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Introduction	Générale	
 

L’année 2015 a vu 195 pays adopter pour la première fois un accord commun sur le 
climat, lors de la 21ème conférence des parties (COP 21). L’objectif affiché de cet accord est de 
contenir le réchauffement climatique à 2°C d’ici 2100. Cet objectif ambitieux nécessite 
notamment de mettre au point des matériaux innovants qui permettraient de respecter ces 
objectifs environnementaux.  

L’oxyde stannique (SnO2) est un oxyde transparent conducteur (TCO pour « transparent 
conductive oxide »), qui allie une faible résistivité à une haute transparence au domaine visible du 
spectre électromagnétique. Les TCO sont généralement utilisés comme électrode transparente 
pour des applications optoélectroniques comme les affichages à écran plat, les panneaux solaires 
photovoltaïques ou plus généralement tout dispositif nécessitant un contact électrique ne 
réduisant pas le passage de photons du domaine visible. Les propriétés électriques de SnO2 sont 
généralement améliorées par un dopage par des impuretés extrinsèques. Ainsi, l’oxyde d’étain 
dopé au fluor fait partie des oxydes conducteurs transparents les plus connus. Ce matériau peut 
d’un autre côté être fonctionnalisé par des impuretés comme des terres rares pour devenir un 
matériau luminophore. Il pourrait alors être utilisé comme émetteur de lumière pour l’éclairage, 
mais aussi comme convertisseur photonique sur les panneaux solaires photovoltaïques.  

Le domaine de l’éclairage a très longtemps été dominé par les ampoules incandescentes 
inventées par Edison en 1879. Ces ampoules possèdent aujourd’hui des défauts qu’il n’est plus 
possible de négliger, comme leur faible rendement lumineux (5%) et leur faible durée de vie 
(1000 heures). Pour remplacer ce type d’éclairage, d’autres technologies sont apparues, telles que 
les lampes fluorocompactes. Ces dernières peuvent toutefois avoir l’inconvénient de contenir des 
polluants comme le mercure. Dans les années 1990, des travaux de recherches ont été réalisés sur 
de nouveaux moyens d’éclairage, qui ont permis l’émergence des diodes électroluminescentes 
(LED). En particulier, la LED blanche constituée d’InGaN (émettant dans le bleu), associé à 
luminophore jaune basé sur une matrice de grenat d’yttrium et d’aluminium (YAG) substituée par 
du gallium et du cérium a été mise au point. Ces travaux, réalisés par les japonais Isamu Akasaki, 
Hiroshi Amano et Shuji Nakamura ont été récompensés par le prix Nobel de physique 2014. 
Malgré les qualités de ces diodes, elles sont composées d’éléments nocifs comme l’arsenic. Les 
travaux de recherche actuels se penchent donc sur de nouvelles générations de LED composées 
de matériaux non-nocifs pour l’homme et l’environnement. L’utilisation d’impuretés comme des 
terres rares dans une matrice hôte peut donner naissance à des matériaux luminescents couvrant 
tout le domaine visible, selon la terre rare choisie. Ainsi, les oxydes transparents (comme SnO2) 
dopés avec des terres rares présentent des propriétés intéressantes pour un usage en tant que 
luminophore pour LEDs. 
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Dans le domaine des énergies renouvelables (hydraulique, géothermie, éolien, solaire, 
etc.), le solaire photovoltaïque (PV) représente encore une part minoritaire. Afin que l’énergie 
produite par des panneaux solaires PV devienne plus compétitive, des solutions sont activement 
développées. Alors que le marché est complètement dominé par les cellules PV à base de silicium 
mono- ou polycristallin (environ 90% en 2012 selon l’European Photovoltaic Industry 
Association EPIA), d’autres technologies ont émergé, comme les cellules à multi-jonctions ou 
encore à colorants organiques. Ces solutions, malgré leurs rendements élevés, ont montré des 
limites en termes de coût de production (multi-jonctions) ou de stabilité dans le temps 
(colorants). De nouvelles solutions ont alors été avancées pour augmenter le rendement des 
cellules basées sur le silicium (Si). Les limites du rendement des cellules à base de Si sont en partie 
dues au mauvais recouvrement du spectre solaire et du spectre d’absorption du Si. Alors que les 
photons infrarouges (IR) sont perdus par transparence, une partie de l’énergie des photons 
ultraviolets (UV) se dissipe par thermalisation dans la cellule. Une des clefs pour augmenter le 
rendement est de convertir une partie du spectre solaire pour l’adapter à la largeur de la bande 
interdite du Si. Les matériaux convertisseurs de longueur d’onde apparaissent donc comme une 
piste prometteuse pour l’augmentation des rendements des cellules solaires PV. L’un des intérêts 
de ces matériaux est qu’ils peuvent être intégrés aisément dans l’architecture des cellules ; en face 
avant pour les systèmes de « down-conversion » et en face arrière pour les systèmes d’ « up-conversion ». 
L’oxyde stannique SnO2 dopés avec des terres rares apparaît comme un bon candidat pour la 
conversion photonique de type « down-conversion ». Ceci repose sur l’absorption des photons UV 
par la matrice hôte, puis le transfert de l’énergie d’excitation à un ou plusieurs ions de terre rare 
qui émet de la lumière à plus basse énergie. Cependant, l’utilisation de ces mécanismes est loin de 
la maturité pour une application, bien que le concept de conversion photonique ait été largement 
démontré dans la littérature depuis les années 2000. La recherche se concentre actuellement sur la 
fabrication de matériaux optimisés dont les rendements de conversion seraient suffisants pour 
être appliqués sur des cellules solaires. 

 L’équipe Nanomatériaux possède une longue expérience dans le dopage avec des terres 

rares dans les matrices à base de silicium. Les travaux de thèse de G. Wora Adeola (soutenus en 

2007) ont montré qu’un transfert d’énergie entre des nanocristaux de Si et des ions Er3+ était 

possible. La thèse de E. Steveler (soutenue en 2012) s’est portée sur le dopage au néodyme, et ses 

résultats ont également montré que ce transfert était possible pour des ions Nd3+. Enfin, le travail 

de thèse de J. Wemmeirskirch-Aubatin (soutenue en 2014) a concerné le dopage de couches 

minces d’oxyde de silicium avec du cérium, ou co-dopées cérium-ytterbium. Ses résultats ont 

montré une forte luminescence des ions Ce3+, sous forme d’ions isolés ou de silicates de cérium 

pour les couches mono-dopées, ainsi qu’un transfert énergétique entre les ions Ce3+ et Yb3+ pour 

les films co-dopés. 
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Ce travail de thèse s’inscrit dans cette thématique, avec toutefois l’utilisation d’une matrice 

à base d’étain. Il porte sur l’élaboration et la caractérisation structurale de couches minces 

luminescentes à base d’oxyde d’étain SnO2 dopé avec du cérium, du terbium ou de l’ytterbium. 

L’objectif est d’étudier les mécanismes de luminescence dans ces systèmes pour différentes 

microstructures. Le plan du manuscrit est le suivant : 

Le premier chapitre présente une étude bibliographique. Il débute par les applications 
potentielles des films minces d’oxyde d’étain dopés avec des terres rares. Les propriétés générales 
des oxydes conducteurs transparents et plus particulièrement de l’oxyde stannique sont ensuite 
abordées. Pour clore ce chapitre, les propriétés de luminescence des terres rares dans les oxydes 
d’étain sont présentées. 

Le second chapitre aborde les techniques expérimentales mises en œuvre, ainsi que les 
conditions particulières de manipulation. Le chapitre présente les techniques de dépôt et de 
traitement thermique, de caractérisation structurale et vibrationnelle, et enfin les techniques de 
caractérisation optique.  

Le troisième chapitre est consacré à l’étude de films minces de SnO2 non dopé. La 
technique d’évaporation conduit à des films bruts sous-stœchiométriques. Un recuit oxydant est 
donc nécessaire pour cristalliser la structure SnO2 de type rutile. Une première partie est 
consacrée à l’effet de l’oxydation sur la structure et la microstructure des films. Une seconde 
concerne les propriétés de luminescence des films non dopés, dont l’origine est discutée.  

Le dernier chapitre développe les propriétés des films minces d’oxyde d’étain dopés avec 
du cérium, du terbium ou de l’ytterbium. L’influence du dopage sur les propriétés structurales et 
microstructurales est étudiée en fonction de la température de recuit. Cette analyse est corrélée 
avec les propriétés optiques des matériaux. 
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Chapitre	1		 Etude	Bibliographique	
 

1.1  La science des matériaux pour l’économie 
d’énergie  

1.1.1  Photovoltaïque : la conversion photonique 
Parmi les énergies renouvelables, l’énergie issue des panneaux solaires photovoltaïques 

occupe une place encore minoritaire mais connaît une forte progression depuis quelques années. 
Cette progression reste toutefois limitée par plusieurs facteurs. Bien que plusieurs technologies 
soient en concurrence dans le domaine du photovoltaïque à mono-jonction (tellure de cadmium 
CdTe, cuivre indium gallium sélénium CIGS), le marché est largement dominé par les cellules à 
base de silicium monocristallin et polycristallin (supérieur à 90 %) [1]. Il s’avère cependant que le 
rendement maximal des cellules solaires monocristallines (les plus performantes) est entre 15 % 
et 18 % [2]. Cette limite est principalement due à une correspondance spectrale limitée entre le 
spectre solaire et la bande interdite du silicium (figure 1). D’une part, 19 % des photons solaires 
ne sont pas absorbés par le semi-conducteur, puisque leur énergie est insuffisante. D’autre part, 
33 % du spectre solaire est constitué de photons d’une énergie supérieure à la bande interdite du 
Si qui perdent une partie de leur énergie sous forme de phonons, et donc la totalité de l’énergie 
des photons incidents n’est pas convertie. L’efficacité maximale d’une cellule solaire 
photovoltaïque à base de Si est donc obtenue pour les photons d’une énergie légèrement 
supérieure ou égale à 1,12 eV. En tenant compte de ces pertes, Shockley et Queisser [5] ont 
estimé que le rendement maximum atteignable est de l’ordre de 31 % pour une mono-jonction 
possédant une largeur de bande interdite de 1,3 eV. 

 
Figure 1 – Spectre solaire d’après [3], dont la partie disponible pour conversion à partir de 
cellules à base de silicium est en jaune.  
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Pour augmenter l’efficacité liée à la bande interdite du Si, deux voies sont explorées. D’un 
côté, le concept de cellule solaire multi-jonctions a été mis au point. Le principe est d’adapter 
l’absorption de la cellule au spectre solaire en superposant plusieurs matériaux semi-conducteurs 
avec une énergie de bande interdite différente. C’est ce type de cellules qui sont actuellement les 
plus performantes, avec par exemple un rendement de 44,7 % obtenu sur une cellule à quatre 
jonctions GaInP/GaAs/GaInAsP/GaInAs [4]. L’inconvénient est qu’elles nécessitent la 
réalisation d’hétérostructures complexes qui entraîne un coût de fabrication élevé. Une autre piste 
envisagée est d’adapter le spectre solaire à la cellule par conversion photonique. Effectivement, 
T. Trupke et al. [5] ont eu l'idée de déposer une couche supplémentaire sur les cellules 
photovoltaïques classiques pour permettre une conversion énergétique des photons vers le 
domaine des longueurs d’onde le mieux absorbé par la jonction. Ainsi, il serait possible 
d'augmenter le rendement théorique des cellules PV de 31 % à 39,63 %, soit une augmentation de 
presque 9 points. Deux voies s'ouvrent alors : convertir les photons UV en photons de plus basse 
énergie (« down-conversion »), ou inversement convertir des photons IR en photons de plus haute 
énergie (« up-conversion »).  

La down-conversion est divisée en deux processus qui sont différenciés par leur rendement 
quantique maximal théorique. Il y a d’une part le décalage énergétique (« down-shifting ») où un 
photon de haute énergie est converti en un photon de basse énergie. C’est le type de conversion 
photonique le plus simple, qui est communément observé lorsqu’un semi-conducteur absorbe un 
photon de haute énergie (par rapport à sa bande interdite). Le rendement quantique idéal de ce 
phénomène est de 100 %. D’autre part, il existe le découpage quantique qui convertit un photon 
de haute énergie en deux photons de plus basse énergie. Le rendement quantique idéal d’un tel 
processus est de 200 %. Dans la voie de l’up-conversion, deux photons de basse énergie génèrent un 
seul photon de haute énergie, avec un rendement quantique maximal de 50 %. Les systèmes 
étudiés dans le cadre de cette thèse pourraient contribuer à l’obtention de couches à conversion 
par down-conversion. 

En ce qui concerne l’architecture de la cellule solaire, une couche de conversion 
photonique de type down-conversion est placée en face avant de la cellule solaire, dans le but 
d’absorber les photons UV avant cette dernière. Naturellement, le processus de réémission des 
photons est isotrope. Il n’y a donc que la moitié des photons émis qui pourront être captés par la 
cellule solaire. Afin de limiter les pertes, il est possible de jouer sur l’indice de réfraction de la 
couche [6]. A l’inverse, la couche à conversion de type up-conversion est placée en face arrière.  
L’association des deux couches a pour but de générer plus de paires électron-trou et ainsi de 
d’augmenter l’efficacité de la cellule PV [5, 7, 8]. 

Idéalement, une couche de conversion photonique doit réunir les propriétés suivantes : (i) 
un rendement quantique supérieur ou égal à 100 % ; (ii) une large bande d’absorption dans la 
région où la cellule solaire est peu efficace ; (iii) un haut coefficient d’absorption ; (iv) une bande 
d’émission étroite dans la gamme d’absorption la plus efficace de la cellule ; (v) une séparation 
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entre les bandes d’absorption et d’émission afin de limiter un phénomène de ré-absorption dans 
le matériau ; (vi) une stabilité physico-chimique pour une période de 20-25 ans ; (vii) un faible 
coût. A l’heure actuelle, aucun matériau ne réunit parfaitement toutes ces propriétés. Il s’agit donc 
de réaliser le meilleur compromis. Parmi les matériaux étudiés pour la conversion de longueur 
d’onde appliquée au photovoltaïque, il y a les nanocristaux semi-conducteurs, et les matériaux 
dopés aux terres rares [6].  

Dans les nanocristaux semi-conducteurs, l’idée est d’exploiter les pertes par thermalisation 
pour multiplier le nombre de porteurs dans les nanoparticules [9]. L’absorption d’un photon de 
haute énergie crée des porteurs dits « chauds » dans les nanocristaux. Si l’énergie des relaxations 
intrabandes est suffisante pour former une seconde paire électron-trou, alors la recombinaison 
des deux excitons permet l’émission de deux photons. La multiplication de porteurs a été 
observée pour plusieurs systèmes tels que PbSe [10, 11] CdSe [12] PbTe [13], et InAs [14]. Pour 
que ce phénomène soit efficace, il faut que la multiplication des porteurs ait un rendement élevé. 
Cependant, d’autres effets compétitifs tels que l’effet Auger ou la relaxation intrabande par 
émission de phonons entrent en jeu et limitent l’efficacité du processus. Au final, il a été montré 
que la multiplication de porteurs au sein des nanocristaux semi-conducteurs n’augmente que 
faiblement le rendement des cellules solaires.  

Dans les matériaux dopés aux terres rares, un matériau phosphorescent inorganique est 
dopé avec quelques pourcents atomiques d’un ion de terre rare, qui est responsable de la 
luminescence. Les transitions optiques, issues de transitions électroniques intra-4f sont peu 
modifiées par la matrice, puisque ces niveaux sont écrantés de leur environnement chimique par 
les électrons 5s et 5p. L’utilisation des ions de terres rares permet de réaliser un découpage 
quantique de photons de haute énergie de deux manières, en utilisant une seule ou deux espèces 
de terre rare [6, 15]. Ces deux processus sont schématisés figure 2. Le découpage quantique se 
produit avec un seul ion de terre rare lorsque la configuration électronique de l’ion permet de 
générer plusieurs émissions lumineuses à partir d’un photon de haute énergie. Ce processus est 
généralisé figure 2-a où l’excitation UV (flèche bleue) et les émissions IR (flèches rouges) sont 
représentées, ainsi que des transitions non désirées pour la down-conversion, comme les transitions 
non-radiatives (flèche ondulée). Le découpage quantique se produit également lorsque deux ions 
interagissent entre eux. La figure 2 b-d illustre trois mécanismes de down-conversion par transfert 
d’énergie d’un ion donneur I à un ion accepteur II. La structure électronique de l’ion I présente 
une absorption de haute énergie, tandis que l’ion II subit le transfert d’énergie. L’ion I peut 
distribuer la totalité (figure 2-b) ou une partie (figure 2-c et d) de son énergie à un ou plusieurs 
ions II, ce qui entraîne l’émission de deux photons.  
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Figure 2 – Diagrammes d’énergie décrivant les mécanismes de découpage quantique 
avec des ions de terre rare [15]. (a) émission de deux photons par un seul ion ; (b) 
relaxation croisée des ions I et II puis transfert énergétique de I vers II ; (c,d) relaxation 
croisée suivie d’une émission de I et II. 

 Le découpage quantique à un ou deux ions de terre rare a été observé expérimentalement. 
Le premier a été reporté dès le milieu des années 1970 avec l’ion praséodyme (Pr3+) où des 
photons d’une longueur d’onde de 185 nm ont été convertis en photons bleus (408 nm) et rouges 
(620 nm) dans une matrice de YF3. Le rendement de ce processus a été évalué à 140 ± 15 % [16]. 
Plusieurs couples de terre rare ont également montré des rendements quantiques internes 
prometteurs pour des applications photovoltaïques. Le premier transfert d’énergie est reporté 
pour le couple Eu3+/Gd3+, dans une matrice de LiGdF4 dopée à l’europium, qui montre une 
émission à 612 nm des ions Eu3+ avec un rendement interne de quasiment 200 % [17]. Pour des 
cellules solaires à base de silicium, l’ion ytterbium (Yb3+) est intéressant pour son émission autour 
de 1000 nm dont l’énergie correspondante (1,24 eV) est légèrement supérieure à l’énergie de 
bande interdite du Si. Ainsi, les couples Tm3+/Yb3+ [18, 19] ou Pr3+/Yb3+ [20, 21] ont été étudiés, 
et chaque couple présente des rendements quantiques internes de l’ordre de 190 %. 

Un processus de conversion photonique efficace nécessite une absorption élevée des 
photons UV. Comme la plupart des terres rares, le terbium possède une faible section efficace 
d’absorption (de l’ordre de 10-21 cm2) dans le domaine proche UV/visible en raison de transitions 
intra-4f, interdites par les règles de sélection. Le cérium est une exception parmi les terres rares 
grâce à sa structure électronique particulière, qui lui permet d’émettre dans le visible (bleu/violet). 
Cette émission est issue des transitions électroniques 4f-5d, permises par les règles de sélection, et 
possède une section efficace d’absorption de 10-18 cm2 [22]. 

Les couples Ce3+/Yb3+ et Tb3+/Yb3+ ont été étudiés dans différentes matrices. Dans les 
années 2000, beaucoup d’études ont été réalisées dans des matrices cristallines à base de terre 
rare. L’idée est d’insérer le couple par substitution dans ces matrices. Par exemple, Ueda et al. [23] 
ont étudié le couple Ce3+/Yb3+ dans une matrice YAG, où un transfert a été montré avec une 
efficacité de transfert quantique autour de 65 %. La matrice YBO3 a été étudiée par Chan et al. 
[24], qui ont déterminé une efficacité de rendement de 175 %. Van der Kolk et al. [25] ont 
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montré que dans le cas d’une matrice de NaLaF4, le transfert d’énergie entre Ce3+ et Yb3+ se fait 
via un transfert de charges. Zhou et al. [26] ont obtenu des rendements de conversion entre 
161 % et 194 % dans une matrice d’Y2SiO5. Enfin pour les chalcogénides, Gao et al. [27] ont 
obtenu un rendement de conversion plus faible de l’ordre de 119 %. Le transfert d’énergie a aussi 
été mis en évidence dans des matrices amorphes, comme par exemple dans les travaux de Chen 
et al. [22], qui se sont intéressés au transfert d’énergie entre les ions Ce3+ et Yb3+ dans une matrice 
de verre contenant du bore et du lanthane. La conversion photonique a aussi été mise en 
évidence avec une efficacité quantique évaluée à 174 %. Les études citées précédemment mettent 
en évidence la présence d’un couplage entre Ce3+ et Yb3+ possédant un rendement supérieur à 
100 %.  

 Le couple Tb3+/Yb3+ a également fait l’objet de nombreuses études dans des matrices 
cristallines à base de TR. Un transfert d’énergie coopératif a été observé dans de nombreux 
systèmes comme KYb(WO4)2:Tb3+ [28], de la silice co-dopée Tb3+/Yb3+ [29], (Yb,Y)PO4:Tb3+ 
[30], (Yb,Gd)BO3:Tb3+ [31] et (Yb,Gd)Al3(BO3)4:Tb3+ [32]. Pour toutes ces matrices, le couplage 
entre les ions Tb3+ et Yb3+ est prouvé et les rendements observés sont supérieurs à 100 %.  

Le transfert coopératif entre ions de TR a déjà été étudié dans la matrice SnO2 avec le 
couple Nd3+/Yb3+ dans le cadre de la thèse de K. Bouras à l’université de Strasbourg [33]. Des 
mesures directes d’efficacité quantique interne ont été réalisées sur des poudres préparées par la 
technique sol-gel, et sur des films minces élaborés par pulvérisation cathodique. Des résultats 
préliminaires ont montré une efficacité quantique interne de 1,9 % pour la poudre de SnO2 et 
0,4% pour le film mince.  

