cette technique est de pouvoir obtenir directement, sans préparation préalable de
I’échantillon, une image de sa topographie de surface avec une importante résolution
(quelques angstroms dans les meilleures conditions), ainsi qu’une valeur de sa rugosité. De

fagon générale, la résolution est d’autant meilleure que la rugosité est faible.
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Le capteur comprend essentiellement (Figure 11.8) :
v/ une céramique piézo-électrique qui impose a la pointe un mouvement de
balayage dans le plan horizontal,
v un systéme de détection optique constitué d’une diode laser dont le faisceau est
focalisé sur une pointe de SizN, située a I’extrémité d’un cantilever. La
direction du faisceau réfléchi est ensuite analysée par un systeme de deux

photodiodes couplées de maniere différentielle.

Détecteur &

Traitement d’image

Photodiode

W Cantilever & Tip

PZT

Figure 11.8 : Principe de fonctionnement d’un microscope a force atomique.

Outre I’imagerie, cette technique de caractérisation permet également I’évaluation de la
rugosité de surface R, Cette rugosité est définie comme étant la déviation moyenne
arithmétique a partir de I’axe des abscisses, ramenée a la longueur de mesure I.. La rugosité

s’exprime selon I’équation suivante :

Z|dx (14)

ou X et z correspondent respectivement au déplacement sur I’axe des abscisses et la déviation

selon I’axe des ordonnées de la pointe AFM.
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V. Mesures électriques

V.1. Spectroscopie diélectrique dynamique

La conductivité des poudres et massifs a été determinée par spectroscopie diélectrique

dynamique.

V.1.a. Principe général

La spectroscopie diélectrique dynamique utilisee dans cette étude permet d’accéder a
I’impédance complexe Z (w) des matériaux. Le principe est d’appliquer une tension électrique
harmonique U(t), de faible amplitude Uy a un échantillon placé entre deux électrodes. Comme
I’impédance de I’échantillon n’est pas infinie, la tension sinusoidale, de pulsation w, induit un
courant I(t) sinusoidal, de fréquence identique, a travers I’échantillon. Le matériau placé entre
les deux électrodes n’étant pas un diélectrique parfait (purement capacitif), un déphasage
¢ # /2 est généralement observé entre la tension appliquée et le courant. La tension, le
courant et I’impédance du matériau sont exprimés alors en fonction du temps et en notation

complexe par :

U(t) = U,.sin(wt) = Im(U*) ol U =U0_eimt
I(t) =1,.sin(wt—¢) = Im(1") oll I* :|o-ei(m_¢)
Z = U

L’écart de comportement diélectrique du matériau vis-a-vis d’un comportement purement
capacitif est quantifié par I’angle 6 = m/2-¢. Cet angle 0 permet de déterminer les résistances

de fuite et la capacité du matériau qui s’expriment dans le modéle série (résistance en série

avec un condensateur) par R = ‘Z*‘sin(é) et C= [u) z cos(é)]_l. Cet angle est I’angle de perte

diélectrique.
La détermination de Z (w) est fondamentale. En effet, cette grandeur est indépendante de

la geométrie (I’épaisseur e et la surface S) et ne dépend que des propriétés diélectriques
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intrinseques du matériau étudié. Elle permet de calculer la conductivité de courant continu ou

alternatif du matériau :

o==x (15)

V.1.b. Dispositif expérimental

Le rble des spectroscopies diélectriques dynamiques est de déterminer I’impédance
complexe Z* du matériau dans des domaines de température et de fréquence les plus étendus
possibles.

Le spectrométre diélectrique large bande NOVOCONTROL BDS 4000 est équipé d’un
analyseur de fréquence gain/phase SOLARTRON 1260, couplé a une interface active basse et
haute fréquence (Broadband Dielectric Converter) (Figure 11.9). La régulation en température
est assurée par un systeme NOVOCONTROL Quatro. Le spectrométre diélectrique permet la
mesure de propriétés diélectriques de matériaux d’impédance comprise entre 1 et 2x10™ Q,
dans la gamme de température [-160, 300°C] et dans la gamme de fréquence comprise entre
10 & 10" Hz. Pour des raisons de temps de mesure raisonnables, la limite basse fréquence
imposée est de 10 Hz. Pour des fréquences plus basses, le temps d’acquisition est

rédhibitoire et le matériau peut évoluer pendant les cycles de mesure excessivement longs.

]
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Figure 11.9 : Dispositif de mesure des propriétés diélectriques avec la cellule de mesure.
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V.1.c. Réponse dynamique universelle (UDR)

Dans les solides désordonnés, la conductivité de courant alternatif o, augmente avec la

fréquence. La partie réelle o’ (w) de la conductivité complexe o (w) a pour expression :

o'(w) =0(0) + Aw" =0, |1+ [ng (16)

c

ou o(0) est la conductivité électrique a fréquence nulle, c’est-a-dire la conductivité de courant
continu ou statique 0g4. et Oac(w) représente la conductivité dynamique. Le changement de
régime de conduction est observé a partir d’une fréquence critique w.. Pour une fréquence

w > we, la conductivité est dépendante de la fréquence: o'(w)=0,(w) ; alors que pour

W < w, la conductivité est indépendante de la fréquence et décrit un plateau tel que
0’ (w) = o4 dans lequel le transport de charge s’effectue entre états localisés produits par le
désordre.

Pour les solides désordonnés, o,.(w) obéit & une loi de puissance de la fréquence :
Oac(W) = Aw" (17)

ou A est une constante dépendante de la température et n un exposant fonction de la
température et de la fréquence avec 0 < n < 1. Par conséquent, la partie réelle de la

conductivité complexe s’écrit :

o'(w) =0, + Aw" (18)

16, 17, 18

Cette relation est présentée par Jonscher comme la “réponse diélectrique

universelle” (UDR). Cette abréviation, UDR est aussi la “réponse dynamique universelle” qui

décrit le comportement de systémes conducteurs®® 2.

Il est généralement admis que o'(w) refléte le mécanisme de transport des charges ainsi

que les interactions entre porteurs de charge lorsqu’on suit la dépendance de ¢’ avec la

fréquence et la tempeérature.
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Les principales caractéristiques d’un mécanisme de conduction par sauts dans les
systémes désordonnés®® sont :
v' ¢’ augmente avec la fréquence et la température.
v' A haute température, o’ est constante a basse fréquence mais augmente au-
dessus de la fréquence critique ..
v tend vers les basses fréquences quand la température diminue.
v’ Au-dessus de w, la dépendance en fréquence de ¢’ est proportionnelle a "
avec0<n<1.
v A basse température, ¢’ est proportionnelle a w" avec n ~ 1.
v L’exposant n, loi de puissance de la fréquence, est une fonction de la fréquence

ainsi que de la température.

La dépendance en température et fréquence de la conductivité reflete un processus
continu :
v A basse fréquence, le champ électrique appliqué oblige les porteurs de charges
a se deplacer sur de longues distances r comparées a la distance & entre deux
sites voisins.
v Lorsque la fréquence augmente, la distance moyenne r de déplacement des
porteurs de charge est réduite.
v Lorsque la condition r<<g& est remplie, la conductivité suit une loi de

puissance de la fréquence o'(w) [’ caractéristique d’une conduction par

sauts entre sites.

A une température donnée, la dépendance en fréquence de la conductivité refléte la

topologie effective des chemins conducteurs a cette température.

V.2. Mesures électriques 4 pointes

La résistivité des couches minces a été déterminée a I’aide d’un dispositif de mesure
quatre pointes composé d’un générateur/mesureur KEITHLEY 237, d’une téte quatre pointes
haute température QUAD PRO Resistivity System et d’un contrdleur de température
SIGNATONE model S-1060R. Ce type de générateur permet de mesurer au maximum des

résistances de 10™ Q. La Figure 11.10 représente le dispositif de mesure. Les électrodes
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d’amenée de courant (électrodes extérieures) et de collecte de potentiel induit par la résistance
de la couche (électrodes intérieures) sont en carbure de tungstene. La couche mince est posée

sur la plaque chauffante pilotée par le contréleur de température.

Electrodes

Couche mince

Plague chauffante

Figure 11.10 : Dispositif de mesures électriques 4 pointes.

Cette technique permet d’accéder au rapport U/l qui permet de déterminer la résistivité par
la formule suivante :

p= (Tj.e.Kf (29)

avec p: larésistivité (Q.cm)
U : la tension collectée (V),
I : I’intensité du courant appliqué (A),
e : I’épaisseur de la couche mince (cm),

Ks: le facteur de forme, calculé en fonction des parametres de la téte 4 pointes et de la
dimension de I’échantillon.

L’incertitude de mesure des résistivités est de + 3%, principalement en raison des erreurs

réalisées lors de la détermination des épaisseurs de dépot.

Deux types de mesures ont été effectués :

v des mesures a 25°C de la résistivité des échantillons bruts de dépot et traités
thermiquement,

v" des mesures de I’évolution de la résistivité en fonction de la température.
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V1. Autres techniques

VI1.1. Mesures thermoélectriques

Le coefficient Seebeck des couches minces est mesuré a I’aide d’un dispositif
expérimental monté au CIRIMAT permettant de mesurer la différence de température et la
différence de potentiel selon I’équation suivante :

S=S, + 3—}’ (20)

avec, S : coefficient Seebeck de I’échantillon
Se - coefficient Seebeck des électrodes,
dV : différence de potentiel entre le c6té chaud et le c6té froid,

dT : différence de température entre le coté chaud et le coté froid.

Le dispositif est constitué de deux plagues métalliques : I’une est refroidie par un circuit
d’eau réfrigérée (T = 4°C), et I’autre est chauffée par un bain thermostaté (20 < T < 80°C).
L’échantillon est placé entre les deux plagques, de maniére a étre refroidi d’un coté et chauffé
de l'autre. La température est mesurée de chaque coté de I’échantillon grace a deux
thermocouples. La différence de potentiel est, quant a elle, mesurée par un multimétre
KEITHLEY 2400 & I"aide d’électrodes en aluminium (S = -1,8 uV.K™).

V1.2. Mesures optiques

La transmission optique des couches minces a été mesurée par un spectromeétre
UV-visible VARIAN Cary 1E dans un domaine de longueurs d’onde compris entre 350 nm et
900 nm. 1l est constitué de lampes comme source lumineuse, d’un monochromateur pour
sélectionner la longueur d’onde et de détecteurs. Ce spectrometre est équipé d’un double
faisceau qui permet de soustraire I’influence du substrat et d’acquérir le spectre de
transmission de la seule couche étudiée.

La transmission et la réflexion optique des films ainsi que la réflexion des céramiques ont
été mesurées par un spectrometre UV-visible BENTHAM PVE300. Les mesures ont été

réalisées entre 300 et 1100 nm. L’appareil est équipé d’une source double lampe Xe/QH
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(Quartz Hydrogene), d’un monochromateur triple réseau TMc300 et d’une sphére intégrante

pour mesures totales ou diffuses, en transmission et réflexion.

D’apreés les lois de I’optique, le coefficient d’absorption « (exprimé en cm™) est défini par

la relation suivante :

o= In{(l_R)T/e (21)
T
ou R est le coefficient de réflexion (%), T la coefficient de transmission (%), et e I’épaisseur
de la couche.
Selon la théorie de I’absorption optique dans les semi-conducteurs et en considérant les
bandes de valence et de conduction comme paraboliques, I’équation (22) relie I’énergie de la

bande interdite E4 au coefficient d’absorption o :
(ahv)? = A(hv-E)) (22)

ou h est la constante de Planck, v est exprimé par c/A, et A est une constante. En extrapolant

la courbe pour (ahv)? = 0, nous en déduisons la valeur de Eg.
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Chapitre Il

Elaboration et
stabilité des Pouéres
de delafossite






A. La solution solide Cch,_XCr@z

La delafossite CuFeO, est un semi-conducteur de type p dont la conductivité électrique a
température ambiante est la plus importante de la série des delafossites au cuivre CuMO; sous

forme massive : o, =2 S.cm™ 2 La conductivité de ce type de composé peut étre controlée

lorsque la phase delafossite est légérement sur-steechiométriqgue (CuFeO,.5) grace a la
création d’une valence mixte Cu*/Cu®* (cf. chap. | - § B.IV.3.). Cependant, pour des
applications TCO, la transmission optique de films minces de CuFeO, reste limitée dans la
région du visible (Eq = 2 eV)°.

Comme CuFeO,, la delafossite CuCrO, est un semi-conducteur de type p ayant une

conductivité intrinséque plus faible sous forme massive (o, = 3,5x10™ S.cm™°). Toutefois,
grace a un dopage approprié, sa conductivité peut étre augmentée jusqu’a o, =220 S.cm™

pour un film mince de CuCrg9sMgo0502 4 Par ailleurs, bien que les cations crt impliquent
des transitions d—d qui engendrent une coloration du matériau, CuCrO, possede une bonne
transparence dans le domaine du visible avec un gap optique Eq = 3,1 eV *.

D’un c6té, I’oxyde CuFeO; est intéressant du fait de ses bonnes propriétés de conduction
électrique induite par une légere sur-steechiométrie. De I’autre, la delafossite CuCrO; présente
des propriétés optiques correctes et peut étre tres conductrice lorsqu’elle est correctement
dopée. De plus, les cations Fe** et Cr** ont des rayons ioniques relativement proches
(respectivement 0,645 A et 0,615 A °), il est alors possible d’envisager une solution solide®.
Pour toutes ces raisons, nous nous sommes donc proposés d’élaborer et d’étudier pour la

premiére fois la solution solide compléte CuFe; «CrO, avec 0 <x <1.

I. Elaboration de la solution solide CuFe;_.Cr,O,

Les delafossites CuFe;xCrO, (0 < x < 1) sont synthétisées par voie solide a haute
température a partir d’un mélange steechiométrique de Cu,0, Fe,O3 et Cr,O3 selon la réaction
(23).

Cu,O + (l-X) Fe,03 + x Cr,03 = 2 CuFe1,,Cr O, (23)
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Le traitement thermique utilisé pour ces syntheses a déja été decrit dans le chapitre Il de
ce manuscrit. Pour rappel, ce traitement s’effectue sous atmosphére inerte, il comprend une
rampe en température de 150°C.h™* jusqu’a 900°C suivie d’un palier de 20h dans un premier
temps, puis jusqu’a 1000°C pendant 10h dans un deuxiéme, et d’un refroidissement a
température ambiante. Afin de s’affranchir d’éventuels problemes d’hétérogénéité ainsi que
pour minimiser les temps de diffusion des différentes espéces, des broyages intermédiaires
ont été effectués.

Nous avons ainsi élaboré 5 grammes de poudre de CuFe;xCrO, pour x = 0; 0,165;
0,333;0,5;0,667 ;0,835 et 1.

I1. Caractérisations structurales des poudres CuFe;Cr,O;

Apres 20h de traitement thermique a 900°C puis 10h a 1000°C, tous les échantillons de la
série CuFe;,CrO, (0 < x < 1) ont été caractérisés par diffraction des rayons X. Les

diffractogrammes sont représentés a la Figure 111.1.

—x=0
—x=0,165
x=0,333
—x=0,5
x = 0,667
—x=0,835
—x=1

Intensité (u.a.)
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Figure I11.1 : Diffractogrammes des poudres de la série CuFe;,,Cr,O, (0 <x <1)
aprés 20h de traitement thermique a 900°C puis 10h a 1000°C.

Pour toutes les compositions, tous les pics observés peuvent étre indexés dans une maille

delafossite hexagonale (groupe d’espace R3m). Les paramétres de maille et le volume de
maille des composeés CuFe;«CrO, (0 < x < 1) ont été déterminés par la méthode Rietveld
pour chaque valeur de x et sont listés dans le Tableau Ill.1. Les valeurs des parametres de
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maille pour x =0 (CuFe0O,) et x = 1 (CuCrO,) sont en bon accord avec celles citées dans la

littérature” ® ° (cf. chap. I - § B.11.1.).

a (A) c (A) \% (AS) RBragg
CuFeO, 3,0344(2)  17,158(3)  136,82(2) 2,40
CuFeq g35Cro 16502 3,0268(2)  17,154(3)  136,10(2) 1,01
CUFeq 667Cr.3330> 3,0159(2)  17,141(2)  135,02(2) 1,22
CuFegsCros0, 3,0055(2)  17,128(2)  133,99(2) 1,44
CuFeg 335Cro 66702 2,9942(2)  17,109(2)  132,84(3) 1,14
CuFeg 165Cro 83502 2,9826(2)  17,097(2)  131,71(3) 1,31
CuCro, 2,9742(2)  17,090(2)  130,93(2) 1,67

Tableau I11.1 : Paramétres de maille des composés CuFe;,Cr0, (0 <x <1)
affinés dans le groupe d’espace R 3 m.
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Figure 111.2 : Volume de maille des phases delafossite
aprés 10h & 900°C (en gris) et aprés 30h & 900°C puis 1000°C (en noir).

Les points noirs représentés a la Figure I11.2 montrent la décroissance continue des
parameétres de maille déterminés par la méthode Rietveld en fonction du taux de substitution

x. Cette décroissance est en accord avec la diminution du rayon ionique variant de
r(FeZ ,,)=0,645A (en haut spin) a r(Cr> ) = 0,615 A°. La diminution du volume de

maille (-4,3 % de x = 0 a x = 1) est anisotrope car elle est principalement due a la contraction
du parameétre a (-2 % de x = 0 a x = 1), alors que le paramétre c reste plus ou moins constant (-
0,3% de x = 0 a x = 1). Cette anisotropie est typique de la structure delafossite. La

substitution du fer par le chrome affecte trés peu les distances des liaisons O—Cu-O le long de
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I’axe [001], tandis que le paramétre a diminue de maniére proportionnelle a I’aréte de
I’octaédre MOg quand x augmente. Cette anisotropie induit une diminution constante de la
distorsion des octaédres MOg lors de la substitution du fer par le chrome, ce qui peut étre
corrélé & I’évolution de la covalence des liaisons M—-O®. Cette évolution continue des

parameétres structuraux prouve I’existence d’une solution solide.

L’un des composés de cette serie, le compose x = 0,667 (CuFeg 333Cro66702) a €té observe
plus particulierement en microscopie électronique en transmission. Le cliché de microscopie
électronique haute résolution représenté a la Figure 111.3 a montré un empilement régulier
selon I’axe [001]. Le cliché de diffraction électronique (Figure 111.3.b) confirme la présence
d’une phase de structure delafossite de type 3R avec pour paramétres de maille a ~ 3,0 A et
c~17,1 A. Aucune autre phase ou polytype n’est observé. Plus particulierement, aucune
phase delafossite riche en fer ou en chrome ne peut étre détectée par diffraction électronique
et les analyses élémentaires X-EDS (Energie Dispersive Spectroscopy) présentent des
résultats homogenes. Seul un désordre occasionnel dans I’empilement successif des couches

de cations apparait.

[001]*

[110]*

Figure 111.3 : Micrographies (a) de microscopie électronique en transmission a haute résolution et
(b) de diffraction électronique de I’échantillon CuFeg 333Crg 6670;.

Notons que les phases delafossites mixtes pures CuFe;«CryO, ne sont pas obtenues
facilement. En effet, pour toutes les compositions intermédiaires (0 < x < 1), les phases
delafossites simples CuFeO, et CuCrO, sont rapidement obtenues aprés seulement 10 h de
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traitement a 900°C sous N,. Ces phases sont représentées par des ronds gris a la Figure 111.2
sauf pour pour x = 0,165 et 0,835. Méme si ces deux phases delafossites sont présentes pour
ces deux valeurs de x, les pics de Bragg correspondants sont trop faibles pour déterminer le
volume de la maille. Afin d’obtenir une seule phase delafossite CuFe;«CriO,, il a été
nécessaire d’augmenter le temps et la température de palier ainsi que d’effectuer des broyages

intermédiaires.

| |  CuFeosCros02

1000°C

A

9oc|)°c

80(i°C

7oc|)°c

600°C

503"0

403"0

303"0 _i

10(!"0 : .
Cu20 | I 3 32 33 34 35 3 37
Fe203 | | o
Cr203 | | 26 (°)
31 32 33 34 35 36 37

20 (°)
Figure 111.4 : Diffractogrammes de rayons X en température suivant la formation de CuFeqsCrg50,.

La formation du composé CuFeysCrps0, a été suivie par DRX en température dans les
mémes conditions de synthese. Les oxydes simples Cu,0, Fe,03 et Cr,0O3 ont été mélangés en
quantité steechiométrique puis chauffés de la température ambiante jusqu’a 1000°C sous
argon avec une vitesse moyenne de montée de 170°C.h™ puis laissés 9 heures en palier &
1000°C (Figure 111.4). Des enregistrements ont été réalisés tous les 50°C en montée, puis
toutes les 15 minutes en palier. Dans ces conditions, la phase delafossite CuFeO, apparait vers
600°C (cf. pic (006) a 31,4° en 20) tandis que Fe,O3 disparait progressivement (cf. pic (104) a
33,2° en 28). A cette température, I’oxyde de chrome reste inchangé (cf. pic (104) & 33,6° en
20). La disparition de Cr,O3; ne débute qu’a partir de 800°C, au profit de la formation de
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CuCrO; (cf. pic (012) a 36,3° en 28). A 1000°C, les deux phases delafossites CuFeO, et
CuCrQO; sont clairement présentes comme I’indique le dédoublement du pic a 31,4° en 26 qui
correspond aux pics (006) de chacune des phases, mais surtout la présence des pics (012) de
CuFeO; et CuCrO; respectivement a 35,5° et 36,3° en 26. A cette température et pour des
temps de palier plus importants, un pic unique a 26 = 35,9° caractéristique de la delafossite
mixte CuFeg 5Cros0, commence a apparaitre.

La Figure 1.5 représente la variation des surfaces intégrées des pics de Bragg
caractéristiques de chacunes des phases au cours du traitement thermique : (104) pour Fe;Os3,
(104) pour Cr,03 et (200) pour Cu,0. La surface du pic caractéristique de Fe,O3; commence a
diminuer a partir de 550°C pour disparaitre totalement a 700°C. Parallélement, la surface du
pic de Cu,O diminue de moitié dans ce méme domaine de température. A partir de 700°C, les
surfaces des pics caractéristiques de Cr,O3; et Cu,O diminuent simultanément jusqu’a étre
nulles vers 850°C-900°C. Ceci indique que dans un premier temps, Fe,O3 réagit avec la
moitié de Cu,O pour former la delafossite simple CuFeO,, puis dans un second temps, le reste

de Cu,0 réagit avec Cr,03 pour former CuCrO..
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Figure I11.5 : Variation des surfaces intégrées des pics (104) de Fe,03, (104) de Cr,05 et (200) de Cu,0.

Une fois que les delafossites simples sont formées, la delafossite mixte CuFeqsCrgs0;
apparait vers 1000°C (Figure 111.4). Les parameétres de maille des delafossites CuFeOs,,
CuCrO, et CuFeysCrps0, ont été déterminés par la méthode Rietveld (Figure 111.6) a chaque
température. Les paramétres a des delafossites CuFeO, et CuCrO, ne convergent pas vers le
parametre a de CuFegsCros0,. Les parametres de maille a des trois composes évoluent
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Chapitre 111 : Elaboration et stabilité des poudres de delafossite

parallelement avec une augmentation liée a la dilatation thermique, puis une stagnation pour
les différents temps de palier a T = 1000°C. Ceci indique que les delafossites simples CuFeO,
et CuCrO; ne s’enrichissent pas respectivement en chrome et en fer pour finalement former la
delafossite mixte. Les delafossites simples semblent donc disparaitre progressivement au

profit du composé CuFeq 5Cro 50, thermodynamiquement stable.

3,08 ]
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© ]
2 4
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2 302 A
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g ]
= 300 4 & CuFeO,
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1 —~— CuFe,Cr, 0,
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400 600 800 1000 1000 1000
1h 2h

Température (°C)

Figure 111.6 : Variation des paramétres a des composés CuFeO,, CuFeysCry50, et CuCrO,
au cours du traitement thermique.

I11. Caractérisations microstructurales des poudres CuFe;,Cr,O,

La morphologie des particules des poudres CuFe;.CrO, (0 < x < 1) ainsi que leurs tailles
ont été observées par microscopie électronique a balayage. La Figure I11.7 présente les clichés

MEB obtenus pour trois des composés représentatifs de la série CuFe;4CrQO,: x = 0,
x=0,667 et x=1.

Figure I11.7 : Clichés de microscopie électronique a balayage
des composés CuFe;.,Cr,O, avec (a) x =0, (b) x = 0,667 et (c) x = 1.
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Tous les composés CuFe;CrO, (0 < x < 1) présentent des particules relativement
sphériques. La taille moyenne des particules de chaque composé a été estimée a partir des
clichés MEB et les valeurs sont reportées dans le Tableau I11.2. Ces tailles moyennes de
particules sont micromeétriques et diminuent progressivement de 1,6 um pour CuFeO, (x = 0)
a 0,5 um pour CuCrO, (x = 1).

dmes (MM) dso (Um) Sw(Mm’.g™) dger (M)
CuFeO, 1,6 - 0,57 1,92
CUFe0,85:CFo.16:05 1,0 1,19 1,01 1,08
CUFe066/Cro53:05 0,8 0,59 1,36 0,80
CuFeysCrq 50, 0,7 0,62 1,41 0,77
CUFe0355Cro6:05 0,6 0,55 1,56 0,69
CUFe0.16:Cr0 5505 0.6 0,57 1,75 0,61
CuCr0O, 0,5 0,57 1,94 0,55

Tableau I11.2 : Tailles moyennes des particules estimées par MEB (dyeg) et granulométrie laser en nombre
cumulé (dsp) et surfaces spécifiques et tailles des particules mesurées par BET
des poudres CuFe,,,Cr,0, avec 0 <x < 1.

Des mesures de granulométrie laser ont également été réalisées sur les poudres
CuFe;CryO, (0<x<1) a l’aide d’un appareil Coulter LS100Q, au Laboratoire des
Mécanismes et Transferts en Géologie. Comme cette technique de mesure assimile les
particules a des sphéres, les tailles données sont les diamétres sphériques apparents
équivalents de ces particules. Le dispositif utilisé couvre une gamme allant de 0,4 pm a 1 mm
de diametre apparent des particules.

La Figure 111.8 représente les distributions en nombre cumulé de la taille des particules
des poudres CuFe;CryO, déterminées par cette technique. Nous constatons que plus la
poudre est riche en chrome, plus la distribution de la taille des particules est monodisperse (le
rapport dgo/dzo tend vers 1). Par ailleurs, ces mesures de granulométrie laser nous ont permis
d’obtenir le dso pour chaque poudre (Tableau I111.2). Ces grandeurs dag, dso, dgo correspondent
aux tailles des particules pour lesquelles 20 %, 50 % et 80 % du nombre total de particules ont
une taille inférieure. Nous constatons que le dsy a tendance a diminuer lorsque la quantité de

chrome augmente, ce qui confirme I’observation faite par MEB.
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Figure 111.8 : Distributions de la taille des particules obtenues par granulométrie laser
pour les poudre CuFe,.,Cr,O, avec 0 < x <1.

Dans le Tableau I11.2 sont enfin reportées les mesures de surface spécifiques S,, obtenues
par méthode BET pour les poudres CuFe;«CrO, (0 < x < 1). La surface spécifique augmente
progressivement de 0,6 m%.g™ pour CuFeO, (x = 0) & 1,9 m>g™ pour CuCrO, (x = 1). Les
particules étant relativement sphériques, nous avons calculé, a partir de ces surfaces

spécifiques, le diamétre des particules dget de chaque composé selon I’équation suivante :

ou p est la masse volumique déterminée a partir des données cristallographiques obtenues par
DRX. Ces valeurs de taille de particules sont reportées au Tableau I11.2 et sont en bon accord

avec celles estimées par MEB et granulométrie laser.
Ces trois techniques de caractérisation microstructurale ont montré que la taille des

particules décroit avec la quantité de chrome et leur distribution est monodisperse, ce qui tend

aussi a prouver I’existence de la solution solide CuFe;.«CrO, avec 0 <x <1.
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B. Stabilité des Phascs CuFe,_XCr)gOz

La delafossite CuFeO, possede un domaine de stabilité restreint en température, qui
dépend par ailleurs de I’atmosphére. Le diagramme de phase du systéme Cu-Fe-O & 1000°C *°
représente les domaines de stabilité des différentes phases du systéme (Figure 111.9). Ainsi,
pour de fortes pressions partielles d’oxygene, sous air par exemple (p(O2) = 0,2x10° Pa), la
delafossite CuFeO, s’oxyde en spinelle CuFe,O, et CuO suivant la réaction (24)*. Au
contraire pour de plus faibles pressions partielles d’oxygéne, sous atmosphere neutre par

exemple (p(O) = 10° Pa), CuFeO, se réduit en Cu° et spinelle Fe;O,4 selon la réaction (25)*.