1.1.2  Matériaux pour l’éclairage 
Bien que les fortes propriétés de luminescence des terres rares soient connues depuis le 

début du XXéme siècle, c’est au début des années 60 que ces propriétés sont maîtrisées, à travers le 
développement des premières applications de lasers à solide dopés avec des terres rares.  Alors 
que Maiman présente le premier laser à rubis (Al2O3:Cr3+) en 1960 [34], Snitzer [35] en 1961 puis 
Sorokin [36] en 1962 développent respectivement un laser à base de verres de baryum dopé Nd3+ 
et de cristal de SrF2 dopé Sm2+. Un peu plus tard, en 1964, le laser à forte puissance YAG : Nd3+ 
est mis au point. Plus récemment, l’intérêt s’est porté sur l’ion Yb3+ afin de réaliser des lasers à 
impulsion femtoseconde à forte puissance moyenne, pompés par diode laser [37]. 

A partir des années 1970, les terres rares sont utilisées à l’échelle industrielle comme 
luminophores (émetteur de lumière) dans les tubes fluorescents. La superposition de l’émission 
de trois luminophores dont le BaMgAl10O17:Eu2+ [38] (bleu), le YGdBO3 :Tb3+ [39] (vert) et le 
YGdBO3 :Eu3+ [40] (rouge) permet l’application à l’affichage. Plus récemment, les trois couleurs 
primaires des téléviseurs LCD et plasma sont obtenues de la même manière, grâce aux ions 
d’europium divalent (bleu), d’europium trivalent (rouge) et de terbium trivalent (vert). 
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Depuis les années 1990, la recherche de technologies d’éclairage à basse consommation d’énergie 
s’est développée. Ainsi, l’éclairage électroluminescent a concentré un intérêt grandissant pour sa 
consommation énergétique moins importante que les lampes à incandescence. En 1992, 
S. Nakamura, de la société Nichia, met au point une diode électroluminescente bleue à base 
d’InGaN [41] dont l’intérêt est de réaliser une LED blanche, une fois associée à un matériau 
phosphorescent YAG émettant dans le jaune, tel que [Y1-xGdx]3[Al1-yGay]5O12:Ce [42]. Ces travaux 
sont récompensés par le prix Nobel de physique 2014, remis aux japonais Isamu Akasaki, Hiroshi 
Amano et Shuji Nakamura.  

  

Figure 3 – Schémas (a) d’une structure classique luminophore/ITO et (b) d’une structure 
où l’ensemble luminophore/ITO est combiné en une seule couche TCP (Tansparent 
conductive phosphor) [43]. 

Les diodes électroluminescentes nécessitent un contact transparent pour une meilleure 
extraction des photons générés par le luminophore. Généralement, ce contact est réalisé avec un 
oxyde transparent conducteur, comme l’oxyde d’indium étain (ITO) ou l’oxyde d’étain dopé au 
fluor [44] (figure 3-a). Le développement de diodes à base d’oxyde d’étain est intéressant car cela 
permettrait de combiner le luminophore avec le contact transparent [43]. Le processus de 
réalisation de la diode serait alors simplifié, ce qui en diminuerait le coût. L’oxyde d’étain est un 
oxyde conducteur transparent qui, dopé avec des terres rares, pourrait être envisagé pour de telle 
applications. En effet, des terres rares comme l’europium [45], le dysprosium [46], le cérium [47], 
l’ytterbium [33] ou encore le terbium [48] ont déjà montré des propriétés d’émission optique 
intéressantes dans une matrice de SnO2.  

1.2  L’oxyde transparent conducteur SnO2  

1.2.1  Généralités sur les oxydes transparents conducteurs  
La plupart des conducteurs électriques sont opaques, et la plupart des solides transparents 

aux photons du domaine visible sont des isolants électriques. La conduction électrique dans un 
solide transparent existe seulement pour une petite quantité de matériaux. Parmi eux, les oxydes 
conducteurs transparents (TCO) sont des oxydes métalliques qui combinent une faible résistivité 
avec une transparence (généralement supérieure à 80%) dans le domaine visible. Les TCO 
présentent également une importante réflectivité dans le domaine infrarouge. L’association des 
propriétés de transparence et de conduction sont recherchées dans nombres d’applications 
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comme les électrodes transparentes pour les cellules solaires [44], les diodes électroluminescentes 
(LED) [44], ou les écrans plats. Plus généralement le domaine applicatif peut être élargi à tout 
dispositif optoélectronique où un contact électrique ne doit pas empêcher le passage de photons 
[49, 50]. De plus, la combinaison de réflectivité des photons infrarouges avec la transparence à la 
lumière visible de ces matériaux a été mise à profit dans l’élaboration de fenêtres qui laissent 
pénétrer la lumière visible en bloquant le rayonnement infrarouge, grâce à un revêtement en TCO 
[51, 52, 53]. 

  

Figure 4 – (a) Spectres typique d’absorption, de transmission et de réflectivité UV-IR 
d’un TCO (exemple de ZnO) [54]. (b) Spectres de transmission UV-IR de ZnO dopé au 
Ga pour différentes concentrations de porteurs. On observe un décalage pour les deux 
seuils d’absorption en fonction de la concentration de porteurs [55]. 

Les TCO sont généralement des semi-conducteurs à large bande interdite qui ont besoin 
d’être dopés électriquement pour devenir conducteurs. Les TCO les plus connus sont l’oxyde 
d’étain dopé SnO2 au fluor, l’oxyde de zinc ZnO dopé à l’aluminium et le plus performant, 
l’oxyde d’indium étain (ITO pour « indium tin oxide »).  

Les propriétés optiques des TCO sont illustrées figure 4-a, avec les spectres typiques 
d’absorption, de réflectivité et de transmission de ZnO, dans la gamme 200-2500 nm. Dans le cas 
de ZnO, comme beaucoup d’autres TCO, le spectre est caractérisé par une transparence dans la 
gamme 400-700 nm, de l’ordre de 80-90%. L’absorption dans le domaine proche UV correspond 
à l’excitation des électrons de la bande de valence vers la bande de conduction. Enfin, la 
décroissance de la transmission conjuguée à l’augmentation de l’absorption est associée aux 
oscillations collectives des électrons de conduction. L’énergie est absorbée sous forme de 

plasmons à une fréquence ωp correspondant à une longueur d’onde λp, qui est propre au 

matériau. Le modèle de Drude permet de déterminer que la fréquence ωp est fonction de 𝑛, où 

𝑛 est la densité de porteurs. Cette évolution est illustrée figure 4-b avec l’exemple de ZnO dopé 
au gadolinium. Les spectres de transmission UV-IR sont tracés pour plusieurs valeurs de 
concentration de porteurs libres, allant de 7.1020 à 1.1021 cm-3, où la diminution de la transmission 
pour les longueurs d’ondes supérieures à 1200 nm est due à l’absorption plasmonique. Il apparaît 
que l’augmentation de la concentration de porteurs conduit à une réduction de la fenêtre de 
transmission du TCO. La hausse du nombre de porteurs libres conduit également à un autre 

(a)
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phénomène qui est le décalage du seuil d’absorption UV vers les hautes énergies (effet 
Burstein-Moss). On voit donc que les propriétés de conduction restent intrinsèquement liées aux 
propriétés de transparence dans les TCO.  

1.2.2  Les oxydes d’étain  
L’oxyde stannique SnO2 est un semiconducteur de type n faisant partie de la famille des 

TCO. Bien qu’il soit plus communément utilisé lorsqu’il est dopé au fluor, le SnO2 est conducteur 
même lorsque le matériau est pur. La raison de la coexistence de la conductivité électrique avec la 
transparence optique dans ce matériau n’est pas encore complètement comprise. Il est postulé 
depuis longtemps que l’alliance de ces deux propriétés serait liée à l’existence de niveaux 
donneurs peu profonds [56, 57], proches de la bande de conduction, formés par une grande 
concentration de lacunes d’oxygène. Bien que ces niveaux impliquent une absorption dans 
l’infrarouge lointain, ils laissent l’absorption fondamentale du semiconducteur intacte, et donc le 
matériau est transparent dans le domaine visible. En effet, la conduction dans SnO2 pur est 
corrélée à sa stœchiométrie [58, 59, 60] et à sa concentration en défauts intrinsèques, liée à 
l’oxygène. Lorsqu’il est stœchiométrique, SnO2 est très résistants [61]. Aussi répandu que soit ce 
scénario, tout à fait cohérent avec les mesures expérimentales, il soulève quelques questions : 

o Les lacunes forment généralement des niveaux profonds (c’est-à-dire non 
conducteurs) dans la bande interdite des isolants (comme dans SiO2) et des semi-
conducteurs (Si et GaAs). Pourquoi ces lacunes forment-elles des niveaux peu 
profonds (donc conducteurs) dans SnO2 ?  

o La position du niveau de Fermi à l’intérieur de la bande de conduction devrait 
permettre l’absorption à partir du niveau de Fermi vers des niveaux excités de la 
bande de conduction, ce qui rendrait le matériau opaque (comme un simple 
métal). Pourquoi un matériau SnO2 riche en électrons est-il toujours très 
transparent dans le domaine visible ? 

Ces questions sont fondamentales pour la compréhension générale du phénomène de 
conductivité transparente. Pour y répondre, Kiliç et Wagner [62] ont effectué des simulations ab 
initio sur les énergies de formation et des niveaux électriques pour plusieurs défauts intrinsèques 
(lacune d’oxygène, lacune d’étain, étain interstitiel, etc.) à SnO2. Ils ont montré que les lacunes 
d’oxygène introduisaient un niveau 114 meV sous la bande de conduction, tandis que les atomes 
d’étain interstitiels introduisent un niveau 203 meV au-dessus de la bande de conduction, 
délivrant spontanément des électrons dans la bande de conduction. De plus, la présence d’étain 
interstitiel diminue considérablement l’énergie de formation des lacunes d’oxygène, expliquant la 
déficience naturelle et plus généralement la non-stœchiométrie de SnO2. Enfin, l’absence 
d’absorption à l’intérieur de la bande de conduction est une conséquence de la structure de bande 
particulière de SnO2, manifestant une large bande interdite à l’intérieur de la bande de conduction 
(4,75 eV dans le massif) qui empêche l’absorption optique dans le domaine visible. 
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L’élaboration de l’oxyde d’étain peut conduire à deux phases stables, selon la quantité 
d’oxygène présente dans la structure. Ces deux oxydes sont possibles grâce à la double valence de 
l’étain. L’oxyde stannique de formule SnO2 contient de l’étain en état de valence 4+, tandis que 
dans l’oxyde stanneux SnO, l’étain est présent en état de valence 2+ dans la structure. Les 
propriétés de stabilité et l’abondance plus importante de SnO2 en font un matériau bien plus 
étudié que SnO. 

 

Figure 5 - Mailles élémentaires des structures SnO de type litharge et SnO2 de type rutile. 

L’oxyde stanneux SnO possède également une large bande interdite entre 2,7 et 3,4 eV 
selon les auteurs [63, 64], cependant, c’est un semi-conducteur de type p. Cet oxyde cristallise en 
structure tétragonale de type PbO (structure litharge dans sa forme minérale). La structure SnO 

appartient au groupe d’espace P4/nmm avec les paramètres de maille 𝑎 = 𝑏 =	3.8029 Å et 

𝑐 = 	4.8382 Å (figure 5). Chaque atome (Sn ou O) est de coordinance 4 (tétraèdre) avec une 
longueur de liaison de 2,23 Å. Les plans de type (001) sont constitués d’une superposition de 
sous-réseaux d’étain séparés par un sous-réseau d’oxygène. Autrement dit, dans la maille 
élémentaire, les atomes d’étain constituent le sommet d’une pyramide avec pour base quatre 
atomes d’oxygène. Ainsi, SnO a concentré plus d’attention ces dernières années, mais les 
propriétés physiques de SnO n’ont pas encore été reportées en détails. Il n’existe que quelques 
études portées sur sa conductivité de type p, qui peut être améliorée par un dopage à l’antimoine 
ou l’yttrium [65].  

L’oxyde stannique SnO2 possède une bande interdite plus large de 3,6 eV (matériau massif 
à 300 K). Le dioxyde d’étain présente une seule phase stable à pression ambiante appelée 
cassitérite, et adopte une maille quadratique de type rutile. Son groupe d'espace est P4/mnm. La 

maille élémentaire a pour paramètres 𝑎 = 𝑏 =	4,75 Å et 𝑐 =	3,18 Å (figure 5). Chaque ion étain, 
sous forme Sn4+, est au centre d'un octaèdre presque régulier formé par six ions O2-, alors que 
chaque O est au centre d’un triangle isocèle constitué d’ions Sn4+ correspondant à chaque 
sommet. Les rayons ioniques ions Sn4+ et O2- sont respectivement de 0,71 et 1,4 Å.  

La réaction d’oxydation entre SnO et SnO2 est facilement réversible. L’oxydation de SnO 
a été largement étudiée dans la littérature, à travers différentes techniques de préparation [66, 67, 
68, 69]. La figure 6 présente les diagrammes de phase Sn-O en fonction de la proportion 
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d’oxygène. Pour des températures inférieures à 500°C, le diagramme (a) indique la présence de 
phases d’oxyde d’étain intermédiaires entre SnO et SnO2. La composition Sn3O4 est généralement 
donnée [70] mais Sn2O3 a également été envisagée [71]. Dans ces phases d’oxyde intermédiaire, 
Sn est présent sous ces deux états de valences Sn(II) and Sn(IV) [70]. D’après le diagramme (a), la 
phase SnO2 serait atteinte autour de 450°C, quelle que soit la concentration d’oxygène, avec 
formation d’étain liquide. Ces résultats sont différents de ceux présentés dans le diagramme (b), 
où aucun oxyde intermédiaire n’apparaît. Ce diagramme présente toutefois SnO2 stable en phase 
solide jusque 1045°C. Ces deux diagrammes sont contradictoires, mais ils s’accordent sur le fait 
que SnO2 est plus stable thermiquement que SnO. De plus, il semble communément admis que 
des phases d’oxyde intermédiaire de type Sn2O3 et Sn3O4 métastables apparaissent lors de 
l’oxydation de SnO [66, 68, 69]. 

  

Figure 6 - Diagrammes de phase Sn-O pour des températures allant jusque 500°C. (a) est 
extrait de [72] et (b) de [73]. 

Afin d’exploiter au mieux SnO2 pour de nouvelles applications, il est essentiel de 
connaître sa structure de bande électronique. Malgré une littérature fournie, de nombreuses 
divergences et questions non résolues existent encore. Le grand nombre d’atomes dans la maille 
primitive de SnO2 (deux d’étain et quatre d’oxygène), rend le calcul de la structure de bande 
électronique difficile. Bien qu’il ait été reporté que SnO2 puisse être un semi-conducteur à 
transition indirect [74, 75], il est maintenant admis que la bande interdite de SnO2 est à transition 
directe et correspond à une transition dipolaire interdite par les règles de sélection. Cette 
affirmation est basée sur des arguments de théorie des groupes et sur l’allure du seuil 
d’absorption de la bande de valence à la bande de conduction [76]. Elle s’accorde aux mesures 
expérimentales d’absorption à un photon [76, 74, 77]. Malgré les faibles taux d’absorption, 
Summit et al. [74] ont mesuré un large dichroïsme pour une lumière polarisée parallèle ou 
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perpendiculaire à l’axe 𝑐, avec un écart de 0,3 eV. Bien que les transitions à un photon soient 
interdites par les règles de sélection, elles sont permises pour des transitions bi-photoniques, qui 
ont permis de mesurer une valeur de bande interdite de 3,6 eV [78, 79]. Cette valeur est 
maintenant largement acceptée. Ces mesures sont en adéquation avec les simulations réalisées par 
plusieurs équipes qui ont estimé la largeur de bande interdite à 3.7 eV (Mishra et al. [80]), et 
3.6 eV  (Robertson [81], Barbarat [82] et Calatayud et al. [83]). 

 
Figure 7 – Structure de bande quasi-particulaire et densité d’états de la structure rutile de 
SnO2 déterminée par les approches (ligne rouge pointillée) HSE03 + G0W0 et LDA+U+Δ 
(voir [84] pour plus de détails). 

Les simulations les plus récentes et les plus complètes ont été réalisées par Schleife et al. 
[84]. Ils ont publié la structure de bande quasi-particulaire de la structure rutile de SnO2, 
présentée figure 7. Leurs simulations ont permis d’obtenir une valeur de bande interdite de 
3,65 eV. La bande de conduction est essentiellement constituée des orbitales s et p des atomes 
d’étain. Le minimum de la bande de conduction est situé au point Γ de la zone de Brillouin, 
principalement formé d’états électronique Sn 5s [81]. Les bandes situées plus bas dans la structure 
électronique de SnO2 sont originaires des états s de l’oxygène. Au-dessus de ces états se trouvent 
les bandes de valence supérieures, formées des états p de Sn et O [85]. Robertson et al. [86] ont 
reporté que la bande de valence comprise entre 0 eV et -8,1 eV comprend les états 2p de 
l’oxygène avec un mélange des états s et p de Sn. Enfin, les bandes de plus basse énergie 
(∼ -16 eV) sont composées des états 2s de l’oxygène.  

1.2.3  Luminescence de l’oxyde d’étain SnO2 
De nombreux travaux de recherche ont été focalisés sur les propriétés électriques de 

SnO2. Peu de groupes se sont intéressés aux propriétés de photoluminescence de SnO2. Ce 
matériau possède des propriétés de luminescence même lorsqu’il est pur. La spectroscopie de 
photoluminescence est très efficace pour sonder la structure électronique, et ainsi déterminer les 
défauts structuraux menant à la création de centres luminescents, comme les lacunes d’oxygène et 
d’étain dans la structure SnO2. Il est généralement admis que les lacunes d’oxygène de surface 
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jouent un rôle important sur le comportement électronique des nanostructures de SnO2 [87, 88, 
89, 90], et un rôle primordial sur les propriétés de luminescence.  

Cependant, la complexité des nanostructures et l’absence d’évaluation théorique 
systématique rend l’interprétation des spectres de luminescence difficile. Généralement, 
l’émission de nanoparticules de SnO2 peut être divisée en deux parties. Une première dont 
l’énergie est proche des transitions bande à bande dans le domaine violet-proche UV (autour de 
400 nm), et une seconde bande dans la gamme du visible attribuée à des niveaux profonds de la 
bande interdite (500-650 nm). La large bande d’émission dans le domaine visible est due aux 
différents types de défauts intrinsèques de la structure de SnO2. Il existe un modèle assez répandu 
pour expliquer les spectres de photoluminescence de nanostructures de SnO2. Ces états de 
défauts seraient principalement composés des lacunes d’oxygène (VO), des oxygènes interstitiels 
(Oi), des lacunes d’étain (VSn) et des atomes d’étain interstitiels (Sni). Il a été montré que les 
lacunes d’oxygène Vo introduisaient des niveaux proches de la bande de conduction, et que les 
atomes d’étain interstitiels Sni introduisent un niveau électronique dans la bande de conduction 
[62]. Ce modèle est proposé par plusieurs études  [91, 90, 92] . Néanmoins, un modèle plus 
raffiné existe sur l’origine de la luminescence de SnO2, basé sur les états électroniques introduit 
par les lacunes d’oxygène dont la concentration est élevée dans SnO2 [93]. En chimie du solide, 
une lacune d’oxygène neutre, notée Vo

0, possède deux électrons piégés sur son site puisque, 
initialement, le site est occupé par un ion O2-. Cependant, ces lacunes peuvent s’ioniser à 
température ambiante, soit thermiquement soit à l’aide d’un trou de la BC, une fois pour donner 
Vo

• et deux fois pour donner Vo
••.  

Les différentes bandes d’émission dans le visible peuvent être attribuées à la formation de 
ces défauts, qui seraient donc des centres luminescents. Le modèle est basé sur trois niveaux 
d’énergie qui sont la bande de valence, la bande de conduction, et les niveaux issus des lacunes 
d’oxygène. Dans un premier temps, l’absorption d’un photon de haute énergie conduit à 
l’excitation d’un électron de la bande de valence vers la bande de conduction. Il est proposé que 
le processus de relaxation puisse se produire par plusieurs chemins de recombinaison (résumés 
figure 8) : 

1. Un électron de la BC se recombine avec un trou de la BV en émettant un photon UV. 
Cette émission est plutôt attribuée à une recombinaison entre des états situés en queue de 
bande, avec une énergie d’émission légèrement inférieure à la largeur de bande interdite. 

2. Un second canal de recombinaison radiatif peut avoir lieu lorsqu’un électron de la BC se 
recombine avec un trou piégé par un piège Vo

• ou Vo
••. Ces recombinaisons donneraient 

lieu à l’émission d’un photon dans le visible. 
3. Un électron d’une lacune d’oxygène neutre peut se recombiner avec un trou   
4. L’électron et le trou peuvent être piégés pour finalement se recombiner via des processus 

de recombinaison non-radiative.  
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Figure 8 - Schéma illustrant les chemins de recombinaison radiatifs et non-radiatifs 
possibles une fois la paire électron-trou créée dans SnO2 [93]. 

1.3  Propriétés optiques des terres rares 
Les matériaux luminescents dopés avec des terres rares, sont de nos jours largement 

utilisés pour les affichages à écran plat et les lampes fluorescentes. Ces luminophores sont 
principalement formés d’un matériau solide inorganique composé d’une matrice hôte dopée avec 
des impuretés. Les propriétés de luminescence dépendent de la matrice hôte. Les terres rares 
ajoutées dans les matériaux inorganiques montrent plusieurs fines bandes d’émission dans une 
gamme spectrale allant du proche UV à l’infrarouge, selon la terre rare choisie. 