1 1 1
CuFeO, + =0, = = CuFe,04 + = CuO (24)
4 2 2
1 1
CuFeO, » Cu+ =Fes04+ =09 (25)
3 3
log pgy, [Pa]
A cuo+cufe, 0,
] n
______ p(O2) = 0,2x105 Pa
Cu07Cu0 == |- Fe0,+
cuo+- Cu,0 Cu,Fe, 0,
CuFe0. o £
R CuFed, O
3
| Fe,0,1Fe,0
Cu’ Cu,0 . e
~Cu+ CuFeQ, CuFe, 0,
5 koo Cu+ Cufe, 0, ———-—§-————— p(02) = 10 Pa
FeO IFe0,
Cu+Fe0,
-0 | Curre | FelFeQ,

Cu o0z o4 o086 08 Fe

Figure 111.9 : Diagramme de phase du systeme Cu-Fe-O
en fonction de la pression partielle en oxygéne & 1000°C d’aprés Katkov et al.™.

De la méme maniere, la delafossite CuCrO, s’oxyde sous forte pression partielle
d’oxygéne en spinelle CuCrO, et CuO et se réduit, lorsque la pression partielle d’oxygene
diminue, en Cu® et Cr,03, selon les réactions (26) *3 et (27) *2 respectivement.
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CuCrO, + %Oz - %CuCr204 + %Cuo (26)

CuCrO, » Cu + %szOg + %Oz (27)

Toutefois, d’apres les enthalpies libres de formation a température ambiante :
AG?(CuFe0,) = -23,2 kd.mol™ et AG?(CuCrO,)= -79,8 kl.mol™ issues des travaux de
Zalazinskii et al.*?, CuCrO, est plus stable que CuFeO,.

Dans ce travail, nous nous sommes intéressés a I’oxydation et a la réduction des composés
delafossite CuFe; «CryO, (0 < x < 1) afin d’observer leur réactivité et I’évolution de la stabilité

de ces phases avec la substitution au chrome.

I. Stabilité des phases CuFe,,Cr,O, sous atmosphere oxydante

Comme il a été expliqué dans le premier chapitre de ce manuscrit, la famille des
delafossites CuMO, présente différents comportements vis-a-vis de I’insertion d’oxygene et

peut étre divisée en deux groupes. Le premier englobe les cations M*" de grande taille
(r(M)>r. = 0,70 A) qui permettent d’avoir suffisamment de place dans les plans de cuivre
pour que I’insertion d’oxygéne soit possible. Le second comprend les cations M* de petite
taille (r(M3)< r. = 0,70 A) qui rendent I’insertion d’oxygéne difficile voire impossible a

cause de cet effet stérique (cf. chap. I - § B.11.2.).

Les données bibliographiques permettent également de distinguer ces deux groupes et de
retrouver le rayon critique r. (cf. chap. | - § B.I1.2.). La stabilité des phases delafossite sous
atmospheére oxydante peut également étre analysée en représentant, a partir des données de la
littérature, la plupart des delafossites CUMO, existantes ainsi que les composés a structure
spinelle correspondants CuM,QO, (Figure 111.10). A partir de ce diagramme, il est possible de
voir que lorsque le cation M est de petite taille, les deux phases delafossite et spinelle sont
stables, contrairement aux cations M de grande taille pour lesquels seule la phase delafossite
existe. La limite entre les deux domaines correspond & un rayon ionique d’environ 0,68 A, qui

est relativement proche de la valeur trouvee par la méthode géométrique, re.
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Dans le cas des delafossites possédant un cation M*" de trés grande taille comme La**,
I’insertion d’oxygene dans les plans cuivre est géométriquement possible et la phase
delafossite reste stable, ce qui conduit a la formation d’une phase sur-steechiométrique
CUMOy:5 14,15,16,17

Au contraire, les cations M** de petite taille rendent I’insertion d’oxygéne dans la
structure delafossite trés difficile voire impossible. Deux cas peuvent alors se présenter :

v Lorsque le cation M® est trés petit comme AP* (r(Al¥) = 0,535 A),

I’oxydation de Cu* en Cu®*" se traduit par la déstabilisation de la phase
delafossite CuMO, en CuM,0, et CuO. Il est impossible d’oxyder la phase
delafossite en CuMOo4s.

v Un cation M*" de rayon proche de la limite déterminée précédemment (0,68 A)
tel que Fe®*, permet une insertion d’oxygéne forcée dans la structure
delafossite jusqu’a un certain seuil. Puis la phase delafossite est déstabilisée

pour former les phases CuM,0, et CuO.

Cu* Cu2*
11 1 : :
10 Q
091 6
< ]
L= 081 o)
= 1 Q
0T T N
; : ;
06 1 H :
E ] 1
0,5 T —— T
0,40 0,45 0,50 0,55 0,60
r(Cu) (A)

Figure 111.10 : Diagramme représentant les phases delafossites CUMO, (@ et O) et spinelles CuM,0, ()
en fonction de la taille des cations Cu et M dans leur coordinence respective.

Le cas du fer est trés intéressant car le rayon de Fe** en coordinence VI (haut spin) de
0,645 A est inférieur mais trés proche du rayon limite déterminé ci-dessus ou par le calcul

géométrique. Dans un premier temps, il est possible d’oxyder tres Iégerement la phase
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CuFeO,, ce qui améne a une phase sur-steechiométrique CuFeO,.s. Puis dans un second
temps, cette phase delafossite est déstabilisée vers les phases CuFe,0,4 et CuO.

Au contraire, dans le cas du chrome, le rayon de Cr®* (0,615 A) étant bien inférieur au
rayon limite, aucune insertion d’oxygéne n’est possible®®. CuCrO, nécessite des conditions
oxydantes beaucoup plus fortes afin de déstabiliser la phase delafossite comme dans le cas de
CuAlOQ,.

Afin d’étudier le comportement thermo-structural et la non-steechiométrie des composés
de la série CuFe;4CriO,, nous avons caracterisé les poudres de cette serie par analyse

thermogravimétrique et diffraction des rayons X en température sous air jusqu’a 1000°C.

I.1. Composés simples CuFeO; (x = 0) et CuCrO, (x = 1)
I.1.a. CuFeO, (x =0)

Oxydation de CuFeO,

La courbe d’ATG de CuFeO, (Figure 111.11) montre que la phase delafossite est stable
jusqu’a ~300°C. Au-dela de cette température, une prise de masse de 5,31 % est observée,

correspondant a I’oxydation compléte du Cu* en Cu?* selon I’équation (28) :
2 CuFeO; + %Oz - CuO + CuFe;04 (28)

En regardant plus précisement, cette prise de masse présente deux cinétiques distinctes :
I’une entre 300 et 500°C, et I’autre entre 500 et 700°C, qui peuvent correspondre a deux

mécanismes différents d’oxydation®® %°.
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montre que la phase delafossite est la seule phase présente jusqu’a ~500°C. Au-dessus de
cette température, nous pouvons observer I’apparition de la raie (111) de la tenorite CuO
(206 = 38,8°). Entre 500 et 700°C, I’intensité des raies de CuFeO, diminuent au profit de celles
de CuFe,04 et CuO. Au-dela de 700°C, seules les phases spinelle (CuFe,O,4) et monoxyde de
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Figure 111.11 : Analyse thermogravimétrique sous air de CuFeO, et sa dérivée (en gris).

Parallelement, le diffractogramme en température de cette méme poudre (Figure 111.12)

cuivre (CuO) coexistent.
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Figure 111.12 : Diffractogrammes de rayons X en température sous air de CuFeO,.



Des travaux antérieurs réalisés au CIRIMAT? ont montré que la premiére oxydation
comprise entre 300 et 500°C correspond a I’insertion d’atomes d’oxygene dans les plans de
cuivre de la structure delafossite, amenant a la formation d’une phase delafossite sur-

stoechiométrique suivant I’équation (29) :
)
CuFeO, + > 0O, = CuFeOy4s (29)

Puis, la seconde oxydation entre 500 et 700°C correspond a la transition de phase
CuFeOy.5 = CuFe,04 + CuO selon I’équation (30) :

1-2%

2 CuFeOyp5 + 0O, = CuFe;04 + CuO (30)

Pour M* = Fe**, I’insertion d’oxygéne dans la structure delafossite CuMO, est alors
possible mais est limitée aux faibles valeurs de 3. Bien que le rayon de Fe** (0,645 A) soit au-
dessous du rayon critique théorique (ro = 0,70 A) permettant I’insertion d’oxygeéne a
température ambiante, la phase sur-steechiométriqgue CuFeO,.s peut étre obtenue a des
températures légérement plus élevées grace a la dilatation de la maille. En effet, le paramétre
de maille a, dont I’évolution en fonction de la température est représentée Figure 111.13, varie
de 0,003 % par degré Celsius. Par exemple, le paramétre a est égal & 3,05 A & 550°C. Il est
donc 0,5 % plus grand que celui mesuré a température ambiante. Dans la méme gamme de
températures, la variation du parametre ¢, qui est quasi-constante, est inférieure a 0,1 %, ce

qui conduit a une variation volumique relativement faible, de I’ordre de 1,2 %.

o

Paramétre de maille a (A)
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3.04 -_0_0,0—000000000/
3.02 1

3.00 -
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Température (°C)

Figure 111.13 : Variation du parametre de maille a de CuFeO, en fonction de la température de mesure.

91



Méme si a haute température, I’insertion d’oxygene devient possible, I’insertion reste
forcée. Ceci entraine des défauts au sein des plans de cuivre avant de mener a la transition de
phase delafossite-spinelle. Cela se traduit par la décroissance continue de I’intensité et
I’élargissement anormal de certains pics de Bragg de la phase delafossite. Nous observons par
la suite I’apparition des pics caractéristiques des phases spinelle et CuO, comme le montre la
Figure 111.14 qui représente I’évolution de la teneur des principales phases au cours de
I’oxydation. La détermination de la teneur de chaque phase a été faite a toutes les
températures en mesurant I’intensité intégrée de deux pics de Bragg caractéristiques : le pic

(006) a 26 = 31,5° pour la delafossite et le pic (220) a 26 = 30° pour le spinelle.

Phases (u.a.)

LA IS R S R S S S S N B B S R S s e e |

0 200 400 600 800 1000
Température (°C)

Figure 111.14 : Evolution relative des intensités des pics caractéristiques
de la delafossite (O) et du spinelle ().

Mécanisme structural de la transition de phase delafossite-spinelle

Jusqu’a présent, nous avons étudié la variation des parameétres de maille de la delafossite
CuFeO; au cours de son oxydation sous air. Maintenant, nous allons nous intéresser plus
particulierement a la transition structurale delafossite-spinelle, accompagnée de la formation
de CuO. Avant de poursuivre, un bref rappel des structures delafossite et spinelle est

nécessaire.

La structure delafossite est composée d’une succession de couches [FeO,] empilées selon
I’axe [001], dans lesquelles les cations Fe** occupent des sites octaédriques. Ces couches
d’octagdres sont séparées par des couches de cations Cu®, qui sont liés a deux oxygeénes

appartenant aux couches [MO,] supérieure et inférieure. Selon la séquence d’empilement des
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couches d’octaédres, deux polytypes (3R et 2H) peuvent étre formés. Dans notre cas, nous

nous intéresserons uniquement & la forme 3R de CuFeO,, de groupe d’espace R 3m, qui est un
empilement compact d’anions O de type ABC selon I’axe [001]. Les coordonnées, dans le
repere hexagonal, des atomes de cuivre, fer et oxygéne dans une maille cristallographique de

la structure delafossite 3R sont reportées dans le Tableau 111.3

Atomes X y Z
(0] 0 0 0,893
3™ couche [FeO,] C Fe 0,667 0,333 0,833
(0] 0,333 0,667 0,774
3™ couche de Cu C Cu 0,333 0,667 0,667
(0] 0,333 0,667 0,560
2°™ couche [FeO,] B Fe 0 0 0,5
(0] 0,667 0,333 0,440
2°™ couche de Cu B Cu 0,667 0,333 0,333
(0] 0,667 0,333 0,226
1 couche [Fe0,] A Fe 0,333 0,667 0,167
(0] 0 0 0,107
1% couche de Cu A Cu 0 0 0

Tableau I11.3 : Coordonnées des atomes de cuivre, fer et oxygéne dans une maille de la structure delafossite 3R
selon les couches s’empilant suivant I’axe [001].

La structure spinelle peut étre décrite comme un empilement des plans compacts d’ions
oxygene de type ABC. Les sites octaédriques, se trouvant entre les plans A et B, sont occupés
a 75 %, tandis que 25 % des sites tétraédriques et 25 % des sites octaédriques formés par
I’empilement des plans B et C sont occupés. Dans le ferrite de cuivre CuFe,Qy, les cations
Fe** occupent tous les sites tétraédriques et la moitié des sites octaédriques de la structure
spinelle, et les cations Cu®* occupent I’autre moitié des sites octaédriques.

En représentant la structure delafossite selon I’axe [001] et la structure spinelle selon I’axe
[111], certaines similitudes peuvent donc étre constatées entre ces structures. Par analogie aux
travaux de F. Mathieu et al. sur le mécanisme de transformation du spinelle y-Fe,O3 en a-
Fe,O3 %, nous avons proposé un mécanisme structural détaillé de la transition de phase
delafossite-spinelle’’. Ce mécanisme, découpé en différentes étapes numérotées de 1 & 6, est
illustré Figure 111.15.
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Figure I11.15 : Représentation schématique du mécanisme structural
de la transition de phase delafossite-spinelle.

Dans un premier temps, lors de I’oxydation de CuMO.,, les atomes d’oxygeéne s’inserent
dans les plans des ions cuivre et se situent au centre d’un triangle formé de trois atomes de
cuivre (étape @)% * 2> Ce site étant trop étroit pour accueillir les atomes d’oxygéne dans le
cas de M = Fe, I’insertion d’oxygéne dans les couches de cuivre induit un cisaillement des
couches [FeO,] (étape @) en accord avec I’élargissement de certains pics de diffraction. Afin
de modéliser ce cisaillement, la premiére couche d’octaédre FeOg de la structure delafossite
nous servira de référence et ne subira aucun déplacement. Le déplacement de la seconde

couche d’octaedres par rapport a la premiére suit alors une translation caractérisée par le

vecteur de Burger t = [%%0] dans le repere hexagonal de la delafossite. De méme, la

troisiéme couche se déplace suivant le vecteur de Burger t = [£20].
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Cette premiere phase est suivie d’une phase de diffusion des cations permettant de
conserver un équilibre des charges entre les différentes couches d’oxygene, tout en respectant
la thermodynamique de répartition des ions dans les sites de la structure spinelle. Du fait de la
rupture des liaisons O-Cu-O, la moitié des atomes de cuivre et les atomes d’oxygene
excédentaires sortent de la structure et forment simultanément CuO (étape ®). Un quart des
atomes de cuivre restant se stabilisent dans leur environnement, qui devient un site
octaédrique (étape @). Et enfin, les atomes de cuivre du dernier quart diffusent entre les
couches [FeO,] pour se stabiliser en site tétraédrique (étape ®). A ce stade, la structure
spinelle Cu[Fe;]O4 est obtenue.

Dans le cas de CuFe,O, et du fait des stabilités relatives des espéces Fe** et Cu?* en site
tétraédrique et site octaédrique dans la structure spinelle®®, les cations Cu** diffusent dans les
couches d’octaédres FeOg, remplacant ainsi les cations Fe®* qui diffusent eux-mémes dans les
sites tétraédriques situés dans les couches mixtes (octaédres-tétraédres) de la structure spinelle

(étape @). La structure spinelle Fe[CuFe]O, est alors obtenue.

En résumé, lors de la transition de phase delafossite-spinelle, I’insertion des atomes
d’oxygeéne dans la structure delafossite entraine un cisaillement. La moitié des atomes de
cuivre sort ensuite de la structure. Et enfin, la réorganisation cationique amene a la structure

spinelle.

Notons que suite a cette transition structurale effective lors d’un traitement thermique a
1000°C sous air, et aprés la redescente a température ambiante, les phases CuFe,0,4 et CuO
restent stables. Seule une modification de la phase spinelle est observable : la phase qui est
cubique a haute température devient quadratique a température ambiante. Afin de revenir au
composé delafossite de départ CuFeO,, a partir de CuFe,O4 et CuO, il est nécessaire de
réduire les cations Cu** en Cu* et donc de monter & des températures supérieures & 1000°C

dans ces conditions.

[.1.b. CuCrO; (x = 1)

De la méme facon, une poudre de CuCrO, a été caractérisée par ATG et DRX en
température sous air jusqu’a 1000°C. Dans ce cas, aucun changement de comportement n’est
observé. En effet, la courbe d’ATG ne révéle aucune prise de masse, aucune oxydation n’est

visible (Figure 111.18). Le diffractogramme en température montre que la phase delafossite est
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stable jusqu’a 1000°C (Figure 111.16). CuCrO, est donc thermiquement stable jusqu’a
1000°C? dans ces conditions.

T(T)
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Figure 111.16 : Diffractogrammes de rayons X en température sous air de CuCrO,.

L analyse des données de diffraction des rayons X par la méthode de Rietveld effectuée a
chaque température montre que CuCrO, présente une variation linéaire du parametre a
identique a celle trouvée pour CuFeO,, correspondant a une augmentation de 0,003 % par
degré Celsius
(Figure 111.17.a). Cependant, dans le cas de CuCrO», le rayon de Cr** étant plus petit que celui
de Fe**, son paramétre de maille a, correspondant a la distance Cu—Cu, reste trop petit pour

qu’un atome d’oxygeéne s’insére entre les atomes de cuivre, ne permettant pas I’oxydation des

. +
cations Cu".
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Figure I111.17 : (a) Variation du parametre de maille a en fonction de la température.
(b) Evolution relative des intensités des pics caractéristiques de la delafossite (O) et du spinelle (H).
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1.2. Composés intermédiaires CuFe; «CryO, (0 <x < 1)

I.2.a. Comportement de CuFe;.«Cr,O; (0 < x < 1) sous atmosphére oxydante

La Figure 111.18 représente les courbes d’ATG des compositions intermédiaires
CuFe;«CryO, ou 0 < x < 1. Les compositions x = 0 et x = 1 sont également représentées sur

cette figure.
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Figure 111.18 : Analyse thermogravimétrique sous air des composés CuFe,.,Cr,0, avec 0 <x <1.

Entre environ 500 et 700°C, les courbes d’ATG (Figure 111.18) montrent pour x < 0,667
comme dans le cas de CuFeO,, une prise de masse d’environ 5 % correspondant a I’oxydation
des ions Cu* en Cu®*. En paralléle, nous observons par DRX en température que les phases
delafossite sont transformées en phases spinelle mixte et ténorite dans ce domaine de

température selon I’équation (31) :
2 CuFe,CrO, + %02 - CuO + CuFe,.5Cry04 (31)

Par ailleurs, plus la quantité de chrome augmente dans les composés CuFe;CrO,, plus la
température d’oxydation (donc la température de la transition delafossite-spinelle) a tendance

a augmenter (Figure 111.19). Ceci peut étre expliqué par la variation de la taille du cation M**.
La substitution du fer (r(Fed:)=0,645A) par le chrome (r(Fe’) =0,615 A) améne & une

décroissance du rayon moyen de M**. L’insertion d’oxygéne devient alors plus difficile et
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nécessite des températures plus €levées afin de dilater suffisamment la structure delafossite

pour permettre I’insertion d’oxygene.
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Figure I111.19 : Température d’oxydation des composés CuFe;.,Cr,0, (0 <x <1).

AMey, (%) Amy, (%) AMy, - AMey, (%)
CuFeO, 5,31 5,28 -0,03
CuFeg g35Cro,16502 5,26 5,31 0,05
CuFeg 667Cro,33302 5,15 5,33 0,17
CuFeqsCrg 50, 5,07 5,35 0,28
CuFeg 333Cro 66702 4,80 5,37 0,57
CuFep,165Cro,83502 1,84 5,40 3,56
CuCro, 0 5,42 5,42

Tableau I11.4 : Prises de masse expéerimentales et théoriques des composés CuFe;,Cr,0O, (0 <x <1).

Si nous comparons les prises de masse expérimentales a celles calculées a partir de
I’équation (31) (Tableau 111.4), nous constatons que plus la quantité de chrome augmente, plus
I’oxydation est incompléte. Le chrome stabilisant la phase delafossite, I’oxydation devient de
plus en plus difficile lorsque x augmente. La phase spinelle n’a alors pas le temps d’étre
complétement formée pour x = 0,835 d’autant plus qu’au-dela de 800°C, la réduction des ions
Cu?* en Cu" devient alors compétitive.

En effet, pour des températures supérieures a 800°C, les phases spinelle et ténorite se
réduisent a leur tour en delafossite. Les courbes d’ATG présentent une perte de masse qui

n’est pas observée a ces températures pour x = 0 car CuFe,O4 + CuO ne se réduisent qu’a
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~1025°C. Cette perte de masse d’environ 5%, observée pour tout x < 0,667, correspond a la
réduction des cations Cu®* en Cu’. Cette réduction est systématiquement corrélée a la
transition de phase spinelle-delafossite. Les diffractogrammes en tempeérature du compose
CuFep333Croes702, (x = 0,667) (Figure 111.20) illustrent parfaitement ces phénomeénes

successifs d’oxydation et de réduction ainsi que les transitions de phase liées.
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Figure 111.20 : (a) Diffractogrammes de rayons X en température sous air de CuFeg 333Crg g670;.
(b) Variation du paramétre de maille a en fonction de la température.
(c) Evolution relative des intensités des pics caractéristiques de la delafossite (O) et du spinelle (E).

Par ailleurs, plus il y a de chrome dans les composés CuFe;CrO, (c’est-a-dire quand x
augmente), plus la température de réduction des phases spinelle et CuO est basse. Lors de
I’oxydation de la delafossite en spinelle, la température d’oxydation est influencée par la taille
du cation M**, qui controle I’espace disponible & I’intérieur des plans de cuivre de la
delafossite. Dans le cas de la réduction, ce paramétre ne peut pas étre considéré puisque les
phases initiales sont le spinelle et la ténorite. La stabilité relative des cations M*" dans la
structure spinelle AM,0, ainsi que la description structurale de la delafossite et du spinelle
peuvent expliquer ce comportement.

Pour 0 < x < 1, la transition de phase delafossite-spinelle se produit globalement suivant le
méme mecanisme structural que celui décrit pour x = 0 (Figure 111.15). Cependant, la
substitution au chrome modifie ce meécanisme lors de I’étape ®. D’aprés les travaux de
Navrotsky et Kleppa®, Fe®* est plus stable que Cu®" en site tétraédrique (Figure 111.21) ce qui
entrafne la diffusion des espéces cationiques Cu®* et Fe**, correspondant & I’étape ® du
mécanisme structural. Ainsi, I’alternance des cations au sein de la structure est modifiée et le
retour & la structure delafossite nécessite & nouveau une diffusion des cations entre les

couches. Au contraire, les données thermodynamiques indiquent que Cr®" est plus stable que
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Cu” en site octaédrique. Dans le cas du chrome (c’est-a-dire quand x tend vers 1), les cations
Cu?* et Cr** ne diffusent pas, le mécanisme structural s’arréte a I’étape ©. L’alternance des
couches cationiques reste alors inchangee, il est alors plus facile de revenir a la structure

delafossite de départ suivant le mécanisme inverse.

. R
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15 - octaédrique /

N

4-0—11 Préférence

& tetraédrique

10 ——
ZnZ*Mn2*Fe3* Ga3*Co2*Mg? Fe2* Cu?* Al®* Niz* Mn3*Cr3*

Figure 111.21 : Energies préférentielles d’occupation des sites
pour quelques cations divalents et trivalents dans la structure spinelle®.

Pour vérifier a la fois I’effet de taille sur la température d’oxydation et la préférence de
site sur la température de réduction, le composé delafossite CuFey,Gag O, a été élaboré. Ce
composé est trés intéressant car le rayon moyen théorique du cation M** dans ce composé
(r(M*) = 0,2xr(Fe**) + 0,8xr(Ga>") avec r(Fe*") = 0,645 A et r(Ga®") = 0,62 A d’ou
r(M*") = 0,625 A) est quasiment identique & celui de CuFe 333Cro 66702 déterminé & partir des
rayons ioniques effectifs de Shannon®. Les courbes d’ATG de ces deux composés sont
compareées a la Figure 111.22.

Dans les deux cas, nous observons par ATG que les delafossites s’oxydent en spinelle et
CuO dans la méme gamme de température, ce qui confirme I’influence de la taille du cation
M3 sur I’oxydation des delafossites CuMO. La différence entre les deux courbes vers 600-
800°C peut étre expliquée par une démixtion de la phase delafossite CuFep.GagsO, en
composés simples CuFeO, et CuGaO,, ce qui entrainerait alors I’oxydation d’une premiere
phase delafossite suivie par I’oxydation de la seconde.

A haute température (de 800 a 1000°C), dans le cas de I’échantillon Fe/Cr, cette oxydation
est suivie de la réduction des phases spinelle et CuO en delafossite, tandis que pour

I’échantillon Fe/Ga, la phase spinelle reste stable a haute température. Ceci confirme que la
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taille du cation M®*" n’a aucun effet sur la réduction contrairement a la préférence de site des
cations M*" dans la structure spinelle. En effet, selon les travaux de Navrotsky et Kleppa®®
(Figure 111.21) Ga®" est stabilisé en site tétraédrique (comme Fe*), dans ce cas, la phase
spinelle reste stable. Au contraire, lorsque les cations Fe** sont remplacés par des cations Cr*

stables en site octaédrique, la phase spinelle se réduit en delafossite.

5 - —— CuFe; 35,Cr 6670,
1 — CuFey,,Gay 4,0,
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Figure 111.22 : Analyse thermogravimétrique sous air des composés CuFeg 333Cr 66702 et CuFeg ,Gag O,.

En résumé, dans un premier temps, les oxydes de type delafossite CuFe;CrO,
(0 <x<1) s’oxydent en phases spinelle et monoxyde de cuivre. La température de cette
oxydation augmente avec la quantité de chrome, ce qui s’explique par la variation du rayon
moyen du cation M®". Puis dans un second temps, les phases spinelle et CuO ainsi formées se
réduisent en delafossite et la température de réduction diminue avec la quantité de chrome. Ce
phénomeéne de réduction n’est pas contrélé par un effet de taille mais par la préférence de site

des cations M*".

1.3. Stabilité de la solution solide CuFe;.«CrO, sous atmosphére oxydante

Dans la littérature, les systemes Cu-Fe-O et Cu-Cr-O ont été étudies du point de vue

thermodynamique® *+ 2 10

. La phase delafossite CuFeO, a un domaine de stabilité
relativement restreint. Si la température ou I’atmosphere change, cette phase est trés

facilement déstabilisée au profit des phases spinelle et ténorite. De la méme fagon, la phase
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delafossite CuCrO, peut s’oxyder en spinelle et CuO mais son domaine de stabilité est bien
plus grand que celui de CuFeO,. Toutefois, aucune donnée portant sur la stabilité ou la
réactivité des phases du systeme Cu-Fe-Cr-O n’existe dans la littérature. C’est donc la

premiére fois que ce systeme est explore.

A partir des données d’ATG et de DRX, nous avons tracé un diagramme relatif a la
stabilité thermique de la solution solide CuFe;xCrO, (0 < x < 1) sous air, représenté a la
Figure 111.23. Ce diagramme n’a pas été tracé a I’équilibre thermodynamique, il permet
simplement d’identifier les domaines de stabilité des phases delafossite CuFe;«CrO; et leur
domaine de non-stoechiométrie pour des vitesses de chauffe de 5°C.cm™. Ce diagramme
montre clairement que le domaine de stabilité des composés CuFe;.Cr,O, sous air augmente

lorsque la quantité de chrome augmente.
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Figure 111.23 : Diagramme de stabilité de la solution solide CuFe,.,Cr,O, sous air (p(O,) = 0,2x10° Pa).
La phase delafossite est représentée en gris avec la phase steechiométrique CuFe;,CrO, en gris foncé et la
phase sur-steechiométrique en gris clair. Les phases spinelle et CuO sont représentées par des hachures et le
mélange de phase delafossite + spinelle + CuO est représenté en blanc.
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I1. Stabilité des phases CuFe; ,Cr,O, sous atmospheére réductrice

Les données thermodynamiques montrent que sous atmosphére plus ou moins réductrice,
les phases delafossite CuFeO, et CuCrO, se réduisent en cuivre métallique, les autres phases
en présence étant respectivement des oxydes de fer et/ou de chrome. Nous avons observé ce
phénoméne de reduction sur le composé delafossite mixte CuFeg333Crogs7O, lors de
caractérisations en microscopie électronique en transmission a haute résolution (MEHR).