1.3.1  Structure électronique des terres rares 
 Les terres rares font partie d’une famille de 17 éléments comprenant le scandium, 
l’yttrium et les 15 lanthanides. Leurs propriétés physico-chimiques voisines sont dues à une 
couche électronique 4f incomplète alors que les couches 5s et 5p sont complètement remplies. Les 
configurations électroniques du cérium, du terbium et de l’ytterbium sont respectivement 
[Xe]-4f 15d 16s 2, [Xe]-4f 96s 2 et [Xe]-4f 146s 2. Lorsqu’ils sont insérés dans une matrice, ces trois 
terres rares peuvent passer en état trivalent (RE3+), mais les états tétravalents sont également 
possibles pour le cérium (Ce4+) et le terbium (Tb4+). Notons que pour le cas du Ce, la 
configuration tétravalente ne comporte aucun électron dans le niveau 4f. Cette forme de Ce ne 
possède donc pas de propriétés optiques. L’ytterbium, quant à lui, existe aussi en état divalent 
(Yb2+). Dans ces différents états d’ionisation, les propriétés optiques de ces éléments vont donc 
être majoritairement gouvernées par les transitions intra-4f. La dégénérescence des niveaux 4f n est 
déterminée par l’équation (1-1) : 

VO••
VO•

VO0

Transitions
radiatives

Transitions
non-radiatives

22 3

1 4
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𝐶()* 	 = 	
14	!

𝑛! 14 − 𝑛 ! 
(1-1) 

Cette dégénérescence vaut 14 pour le Ce3+ et l’Yb3+ et 3003 pour le Tb3+. Elle va être 
partiellement levée par plusieurs interactions, dont les principales sont l’interaction coulombienne 

(dont l’hamiltonien est noté 𝐻0) et l’interaction spin-orbite (𝐻12) dans le cas de l’ion libre. 
Lorsqu'un ion lanthanide Ln3+ est incorporé dans une matrice cristalline, il est soumis au champ 

cristallin des ions qui l’entourent, donnant lieu à une interaction supplémentaire (𝐻33). On peut 
ainsi écrire l’hamiltonien : 

𝐻 = 𝐻45670 + 𝐻33 = 𝐻9 + 𝐻0 + 𝐻12 + 𝐻33  (1-2) 

Les trois contributions de l’hamiltonien libre 𝐻45670 s’écrivent sous la forme suivante : 

𝐻9 = 	−
ℏ;

2𝑚 ∇5;
?

5

−
𝑍∗𝑒;

𝑟5

?

5

, 𝐻0 =
𝑒;

𝑟5E

?

5FE

, 𝐻12 = 𝜁 𝑟5 𝑠5ℓ5

?

5

 (1-3) 

𝐻9 se rapporte à l’énergie cinétique des 𝑁 électrons du niveau 4f, additionnée à leur énergie 

potentielle dans le champ du noyau de charge 𝑍, dans le modèle du champ central. Le champ du 

noyau est écranté par les couches électroniques internes et seul le champ effectif 	𝑍∗ est 
réellement perçu par les électrons du niveau 4f. Ces interactions n’ont pas le même ordre de 

grandeur, et dans le cas des terres rares :	𝐻33 ≪ 𝐻12 ≪ 𝐻0 . La faible influence du champ 
cristallin s’explique par l’écrantage des couches électroniques 4f par les couches 5s et 5p. 

L’hamiltonien 𝐻0 , traité en perturbation sur 𝐻9, conduit à une levée de dégénérescence des 

niveaux 4f en (2L+1)(2S+1) termes, notés 𝐿	
;MN( . L’application de 𝐻12 conduit à une 

décomposition en termes 𝐿	
;MN(

O, dégénérés (2J+1) fois (figure 9). Ces niveaux correspondent à 

ceux de l’ion libre, dont la symétrie est sphérique.  

 

Figure 9 - Ordre de grandeur des hamiltoniens principaux participant à la levée de 
dégénérescence des niveaux 4f des ions Ln3+. 
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Lorsque les ions Ln3+ sont insérés dans une matrice hôte, cette symétrie est brisée par 
l’influence du champ cristallin. L’hamiltonien du champ cristallin possède effectivement les 
mêmes symétries que le site cristallographique occupé par l’ion. Par conséquent, il réduit la 
symétrie sphérique de la fonction d’onde de l’ion libre, et les niveaux spectroscopiques sont 
éclatés en sous-niveaux Stark (figure 9). 

Dans une matrice d’oxyde d’étain SnO2, le site d’insertion de la terre rare n’est pas connu. 
Les diagrammes énergétiques des ions dopants ne sont donc pas établis avec précision. Or, 
l’influence du champ cristallin est minime, due à l’écrantage des couches externes 5s et 5p. Donc, 
pour chaque ion de terre rare, les niveaux d’énergie 4f sont relativement invariants vis-à-vis de la 
nature du matériau hôte. Ainsi, dans les années 1960, les énergies des niveaux 4f des terres rares 
trivalentes ont été mesurées expérimentalement dans un cristal de LaCl3 et rassemblées dans un 
diagramme par Dieke [94]. Ce diagramme sert généralement de référence. 

1.3.2  Règles de sélection 
Les transitions entre niveaux 4f sont de type dipolaire électrique [95]. Pour un ion isolé, la règle 
de Laporte [96] interdit ce type de transition entre niveaux de même parité. L’ensemble des règles 
de sélection concernant les nombre quantiques L, S, J et M sont les suivantes : 

Δ𝐿 = 	±1 (1-4) 

Δ𝑆 = 0 (1-5) 

Δ𝐽 = 0,±1 (1-6) 

Δ𝑀 = 0,±1 (1-7) 

Il est cependant observé expérimentalement que certaines transitions non-autorisées engendrent 
l’émission de photons. Par exemple, dans le cas des ions Tb3+, la bande de luminescence observée 

la plus intense correspond généralement à la transition 5D4 →
7F5. Cette transition est doublement 

interdite par les règles de sélection sur Δ𝑆 et Δ𝐽. L’existence de bandes de luminescence 
caractéristiques de transitions a priori interdites est certainement la conséquence d’un mélange 
d’états, induite par le champ cristallin. Dans ce cas, une transition entre états de parité différente 
devient possible. 

 Il est possible de déterminer les probabilités de transition radiatives des niveaux 4f des 
terres rares par la théorie de Judd-Ofelt [97, 98]. Il est intéressant de noter que les transitions 
interdites par les règles de sélection mais possibles lorsque l’ion est inséré dans une matrice 
possèdent des temps de vie longs, de l’ordre de la milliseconde. L’intensité de luminescence de 
telles transitions est donc limitée, puisque la probabilité de recombiner non-radiativement devient 
plus importante. De plus, les sections efficaces d’excitation des transitions entre niveaux 4f sont 
faibles (de l’ordre de 10-21 cm²), et il est donc difficile d’exciter les terres rares directement avec 
des photons du domaine proche UV/visible. Les règles de sélection permettent toutefois les 
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transitions des niveaux 4f vers les niveaux 5d. Pour les ions Ce3+, ces transitions permettent une 
émission dans le bleu/violet (entre 350 et 450 nm environ), et possèdent une section efficace 
d’absorption bien plus importante (de l’ordre de 10-18 cm²). De plus, elles possèdent un temps de 
vie court, compris entre la dizaine et la centaine de nanosecondes [99], et une intensité 
importante. Ces transitions existent aussi dans les ions Tb3+ mais à des énergies plus élevées. 
Cette bande d’absorption a été mesurée à 225 nm dans des particules d’oxyde de terbium [100], 
mais sa position exacte dépend du champ cristallin [101].  

 

Figure 10 – Structures électroniques et transition optiques des ions Ce3+, Yb3+ et Tb3+, 
extraits du diagramme de Dieke [94]. 

Intéressons-nous aux trois terres rares utilisées pour ces travaux de thèse, le cérium, 
l’ytterbium et le terbium. La structure électronique ainsi que les transitions électroniques des ions 
trivalents qui vont nous intéresser sont présentées sur la figure 10.  

L’émission de l’ion Ce3+ dans le domaine 350-450 nm est intéressante pour des 
applications dans le domaine de l’éclairage. De plus, sa forte absorption dans le proche UV peut 
jouer le rôle de sensibilisateur dans une couche à conversion photonique.  

L’ion Tb3+ possède plusieurs bandes d’émission dans le domaine visible dont la plus 
intense se situe dans le vert. Un transfert d’énergie entre la matrice hôte de SnO2 et la terre rare 
peut donner lieu à une luminescence intéressante des ions Tb3+. On peut prévoir de faibles 
excitations directes du niveau 5D4 à 482 nm ou du niveau 5D3 et des niveaux voisins à partir de 
381 nm. Cette dernière excitation devrait permettre d’observer des raies d’émission 
correspondant aux transitions 5D3 → 7Fj. Les transitions du niveau 5D4 vers les états 7Fj ont des 
probabilités qui varient selon la théorie de Judd-Ofeld  [97, 98]. Les calculs n’ont pas été effectués 
dans le cas du terbium, mais il est généralement observé expérimentalement que la transition 
5D3 → 7F5, de longueur d’onde approximative de 540 nm présente l’intensité la plus élevée. 

Les ions Yb3+ présentent une transition électronique à une énergie de 1,26 eV, légèrement 
supérieure à l’énergie de bande interdite du silicium. Cet ion paraît donc idéal dans l’optique d’un 
transfert d’énergie pour une couche de conversion photonique.  
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1.3.3  Mécanismes de transfert d’énergie 

1.3.3.1  Généralités  
Il existe plusieurs mécanismes de transfert d’énergie entre ions de terres rares qui peuvent 

mener au mécanisme de transfert coopératif, et donc à la conversion photonique. Ces processus 
de transfert entre un ion sensibilisateur (S) et un ion activateur (A) sont représentés 
schématiquement sur la figure 11.  Dans le transfert résonant (a), les photons émis par S sont 
absorbés par A. Il est donc attendu que le spectre d’émission de S soit modifié avec la 
concentration de A. Un transfert non-radiatif résonnant est également possible avant que S ne 
fluoresce (b), qui peut être assisté par des phonons (c). Enfin, lorsque S et A sont identiques, un 
phénomène de relaxation croisée est possible. 

 

Figure 11 – Schémas représentant les transferts d’énergie possibles entre deux ions : 
l’activateur (A) qui reçoit l’énergie du sensibilisateur (S). Dans le cas particulier de la 
relaxation croisée (d), S=A [15]. 

 Lorsqu’un matériau contient une forte concentration d’ions optiquement actifs, la 
distance entre les ions peut favoriser l’interaction entre dopants. En particulier, les phénomènes 
de relaxation croisée permettent l’échange d’énergie d’un ion à l’autre. Dans ce cas, la probabilité 
que l’énergie d’excitation soit piégée par un état électronique non-luminescent (issu des défauts 
du matériau par exemple) augmente. Ce phénomène, pouvant conduire à l’extinction de la 
luminescence, est communément connu sous le terme « concentration quenching » en anglais.  

Plusieurs mécanismes de transfert d’énergie non-radiatifs sont possibles : l’interaction 
électrostatique, l’interaction magnétostatique et l’interaction d’échange. Les transitions optiques 
dans les terres rares sont majoritairement de nature dipolaire électrique, et les interactions de type 
dipolaires magnétiques et échange sont généralement négligées.  

1.3.3.2  Interaction électrostatique  
Le transfert d’énergie résonant par transfert non-radiatif entre deux fluorophores a été 

traité théoriquement par Förster par la mécanique quantique, en considérant l’interaction de type 
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dipôle-dipôle [102].  La probabilité de transfert d’énergie via une interaction dipôle-dipôle de l’ion 

S vers A, notée 𝑃MY, est donnée en fonction de la distance 𝑅 séparant  les deux ions : 

𝑃MY =
1
𝜏M

𝑅9
𝑅

\

 (1-8) 

où 𝜏M est le temps de vie de l’état excité de S, et 𝑅9 est le rayon critique pour lequel la 

désexcitation radiative de S et le transfert d’énergie à A sont équiprobables. La valeur de 𝑅9 
possède une expression littérale complexe dont la valeur augmente lorsque le recouvrement 

spectral entre S et A est plus important. Des distances typiques de 𝑅9 ont été évaluées à des 
valeurs  inférieures à 10 nm. 

Lors du transfert, l’ion sensibilisateur passe de l’état excité à l’état fondamental alors que 
l’ion activateur passe de l’état fondamental à l’état excité. L’intensité de luminescence de l’ion S 
dépend donc de la concentration en ion A. De plus, la durée du temps de vie de fluorescence du 
sensibilisateur diminue. La probabilité d’un transfert d’énergie via une interaction multipolaire a 
été généralisée par Dexter :  

𝑃MY =
1
𝜏M

𝑅9
𝑅

M

 (1-9) 

où 𝑆 vaut 6, 8 ou 10, si l’interaction est respectivement de type dipôle-dipôle, dipôle-quadrupôle 
ou quadrupôle-quadrupôle. Ces dernières sont donc à plus courte portée.  

1.4  Propriétés optiques des terres rares dans les 
oxydes d’étain 

Le dopage optique de l’oxyde stannique par des terres rares est un sujet récent dans la 
littérature. Le premier article y faisant référence provient de l’équipe de H. Elhouichet et al. en 
2003 [48], qui a étudié les propriétés d’émission du terbium dans une poudre de SnO2. Ils ont 
mesuré une luminescence importante dans le domaine du vert sous une excitation directe à 
488 nm. Plus tard, Fu et al. [103] ont observé une émission à 590 nm dans une poudre de SnO2 
dopée avec de l’europium. Cette émission a été attribuée aux transitions 5D0 → 7F1 des ions Eu3+. 
Morais et al. [104] ont ensuite inséré des ions erbium dans SnO2 et ont observé l’émission issue 
des transitions 4I13/2 → 4I15/2 à 1550 nm, par excitation directe des électrons 4f vers les niveaux 
4F7/2. Dans tous ces travaux, les auteurs ont utilisé la technique sol-gel pour l’élaboration de leurs 
échantillons. C’est actuellement la technique la plus utilisée pour élaborer des poudres ou des 
films d’oxyde stannique dopés avec des terres rares. Récemment, des travaux réalisés à l’institut 
Jean Lamour, en collaboration avec le laboratoire Icube [105], ont montré qu’il était possible de 
d’élaborer des couches minces d’oxyde d’étain dopées au néodyme par des techniques 
d’évaporation. Une émission importante due au néodyme à 920, 1100 et 1300 nm a été mesurée 
sous une excitation UV.  
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1.4.1  Cérium 
Peu de publications existent sur les propriétés de luminescence du cérium dans une 

matrice d’oxyde d’étain. Chen et al [47] ont étudié des films de SnO2 synthétisés par la technique 
sol-gel. Une étude par diffraction des rayons X des films montre une structure polycristalline de 
type rutile. Par l’absence de pic attribuable à une phase d’oxyde de cérium dans leurs diagrammes 
de diffraction, ils supposent que le dopant est incorporé dans la structure.  Les auteurs ont étudié 
l’influence de la concentration en Ce entre (1-4%) sur la luminescence des films. Les spectres 
montrent (figure 12) une luminescence intense autour de 400 nm, attribuée aux défauts 
structuraux de la matrice (lacunes d’oxygène). Une bande supplémentaire moins intense et 
centrée à 470 nm est également mesurée, correspondant aux transitions électroniques des niveaux 
excités 5d vers les niveaux fondamentaux 4f des ions Ce3+. La concentration en Ce influe peu les 
propriétés de luminescence du matériau. Toutefois, le maximum d’émission est mesuré pour une 
concentration de 3%, avec une légère extinction de la luminescence pour la concentration de 4%. 
Les ions Ce3+ sont excités directement par un rayonnement laser à 325 nm (transitions 4f-5d).  

  

Figure 12 – (a) Spectres de photoluminescence continue sous une excitation à 325 nm de 
films de SnO2 dopés avec différentes concentrations de Ce. L’insert correspond à 
l’agrandissement de la zone spectrale d’émission du cérium [47]. (b) Structure 
électronique des ions Ce3+ correspondante. 

Mohanapriya et al. [106] ont préparé des nanofibres d’oxyde d’étain par électrofilage. Ces 
fibres présentent la structure rutile. Par une analyse de diffraction des rayons X (DRX) et 
microscopie électronique à balayage (MEB), ils avancent que les ions sont incorporés dans la 
structure jusqu’à des concentrations de 3 mol. %. Sous une excitation à 240 nm, les fibres 
montrent une émission intense à 390 nm, attribuée à des transitions entre des niveaux donneurs 
et la bande de valence de l’oxyde d’étain, ces niveaux pouvant être des lacunes d’oxygène. Les 
fibres dopées au cérium, avec des concentrations comprises entre 3% et 9%, montrent un pic 
additionnel à 467 nm, d’intensité très faible, et attribué aux ions cérium.  

Gu et al. [107] ont étudié par spectroscopie de photoluminescence une poudre de SnO2 
dopée avec 2% de Ce, réalisée par technique sol-gel. Leur interprétation n’est pas corrélée à des 
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techniques de caractérisation structurale et microstructurale des poudres dopées. Ils ont mesuré, 
avec une excitation à 300 nm, une première bande de luminescence intense à 400 nm, qu’ils 
attribuent aux états de défauts présents dans la bande interdite. La bande de luminescence que les 
auteurs ont attribuée aux ions Ce3+ est moins intense, asymétrique, et centrée à 460 nm. Comme 
les ions Ce3+ ont une configuration électronique 4f 1, le niveau fondamental est constitué du 
doublet 2F5/2 et 

2F7/2. L’état excité de plus basse énergie est de configuration 5d. Les transitions 
mesurées sont donc attribuées à des recombinaisons radiatives des niveaux 5d vers les niveaux 4f.  

Le transfert d’énergie entre SnO2 et les ions Ce3+ semble peu efficace, et le cérium n’émet 
de manière importante que lorsqu’il est excité de manière directe.  

1.4.2  Terbium 
H. Elhouichet et al.  [108]  ont étudié une poudre de SnO2 dopée au terbium réalisée par 

la technique sol-gel. La taille des grains, déterminée en microscopie électronique à transmission 
(MET), est comprise entre 3 et 10 nm. Les auteurs indiquent que les analyses par spectroscopie à 
rayons X à dispersion d’énergie (EDS) qui ont été réalisées sur l’échantillon montre que le 
terbium est à l’intérieur des cristallites, sans toutefois présenter de figure de microscopie 
électronique. En excitant directement le terbium avec un laser à 488 nm, ils observent l’émission 
caractéristique du terbium. S. Dabboussi et al. [48] se sont intéressés aux propriétés de 
luminescence d’ions Tb3+ dans des films de SnO2 préparés par la technique sol-gel. Ces films ont 
été déposés sur des substrats de silicium monocristallin et de silicium poreux. Une analyse en 
MET montre la structure polycristalline des films, avec des grains sphériques ayant un diamètre 
compris entre 8 et 15 nm. Aucune technique de microanalyse n’est utilisée pour identifier la 
localisation du terbium dans le film.  Les échantillons ont été excités avec la raie à 488 nm d’un 
laser à argon. Cette excitation quasi-directe de la transition 5D4 → 7F7 a permis d’observer les 
différentes raies 5D4 → 7FJ (J=3-6) pour différentes températures de recuit (figure 13-a). La 
microstructure associée à chaque température n’est cependant pas reportée. La luminescence des 
ions Tb3+ est maximale pour une température de recuit de 900°C, et une concentration de 
terbium de 1,33% at., mais cette observation n’est pas comparée à la microstructure. L’éclatement 
des sous-niveaux Stark est bien visible sur les spectres, supposant une cristallinité importante. Les 
auteurs supposent que les phénomènes d’extinction de la luminescence sont dus à un phénomène 
d’excitation mutuelle des ions Tb3+, conduisant à la perte de l’énergie d’excitation.   
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Figure 13 – (a) Spectres de photoluminescence continue de films d'oxyde d'étain dopés 
au Tb (1% at.) en fonction de la température de recuit [48]. (b) Diagramme d’énergie 
d’un ion Tb3+ illustrant la relaxation croisée. 

Z.Yuan et al. [109] ont préparé des films de SnO2 par pulvérisation magnétron sur des 
substrats de silicium. Le dopage est obtenu par implantation d’ions Tb3+, la concentration 
atomique maximale de terbium étant estimée à 1,4%. Les films subissent plusieurs recuits de 500 
et 1000°C sous oxygène après dépôt et après l’implantation pour guérir les défauts. La 
photoluminescence des films excités avec la raie à 325 nm d’un laser HeCd montre 
essentiellement deux bandes à 400 et 590 nm attribuées à la matrice. Les pics correspondant aux 
transitions 5D4 → 7FJ (J=4-5) sont à peine visibles. Pour exalter l’émission du terbium, les films 
ont été également dopés au phosphore. Ce traitement a pour conséquence une forte réduction de 
la bande de défauts de SnO2 et l’apparition des quatre raies caractéristiques du terbium. Les 
auteurs supposent que l’insertion de phosphore conduirait au déplacement du terbium dans des 
sites favorisant leur luminescence. Aucune étude microstructurale ne soutient cette interprétation. 

Généralement, les raies d’émission issues des transitions 5D4 → 7FJ (J=3-6) des ions Tb3+ 
sont les plus intenses, et celles provenant des transitions 5D4 → 7FJ (J=0-2) ne sont pas 
observables. C’est également le cas des transitions à partir du niveau 5D3, même si l’énergie 
d’excitation est suffisante pour exciter les transitions vers des niveaux supérieurs au 5D3 (à 325 
nm par exemple). Ce phénomène s’explique par une relaxation croisée entre ions de terbium. En 
effet, si deux ions sont suffisamment proches l’un de l’autre, un transfert d’énergie est possible 
entre ces ions. Comme la différence d’énergie entre les niveaux 5D3 et 5D4 est approximativement 
égale à la différence d’énergie entre les niveaux 7F0 et 7F6, l’énergie peut facilement être échangée 
entre un ion excité dans le niveau 5D3 et un ion dans l’état fondamental 7F6 (figure 13-b). Par 
conséquent, la photoluminescence bleue provenant du niveau 5D3 devient moins probable et la 
photoluminescence verte provenant du niveau 5D4 est augmentée. Ce phénomène de relaxation 
croisée est attendu dans les matériaux contenant une concentration élevée de terbium (> 1 % at.) 
ou dans les matériaux favorisant les agrégats de terbium. 
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1.4.3  Ytterbium 
Les seuls travaux étudiant la luminescence d’ions Yb3+ dans une matrice de SnO2 ont été 

réalisés par K. Bouras durant sa thèse à l’université de Strasbourg (soutenue en 2016) [33]. Elle a 
étudié des poudres élaborées par techniques de co-précipitation et sol-gel, et des films minces 
préparés par pulvérisation cathodique.  

  

Figure 14 – (a) Spectres de photoluminescence sous une excitation laser à 355 nm d’une 
poudre de SnO2 pure et dopée avec 0,69% d’Yb, préparées par la technique sol-gel. (b) 
Spectre d’excitation de photoluminescence à 971 nm d’une poudre de SnO2 contenant 
3 % at. d’Yb [33].  

Les poudres réalisées par co-précipitation ont été caractérisées au MEB. La taille des 
cristallites est estimée à 50 nm. Une microanalyse EDS a révélé un signal caractéristique de 
l’ytterbium. L’insertion de la terre rare dans le matériau est déduite de la variation de paramètre de 
maille des cristallites de SnO2 par une analyse en DRX. L’étude par spectroscopie de 
photoluminescence a pu mettre en évidence l’activation optique des ions Yb3+, caractérisée par 
deux pics à 973 et 1004 nm sous une excitation à 355 nm (figure 14-a). Cette excitation indirecte 
suppose un transfert d’énergie entre des états électroniques de défaut de SnO2 et les ions Yb3+. 
Une large bande de luminescence centrée à 650 nm est également mesurée et attribuée aux 
défauts de l’oxyde. 

Les poudres de SnO2 réalisées par la technique sol-gel ont été caractérisée au MET. La 
taille moyenne des cristallites décroît lorsque la concentration en Yb augmente. L’insertion de la 
terre rare dans le matériau est également déduite du décalage vers les plus petits angles des pics de 
diffraction, suggérant l’augmentation du paramètre de maille des cristallites de SnO2. L’étude en 
spectroscopie de photoluminescence révèle l’émission caractéristique de l’ytterbium, avec une 
large bande d’émission entre 850 et 1050 nm. Une déconvolution de cette bande de luminescence 
a permis de mettre en évidence sept composantes, toutes associées à des transitions entre des 
multiplets de l’état excité 2F5/2 vers les multiplets de l’état fondamental 2F7/2. Comme l’Yb ne 
possède que les états excités 2F5/2, il est impossible de l’exciter directe avec une énergie aussi 
élevée. Cette émission ne peut être attribuée qu’à un transfert d’énergie entre des états 

a) 
b) 
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électroniques à l’intérieur de la bande interdite de SnO2, issus de défauts de la structure. Cette 
hypothèse a été vérifiée par une mesure d’excitation de photoluminescence à 971 nm, et une 
représentation schématique du transfert a été proposée (figure 14-b).  

Des films dopés à l’ytterbium ont également été élaborés par pulvérisation cathodique 
magnétron. L’étude par spectroscopie de photoluminescence en fonction de la température de 
recuit a montré une augmentation importante de la luminescence des ions Yb3+ avec la 
température de recuit, entre 100°C à 900°C. Cette évolution est présentée figure 15. En parallèle, 
une analyse par spectroscopie de photoémission X (XPS) et DRX a montré que la quantité de 
SnO dans les films augmentait avec la température de recuit. Il a donc été conclu que les lacunes 
d’oxygène pouvaient jouer un rôle important dans le transfert d’énergie entre SnO2 et l’Yb.  

 

Figure 15 – Spectres de photoluminescence continue de films de SnO2 dopés à l’Yb 
élaborés par pulvérisation cathodique, sous l’excitation à 300 nm d’une lampe Xe [33]. 
Les films sont recuits à différentes températures, de 100°C à 900°C.   

Des mesures d’excitation de photoluminescence ont mis en évidence des bandes 
d’excitations attribuées à un transfert d’énergie entre des ions Yb divalents et trivalents. Ce type 
de transfert avait déjà été mis en évidence dans plusieurs phosphores [110, 111, 112, 113]. 
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1.4.4  Stannate de terre rare 
Dans la littérature, le terme de dopage constitue un abus de langage, au vu des quantités 

de terre rare insérées dans la matrice hôte. Les concentrations sont généralement de l’ordre de 
quelques pourcents atomiques pour observer une émission importante de la terre rare. De telles 
concentrations pourraient favoriser la formation de précipités. Bien que les diagrammes 
d’équilibre ne soient pas établis, l’existence de composés définis à base d’étain, de terre rare et 
d’oxygène est avérée. Ils sont nommés les stannate de terre rare, et possèdent une formule 
chimique de type Ln2Sn2O7 (Ln = Y, La–Lu) où la terre rare est présente sous forme trivalente. 
Ces composés cristallisent dans la structure de type pyrochlore, qui est cubique (Fd-3m), dont la 
maille primitive est représentée figure 16. 

 

Figure 16 - Maille primitive de la structure de type pyrochlore Ln2Sn2O7.  

Les paramètres de maille de cette phase varient selon la terre rare. La paramètre a, a été estimé 
entre 10,3 et 10,7 Å, respectivement entre Yb2Sn2O7 et La2Sn2O7 par une analyse de diffraction 
des rayons X [114, 115]. 

  

Figure 17 – Spectres de photoluminescence continue de poudres nanocristallines de (a) 
Tb2Sn2O7 et (b) Yb2Sn2O7 sous une excitation laser à 325 nm [116]. 

Les propriétés de luminescence de ces composés ont été étudiées par Zhu et al. [116]. Les 
spectres d’émission dans le visible pour des poudres de stannate de terbium et d’ytterbium ont été 
mesurés sous une excitation laser à 325 nm. Les propriétés de luminescence des ions Tb3+ ont été 
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mises en évidence avec les émissions associées aux transitions 5D4 → 7FJ (J=3-6) (figure 17-a). Le 
spectre de photoluminescence du stannate d’ytterbium présente une large bande d’émission dans 
le domaine visible centrée à 525 nm (figure 17-b), qui est attribuée à une excitation par transfert 
de charge des ions Yb3+. Ce type d’excitation, au cours de laquelle un électron de valence d’un 
atome peut temporairement occuper une orbitale vide d’un autre atome voisin, entraînerait une 
luminescence dans le visible dans le cas de l’ytterbium [117, 118]. 

Les stannates de terre rare ont également montré des propriétés intéressantes, notamment 
comme matrice hôte pour le dopage avec des terres rares. Des poudres de M2Sn2O7 (avec M= Gd 
ou Y) dopées à l’europium ont été synthétisées par la technique hydrothermale par Z. Fu et al. 
[119]. Ils ont mesuré l’émission caractéristique de l’europium sous une excitation UV. L’émission 
des ions Eu3+ a également été mesurée dans une matrice de La2Sn2O7 [120]. Yang et al. [121] ont 
synthétisé une poudre de La2Sn2O7 dopée au cérium ou au terbium. Dans les deux cas, ils ont 
mesuré une luminescence intense caractéristique de la terre rare. En réalisant un co-dopage 
Ce/Tb, ils ont mis en évidence un transfert d’énergie efficace entre les ions Ce3+ et Tb3+ sous une 
excitation directe du cérium à 330 nm. Dans ces travaux, l’insertion du dopant est déduite de la 
variation de paramètre de maille des cristallites, mesurée par une analyse de diffraction de rayons 
X. 

1.5  Objectifs de la thèse 
Dans la littérature concernant les propriétés de luminescence de terre rare dans SnO2, 

l’incorporation du dopant dans la structure de la matrice hôte est généralement déduite de 
manière indirecte. Il est admis que quelques pourcents atomiques de dopants sont incorporés 
dans la structure. Cette insertion est généralement déduite par la variation de paramètre de maille 
de la matrice hôte, mesurée par diffraction des rayons X ou par spectroscopie vibrationnelle. 
Cependant, aucune mesure directe de la position du dopant dans la structure (à l’intérieur des 
cristallites ou au joints de grains) n’a, à notre connaissance, été reportée.  

Ce travail de thèse est consacré à l’étude des propriétés structurales et optiques de 
couches minces d’oxydes d’étain dopés au cérium, au terbium, ou à l’ytterbium, préparés par des 
techniques d’évaporation. Afin de déterminer la position des dopants de ces systèmes de manière 
directe, les techniques de microanalyse par spectroscopies à rayons X à dispersion d’énergie 
(EDS) et de perte d’énergie des électrons (EELS) ont été utilisées, conjuguées à des techniques de 
caractérisation par MEB et MET pour déterminer la microstructure. Les propriétés de 
luminescence des terres seront ensuite étudiées, et interprétées en lien avec la microstructure.  
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Chapitre	2		 Techniques			
expérimentales	

 

 

Dans cette partie, les moyens techniques mis en œuvre pour ces travaux de thèse seront 
développés, ainsi que les principes physiques qu’ils exploitent. L’élaboration des échantillons sera 
présentée, avant d’aborder les techniques de caractérisation structurale. Les techniques de 
caractérisation vibrationnelle seront ensuite évoquées, avant de terminer avec les méthodes de 
caractérisation optique. 

2.1  Elaboration et traitement thermique des 
échantillons 

2.1.1  Enceinte d’évaporation sous ultravide 
Les couches minces d’oxydes d’étain SnOX ont été élaborées par évaporation dans des 

conditions d’ultravide avec une pression limite de 10-10 Torr. Le bâti d’évaporation est composé 
de deux parties distinctes couplées par une vanne manuelle : un sas d’introduction et une 
chambre de dépôt. 

Le sas d’introduction permet de stocker jusqu’à quatre substrats fixés sur des blocs de 
molybdène servant de support. Le vide est réalisé à l’aide d’une pompe primaire puis d’une 
pompe turbomoléculaire. Une fois le vide secondaire atteint, un manipulateur permet de 
transférer les substrats dans la chambre d’évaporation. 

La chambre de dépôt est cylindrique de diamètre 500 mm en acier inoxydable (figure 18). 
Celle-ci comprend deux piquages pour les canons à électrons monocreusets, un piquage pour le 
canon à électrons multicreuset, et quatre piquages pour des cellules d’effusion. L’étuvage est 
réalisé à une température de 100°C à l’aide d’une lampe interne. Le vide est réalisé à l’aide des 
pompes du sas, puis d’une pompe cryogénique pour atteindre une pression limite de 10-10 Torr. 
Le manipulateur est équipé d’une platine rotative qui permet d’uniformiser les couches pendant 
les phases de dépôt et d’un élément chauffant. 
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Figure 18 - Schémas de l'évaporateur et de l'ensemble de ses composants. Le sas 
d’introduction n’est pas visible sur ce schéma. 

2.1.2  Présentation de la technique d’évaporation des films minces 
Les films minces d’oxydes d’étain ont été déposés sur des substrats de silicium cristallin 

(100) ou de silice fondue dans la chambre de dépôt. Ils sont obtenus par évaporation de SnO2 
sous un flux de terres rares lorsqu'ils sont dopés. L’oxyde est évaporé par un canon à électrons. 
Les terres rares sont évaporées à partir d’une cellule d’effusion. 

 Les creusets ont une contenance de 15 cc. L’alimentation d’une puissance de 6 kW 
permet de travailler avec une tension d’accélération variable entre 6 et 9 kV. Le courant 
d’émission peut varier entre 0 et 670 mA à 9 kV. En fait, l’oxyde SnO2 s’évapore avec un courant 
d’émission assez faible, de l’ordre de 10 à 30 mA, soit avec une puissance de l’ordre de 100 à 
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300 W. Pour une pression partielle de 10-4 Torr, la température est estimée à 1000°C pour SnO2. 
Durant l’évaporation, la stabilité du flux est influencée par l’homogénéité de la source. Le creuset 
du canon à électrons est donc rempli du matériau pur à évaporer, sous forme de grains. Le 
faisceau d’électrons creuse le matériau en créant un cône qui s’étend vers le fond du creuset. Si le 
balayage du faisceau d’électrons n’est pas suffisant, on peut donc avoir un phénomène d’ombrage 
qui va fausser la mesure de la vitesse de dépôt, car la géométrie du cône d’évaporation se modifie. 
Pour éviter ce problème, il faut régler manuellement le bombardement électronique sur la cible 
(position et balayage) avant chaque évaporation. L’épaisseur des échantillons est déterminée grâce 
à un système d’oscillateurs à quartz, qui sont sensibles à la masse de matériau déposé et par 
conséquent à la vitesse de dépôt. Un calculateur associé à la balance à quartz permet de calculer la 
vitesse de dépôt en temps réel, une fois paramétrées différentes grandeurs physiques telles que la 
densité ou le coefficient Z représentant l’impédance mécanique du matériau déposé. La vitesse de 
dépôt est maintenue constante grâce à un asservissement de la puissance du faisceau d’électrons à 
la mesure effectuée sur la balance à quartz. Comme la position du quartz n’est pas 
géométriquement équivalente à celle du substrat, il est nécessaire de déterminer un facteur 
géométrique donnant la relation entre l’épaisseur déposée sur le substrat et l’épaisseur donnée par 
le quartz. Le facteur géométrique est facilement mesurable dans l’enceinte grâce à une balance à 
quartz amovible, qui peut être placé à la place du substrat. Pour une vitesse de 0,1 nm/s mesurée 
par la balance à quartz associée aux différents canons, 0,083 nm est réellement déposé par 
seconde sur le substrat (facteur de 0,83). 

En ce qui concerne l’évaporation des dopants, la température de la cellule d’effusion est 
progressivement augmentée jusqu’à une température proche de la température requise pour 
l’évaporation de la terre rare. Celle-ci est de l’ordre de 1400°C pour le cérium, 1200°C pour le 
terbium et 400°C pour l’ytterbium. Les températures d’évaporation étant très différentes, nous 
avons utilisé des cellules adaptées respectivement aux hautes et basses températures. Les 
températures de fusion à la pression atmosphérique sont égales à 799°C, 1356°C et 824°C 
respectivement pour le cérium, le terbium et l’ytterbium. Le terbium et l’ytterbium s’évaporent 
donc par sublimation. A l’inverse des canons à électrons, les cellules d’effusion ne possèdent pas 
de balance à quartz dédiées au contrôle permanent de flux de terre rare. Il n’y a donc aucun 
contrôle de la vitesse d’évaporation des dopants pendant le dépôt. La méthode d’étalonnage sera 
détaillée dans les paragraphes suivants. 

2.1.3  Détermination de la composition de l’échantillon  
La détermination de la composition atomique de l’alliage nécessite de connaître le nombre 

d’atomes de chaque élément déposé sur le substrat. La densité d’une couche mince peut être 
différente de celle d’une couche massive, en particulier pour les couches déposées par 
évaporation qui présentent généralement une porosité importante. Les atomes déposés ont une 
faible énergie, contrairement à des atomes déposés par les techniques de pulvérisation 
cathodique. Pour les calculs de la concentration et de l’épaisseur, nous avons tenu compte du 
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facteur géométrique et considéré que la densité du film était égale à la densité du matériau massif. 
Les valeurs de la densité et de la masse molaire permettent de déterminer le nombre d’atomes 
arrivant sur le substrat lorsque la balance à quartz mesure une épaisseur donnée. 

Pour déterminer la quantité d’oxyde d’étain déposée sur le substrat, les calculs ont été 
effectués avec une densité de 6,95 g.cm-3 et une masse molaire de 150,69 g.mol-1. Ainsi, en 
prenant en compte le facteur géométrique, une vitesse de dépôt de 0,1 nm/s mesurée par la 
balance à quartz correspond à 5,79.10-8 g.cm-2 soit 2,31.1014 molécules de SnO2 déposées sur le 
substrat chaque seconde. 

Le calcul est légèrement différent pour déterminer la quantité de terre rare qui est 
évaporée de la cellule à effusion. Le flux de terre rare est relativement faible pour obtenir un 
dopage de l’ordre du pourcent. Pour le mesurer avec précision, la sensibilité de la balance à quartz 
est virtuellement augmentée en paramétrant la densité du matériau évaporé à 1 g.cm-3 sur le 
calculateur. La densité des terres rares utilisées est de 6,69, 8,22 et 6,57 g.cm-3 respectivement 
pour le Ce, le Tb et l’Yb. Ainsi, si l’on prend l’exemple du Tb, lorsqu’une vitesse de 1 nm/s est 
mesurée par la balance à quartz, alors 10-8 g.cm-2 soit 3,79.1013 atomes de Tb seront déposés sur le 
substrat chaque seconde. La concentration de terre rare est définie dans la suite de ce mémoire 
comme le rapport du nombre d’atomes de terbium par rapport au nombre total d’atomes dans le 
matériau :  

%𝑇𝑅 =
[𝑇𝑅]

𝑆𝑛 + 𝑂 + [𝑇𝑅] 
(2-1) 

2.1.4  Etalonnage de la cellule d’effusion 
Comme le flux de terre rare ne peut être mesuré en permanence pendant l’élaboration, il a 

été nécessaire d’estimer le flux de matière en fonction de la température de la cellule d’effusion. 
La thermodynamique nous permet de déterminer la relation fonctionnelle entre la vitesse 

d’évaporation 𝑣0cde d’un matériau et sa température 𝑇. Dans ce modèle, détaillé en annexe 1, 

𝑣0cde est supposée proportionnelle à la pression de vapeur saturante du matériau évaporé.  Lors 
de l’évaporation, la condition d’équilibre entre les phases gazeuse et solide est caractérisée par 
l’égalité de leur potentiel chimique. Cette égalité conduit à l’expression suivante de la vitesse 
d’évaporation : 

ln 𝑣0cde = 𝐴 +
𝐵
𝑇 (2-2) 

Si l’on trace ln 𝑣0cde en fonction de 1/𝑇, on obtient donc une droite avec 𝐵 comme coefficient 

directeur, qui est l’enthalpie de vaporisation de l’élément évaporé. L’ordonnée à l’origine 𝐴 va 
essentiellement dépendre des conditions d’évaporation comme la position de la pépite de terre 
rare dans le creuset, ou la dimension de l’ouverture de la cellule [122, 123]. La figure 19 présente 
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l’évolution expérimentale de ln 𝑣0cde en fonction de la température de la cellule pour des 
évaporations de cérium et d’ytterbium.  

0,56 0,58 0,60 0,62 0,64
-3,5

-3,0

-2,5

-2,0

-1,5

-1,0

-0,5

0,0

Ln
 (v

ite
ss

e 
dé

pô
t C

e)

1000/T (K-1)

 Points expérimentaux
 Ajustement linéaire

1800 1750 1700 1650 1600 1550
 Température (K)

a)

 
2,20 2,25 2,30 2,35 2,40 2,45 2,50 2,55

-3,0

-2,5

-2,0

-1,5

-1,0

-0,5

0,0

0,5

1,0

 

 points expérimentaux
 ajustement linéaire

Ln
 (v

ite
ss

e 
dé

pô
t Y

b)
1000/T (K-1)

b)
450 440 430 420 410 400 390

 Température (K)

 

Figure 19 – Logarithme des vitesses expérimentales de dépôts du cérium (a) et de 
l'ytterbium (b) en fonction de la température de la cellule d'effusion. 

La figure montre que ln 𝑣0cde varie bien linéairement en fonction de 1/T pour les deux 
terres rares. A partir des pentes de chaque droite, les énergies de vaporisation du cérium et de 
l’ytterbium sont estimées respectivement à 3,57 eV et 0,91 eV. Ces valeurs sont légèrement 
différentes de celles répertoriées, qui sont de 4,29 eV pour de Ce et 1,32 eV pour l’Yb. Cette 
erreur peut être due aux incertitudes de mesures sur la température ou un échantillonnage en 
température trop faible.  

L’équation (2-2) permet donc d’estimer indirectement la température de cellule associée à 
une concentration en terre rare. Elle n’est cependant pas suffisante à la vue des fluctuations 
expérimentales. La vitesse d’évaporation des terres rares a donc été étalonnée avant chaque 
évaporation selon la procédure suivante. Une balance à quartz amovible est placée au niveau des 
substrats afin de mesurer le flux de dopant reçu. Une fois la vitesse d’évaporation souhaitée 
atteinte, la température de la cellule d’effusion n’est plus modifiée, et un étalonnage est effectué 
pendant 10 minutes. Il permet de déterminer plus précisément la vitesse d’évaporation et 
également d’assurer la stabilité thermique de la cellule (et donc du flux d’atomes). Une fois 
l’étalonnage effectué, la balance à quartz est retirée afin de procéder à l’élaboration des films 
minces. Quand le dépôt est terminé, un second étalonnage de 10 minutes est effectué, afin de 
vérifier la stabilité du flux de dopants au cours du dépôt. 

2.1.5  Traitement thermique des échantillons 
Lorsque SnO2 est évaporé sous vide, il se dissocie en O2, SnO et Sn [57]. Ainsi, les 

échantillons bruts d’élaboration sont sous-stœchiométriques et une oxydation ultérieure est 
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nécessaire pour obtenir la phase d’oxyde d’étain (IV). Les traitements thermiques oxydants ont 
été réalisés par l’intermédiaire de deux fours.  

Un four tubulaire a permis de recuire à l’air, ou sous ultravide par l’intermédiaire d’un 
tube en quartz inséré dans le four (pression limite de 9.10-9 Torr assurée par une pompe ionique). 
Pour les recuits à l’air, les échantillons ont directement été placés dans le four. L’échantillon est 
chauffé par rayonnement thermique pour les recuits sous vide et par convection pour les recuits à 
l’air. La température de l’échantillon est contrôlée par un thermocouple placé à proximité. La 
procédure de recuit sur ce four est la suivante. Les échantillons sont placés dans le four encore 
froid. La montée en température est paramétrée à 10°C/min jusqu’à atteindre la température 
maximale. Le temps de recuit est défini comme la durée d’exposition à la température maximale 
(sans le temps de montée). Ce temps a été fixé à une heure pour tous les échantillons. Une fois le 
recuit terminé, les échantillons sont retirés du four pour refroidir à température ambiante.  