Lors de ce type d’observation en MEHR, I’échantillon est placé sous ultra-vide et est
soumis a un bombardement d’électrons hautement énergétiques de 200 keV. Ces conditions
extrémes peuvent alors engendrer des phénomeénes similaires a une réduction classique sous
atmospheére reéductrice. L’observation du composé CuFeg 333Cro 66702 @ mis en évidence in situ
la destruction de la structure delafossite et la formation de nanoparticules de cuivre métallique
(Figure 111.24).

100 nm
100 nm

100 nm
100 nm

Figure 111.24 : Micrographie MEHR de CuFeg 333Crg 6670, montrant la structure delafossite bien établie en début
d’observation (a gauche) et I’apparition de particules de cuivre a I’extrémité des plans (110) de la delafossite
apres focalisation du faisceau électronique.

La micrographie de gauche de la Figure 111.24 montre la structure fine d’un grain en début
d’observation. L’orientation des domaines cristallins selon I’axe [001] de la phase delafossite
est observable a plus haute résolution. Apres focalisation du faisceau d’électrons nécessaire
aux réglages du microscope, il apparait rapidement une désorganisation de ces distances inter-
réticulaires caractéristiques de la delafossite et des nanoparticules le long des directions [110].
L analyse X-EDS couplée a la diffraction a permis de montrer que ces nanoparticules sont

103



bien du cuivre métallique. Autrement dit sous le faisceau électronique, la phase delafossite est
réduite au profit de nanoparticules de Cu® et d’oxydes de fer et de chrome selon I’équation de
réduction (32).

CuFeg 333Cr 6702 = Cu + oxydes (Fe, Cr) (32)

De facon analogue aux études thermostructurales menées sous atmosphére oxydante (air,
p(0,) = 2x10* Pa), une étude sur la stabilité des phases delafossite CuFe1xCr,0, (0 <x <1)a
été menée sur poudres par analyse thermogravimétrique sous atmosphere réductrice (No/H, -
3,9 % de H,) jusqu’a 700°C. Outre une faible pression partielle d’oxygéne (p(O,) = 10 Pa),
I’effet réducteur de ce gaz est renforcée par la présence d’hydrogene. La température
maximale de ’ATG a été fixée a 700°C, car méme si cette température ne permet pas
d’atteindre la réduction totale des especes en présence dans ces conditions, elle est suffisante
pour nous permettre de caractériser la déstabilisation des phases delafossite, qui est I’objectif

principal de cette étude.

11.1. Composés simples CuFeO; (x = 0) et CuCrO; (x = 1)

I1.1.a. CuFeO, (x =0)

La courbe d’ATG du composé CuFeO, (Figure 111.25) montre deux pertes de
masse distinctes : I’une entre 250°C et 360°C, et I’autre au-dela de 360°C. Ces domaines de
température ont été définis a partir de la dérivée de la courbe d’ATG. Les températures
indiquées correspondent aux valeurs situées de part et d’autre du pic dérive.

Cet échantillon analysé par ATG a ensuite été caractérisé par DRX afin de déterminer la
nature des phases en présence apres réduction. Les phases cuivre, fer et magnétite Fe;O, sont
identifiées sur le diffractogramme représenté a la Figure 111.26, par les pics de Bragg

caractéristiques de ces phases. Aucune présence d’oxyde de cuivre (Cu,0) n’est détectée.
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Figure 111.25 : Analyse thermogravimétrique sous N»/H, (3,9 % H,) de CuFeO, et sa dérivée (en gris).
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Figure 111.26 : Diffractogramme de I’échantillon x = 0 aprés ATG a 700°C sous N»/H, (3,9 % H,).

Lors de ce traitement thermique sous atmosphére réductrice jusqu’a 700°C, le cuivre (I)
de CuFeO, est donc totalement réduit en cuivre métal alors que le fer (I1I) n’est que

partiellement réduit en fer (1) et fer métallique. En effet, la comparaison entre la perte de

tot —
exp

masse expérimentale totale Am -17,3 % calculée a 700°C et la perte de masse théorique

Am' = -21,14 % calculée a partir de la réduction totale de CuFeO, selon I’équation (33)

confirme que la réduction de CuFeO, n’est pas totale a cette température dans nos conditions.

CuFeO, » Cu+Fe + 0, (33)
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Selon le diagramme d’Ellingham, le cuivre | se réduit en cuivre métal a plus basse
température que le fer Il en fer métal. Ainsi, d’apres I’analyse des phases en présence,

I’évolution de la phase delafossite CuFeO, peut s’écrire comme I’équation (34).
1 1
CuFeO, » Cu + 3 FesO4 + 502 > Cu+Fe+0; (34)

La perte de masse théorique calculée a partir de la premiere partie de cette équation est en
effet égale a Amy, = -7,04 %. Cette perte de masse theorique correspond a la premiére perte de
masse expérimentale obtenue par ATG a 360°C, Amey, = -7,1 % (cf. Figure 111.25). Nous en
déduisons que la premiére perte de masse observee par ATG correspond donc bien a la
réduction des ions Cu* en cuivre métal et & une réduction partielle des ions Fe** en ions Fe?*
permettant de former la phase Fe;O4. La seconde perte de masse (360°C < T < 700°C)

correspond alors a la réduction partielle de Fe;O4 en fer métal.

I1.1.b. CuCrO; (x =1)

La réduction de CuCrO; a également été suivie par ATG jusqu’a 700°C sous No/H,. La
courbe d’ATG (Figure 111.27) ne montre qu’une perte de masse de 5,4 % entre 480°C et
700°C. L’analyse par DRX de CuCrO, apres ATG a 700°C indique la présence des phases
Cu® et Cr,0;3 (Figure 111.28).
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Figure 111.27 : Analyse thermogravimétrique sous N»/H, (3,9 % H,) de CuCrO, et sa dérivée (en gris).
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Figure 111.28 : Diffractogramme de I’échantillon x = 1 aprés ATG a 700°C sous N»/H, (3,9 % H,).

La réduction de la phase delafossite CuCrO, selon I’équation (35) *?, s’accompagne d’une
perte de masse a 700°C de Amey, = -5,4 %. Bien que cette variation pondérale soit proche de
la perte de masse théorique, Amy, = -5,42 %, une température de réduction supérieure aurait
été nécessaire pour réduire tous les ions cuivre. La Figure I11.27 illustre en effet clairement

que la courbe de thermogravimétrie a 700°C n’a pas une dérivée nulle.
1 1
CuCrO, » Cu + E Cr,0O5 + ZOZ (35)

La réduction a 700°C sous atmosphére hydrogénée de CuCrO, se traduit donc par la
formation de cuivre métallique et d’oxyde de chrome Cr,O3. Ce dernier posséde en effet une

trés forte stabilité (AG®(Cr,0,)= -1059 kJ.mol™ %) et ne peut se réduire qu’a trés haute

température (T > 2000°C)%.

Si nous comparons la courbe d’ATG d’une poudre de Cu,O a celles des composes
CuFeO;, et CuCrO, (Figure 111.29), nous constatons que les ions Fe** facilitent la réduction du
cuivre (1) alors qu’au contraire, le Cr** rend cette réduction plus difficile. Il semble donc que

la réduction des ions Cu* en Cu° est influencée par leur environnement cationique™.
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Figure 111.29 : Analyse thermogravimétrique sous N»/H, (3,9 % H,) des oxydes CuFeO,, CuCrO, et Cu,0.

Dans le paragraphe suivant, nous allons donc nous intéresser plus particulierement a
I’influence de la quantité de chrome sur la réduction du cuivre | dans les composés

intermédiaires CuFe;CrO, (0 < x < 1).

11.2. Composeés intermédiaires CuFe;4CryO, (0 <x < 1)

Les courbes d’ATG de tous les composés CuFe;«CrO, ou 0 < x < 1 sont représentées
Figure 111.30. Pour tous les composés intermédiaires, nous observons deux pertes de masse
plus ou moins distinctes suivant la quantité de chrome présente dans la delafossite de départ.
Dans tous les cas, la diffraction des rayons X des poudres obtenues aprés réduction par ATG,
révele les pics de Bragg caractéristiques du cuivre métallique mais aucune présence d’oxyde
de cuivre | n’est détectée. Nous observons également la présence de fer métal, Fe3O,4 et Cr,0s.
Pour toutes les valeurs de X, seul le cuivre | est totalement réduit en cuivre métallique dans ces

conditions.
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Figure 111.30 : Analyse thermogravimétrique sous Nu/H; (3,9 % Hy)
des composés CuFe;,Cr,0, avec 0 <x <1 et de Cu,0.

D’apres les études de la réduction de CuFeO, et CuCrO, effectuées dans les mémes
conditions, la premiere perte de masse correspondrait donc a la réduction du cuivre | décrite
par I’équation (36) qui correspond a I’addition des équations (34) et (35) pondérées par la

teneur en chrome x.

4-x

CUFeL,Cr0p = Cu + 1% Fe,0,+ g Cr,0s + 0, (36)

Les pertes de masse théoriques Am,, sont calculées a partir de I’équation (36) et sont

reportées dans le Tableau I11.5 pour toutes les valeurs de x.

Cu Fe;O, Cr,04 0, AMg, (%) Am,, (%)
X=0 1 0,333 0 0,333 -7,04 7.1
X = 0,165 1 0,278 0,083 0,320 -6,79 6,7
X = 0,333 1 0,222 0,167 0,306 -6,52 6,5
x=05 1 0,167 0,25 0,292 6,25 6,4
X = 0,667 1 0,111 0,334 0,278 -5,98 6,1
X = 0,835 1 0,055 0,418 0,264 -5,70 5,8
x=1 1 0 05 0,25 5,42 5,4

Tableau I11.5 : Coefficients steechiométriques de I’équation (36) et
pertes de masse théoriques et expérimentales obtenus pour les différentes valeurs de x.
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Figure 111.31 : Dérivées des analyses thermogravimétriques sous No/H, (3,9 % H,)
des composés CuFe;.,Cr,O, avec 0 <x <1.

Par ailleurs, les pertes de masse expérimentales Am,  sont déterminées a partir de

I’analyse thermogravimétrique. Comme dans les cas de CuFeO; et CuCrO,, les dérivées des
courbes d’ATG (Figure 111.31) nous ont permis de distinguer la premiére perte de masse de la
seconde. Pour chaque composé, le premier pic de la courbe dérivée est lié a la premiére perte
de masse. Les valeurs de température situées de part et d’autre de ce pic correspondent aux
températures de début et de fin de la premiere réduction observée par ATG. A partir des

températures de fin de la premiére réduction (situées a droite des pics dérivés), nous avons pu

mesurer les pertes de masse expérimentales Am,, - obtenues a ces tempeératures. Ces pertes de
masse experimentales Am,, - sont reportées dans le Tableau I11.5 et comparées aux pertes de

masse théoriques Am,, . Ces valeurs expérimentales sont en bonne adéquation avec les

valeurs théoriques, I’hypothése qui décrit la premiere perte de masse par I’équation (36) est

donc confirmée.

tot
exp

A partir des pertes de masse totales Am_ et des résultats obtenus par DRX, nous avons

représenté la réduction des phases delafossite CuFe;.«CrO, (0 < x <1) a 700°C sous mélange
gazeux Na/H; (3,9 % de H,) par I’équation (37) :

CuFe1«CryO, > ACu+BFe + C Fe304 + D CryO3 + E Oy (37)
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ou A, B, C, D et E sont les coefficients steechiométriques de la réaction de réduction. D’apres

I’équation (37) et en respectant le bilan matiére, nous avons :

A=1 B=(1-x)-3C
c=12-3p0-28) p=X
4 2

Comme A = 1, nous avons trois équations a quatre inconnus. Toutefois, E étant la quantité
de O, perdue au cours de la réduction, nous pouvons relier directement ce coefficient a la

perte de masse totale enregistrée au cours de I’ATG selon :

Amtot
E=—"0xM
M

0,

CuFe,_,Cr,0,

Il ne reste alors plus que trois équations a trois inconnus, les coefficients A, B, C, D et E

de I’equation (37) peuvent alors étre calculés. lls sont listés dans le Tableau I11.6.

Amg (%) A (Cu) B (Fe) C(Fes0;) D (Cr,05) E (Oy)
x=0 -17,3 1 0,73 0,09 0 0,82
x=0,165 -14,5 1 0,55 0,10 0,08 0,68
x = 0,333 -10,2 1 0,26 0,14 0,17 0,48
x=0,5 -8,0 1 0,12 0,13 0,25 0,37
x = 0,667 -6,8 1 0,06 0,09 0,33 0,32
x = 0,835 -6,1 1 0,03 0,05 0,42 0,28
x=1 -5,4 1 0 0 0,5 0,25

Tableau I11.6 : Coefficients de I’équation (37) de réduction des composes CuFe; ,Cr,O,,
calculés a partir des résultats de I’analyse thermogravimétrique.

Afin de valider cette modélisation, une analyse des données de diffraction des rayons X
par la méthode de Rietveld a été effectuée pour chaque échantillon a I’issue du traitement
thermique par ATG. Les résultats de cette analyse, reportés au Tableau Il1.7, ont permis de
quantifier les différentes phases présentes aprés I’ATG a 700°C sous Ny/H, a partir de la

formule de Madsen® :

— Sk (ZMV)k

ST s my)

(38)
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avec Cy: la concentration massique en phase k dans I’échantillon présentant i phases,
S: le facteur d’échelle,
Z : le nombre de motifs par maille,
M : la masse molaire,

V : le volume de la maille.

x=0 x =0,165 x =0,333 x=0,5 x = 0,667 x =0,835 x=1

Cu (groupe d’espace Fm3m;a~361A;Z=4;M=63546 g.mol™)

V(A)  47,297(4)  47,288(6)  46,754(9)  47,26(3) 47,26(1) 47,28(1) 47,35(1)
S 4,04(4).10° 6,709).10° 7,4(5).10° 85(5).10° 0,7(1).10°  8,7(1).10°  9,9(1).10°
Reagg 1,86 4,48 8,41 6,67 8,72 6,82 2,23

Fe (groupe d’espace Im3m;a~2,86 A;Z=2; M = 55,845 g.mol™)

V(A)  23559(2)  23,554(3)  23,258(9)  23,54(4) - - )
S 1,24(2).10%  1,41(3).10% 0,6(1).10%  0,2(1).10% - - -
Reraggy 2,24 1,20 8,76 9,13 - - i

Fe;0, (groupe d’espace Fd3m;a~8,39 A; Z=8; M = 231,531 g.mol ™)

VA 59222 590,5(3) 583,9(5) 590,5(9) 589,6(4) 589,5(6)
S 6,8(4).10° 2,3(1).10° 0,4(1).10*  0,6(1).10*  3,7(2).10°  2,2(2).10°
Reagg 17,6 6,84 11,0 17,0 7,88 5,87 -

Cr,0; (groupe d’espace R3¢ ;a~4,95Aetc~13,60A;Z=6; M= 151,989 g.mol*?)

VA - - - - 295(1) 290,0(3) 289,7(1)
S - - - - 2,1(3).10°  7,5(4).10°  1,56(4).10™
RBragg - - - - 23,7 5,91 3,07

Tableau 111.7 : Volumes de maille (V), facteurs d’échelle (S) et facteurs Rgraqq des phases Cu, Fe, Fe;O, et
Cr,03, obtenus par analyse des données de diffraction des rayons X par la méthode de Rietveld.

Pour les comparer aux coefficients steechiométriques de I’équation (37), les valeurs de la
quantification de phases sont ramenées a 1 mole de cuivre et sont reportées dans le
Tableau I11.8.

Cu Fe Fe;0O4 Cry,04
x=0 1 0,76 0,04 0
x=0,165 1 0,52 0,09 0
x=0,333 1 0,21 0,15 0
x=0,5 1 0,07 0,19 0
x=0,667 1 0 0,12 0,03
x=0,835 1 0 0,06 0,08
x=1 1 0 0 0,15

Tableau I11.8 : Analyse quantitative des phases présentes aprés ATG déterminée par affinement structural.
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Les valeurs obtenues par affinement structural sont tres proches des coefficients de
I’équation (37) dans le cas du cuivre, du fer et de Fe304. Toutefois pour Cr,0g, les valeurs de
I’analyse par diffraction DRX sont systématiquement beaucoup plus faibles que celles des
coefficients de I’équation (37). La quantification des phases est liée a I’intensité des pics de
diffraction. Or, les pics caractéristiques de Cr,O3 sont tres peu intenses comparés aux autres
phases présentes. Cette faible intensité liée a une faible cristallisation de Cr,O3, pourrait étre a

I’origine de cette différence.

La réduction sous atmosphére hydrogénée (No/H, - 3,9 % de Hy) jusqu’a 700°C des
delafossites CuFe; «CryO, (0 < x < 1) se décompose en deux étapes. Dans un premier temps,
les ions Cu® se réduisent en cuivre métallique, et les ions Fe** se réduisent partiellement en
ions Fe?* laissant apparaitre la phase FesO,. Dans un second temps, cette derniére se réduit en
fer métallique. Dans le méme temps, les ions Cr®* restent stables dans ces conditions de
réduction. Par ailleurs, nous avons constaté que la réduction du cuivre | en cuivre métal est
influencée par I’environnement cationique des ions Cu®. Plus la phase delafossite est riche en

chrome, plus la température de réduction du cuivre | est élevée.

11.3. Stabilité de la solution solide CuFe;«CrO; sous atmosphere réductrice

Comme pour I’oxydation, les données thermogravimétriques nous ont permis de tracer
pour la premiére fois un diagramme relatif a la stabilité thermique de la solution solide
CuFe1«CrO, avec 0 < x < 1 sous atmosphere réductrice (Figure 111.32). Ce diagramme n’est
valable que dans les conditions expérimentales mises en oeuvre (p(O) = 10™ Pa, 3,9 % de H,
dans N, et une vitesse de chauffe de 5°C.min™). Il donne une idée de I’évolution de la stabilité
des phases delafossite CuFe;«CrO, en fonction de la teneur en chrome. Ce diagramme
permet en effet de mettre en évidence que plus la phase delafossite CuFe;.«CrO; est riche en

chrome, plus son domaine de stabilité est grand.
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Figure 111.32 : Stabilité de la solution solide CuFe;.,Cr,0, a p(O,) = 10” Pa.
La partie grise correspond a la phase delafossite pure ou le cuivre | est la seule espéce de cuivre en présence.
La partie noire représente les phases présentes apreés réduction totale du cuivre | en cuivre métal. La partie en
blanc correspond aux phases présentes lors de la réduction partielle du cuivre I.

11.4. Etude de la réduction des phases CuFe;.xCrcO, par électrochimie

Dans le paragraphe précédent, nous avons mis en évidence que sous atmosphére
réductrice, plus la quantité de chrome dans les composés CuFe;4Cr,O, est importante, plus la
réduction du Cu* en Cu® est difficile. Par ailleurs, dans la littérature, deux auteurs ont montré
la possibilité¢ d’intercaler des atomes de lithium dans la structure delafossite, plus
particuliérement dans le cas de CuFeO, * et CuCrO, **. D’aprés le mécanisme de la réaction

0 32

électrochimique, I’intercalation de lithium induit la réduction du Cu® en Cu selon

I’équation (39).
CuFe,Cr,0, +4 Li"+4e = Cu+ (1-x) Fe + x Cr + 2 Li,O (39)

Pour ces raisons, nous nous sommes proposés d’étudier la réduction des composés
CuFe1«CrO, pour x = 0, 0,5 et 1 par electrochimie, afin d’observer plus particuliérement le

comportement des ions Cu’”.
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I1.4.a. Elaboration de cellules electrochimiques

Afin d’étudier la réduction des composés CuFe;4CrO, par voie électrochimique, des
cellules specifiques ont été réalisées (Figure 111.33). Ces cellules sont constituees de deux
électrodes entre lesquelles est intercalé un séparateur en fibres de verre imprégné d’électrolyte
liquide. L’anode est du lithium métallique et sert d’électrode de quasi référence, le potentiel
du couple Li*/Li étant constant et égal a - 3,04 V vs. ENH (électrode normale & I’hydrogéne).
L’electrolyte utilisé est composé d’un sel de lithium (LiPFg, 1M) dissout dans un mélange de
solvants organiques EC / DMC (Carbonate d’Ethyléne / Carbonate de DiMéthyle) dans les
proportions massiques 1:1. Enfin, la cathode est composée d’un mélange de 85 %™ de
CuFe1,Cr,O, avec x = 0; 0,5 et 1 (matériau actif), de 10 %™ de noir de carbone (additif
conducteur) et de 5%™* de PTFE (PolyTétraFluoroEthyléne ou Teflon) (liant permettant
d’assurer une bonne tenue mécanique de I’électrode). Le montage de la cellule consiste a
empiler successivement une pastille de lithium métallique, un séparateur imbibé d’électrolyte

et I’électrode positive.

A ™S

{4 P
— — Cathode
@B Séparateur + électrolyte
O\— Anode

4 P
N~——

Figure 111.33 : Schéma d’une cellule électrochimique.

I1.4.b. Caractérisations électrochimiques

Le comportement électrochimique des trois composés CuFe;Cr,O, avec x =0; 0,5 et 1
a été étudié a température ambiante en mode galvanostatique a régime constant C/20
(I’électrode est réduit en 20 heures) dans la fenétre de potentiel [0 — 3,5 V (vs. Li*/Li) ]. Les
courbes galvanostatiques et leurs dérivées obtenues pour les trois matériaux lors de la
réduction sont comparées a la Figure 111.34. Les courbes dérivées permettent de visualiser

plus clairement les plateaux de réduction.
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Figure 111.34 : Courbes de réduction (a gauche) et leurs dérivées (a droite) obtenues a T, €t @ régime constant
C/20 dans la fenétre de potentiel [0 — 3,5 V vs. Li*/Li] pour les matériaux CuFeO,, CuFey5Crgs0, et CuCrOs.
Les courbes dérivées permettent d’identifier les plateaux de réduction représentés par des lignes en pointillés.
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La courbe galvanostatique du composé CuFeO, (x = 0) (Figure 111.34) montre qu’environ
4 moles de lithium ont réagit au cours de la réduction complete de I’électrode, ce qui
correspond a la quantité théorique de lithium pouvant étre intercalée dans la structure CuFeO,
(cf. équation (39)). Notons qu’au-dela de 4 moles de lithium, nous observons la dégradation
de I’électrolyte. Plus précisément, deux plateaux (représentés par des lignes en pointillés) sont
observés sur la courbe de réduction : le premier a E = 1,12 V et le second a E = 1,03 V. Lors
du premier plateau (E = 1,12 V), une mole de lithium réagit puis trois moles pour le second.
En accord avec la steechiométrie de CuFeO,, le premier plateau peut étre attribué a la
réduction du Cu* en Cu° et le second la réduction du Fe** en Fe®. Le mécanisme de réduction

peut étre décrit selon les équations :

CuFeO, + Li* + e = Cu + LiFeO, E=1,12Vvs. Li*/Li (40)
LiFeO, + 3 Li"+3e = Fe+2 Li,0 E=1,03Vvs. Li*/Li (41)

Notons que le composé obtenu apres la réduction du cuivre, LiFeO, ne cristallise pas dans une

structure de type delafossite mais dans une structure de type NaFeOs.

Pour CuCrO; (x = 1), seulement deux moles de lithium ont réagit lors de la réduction, la
quantité théorique pour une réaction compléte étant 4 moles de lithium comme pour CuFeO..
De plus, I’identification des plateaux est moins aisée que dans le cas de CuFeO,, néanmoins
deux plateaux peuvent étre distingués. Le premier (E = 0,43 V) correspond a ~ 0,5 mole de
lithium et peut étre attribué a la réduction d’une partie du cuivre, tandis que le second
(E=0,1V) correspond a ~ 1,5 mole de lithium ayant réagit amenant a la réduction d’une

partie du chrome.

Pour x = 0, la delafossite CuFeO, est réduite complétement. Tandis que pour x = 1, la
réduction de la delafossite CuCrO, n’est que partielle. De plus, le potentiel de réduction qui,
pour le montage expérimental utilisé, passe de 1,12V a 1V puis a 0,43 V pour les oxydes
CuFe0,, CuFeysCrys0, et CuCrO, respectivement, confirme que la réduction du cuivre est

d’autant plus difficile que la teneur en chrome est élevée.
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I11. Conclusion

Dans cette partie, nous avons etudié la stabilité des phases delafossite CuFe;«CriO;
(0<x<1) sous atmosphere oxydante et reductrice par analyse thermogravimétrique,
diffraction des rayons X et électrochimie.

Cette étude a permis de montrer que sous atmosphére oxydante (air - p(O,) = 0,2x10° Pa)
jusqu’a 1000°C, les phases CuFe;xCrO, s’oxydent en deux temps. La premiere oxydation
correspond a I’insertion d’atomes d’oxygéne au sein de la structure delafossite, amenant a une
phase delafossite sur-steechiométrique CuFe;<CryO,45. Cette phase sur-steechiométrique est
intéressante car la création d’une valence mixte Cu*/Cu®* est susceptible de favoriser la
conduction des delafossites (cf. chap. 1 - § B.IV.4.). La seconde oxydation entraine la
transition de phase delafossite-spinelle. Plus la quantité de chrome est importante, plus la
température de la transition structurale est élevée, ce qui s’explique par un effet de taille du
cation M** (M = Fe, Cr).

D’autre part, sous atmosphére réductrice (No/H; (3,9%) - p(O) = 10° Pa) jusqu’a 700°C,
le cuivre | présent dans les composés CuFe;«CrO, se réduit en cuivre métallique. Toutefois,
I’environnement cationique du cuivre joue un réle important lors de la réduction des phases
CuFe1«CrO,. Plus la phase delafossite est riche en chrome, plus la réduction de celle-ci
nécessite une température élevée. Cette étude préliminaire sur la réduction des poudres
CuFe;«CrO, nous permet de mieux appréhender les phénomeénes de réduction pouvant étre
observés lors de I’élaboration des films minces de phases delafossite CuFe;<CryO».

Finalement, cette étude sur poudres montre que plus les phases delafossite CuFe;.4CrO-
sont riches en chrome, plus leur domaine de stabilité est grand. Pour résumer, les données
thermo-structurales sont reportées a la Figure 111.35 qui représente les domaines de stabilité
des différentes phases obtenues au cours de I’oxydation et de la réduction des composés
CuFe;xCryOs.
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Figure 111.35 : Stabilité de la solution solide CuFe,Cr,O,
déterminée dans les conditions expérimentales mise en ceuvre (vitesse de dépot = 5°C.min™).
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C.les comPosés CuFe ., Cr(Os doPés au magnésium

La conductivité des poudres CuFe; «CrO; reste limitée car elle est principalement due aux
défauts intrinséques comme par exemple, les atomes d’oxygéne interstitiels qui induisent la
création d’une valence mixte du cuivre Cu*/Cu®* 8. Précédemment, nous avons montré que
des phases sur-steechiomeétriques CuFe;.«CriO2:+5 peuvent étre obtenues par une légere
oxydation sous air. Toutefois, I’obtention et la stabilisation de telles phases restent difficiles.
Plus facilement contrdlable, le dopage du site M** de ces phases par un cation M?* permet
également la création de couples Cu*/Cu® selon: (Cu;,Cu? )(M* M'2")O% . Pour ces
raisons, nous avons élaboré une nouvelle série de poudres delafossite dopées au magnésium,

afin d’optimiser ses propriétés de transport.

I. Les poudres CuFe;Cr,O, dopées Mg

1.1. Elaboration et caractérisation

Comme pour les poudres non dopées, les delafossites dopées au magnésium
CuFeg,97-,CryMgo0302 (0 <y < 0,97) sont synthétisees par voie solide a haute température a
partir d’un mélange steechiométrique d’oxydes commerciaux Cu,O, Fe;03, Cr,03 et MgO
selon la réaction (42). Le traitement thermique est identique a celui des poudres non dopées

(cf. 8 A.1.1.) et entrecoupé de broyages intermédiaires.

Cu,0 + (0,97-y) Fe;03 +y Cr,03 + 0,06 MgO = 2 CuFeg 97.,CryMgo 0302 (42)

Le taux de dopage a été fixe a 3 % pour éviter la précipitation de phases secondaires.

Les valeurs de y des compositions CuFeg g7.yCryMgo 0302 sont listées dans le Tableau 111.9
ainsi que leur correspondance avec les valeurs de x des poudres non dopées. Pour faciliter la

compréhension, les notations utilisées par la suite pour désigner les composés dopes seront les

mémes que celles des composés non dopes, soit : CuFe;CrO,:Mg avec 0 <x < 1.
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CuFeCr,0, CuFeg 97.,CryMgg 030, Rapport Fe/(Fe+Cr)

x=0 y=0 100 %
x=0,165 y=0,16 83,5 %
x=0,333 y=0,32 66,7 %
x=0,5 y =0,485 50 %

x=0,667 y=0,65 33,3%
x=0,835 y=0,81 16,5 %
x=1 y=0,97 0%

Tableau I11.9 : Correspondance des poudres dopées et non dopées.

L analyse par DRX révéle que pour toute valeur de x comprise entre O et 1, les poudres

sont monophasées et cristallisent dans le groupe d’espace R3m comme les poudres non

dopées.

Afin de vérifier que le dopage au magnésium ne modifie pas la stabilité et la réactivité des
phases delafossite, nous avons caractérisé par analyse thermogravimétrique les phases
CuFe;4CrO2:Mg (0 < x < 1). Les courbes ATG obtenues sous air sont présentées a la
Figure 111.36.

x=0

Amim, (%)

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
Température (°C)

Figure 111.36 : Analyse thermogravimétrique sous air des composés CuFe;.,Cr,O, dopés Mg avec 0 <x <1.

Les poudres dopées CuFe;CryO2:Mg ont un comportement sous air tres proche de celui
des poudres non dopées. Notons toutefois que le composé CuCrO,:Mg présente une légéere

différence avec le composé non dopé puisque nous observons une légére oxydation de la
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phase delafossite conduisant a une phase sur-steechiométrique en oxygéne. La nature de la
phase a été vérifiée aprés analyse thermogravimétrique par diffraction de rayon X. Cette
légere différence de comportement entre CuCrO, et CuCrO,:Mg peut s’expliquer par I’écart
de rayon ionique qui existe entre Mg?* (r(Mg2) = 0,72 A) et cr¥* (r(Cr¥) = 0,615 A)

entraine une légére augmentation du paramétre de maille a **

, rendant alors possible
I’insertion d’oxygéne dans la structure delafossite. Ces analyses montrent que le dopage au
magnésium n’a aucune influence majeure sur la stabilité de ces composés.

Cette etude permet également de délimiter un domaine de stabilité pour I’étude en
température des proprietés électriques des phases delafossite. Les courbes d’ATG ne
présentant aucune prise ou perte de masse jusqu’a 250°C, le comportement électrique des
poudres CuFe;.«CrsO,:Mg pourra étre étudié au-dessous de cette température sans aucun

doute sur la phase étudiée.

1.2. Propriétés électriques

I.2.a. Effet du dopage

La spectroscopie diélectrique nous a permis d’obtenir des spectres de conductivité en
fréquence a température ambiante. A partir de ces spectres, nous avons extrapolé la
conductivité de courant continu oy (indépendante de la fréquence) a la fréquence de 102Hz.
Afin d’observer I’influence du dopage sur les phases delafossite CuFe;CrO, (0 <x <1), les
valeurs de la conductivité o4 des échantillons CuFe;.«CrO, dopés et non dopés au

magnésium sont reportées a la Figure 111.37.

Tout d’abord, notons que les valeurs de la conductivité sont relativement faibles
comparées a celles de la littérature™ > **. Cet écart s’explique par la géométrie des échantillons
testés : dans notre cas, les mesures électriques sont faites sur poudres, de granulométrie
variable, alors qu’elles sont effectuées sur matériaux massifs dans la littérature. Le contact
entre les grains est évidemment bien meilleur dans les céramiques que dans les poudres, ce
qui facilite la conduction des porteurs de charge. Ces valeurs ne sont donc pas représentatives
de la conductivité intrinseque des composés CuFe; xCrO, (0 < x < 1) dopés et non dopés,
cependant elles nous permettent de comparer leurs conductivités et d’observer I’effet du

dopage.
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Figure 111.37 : Conductivités de courant continu (gyc)
des poudres non dopées CuFe,,Cr,O, et dopées CuFe;.,Cr,0,:Mg.

Comme attendu, le dopage au magnésium augmente la conductivité des phases delafossite
CuFe1«CryO, pour tout x compris entre 0 et 1. En effet, la conductivité des delafossites

augmente de 2 a 4 ordres de grandeur suivant la quantité de chrome. Cette augmentation est

due & la création d’une valence mixte Cu*/Cu®" selon (Cu,,Cu?")(Fey, Cri )iy Mg’ OF

favorisant la conduction (cf. chap. I - § B.IV.4.). Cependant, quelques auteurs® *°

suggerent
que dans le cas de CuCrO,, le dopage au magnésium impliquerait en sus la création d’une
valence mixte Cr**/Cr**. Notons que dans ces conditions, il est toutefois difficile d’obtenir du

chrome a I’état I1V.

I.2.b. Comportement électrique a température ambiante

Le comportement en fréquence de la partie réelle ¢’ de la conductivité électrique
complexe o (w) a été étudié pour les poudres CuFe1xCryO2:Mg (0 < x < 1). La Figure 111.38
présente les spectres obtenus a la température ambiante (T = 25°C) dans la gamme de
fréquence [10, 10° Hz]. L’amplitude de tension alternative appliquée est de 1,5 V. A basse

fréquence, o'(w) est indépendante de la fréquence du champ électrique. Au-dessus d’une

certaine fréquence w, (fréquence critique), la conductivité de courant alternatif augmente avec
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la fréquence et obéit a une loi de puissance. La partie réelle de la conductivité complexe est

alors décrite par I’égquation suivante :

n
' W
o'(w) =0(0) + Aw" =0, |1+ (—] (43)
wc
ou o(0) est la conductivité indépendante de la fréquence, c’est-a-dire la conductivité statique
ou de courant continu (0gc), A= ." 0, est un facteur pré-exponentiel, et n est un exposant

dépendant a la fois de la fréquence et de la température avec 0 <n < 1.

(b)
10 F
[ ]
[ )
09} o
< 08}
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[ )
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Figure 111.38 : Variation de ¢’ en fonction de la fréquence, mesurée a T,y () et
variation de I’exposant n en fonction de x (b).

Ce comportement est caractéristique du transport de charge dans les solides désordonnés
et est interprété par Jonscher comme étant la réponse dynamique universelle (UDR)®. Les
valeurs expérimentales de la conductivité o'(w) des poudres CuFe;,CrO:Mg ont été
ajustées d’aprés I’équation (43). Les ajustements obtenus pour chaque valeur de x sont
représentés par des lignes continues sur la Figure 111.38. Les valeurs de la conductivité de
courant continu oy, de la fréquence critique . et de I’exposant n ont été obtenues par cet

ajustement non-linéaire et sont reportées dans le Tableau I11.10.
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T (S.cm?) @ (%) n

CuFe0,:Mg 9,3x10°® 2,33x10° 0,92
CUFEQY835cr0,165OQ:Mg 7,2x10_8 1,83x105 0,97
CuFeg 667Cr 33302:Mg 2,3 x107 3,51x10° 0,89
CuFe5Cro50,:Mg 5,6 x107 4,83x10° 0,70
CuFeg 333Cr 66702:Mg 4,0x107 2,80x10° 0,66
CUFeOV155C|‘0,335OQ:Mg 5]1)(10_7 4)00)(105 0,65
CuCrO,:Mg 1,4 x10°® 8,38x10° 0,64

Tableau I11.10 : Valeurs de la conductivité de courant continu gy, de la fréquence critique . et de I’exposant n
obtenues par un ajustement non-linéaire pour les poudres CuFe; ,Cr,O,:Mg.

La variation de la conductivité oq4. des poudres CuFe;«CryO,:Mg en fonction de x
représentée a la Figure 111.37 montre que la conductivité augmente avec la quantité de chrome
x. Cette augmentation s’explique par la diminution de la distance Cu—Cu. En effet, nous avons
montré précedemment (cf. § A.lIl.) que le parametre de maille a, autrement dit la distance
Cu—Cu, diminue lorsque le fer est substitué progressivement par le chrome. Or, selon
Nagarajan et al., I’augmentation de la conductivité est inversement proportionnelle au
parametre de maille du plan des atomes de cuivre, car la diminution de la distance Cu-Cu
implique une augmentation du recouvrement entre les orbitales d du cuivre et donc une

mobilité de porteurs charge plus élevée.

La Figure 111.38.b montre la variation de I’exposant n de la loi de puissance en fonction du
taux de chrome. L’exposant n diminue de 0,92 pour CuFeO,:Mg (x = 0) a 0,65 pour
CuCrO,:Mg (x = 1) avec une brusque diminution observée entre x = 0,333 et x = 0,5. Les plus
faibles valeurs de n (x > 0,5) indiquent une diminution de la dispersion de la conductivité
dynamique avec la fréquence lors de la substitution d’une grande partie du fer par le chrome.
Ce comportement peut étre corrélé a la décroissance de la taille des particules de la solution
solide CuFe;4CrO, (0 < x < 1) ainsi qu’a la diminution des distances Cu—Cu lorsque x
augmente (cf. § A.lll.). Ceci confirme que la distance Cu-Cu influence fortement les

propriétés de conduction des phases delafossite.

Lors de la méme acquisition par spectroscopie diélectrique nous avons également mesuré
I’impédance complexe Z () et le module diélectrique complexe M"(w). De la méme fagon,
ces grandeurs ont été étudiées afin d’observer I’effet de la substitution du fer par le chrome

sur le mécanisme de relaxation de conduction des poudres CuFe;«CrO,:Mg.
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La dépendance en fréquence de la partie imaginaire Z” de I’impédance complexe Z ()
est représentée a la Figure 111.39 pour x = 0 (CuFeO,:Mg) et x = 1 (CuCrO,:Mg). La
Figure 111.39 montre, dans les deux cas, un maximum, situé dans la partie haute fréquence du
domaine balayé [102, 10° Hz], correspondant & la contribution diélectrique des grains du
matériau. Par ailleurs, aucune perte diélectrique associée a la partie imaginaire de la
permittivité diélectrique complexe €"(w) n’est observée. Ceci indique la relaxation de
conduction des porteurs de charge (électrons) puisqu’elle est généralement représentée par un

pic bien défini de - Z"(w), et une absence d’un maximum en €"(w).

] —— CuFeO,:Mg
10° 4 —o— cucro,Mg
104 =
o
N 109 -
102
101 hhkik MR LR LA B AL B LA IR LA IR

Figure 111.39 : Dépendance en fréquence de -Z’” a T, des composés CuFeO,:Mg et CuCrO,:Mg.

La Figure 111.40 montre les spectres de la partie imaginaire M” du module diélectrique
complexe M’ (w) en fonction de la fréquence pour x = 0 et x = 1. Ces spectres présentent un
maximum principal comme les spectres d’impédance - Z"(w) . Il est important de noter que les
maxima de M"(w) sont situés a plus haute fréquence que ceux des spectres d’impédance
Z"(w).
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Figure 111.40 : Dépendance en fréquence de M’” a T, des composés CuFeO,:Mg et CuCrO,:Mg.

La largeur et I’asymétrie des pics observés sur les spectres de -Z"(w) et M"(w) a
température ambiante indiquent une distribution du temps de relaxation. Le mécanisme de
relaxation de conduction ne suit donc pas un comportement de type Debye impliquant un

temps de relaxation unique. Toutefois, I’analyse des spectres - Z"(w) et M"(w) permet de

déterminer les temps de relaxation caractéristiques T, et T,,, correspondant aux maxima de
ces spectres pour chaque composé CuFe; xCrO2:Mg (0 <x <1).

Afin de suivre I’effet de la quantité de chrome sur le temps de relaxation des composés
CuFe;,Cr,0,:Mg (0 < x < 1), I’équation empirique d’Havriliak-Negami®’ (HN) a été utilisée

pour décrire la dépendance en fréquence de - Z" et M" :

* - R
Zo=2Z,-iZ20=— S5 44
T R (iwr) Y “
M =M +iM7 =M, - (e~ Mo) (45)

ou T, et T,, sont les temps de relaxation caractéristiques d’Havriliak-Negami, et a et 3 les

parametres décrivant a la fois la largeur de la distribution du temps de relaxation et

-1
c

I’asymétrie de la relaxation. Les valeurs de w_*, T, et T,, en fonction de x a température

ambiante sont reportées au Tableau 111.11.
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_l * *
¢ Tz ™

CuFe0,:Mg 4,3x10° 2,5%x10° 1,7x10°
CuFeg g35Cro.16502:Mg 5,5x10® 3,56%x10° 4,1x10°
CuFeg 667Cr 33302:Mg 2,9x10® 1,9x107 9,7x10°®
CuFe5Cro50,:Mg 2,1x10°® 1,6x107 2,7x10°®
CuFeg 333Cr 66702:Mg 3,6x10°® 2,5x107 1,7x10°
CUFeOV155C|‘0,335OQ:Mg 2,5x10_6 1,8X10_5 2,0)(10_5
CuCrO,:Mg 1,2x10° 1,0x10° 8,1x10°

Tableau I11.11 : Evolution des différents temps de relaxation avec la quantité de chrome
des composés CuFe;,Cr,0,:Mg (0 <x <1).

Pour chacun de ces parametres, nous constatons que le temps de relaxation caracteristique
diminue lorsque x augmente. Ce résultat est également en accord avec la diminution de la

distance Cu—Cu.

I.2.c. Comportement électrique en température

Pour x = 0,835, c’est-a-dire CuFeg 165Cro83502:Mg, le comportement en fréquence de la
conductivité a été étudié a différentes températures. Les spectres de o’(w) sont obtenus entre
-150°C et 240°C. La Figure 111.41 met en évidence la dépendance en température de la
conductivité. Comme attendu pour un comportement semi-conducteur, la conductivité

statique oqc augmente avec la température.
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Figure 111.41 : Dépendance en fréquence de o’ (w) pour le composé CuFeg 145Cro g3502:Mg (x = 0,835)
a différentes températures comprises entre -150 et 240°C.
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La Figure 111.42 represente I’évolution en température de la conductivité oy pour

x=0,835. L’énergie d’activation caractéristique E, ~d’un mécanisme de conduction

thermiquement activé a été obtenue en ajustant les données de oy par la relation d’Arrhenius :

E.o
O, =0, exp[— ” Tj (46)
B

ou ap est le facteur pré-exponentiel, et E, I’énergie d’activation de conductivité. Nous

observons que seules les données comprises entre -30°C et 150°C suivent un comportement
thermiquement activé. Une regression linéaire permet de déterminer une énergie d’activation

E., = 0,43 eV qui est du méme ordre de grandeur que les valeurs de I’énergie d’activation

reportées dans la littérature®® 3% 40 41

pour des delafossites. Aux plus basses températures, la
conductivité devient indépendante de la température, caractéristique d’un mécanisme de
conduction par effet tunnel (tunneling).

Le comportement thermiquement activé de la conduction dans le domaine de température

[-30, 150°C] est confirmé par I’étude de la dépendance en température des temps de
relaxation caractéristiques T, et T,,. En effet, les temps de relaxation déduits des équations
empiriques d’Havriliak-Negami obéissent a I’équation d’Arrhenius, typique d’un

comportement thermiquement activé :

* EaZM]
Ty = Topm EXP —2 (47)
ZM 0z,M ( kBT

ou T,,,, est le facteur pré-exponentiel et E,, , I’énergie d’activation. Les valeurs obtenues

par régression linéaire E,,= 0,35eV et E,,, = 0,39 eV correspondent a celle de I’énergie
d’activation obtenue pour la conductivité de courant continu E, . Ces valeurs indiquent que

les porteurs de charge (électrons) doivent sauter lors de la conduction une barriére de méme
énergie que lors de la relaxation. Autrement dit, le mécanisme de conduction électrique est le

méme que celui de la relaxation diélectrique, dans les poudres CuFe; «CryO2:Mg (0 <x < 1).

129



T(C)

150 100 50 0 -50 -100
T T T T T T T v L
® O
dc 2
410
10° 3 N
s Eh=0,36eV
3
1100 ~
’ €
~10F E=ga3ev 4 O
) F © 410 0
3’ o
5 =
10°F 110
o0 0O o _ 6
35 e o M
10° * ®
A 1 N 1 N 1 N 1 N 1 N 1 N 1 N 10-7
25 3,0 35 4,0 45 50 55 6,0

1000/T (K)

Figure 111.42 : Comparaison de la dépendance en température de la fréquence de saut ()
et de la conductivité statique (®) pour x = 0,835.

Dans la réponse dynamique universelle (UDR, Universal Dynamic Response), la
fréquence de coupure w. correspond aussi a la fréquence de saut (“hopping”) w,. Dans les
solides désordonnés et les oxydes semi-conducteurs amorphes ayant une faible mobilité, la
conductivité dynamique o, suit une loi de puissance en fréquence, qui est attribuée a des
sauts de porteurs de charge entre sites d’énergies différentes. Afin de corréler les
conductivités oq4. et Oy, la dépendance en température de la fréquence de saut wp est
comparée au comportement correspondant de la conductivité og. (Figure 111.42). Il est clair
que la dépendance en température de wy obéit a une équation d’Arrhenius. Une régression

linéaire permet d’en déduire les valeurs de E, et wo. La valeur de I’énergie d’activation
E.. = 0,36 eV est proche de celle de E,_ et celle de wo = 10" s™ est proche de la fréquence

du phonon, comme 1/1,, , .

Généralement, dans la plupart des matériaux conducteurs, o4 et wy satisfont a la relation
de Barton-Nakajima-Namikawa (BNN)** “* 4% et sont thermiquement activés avec des
énergies d’activation proches. La variation de oq. en fonction de wy, est représentée a la Figure
111.43 pour x = 0,835 (CuFeg 165Cro,83502:MQ). En représentation logarithmique, la variation de

Ogc est linéaire. Le coefficient de la pente, est proche de 1, est en bon accord avec la relation

130



BNN ou a4 ~ wn. Nous pouvons en conclure que les conductions g et 0,c sont corrélées et
sont gouvernées par le méme mécanisme de transport qui est un mécanisme thermiquement

activé par saut entre plus proches voisins.

x=0,835

o, (S.cm™)

w, (s

Figure 111.43 : Variation de la conductivité de courant continu
en fonction de la fréquence de saut pour x = 0,835.

Afin de compléter le comportement en température de la conductivité dynamique Oy,
I’exposant n a été étudié en fonction de la température (0,(w) = Aw"). Les valeurs de n sont
déterminées a partir de I’équation (43) et reportées a la Figure 111.44. L’exposant n décroit
lorsque la température augmente de -20°C a 70°C, puis il croit au-dela de 70°C.

Selon Dyre et Schrader®, la dépendance en température de I’exposant n s’explique sur la
base des modéles d’interaction a N corps. A basse température, les interactions entre porteurs
de charge voisins sont quasiment négligeables. En augmentant la température, les interactions
se multiplient, entrainant une diminution de I’exposant n.

La dépendance en fréquence de la conductivité dynamique suivant la loi de puissance
universelle correspond a des sauts a courte distance des porteurs de charge entre des sites
séparés par des barrieres d’énergie de hauteurs différentes. Si le hopping a lieu entre une
distribution aléatoire d’états de charge localisés, alors n est compris entre 0,5 et 1 comme
dans le cas des poudres delafossite CuFe;xCrO,:Mg (0 < x < 1). La plus faible valeur de n
correspond a des sauts multiples tandis que la plus haute valeur correspond a un saut unique.
Des modeles théoriques ont été proposés afin de corréler le mécanisme de conduction de la
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conductivité dynamique o, au comportement de n(T). Si n augmente avec la température, le
modeéle de saut de petits polarons est le mécanisme prédominant, alors que le modeéle de saut a
barriéere corrélé (CBH) est caractéristique d’une diminution de n lorsque la température
augmente. Benko et Koffyberg? ont supposé que dans CuFeO,:Mg la conduction se faisait par

saut de petits polarons localisés sur les sites Cu.

1,0
0,9 J e © ° °
= 0,8; °

07 -

06 +——mm—mr—m—m——r——"r—T T
-150 100  -50 0 50 100 150 200

Température (°C)

Figure 111.44 : Dépendance en température de I’exposant n pour x = 0,835.

Certains auteurs ont reporté qu’a basse température (T < 25°C), dans les delafossites
CuCrO; et CuFe0O,, le mécanisme de conduction correspond a un saut de trous entre sites
cuivre et il se produit alors une transition d’un comportement activé thermiquement vers un
processus de saut a distance variable (VRH). Cependant, dans notre cas, un mécanisme de

saut a distance variable ot la conductivité o4 varie en T** n’est pas observeé.

I1. Les céramiques CuFe,.,Cr,O, dopées Mg

I11.1. Elaboration et caractérisations

Des échantillons massifs de 2 cm de diamétre ont été élaborés a partir des poudres
delafossite CuFe;.Cr,0,:Mg (0 < x < 1), selon le procédé suivant® :
v' Elaboration de la poudre CuFe;«CrO,:Mg (0 <x < 1),

v' Ajout du liant organique (Rhodoviol) a la poudre,

132



v" Mise en forme de la céramique dans une matrice de 2 cm de diamétre a I’aide
d’une presse uniaxiale a une pression de 200 MPa,
v Déliantage sous air a 400°C sans palier,

v" Frittage sous argon a 1050°C pendant 10 heures.

Les densifications des céramiques CuFe;4CrO.:Mg (0 < x < 1) ainsi obtenues sont
reportées dans le Tableau I11.12. Dans ces conditions de frittage, les densifications sont
relativement faibles. Afin d’améliorer le frittage des échantillons massifs, il est nécessaire
d’augmenter la température de palier. Toutefois, la température de fusion du cuivre
(~ 1080°C), mais également celle de la delafossite CuFeO, (~ 1100°C) et la forte diffusion de
ces especes a ces tempeératures ne permettent pas de monter a plus haute température sous

atmosphére inerte sans risque.

Densification

CuFeO,:Mg 81 %
CuFeg35Cro,16502:Mg 77%
CuFe667Cro,33302:Mg 76 %
CuFey5Cry50,:Mg 72 %
CuFe(333Cro,66702:Mg 68 %
CuFe(,165Cro,83502:Mg 64 %
CuCr0O,:Mg 57 %

Tableau I11.12 : Densification des céramiques CuFe;,Cr,O,:Mg.

Le Tableau I11.12 montre clairement une décroissance de la densification des céramiques
lorsque la quantité de chrome augmente. Ces différences de densification peuvent étre
expliquées par le caractére réfractaire de I’oxyde de chrome Cr,0O3 et de la plupart des oxydes
renfermant du chrome. En effet, la température nécessaire a un bon frittage doit étre
relativement proche de la température de fusion du matériau a fritter afin que les atomes aient
une énergie suffisante pour diffuser. En conséquent, plus le matériau est réfractaire, plus la
température de frittage devra étre élevée.

Toutefois, la delafossite CuCrO, étant stable a haute température sous air, nous avons
tenté de fritter la céramique CuCrO,:Mg sous air a 1200°C pendant 10 heures.
Malheureusement, la densification du matériau massif ainsi fritté n’est que de 62 %, soit une
augmentation de 5 % seulement par rapport au frittage a 1050°C sous N,. Compte tenu de la
différence des températures de frittage, I’augmentation de la densification n’est pas

significative et la densification reste faible.
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N’ayant pas réussi a augmenter significativement la densification des céramiques par
frittage conventionnel, nous avons fait des essais de frittage par SPS (Spark Plasma Sintering)
a la Plate-Forme Nationale de Frittage Flash (PNF2). Le principe du SPS consiste a chauffer
par effet joule a I’aide d’un courant pulsé une poudre compactée manuellement dans une
matrice en graphite. Cette technique permet ainsi d’abaisser la température et le temps de
frittage.

Le frittage de la poudre CuCrO,:Mg a 800°C pendant 4 minutes sous une pression de
7,5 kN, conduit & une masse volumique de 3,85 g.cm™, supérieure a celle obtenue aprés
frittage classique (3,16 g.cm™). Toutefois, le procédé entraine une réduction du cuivre | en
cuivre métallique, en surface et au cceur du matériau. Ce probleme de réduction peut étre
résolu par I’utilisation d’une matrice en tungsténe qui permet d’appliquer une pression de
plusieurs dizaines de kilonewtons. Des essais en cours montrent qu’en frittant a 500°C
pendant 1 minute sous une pression de 50,2 kN, nous pouvons obtenir une céramique
présentant une masse volumique de 4,22 g.cm™ sans aucune présence de cuivre métallique,

correspondant a une densification de 77 %.

11.2. Propriétés électriques

Les propriétés électriques des céramiques CuFe;4CrO,:Mg (0 < x < 1) ont été étudiées
par spectroscopie diélectrique. Les valeurs de la conductivité statique des disques

CuFe1«CrO,:Mg sont reportées a la Figure 111.45.

] -
’/’ .
01k e .
3 . ’/
@ ’,/’ ™ [ |
o e
n--
001} __
i 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1 ]
0,0 0,2 04 0,6 08 1,0

x dans CuFe  Cr O,:Mg

Figure 111.45 : Conductivité de courant continu des pastilles CuFe;.,Cr,O,:Mg.
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Malgré des différences de densification, la conductivité a tendance a augmenter avec la
quantité de chrome. En effet, nous observons une augmentation d’un ordre de grandeur entre
x =0 et x = 1 alors qu’en méme temps, la densification a chuté de 81 % a 57 %. Par ailleurs,
ces valeurs sont inférieures a celles relevées dans la littérature (o =9 S.cm™ pour
CuFeg0sMgo 0202 2 et 0 = 16 S.cm™ pour CuCrogyMgoesO, **) mais cette différence est
expliquée par la faible densification de nos céramiques limitant leur conductivité. Une faible
densification favorise un plus grand nombre de joints de grain. Ceci entraine une

augmentation de la dispersion des porteurs de charge, d’ou la diminution de la conductivité*.
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Figure 111.46 : Evolution de la conductivité de courant continu gy, des céramiques CuFe,,Cr,0,:Mg
en fonction de I’inverse de la température.

Comme pour les poudres, la dépendance en température de la conductivité oq4. des
céramiques CuFe;«CrO,:Mg a été étudiée de -100°C a 100°C et est représentée a la Figure
I11.46. Pour chaque composition, la dépendance en température de la conductivité obeit a la
loi d’Arrhenius dans le domaine de température [20, 100°C]. Les valeurs des énergies
d’activation caractéristiques d’un mécanisme de conduction thermiquement activé sont

reportées dans le Tableau 111.13.
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Ea (eV)

CuFeO,:Mg 0,27
CuFeg35Cro,16:02:Mg 0,17
CuFe667Cro,33302:Mg 0,18
CuFey5Crq50,:Mg 0,15
CuFe(333Cro,66702:Mg 0,16
CuFe(,165Cro,83502:Mg 0,13
CuCr0O,:Mg 0,15

Tableau I11.13 : Valeurs de I’énergie d’activation des céramiques CuFe;,Cr,0,:Mg entre 20°C et 100°C.

Ces valeurs sont en bon accord avec celles de la littérature (E, ~ 0,2 eV) ** % 40 Nous
observons par ailleurs, que I’énergie d’activation diminue avec la teneur en chrome. Or, plus
I’énergie d’activation est faible, plus la conduction est facilitée a température ambiante. Les

composés riches en chrome sont donc meilleurs conducteurs que ceux riches en fer.

I11. Propriétés optiques des oxydes CuFe,,Cr,O, dopées Mg

Apres synthese par voie solide sous atmosphére neutre, une différence de couleur est
observée entre les poudres, en particulier entre les delafossites CuFeO,:Mg et CuCrO,:Mg,
respectivement noire et verte (Figure 111.47). Ce changement de couleur est en accord
I’évolution des gaps optiques reportés dans la littérature : Eq = 2 eV pour CuFeO; 2 et
Eq = 3,1 eV pour CuCrO, *.

Figure 111.47 : Poudres de CuFeO,:Mg (a gauche) et de CuCrO,:Mg (a droite).