Un four à recuit rapide RTA (Rapid Thermal Annealing) a servi pour les recuits sous 
atmosphère contrôlée d’oxygène. Ce four est caractérisé par une rampe très importante de l’ordre 
de 800°C/min assurée par deux lampes halogène. Les montées en température sont précédées de 
trois cycles de pompage primaire suivis d’injection du gaz. La température est contrôlée par un 
thermocouple jusque 800°C, puis par un pyromètre au-delà. 

Pour conclure cette section traitant de l’élaboration des couches minces d’oxyde d’étain 
dopé ou non avec des terres rares, le lecteur est invité à consulter les deux tableaux récapitulatifs 
des différentes couches minces élaborées dans le cadre de ce travail de thèse, disponible en 
annexe 2. 

2.2  Techniques de caractérisation structurale des 
échantillons 

2.2.1  Spectrométrie de masse à ionisation secondaire (SIMS) 
 C’est une technique de caractérisation de surface destructive qui permet de réaliser des 
profils de concentration en fonction de la profondeur. Le principe de cette spectrométrie est 
d’éjecter les atomes de la cible à analyser à l’aide d’une source d’ions accélérés puis focalisés. Le 
bombardement d’un matériau par un faisceau d’ions accélérés à quelques kiloélectronvolts donne 
lieu notamment à l’émission de plusieurs types de particules dont des atomes neutres de la cible 
(pulvérisation cathodique), des ions primaires rétrodiffusés ou encore des ions du matériau 
(ionisation secondaire). Ce sont ces derniers qui vont être analysés grâce à un spectromètre de 
masse.  

 Lors de la réalisation d’une analyse, l’échantillon est pulvérisé par bombardement, la zone 
analysée se situe au fond du cratère en train de se creuser. En traçant le profil d’analyse ionique 
en fonction du temps, il est possible d’obtenir un profil de concentration en fonction de la 
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profondeur.  La résolution est limitée par la planéité de la zone analysée. Les profils obtenus sont 
généralement tracés en fonction du temps d’analyse. Il est seulement possible de convertir ce 
temps en épaisseur pour les échantillons où la densité ionique et l’homogénéité, tant du point de 
vue de la composition chimique que de l’orientation cristalline, sont constantes.  

 Les mesures ont été réalisées sur le spectromètre est le modèle IMS 7f de Cameca avec 
une source d’ions primaires au césium accélérés à 3 keV. Durant l’analyse, l’échantillon est placé 
sous ultravide (10-9 mbar) pour limiter les effets de contamination. La résolution en masse est 

donnée par le rapport 𝑀/𝑑𝑀 où 𝑑𝑀 est la différence entre deux masses atomiques. Elle vaut 
10000 pour le spectromètre de masse utilisé. La limite de cet appareil se trouve essentiellement 
dans les interférences de masse durant l’analyse. En effet, une interférence de masse se produit 
lorsque deux ions différents de masse très proche sont détectés simultanément. Dans le cadre 
d’étude sur des couches minces de SnO2 dopées au cérium, le spectromètre n’a pas pu résoudre 
l’écart entre les masses de SnO et du Ce. 

2.2.2  La Microscopie Electronique  
Cette section introduit les bases des interactions électron-matière, et leur utilisation dans 

la microscopie électronique. Les différents concepts nécessaires à la compréhension des 
microscopies et spectroscopies électronique seront présentés, s’appuyant principalement sur les 
écrits de Williams et Carter [124].  

2.2.2.1  Interaction électron-matière 
Les électrons sont des particules chargées, manipulables à partir de lentilles magnétiques.  

En principe, la microscopie électronique est comparable à la microscopie optique, où les lentilles 
optiques sont remplacées par des lentilles magnétiques. L’utilisation d’électrons à la place de 
photons permet d’atteindre des résolutions bien supérieures. Dans le microscope, les électrons 
sont produits soit par émission thermo-ionique, soit par effet de champ. Ils sont ensuite accélérés 
par une différence de potentiel qui va fixer leur longueur d’onde puis, focalisés sur l’échantillon-
cible. Dans un microscope électronique à transmission en particulier, la vitesse des électrons 
(accélérés à des tensions supérieures à 80 kV) nécessite de prendre en compte des effets 
relativistes. L’interaction avec l’échantillon donne lieu à une multitude de phénomènes qui 
peuvent être exploités pour caractériser l’échantillon. 

• Les électrons diffusés élastiquement concernent la majorité des interactions électron- 
matière dans un microscope électronique. Ils sont issus des interactions avec le noyau des 
atomes. Il y a d’abord les électrons rétrodiffusés, qui sont réémis de manière quasi-
élastique dans une direction proche de celle des électrons incidents. Leur énergie est très 
proche de celle du faisceau initial. Ces électrons sont utilisés en microscopie électronique 
à balayage pour obtenir un contraste majoritairement dû au numéro atomique Z, car les 
atomes lourds favorisent cette diffusion par rapport aux atomes légers (diffusion de 
Rutherford). La résolution de ce type d’image est faible car l’énergie élevée de ces 
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électrons implique qu’ils peuvent être émis dans une grande profondeur de l’échantillon. 
Les électrons transmis élastiquement permettent de former une image agrandie de 
l’échantillon dans un microscope électronique en transmission.  

• Un électron secondaire peut être émis lors d’une interaction inélastique entre un électron 
primaire et un électron du solide. Il est issu d’une ionisation d’un atome, par l’éjection 
d’un électron issu d’une couche proche de la bande de conduction du matériau. Ces 
électrons possèdent généralement une faible énergie de l’ordre de quelques dizaines d’eV. 
Ils sont donc issus des couches atomiques superficielles, nécessitant un faible travail de 
sortie. L’imagerie réalisée avec ce type d’électron sera donc très sensible à la topologie de 
surface.  

• Un photon de plus faible énergie peut être émis lorsqu’un électron primaire ne transfère 
pas une énergie suffisante pour ioniser l’atome (quelques eV). Le retour à l’état 
fondamental (transition inter-/intra-bande) peut entraîner l’émission d’un photon dans le 
domaine visible. 

• Des rayons X sont aussi émis par l’échantillon suite aux interactions inélastiques du 
faisceau électronique incident avec les électrons de cœur du solide. Lorsque le faisceau 
électronique transfère une énergie suffisante à un électron (d’une des couches K, L ou M 
par exemple), il peut sortir du champ d’attraction du noyau ; l’atome est excité. Il retourne 
à l’état fondamental en comblant le « vide » laissé par un électron d’une couche 
supérieure. Ce phénomène peut être accompagné de l’émission d’un photon X, d’une 
énergie correspondant à l’énergie de la transition. Comme chaque atome possède une 
structure électronique qui lui est propre, la collection de ces photons en spectroscopie à 
rayons X à dispersion en énergie (EDS pour « energy-dispersive X-ray spectroscopy ») permet 
d’identifier les espèces chimiques présentes dans l’échantillon. 

• Si l’échantillon est cristallin, une partie des électrons primaires vont diffracter. Il est 
possible en MET de collecter uniquement ces électrons pour former une image de 
diffraction. 

• Les électrons ayant interagi inélastiquement avec le solide ont cédé une partie de leur 
énergie. Ces électrons sont collectés en spectroscopie de perte d’énergie des électrons 
(communément désignée par l’acronyme EELS pour « electron energy loss spectroscopy »). Les 
différents processus inélastiques seront abordés plus en détails dans la section consacrée à 
l’EELS. L’étude des processus de perte d’énergie par ionisation permet en particulier 
d’analyser la composition élémentaire de l’échantillon. 

2.2.2.2  Microscopie électronique à balayage  
La microscopie électronique à balayage a permis la caractérisation en surface des couches 

minces d’oxyde d’étain. Dans ce type de microscope, des électrons sont émis par un canon puis 
accélérés par une haute tension. Ils sont ensuite focalisés à l’aide de lentilles magnétiques et enfin 
balayés sur l’échantillon par un autre système de lentilles. Le microscope utilisé est un 
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Philips/FEI XL30-FEG, équipé d’un canon à électrons à effet de champ. La tension 
d’accélération a été fixée à 5 kV, pour une distance de travail de 5 mm. L’image est formée à 
partir des électrons secondaires de faible énergie réémis par l’échantillon. Ils sont accélérés vers 
un détecteur Everhart-Thomley à faible grandissement, ou un détecteur « in lens » en haute 
résolution, pour former l’image. Le contraste des images est donc essentiellement lié à la 
topologie de l’échantillon.  

2.2.3  Microscopie électronique à transmission  

2.2.3.1  Préparation des échantillons  
Pour ces travaux, les échantillons observés en MET ont été réalisés en coupe transverse. 

Le polissage préliminaire a été exécuté par la technique tripode. Voici un résumé des différentes 
étapes de l’amincissement. 

1. Réalisation d’un « sandwich » par découpage et collage d’échantillons. Pour cela, deux 
bandes de 10 mm de long sur 2,4 mm de large sont découpées par une scie à fil diamanté. 
Pour la découpe, les échantillons sont fixés par une colle cristal (soluble dans l’acétone) 
sur un support en laiton, face échantillon contre le support afin de le préserver 
d’éventuels dommages. Ces bandes sont ensuite fixées l’une contre l’autre par une fine 
couche de colle époxyde (résistante au bombardement électronique du microscope) de 
l’ordre de 200 nm, pour former un sandwich (figure 20). Enfin, ce sandwich est une 
nouvelle fois découpé en bandes de 0,65 mm de largeur. C’est ce fragment qui est aminci. 

 

Figure 20 - Schéma du "sandwich" formé par le collage des deux bandes d’échantillon. 
La découpe est réalisée à la scie diamant (symbolisée par les traits discontinus) pour 
obtenir un échantillon à amincir de 0,65 mm. 

2. Préparation du tripode : avant de coller l’échantillon sur le tripode, il faut que ses trois 
pattes soient parallèles au support, afin de s’assurer de ne pas polir en biseau. Ce réglage 
se fait à l’œil, par visée. La face de pyrex qui accueillera l’échantillon est polie par les 

papiers diamantés de granulométrie comprise entre 30 et 6 µm. Les rayures introduites 
sur le pyrex par le dernier polissage serviront de référence pour les mesures d’épaisseur 

substrat + film
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par microscope optique en transmission. Avant le collage de l’échantillon, les pattes 
amovibles du tripode sont abaissées pour prendre en compte son épaisseur. 

3. L’amincissement se décompose en deux phases. La première consiste à polir la face qui 
servira de référence à la mesure d’épaisseur durant l’amincissement. A l’étape finale, la 
qualité du polissage est vérifiée avec un microscope optique en champ sombre pour 
identifier d’éventuels défauts à corriger (rayures, déchets dus au polissage). L’échantillon 
est ensuite retourné (décollage, polissage pyrex et recollage) pour débuter l’amincissement 
à proprement parlé. La majeur partie de celui-ci est réalisée avec le papier diamanté de 

granulométrie 30 µm. Une fois qu’une épaisseur de 20-25 µm est mesurée en microscopie 
optique, la finition débute aux granulométries de plus en plus faibles jusqu’à atteindre une 

épaisseur de 10 µm. Cette transition est particulièrement visible en transmission puisque 
le Si devient transparent aux photons rouges. A chaque étape, la vitesse de rotation de la 
polisseuse est réduite pour éviter d’endommager l’échantillon et le joint de colle. La 

finition est réalisée avec un papier diamanté de granulométrie 0,1 µm. 
4. Fixation de l’échantillon aminci sur un diaphragme de 3 mm de diamètre par une colle 

époxyde (non soluble à l’acétone). L’ensemble est ensuite retiré du pyrex en dissolvant la 
colle cristal dans un bain d’acétone. L’échantillon est ensuite très soigneusement rincé à 
l’acétone, puis l’acétone absolue et enfin l’éthanol absolue pour éviter toute 
contamination due au processus d’amincissement. 

5. La lame est placée dans un amincisseur ionique de la marque Gatan modèle PIPS (Precision 
Ion Polishing System). Cet outil fonctionne avec de l’argon, sous une pression de travail de 

3.10-5 Torr. Les courants des deux canons (supérieur et inférieur) sont réglés à 25 µA. 
L’énergie du faisceau d’ions est fixée à 5 keV pour un angle d’incidence de 7°. Ce 
traitement dure approximativement une heure. Durant le traitement, la lame est soumise à 
une vitesse de 5 rotations par minute. L’amincissement est surveillé attentivement pour le 
stopper dès l’apparition d’un trou au niveau du joint de colle, afin que la lame soit la plus 
fine possible. La finition est réalisée avec une tension de 3 keV pour un angle d’incidence 
de 4°. L’ultime traitement est réalisé juste avant de placer l’échantillon dans le microscope, 
lorsque l’échantillon est disposé sur le porte-échantillon. Il s’agit d’un traitement de 
décontamination durant lequel l’échantillon est soumis à un plasma d’argon et d’oxygène 
pendant huit minutes, réalisé dans un nettoyeur plasma de la marque Gatan modèle 
Solarus. Il a pour objectif d’éliminer toute trace de colle à proximité de la zone mince et 
permettra notamment de limiter la contamination de l’échantillon lorsqu’il sera soumis à 
un bombardement électronique focalisé. 

2.2.3.2  Microscopie Electronique à Transmission (MET)  
En MET conventionnelle, l’échantillon transparent est soumis à un faisceau électronique 

cohérent et parallèle. Le trajet des électrons dans le microscope, après l’interaction électron-
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matière dans l’échantillon est schématisé figure 21. Il apparaît à la sortie de l’échantillon un 
faisceau transmis et un ou plusieurs faisceaux diffractés. L’objet-image utilisé par la lentille 
intermédiaire sera différent selon le mode voulu (imagerie ou diffraction), via l’insertion d’un 
diaphragme et la variation des courants des lentilles intermédiaires. 

 

Figure 21 - Schémas simplifié des deux modes de formation d'une image en MET 
conventionnelle [124]. (A) Le mode diffraction permet de projeter le diagramme de 
diffraction sur l’écran et (B) le mode image permettant de projeter une image de 
l’échantillon. Le trajet des électrons est symbolisé par des traits continus. Il s’agit d’un 
diagramme très simplifié montrant seulement trois lentilles, alors que les MET en 
possèdent beaucoup plus. 

Le mode diffraction utilise l’image formée dans le plan focal image de la lentille-objectif 
comme objet de la lentille intermédiaire. Un diaphragme d’aire sélectionnée peut être situé dans la 
zone d’analyse souhaitée pour réaliser une analyse simplifiée. Le système de lentilles 
(intermédiaires et projecteurs) agrandit l’image jusqu’à former l’image finale (un diagramme de 
diffraction), projetée sur un l’écran. En mode image c’est la première image intermédiaire, située 
au niveau du diaphragme d’air sélectionnée qui est projetée sur l’écran. L’insertion du diaphragme 
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objectif au plan focal image permet de modifier le contraste en mode image. Le MET permet 
donc d’observer l’espace direct (mode image) et l’espace réciproque (mode diffraction). 

L’interprétation des clichés obtenus en mode imagerie n’est pas forcément simple, compte 
tenu de la superposition de plusieurs contrastes. Il en existe trois, qui sont les contrastes 
d’absorption, de diffraction et de phase.  

o Le contraste d’absorption dépend de la densité électronique des atomes présents dans 
l’échantillon. Il est visible essentiellement lorsque tous les faisceaux d’électrons transmis, 
diffractés et diffusés sont collectés pour former l’image, en l’absence de diaphragme. 
Ainsi, les zones très absorbantes de l’échantillon apparaîtront sombres alors que les zones 
peu absorbantes seront claires.  

o Le contraste de diffraction va naturellement dépendre du caractère cristallin de 
l’échantillon. Il peut apparaître de deux manières différentes sur une image. En champ 
clair, seuls les électrons non-diffractés et non-diffusés par l’échantillon sont collectés. 
Dans ce mode, les zones qui diffractent apparaissent en sombre. En champ sombre, un 
faisceau diffracté est sélectionné avec le diaphragme objectif. A l’inverse du champ clair, 
les zones de l’échantillon qui participent à la tache de diffraction sélectionnée apparaissent 
en clair. Le contraste d’absorption est ici toujours présent et se superpose à celui issu de la 
diffraction.  

o Le contraste de phase est dû à la différence de phase des ondes électroniques diffusées 
par l’échantillon. Il apparaît dès que plus d’un seul faisceau électronique contribue à 
l’image. Il s’agit d’un contraste interférentiel sensible aux conditions d’observation, 
comme la variation de focus ou d’astigmatisme de la lentille objectif. Il est notamment 
utilisé pour imager les structures atomiques. 

Pour interpréter une image de microscopie électronique, il faut donc garder à l’esprit que les 
différentes conditions d’observation en imagerie vont favoriser l’un ou l’autre des contrastes, 
mais généralement, plusieurs d’entre eux contribuent tout de même à la formation de l’image. Il 
ne faut pas non plus oublier qu’une image de MET est une projection en deux dimensions d’un 
échantillon mince. Pour ces raisons, les clichés MET seront toujours explicitement accompagnés 
des conditions de mesure. Ces considérations appellent aussi à une certaine prudence quant à 
l’interprétation des images issues du MET.  

2.2.3.3  Microscopie électronique à transmission et à balayage (STEM)  
Le principe du STEM (pour « scanning transmission electron microscopy ») est de focaliser le 

faisceau électronique avec les lentilles condenseurs sur l’échantillon. Pour former une image avec 
une telle sonde, il est nécessaire de la balayer sur la surface de l’échantillon. La formation d’une 
image est donc fondamentalement différente de celle réalisée avec un faisceau parallèle en MET. 
En MET, des diaphragmes sont placés pour sélectionner les électrons qui vont former l’image, 
alors qu’en STEM, ce sont les détecteurs qui vont être utilisés en ce sens. Ainsi, un détecteur 
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champ clair (BF pour « bright field ») est positionné pour intercepter le faisceau transmis, et réaliser 
une image en champ clair. Les images en champ sombre sont obtenues à l’aide d’un détecteur 
annulaire pour collecter les électrons diffractés. Ce procédé est appelé champ sombre annulaire 
ou ADF (pour « annular dark field »). Un détecteur annulaire supplémentaire peut être utilisé pour 
collecter les électrons diffusés à des angles supérieurs et former une image couramment nommée 
HAADF (pour « high angle annular dark field »). L'HAADF est un mode d'imagerie incohérente. La 
diffusion aux grands angles est essentiellement dépendante du numéro atomique Z de l’atome 
considéré. Le contraste de ce type d’image sera donc essentiellement dépendant du Z moyen de la 
zone sondée. Une zone riche en atomes lourds apparaîtra donc claire sur l’image. Ce type 
d’imagerie donne des informations qualitatives sur la composition chimique. Le principe du 
STEM est résumé dans le schéma de la figure 22, qui montre également les angles de collections 
des différents détecteurs. 

 
Figure 22 - Schéma de principe du microscope électronique à balayage en transmission. 
Les angles de collection reportés pour les différents détecteurs correspondent à 
l’architecture du JEOL ARM-200F Cold FEG. 

L’avantage du STEM par rapport au MET est d’une part que les différentes images sont 
réalisées simultanément. De plus, leur résolution dépend de la taille de la sonde et de l’aire de la 
zone de balayage choisie.  

2.2.3.4  Dispositif expérimental 
Les images de microscopie ont été acquises sur le microscope ARM-200F Cold FEG de 

l’institut Jean Lamour. Ce microscope peut fonctionner à deux tensions d'accélération, 200 kV 
pour lequel il présente les meilleures performances et 80 kV pour pouvoir observer des 
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échantillons sensibles aux dégâts d'irradiation. Afin d'obtenir les meilleures performances en 
spectroscopie de perte d'énergie comme en imagerie à faible tension d'accélération, la source 
d'électrons du microscope est constituée d'un canon à émission de champ à cathode froide 
permettant la formation de faisceaux électroniques intenses très focalisés qui présentent une 
dispersion en énergie pouvant être inférieure à 0,3 eV. Le microscope est équipé d'un système de 
balayage du faisceau permettant un fonctionnement en mode STEM. Le condenseur du 
microscope est pourvu d'un correcteur d'aberrations sphériques pour pouvoir illuminer 
l'échantillon avec un faisceau convergent très cohérent et atteindre la résolution atomique en 
mode STEM. Cinq détecteurs d'électrons sont disposés le long de la colonne, sous l'échantillon 
pour permettre la détection simultanée des électrons faiblement et fortement diffusés et 
permettre la détection en mode HAADF, ADF, ABF, BF. Deux caméras CCD de marque Gatan, 
l'une placée en port grand angle au-dessus de l'écran phosphorescent, l'autre au bout du filtre en 
énergie permettent l'acquisition des images dans les différents modes de fonctionnement en MET 
(diffraction, imagerie directe et imagerie filtrée en énergie). Enfin, pour l'analyse chimique, un 
spectromètre de rayons X à dispersion d'énergie (EDS) et un filtre en d'énergie post colonne 
(spectroscopie EELS et imagerie filtrée) complètent l'ensemble. Pour une tension d’accélération 
de 200 kV, la résolution de ce microscope est de 0,08 nm en mode STEM et de 0,19 nm en mode 
TEM. A 80 kV, elle est de 0,11 nm en mode STEM et de 0,28 nm en mode TEM. 

2.2.3.5  Spectroscopie en microscopie électronique à transmission et à 
balayage   

Spectroscopie à rayons X à dispersion d’énergie (EDS)  
En plus de l’imagerie, la finesse de la sonde du mode STEM permet de réaliser de la 

microanalyse EDS. Comme chaque atome possède une structure électronique qui lui est propre, 
la collection de ces photons dans un MET permet d’identifier les espèces chimiques présentes 
dans l’échantillon. Ce principe d’analyse est particulièrement intéressant en STEM puisqu’il 
permet de réaliser ce qui est communément appelé des spectres-images (le principe sera 
développé dans une section suivante), ce qui rend cet outil particulièrement adapté à la 
cartographie.  