Des mesures de réflexion diffuse ont été réalisées sur les céramiques CuFe;CrO2:Mg
(Figure 111.48). Les valeurs moyennes de la réflexion diffuse obtenues entre 500 et 1100 nm

sont reportées dans le Tableau 111.14.
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Chapitre 111 : Elaboration et stabilité des poudres de delafossite

200 0O9

Figure 111.48 : Céramiques de CuFe,.,Cr,0,:Mg.

R (%)
CuFe0,:Mg 64,2
CuFegg35Cro,16502:Mg 64,0
CuFeg 667Cr0,33302:Mg 64,0
CuFeg5Crp50,:Mg 64,3
CuFeg 333Cro,66702:Mg 64,5
CuFeg 165Cro,g3502:Mg 65,2
CuCrO,:Mg 67,0

Tableau I11.14 : Valeurs de la réflexion diffuse des céramiques CuFe;.,Cr,O,:Mg.

Ce tableau montre que pour des valeurs de x inférieures a 0,667, la teneur en chrome ne
fait pas varier sensiblement la réflexion diffuse. Au contraire, pour les composés riches en
chrome (x = 0,835 et 1), la réflexion diffuse augmente de prés de 3 % et correspond a
I’apparition de la couleur verte.

Les composés présentant les propriétés optiques les plus intéressantes pour les
applications TCO sont donc les delafossites riches en chrome, et plus particulierement celles
ou x >0,835.
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D. Conclusions

Au cours de ces travaux, les composés de la série CuFe;4CryO, avec 0 < x < 1 ont été
élaborés pour la premiere fois par synthése en phase solide. Un traitement thermique a haute
température (900°C-1000°C) sous atmospheére inerte a partir des oxydes simples Cu,0, Fe,;03
et Cr,03 a conduit a la formation des phases delafossite CuFe;.«Cr,Os.

La stabilité de ces phases a été étudiée par analyse thermogravimétrique, diffraction des
rayons X, microscopie électronique en transmission et électrochimie. L’étude
thermostructurale a révélé qu’en chauffant sous air (p(O2) = 0,2x10° Pa) jusqu’a 1000°C, les
composés CuFe;«CryO, s’oxydent en spinelle et CuO, excepté pour CuCrO, qui est stable
dans ce domaine de température et de pression partielle d’oxygéne. Les cations Cr** rendent
I’oxydation et la transition de phase difficiles. Afin d’expliquer la transition de phase
delafossite-spinelle, nous avons proposé un mécanisme structural. A haute température, les
phases spinelle et CuO se réduisent a leur tour en delafossite lorsque la quantité de chrome est
suffisante. Ce phénoméne s’explique grace & la stabilité relative des cations M*" dans la
structure spinelle. Les cations Fe®* stabilisent la structure spinelle et rendent la transition
delafossite-spinelle irréversible. Au contraire, les cations Cr** permettent la transition inverse
spinelle-delafossite.

Sous atmosphere réductrice, le cuivre | des phases CuFe;.«CryO, se réduit en cuivre
métallique. Les cations M** des delafossites CuUMO, influencent grandement cette réduction :
les cations Fe** facilitent cette réduction alors que les cations Cr®* la rendent plus difficile.
L’étude de la réduction de ces composés par électrochimie a confirmé cela en montrant que
la quantité de chrome avait une influence sur le potentiel de réduction de Cu"*.

Le dopage au magnésium des composés de la solution solide CuFe;Cr,O, augmente
considérablement leur conductivité grace a la création de valences mixtes Cu*/Cu®". L effet
de la non-stoechiométrie sur les propriétés électriques n’a pu étre montré du fait de la faible
stabilité de ces phases. Par ailleurs, les propriétés de conduction des phases delafossite sont
fortement influencées par la distance Cu—Cu. La substitution du fer par le chrome impliquant
une diminution de la distance Cu—Cu, augmente la conductivité des composés CuFe;.4CrOs.

Cette substitution diminue par ailleurs I’absorption optique de ces composés.

Au travers de ces études, nous avons montré que les compositions riches en chrome ont un

plus large domaine de stabilité que celles riches en fer, aussi bien sous atmosphére oxydante
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que réductrice. Par ailleurs, les composés riches en chrome dopés au magnésium sont les
matériaux les plus conducteurs et les moins absorbants de la série CuFe;4CrO,. Pour ces
raisons, il nous a semblé intéressant d’etudier sous forme de films minces les compositions
riches en chrome.
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Chapitre IV

I laboration et

caractérisations

de couches minces

de T CO






A\ |ntroduction

Ce chapitre est consacré a I’élaboration de couches minces par pulvérisation cathodique
radiofréquence a partir des cibles de structure delafossite CuFeO,:Mg et CuCrO,:Mg.

Dans un premier temps, nous présenterons la fabrication des cibles de pulvérisation de
composition CuFegg7Mgo0302 et CuCrog97Mgo030; et les conditions de dépot utilisées pour
I’élaboration de ces phases delafossite.

Les deuxieme et troisiéme parties concerneront I’élaboration et la caractérisation physico-
chimique des dépdts de CuFeO,:Mg et CuCrO,:Mg. Nous montrerons I’influence des
parameétres de depot tels que la pression d’argon et la distance cible-substrat sur la nature des
phases obtenues, ainsi que I’optimisation des propriétés optoélectroniques des couches de
CuCrO,:Mg grace a des recuits de cristallisation.

Pour finir, nous présenterons I’élaboration, toujours par pulvérisation cathodique radio-
fréquence, de couches minces d’un autre matériau : ZnO:Ga. Ce matériau a été étudié car il
présente de bonnes propriétés TCO de type n et nous a permis de réaliser nos premiers essais
de jonctions p-n a base uniqguement de TCO : p-CuCrO,:Mg / n-ZnO:Ga.
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B. [ laboration des cléPc‘)ts de delafossite par Pulvérisation
cathodiquc

|. Elaboration des cibles

Afin d’élaborer des films minces par pulveérisation cathodique, il est nécessaire de
fabriquer des disques céramiques ayant une densification d’environ 60 a 80 % pour qu’ils
puissent étre utilisés en tant que cible de pulvérisation.

Les cibles ceramiques circulaires de composition CuFeg 97Mgo 030, et CuCrg97Mgo 0302,
d’un diametre de 10cm, ont été fabriquées a partir des poudres de delafossite
CuFe1xCrO2:Mg avec x = 0 et 1, selon le protocole suivant :

v’ Syntheése par voie solide de la poudre de delafossite CuFe;.«Cr,O,:Mg a 900°C
pendant 10 heures sous flux d’azote (cf. chap. Il - § A.l.1.),

v/ Ajout d’un liant organique a la poudre CuFe; Cr,O2:Mg,

v Mise en forme de la céramique dans une matrice de 10 cm de diamétre a I’aide
d’une presse hydraulique sous une charge uniaxiale de 55 tonnes (68 MPa),

v Déliantage de la cible,

v' Frittage de la cible.

Lors de la fabrication de ces cibles céramiques, plusieurs problemes peuvent apparaitre :
oxydation et réduction de la phase delafossite, fissuration de la cible, probléme de
densification. Au cours du traitement thermique de déliantage, plusieurs paramétres peuvent
influer sur la composition et la forme des échantillons massifs. Le premier est la concentration
en liant contenu dans I’échantillon. Si celle-ci est trop importante, le dégagement gazeux lors
de la décomposition peut étre trés “brutal” et donc fragiliser I’échantillon. Afin de permettre
une décomposition lente du liant organique, la rampe en température utilisée doit étre
relativement lente. La température de déliantage est un parameétre tres important. Celle-ci doit
étre suffisamment élevée pour une décomposition totale du liant organique mais également
inférieure a la température d’oxydation de la phase delafossite. Enfin, le dernier paramétre est
I’atmospheére. Sous atmosphere neutre, la décomposition du liant génere un dégagement de
monoxyde de carbone, qui engendre une atmosphere localement réductrice. 1l est donc

nécessaire de délianter sous air afin d’éviter I’apparition de cuivre métallique.
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Etant donné que CuFeg 97Mgo,0302 s’0xyde au-dela de 400°C, nous avons choisi d’utiliser
un liant organique se décomposant & une température inférieure a 400°C : le Rhodoviol®
(alcool polyvinylique). Le déliantage est alors réalisé sous air a 400°C sans palier. La cible
CuFep,97MQgp,030- est ensuite frittée & 1000°C pendant 5 heures sous atmosphére neutre. Ainsi,
nous obtenons une cible de 10 cm de diamétre ayant une densification de 71 %.

Dans le chapitre précédent (cf. chap. Il - 8 C.Il.1.), nous avons montré que
CuCrp97Mgo 030, est tres difficile a densifier comparé a CuFeg 97M(o,0302. Afin d’obtenir une
densification proche de 60 %, nous avons choisi de fritter la cible céramique CuCrg 97Mgo,0302
a 1200°C pendant 10 heures sous air car cette phase delafossite est thermiquement stable dans
ces conditions. Les défauts de pressage résultant de l'utilisation d'un liant dépourvu de
plastifiant, se traduisent toutefois, pour de telles conditions de frittage, par de fortes
contraintes meécaniques qui conduisent a I'obtention de pieces deformees apres
refroidissement. Afin d’éliminer ces contraintes et d’obtenir une cible parfaitement plane,
nous avons choisi d’utiliser un autre liant organique appelé Duramax® (copolymére acrylique-
styrénique), qui s’élimine a 600°C. Aprés le cycle de déliantage-frittage, nous avons obtenu
une cible céramique d’une densification de 56 %. Cette densification reste faible mais est
suffisante pour que cette céramique puisse étre utilisée comme cible de pulvérisation
cathodique.

Le Tableau IV.1 récapitule les différentes étapes de fabrication de ces deux cibles

ceramiques et leurs densifications respectives.

CuFeO,:Mg CuCrO,:Mg
Liant Rhodoviol® Duramax®
Déliantage 400°C - Air 600°C — 2 h - Air
Frittage 1000°C-5h-Ar 1200°C — 10 h - Air
Densification 71 % 56 %

Tableau IV.1 : Etapes de fabrication des cibles céramiques.

L’analyse par diffraction des rayons X révéle que les deux cibles céramiques sont
composées d’une phase delafossite 3R (Figure 1V.1). Aucune phase au cuivre, comme par
exemple CuM,0,4 ou du cuivre métallique, n’est observée. Toutefois, la cible CuFeO,:Mg
présente une impureté : MgFe,O, en faible proportion, qui indique que le magnésium n’est
pas totalement inséré dans la structure delafossite. L’apparition de cette impureté s’explique
at. 1,2

par la limite d’insertion du magnésium dans la structure delafossite qui est d’environ 3 %

et par des températures de synthése et de frittage plus faibles que pour les céramiques de 2 cm
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de diametre (cf. chap. Il - § C.11.1.). Ceci n’a toutefois pas d’incidence sur I’élaboration des

couches minces puisque tous les cations sont a I’état d’oxydation souhaité pour obtenir la
phase delafossite.

CuFeO
|| |||| ||| | |I| ||I IMguF:;Oi L1 L 1 1 |cuo

Intensité (u.a.)
Intensité (u.a.)

30 40 50 60 70 80 30 40 50
28 (°) 26 (°)
Figure 1V.1 : Diffractogrammes des rayons X des cibles CuFeO,:Mg (& gauche) et CuCrO,:Mg (a droite).

Les cibles céramiques sont ensuite collées sur un porte-cible en cuivre grace a de la colle

conductrice chargée en argent (Figure 1V.2), avant d’étre installées dans I’enceinte du bati de
pulvérisation.

"
L

Figure IV.2 : Cibles CuFeO,:Mg et CuCrO,:Mg collées sur leur support de cuivre,
présentant des anneaux de pulvérisation préférentielle liée a la configuration magnétron.

I1. Conditions de dépot

Des travaux antérieurs ont montré que dans certaines conditions, la pulvérisation
cathodique peut entrainer des phénomeénes de réduction, conduisant a des phases réduites au

niveau des dépots> * °. De plus, nous avons montré dans le chapitre 111 que les phases
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delafossite CuFe;xCrO, (0 < x < 1), plus particulierement les phases riches en fer, sont
sensibles a ces phénomeénes de réduction. Or, I’élaboration de dépbts de phases delafossite
CuFe1xCrO, (x = 0 et 1) nécessite la reproduction exacte de la steechiométrie en oxygéne de
la cible dans les couches minces.

En configuration magnétron, la présence d’un champ magnétique pres de la cible permet
le confinement des électrons secondaires aux abords de celle-ci. D’une part, ce confinement
entraine une augmentation du nombre de particules pres de la cible, et donc du nombre de
collisions lors de leur transfert vers le substrat, provoquant ainsi une diminution de leur
énergie. D’autre part, le confinement des électrons permet de diminuer le flux des especes qui
bombardent la couche en croissance. Ces deux effets simultanés ont pour conséquence une
moindre repulvérisation des atomes d’oxygene de la couche mince lors du dép6t.

Cependant, le confinement des électrons prés de la cible provogue une intensification de
son bombardement et engendre un accroissement considérable de son échauffement lors de la
pulvérisation (cf. Figure IV.2 et chap. Il - § A.ll.1.c.). Ainsi, en raison de la fragilité de la
cible céramique, nous avons choisi une puissance RF modérée de 50 W, soit ~ 0,9 W.cm?,

afin d’éviter un échauffement de la cible qui pourrait conduire a sa fissuration et a sa rupture.

La structure et la microstructure des couches minces dépendent fortement des conditions
de pulvérisation (pression et nature du gaz, distance cible-substrat, puissance RF, nature du
substrat, ...). Dans notre étude qui fait suite & de précédents travaux®, nous avons choisi de ne
faire varier que deux parametres : la pression d’argon (P) et la distance cible-substrat (d).

Par ailleurs, I’application visée des delafossites implique I’utilisation de substrats de verre
donc de températures de dépdt modérées. Par conséquent, les dépdts ont été élaborés a basse
température (< 200°C) sur substrat de verre ordinaire refroidi en permanence par une
circulation d’eau a température ambiante dans le plateau support. Selon le type de
caractérisation, les couches minces ont été élaborées avec des épaisseurs variant de 50 a

300 nm. Les parameétres de dépot utilisés sont reportés au Tableau 1V.2.

. FeO,:M
o
Magnétron Oui
Densité de puissance (W.cm™) 0,9
Pression d’argon P (Pa) 05-2
Distance cible-substrat d (cm) 5-8
Type de substrat Verre

Tableau V.2 : Parametres de dépdt des couches minces élaborées par pulvérisation cathodique.
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Notons qu’apres chaque introduction des substrats dans I’enceinte, une mise sous vide
poussé puis une prépulvérisation de 10 minutes ont été systématiquement effectuées afin de
désorber les espéeces contaminantes, telles que les molécules d’eau et les carbonates, qui ont

tendance a s’adsorber a la surface de la cible et ainsi modifier les parametres de dép6t.

I11. Influence des parametres d’élaboration sur la vitesse de dépot

Nous avons utilisé deux distances cible-substrat et deux pressions d’argon, soit quatre
conditions différentes pour chacune des cibles. Le Tableau V.3 rassemble les vitesses de
dépdts obtenues dans les différentes conditions pour les cibles céramiques CuFeO,:Mg et
CuCrO,:Mg.

CuFeO,:Mg P=05Pa P=2Pa
d=5cm 12,8 11,7
d=8cm 6,2 4.8

CuCrO;:Mg P=0,5Pa P=2Pa
d=5cm 8,7 8,5
d=8cm 4,6 3,4

Tableau 1V.3 : Vitesse de dépdt (nm.min™*) des couches minces.

Globalement, les vitesses de dép6t a partir de la cible CuCrO,:Mg sont plus faibles que
celles obtenues a partir de CuFeO,:Mg, du fait de la moindre densification de la cible.

Pour une distance cible-substrat donnée, I’augmentation de la pression n’entraine pas de
variation majeure de la vitesse de dép6t. Au contraire, a pression constante, la vitesse de depot
est divisée par deux lorsque la distance cible-substrat augmente. Le faisceau de pulvérisation
peut étre schématiquement représenté par un cone. Ainsi, a faible distance cible-substrat
(c’est-a-dire proche du sommet du cone), le nombre de particules par unité de surface est plus

important qu’a grande distance, d’ou une plus grande vitesse de dépét a 5 cm qu’a 8 cm.
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C. Dépéts ¢élaborés a partir de la cible CchOzzMg

Aprés avoir élaboré dans les quatre conditions de dépét choisies les couches minces, nous
avons caractérisé leur microstructure et structure, analysé leur composition chimique, et

étudié leurs propriétés optoélectroniques.

I. Caractérisations physico-chimiques des couches minces brutes

1.1. Microstructure des couches minces brutes

Généralement, les propriétés physiques des couches minces sont gouvernées par leur
microstructure, qui dépend elle-méme des conditions de dépot™ & 7 & ° L’étude de la
microstructure des couches minces a été effectuée grace a des observations par microscopie
électronique en transmission a haute résolution, microscopie a force atomique et microscopie

électronique a balayage a effet de champ.

La Figure I1V.3 présente les clichés en vue planaire de microscopie électronique en
transmission a haute résolution de couches minces d’une épaisseur de 50 nm déposées
directement sur des grilles de nickel carbonées. Les films élaborés a basse pression ne
présentent aucun domaine cristallisé méme a des échelles de I'ordre du nanométre
(Figure IV.3 - P = 0,5Pa — d = 5cm), tandis qu’a pression plus élevée, des domaines de
I’ordre de 10 a 20 nm sont observés (Figure IV.3 - P =2 Pa—d =5 et 8 cm). Par ailleurs, les
micrographies des couches minces élaborées a 2 Pa laissent apparaitre de petites zones
blanches entre les grains, qui indiquent la présence d’une porosité intergranulaire®. Les pores
observés mesurent quelques nanometres. Notons que la distance cible-substrat ne semble pas

influencer la microstructure des dépots bruts.
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P=05Pa-d=5cm P=2Pa-d=5em .

Figure 1V.3 : Micrographies MET de dép6ts bruts élaborés dans différentes conditions.

Seuls les dépdts élaborés a 2 Pa ont pu étre clairement observés par microscopie a force
atomique sous air. En effet, les couches minces déposées a basse pression sont tres
difficilement observables a cause de la trop faible rugosité de leur surface (limite de détection
de I’appareil) ainsi que leur tendance a adsorber différentes especes chimiques telles que des
molécules d’eau ou des carbonates a leur surface, ce qui se traduit par une image peu stable et
floue.

La surface d’échantillons de 300 nm d’épaisseur élaborés a 2 Pa a été observée par AFM.
La Figure 1V.4 montre une répartition homogeéne des grains de section circulaire de diameétre
de I’ordre de 20 a 30 nm. Ces grains correspondent aux domaines cristallisés observés par
MET, qui ont une taille de I’ordre de 10-20 nm. Cette différence de taille résulte de la
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Chapitre IV : Elaboration et caractérisations de couches minces de TCO

différence d’épaisseur des films observes : elle est de 300 nm pour I’observation par AFM
tandis qu’elle est de 50 nm pour I’observation par MET. La rugosité de surface R, peut
également étre determinée par AFM. Les dép6ts élaborés a 2 Pa ont une rugosité tres faible,
de I’ordre de 0,6 nm.

Figure 1V.4 : Micrographies AFM d’un dép6t brut élaboré aP =2 Pa—-d =5cm.

Du fait de la faible rugosité des dépoéts, I’observation en incidence normale de la surface
des couches minces au microscope électronique a balayage a effet de champ est également
trés difficile. Grace a une inclinaison de 45°, la tranche des couches a pu toutefois révéler le
caractére polycristallin des dép6ts. Les clichés MEB-FEG des dép6ts bruts sont reportés a la
Figure 1V.5. Ces observations par MEB-FEG confirment que la distance cible-substrat
n’influe pas sur la microstructure des dép6ts bruts. Seule la pression a une influence sur cette
derniére. Les échantillons élaborés a 0,5 Pa présentent une densité tres forte. L’aspect diffus
de la surface et de la tranche s’explique par la présence d’une couche de pollution qui est
d’autant plus visible que la rugosité des films est faible. A plus forte pression (P = 2 Pa), nous
observons une microstructure plus colonnaire. Les dépbts présentent une microstructure
moins dense que celle des films élaborés a 0,5 Pa. De plus, nous observons, en surface de la

couche, des grains et une rugosité plus marquee, en accord avec I’observation faite par AFM.
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Figure 1V.5 : Micrographies MEB-FEG de dép6ts bruts élaborés dans les quatre conditions.

Pour résumer, les caractérisations réalisées par trois techniques de microscopie montrent
que quelles que soient les conditions de dépdt, les couches minces brutes sont
nanocristallines. Par ailleurs, la pression d’argon a une influence sur la microstructure des
couches, contrairement a la distance cible-substrat. En effet, I’augmentation de la pression de
0,5 Pa a 2 Pa entraine une augmentation de la rugosité et le passage d’un état tres dense a un
état un peu moins dense présentant une porosité intergranulaire. Des travaux antérieurs menés
au laboratoire'® ont fait apparaitre cette méme évolution microstructurale qui suit le modéle de
Thornton™* selon lequel la microstructure de couches minces passe d’un état dense (type zone

T) a un état poreux (type zone 1) lorsque la pression augmente.
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1.2. Analyse chimique par microsonde €electronique

Afin de déterminer la composition chimique des dépdts en sortie de bati de pulvérisation,
des dosages ont été effectues par des analyses a la microsonde électronique pour les quatre
conditions de dépot. Le dosage de I’oxygene est délicat par cette technique du fait de sa faible
densité électronique et de la nature du substrat. Sur substrat de verre, le dosage de I’oxygéne
englobe I’oxygene présent dans la couche analysée mais aussi celui du substrat (SiO;). Afin
de doser précisément I’oxygéne par cette technique, les analyses ont été réalisées sur des
couches minces élaborées spécifiquement sur substrat de silicium préalablement nettoye a
I’acide fluorhydrique pour éliminer la couche oxydée de surface. Sur chaque échantillon, cing
mesures ont été effectuées afin de Vvérifier I’hnomogénéité. Les résultats présentés au
Tableau IV.4 correspondent a la moyenne de ces cing mesures pour chaque échantillon.
L’écart maximal sur chaque pourcentage est de I’ordre de 0,1 %.

P=0,5Pa P=2Pa
d=5cm d=8cm d=5cm d=8cm

Cu 26,8 27,0 29,6 29,0

Fe 22,9 23,4 24,8 23,1

Mg 0,8 0,8 0,7 0,7

0 49,5 48,8 44,9 47,2
Cu/(Fe+Mg) 1,13 1,12 1,16 1,22
(Cu+Fe+Mg)/O 1,02 1,05 1,23 1,12

Tableau V.4 : Compositions chimiques en pourcentage atomique
des dépots bruts élaborés sur substrat de silicium obtenues par microsonde électronique.

Comme pour la microstructure, ces résultats montrent que la distance cible-substrat a peu
d’influence sur la composition chimique des couches minces contrairement a la pression
d’argon.

Dans tous les cas, le rapport Cu/(Fe+Mg) est supérieur a 1. Ceci suggére que les couches
minces se sont enrichies en cuivre par rapport a la composition nominale de la cible. Comme
nous I’avons vu précédemment (cf. chap. Il - § A.ll.2.b.), chaque élément possede un
rendement de pulvérisation qui lui est propre. Ce rendement est défini comme étant le nombre
d’atomes €jectés par particule incidente. Dans notre systéme, les atomes de cuivre, de fer et de
magnésium ont des rendements de pulvérisation tres différents. Par exemple, le
bombardement de la cible par un ion Ar* d’énergie 400 eV permet I’éjection d’un atome de
fer contre 1,6 atome de cuivre (cf. chap. Il — Figure 11.5). Ces différences de rendement ont

également été observées grace a des simulations effectuées a I’aide du logiciel SRIM2008.
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Ces simulations ont été obtenues en considérant le bombardement d’une cible de composition
chimique CuFep97Mgo 030, de densité théorique 5,55 par des ions argon ayant une énergie de
80 eV, correspondant a I’énergie déterminée a partir de la tension d’auto-polarisation mesurée
lors du dép6t. Les rendements de pulvérisation et les énergies des atomes pulvérisés obtenus
pour les atomes de cuivre, de fer, de magnésium et d’oxygéne sont reportés dans le
Tableau IV.5.

Atomes/ion eV/atomes
Cu 0,102 10,71
Fe 0,076 9,91
Mg 0,006 3,68
@] 0,276 5,83

Tableau IV.5 : Rendements de pulvérisation (en atomes/ion) et énergies (en eV/atomes)
des atomes de cuivre, fer, magnésium et oxygeéne éjectés lors de I’impact d’ions argon
sur une cible de CuFeg 97Mgg 030, simulé par SRIM2008.

Par ailleurs, la configuration magnétron amplifie le bombardement de la cible par les
particules incidentes. Statistiquement, le nombre de particules de cuivre éjectées de la cible et
condensées sur le substrat est alors plus important que pour le fer et le magnésium. Ceci
engendre la non-steechiométrie cationique Cu/(Fe+Mg) observée au sein des couches
élaborées. Cette non-stcechiométrie est de I’ordre de 12 % pour les dép6ts élaborés a 0,5 Pa et

tend a augmenter pour atteindre 19 % pour ceux realisés a 2 Pa.

En ce qui concerne le rapport cations/anions, nous constatons que les couches élaborées a
0,5 Pa présentent un tres léger déficit en oxygene (environ 3 %), alors que pour celles
élaborées a 2 Pa, le déficit est plus important (15-20 %). Ceci indique que I’augmentation de
la pression entraine une sous-steechiométrie en oxygeéne des dépdts par rapport a la cible. Les
cations présents dans les couches ainsi élaborées présentent donc un état d’oxydation moyen
inférieur a celui de la cible. Ce phénoméne de “réduction” a déja été observé par
B. Mauvernay*? et par H. Le Trong®. Il peut étre expliqué de la maniére suivante : lorsque la
pression d’argon augmente, le bombardement de la cible devient plus important, provoquant
un fort échauffement local des premiéres couches atomiques. La cible étant sous faible
pression partielle d’oxygene, il se produit une réduction locale et partielle de I’extréme
surface de la cible. De plus, a haute pression, le nombre de collisions des particules éjectées
au cours du trajet entre la cible et le substrat est beaucoup plus important, ce qui entraine une

“thermalisation” plus importante des atomes d’oxygene qui sont plus légers que les atomes
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métalliques. A forte pression, les atomes d’oxygene thermalisés et trés mobiles auront plus

tendance a étre captés par le systeme de pompage que les espéces métalliques.

Notons, par ailleurs, que quelle que soit la pression d’argon, la faible quantité de

magnésium dans les dépots correspond bien & celle de la cible (0,75 %%).

1.3. Analyses structurales

Les couches minces élaborées dans les différentes conditions de deépot ont été
caractérisées par diffraction des rayons X en incidence rasante. L’épaisseur de ces couches est

de 300 nm. Les diffractogrammes correspondants sont reportés a la Figure 1V.6.

26 (°)
CuFe0, (072) 3570
CuFe,0,(211) 3586

Cu,0 (111) 36,41
- CuO (11-1) 35,54
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Figure 1V.6 : Diffractogrammes de rayons X des films minces bruts
élaborés dans les différentes conditions de dép6t a partir de la cible CuFeO,:Mg.

Tous les dépbts bruts présentent des diffractogrammes de rayons X caractéristiques de
matériaux nanocristalliseés, c’est-a-dire sans pic de Bragg bien défini, confirmant les
observations faites par microscopie. Notons que la pression d’argon, la distance cible-substrat
et I’épaisseur des couches n’influencent en aucune facon I’aspect des diffractogrammes
obtenus.

Toutefois, il apparait, pour tous les diffractogrammes, un pic mal défini aux alentours de
20 = 35,5°. Ce pic pourrait correspondre au pic principal de tous les oxydes du systeme

Cu-Fe-O, compte tenu des fortes valeurs de largeurs a mi-hauteurs FWHM (liées a la
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nanocristallinité, a la faible taille de particules, au mode de diffraction en incidence rasante) et
de la faible intensité des pics de diffraction (due a la nanocristallinité et au faible volume
diffractant). Par ailleurs, la présence de cuivre métallique n’est pas détectée par cette
technique. En effet, les deux raies principales du cuivre situées a 26 = 43,3° pour la raie (111)
et a 20 = 50,4° pour la raie (200) ne sont observées pour aucun des diffractogrammes. La
nature des phases présentes dans les couches minces brutes ne peut étre determinée par
diffraction des rayons X sur ces échantillons bruts de depdt. Toutefois, I’absence de cuivre
métal dans les dépdts bruts semble indiquer que la pulvérisation cathodique en configuration
magnétron de la cible CuFeO,:Mg n’entraine pas la réduction du cuivre (1). En effet, dans le
chapitre précédent, nous avons montré que le cuivre (1) est I’espéce qui se réduit le plus
facilement dans CuFeO; (en accord avec le diagramme de phase du systeme Cu-Fe-O), se

traduisant par la présence de cuivre métallique.