Le microscope est équipé d’un détecteur SDD (pour « Silicon-Drift Detector ») qui permet 
de détecter le rayonnement X jusqu’à 40 keV, au-delà l’absorption du détecteur décroît 
rapidement. Les rayons X sont collectés dans un certain angle solide, qui vaut 0,19 sr. En EDS, il 
est important de réaliser des mesures comportant un grand nombre de coups, pour que la mesure 
soit statistiquement représentative de la zone étudiée. Ce nombre de coups est influencé 

notamment par la taille de spot en STEM, caractérisé par le demi-angle de convergence α. Il est 
modifié par le diamètre angulaire du diaphragme situé dans la partie objectif. La majorité de 
mesures STEM ont été réalisées avec une valeur de 24 mrad. Cependant, certaines mesures en 
EDS notamment ont nécessité une sonde plus importante pour augmenter le nombre de coups 
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durant l’analyse (30 mrad). Certaines mesures ont été réalisées sous un faisceau accéléré par une 
tension de 80 kV, pour limiter les dégâts de la sonde sur l’échantillon.  

Spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS) 
La spectroscopie de perte d’énergie des électrons se fonde sur les transferts énergétiques 

issus des interactions inélastiques entre l’échantillon et le faisceau primaire d’électrons. Quand un 
électron de haute énergie traverse un échantillon mince, il peut soit le traverser en préservant son 
énergie, soit en perdre une partie par un processus de diffusion inélastique. Les transferts 
énergétiques sont généralement dus aux excitations des électrons de valence ou de cœur du 
solide. Ces excitations peuvent être individuelles (ionisation, excitation intra-/inter-bandes) ou 
collectives (plasmons, phonons). Les pertes d’énergie de ces électrons diffusés sont donc 
caractéristiques des éléments sondés et de l’excitation engendrée, car elles dépendent 
majoritairement de leur structure électronique.   

Figure 23 - Schéma d'un spectromètre de perte d'énergie des électrons dans un STEM. 

Les électrons transmis par l’échantillon vont d’abord être sélectionnés (par un 
diaphragme) puis focalisés dans un prisme magnétique qui va les disperser en fonction de leur 

énergie (figure 23). En EELS, l’angle de collection β est déterminé par le diamètre angulaire de ce 

diaphragme. Pour la totalité des spectres EELS, β a été fixé à 41,7 mrad.  Un système de lentilles 
placées à la sortie du prisme accentue cette dispersion avant que les électrons ne soient projetés 
sur une caméra CCD. Dans le microscope, le spectromètre Quantum SE de la marque Gatan 
(nommé GIF pour Gatan Image Filter) est placé au bas de la colonne pour capter le faisceau 
polychromatique issu de l’échantillon. L’architecture du spectromètre amène les électrons de 
même énergie à frapper la même zone du détecteur. On acquiert finalement un spectre du 
nombre de coups enregistrés par canal d’énergie. Cette technique est donc complémentaire à la 
technique EDS, mais elle est plus exigeante en terme d’épaisseur des lames car elle nécessite des 

Diaphragme 

EELS 

HAADF 

Balayage 

Faisceau d’électrons convergents 

𝑩mm⃗  



Chapitre 2   Techniques   expérimentales 

 

 53 

échantillons extrêmement fins (<50 nm). Si l’échantillon est trop épais, le signal de perte 
d’énergie devient indiscernable dans le spectre. Le spectre obtenu représente la distribution de 
l’intensité électronique en fonction de leur perte d’énergie. Le signal de perte d’énergie est 
nommé « seuil ». Un exemple de spectre EELS est présenté figure 24, il est généralement 
découpé en trois régions.  

 

Figure 24 – Spectre EELS d’un oxyde de nickel affiché en échelle log pour l’intensité 
[124]. Le pic de perte zéro est un ordre de grandeur plus intense que la partie des basses 
pertes d'énergie (caractérisé par le pic de plasmons), qui est lui de plusieurs ordres de 
grandeur plus intenses que les petits seuils d'ionisation identifiés dans la gamme des 
hautes pertes d’énergie.  

La première partie contient le pic le plus intense, le pic de perte nulle, qui représente les 
électrons n’ayant subi aucune perte d’énergie (diffusion élastique) ou une perte trop faible pour 
être résolue. C’est le cas des pertes dues aux phonons, qui sont de l’ordre de l’électron-volt.  

La seconde partie du spectre concerne les pertes proches, ou faibles. Elle s’étend entre 1 
et 50 eV, et correspond aux interactions entre les électrons primaires et les électrons des couches 
externes du solide. Soit l’interaction est individuelle avec l’excitation intra-bandes ou inter-bandes 
d’un électron donnant lieu à des pertes d’énergie faible de quelques eV, soit elle est collective et 
apparaît sous forme d’excitation plasmonique avec des pertes associées entre 5 et 30 eV. L’étude 
des pertes proches permet d’accéder aux propriétés optiques, plasmoniques et diélectriques du 
matériau.  

 La troisième partie du spectre regroupe les processus à pertes lointaines, qui sont dus aux 
phénomènes d’ionisations des électrons de cœur des atomes (50-4000 eV). Dans cette dernière 
gamme, l’EELS et l’EDS détectent donc différents aspects du même phénomène. L’intérêt des 
pertes d’énergie est qu’elles sont caractéristiques de l’atome sondé, de son degré d’oxydation et de 
son environnement local. Exactement comme les rayons X, où nous avons des pics attribués aux 
différentes couches (K, L, M, etc.) dans le spectre, les seuils d’ionisation sont répertoriés pour 
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chaque couche électronique des différents éléments. Dans ce travail, seuls les processus de haute 
perte d’énergie seront étudiés. 

En EELS, l’intensité du signal décroit rapidement pour les pertes d’énergie croissantes. 
Ceci peut rendre l’acquisition difficile si l’on s’intéresse à des seuils situés à des pertes d’énergie 
espacées de plusieurs centaines d’électronvolts. Le spectromètre de type Quantum de la marque 
Gatan qui équipe le microscope de l’institut Jean Lamour permet une acquisition spécifique : la 
double acquisition. Ce système, appelé « dual-EELS » permet d’acquérir deux spectres dans la 
même zone spatiale de l’échantillon mais sur deux gammes de perte d’énergie différentes 
(séparées de 1024 eV maximum). De plus, le temps d’acquisition de chaque zone peut être 
différent. Ainsi, cette technique permet d’augmenter la qualité des mesures pour deux signaux 
d’intensité très différentes, en améliorant le rapport signal/bruit. Ce type d’acquisition peut par 
exemple permettre d’enregistrer le pic des pertes nulles pour chaque spectre (d’intensité très 
supérieure au reste du signal). Dans ce travail, le dual-EELS a été utilisé pour mesurer 
simultanément les seuils M4,5 de l’étain et K de l’oxygène d’une part, et les seuils M4,5 du terbium 
et K du silicium d’autre part.  
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Figure 25 – Comparaison d’un spectre expérimental du seuil L2,3 du silicium, réalisé sur 
du silicium monocristallin, avant et après soustraction du signal de fond.  

Les spectres expérimentaux mesurés dans cette gamme d’énergie ne sont pas directement 
exploitables, ils nécessitent un traitement spécifique avant d’être interprétés. Effectivement, les 
seuils d’ionisation se superposent à un signal de fond continu. Si les électrons collectés n’ont subi 
qu’une seule perte d’énergie, i.e. si l’échantillon est assez mince, le fond continu peut être 
soustrait de manière relativement simple. Un ajustement est réalisé sur une fenêtre de perte 
d’énergie avant le début du seuil selon une simple loi de puissance de la forme : 

𝐼 = 𝐴𝐸q7 (2-3) 



Chapitre 2   Techniques   expérimentales 

 

 55 

où A et r sont des paramètres ajustables et E la perte d’énergie. Cette courbe est alors extrapolée 
dans la fenêtre d’énergie contenant le seuil puis est soustraite à la courbe expérimentale, comme 
explicité sur la figure 25.  

Couplage de l’imagerie et de la spectrométrie  
Parmi les modes d’acquisition possibles, il existe le spectre-image qui permet de combiner 

les analyses en imagerie et en spectrométrie. Ce mode d’acquisition se pratique en mode STEM. 
L’opérateur définit une zone d’étude sur l’échantillon et une taille de pixel. Un spectre complet 
est alors acquis pour chaque pixel. La somme de tous les spectres forme l’image de la zone 
balayée. Les données obtenues sont symbolisées par un cube de données (figure 26-a) où l’on 
peut observer soit le spectre obtenu pour chaque pixel, soit la somme des spectres sur plusieurs 
pixels ou encore réaliser des coupes en énergie sur un ou plusieurs pixels (images filtrées en 
énergie). Le principal inconvénient du spectre-image est son temps d’acquisition, bien plus 
important que pour le pointé. La qualité du spectre-image peut être grandement altérée 
notamment pas les dérives de l’échantillon à l’intérieur du microscope. 

 

 
Figure 26 – a) Schéma représentatif des données issues d’un spectre-image en STEM 
sous la forme d'un cube de données. Le faisceau balaye le plan x-y de l'échantillon pour 
créer l’image. Un spectre complet est enregistré à chaque pixel, symbolisé par la 
troisième dimension E. Les variations de couleurs symbolisent les signaux énergétiques 
des rayons X ou de perte d’énergie collectés. b) Schéma d’une mesure simultanée en 
EELS et EDS.  

Le microscope ARM-200F Cold FEG de l’IJL est équipé pour combiner les 
spectroscopies EELS et EDS, et réaliser simultanément les deux types de mesure (figure 26-b). 
Réaliser deux spectres-images combinant les deux spectroscopies est toutefois délicat, 
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notamment parce que l’EDS nécessite un temps de comptage plus important que l’EELS pour 
obtenir un spectre représentatif du pixel sondé. Ces mesures seront d’autant plus sensibles aux 
dérives. 

Seuils d’ionisation dans les oxydes d’étain  
 Beaucoup de techniques de synthèse de SnO2 impliquent une variation de l’état 
d’oxydation de l’étain, de Sn0 à Sn4+, en passant par l’état d’oxydation intermédiaire Sn2+. De plus, 
ces processus peuvent engendrer un mélange de phases, parfois difficile à caractériser par des 
techniques standard du fait de leur dimension. Une autre difficulté de ces processus est que SnO 
subit une réaction de dismutation générant une phase métastable d’oxyde intermédiaire. Cette 
phase nécessite de hautes températures pour se transformer complètement en SnO2. La 
microscopie électronique fournit la résolution spatiale adéquate pour distinguer individuellement 
chaque phase, par la spectroscopie de perte d’énergie des électrons. Il a été montré que l’EELS 
pratiquée en transmission dans un TEM permettait de détecter des différences dans les seuils 
d’ionisation de l’oxygène et de l’étain entre SnO et SnO2.  

 

 

Figure 27 – a) Spectres expérimentaux de perte d'énergie de β-Sn, SnO et SnO2 [125]. Les 
lignes verticales explicitent le déplacement des seuils. Comparaison de spectres 
expérimentaux et issus de simulations pour SnO (b) et SnO2 (c) [126]. La gamme de 
perte d'énergie représentée correspond aux seuils M4,5 de Sn et K de l'O. 

La figure 27-a présente les différents seuils de perte d’énergie mesurés pour β-Sn, SnO et 
SnO2 entre 480 et 660 eV. Le seuil de la phase pure d’étain ne présente aucune structure fine et 
l’augmentation de la proportion d’oxygène favorise l’apparition de structures supplémentaires 
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dans le spectre. Moreno et al. [126] ont montré à l’aide du code FEFF1 que le signal de perte 
d’énergie mesuré pour SnO et SnO2 était une superposition des seuils M4,5 de l’étain et K de 
l’oxygène (figure 27-b et c). Leurs calculs montrent que les structures fines observées au-dessus 
de 530 eV sont dues aux états de l’oxygène, tandis que le seuil M4,5 de l’étain contribue 
majoritairement à l’intensité du signal. En effet, la structure des seuils M4,5 et O-K permet de 
distinguer les deux oxydes, grâce aux différences de l’environnement structural entre SnO et 
SnO2. L’écart le plus remarquable entre les deux phases se situe dans la région 530-550 eV. Le 
spectre mesuré sur SnO montre deux pics d’intensité équivalente, écartés de 4,2 eV. Pour SnO2, 
l’allure des deux pics varie légèrement et leur écartement augmente à 6,3 eV. Ces variations 
illustrent le changement de coordinence de l’oxygène entre les deux structures.  

2.2.4  Spectroscopie de photoémission X (XPS) 
La spectroscopie de photoémission X, ou en anglais « X-Ray Photoelectron Spectroscopy » 

(XPS) est une technique d’analyse dont le principe est collecter les électrons émis par un matériau 
lorsqu’il est soumis à un rayonnement de photons X. Lorsque le faisceau de rayons X rencontre 
un matériau, l’interaction électron-matière peut entraîner l’émission d’un électron (figure 28). Cet 
électron peut avoir deux origines. Le photoélectron provient de l’ionisation d’un électron de cœur 
(couche K par exemple) suite à l’absorption du rayonnement X. La relaxation de l’atome vers son 
état fondamental peut se faire si un électron d’une couche électronique supérieure (couche L) se 
recombine avec le trou. L’énergie libérée par ce processus peut être captée par un autre électron 
d’une couche supérieure, qui sera éjecté ; c’est l’électron Auger. L’émission de ces électrons par le 
matériau est limitée par leur libre parcours moyen dans le solide, qui est de quelques dizaines 
d’angströms seulement. Ainsi, en XPS, seuls les plans atomiques les plus proches de la surface 
sont sondés. 

 

Figure 28 - Schémas de principe de la spectroscopie de photoémission X avec l’exemple 
de couches électroniques K et L. 
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Les photoélectrons émis auront une énergie cinétique 𝐸3 = ℎ𝜈 − 𝐸t − ΦM, où 𝐸t est 

l’énergie de liaison de l’électron et Φ1 est son travail de sortie. Les photoélectrons ont une énergie 
cinétique qui dépend de la source de rayons X, à l’inverse des électrons Auger. Généralement, on 

représente un spectre XPS en fonction de 𝐸t. Comme cette énergie est déterminée par simple 

soustraction de l’énergie 𝐸3  des électrons mesurés à l’énergie ℎ𝜈 de la source. Les pics Auger 
vont se déplacer selon l’énergie de la source, contrairement aux pics de photoélectrons qui 
resteront fixes.  

La spectroscopie XPS est très sensible à l’environnement chimique des atomes dans le 
matériau, et donc au degré d’oxydation. C’est une analyse de surface qui dépend aussi de la 
contamination de surface. Un bombardement par un faisceau d’ions Ar+ précédant l’analyse est 
possible afin de retirer les pollutions de surface. Un tel bombardement n’a pas été nécessaire pour 
étudier l’oxyde d’étain.  

Le spectromètre utilisé est relié à la chambre d’élaboration par un tube sous ultravide 

permettant le transport d’échantillons. Il possède deux sources, l’une de Mg (raie Kα à 1253,6 

eV) et l’autre de Al (raie Kα à 1486,3 eV). Le passage d’une source à l’autre a permis de dissocier 
facilement les pics Auger des pics de photoélectrons dans les spectres. 

Il est important de préciser que les spectroscopies de photoémission X et de perte 
d’énergie des électrons sondent le même phénomène dans le matériau étudié. Les spectres 
obtenus par ces deux techniques sont totalement comparables, avec une résolution en énergie 
identique.  

Spectroscopie XPS des oxydes d’étain  
 Il est établi que l’analyse de surface par spectroscopie de photoémission X permet de 
distinguer les différents états d’oxydation de l’étain. Il est accepté qu’un écart mesurable 
d’approximativement 0,7 eV existe entre Sn4+ et Sn2+ [127, 128, 129].  

 

Figure 29 - Spectres XPS du pic Sn 3d5/2 mesurés sur un film mince de SnO2 élaboré par 
CVD, avant (gauche) et après (droite) traitement oxydant [130]. 
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La figure 29 expose la décomposition de la raie Sn3d5/2 d’un film mince d’oxyde d’étain avant et 
après un traitement oxydant. Il apparaît sur le spectre de gauche que la raie mesurée se 
décompose en trois signaux distincts attribués aux différents degrés d’oxydation de l’étain. Ces 
trois états de l’étain sont enregistrés à trois énergies de liaison qui sont Sn0 (485,0 eV), Sn+2 
(485,9 eV) and Sn+4 (486,6 eV)1. Ce type d’étude permet de supposer que la surface est composée 
d’un mélange de SnO, de SnO2, et d’étain métallique. Les résultats présentés montrent que 
l’élaboration par CVD (chemical vapor deposition) suivie d’un recuit oxydant sous oxygène à 800 K 
permet la transformation de la totalité des atomes d’étain de surface en Sn+4. 

2.2.5  Diffraction des rayons X  
C’est la technique la plus courante pour caractériser la structure de matériaux cristallins 

car la longueur d’onde des rayons X est de l’ordre de la distance interatomique (1 Å). Les rayons 
X interagissent avec le nuage électronique à travers un processus de diffusion élastique, qui est 
isotrope (diffusion de Rayleigh). Lorsqu’un faisceau de rayons X monochromatique cohérent 
interagit avec un réseau ordonné d’atomes, les ondes diffusées vont interférer entre elles. L’onde 

diffractée est l’interférence constructive résultante, dont l’angle de diffusion 𝜃, dans le plan 
contenant la source et l’atome diffuseur, est donné par la loi de Bragg : 

2𝑑wx4× sin 𝜃 = 𝑛𝜆 (2-4) 

où 𝑑wx4 est la distance interréticulaire de la famille de plans repérés par les indices de Miller (hkl). 

L’entier 𝑛 donne l’ordre de la diffraction et 𝜆 la longueur d’onde des rayons X incidents. Un 

diagramme de diffraction affiche l’intensité du signal diffracté en fonction de l’angle 𝜃. Chaque 
diagramme est unique. De manière simplifiée, il dépend de la géométrie de la maille élémentaire, 
mais aussi des atomes qui la composent. Sur le diagramme, on repère les pics à différentes valeurs 
angulaires, et à l’aide de tables, on les associe à une structure cristalline. En diffraction des rayons 

X, la géométrie Bragg-Brentano (θ-2θ) est couramment utilisée, où la source reste fixe et ce sont 

l’échantillon et le détecteur qui vont bouger durant la mesure. Les angles θ et 2θ désignent 
respectivement l’angle d’incidence des RX sur l’échantillon et l’angle formé par les RX incident et 
le détecteur. Pour étudier des couches minces, il est également possible de travailler en incidence 
rasante pour limiter la pénétration des RX dans la couche, et ainsi diminuer le signal issu du 
substrat.  

2.2.5.1  Dispositif expérimental 
Les mesures obtenues en condition Bragg-Brentano classiques ont été réalisées sur un 

appareil D8-Advance Bruker. Sur cet instrument, la raie Kα1 du cuivre est filtrée par un 
monochromateur de Ge (111). L’échantillon est placé dans un goniomètre rotatif pour améliorer 
la statistique de mesure. L’appareil est équipé d’un détecteur LynxEye PSD (Positive Sensitive 
Detector) qui possède une ouverture de 3°. 

                                                   
1 Données issues de la “NIST X-ray Photoelectron Spectroscopy Database” 
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Les diagrammes de diffraction en incidence rasante ont été obtenus sur un diffractomètre 

haute résolution X'Pert Pro MRD fabriqué par PANalytical. La raie d’émission Kα1 du cuivre 

(λ = 1,540598 Å) est ensuite sélectionnée par un monochromateur hybride (équipement mixte 
composé d’un monochromateur et d’un miroir) puis dirigée vers l’échantillon. La partie détection 
se compose d’un détecteur linéaire de type PIXcel. Les diagrammes sont acquis pour des valeurs 

2θ allant de 20° à 100°. 

2.2.5.2  Réflectométrie des rayons X  
La méthode de réflectométrie X est une méthode qui tire parti de la différence d’indice 

entre l’air est le milieu étudié. Son principe consiste à envoyer sur l’échantillon un faisceau de 
rayons X monochromatique en incidence rasante et à enregistrer le signal réfléchi de manière 
spéculaire lorsque l’angle d’incidence varie. L’étude d’une couche mince par cette technique 
permet de déterminer sa densité électronique, son épaisseur, ou encore sa rugosité de surface 
grâce à des simulations. 

Dans ce travail, cette technique a été utilisée pour caractériser des super-réseaux, 
composés de doublets de matériaux différents. Dans ce type d’échantillon, les rayons X qui 
pénètrent dans les multicouches vont interférer, suite aux réflexions et réfractions successives 
induites par le changement d’indice entre les différentes couches. Ainsi, il est possible de mesurer 
le signal résultant des interférences issues de la périodicité des multicouches. Lorsque les 
faisceaux satisfont la condition de Bragg, une interférence constructive doit être observée. Ainsi, 
comme la structure est périodique, de longueur d’onde d, les pics de diffraction doivent apparaître 
pour des angles 𝜃} vérifiant la condition de Bragg (en l’absence d’absorption) : 

2𝑑× sin 𝜃} = 𝑚𝜆 (2-5) 

avec 𝑚 l’ordre du pic et 𝜆	la longueur d’onde de rayonnement X. Cette technique est sensible à 
l’épaisseur des doublets ainsi que la rugosité des interfaces. En effet, si la rugosité entre les 
multicouches est trop importante, la figure d’interférence disparaît.  

 Les mesures de réflectométrie ont aussi été obtenues sur le diffractomètre haute 

résolution X'Pert Pro MRD en configuration θ-2θ, avec la même source utilisée qu’en diffraction 

(raie Kα1 du cuivre). Le rayonnement réfléchi est détecté entre 0 et 3° par pas de 0,005°. 