Bien que plus locale, la diffraction électronique est une méthode plus sensible que la
diffraction des rayons X pour détecter une phase en faible proportion, car les facteurs de
diffusion des électrons sont beaucoup plus importants que ceux des rayons X. Afin de
déterminer les phases présentes dans les dépdts élaborés dans les quatre conditions, des
analyses par diffraction électronique ont donc été effectuées. Pour cette étude, des
échantillons d’une épaisseur de 50 nm ont été déposés directement sur des grilles de nickel
carbonées. Les diagrammes de diffraction électronique caractéristiques des échantillons

élaborés a 0,5 Pa et 2 Pa sont représentés a la Figure 1V.7.

Figure IV.7 : Diffraction électronique des échantillons déposés a
@P=05-d=5cmet(b)P=2Pa-d=5cm.
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Les clichés de diffraction électronique présentent chacun deux halos diffus correspondant
adna ~25A etdyg~1,5A, soit respectivement 28 ~ 36° et ~ 62° avec A (CuKq) = 1,54 A.
Le halo le plus intense & dng ~ 2,5 A correspond au seul “pic” visible en diffraction des rayons
X (cf. Figure IV.6). Le second halo & dng ~ 1,5 A observé par diffraction électronique n’est
pas visible par DRX car cette technique est moins sensible que la diffraction électronique. Les
deux anneaux sont caractéristiques de tous les oxydes du systétme Cu-Fe-O et aucune

présence de cuivre ne peut étre détectée par cette technique.

Finalement, ces deux techniques d’analyse par diffraction ne révelent pas la présence de
cuivre meétalliqgue dans les couches minces brutes. Pourtant, I’analyse chimique par
microsonde montre que les dépdts a 2 Pa sont légerement sous-steechiométriques en oxygene
comparativement a la cible. Or, dans ce systéme, la sous-steechiométrie en oxygéne a partir
d’une phase delafossite entraine I’apparition de cuivre métal. Des travaux passés et en cours

au laboratoire® *

ont montré qu’un recuit post-dépdt permet de mettre en évidence la présence
du cuivre métallique méme si ce dernier n’est pas détectable en brut de dép6t par DRX et par

DE.

La diffraction des rayons X ainsi que la diffraction électronique ne permettant pas
I’identification des phases présentes dans les dépots, il est donc nécessaire de réaliser des

recuits post-dépot.

I1. Analyses structurales des couches minces traitées thermiquement

Afin de révéler la nature des phases présentes dans les couches minces, des recuits de
cristallisation ont été réalisés. Les dépdts ont été traités thermiquement sous différentes
atmospheére jusqu’a 450°C, en dessous de la température de ramollissement du substrat de
verre (~500°C).

11.1. Dépots recuits sous vide

Afin d’éliminer tout risque d’oxydation du cuivre (I) au cours du recuit de cristallisation,
les films minces ont été traités sous vide primaire dynamique a 450°C. La Figure 1V.8
représente les diffractogrammes de rayons X en incidence rasante des dépots elaborés dans les

quatre conditions, aprées recuit sous vide.
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Figure 1V.8 : Diffractogrammes de rayons X en incidence rasante des couches minces
élaborées a (a) 0,5 Pa et (b) 2 Pa apres traitement sous vide a 450°C pendant 4 heures.

Apres recuit sous vide, les dépdts élaborés a 2 Pa (Figure 1V.8.b) sont constitués de deux
phases : du cuivre métallique et une phase spinelle proche de Fe3Oy, si I’on tient compte du
diagramme de phase du systéeme Cu-Fe-O et de nos résultats présentés dans le chapitre llI,
confirmant ainsi la perte d’oxygene lors du dépdt observée par microsonde électronique.
Comme nous I’avons expliqué précédemment, cette perte d’oxygeéne est liée a la réduction de
la cible et a la thermalisation des atomes d’oxygene. L’élaboration des dépdts a une pression
d’argon de 2 Pa conduit a la formation de cuivre métallique et d’une phase spinelle, comme
lors du traitement thermique a 700°C sous atmosphere réductrice No/H, (3,9 % de Hy). Ces

conditions sont donc trop réductrices pour obtenir des dépbts de delafossite apres recuit sous

158



vide. Avant recuit, aucune présence de cuivre métallique n’est visible par les techniques

diffractométriques car le cuivre est en faible quantité et ses grains sont nanométriques.

Pour les couches minces élaborées a 0,5 Pa, I’analyse par diffraction des rayons X montre
la présence des phases delafossite et cuivre. La présence de la phase delafossite indique que le
traitement sous vide n’entraine pas de perte d’oxygene importante, mais également que la
perte d’oxygene au cours du dépdt est moins importante qu’a 2 Pa. A basse pression d’argon,
le bombardement de la cible est moins intense. La réduction de la cible est ainsi évitée ou tout
du moins minimiseée.

Toutefois, la formation de cuivre métallique implique une perte d’oxygéne au cours du
dépdt, qui semble plus importante lorsque la distance cible-substrat augmente. Cette Iégere
différence de perte d’oxygéne entre ces deux conditions confirme celle déja observée par
microsonde électronique (Tableau 1V.4).

Par ailleurs, ces phases ne sont pas bien cristallisées. Pour certains dépdts, I’analyse par
DRX apreés recuit sous vide révele uniquement la formation des oxydes simples Cu,O et
Fe304. Dans ce cas, un temps de traitement plus long est nécessaire afin de faire diffuser les
différentes especes présentes dans la couche et ainsi de favoriser la formation de I’oxyde
mixte. De plus, nous observons sur la Figure 1V.8.a que les raies caractéristiques de la
delafossite n’ont pas les intensités attendues : la raie la plus intense étant la raie (006) a
20 = 31,2° alors que ce devrait étre la raie (012) a 26 = 35,7°. La phase delafossite présente
donc une orientation préférentielle trés marquée selon I’axe [001], qui confirme les difficultés
de cristallisation de ces dépo6ts.

Nous pouvons remarguer que les variations de la pression et de la distance cible-substrat a
température permettent d’obtenir des phases habituellement obtenues & 1000°C et sous
différentes pressions partielles d’oxygéne.

D’apres I’analyse chimique par microsonde électronique, la teneur en oxygene des
couches minces déposées a 0,5 Pa est assez proche de celle attendue pour que la phase
delafossite soit formée. Cependant, dans ces conditions, la distance cible-substrat a une
influence sur la perte d’oxygene lors du dépdt, impliquant la présence ou non de cuivre
métallique observée apres cristallisation sous vide. En conséquence, les meilleures conditions
pour obtenir la phase delafossite sont P = 0,5 Pa - d = 5 cm. Toutefois, cette phase présente
une orientation préferentielle marquée selon I’axe [001] et reste mal cristallisée.
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Par ailleurs, les conditions de pulvérisation a 2 Pa sont trop réductrices pour obtenir des
ions Cu®, empéchant ainsi la formation d’une phase delafossite. Néanmoins, le diagramme de
phase du systeme Cu-Fe-O montre que la phase delafossite peut étre obtenue en oxydant les
phases cuivre métallique et spinelle Fe3O,. Nous avons alors tenté d’obtenir la phase

delafossite en traitant thermiquement sous air les dépbts bruts élaborés a 2 Pa.

11.2. Dépots recuits sous air

L analyse par diffraction des rayons X des couches élaborées a 2 Pa et recuites sous air a
450°C pendant 4 heures, présentée a la Figure 1V.9, révéle la présence des phases ténorite et
spinelle. Cette derniére a une composition proche de CuxFes«O,4 avec x = 1, en accord avec le
diagramme de phase du systeme Cu-Fe-O (cf. chap. 1l — Figure 111.9) mais surtout suite aux

1.15. Ces deux phases indiquent la présence d’ions Cu?*. Lors du recuit

travaux de Mugnier et a
sous air, le cuivre métallique s’oxyde donc directement en Cu?*. Par conséquent, le traitement
thermique a 450°C pendant 4 heures sous air est trop oxydant et la formation de la phase
delafossite CuFeO, est impossible dans ces conditions.

Apreés recuit sous air, I’analyse par DRX indique que les dép6ts élaborés a 0,5 Pa sont
composés de CuO. Une autre phase est probablement présente, mais n’est pas visible par
DRX car elle doit étre trop mal cristallisée pour donner des pics de diffraction identifiables.
D’apres le diagramme de phase du systeme Cu-Fe-O mais aussi les résultats obtenus a 2 Pa,

cette phase devrait étre de type spinelle CuFe,QO,.

| | | | Cu0

| || Spinelle
<
=
]
‘»
c
i)

= 2Pa - 5cm

0,5Pa - 5cm

AL LA LA BN B

25 30 35 40 45 50 95
29 (°)
Figure 1V.9 : Diffractogrammes de rayons X en incidence rasante des couches minces
élaborées a 0,5 Pa et 2 Pa aprés traitement sous air a 450°C pendant 4 heures.
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La phase spinelle est observable & 2 Pa car avant I’oxydation, une phase spinelle Fe;O, est
déja présente dans le dép6t. Au cours du recuit sous vide, la phase spinelle cristallise et
s’enrichie en Cu. Au contraire, a basse pression, avant recuit sous air, aucune phase spinelle
n’est présente dans les dépdts. Dans ce cas, lors du recuit sous air, les atomes doivent diffuser
pour former la phase spinelle et former progressivement de petites cristallites. Ces différentes
étapes nécessitent probablement plus de temps de recuit que pour les dépbts élaborés a haute
pression, ce qui expliquerait I’absence de phase spinelle bien cristallisée pour les dépots

élaborés a 0,5 Pa recuits sous air.

I11. Propriétés physiques des couches minces

I11.1. Propriétés électriques

Les dépdts cristallisés sous vide a 450°C pendant 4 heures ont été caractérisés
électriquement par mesures €électriques quatre pointes a température ambiante. Le dépot de
delafossite CuFeO,:Mg élaboré a 0,5Pa — 5cm présente une conductivité de I’ordre de
10 S.cm™ avant recuit sous vide et atteint 3x10™ S.cm™ aprés. Cette augmentation est due &
la cristallisation de la phase delafossite lors du recuit sous vide. En comparaison avec des
couches de CuFeO, non dopées élaborées dans les mémes conditions®, le dopage au
magnésium augmente d’un ordre de grandeur la conductivité de ces phases. Toutefois, la
conductivité des films minces recuits de CuFeO,:Mg, reste faible comparée a celle obtenue
pour des échantillons massifs (0,02 S.cm™) (cf. chap. 1l - § C.I.2.). Cette différence
s’explique par le mauvais état de cristallisation du dépdt, malgré le recuit sous vide. La sous-
steechiométrie en oxygéne des dépbts de CuFeO,:Mg (0,5Pa — 5cm) affecte aussi
probablement la conductivité, étant donné qu’une sur-steechiométrie en oxygeéne est favorable

a la conduction des delafossites (cf. chap. I - § B.IV.3.).

Lorsque du cuivre métallique est présent dans les dépoéts, la conductivité augmente tres
fortement. En effet, I’échantillon 0,5 Pa — 8 cm composé des phases delafossite et cuivre
métallique présente une conductivité de 25 S.cm™. Cette conductivité est liée & la présence de
cuivre en proportion significative et masque alors celle de la phase delafossite. Par ailleurs,
les dépdts élaborés a 2 Pa contenant du cuivre métallique en grande quantité sont

difficilement mesurables électriquement a cause de I’inhomogénéité des couches. La
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conductivité peut varier de quelques dixiémes a quelques milliers de S.cm™, suivant la zone

mesurée.

Le coefficient Seebeck de I’échantillon 0,5Pa — 5cm présentant la phase delafossite
CuFeO,:Mg a été mesuré. La valeur obtenue est d’environ +120 uV.K™. Cette valeur est de

6.7 qui est d’environ +200 pV.K™* sur

I’ordre de grandeur de celle de la littérature
échantillons massifs. Le signe positif confirme bien la conductivité de type p de nos films
minces contenant la phase CuFeO,:Mg.

Notons qu’il est impossible de réaliser des mesures d’effet Hall sur ce type de matériau

car la valeur de sa mobilité de charge est trop faible (cf. chap. Ill - § B.IV.1.c.).

I11.2. Propriétés optiques

Les mesures de transmission des couches minces dans le visible ont été effectuées sur des
échantillons d’épaisseur de 300 nm. La transmission a été mesurée pour des longueurs d’onde

comprises entre 350 nm et 800 nm (Figure 1V.10).
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Figure 1V.10 : Transmission dans le domaine du visible des dépots bruts et recuits
élaborés a 0,5 Pa, a partir de la cible CuFeO,:Mg.

Les spectres des échantillons recuits, élaborés a 0,5 Pa présentent la méme allure,
caractéristique de la phase delafossite. La différence de transmission entre les deux

échantillons s’explique par la quantité de cuivre métallique présent dans la couche. En
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augmentant la distance cible-substrat de 5cm a 8 cm, du cuivre metal apparait dans les
dépéts, ceci se traduit alors par une diminution de la transmission dans le visible. Lorsque le
cuivre métal est la phase majoritaire, comme dans les dépdts élaborés a 2 Pa, la transmission
dans le domaine du visible est trés faible.

Par ailleurs, nous constatons que contrairement aux propriétés électriques, le recuit sous
vide n’améliore pas, mais détériore la transmission des dépdts de delafossite (0,5 Pa — 5 cm)
dans le domaine du visible. Nous nous sommes intéressés plus particulierement aux dépots
bruts élaborés a 0,5Pa — 5cm d’une epaisseur de 100 nm afin d’obtenir une meilleure

transmission.

Les depdts bruts de delafossite (0,5 Pa — 5 cm) ont une transmission trop faible dans le
domaine du visible pour étre utilisables comme TCO de type p ; toutefois, des mesures dans
I’infra-rouge ont montré que la transmission de tels dépdts, d’une épaisseur de 100 nm, peut

atteindre 80 %, pour des longueurs d’onde de 4 um (Figure 1V.11).
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Figure IV.11 : Transmission dans le domaine du visible et du proche IR
de dépbts de CuFeO,:Mg et ZnO :Ga.

En comparaison, pour une couche de TCO de type n tel que ZnO:Ga, la transmission
décroit vers les grandes valeurs de longueur d’onde. Cette différence peut s’expliquer avec la
fréquence plasma. Les TCO de type n présentent une transparence limitée dans I’infrarouge
qui est liée a la présence des électrons libres de conduction, conduisant a un seuil d’absorption

(wp, fréquence plasma) qui correspond a la longueur d’onde A, de I’ordre de 2 pm, au-dessus
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de laquelle la transmission s’annule. Dans le cas des TCO de type p, cette fréquence plasma
existe également mais est décalée vers les grandes longueurs d’onde, du fait des variations de
masse des porteurs de charge. La transmission du rayonnement infrarouge des TCO de type p
est alors meilleure que celle des TCO de type n. La delafossite CuFeO,:Mg peut donc étre
particulierement intéressante pour les applications envisagées dans le domaine de I'IR
(dispositif électrochrome dans I’IR ou appareillage militaire).

Les conditions de pulvérisation cathodique influencent grandement les phases obtenues a
partir d’une cible CuFeO,:Mg, aussi bien leur nature que leur structure ou leur microstructure.
Afin d’obtenir la phase delafossite CuFeO,:Mg, il est nécessaire d’élaborer les films minces a
basse pression et faible distance cible-substrat. Dans notre étude, les meilleures conditions
requises pour cela sont P = 0,5 Pa et d = 5 cm. Les couches minces de delafossite élaborees
ainsi présentent alors une conductivité de type p de I’ordre de 10 S.cm™. La phase
delafossite pourrait probablement encore étre optimisée en diminuant la pression de dép6t ou
en abaissant la distance cible-substrat. Cette étude a toutefois permis de montrer que le
dopage au magnésium améliore les propriétés électriques de la delafossite. Par ailleurs, les
couches CuFeO,:Mg ont une transmission trop faible pour envisager de les utiliser en tant que
TCO dans le visible mais pourrait étre utilisées comme absorbeur dans le visible pour le
photovoltaique. De plus, ces matériaux ont une réelle potentialité comme TCO dans I’'IR.

En outre, suite a I’étude sur poudres (cf. chap. Ill) qui a montré que les compositions
riches en chrome ont un plus large domaine de stabilité et de meilleures propriétés physiques,
nous nous sommes intéressés par la suite a I’élaboration et a la caractérisation de films minces
de CuCrO,:Mg.
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D. Dépéts ¢laborés a partir de la cible CuCrOZ:Mg

Afin d’améliorer la transmission dans le visible ainsi que la conductivité électrique des
matériaux déposés, et suite aux études menées sur poudres, nous avons choisi d’élaborer des
films minces de delafossite CuCrO,:Mg. Nous avons montré dans le chapitre Il que la
substitution au chrome permettrait d'augmenter a la fois la conductivité mais également la
transparence des composés CuFe;4CrO,:Mg. Par ailleurs, la phase CuCrO,:Mg est beaucoup
plus stable que CuFeO,:Mg sous atmosphere réductrice et oxydante, ce qui nous laisse penser
que I’elaboration de cette phase par pulvérisation cathodique radiofréquence sera
probablement plus aisée que pour CuFeO,:Mg, mais aussi que les propriétés électriques

seront exaltées.

I. Caractérisations physico-chimiques des couches minces brutes

1.1. Microstructure

Tout comme les échantillons de la cible CuFeO,:Mg, la microstructure des couches
minces élaborées a partir de la cible CuCrO,:Mg a été étudiée. Les observations de la
microstructure des couches minces ont été effectuées par microscopie a force atomique et

microscopie électronique a balayage a effet de champ.

L’observation par AFM des couches minces déposées a 0,5 Pa reste tres difficile, du fait
de la trop faible rugosité de leur surface ainsi que leur tendance a adsorber différentes espéces
chimiques telles que des molécules d’eau ou des carbonates a leur surface.

Seuls les échantillons déposés a 2 Pa ont pu étre correctement observés par AFM. La
Figure 1V.12 présente I’image AFM de la surface d’un échantillon de 300 nm d’épaisseur
élaboré a P=2Pa — d=5cm. Cette micrographie montre une répartition relativement
homogene des grains sphériques de diameétre de I’ordre de 20 nm. La rugosité de surface R,

mesurée pour ces échantillons est tres faible, de I’ordre de 0,8 nm.
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Figure 1V.12 : Micrographie AFM d’un dép6t brut élaboré aP =2 Pa—-d =5cm.

La rugosité etant tres faible, seules les vues transverses ont pu étre analysées par MEB-
FEG. Comme précédemment, la distance cible-substrat n’influence en rien la microstructure.
La Figure IV.13 ne montre donc que deux clichés MEB-FEG caractéristiques des couches
minces élaborées a 0,5 Pa et 2 Pa pour d = 8 cm. L’observation de la section transverse des
dépots élaborés a 0,5 Pa (Figure 1V.13.a) confirme que leur microstructure est tres dense. A
plus forte pression (P = 2 Pa), nous observons une microstructure colonnaire comme pour les
films CuFeO,:Mg. Tous les films minces présentent une densité plus faible que celle des

dépots elaborés a 0,5 Pa.

P=05Pa-d=8cm P=2Pa-d=8cm

Figure IV.13 : Micrographies MEB-FEG des dép0ts bruts élaborés dans les quatre conditions.
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Finalement, pour toutes les conditions de depdt, les couches minces brutes sont
nanocristallines. Par ailleurs, ces observations aménent a la méme conclusion que pour les
couches minces élaborées a partir de la cible CuFeO,:Mg : I’augmentation de la pression de
dépdt de 0,5Pa a 2 Pa entraine une évolution de la microstructure suivant le modele de
Thornton selon lequel la microstructure de films minces passe d’un état dense (type zone T) a

un état plus poreux (type zone 1) lorsque la pression augmente.

1.2. Analyses chimiques par microsonde électronique

Le dosage chimique des couches minces élaborées a partir de la cible CuCrO,:Mg dans
différentes conditions de dépét a eté effectué par des analyses a la microsonde électronique
sur substrat de silicium, afin de pouvoir doser précisément lI'oxygéne. Les données des
dosages chimiques sont reportées dans le Tableau 1V.6. Comme précédemment, les résultats
correspondent a une moyenne de cing mesures et I’écart maximal pour chaque valeur est de
I’ordre de 0,1 %.

P=0,5Pa P=2Pa
d=5cm d=8cm d=5cm d=8cm

Cu 28,1 27,3 28,5 28,6

Cr 22,0 21,6 25,5 25,6

Mg 0,8 0,7 0,7 0,7

0 49,1 50,4 45,3 45,1
Cu/(Cr+Mg) 1,23 1,22 1,08 1,09
(Cu+Cr+Mg)/O 1,04 0,98 1,21 1,22

Tableau 1V.6 : Compositions chimiques en pourcentage atomique
des dépots bruts élaborés sur substrat de silicium obtenues par microsonde électronique.

Comme pour les dépdts élaborés a partir de la cible CuFeO,:Mg, la distance cible-substrat
n’a pas d’influence significative sur la composition chimique des films.

Toutes les couches minces présentent un rapport Cu/(Cr+Mg) supérieur a 1. Cette non-
steechiométrie cationique s’explique, comme précédemment, par des rendements de
pulvérisation différents des atomes de cuivre, chrome et magnésium, ainsi que par la
configuration magnétron qui amplifie le phénomene. Ceci est confirmé par des simulations
effectuées a I’aide du logiciel SRIM2008 en considérant le bombardement d’une cible de
composition chimique CuCrg¢7Mgo 030, de densité 5,22 par des ions argon ayant une énergie
de 80 eV (Tableau 1V.7).
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Notons que ce rapport cationique est assez important pour les dépéts élaborés a 0,5 Pa
(~ 20 %) et diminue sensiblement a plus haute pression (~ 8 %), contrairement a ce qui a été

précédemment observé pour les films de CuFeO,:Mg (cf. Tableau 1V.4).

Atomes/ion eV/atomes
Cu 0,098 11,01
Cr 0,072 9,75
Mg 0,006 6,17
0] 0,248 5,16

Tableau IV.7 : Rendements de pulvérisation (atomes/ion) et énergies (eV/atome)
des atomes de cuivre, chrome, magnésium et oxygene éjectés lors de I'impact d’ions argon
sur une cible de CuCrg ;Mg 030, simulé par SRIM2008.

D’autre part, le rapport cations/anions des dépdts élaborés a 0,5 Pa est égal a 1 aux
incertitudes de mesure pres, ce qui signifie que ces conditions n’entrainent aucune réduction
de la cible lors de la pulvérisation. Au contraire, pour des pressions de dépbt plus élevées
(P =2 Pa), les couches minces présentent un déficit en oxygeéne important, qui s’explique de
la méme maniere que précédemment, c’est-a-dire par une réduction locale et partielle de la
cible et une thermalisation des atomes d’oxygéne. Ces résultats sont identiques a ceux obtenus

pour CuFeO,:Mg.

En résumé, les dépots élaborés a 0,5 Pa ont la steechiométrie en oxygéne nécessaire a
I’obtention de la phase delafossite. Toutefois, leur rapport cationique supérieur a 1 indique
que des impuretés riches en cuivre devraient apparaitre. Par ailleurs, les analyses chimiques
indiquent que les dép6ts elaborés a 2 Pa sont légérement sous-steechiométriques en oxygene
par rapport a la cible et présentent un léger excés d’atomes de cuivre, ce qui pourrait se

traduire par la présence de cuivre a I’état métallique.

1.3. Analyses structurales

Les analyses de diffraction des rayons X en incidence rasante caractéristiques des couches

minces élaborées dans différentes conditions de dépot sont représentées a la Figure 1V.14.
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Figure 1V.14 : Diffractogrammes de rayons X des films minces bruts
élaborés dans différentes conditions de dépdt a partir de la cible CuCrO,:Mg.

Les diffractogrammes obtenus ne présentent aucun pic de Bragg bien défini. Les dép6ts
bruts sont des matériaux amorphes ou nanocristallisés, ce qui confirme les observations faites
en microscopie. Notons que la distance cible-substrat n’influence en rien I’aspect général des
diffractogrammes, contrairement a la pression de dépot. En effet, pour les faibles pressions
d’argon, les diffractogrammes présentent un pic mal défini observé a 26 ~ 36°, pouvant
correspondre au pic principal de tous les oxydes du systeme Cu-Cr-O. Ce méme pic est
également observeé sur les diffractogrammes des films minces élaborés a 2 Pa. Cependant, un
second pic apparait a 20 ~ 44°, englobant le pic principal du cuivre métallique et/ou les pics
secondaires précédemment évoqués. De ce fait, la nature des phases présentes dans les
couches minces brutes ne peut étre déterminée par cette technique. Toutefois, I'existence d'un
deuxieme pic plus marqué pour les échantillons élaborés a 2 Pa, laisse supposer que ces

derniers contiennent plus de cuivre que leurs homologues préparés a 0,5 Pa.

I1. Caractérisations des couches minces traitées thermiguement

Comme pour les dépbts élaborés a partir de la cible CuFeO,:Mg, des recuits de
cristallisation ont été effectués afin de déterminer les phases présentes dans les couches

minces.
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Afin de s’affranchir des problemes d’oxydation, les dépbts bruts ont été traités
thermiquement a 450°C sous vide. La Figure 1V.15 représente les diffractogrammes de rayons
X en incidence rasante des depdts élaborés dans les quatre conditions. En accord avec les
observations faites sur les depots bruts, deux cas distincts se présentent : les dépots élaborés a

0,5 Pa et ceux élaborés a 2 Pa.
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Figure 1V.15 : Diffractogrammes de rayons X en incidence rasante des couches minces
élaborées a (a) 0,5 Pa et (b) 2 Pa aprés traitement sous vide a 450°C pendant 4 heures.

Apres recuit sous vide, I’analyse par diffraction des rayons X des couches déposées a
faible pression met en évidence la présence d’une phase delafossite. Les intensités des pics
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observés sont en bon accord avec les intensités théoriques attendues de CuCrO, : la phase
obtenue n'est donc pas orientée préférentiellement selon [001] comme dans le cas de CuFeO..
Aucune présence de cuivre metalliqgue n’est par ailleurs observée. La steechiométrie en
oxygene correspond bien a celle attendue. La non présence de cuivre métallique indique
également que le traitement sous vide n’entraine pas de perte d’oxygene importante. Par
ailleurs, les raies de diffraction de la delafossite sont mal définies et leur intensité reste tres
faible malgré le traitement de cristallisation. La résolution des pics ne permet pas de statuer
sur la présence d’autres phases, comme un oxyde de cuivre par exemple.

D’autre part, les couches minces élaborées a 2 Pa sont composées majoritairement de
cuivre métallique aprés recuit sous vide, confirmant le déficit en oxygéne observé par
microsonde électronique. Une autre phase a base de chrome est probablement présente mais
n’est pas visible car elle doit étre nanocristallisée voire amorphe. Ce résultat montre une fois

encore la difficulté a cristalliser des oxydes contenant du chrome.

La phase delafossite ayant été obtenue a faible pression, nous allons nous intéresser, par la
suite, plus particulierement aux couches minces déposées a P = 0,5 Pa. Afin de mieux
cristalliser la phase delafossite obtenue dans ces conditions, des recuits supplémentaires ont

été effectués.

I11.1. Influence de la durée

La Figure V.16 représente les diffractogrammes d’une couches élaborée a P = 0,5 Pa —
d =5 cm traitée a 450°C sous vide pendant 4 h, 10 h, 20 h, 50 h, 100 h et 150 h.
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Figure 1V.16 : Diffractogrammes de rayons X en incidence rasante d’une couche mince (0,5 Pa—5 cm)
ayant subie des traitements de cristallisation successifs sous vide a 450°C.

Aucune autre phase n’apparait, méme apres plusieurs dizaines d’heures a 450°C sous
vide ; seule la phase delafossite est présente. Au cours de ces traitements, les pics (006) et
(110) sont de plus en plus nets, tandis que le pic principal (012) de la delafossite s’affine
progressivement. La largeur des pics de diffraction résulte de la taille finie des domaines
diffractants de facon cohérente a I’intérieur des grains et de la présence de micro-contraintes
qui sera ici négligée. La largeur des pics de diffraction est alors liée a la taille moyenne des

domaines diffractants par la formule de Scherrer (équation 48) :

0,9\

D, = N 48
hkl HCOSG ( )

avec, Dy (nm) : taille moyenne des domaines diffractants
6 (rad) : angle de Bragg (correspondant au plan (hkl) considere)

A (nm) : longueur d’onde
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H ou FWHM (rad): largeur a mi-hauteur de la raie (hkl) corrigee selon

H=H,,-H OU Hexp est la largeur & mi-hauteur du pic expérimental et Hins

inst !