2.3  Techniques de caractérisation vibrationnelle 

2.3.1  Spectroscopie de diffusion Raman 
La spectroscopie Raman est une technique de caractérisation structurale de la matière qui 

se base sur l’interaction entre une onde lumineuse et les modes de vibration des atomes qui 
composent un matériau. Elle a l’avantage d’être non destructive pour les matériaux étudiés. 
Lorsqu’un élément chimique est soumis à un rayonnement électromagnétique, on observe deux 
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types de comportements. D’une part la diffusion élastique de Rayleigh dans laquelle les photons 
diffusés par la matière conservent leur longueur d’onde, et donc leur énergie. Il se peut aussi que 
le rayonnement incident soit diffusé à une énergie différente de l’excitatrice. Cet échange 
d’énergie entre les photons et la matière est un processus inélastique qui peut amener à la création 
(effet Raman/Stokes) ou à la destruction (effet Raman/anti-Stokes) d’un quantum de vibration 
du réseau qui compose la matière. C’est ce phénomène de diffusion inélastique qu’exploite la 
spectroscopie Raman afin de réaliser une caractérisation structurale et chimique d’un échantillon. 
L’idée est d’exciter optiquement la matière que l’on veut caractériser avec un rayonnement 
monochromatique, et de mesurer le décalage entre l’énergie du rayonnement excitateur et celle du 
rayonnement diffusé : c’est le décalage Raman mesuré en cm−1. 

 

Figure 30 - Schéma de principe de la spectroscopie Raman. Les flèches noires 
correspondent au faisceau incident et les flèches bleues au faisceau réfléchi. 

Le dispositif expérimental utilisé est un LabRAM HR Jobin Yvon dont le fonctionnement 
est schématisé figure 30. La source excitatrice est la raie verte d’un laser à argon émettant à 
532 nm avec une puissance de 13 mW. Le faisceau excitateur est focalisé en incidence normale 
sur l’échantillon à l’aide d’un objectif x10, x50, ou x100. Le faisceau réfléchi est alors filtré pour 
éliminer l’excitatrice, puis diffracté par un réseau vers une caméra CCD refroidie à -70°C. Le 
dispositif est réglé pour mesurer le décalage entre les ondes issues du processus Raman/Stokes et 
celles issues de la diffusion de Rayleigh. Les processus Raman/Anti-Stokes ne sont pas mesurés, 
car généralement de plus faible intensité. Comme le faisceau excitateur arrive en incidence 
normale sur l’échantillon, le signal du substrat est toujours détecté par l’analyseur. Le silicium 
massif, que nous avons utilisé comme substrat, possède une signature intense à 520 cm−1 (mode 
transversal optique de la liaison Si-Si). Nous avons donc dû réaliser certaines couches minces sur 
substrat de silice fondue, afin de nous affranchir du signal provenant du Si massif. 

2.3.2  Spectroscopie d’absorption infrarouge 
La spectroscopie d’absorption infrarouge utilise la faible énergie des photons du domaine 

infrarouge pour sonder les liaisons moléculaires. Lorsque le rayonnement incident a une 
fréquence correspondant à une fréquence propre d’un mode de vibration d’une liaison existant 

Source Laser
Détecteur (CCD)

Réseau de diffraction

Filtre Edge

Porte échantillon

Optique de couplage
et de filtrage laser

Echantillon

Objectif (x100)



Chapitre 2   Techniques   expérimentales 

 

 62 

dans le matériau, il est absorbé. L’absorption va donc dépendre des différentes liaisons chimiques 
présentes dans le matériau et de leur environnement. La mécanique quantique montre que seules 
les transitions vibrationnelles impliquant une variation du moment dipolaire peuvent faire 
apparaître un pic d’absorption dans le domaine infrarouge. 

Les mesures sont réalisées sur un spectromètre à transformée de Fourier. Dans ce type de 
spectromètre, l’analyse ne se fait pas par un balayage de l’échantillon par des ondes 
monochromatiques. Un paquet d’onde contenant l’ensemble des ondes infrarouges est envoyé 
sur un interféromètre avant d’être dirigé sur l’échantillon. Lorsque la différence de chemin 
optique entre les faisceaux correspond à un multiple entier de la longueur d'onde d'une bande 
d’absorption, on obtient une interférence constructive. Une transformée de Fourier doit ensuite 
être appliquée à l’interférogramme pour obtenir un spectre exploitable. Cette technique de 
mesure permet un gain de temps sur la mesure des spectres, qui ne dure que quelques secondes. 
L’appareil utilisé est un Vertex 70 V de la marque Brucker permettant de placer l’échantillon sous 
un vide primaire (0,2 mbar) pour limiter l’absorption due à la vapeur d’eau et au gaz carbonique. 
L’acquisition est possible entre 100 et 5000 cm-1 avec une résolution de 4 cm-1. 

2.3.3  Modes de vibration dans les oxydes d’étain 
Les spectroscopies Raman et d’absorption infrarouge mesurent des bandes d’absorption 

qui sont associées à des énergies de modes de vibration des atomes présents du matériau sondé. 
Elles sont complémentaires dans une étude vibrationnelle, car certains modes de vibration des 
liaisons chimiques sont visibles en spectroscopie Raman, mais pas en infrarouge, et vice versa.  

  Raman actif   IR actif    

SnO2 rutile  B1g Eg A1g B2g  Eu Eu Eu A2u 

Fréquences ω 
modes Raman et 
IR (cm-1) 

 123 475 634 776 

 
244 (TO) 

276 (LO) 

293 (TO) 

366 (LO) 

618 (TO) 

770 (LO) 

477 (TO) 

705 (LO) 

SnO tétragonale  B1g Eg A1g Eg  Eu A2u   

Fréquences ω 
modes Raman et 
IR (cm-1) 

 
113 143 211 494  260 __   

Tableau 1 – Fréquence ω des modes actifs en spectroscopies Raman et d’absorption IR 
pour SnO et SnO2. Les modes infrarouges longitudinaux (LO) et transversaux optiques 
(TO) sont reportés. Les données sont issues de [66, 131, 132, 133] pour SnO2 et [66, 134] 
pour SnO. La fréquence ω peut toutefois fluctuer de quelques cm-1 d’après les mesures 
reportées par Peercy et al. [135].  
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La spectroscopie vibrationnelle permet de caractériser les oxydes d’étain comme SnO, 
SnO2, et leurs phases intermédiaires. Cela a été démontré notamment par l’étude des processus 
d’oxydation de l’étain par recuit thermique. Ainsi, les modes normaux correspondant aux phases 
SnO et SnO2 sont reportés dans la littérature. La structure tétragonale de SnO possède neuf 
modes de vibrations dont quatre (A1g, B1g et deux modes Eg) sont actifs en spectroscopie Raman. 
Les décalages Raman correspondant à chacun d’eux sont à 211 cm–1, 115 cm-1, 143 cm–1 et 
494 cm–1, respectivement. Quant à elle, la structure rutile de SnO2 possède 15 modes normaux de 
vibrations optiques dont seulement quatre sont visibles en spectroscopie Raman. Il s’agit des 
modes A1g, B1g et B2g (trois fois dégénérés) et Eg (doublement dégénérés). Le pic Raman le plus 
intense est issu des modes A1g (attendus à environ 639 cm-1), suivis par celui des modes Eg à 
480 cm-1. Les modes B1g et B2g sont attendus à environ 100 cm-1 et 782 cm-1. Pour plus de clarté, 
ces données sont résumées dans le tableau 1. 

 

Figure 31 – Illustration des modes de vibration actifs en spectroscopies Raman et en IR 
pour la structure SnO tétragonale [66, 129]. 

Chacune de ces fréquences correspond à des modes de vibrations différents des liaisons 
chimiques dans les oxydes d’étain. La figure 31 montre les déplacements atomiques associés aux 
modes de vibration de la structure SnO tétragonale. On peut observer que, pour les modes IR, le 
sous-réseau d’étain est déplacé par rapport au sous-réseau d’oxygène, faisant apparaître un 
moment dipolaire. Afin d’expliciter la géométrie présentée sur cette figure, les flèches verticales 
traduisent des vibrations dans la direction [001] (direction z sur le schéma), alors que les flèches 
horizontales symbolisent un mouvement dans la direction [100] (direction x). 
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Figure 32 – Modes de vibrations de la structure SnO2 rutile, actifs en spectroscopies 
Raman et IR, projetés dans le plan (001) [136]. Les atomes grisés sont dans le plan (002). 
Les déplacements dans le plan (001) sont représentés par des flèches. Les symboles + et – 
indiquent des déplacements dans la direction [001]. 

La figure 32 montre la structure rutile SnO2, et les déplacements atomiques associés à ses 
modes de vibration. Pour les modes actifs en Raman, les atomes d’oxygène vibrent alors que ceux 
d’étain sont au repos. Les modes non-dégénérés A1g, B1g, et B2g vibrent parallèlement aux plans 
(001), alors que le mode Eg doublement dégénéré correspond aux vibrations dans la direction 
[001]. Pour les modes actifs en spectroscopie IR, les sous-réseaux d’oxygène et d’étain vibrent 
perpendiculairement aux plans (001) pour le mode A2u. Pour le mode Eu trois fois dégénéré, les 
vibrations se situent dans le plan.  

2.4  Techniques de caractérisation optique 

2.4.1  Transmission UV-Visible 
Cette technique repose sur la transition d’électrons de valence vers un état excité après 

l’absorption d’un photon du domaine de l’UV ou du visible. Dans le cas de semi-conducteur, ce 
type de mesure permet d’accéder notamment au seuil d’absorption, et d’estimer la largeur de la 
bande interdite. L’appareil utilisé est un spectromètre Cary 5000 de Varian. La transmission des 
films est mesurée entre 200 et 1800 nm. Pour couvrir cette gamme, deux sources de rayonnement 
différentes sont utilisées, une lampe UV à deutérium de 350 à 200 nm, et une lampe à filament de 
tungstène entre 1800 et 350 nm. La détection est assurée par deux détecteurs. Le premier est de 
type InGaAs pour le proche infrarouge (de 1800 à 800 nm) et un photomultiplicateur pour 
l'UV-visible (de 800 à 200 nm). Comme les mesures sont réalisées en transmission, les 
échantillons étudiés par cette technique doivent être déposés sur silice fondue, qui absorbe 
faiblement dans le domaine spectral étudié. Un spectre de référence avec le substrat seul est 
enregistré afin de tout de même extraire ses contributions dans le spectre. La transmission 
obtenue présente des franges d’interférences, provenant de la différence d’indice entre le film 
mince et le substrat (figure 33).  
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O
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Figure 33 - Spectre de transmission typique d'un film d'oxyde d’étain 

Ce spectre peut être divisé en trois régions distinctes, associées à l’absorption du 
matériau : 

- Une zone d’absorption faible présentant des franges d’interférence. Des modèles 
théoriques permettent d’évaluer l’indice de réfraction du matériau et son épaisseur à partir 
de ces franges [137, 138]. 

- Une zone d’absorption moyenne ou bande d’Urbach dans laquelle l’absorption peut être 

décrite par 𝛼 = 𝛼9 exp
�
��

, où 𝐸� est l’énergie d’Urbach., caractéristique des états de 

queues de bande et qui permet de quantifier le désordre dans le matériau. 
- Une région de forte absorption, où l’absorption est donnée par la formule de Tauc [22] 

𝛼𝐸	 = 	𝐵 𝐸 − 𝐸� (/;, où 𝐸�  est le gap optique. 

2.4.2  Spectroscopie de photoluminescence 

2.4.2.1  Principe physique 
La spectroscopie de photoluminescence (PL) ou de fluorescence est une technique 

d’étude de la structure électronique de la matière, basée sur la propriété de certains matériaux à 
émettre de la lumière sous l’effet d’une excitation optique. Le principe de cette spectroscopie et 
ses différentes possibilités peuvent être résumés à l’aide d’un système simple à deux niveaux 

électroniques soumis à un flux de photons 𝜙 de longueur d’onde λexc (figure 34). L’état de plus 

faible énergie est l’état 𝐴, de population  𝑁Y, et l’état excité 𝐵, d’une population 𝑁� . La 
probabilité de transition entre les deux niveaux par l’excitation photonique est défini par la 

section efficace 𝜎Y� . La désexcitation de 𝑁� vers 𝑁Y peut soit mener à l’émission de photons 

dans toutes les directions, de longueur d’onde λem avec un temps de déclin 𝜏, caractéristique de la 
transition, soit conduire à une relaxation non radiative de l’état électronique. L’évolution 

dynamique de la population 𝑁 peut être décrite de la façon suivante : 
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𝑑𝑁�
𝑑𝑡 = 𝜎Y�. 𝜙. 𝑁Y 	−

𝑁�
𝜏  (2-6) 

Dans cette équation, le temps de déclin 𝜏 possède deux composantes, chacune d’elles étant 
associée aux processus de recombinaison radiatifs, et non-radiatifs : 

1
𝜏 =

1
𝜏7d�

+
1

𝜏*2*	7d�
 (2-7) 

En prenant comme condition initiale 𝑁� = 0	à 𝑡 = 0, la solution de l’équation (2-6) est donnée 
par :  

𝑁� =
𝜎Y�𝜙Nτ
𝜎Y�𝜙𝜏 + 1

	 1 − eq
(
�N���� �  (2-8) 

avec 𝑁 = 𝑁Y + 𝑁� . L’intensité de PL s’en déduit, celle-ci étant directement proportionnelle à 𝑁� . 
La spectroscopie de photoluminescence, par différents montages, va permettre d’évaluer 
différentes grandeurs physiques de l’équation (2-8). 

 
Figure 34 - Schéma d'un système à deux niveaux soumis à un flux de photons. 

2.4.2.2  Photoluminescence continue 
En spectroscopie de photoluminescence continue, on se place dans le régime permanent, 

où le flux de la source est constant. Dans ce cas, on s’intéresse surtout à la longueur d’onde 
d’émission d’un matériau lorsqu’il est soumis à une source d’énergie fixée. Cette dernière peut 
être issue d’un laser, ou d’une lampe associée à un monochromateur. Dans ce travail, deux bancs 
d’optique différents ont été utilisés.  

Le premier banc de spectroscopie de photoluminescence, représenté figure 35-a, se 
compose d’un laser He-Cd émettant à 325 nm (3,82 eV) avec une puissance de 30 mW, ou d’un 
laser à 266 nm (4,66 eV). Le faisceau lumineux est alors dirigé à l’aide de miroirs vers l’échantillon 
placé sur un support amovible, ou à l’intérieur d’un cryostat pour les mesures à basse 
température. La lumière émise par l’échantillon est collectée par une première lentille puis 
focalisée à l’aide d’une seconde lentille vers un monochromateur à réseaux. Les deux réseaux 
choisis pour les mesures possèdent 600 traits/mm et sont respectivement blazés à 500 et 
1000 nm. La lumière est détectée soit par un photomultiplicateur (PM) dans le visible, soit par un 
détecteur à photocathode InP/InGaAs refroidit à -80°C par un système à azote liquide (pour 
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améliorer le rapport signal/bruit). Ce dispositif permet de déterminer l’intensité de luminescence 
d’un matériau entre 400 nm à 1600 nm. Le signal des différents détecteurs est envoyé vers un 
convertisseur analogique-numérique, permettant d’obtenir les spectres de PL. Ces derniers sont 
corrigés de la réponse du détecteur, des réseaux, et des éléments optiques passifs grâce à un 
étalonnage du dispositif à l’aide d’une lampe à filament de tungstène. 

Ce banc a également été utilisé pour effectuer des mesures en fonction de la température.  
L’échantillon est alors collé à la laque d’argent puis placé sous vide dans un cryostat conçu et 
réalisé au laboratoire. Le refroidissement se fait à l’aide d’une circulation d’hélium ou d’azote 
liquide et la température de l’échantillon est régulée à l’aide d’un élément chauffant. Ce type de 
mesure permet notamment de diminuer la contribution des phénomènes non-radiatifs dans les 
processus de recombinaison. 

 

Figure 35 - Schéma de principe d’une mesure de photoluminescence. 

Le deuxième système de mesure est un spectromètre HORIBA Jobin Yvon Fluorolog-3 
modèle FL3-22. La source est une lampe hélium-xénon qui fournit un large spectre d’excitation. 
Un monochromateur à réseau (1200 traits/mm blazé à 330 nm) est placé entre la source et 
l’échantillon pour sélectionner la longueur d’onde d’excitation, typiquement entre 275 et 600 nm. 
Une fois que le faisceau excitateur a interagi avec l’échantillon, l’onde émise peut être traitée par 
deux détecteurs différents. Pour le premier, la lumière émise par l’échantillon est diffractée par un 
réseau (150 traits/mm blazé à 500 nm), sur une caméra CCD. Cette méthode de détection permet 
d’enregistrer le spectre d’émission complet d’un échantillon en une seule mesure. Pour le second, 
la longueur d’onde émise est sélectionnée, puis dirigée sur un détecteur InGaAs Symphony 
refroidi à l’azote liquide pour la détection dans le domaine infrarouge (900-1500 nm). Comme 
l’intensité de la lampe He-Xe varie en fonction de la longueur d’onde, les spectres sont corrigés 
en fonction de la longueur d’onde d’excitation choisie.  

2.4.2.3  Excitation de photoluminescence 
En spectroscopie de photoluminescence d’excitation, on fixe la longueur d’onde collectée 

par le système de détection, et on fait varier l’énergie de la source. Le spectromètre HORIBA 
Jobin Yvon Fluorolog-3 modèle FL3-22 est particulièrement adapté pour réaliser ce type de 
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mesure. En effet, un spectre complet peut être acquis par la caméra CCD pour chaque longueur 
d’onde sélectionnée par le premier monochromateur. 

2.4.2.4  Photoluminescence résolue en temps 
Cette technique permet de mesurer le temps de vie caractéristique d’une transition 

optique. Pour cela, la source doit nécessairement être un laser pulsé ou un laser continu associé à 
un hacheur. L’échantillon est donc excité pendant un temps court, où sa fluorescence est 
caractérisée par les temps de montée et de déclin. Le temps de montée est le temps nécessaire 
pour atteindre le régime permanent, et sa mesure n’est valable que s’il est supérieur à la durée de 
l’impulsion. Le temps de déclin est le temps caractéristique du phénomène de relaxation radiatif. 
La fréquence d’excitation doit être supérieure au temps de déclin de PL 

Bien que la mesure soit concentrée sur le temps de déclin radiatif, la photoluminescence 
résolue en temps va tout de même, par une étude comparative, permettre de déduire des 
informations qualitatives sur l’efficacité des chemins de recombinaison non-radiatifs. En effet, si 
l’on mesure un temps de déclin qui augmente en fonction d’un paramètre, cela signifiera que les 
chemins de recombinaison non-radiative sont de moins en moins efficaces. A l’inverse, un temps 
de déclin qui diminue signifiera une augmentation de l’efficacité des recombinaisons 
non-radiatives. 

Les mesures sont effectuées à l’aide d’un laser pulsé YAG :Nd3+ triplé en fréquence, 
délivrant une impulsion laser à 355 nm (3,49 eV). La source est purifiée avec un filtre 
interférentiel absorbant environ 50% du signal initial. La fréquence choisie pour le laser est de 
10 Hz, et la durée de l’impulsion de 20 ns. Le signal laser est partiellement focalisé sur 
l’échantillon car il risque d’endommager l’échantillon s’il l’est parfaitement. La luminescence de 
l’échantillon est ensuite concentrée sur l’entrée du détecteur InGaAs refroidi à -80°C décrit 
précédemment. Le temps de réponse du détecteur est de 3 ns, correspondant au temps de transit 
des photoélectrons dans le photomultiplicateur. Le courant de sortie délivré par le détecteur 
traverse ensuite un système d’amplification possédant une résistance de sortie variable (de 50 Ω et 
100MΩ). C’est ici que réside la difficulté des mesures de temps de vie de luminescence, car cette 
résistance amplifie d’une part le signal, mais conditionne d’autre part le temps de réponse total du 

système, donné par 𝜏 = 𝑅𝐶. Il faut donc nécessairement que ce dernier soit inférieur au temps de 
déclin du système luminescent étudié. Finalement, la courbe de temps de déclin est mesurée sur 
un oscilloscope numérique moyennant sur cent accumulations, pour améliorer le rapport signal 
sur bruit. 

Le temps de déclin de la luminescence associé aux ions de terre rare est extrait grâce à un 
ajustement de l’intensité de PL mesurée en fonction du temps. Cet ajustement comprend la 
somme de deux exponentielles décroissantes :  

𝐼 𝑡 = 	𝐴( exp − �
����

+𝐴; exp − �
���

 (2-9) 
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Le temps de déclin le plus court obtenu après ajustement correspond à la réponse du 

détecteur (évaluée à 𝜏�0� ≈	0,01 ms). Le plus long, 𝜏�� , est attribué à la luminescence de la terre 
rare, de l’ordre de la milliseconde. Seul le temps de vie long, attribué au temps de déclin de PL 
des ions de terre-rare, sera présenté dans ce travail. 

2.4.2.5  Détermination du rendement quantique  
Le concept de rendement quantique d’un échantillon luminescent correspond au rapport 

entre le nombre de photons émis et les photons absorbés. Ce rendement est donc fortement lié à 

la section efficace d’absorption 𝜎Y� et à la proportion de recombinaisons radiatives. Pour les 
mesures classiques de photoluminescence, une partie seulement des photons émis est collectée 
puis focalisée sur un détecteur. Ce rendement peut être mesuré à l’aide d’une sphère d’intégration, 

qui détecte l’ensemble des photons émis sur 4π stéradians. La source excitatrice est conduite sur 
l’échantillon à l’aide d’une fibre optique. La sphère est adaptée sur le spectromètre HORIBA, 
possédant une lampe He-Xe comme source.  

Pour déterminer le rendement quantique d’une émission optique, la procédure est la 
suivante. D’abord, il faut mesurer l’absorption de la source par l’échantillon. Pour cela, on mesure 
la diffusion de la source par l’échantillon. On mesure ensuite la diffusion de la source pour un 
substrat nu. La différence entre ces deux spectres correspond à la quantité de photons absorbés 
par l’échantillon. Il faut ensuite déterminer le nombre de photons émis par l’échantillon. Celui-ci 
est directement obtenu en soustrayant le spectre d’émission du substrat nu au spectre d’émission 
de l’échantillon. Finalement c’est le rapport entre l’absorption et l’émission qui donnera le 
rendement quantique de l’échantillon, exprimé en pourcent.  
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Chapitre	3		 Etudes	structurale	et	
optique	de	couches	minces	de	

SnO2	
 

 

Introduction 
Dans cette partie, nous allons présenter les propriétés physiques de la matrice SnO2 

élaborée par évaporation physique. Ce travail en poursuit celui déjà réalisé par l’équipe sur les 
couches minces de SnO2 [139], où il a été reporté que la simple évaporation de grains de SnO2 ne 
pouvait amener à l’obtention d’un film mince d’oxyde stannique. Un recuit oxydant est en effet 
nécessaire pour assurer une cristallisation en phase rutile.  