I’élargissement instrumental déterminé a partir d’un composé standard (a-Al,O3).

Afin d’observer la croissance cristalline au cours des traitements thermiques, la taille
moyenne des domaines diffractants a donc été calculée a I’aide de la formule de Scherrer, a
partir du pic principal (012) de la phase delafossite. L’évolution de la taille des domaines
diffractants est reportée a la Figure 1V.17. Cette derniere augmente de 3,8 nm apres 4 heures a
450°C a 5,7 nm apres 150 heures, soit une augmentation de 50 %. Malgré cette augmentation
aprés un long recuit a 450°C sous vide, les domaines diffractants sont encore tres petits et la

cristallisation de la phase delafossite CuCrO,:Mg reste limitée.
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Figure 1V.17 : Croissance de la taille moyenne des domaines diffractants
pour un film élaboré a 0,5 Pa et recuit sous vide pendant des durées variables.

11.2. Influence de la température

Afin d’améliorer la cristallisation, des recuits a plus haute température ont été réalisés. La
température de ramollissement des substrats de verre ordinaire (silice amorphe) se situant vers
500°C, il est impossible de recuire les dépbts au-dela de 450°C-500°C sans entrainer une
détérioration importante de celle-ci. Pour permettre des recuits a plus haute température tout

en conservant la possibilité de mesurer les propriétés optiques, nous avons choisi des substrats
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de saphir (Al,O3). Ces substrats ont en effet une température de fusion trés élevée, ~ 2050°C
et ont I’avantage d’étre transparents. Leur inconvénient majeur est cependant leur prix, qui
leur interdit un certain nombre d’applications pratiques. Nous avons alors élaboré une couche
mince sur substrat de saphir. Toutefois, le tube du four étant en Pyrex, nous avons été limites
a une température maximale de 550°C. Des essais a plus haute température (jusqu’a 850°C)
effectués dans un tube en quartz sont actuellement en cours.

La Figure 1V.18 représente les diffractogrammes de rayons X en incidence rasante de
cette couche traitée successivement a 450°C et 550°C. Chaque traitement thermique comporte

un palier de 10 heures.
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Figure 1V.18 : Diffractogrammes de rayons X en incidence rasante d’une couche mince (0,5 Pa—5 cm)
ayant subie des traitements de cristallisation successifs sous vide a 450°C et 550°C.

Comme précédemment, la formule de Scherrer nous a permis de calculer la taille
moyenne des domaines diffractants. La taille des domaines diffractants atteint prés de 8 nm
apres 10 heures a 550°C. A cette température de recuit, la couche reste encore faiblement

cristallisée. Dans la littérature, certains auteurs'® 1% 20

présentent des films minces de
delafossite CuCrO, bien cristallisés ; cependant les températures d’élaboration et/ou de recuits

utilisées sont de I’ordre de 800°C, bien supérieures aux notres.
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I11. Propriétés physiques des couches minces
I11.1. Propriétés électriques

I11.1.a. Conductivité

Les mesures des conductivités des couches minces ont été effectuées par mesures
électriques quatre pointes a température ambiante. Les dépodts bruts de delafossite CuCrO,:Mg
(P = 0,5Pa) présentent une conductivité de I’ordre de 10°S.cm™, soit deux ordres de
grandeur de plus que pour les couches minces brutes de CuFeO,:Mg. Ceci confirme les
valeurs trouvées sur les poudres et céramiques au chapitre IlIl. En cristallisant la phase
delafossite grace a un recuit sous vide a 450°C pendant 4 heures, la conductivité atteint
0,08 S.cm™ et 0,04 S.cm™ pour les échantillons élaborés respectivement & 0,5 Pa — 5 cm et
0,5Pa — 8cm. Comme attendu apres I’étude de propriétés des poudres CuFe;«CrO,, la
conductivité des couches minces CuCrO,:Mg est plus élevée que celle des couches
CuFeO,:Mg. Les valeurs de conductivité que nous avons obtenues sont plus faibles que celles
reportées dans la majorité des articles'® 2 2 22 Notons, toutefois, que les températures de
dép6t et/ou de recuit post-dép6t utilisées dans ces études sont bien supérieures a 450°C. Dans
nos travaux, les dép6ts sont élaborés a basse température (T < 200°C) et la température des
recuits de cristallisation n’excedent pas 450°C. Nos dép6ts présentent donc une faible

cristallisation de nature a limiter la conduction électrique.

Afin d’observer I’influence de I’état de cristallisation des dépdts sur la conductivité, nous
avons étudié I’évolution de la conductivité en fonction du temps de palier et de la température
de recuit. Les mesures électriques quatre pointes a température ambiante ont été effectuées
apres chaque traitement thermique sur un échantillon élaboré a 0,5 Pa—5 cm.

La Figure IV.19 représente I’évolution de la conductivité électrique en fonction de la
durée de palier du recuit sous vide a 450°C. Nous constatons sur cette figure que la
conductivité augmente avec la durée de palier. Apres 4 heures a 450°C, la conductivité est de
0,01 S.cm™ et elle atteint 0,2 S.cm™ aprés 100 heures de palier. Le recuit étant réalisé sous
vide, cette augmentation n’est en aucune facon liée a I’insertion d’atomes d’oxygene mais est
uniquement due a la croissance cristalline. Lorsque la cristallisation des dép6ts augmente, des
défauts tels que des joints de grains disparaissent. La dispersion de charge diminue alors,

entrafnant une augmentation de la conductivité?!.
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Figure 1V.19 : Conductivité d’une couche mince (0,5 Pa — 5 c¢cm) traitée successivement
sous vide a 450°C pendant 4 h, 10 h, 20 h, 50 h et 100 h.

Des traitements thermiques d’une durée de 10 heures chacun ont été effectués a 450°C
puis 550°C afin d’observer I’influence de la température du recuit sur la conductivité d’une
couche de delafossite CuCrO,:Mg élaborée sur substrat de saphir. La conductivité obtenue
aprés recuit sous vide a 450°C pendant 10 heures est de 0,07 S.cm™. Aprés 10 heures
supplémentaires de recuit & 550°C, la conductivité augmente jusqu’a 0,32 S.cm™, tandis que
pour la méme durée (20 heures) de recuit & 450°C, elle n’est que de 0,13 S.cm™. Cette
différence de conductivité s’explique par une meilleure cristallisation de la phase delafossite.
En effet, nous avons montré précédemment que la température a une influence plus grande sur
la cristallisation de CuCrO,:Mg que la durée du palier. La taille des cristallites est plus
importante aprés 10 heures de recuit a 450°C suivies de 10 heures a 550°C (Dpw = 4,5 nm)
qu’apres 20 heures a 450°C (Dpy = 7,8 nm).

450°C 550°C
o(S.cm™) 0,07 0,32

Tableau V.8 : Conductivité d’une couche mince (0,5 Pa — 5 c¢m) traitée successivement
sous vide pendant 10 h a 450°C puis 550°C.

I11.1.b. Type de porteurs

La mesure du coefficient Seebeck de I’échantillon de CuCrO,:Mg élaboré a 0,5 Pa—5 cm

aprés recuit sous vide a 450°C pendant 4 heures donne une valeur de +170puV.K™. Le signe
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positif du coefficient Seebeck prouve que la couche mince de CuCrO,:Mg a une conductivité

18, 24, 25

de type p. De plus, cette valeur est proche de celles reportées dans la littérature , soit

environ +150pV.K™.

En utilisant CuCrO,:Mg comme couche p dans une jonction p-n, Nnous pouvons aussi
démontrer le caractere p du matériau que nous avons élaboré. La fagon la plus facile est de
déposer la couche directement sur substrat conducteur de type n. Dans ce but, des films
minces de CuCrO,:Mg ont donc été déposés sur des substrats de silicium dopé n, en
respectant de schéma de la Figure 1V.20. L épaisseur des substrats de silicium est d’environ
285 um. Les couches de CuCrO,:Mg d’une épaisseur de 300 nm ont été élaborées a
P=0,5Paetd=>5cm. Un recuit a été réalisé sur I’un des échantillons afin de cristalliser la
phase delafossite CuCrO,:Mg. Ce recuit a été effectué a 450°C sous vide pendant 4 heures.

(/ Contacts électriques

Delafossite

Substrat de Si

Figure 1V.20 : Représentation schématique de la structure de I’hétérojonction p-CuCrO,:Mg / n-Si.

Cette hétérojonction a été caractérisée par une mesure | = f(\V). Les courbes courant-
tension caractéristiques de la jonction p-CuCrO,:Mg / n-Si, avant et apres recuit sous vide,
sont présentées a la Figure 1V.21.

Les propriétés de redressement de la jonction CuCrO,:Mg / Si sont clairement observées
pour I’échantillon non recuit (Figure 1V.21.a). La tension seuil de la jonction, qui correspond
a la tension a partir de laquelle la diode commence a conduire, est observable a environ 0,2 V.
Le rapport courant direct / courant inverse est de 9 pour une tension de +1,5V. Ces
caractéristiques typiques d’une jonction p-n démontrent a nouveau le caractere semi-
conducteur de type p de la couche de delafossite CuCrO,:Mg.

Aprés un recuit a 450°C sous vide, la jonction CuCrO,:Mg / Si présente également un
comportement redresseur, toutefois il est plus faible. En effet, le rapport courant direct /
courant inverse est seulement de 2 pour une tension de + 1 V. Dans ce cas, non seulement le

courant augmente dans le domaine direct mais ce phénomeéne est également observé dans le
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domaine inverse. Le recuit sous vide améliore la cristallinit¢ de la phase delafossite
CuCrO,:Mg, mais entraine également une augmentation des défauts d’interface et des pertes
électriques au niveau de la jonction CuCrO,:Mg / Si. Ces defauts sont a I’origine de la

dégradation de I’efficacité de la jonction p-n®®.
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Figure 1V.21 : Courbes courant-tension caracteristiques de I’hétérojonction p-CuCrO,:Mg / n-Si
(a) avant recuit et (b) apres recuit a 450°C sous vide pendant 4 heures.

Comme pour les dépdts de CuFeO,:Mg, les mesures d’effet Hall permettant de déterminer
la nature des porteurs de charge ne sont pas réalisables. Toutefois, les mesures d’effet
Seebeck ainsi que la fabrication de la jonction p-CuCrO,:Mg / n-Si prouvent que les couches

minces de CuCrO,:Mg présentent une conductivité de type p. Le fait que la jonction

178



p-CuCrO,:Mg / n-Si présente un effet diode permet également de démontrer qu’il est possible

de fabriquer une jonction p-n a partir de CuCrO,:Mg comme semi-conducteur de type p.

I11.2. Propriétés optiques

I11.2.a. Transmission dans le visible

Les mesures de transmission et de reflexion optique des couches minces dans le visible
ont été effectuées sur des échantillons d’une épaisseur de 100 nm. La transmission a été

caractérisée pour des longueurs d’onde comprises entre 350 nm et 800 nm (Figure 1V.22).
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Figure 1V.22 : Transmission et réflexion dans le domaine du visible de la couche mince 0,5 Pa—5 cm
élaborées a partir de la cible CuCrO,:Mg, aprés recuit sous vide a 450°C pendant 4 heures.

Apres recuit sous vide a 450°C pendant 4 heures, la transmission moyenne entre 500 nm
et 800 nm des films minces déposés a 0,5 Pa est supérieure a 60 %. Malgré une température
de recuit n’excédant pas 450°C, ces valeurs de transmission sont similaires a celles trouvées
dans la littérature®® 2> 224 Notons que la distance cible-substrat n’a aucune influence sur la

transmission (les courbes sont parfaitement superposables).
Le gap optique Eq des films minces peut étre estimé a partir des spectres de transmission

et de réflexion optique représentés a la Figure 1V.22. Le coefficient d’absorption o est calculé

d’aprés I’équation suivante % :
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a= In{@}/e (49)

ou R est la réflexion, T est la transmission et e est I’épaisseur de la couche. E4 peut alors étre

déduit de I’équation suivante 2 :
(ahv)? = A(hv-E,) (50)

ou h est la constante de Planck, v est exprime par c/A, et A est une constante.

La courbe (athv)? en fonction de I’énergie hv est représentée a la Figure 1V.23 pour une
couche mince de CuCrO,:Mg élaborée a 0,5 Pa — 5 cm et recuite a 450°C sous vide pendant
4 heures. Le gap Eq correspond a I’intersection entre la partie linéaire de la courbe et I’axe de
I’énergie. Ainsi, le gap optique d’une couche de CuCrO,:Mg est égal a 3,3 eV. Ce résultat est
en bon accord avec les valeurs rapportées dans la littérature'® 2% 21 24

3,1eV.

, qui sont de I’ordre de

2x1012 o

1x1012 -

(ahv)? (eV.cm-")?

O AL DL o
1,5 2,0 2,5 3,0

hv (eV)
Figure 1V.23 : Courbe (ah1)? en fonction de hv d’une couche mince de CuCrO,:Mg (0,5 Pa — 5 cm).
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I11.2.b. Influence de la température

Une étude a été menée sur I’évolution de la transmission en fonction de I’état de
cristallisation du dépét. Pour cela, une couche mince de CuCrO,:Mg d’une épaisseur de
300 nm a été deposee a 0,5 Pa— 5 cm sur substrat de saphir. Ce dép6t a ensuite été recuit sous
vide pendant 10 heures a 450°C puis 550°C. Les spectres UV-visible obtenus pour le dép6t a

I’état brut puis recuit sont représentés a la Figure 1V.24.
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Figure IV.24 : Transmission dans le domaine du visible d’une couche mince 0,5 Pa -5 cm,
a I’état brut de dép6t, apres recuit sous vide a 450°C puis 550°C.

Nous observons clairement une augmentation de la transmission sur tout le domaine du
visible lorsque la température de recuit augmente. Apres recuit sous vide a 550°C, la
transmission atteint 49 % pour A = 500 nm, et 72 % pour A = 700 nm. Cette augmentation est
due a une meilleure cristallisation du dépot. Plus la température de recuit est élevée, plus le
nombre de joints de grains dans le dépdt diminue. Or, les joints de grains entrainent la
dispersion des photons®’. Par conséquent, le nombre de photons transmis est plus important
aprés un recuit a 550°C qu’a 450°C ou bien qu’a I’état brut de dépdt. Contrairement a

CuFeO,:Mg, le recuit sous vide améliore les propriétés optiques des films de CuCrO,:Mg.

Nous avons donc élaboré des dépdts d’une phase delafossite présentant une conductivité
de type p de I’ordre de 0,1 S.cm™ et un gap optique de 3,3 eV, aprés recuit sous vide & 450°C
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pendant 4 heures. Cette conductivité reste faible comparée a celle de TCO de type n.
Néanmoins, nous avons montré la faisabilité de réaliser une jonction p-n a base de
CuCrO,:Mg. Ce type de jonction n’est toutefois pas totalement transparente car constitué en
partie de silicium d’une épaisseur de 285 um. Il conviendrait donc d'associer la phase
delafossite élaborée a un semi-conducteur transparent de type n. Notre choix s’est alors porté
sur I’oxyde de zinc dopé au gallium, car outre une conductivité élevée et une grande
transparence, le ZnO:Ga est non toxique et présente une grande stabilite chimique a long

terme.
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I . Vers dcsjonctions p-n transparentes

I. Dépbts de ZnO:Ga

Bien que I’ITO soit le TCO de type n le plus performant a ce jour, son utilisation dans les
applications futures devrait décroitre. Le prix de I’indium est limitant et sujet aux fluctuations
rendant son utilisation incertaine pour I’industrie des écrans plats. Le marché de I’affichage
étant en pleine expansion, les chercheurs travaillent donc intensivement afin de trouver des
alternatives a I’ITO %°. L’oxyde de zinc est considéré par beaucoup comme le candidat le plus
prometteur®®. Les ressources en zinc sont abondantes, et ZnO est peu cher et non toxigue.
Cependant, le ZnO présente deux inconvénients majeurs : il est moins stable chimiquement
que I’ITO, et sa conductivité électrique est plus faible d’au moins un ordre de grandeur. Afin
d’améliorer ses propriétés électriques et sa stabilité chimique, le ZnO est dopé. Toutefois, ces
différentes propriétés peuvent étre largement améliorées en dopant le ZnO par des éléments
appropriés.

Le ZnO est généralement dopé par des éléments du groupe |11 (B, Al, Ga, In), du groupe
IV (Si, Ge, Ti, Zr, Hf) et méme des terres rares. La plupart de ces dopants contribue a
I’amélioration des propriétés du ZnO pur. Dans cette étude, notre choix s’est porté sur le
gallium du fait de son effet positif sur la conductivité électrique et la stabilité chimique (cf.
chap. Il - § A.IV.1.).

1.1. Elaboration de la cible

Une cible céramique de ZnO dopé a 2 %™ de gallium a été préparée a partir d’un mélange
steechiométrique de poudres commerciales de ZnO et Ga,0s. La cible ZnO:Ga a ensuite été
fabriquée suivant le méme protocole que les cibles céramiques de delafossite, c’est-a-dire :

v Ajout du liant organique au mélange de poudres,

v Mise en forme de la céramique dans une matrice de 10 cm de diametre a I’aide
d’une presse hydraulique sous une charge uniaxiale de 55 tonnes (68 MPa),

v Déliantage et frittage sous air de la cible suivant le cycle thermique présenté a
la Figure IV.25.
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Figure 1V.25 : Cycle de traitement thermique de déliantage et frittage de la cible ZnO:Ga.

L analyse par diffraction des rayons X d’un disque témoin ayant suivi le méme cycle de
fabrication indique la présence d’une phase wurtzite pure (Figure 1V.26). La densification de

la cible ainsi frittée est d’environ 80 %.

1.2. Conditions de dép6t

Avant chaque dépot, une pré-pulvérisation de la cible de 10 minutes a été
systématiquement réalisée afin de désorber les espéces contaminantes, telles que les
molécules d’eau et les carbonates, qui ont tendance a s’adsorber a la surface de la cible.
Compte tenu des applications visées, toutes les couches minces ont été élaborées sur substrat
de verre ordinaire a basse température avec une distance cible-substrat fixée a 5 cm. Le seul
parametre de dépbt que nous avons fait varier au cours de I’étude est la pression d’argon.

Tous les parametres utilisés sont listés dans le Tableau I1V.9.

Cibles Zn0:Ga
Magnétron Oui
Densité de puissance (W.cm™) 0,9
Pression d’argon P (Pa) 0,3a15
Distance cible-substrat d (cm) 5

Type de substrat Verre

Tableau IV.9 : Parametres de dépot.
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I1. Caractérisations des dépéts de ZnO:Ga

11.1. Analyses structurales

La Figure V.26 représente les diffractogrammes de la cible ZnO:Ga et d’un dép6t élaboré

a 0,5 Pa caractéristique des déepdts de ZnO:Ga elaborés a différentes pressions.
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Figure 1V.26 : Diffractogrammes de la cible ZnO:Ga (en noir)
et d’une couche mince élaborée & 0,5 Pa (en gris).

L’ analyse par diffraction des rayons X montre que pour toutes les pressions de dép6t, les
films minces bruts de ZnO:Ga sont polycristallins, cristallisent dans une structure hexagonale
de type wurtzite et présentent une orientation préférentielle trés marquée selon I’axe [001],
perpendiculaire au substrat, contrairement a la cible de pulvérisation qui présente des
intensités de pic en accord avec les intensités théoriques attendues pour ZnO. Cette
orientation préférentielle est assez fréquemment observée dans les dép6ts de ZnO et peut étre
expliquée par le modéle “survival of the fastest”®!. Dans ce modeéle, il y est décrit que lors du
dép6t, les cristallites peuvent croitre plus rapidement dans une direction (dans notre cas, I’axe
[001]) que dans les autres, cette différence de cinétique conduisant alors a une orientation
préférentielle. Aucune présence de Ga,Osz n’est détectée par DRX, ce qui signifie que le
gallium est bien inséré dans la maille hexagonale wurzite selon Zng 9gGag 20.

La variation de la pression d’argon n’a aucune influence sur les parametres de maille.
Pour un film élaboré a 0,5 Pa d’une épaisseur de 300 nm, I’analyse des données de diffraction

enregistrée en configuration Bragg-Brentano des rayons X par la méthode Rietveld nous
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donne : a = 3,271(7) A et ¢ = 5,23(1) A. Ces résultats sont en bon accord avec ceux reportés
dans la littérature (a = 3,25 A et c = 5,20 A) 3233 3,

La taille des cristallites a été calculée d’apres la formule de Scherrer a partir du pic de
Bragg (002). Quelle que soit la pression de dép6t, la taille des cristallites est de I’ordre de 30 a
40 nm pour des couches minces de 100 nm d’épaisseur. Ces résultats sont confirmés par une
analyse de surface par AFM qui indique une taille moyenne de 28 nm avec une dispersion de
taille variant entre 14 et 43 nm. A titre d’exemple, le cliché AFM présenté a la Figure 1V.27
montre une couche déposée a 1 Pa relativement homogéne et lisse avec une rugosité de

surface R, de 2 nm.

Figure 1V.27 : Micrographies AFM d’une couche mince brute déposée a P = 1 Pa.

La taille des cristallites déterminée par DRX correspond a la taille des cristallites dans la
direction normale au substrat et mesurée a partir du pic (002). La mesure par AFM, gquant a
elle, donne la taille des cristallites dans le plan du substrat. D’aprés ces analyses par DRX et
AFM, les cristallites semblent donc étirées comme des cylindres selon I’axe [001] et tendent a

prouver que la croissance du dépot est de type colonnaire.

La Figure V.28 présente les micrographies MET en section transverse d’un dépot de
100 nm déposé a 0,8 Pa. La largeur des cristallites mesurée sur ce cliché est d’environ 40 nm,
ce qui est en bon accord avec la diffraction des rayons X et la microscopie a force atomique.

Le cliché MET en modes STEM en champ clair (Bright Field STEM) et champ clair classique
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mettent en évidence cette structure colonnaire des films de ZnO:Ga (Figure 1V.28.b). La
croissance des domaines cristallins perpendiculaire au substrat sont cohérents avec
I’orientation préférentielle caractérisée par DRX. Le cliché obtenu en champ sombre indique
également que la taille des domaines cohérents diffractants semble croitre avec I’épaisseur de

la couche.

Figure 1V.28 : Micrographies MET en section transverse d’un dép6t brut élaboré a 0,8 Pa
en mode (a) champ clair, (b) champ sombre et (¢c) STEM en champs clair (Bright Field STEM).

La taille des cristallites ne variant pas significativement avec la pression de dépdt, nous
avons choisi une pression de 0,8 Pa pour étudier les effets liés a I'épaisseur. Nous observons
ainsi par DRX que lorsque I’épaisseur de la couche augmente de 125 a 405 nm, I’intensité du
pic de diffraction (002) croit, ce qui est tout a fait normal. L’évolution de la taille des
cristallites déterminée par DRX et MET en fonction de I’épaisseur du film est reportée a la
Figure 1V.29. Lorsque I’épaisseur du film augmente, la largeur & mi-hauteur observée devient
plus étroite, passant de FWHM =0,337° a 0,223° en 20, ce qui correspond a une
augmentation de la taille moyenne des cristallites de 35 a 60 nm. Cette variation de la taille
des cristallites est en accord avec la micrographie MET en section transverse
(Figure 1V.28.b). Les domaines cristallins augmentent de 15 nm a I’interface film-substrat, a

38 nm a la surface de la couche. Au début du dépét, il y a de nombreux centres de nucléation
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sur le substrat et pour des courts temps de dépdt, de petites cristallites sont formees. En

augmentant le temps de dépét, autrement dit I’épaisseur, la taille des cristallites augmente. Ce

35, 36

mécanisme de croissance en “V” a déja été rapporté dans des travaux antérieurs par

d’autres auteurs.
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Figure 1V.29 : Evolution de la taille des cristallites en fonction de I’épaisseur du dép6t,
a une pression constante de 0,8 Pa.

11.2. Caractérisations électriques

I1.2.a. Dépots bruts

Dans les couches minces de ZnO non dopé, la conductivité est principalement due aux
lacunes d’oxygene et aux atomes de zinc interstitiels qui aménent des électrons libres dans la
bande de conduction. Dans le cas de ZnO:Ga, en plus des lacunes d’oxygene et des atomes de
zinc interstitiels, les porteurs de charge proviennent aussi des ions Ga>* substituant les ions
Zn**. Le dopage donne un autre électron libre et améne & une concentration de porteur plus

élevée.
La pression de dépét est un facteur important qui affecte la conductivité des films minces

bruts de ZnO:Ga. La conductivité des échantillons déposés a différentes pressions sont
regroupées dans le Tableau IV.10.
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0,3 Pa 0,5 Pa 0,8 Pa 1Pa 1,5 Pa
o(S.cm™) 294 333 152 106 145

Tableau V.10 : Conductivité électrique des couches minces de ZnO:Ga
d’une épaisseur de 300 nm, élaborées a différentes pressions.

Lorsque la pression d’argon augmente de 0,3 a 1 Pa, la conductivité diminue ce qui
s’explique généralement par I’augmentation de la porosité. En effet, plus la pression est
élevée, plus la couche est poreuse®’. En effet, en augmentant la pression d’argon, le libre
parcours moyen diminue, autrement dit le nombre de collisions avec les particules d’argon
augmente. Par conséquent, ces particules vont se disposer a la surface de la couche en
croissance suivant une direction inclinée selon un angle plus grand par rapport a la normale au
substrat. L’effet d’ombrage qui en résulte conduit a la formation de couches poreuses. Ainsi,
les chemins de conduction deviennent plus courts, ce qui amene a des dépbts moins
conducteurs®.

Pour une pression plus élevée (P = 1,5 Pa), I’augmentation de la conductivité peut étre
attribuée a une concentration élevée de lacunes d’oxygeéne. En effet, a plus haute pression, un
appauvrissement en oxygene de la couche en croissance, lié a une réduction locale de la cible
et a une thermalisation de I’oxygene, se produit. L appauvrissement en oxygene I’emporte sur

la porosité et les couches ont alors une conductivite plus éleveée.

Des mesures d’effet Hall ont été effectuées sur une couche mince élaborée a P = 0,5 Pa.
La concentration de porteurs et la mobilité des porteurs ainsi déterminées sont respectivement
de (-)1,3x10® cm™ et 7,1 cm2.V'st. Ces valeurs sont en bon accord avec celles de la

littérature® et démontrent le caractére semi-conducteur de type n de ZnO:Ga.

I1.2.b. Influence des recuits sur les propriétés électriques

La stecechiométrie en oxygene est un paramétre déterminant pour les propriétés électriques
des films minces de ZnO:Ga. Comme nous l’avons vu, elle peut étre contrdlée par les
conditions de dépdt, mais aussi par des recuits post-dépot®®. Lors d’un traitement thermique,
les concentrations des différents défauts dans la couche de ZnO:Ga changent simultanément.
Plusieurs facteurs peuvent affecter la concentration de porteurs, et donc la conductivité des

films de ZnO:Ga lors d’un recuit sous vide.
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Afin d’illustrer les différents phénomenes mis en jeu au sein de ZnO:Ga, la notation de
Kroger et Vink* a été utilisée. Cette notation décrit les charges électriques et les positions de

défauts présents dans le réseau d’un cristal. De maniere générale, les espéces sont notées sous
la forme : X . Le « X » désigne la nature chimique de I’espéce, c’est-a-dire le symbole de

I’élément pour un atome ou un ion, ou bien « V' » pour une lacune, « e » pour un électron libre
et « h » pour un trou d’électron. Le « Y » est la position qu’occupe I’espéce dans le cristal ; ce
peut étre soit le nom de I’atome du cristal qu’elle remplace, soit « i » si elle est en position
interstitielle. Le « ¢ » représente la charge relative de I’espéce, c’est-a-dire la différence entre
la charge réelle de I’espece considerée et la charge de I’espece Y qu’elle remplace, un site
interstitiel ayant une charge nulle. Pour faire la distinction avec les charges réelles, les charges
relatives négatives sont notées par des apostrophes « ' » et les charges relatives positives par

des points « ¢ », une charge relative nulle est parfois notée « x »,

Tout d’abord, comme mentionné précédemment, une augmentation de la concentration de
lacunes d’oxygéne entraine une augmentation de la conductivité. Cela est di a la réaction
entre les lacunes d’oxygene créées par les conditions de dépot selon I’équation (51) et aux
électrons de la bande de conduction®?. Lors du recuit sous vide, la concentration en lacunes
d’oxygene augmente, déplacant I’équilibre de I’équation (51) vers la droite. Il en résulte une

augmentation de la conductivité.

2Zn0 o 2Zn,, +207+2V; (51)

D’autre part, les défauts interstitiels de zinc, qui sont également créés lors du dép6t
suivant I’équation (52), augmentent la conductivité en donnant des électrons libres a la bande
de conduction. En traitant thermiquement sous vide une couche de ZnO:Ga, la concentration
en zinc interstitiel peut étre réduite par une recombinaison a la surface de la couche avec les
oxygenes interstitiels créés lors de la “réduction” du ZnO (équation (51)). Ce phénoméne

déplace ainsi I’équilibre vers la gauche et entraine une diminution de la conductivité.

207 +2Zn; « 2Zn0O (52)

Un autre facteur pouvant affecter la conductivité des films est la microstructure des

cristallites qui agit sur le chemin des porteurs de charge plutét que sur leur concentration. Un

190



grand nombre de petites cristallites crée une plus forte résistance que quelques cristallites de
plus grande taille. Une couche constituée de grosses cristallites aura donc une conductivité

plus élevée.

Le changement de microstructure et I’élimination des atomes de zinc interstitiels sont des
processus thermiquement activeés irréversibles ; alors que le nombre de lacunes d’oxygeéne est
un processus réversible, contr6lé par la température et I’atmosphere. Notons que lors du
premier traitement thermique, nous observerons un meélange d’effets lié a I’élimination des
atomes interstitiels de zinc et d’oxygeéne, a la création de lacunes d’oxygéne, et au
changement de microstructure. Aprés le premier recuit sous vide, seul I’effet lié a la

création/élimination des lacunes d’oxygéne sera observé au cours des traitements suivants.

Quatre échantillons déposés a 0,3 Pa, 0,5 Pa, 0,8 Pa et 1 Pa ont été traités successivement
a 400°C sous vide puis sous air. Pour s’affranchir des différences de taille entre échantillons,
nous avons choisi de comparer les dépdts a partir de leur résistance par carré. La Figure 1V.30
représente la résistance par carré de ces échantillons en fonction de la température. Les
valeurs marquées par des symboles sur cette figure correspondent aux résistances par carré
des couches brutes. Apres recuit sous vide, leur résistance par carré varie selon le sens de la
fleche correspondante. Les courbes représentent I’évolution de la résistance par carré de
chaque dép6t au cours de la montée et de la descente en température du recuit sous air.
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Figure 1V.30 : Résistance par carré en fonction de la température
pour les échantillons élaborés a 0,3 Pa, 0,5 Pa, 0,8 Pa et 1 Pa.
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Pour les films déposés a 0,5 Pa, 0,8 Pa et 1 Pa, la résistance par carré diminue apres recuit
sous vide a 400°C, autrement dit leur conductivité augmente. Ce comportement est dd a la
création de lacunes d’oxygeéne. Au contraire, pour la couche élaborée a 0,3 Pa, sa résistance
par carré augmente (i.e. sa conductivité diminue) aprés recuit sous vide, ce qui est plutot
inattendu.

Lors du dépét a 0,3 Pa, les atomes ont un libre parcours moyen élevé ; ils subissent peu de
collisions et ne perdent pas d’énergie au cours du trajet cible-substrat. Méme si I’énergie
moyenne des espéces pulvérisées est de I’ordre de quelques électron-volts, la distribution
d’énergie de ces particules varie entre moins de 1 eV et quelques dizaines d’électron-volts.
Par conséquent, certaines particules ont une énergie qui leur permet de s’implanter a quelques
angstroms sous la surface de la couche en croissance. Un autre effet, lié au bombardement
hautement énergétique de la surface de la couche en croissance par les atomes d’argon, est la
capacité de créer des déplacements atomiques au sein de la maille cristalline. Ceci introduit de
nombreux défauts dans la couche mince, il en résulte alors une forte concentration en zinc
interstitiels. Par ailleurs, les films déposés dans ces conditions sont compacts et relativement
lisses car les atomes incidents suivent un trajet relativement direct de la cible au substrat. En
conséquence, au cours du traitement sous vide, peu de surface est accessible pour la création
de lacunes d’oxygene, mais de nombreux atomes interstitiels de zinc peuvent étre éliminés.
L’effet de I’élimination des atomes de zinc interstitiels I’emporte alors sur la création de
lacunes d’oxygéne, expliquant ainsi la diminution de la conductivité de I’échantillon élabore a
0,3 Pa.

Au contraire, pour les couches élaborées a plus haute pression (0,5 Pa, 0,8 Pa et 1 Pa), le
trajet des atomes incidents est moins direct, les films sont alors plus poreux et ont une surface
plus rugueuse. Cela entraine une densité élevée de sites accessibles, permettant la création
d’un plus grand nombre de lacunes d’oxygene au cours du recuit sous vide. Dans le méme
temps, les atomes de zinc interstitiels sont créés en plus faible quantité du fait des pertes
d’énergie dues aux collisions, en conséquence le libre parcours des atomes incidents diminue.
Dans ce cas, lors du recuit sous vide, I’effet de la création des lacunes d’oxygéne I’emporte
sur I’effet de la diminution des atomes de zinc interstitiels, augmentant ainsi la conductivité

des couches.

Apres le premier recuit (sous vide) a 400°C, le dépdt de 300 nm élabore a 0,8 Pa présente
une augmentation de la taille des cristallites de 43 nm a 48 nm d’apreés les mesures par AFM,

et de 67 nm a 100 nm d’apres les résultats de diffraction des rayons X. Cette amélioration de
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la cristallisation est un autre facteur de I’augmentation de la conductivité du déepét. Les recuits

suivants n’entraineront toutefois aucun changement de la taille des cristallites.

Nous avons fait subir a I’échantillon déposé a 1 Pa deux cycles de recuits “vide-air”. La
Figure 1V.31 représente la réversibilité de la résistance par carré au cours de ces traitements
thermiques successifs. Ce phénomene a également été observé pour les échantillons élaborés
a d’autres pressions.

Aprés le recuit sous vide a 400°C, la résistance par carré diminue (i.e. la conductivité
augmente), comme illustré par la fleche noire, grace a la création de lacunes d’oxygene. Le
premier traitement sous air (courbe noire) ne modifie pas la résistance jusqu'aux environs de
200°C. Toutefois, au-dessus de cette température et jusqu’a 400°C, une oxydation se produit
et la résistance augmente de deux ordres de grandeur a cause du comblement des lacunes
d’oxygeéne. Le processus est donc thermiquement activé. Apres le premier cycle “vide-air”,
les lacunes d’oxygene peuvent étre créées de nouveau grace a un second recuit sous vide,
conduisant a la méme résistance minimale. Les lacunes peuvent étre une fois encore éliminées
par un second recuit sous air (courbe grise), démontrant ainsi la cyclicité du processus. La
conductivité obtenue la plus élevée est de 400 S.cm™ aprés recuit sous vide & 400°C pendant 1

heure.
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Figure 1V.31 : Résistance par carré du film déposé & 1Pa en fonction de la température.
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11.3. Propriétés optiques

Les mesures de transmission des couches minces dans le visible ont été effectuées sur une
couche déposée a 0,5 Pa ayant une éepaisseur de 100 nm. La transmission a été caracterisée

pour des longueurs d’onde comprises entre 350 nm et 800 nm (Figure 1V.32).
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Figure 1V.32 : Transmission et réflexion dans le domaine du visible
d’une couche mince de ZnO:Ga déposée a 0,5 Pa.

La transmission moyenne de cet échantillon brut est de 82 % dans le domaine allant de
400 & 800 nm. Le gap optique obtenu & partir de la courbe (ahv)?® en fonction de I’énergie hv

est estimé a 3,38 eV, en accord avec les valeurs de la littérature®® 3,

Dans cette partie, nous avons élaboré des couches minces de ZnO:Ga par pulvérisation
cathodique a différentes pressions d’argon et a température ambiante. La meilleure
conductivité 0 = 333S.cm™ a été obtenue pour une pression de 0,5 Pa. Cette conductivité
peut étre optimisée grace a un recuit sous vide a 400°C. Des mesures d’effet Hall ont
démontré le caractére semi-conducteur de type n de ces films. Sachant élaborer des dépots de
TCO de type n mais aussi de type p, nous avons tenté de fabriquer une jonction p-n
transparente en associant CuCrO,:Mg et ZnO:Ga, et de la caractériser.

194



I11. Jonctions p-CuCrO,:Mg / n-ZnO:Ga

La structure multicouche de la jonction CuCrO,:Mg/ ZnO:Ga élaborée sur substrat de
verre est représentée schématiquement a la Figure 1V.33. La premiére couche élaborée sur un
substrat de verre est une couche de 100 nm de ZnO:Ga. Une partie de la couche est masquée
afin de déposer une deuxiéme couche de CuCrO,:Mg d’une épaisseur de 100 nm par-dessus la
partie non cachée permettant de conserver des zones pour les contacts électriques. Les
conditions de dépdt utilisées pour élaborer chaque couche sont rassemblées dans le
Tableau 1V.11. Afin de cristalliser la phase delafossite ainsi que d’améliorer les propriétés
électriques des deux oxydes, la jonction p-CuCrO,:Mg/ n-ZnO:Ga a été traitee
thermiquement a 450°C sous vide pendant 4 heures.

Contacts électriques

/

Delafossite
Zn0:Ga

Substrat de verre

Figure 1V.33 : Représentation schématique de la structure de I’hétérojonction p-CuCrO,:Mg / n-ZnO:Ga.

Zn0:Ga CuCrO,:Mg
Magnétron Qui Oui
Densité de puissance (W.cm™) 0,9 0,9
Pression d’argon P (Pa) 0,5 0,5
Distance cible-substrat d (cm) 5 5

Tableau IV.11 : Paramétres de dépot.

La jonction p-CuCrO,:Mg/ n-ZnO:Ga a €té caractérisée électriquement avant et apres
recuit sous vide. Les courbes courant-tension caractéristiques sont reportées a la Figure 1V.34.
Avant recuit sous vide, la courbe | = f(V) ne présente aucun effet redresseur
caractéristique d’une jonction p-n, la courbe est linéaire (Figure 1V.34.a). Ce comportement
ohmique est attribué a la mauvaise qualité des couches. En effet, nous avons montré
précédemment que les couches de CuCrO,:Mg ainsi que les couches de ZnO:Ga nécessitent

un recuit sous vide afin d’optimiser leurs propriétés électriques.

195



Apres recuit, la jonction CuCrO,:Mg/ ZnO:Ga ne présente plus un comportement
ohmique. Toutefois, les propriétés de redressement ne sont pas clairement observables. Ceci
s’explique par les défauts d’interface engendrés par le recuit. Dans ce cas, les défauts
d’interface sont plus importants que dans celui de la jonction CuCrO,:Mg/ Si car le recuit a
un effet sur la microstructure des couches de CuCrO,:Mget de ZnO:Ga mais pas sur le
silicium. Par ailleurs, la couche de ZnO:Ga est polycristalline contrairement au substrat de

silicium qui est monocristallin. Or, la présence de joints de grains engendre des phénomenes
nuisibles au fonctionnement de la jonction p-n.
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Figure 1V.34 : Courbes courant-tension caractéristiques de I’hétérojonction p-CuCrO,:Mg / n-ZnO:Ga
(a) avant recuit et (b) apres recuit a 450°C sous vide pendant 4 heures.
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Finalement, les deux parametres influencant [I’efficacitt de la jonction
CuCr0O,:Mg / ZnO:Ga sont les propriétés électriques des couches composant la jonction, et les
défauts a I’interface de la jonction, qui sont tous deux liés a la cristallinité des dépots. Un
équilibre doit alors étre trouvé entre I’optimisation des propriétés électriques et la
minimisation des défauts d’interface. Afin d’améliorer les propriétés de la jonction p-n, il est
donc nécessaire de contrbler la cristallinité des dépdts, autrement dit le recuit. Des
améliorations peuvent certainement étre obtenues en effectuant une partie de ces traitements

avant le dépét de la seconde couche.
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IF. Conclusions

La pulvérisation cathodique radiofréquence a partir de cibles de structure delafossite
CuFeO,:Mg et CuCrO,:Mg a conduit a I’élaboration de couches minces nanocristallines dont
la nature des phases qui les composent évolue en fonction du caractére réducteur des
conditions de pulvérisation. Dans nos travaux, le parametre principal contrélant I’état de
réduction des films est la pression d’argon au cours du dépdt. L’intensification du
bombardement de la cible par les especes présentes dans le plasma, liée a I’augmentation de la
pression d’argon, entrainent une réduction partielle et locale de la cible qui conduit a des
dépdts “réduits” contenant du cuivre a I’état métallique. Par ailleurs, afin de minimiser la
présence de cuivre métallique, la distance cible-substrat doit étre la plus faible possible. Dans
notre étude, les meilleures conditions utilisées pour obtenir la phase delafossite ont été
P=05Paetd=5cm.

Malgré un recuit sous vide a 450°C, les films minces de CuFeO,:Mg restent mal
cristallisés et présentent une orientation préférentielle selon I’axe [001]. La caractérisation des
propriétés électriques a montré que le dopage au magnésium augmente la conductivité d’un
facteur 10, mais la transmission dans le visible de ces couches reste trop faible pour envisager
de les utiliser en tant que TCO de type p. Toutefois, du fait de leur grande transparence dans
I’infrarouge, ces couches sont potentiellement utilisables dans des dispositifs militaires en tant
que TCO dans I'IR ou pour des applications photovoltaiques en tant qu’absorbeur dans le
visible.

Les couches minces de CuCrO,:Mg obtenues apres recuit a 450°C sous vide sont
nanocristallines. Ces couches présentent une conductivité de type p de I’ordre de 0,1 S.cm™ et
une transmission d’environ 60 % pour une épaisseur de film de 100 nm, avec un gap optique
de 3,3eV. La durée de palier et la température du recuit de cristallisation influence
grandement les propriétés optoélectroniques du fait de la croissance cristalline des grains. Les
recuits permettent I’élimination des joints de grains qui limitent la conductivité et la
transparence des couches minces de CuCrO,:Mg. La conductivité et le gap optique atteignent

respectivement 0,32 S.cm™ et 3,20 eV aprés un traitement thermique sous vide & 550°C.

Pour résumer, dans ce quatrieme chapitre, nous avons atteint I’objectif premier de ces

travaux, a savoir I’élaboration de couches minces de TCO de type p a structure delafossite sur

198



substrat de verre au voisinage de la température ambiante. Les propriétés électriques et
optiques n’égalent pas encore celles des TCO de type n malgré les recuits de cristallisation,
toutefois ces résultats sont prometteurs et rendent possible la fabrication de jonctions p-n
transparentes uniquement a base d’oxydes. Les jonctions p-CuCrO,:Mg/ n-ZnO:Ga sont a
optimiser, en améliorant les propriétés électriques des deux matériaux constituant la jonction

et en minimisant les défauts d’interface.
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Conclusion






(onclusion

L’ objectif ultime de ces travaux était d’élaborer sous forme de films minces un TCO de
type p a structure delafossite afin de fabriquer une jonction p-n transparente, a base
uniquement de composés inorganiques. Dans un premier temps, nous avons étudié les
composes delafossite CuFe;«CrsO, avec 0 < x < 1, sous forme de poudre. Puis, nous nous
sommes intéressés a I’élaboration de couches minces de delafossite par pulvérisation

cathodique radiofréquence.

Au cours de ces travaux, les oxydes de la solution solide CuFe;4CrO, (0 <x < 1) ont été
synthétisés par voie solide pour la premiére fois. Un traitement thermique a haute température
(900°C-1000°C) sous atmospheére inerte a partir des oxydes simples Cu,0, Fe,O3 et Cr,03 a
en effet conduit a la formation de phases delafossite CuFe; xCr,O; pures.

L’étude de la stabilité des phases CuFe;.«CrO, a été menée sous atmosphere oxydante et
sous atmosphere réductrice. Nous avons mis en évidence, par analyse thermogravimétrique
associée a la diffraction de rayon X en température, qu’en chauffant sous air
(p(O2) = 0,2x10° Pa) jusqu’a 1000°C, les composés CuFei,CrO, s’oxydent et sont
déstabilisés, excepté CuCrO; qui est stable dans ce domaine de température et de pression
partielle d’oxygene. L’oxydation des phases CuFe;.«CriO, se produit en deux temps. La
premiére oxydation correspond a I’insertion d’oxygéne dans les plans cuivre de la structure,
amenant a la formation d’une phase delafossite sur-steechiométrique CuFe;CrOo45. La
seconde conduit & la formation des phases spinelle et ténorite. Afin d’expliquer I’oxydation,
nous avons proposé un mecanisme d’évolution structurale prenant en compte I’insertion
d’oxygene, la précipitation de la phase ténorite et la transition de phase delafossite-spinelle. A
haute température, les phases spinelle et CuO obtenues se réduisent en delafossite lorsque la
quantité de chrome est suffisante. Ce phénoméne s’explique gréace a la stabilité relative des
cations M** dans la structure spinelle. Les cations Fe** stabilisent la structure spinelle et
rendent la transition delafossite-spinelle irréversible dans ces conditions. Au contraire, les

cations Cr** permettent la transition de phase inverse spinelle-delafossite.
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Sous atmosphére réductrice (p(O2) = 10 Pa), les phases CuFe;.,Cr,O, sont déstabilisées &
des températures inférieures a 700°C, conduisant a I’apparition de cuivre meétallique,
d’oxydes de fer et/ou de chrome. La réduction des delafossites CuMO, est grandement
influencée par I’environnement des cations Cu®: les cations Fe** facilitent cette réduction
alors que les cations Cr** la rendent plus difficile. Une étude par électrochimie a confirmé que
la réduction du cuivre | est d’autant plus difficile que la teneur en chrome est élevée.

L’ etude des proprietés électriques de ces composés a montre, par ailleurs, que le dopage
au magnesium augmente la conductivité des phases delafossite CuFe;.«CriO,. Cette
augmentation est due & la création d’une valence mixte Cu*/Cu?* induite par la substitution
des cations M** (Fe>* et Cr**) par des cations Mg?*. De plus, la distance Cu-Cu de la structure
delafossite influence fortement les propriétés de conduction de ces phases. La substitution du
chrome au fer entrainant une diminution de la distance Cu-Cu, contribue aussi a

I’augmentation de la conductivité des composés CuFe; xCrOs.

Les résultats obtenus a partir de cette étude réalisée sur poudres de delafossite
CuFe;«CrO, ont permis de mettre en évidence que plus ces phases sont riches en chrome,
plus leur domaine de stabilité est grand, aussi bien sous atmosphere oxydante que réductrice.
En outre, les composés riches en chrome sont les matériaux les plus conducteurs de la série
CuFe;14CrO,, lorsqu’ils sont dopés au magnésium. Les delafossites CuFe;.«CrsO; riches en
chrome sont donc intéressantes pour des applications TCO.

Par la suite, nous avons tente d’élaborer des films minces de delafossite afin d’obtenir un
TCO de type p pouvant nous permettre de fabriquer une jonction p-n transparente. Les
couches minces ont été élaborées par pulvérisation cathodique radiofréquence en
configuration magnétron a partir des cibles céramiques de composition CuFeg97Mgp 030, et
CuCrp,97MQgp.0302. Au cours de cette étude, seuls deux parameétres ont été ajustés : la pression
et la distance cible-substrat. Quelle que soit la cible, les couches obtenues sont
nanocristallines. Afin de déterminer les phases qui les composent, les dépbts ont été traités
thermiquement a 450°C sous vide. Les recuits de cristallisation ont ainsi mis en évidence que
la nature des phases évolue en fonction du caractére réducteur des conditions de pulvérisation.
Dans nos travaux, le parameétre principal controlant I’état de réduction des films est la
pression d’argon. L’intensification du bombardement de la cible par les especes présentes
dans le plasma, liée a I’augmentation de la pression d’argon, entrainent une réduction partielle

et locale de la cible qui conduit a des dép6ts sous-steechiométriques en oxygene (“réduits”) et
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donc a I’apparition de cuivre a I’état métallique. Par ailleurs, afin de minimiser la présence de
cuivre métallique, la distance cible-substrat doit étre la plus faible possible. Dans notre étude,
les meilleures conditions pour obtenir la phase delafossite ont donc été une pression d’argon
de 0,5 Pa et une distance cible-substrat de 5 cm.

Dans ces conditions, nous avons obtenu sous forme de films minces la phase delafossite
CuFeO; pure. Toutefois, malgré un recuit sous vide a 450°C, la phase CuFeO, reste mal
cristallisée et est orientée préférentiellement selon I’axe [001]. Ces couches présentent une
conductivité de type p d’environ 3x10™* S.cm™. Comme observé sur poudre, le dopage au
magnésium a permis d’augmenter d’un ordre de grandeur la conductivité des dép6ts obtenus
précédemment au laboratoire. Les mesures optiques ont montré que la transmission dans le
domaine du visible de telles couches reste limitée pour envisager de les utiliser comme TCO
de type p mais elles pourraient étre utilisées dans le domaine du photovoltaique en tant
gu’absorbeurs dans le visible. D’autre part, leur transparence qui atteint pres de 80 % dans
I’infrarouge les rend potentiellement utilisables dans des dispositifs militaires en tant que
TCO dans I’IR.

Les couches minces de CuCrO,:Mg ont également été obtenues aprés recuit a 450°C sous
vide. La phase delafossite est pure et ne présente aucune orientation préférentielle. Aprés 4
heures de recuit sous vide a 450°C, les couches présentent une conductivité de type p de
I’ordre de 0,1 S.cm™ et une transmission d’environ 60 % pour une épaisseur de film de
100 nm, avec un gap optique de 3,3eV. Ces propriétés optoélectroniques peuvent étre
améliorées en augmentant la durée ou la température du recuit de cristallisation, du fait de la
croissance cristalline des grains de la couche. Les recuits permettent I’élimination des joints
de grains qui limitent la conductivité et la transparence des couches minces de CuCrO,:Mg.
La conductivité et le gap optique atteignent respectivement 0,32 S.cm™ et 3,20 eV aprés un
traitement thermique sous vide a 550°C.

Parallelement a ces travaux sur des films minces TCO de type p, des films minces de
Zn0:Ga, présentant des propriétés TCO de type n, ont été obtenus par pulvérisation
cathodique radiofréquence en configuration magnétron a température ambiante et a
différentes pressions d’argon. La meilleure conductivite a été obtenue pour le dep6t élaboré a
0,5Pa qui présente une conductivité de type n de 333 S.cm™. La compréhension des
mécanismes structuraux liés aux défauts présents au sein de ZnO:Ga ont permis d’optimiser

cette valeur grace a un recuit sous vide a 400°C.

205



En associant CuCrO,:Mg a un semi-conducteur de type n tel que le silicium, nous avons
démontré la faisabilité de fabriquer une jonction p-n a partir d’une phase delafossite. Les
premiers essais d’une jonction p-n transparente ont alors été réalisés en associant le “TCO” de
type p CuCrO,:Mg a un TCO de type n ZnO:Ga. Les propriétés de redressement de la
jonction p-CuCrO,:Mg / n-ZnO:Ga ne sont pas clairement observables malgré un recuit a
450°C sous vide permettant d’optimiser les propriétés des deux matériaux. Afin d’obtenir un
effet redresseur, il est encore nécessaire d’améliorer les propriétés optoélectroniques de
CuCrO,:Mg mais aussi de minimiser les défauts a I’interface de la jonction, en contrélant

I’état de cristallisation des dépots.

Il convient donc de souligner qu’au cours de ce travail, I’étude sur poudres a permis de
mieux comprendre les mécanismes d’oxydation et de reduction des phases du systeme
CuFe;CryO, (0 < x < 1). Les stabilités de ces phases ont aussi pu étre étudiées et
caractérisées. En utilisant ces connaissances, nous avons réussi a élaborer des films minces de
delafossite par pulvérisation cathodique radio-fréquence. Ces travaux ont montré que dans les
mémes conditions de dép6t, il est plus facile d’obtenir et de cristalliser a basse température
(T <400°C) la delafossite CuCrO,:Mg que la delafossite CuFeO,:Mg. Toutefois, la présence
des cations Fe** permet d’induire une Iégére sur-steechiométrie, favorable a la conduction
électrique.

L’étude sur poudres a notamment montré que le composé CuFep165Crog3sO2:Mg serait
potentiellement intéressant du fait de sa conductivité et de sa capacité a s’oxyder Iégérement.
Toutefois, la présence de I’élément fer affecte toujours la transmission. Afin de permettre
I’insertion d’oxygeéne dans la structure sans détériorer les propriétés optiques, le fer pourrait
étre remplacé par le gallium, en élaborant une delafossite mixte CuGa;<CryO».

Il a été enfin montré que I’approche qui consiste a étudier précisément les effets
chimiques engendrés par la pulvérisation cathodique, méthode physique de deépdt, est
particulierement pertinente et bien adaptée au cas des phases delafossite. Elle permet en effet
d’affiner les stratégies d’élaboration et de progresser dans la compréhension des propriétés

physico-chimiques de ces matériaux innovants.
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Résumé :

Ces travaux ont pour objectif d’élaborer sous forme de couches minces des phases
delafossite CuFe;.,Cr,0,:Mg par pulvérisation cathodique radiofréquence, en vue de leur
utilisation potentielle en tant que conducteurs transparents.

Différentes poudres de composition CuFe; Cr,O, (0 < x < 1) ont été élaborées par
réaction a |'état solide. Ces oxydes cristallisent avec la structure delafossite et une
solution solide compléte a été obtenue. L'étude thermostructurale de ces composés nous
a permis de définir leur domaine de stabilité sous atmosphére oxydante et réductrice.
Des caractérisations physico-chimiques ont également été effectuées sur ces matériaux.
Nous avons ainsi montré que le domaine de stabilité des phases CuFe;_,Cr,0, augmente
avec la quantité de chrome et que les composés riches en chrome sont les plus
conducteurs et les moins absorbants.

Au vue de ces résultats, des films minces de delafossite de composition CuFeQ,:Mg et
CuCr0O,:Mg ont été obtenus par pulvérisation cathodique RF a température ambiante a
partir des cibles céramiques. Aprés recuit sous vide a 450°C, les propriétés
optoélectroniques des dépots de CuFe0,:Mg se sont avérées limitées pour une utilisation
en tant que TCO de type p dans le domaine du visible ; toutefois ces composés restent
prometteurs pour des applications dans l'infra-rouge ou comme matériaux absorbeurs
dans le visible. Les couches minces de CuCrO,:Mg présentent, aprés recuit sous vide a
450°C, une conductivité de type p de I'ordre de 0,1 S.cm™ et un gap optique de 3,13 eV.
Ces valeurs peuvent étre augmentées par des recuits a des températures supérieures a
450°C.

Mots-clés : delafossite, couches minces, pulvérisation cathodique radiofréquence,
propriétés optoélectroniques, TCO.

Summary:

This work concerns the development of CuFe; ,Cr,0,:Mg delafossite oxide thin films
deposited by RF-magnetron sputtering for the potential transparent conductor
applications.

Various CuFe;_ Cr,O, (0 £ x £ 1) powders were synthesized by a standard solid-state
reaction. These oxides crystallize with the delafossite structure and a complete solid
solution was obtained. Thermo-structural study has revealed the stability range of
CuFe;Cr,O, compounds under oxidizing and reducing atmosphere. Their physical
properties were also characterized. Thus, we showed that the stability range increases
with the chromium quantity and chromium-rich delafossites are the most conductive and
the least absorbent.

Then, CuFe0,:Mg and CuCrO,:Mg delafossite thin films were prepared at room
temperature by RF-magnetron sputtering from ceramic targets. After annealing under
vacuum at 450°C, CuFe0,:Mg thin films have too low optoelectronic properties for p-type
TCO application in the visible range; however these compounds are promising for
infra-red TCO applications and/or absorber for photovoltaic application. After annealing
under vacuum at 450°C, the p-type conductivity and the bandgap of CuCrO,:Mg thin
films are about 0,1 S.cm™ and 3,13 eV respectively. These values can be increased by
annealing at higher temperature than 450°C.

Keywords: delafossite, thin films, RF-magnetron sputtering, optoelectronic properties,
TCO.
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