Dans la première partie de ce chapitre, les effets des différents traitements thermiques qui 
ont été explorés afin d’obtenir le matériau recherché sont présentés. La méthode la plus efficace 
pour obtenir de l’oxyde d’étain (IV) est précisée grâce à une caractérisation structurale par 
spectroscopies d’absorption infrarouge et de diffusion Raman, et plus particulièrement par des 
mesures de diffraction de rayons X,  

La seconde partie est consacrée à une étude structurale concentrée sur les couches minces 
recuites à l’air. Il est montré qu’une réaction d’oxydo-réduction conduit à la formation de silice 
entre l’oxyde d’étain et le substrat de silicium. Cette réaction peut entraîner une diffusion de silice 
dans l’oxyde d’étain, particulièrement observable pour des recuits supérieurs à 900°C. Par ailleurs, 
certaines difficultés métrologiques en MET sont évoquées. 

Ce chapitre se termine par la présentation des propriétés optiques des couches minces 
d’oxyde d’étain. Il est montré que l’absorption des films dans le domaine UV-visible varie 
fortement avec leur stœchiométrie. Une étude par spectroscopie de photoluminescence sous 
excitation UV montre que la cristallisation de la phase SnO2 s’accompagne par l’apparition d’une 
large émission optique dans le domaine visible.   

3.1  Processus d’oxydation de SnO vers SnO2  

Le choix de la méthode d’élaboration de films de SnO2 est une question assez délicate, 
puisque c’est ce choix qui va conditionner les propriétés physico-chimiques des films. La 
microstructure est effectivement affectée par les procédés d'élaboration, et c’est elle aussi qui 
détermine les propriétés optiques et électriques des couches de SnO2, ainsi que leur stabilité 
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chimique dans le temps. Il existe des méthodes très variées pour préparer des films de SnO2, 
comme la pulvérisation cathodique [33], le dépôt par ablation laser pulsé (PLD) [140] ou encore 
les techniques sol-gel [141].  

3.1.1  Approche cristallographique 

La méthode d’élaboration choisie consiste en une évaporation sous vide de grains de 
SnO2 (99,9% de pureté) à l’aide d’un canon à électrons. Le dépôt est réalisé sur un substrat de 
silicium (Si) monocristallin (100) maintenu à 100°C. L’épaisseur déposée est mesurée et stabilisée 
grâce à un asservissement de la puissance du canon à électrons à une mesure réalisée par 
microbalance à quartz. Pour tous les dépôts, la vitesse est fixée à 0,1 nm/s et maintenue jusqu’à 
ce que 200 nm de dépôt soient obtenus. Cette méthode d’élaboration possède l’avantage de 
pouvoir contrôler de manière précise la quantité de matière que l’on veut déposer. Par contre, 
durant l’évaporation, une décomposition partielle de la source de SnO2 conduit à une 
augmentation de la pression jusqu’à 10-5 mbar. Cette pression est en fait due à une augmentation 
de la pression partielle d’oxygène, comme le montre le spectre de masse présenté figure 36. Ce 
spectre, réalisé à partir de l’atmosphère qui règne dans l’enceinte d’évaporation au cours de 
l’élaboration d’une couche, indique une présence tout à fait marquée de molécules d’oxygène, 
avec un signal caractéristique à 32 masses atomiques. Il est connu que SnO2 se dissocie en O2, 
SnO et Sn lorsqu’il est chauffé à sa température d’évaporation [57]. Ainsi, après élaboration, les 
couches sont sous-stœchiométriques et une oxydation ultérieure est nécessaire pour obtenir la 
phase d’oxyde d’étain (IV).  
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Figure 36 - Spectre de masse réalisé sur l’atmosphère qui règne dans l’enceinte lors d’une 
évaporation de grains de SnO2. 

L’objectif étant de réaliser une couche mince d’oxyde d’étain (IV) cristallisée, la technique 
de caractérisation par diffraction des rayons X (DRX) a été choisie pour suivre les phases 
cristallisées obtenues dans les films après un traitement thermique sous vide d’une heure à 
différentes températures. Le recuit sous vide possède l’intérêt de ne pas ajouter de matière durant 
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la cristallisation et permet d’avoir une estimation de la composition des films, dans l’hypothèse où 
la température n’entraîne pas une évaporation importante de matière. Les diagrammes de 
diffraction en incidence rasante des films ayant subi des recuits jusqu’à 700°C sont présentés sur 
la figure 37. 

20 40 60 80 100 120 140
Non recuit
300°C

500°C

700°C

(5
10

)
(2

13
)

(3
21

) 

(4
20

)(0
02

)

(2
24

)

(1
05

)

(3
01

)

(3
12

) (
41

1)

(1
12

) (
30

1)
(3

10
)

(2
20

)

(3
21

) (
20

4)
(3

12
)

(1
14

)

(3
12

)

(3
01

)
(2

11
)

(2
11

)
(2

20
)

(1
01

) 
(2

00
) 

(2
00

)
(1

01
)

(1
10

)

SnO
2
 rutile + Sn métallique

(2
22

) (
21

3)

(2
02

) (
10

3)
(2

11
)(1
12

)
(2

00
)

(0
02

)(1
10

)
(1

01
)

α-SnO

  

 

 

C
ou

ps

Angle 2θ (°)

(2
12

) (2
20

)

 
Figure 37 - Diagramme de diffraction en incidence rasante de couches minces de SnOX 
recuites sous vide pendant une heure.  

Après élaboration, les films sont amorphes. Leur diagramme de diffraction des rayons X est 
caractérisé par un large pic à 30°. Ce pic peut être attribué à une phase amorphe SnO [142, 143]. 
Cette structure amorphe cristallise à 500°C en oxyde stanneux, aussi appelé  α-SnO1. Les 
intensités relatives des différents pics correspondent aux valeurs reportées pour des mesures 
réalisées sur poudre, supposant l’absence de croissance préférentielle durant la cristallisation. Bien 
sûr, on ne peut exclure la présence de grains nanométrique de SnO2 ou d’étain métallique pour ce 
recuit, diffractant trop faiblement les rayons X pour être détectables. Le recuit à 700°C entraîne 
quant à lui une démixtion de la phase α-SnO en deux phases distinctes de SnO2 de type 
cassitérite2 et de  β-Sn3. Des résultats similaires ont déjà été observés par Geurts et al. [66], qui 
ont étudié le processus d’oxydation de α-SnO en SnO2. Ils ont réalisé une étude systématique en 
spectroscopie Raman et par DRX de films polycristallins de α-SnO préparés par évaporation, 
puis chauffés par pas de 100°C sous atmosphère d’oxygène. Ils ont conclu que l’oxydation débute 
d’abord par un déplacement de l’oxygène interne à la couche, via une réaction de dismutation de 
SnO. Cette réaction est résumée par l’équation suivante :  

𝑥	𝑆𝑛𝑂 → (𝑥 − 1)𝑆𝑛 + 𝑆𝑛𝑂¡ (3-1) 

La dismutation de SnO engendre donc l’apparition d’étain métallique lors d’un recuit mais 
aussi d’oxydes intermédiaires entre SnO et SnO2. L’oxydation complète des phases intermédiaires 
est ensuite obtenue par absorption puis diffusion de l’oxygène à partir de la surface de la couche. 
Ce processus conduit finalement à la stœchiométrie de SnO2.  

                                                   
1 Fiche JCPDS 85-0423 
2 Fiche JCPDS 71-0652 
3 Fiche JCPDS 04-0673 
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Bien que les films que nous avons préparés soient issus de l’évaporation de grains de 
SnO2, ils ne possèdent pas la stœchiométrie SnO2. Il est connu que lorsqu’il est évaporé sous 
vide, SnO2 se décompose en O2, SnO et Sn. Les films se composent probablement d’une phase 
amorphe SnOX, où la valeur de x avoisinerait 1. Un recuit oxydant est donc indispensable afin de 
pouvoir cristalliser les films avec une stœchiométrie SnO2 et ainsi éviter la formation de phase 
métallique d’étain.  

Recuit sous atmosphère oxydante 

Dans un premier temps, des recuits sous atmosphère d’oxygène ont été réalisés, avec un 
four à recuit thermique rapide (RTA) permettant d’effectuer des recuits sous atmosphère 
contrôlée. Des recuits à 700°C ont donc été réalisés sous oxygène pur à pression atmosphérique. 
Le temps de montée est extrêmement court sur ce type de four, mais il est impossible de réaliser 
des recuits sur de longues durées. Il a tout de même été possible de faire varier le temps de recuit 
entre 5 et 30 minutes. Les diagrammes de DRX (figure 38) indiquent que la couche est composée 

d’un mélange de α-SnO et SnO2, ce qui indique une oxydation incomplète. On peut de plus 
remarquer l’absence d’étain métallique. Effectivement, après 30 minutes de recuit, seul SnO2 
apparaît sur les diagrammes de diffraction. Il est important de souligner ici que l’intensité relative 
des pics mesurée ici est comparable à celle de diagrammes mesurés sur poudre, ce qui indique une 
orientation aléatoire des grains de SnO2. Bien que le traitement d’oxydation semble ici efficace, il 
possède aussi un défaut majeur. L’examen à l’œil nu de l’échantillon recuit cinq minutes révèle 
une bonne qualité de surface, ensuite confirmée par une observation plus précise en microscopie 
optique. A l’inverse, l’aspect de surface des échantillons recuit 30 minutes est considérablement 
affecté. La surface observée au microscope optique présente un aspect très inhomogène, 
indiquant une rugosité importante.  
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Figure 38 - Diagrammes de diffraction en incidence rasante des films recuits sous O2 
avec un four RTA pendant 5 et 30 minutes. 

Ces résultats sont en accord avec la littérature, où de nombreux auteurs confirment que 
les recuits sous atmosphère d’oxygène permettent une oxydation efficiente vers une phase 
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d’oxyde stannique. Par exemple, Laghrib et al. [144] ont réalisé des couches de SnO2 à partir de 
couches minces d’étain métallique. Ils ont observé que l’oxydation d’une couche de 100 nm, sous 
flux d’oxygène et à 400°C pendant une heure, conduisait à l’apparition d’oxydes d’étain 
stanniques et stanneux. Une transformation complète a été observée pour les films recuits à une 
température de 500°C, pendant dix heures. Reddy et al. [142] reportent que les films d’oxyde 
d’étain de 200 nm évaporés par bombardement électronique atteignent la stœchiométrie SnO2 par 
un chemin réactionnel différent selon la température de dépôt. Seule une structure SnO a été 
observée par DRX pour des films élaborés à 25°C puis recuits à 600°C sous atmosphère 
d’oxygène. Les films cristallisent en phase SnO2 lorsqu’ils sont préparés à 350°C, puis recuits à 
600°C durant deux heures dans un four classique. L’observation de ces couches par MEB a 
montré que la surface des échantillons demeurait continue et homogène, même après avoir 
atteint la phase SnO2 rutile. Cette étude suggère donc que le recuit sous atmosphère d’oxygène est 
efficace pour que les films cristallisent en cassitérite, seulement si le substrat est suffisamment 
chauffé pendant l’élaboration.   

Le chauffage dans un four RTA à 700°C sous atmosphère d’oxygène permet donc 
d’atteindre en 30 minutes la cristallisation en phase cassitérite. Cette cristallisation est réalisée en 
maintenant le substrat à seulement 100°C durant l’élaboration. Ce gain de temps se fait au 
détriment de l’homogénéité du film, probablement dû au chauffage par lampe du four RTA, qui 
implique des gradients thermiques très importants dans le film. Les fortes contraintes liées à une 
dilatation inhomogène, accentuées par l’augmentation de volume due à l’oxydation, peuvent être 
la cause de la destruction du film.  

Traitements sous plasma d'oxygène 
Dans l’optique d’obtenir des couches de SnO2 de structure rutile, tout en préservant 

l’intégrité du dépôt, une autre piste a été suivie. Elle a consisté à amorcer l’oxydation de SnOX par 
un plasma d’oxygène, avec l’idée que le plasma constituerait un milieu plus réactif que l’oxygène 
gazeux. Plusieurs études dans la littérature présentent le traitement sous plasma d’oxygène 
comme un moyen efficace d’oxydation de l’oxyde d’étain. Dans un premier temps, Cavicchi et al. 
[145] ont réussi à obtenir une surface de SnO2 avec une stœchiométrie et une structure contrôlée 
à partir d’un traitement plasma. Le traitement post-élaboration par plasma de O2 a pour effet de 
combler les lacunes d’oxygène présentes sur une surface de SnO2, obtenue par pulvérisation 
cathodique. Les auteurs apportent donc la preuve qu’une surface d’oxyde d’étain sous-
stœchiométrique réagit avec un plasma d’oxygène. Plus tard, Jiménez et al. [146] ont réalisé un 
traitement post-dépôt sur une couche d’oxyde d’étain de 20 nm réalisée par évaporation sous vide 
sous un plasma d’oxygène à une pression de 5.10-8 Torr, à 25°C, sans toutefois préciser le temps 
d’exposition. Durant le traitement, le plasma est créé par une décharge micro-onde d’une 
puissance d’environ 150 watts. En réalisant seulement une étude de surface par XPS, ils ont 
avancé que ce traitement oxydant était une manière très efficace pour obtenir une couche de 
SnO2 à partir d’une couche de SnO. Ils ont effectivement observé un déplacement significatif des 
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spectres des niveaux O 1s et Sn 3d après exposition au plasma. A notre connaissance, aucune 
étude montrant l’oxydation de couches relativement épaisses de SnO (quelques centaines de 
nanomètres) par traitement plasma n’a été reportée.  

Pour ce travail, le traitement plasma est réalisé de la manière suivante. Les échantillons 
sont maintenus sous vide après élaboration dans l’enceinte d’évaporation sur un support 
permettant de contrôler la température. Le plasma micro-ondes est formé à partir d’une source 
d’ions ECR (electron cyclotron resonance), et se compose d’électrons et d’ions faiblement énergétiques. 
Le porte-substrat est polarisé négativement afin d’attirer les ions. Finalement, le courant plasma 
sur le porte-échantillon s’élève à quelques mA, et la durée du traitement fixée à une heure. Le 
traitement plasma a été effectué pour trois températures différentes de 23°C, 250°C et 450°C. 
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Figure 39 - Diagrammes de diffraction des rayons X réalisés en incidence rasante des 
films ayant subi un traitement sous plasma d'O2, à différentes températures. Les pics 
correspondent tous à ceux de α-SnO. 

Les diagrammes de diffraction des couches minces traitées aux différentes températures 
(figure 39) montrent l'apparition d'une structure SnO. Etant donné notre objectif, il n’est donc 
pas possible de montrer l’intérêt de ces traitements plasma puisqu’ils ne permettent pas, dans les 
conditions posées, d’obtenir une phase SnO2. Le traitement permet tout de même de cristalliser 

l’échantillon dans une phase α-SnO texturée. Les diagrammes de diffraction montrent en effet 
que la croissance des grains de SnO serait favorisée dans la direction des plans (103) et (213). Il 
semble toutefois que cette modification de structure soit due au traitement thermique, et non à 
l’exposition au plasma. Par contre, l’énergie thermique apportée par cette manipulation ne semble 
pas permettre d’activer la réaction de dismutation de SnO (3-1) dans des proportions détectables 
en DRX.  

Bien que la littérature nous montre que l’oxydation sous plasma d’oxygène est efficace 
pour oxyder la surface ou de très faibles épaisseurs de SnO (quelques dizaines de nanomètres), ce 
traitement est inefficace pour des échantillons plus épais. Il est probable que le traitement plasma 
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n’ait permis d’oxyder que l’extrême surface de l’échantillon. Le chauffage du substrat à 450°C 

permet la cristallisation de la phase α-SnO mais semble insuffisant pour permettre la diffusion de 
l’oxygène à travers toute la couche. Cette hypothèse n’a pas pu être vérifiée car cette température 
est la plus haute atteignable par le système expérimental.  

Traitements thermique à l’air 
 Afin de trouver les conditions thermodynamiques permettant une oxydation efficace de 
SnO en SnO2 en préservant l’homogénéité du film, de nouveaux recuits ont été réalisés à l’air. Ils  
ont été effectués à la pression atmosphérique, sans contrôle de l’humidité. Les diagrammes de 
diffraction des films minces recuits à l’air et à différentes températures sont présentés sur la 
figure 40. 
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Figure 40 – Diagrammes de diffraction des rayons X en incidence rasante pour des films 
SnOX recuits à l’air pendant une heure à différentes température. Les pics reportés sur le 
diagramme supérieur correspondent à la phase SnO2 cassitérite. Pour l’échantillon recuit 
à 400°C, il s’agit des pics correspondant à une phase SnO. 

Comme précédemment, le film non-recuit présente une phase amorphe de SnO identifiée 
par la large bande de diffraction mesurée à un angle de diffraction de 30°. Pour un recuit à 400°C, 
le diagramme montre des pics fins et peu intenses attribués à une phase tétragonale de SnO. Une 
légère texturation apparaît dans la couche, ce qui se traduit par une surintensité du pic issu des 
plans de type (110). Pour les recuits à 700°C ou plus, les diagrammes présentent les pics associés 
à la cassitérite. La couche présente encore une certaine texturation comme l’atteste l’intensité 
relative du pic issu des plans de type (110). L’oxydation a donc été efficace, puisqu’aucun pic issu 
de phases métallique d’étain ou SnO n’est visible. Pour les recuits à 500°C et 600°C, les deux 

phases α-SnO et SnO2 sont identifiables simultanément. Il est reconnu que l’observation aux 
rayons X des pics de phases intermédiaires comme Sn2O3 ou Sn3O4 n’est pas aisée. Leur signature 
apparaît généralement à travers un seul pic à une valeur 2θ comprise entre 32° et 34° [66, 68, 142, 
147, 148], selon les conditions de dépôt. Sur la figure 40, seul le recuit à 600°C pourrait contenir 
la signature d’une telle phase, avec le pic centré à 33,19° qui possède une largeur à mi-hauteur de 
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2,1°. Cependant, ce pic large est probablement dû à la somme des contributions des plans de type 

(110) de α-SnO (33,33°) et de type (101) de SnO2 (33,88°). Aucune signature de phase 
intermédiaire n’a donc été observée. Notons que la croissance des grains de SnO semble 
favorisée dans la direction (101), comme les intensités relatives des pics de diffraction ne 
concordent pas avec des mesures de diffraction réalisées sur poudre. Notons qu’à l’œil nu l’aspect 
de surface est, comme pour le recuit rapide sous atmosphère d’oxygène, significativement affecté 
par le traitement thermique.  

La littérature est abondante sur l’oxydation de SnO. Le recuit à l’air est communément 
utilisé, et ce depuis de nombreuses années [57], mais aussi dans les études les plus récentes [149]. 
Durant ces années, de nombreuses publications traitant des processus de cristallisation et 
d’oxydation dans ce type de film ont été publiées. Tout d’abord, Geurts et al. [66] ont montré que 
l’oxydation se déroulait selon deux processus. D’abord, un déplacement interne de l’oxygène dû à 
la dismutation de SnO conduit à une oxydation partielle, entraînant la formation d’oxydes 
intermédiaires, mais aussi d’étain métallique. Ce processus existe à température ambiante, et est 
favorisé à haute température. Ensuite, la température permet à l’oxygène absorbé en surface de 
diffuser dans toute la couche pour l’oxyder intégralement. Quelques années plus tard, Reddy et al. 
[142] ont mis en évidence que des films de SnO peuvent conduire à la phase SnO2 par deux 
chemins réactionnels différents, à l’aide d’une étude spécifique en DRX. Le premier chemin 
réactionnel est simplement une oxydation directe de SnO (transition directe), alors que la seconde 
nécessite le passage par des oxydes intermédiaires comme Sn2O3 et Sn3O4 (transition indirecte). 
Le passage par l’une ou l’autre des transitions dépendrait des conditions thermodynamiques de 
l’oxydation, comme la température du substrat et la pression partielle d’oxygène par exemple. Il 
est toutefois reconnu que l’observation de ces phases intermédiaires cristallisées en diffraction des 
rayons X n’est pas aisée. La figure 41 présente les diffractogrammes des recuits intermédiaires 
entre 550°C et 700°C. Pour ces quatre recuits, la majeure partie des pics correspond à SnO2, 
cependant plusieurs pics montrent la présence d'autres phases. Un pic à 30° correspondant aux 

plans de type (110) de α-SnO et deux pics à 24° et 33,7°correspondant respectivement aux plans 
de type (011) et (003) de la phase Sn3O4 (identifiés sur le diffractogramme du recuit 600°C mais 
visible également à 550 et 650°C). Enfin, deux pics situés à 21,77° et 60,73° n’ont pas réussi à être 
identifiés pour l’échantillon recuit à 600°C, suggérant la présence d’autres phases cristallisées.  
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Figure 41 - Diffractogrammes réalisés en incidence rasante des échantillons recuits à l'air entre 
550°C et 700°C. Le pic assigné à 550°C correspond à SnO, les deux pics à 600°C à Sn3O4 et les 
pics à 700°C à SnO2.  

Voyons comment établir un chemin réactionnel représentant l’oxydation d’une couche 
mince de SnO amorphe durant un recuit à l’air. Les résultats de DRX montrent que l’apparition 
de phases intermédiaires ne présente pas une évolution claire avec l’augmentation de la 
température de recuit. Ce résultat s’explique probablement par la compétition entre différents 
chemins réactionnels possibles (transitions directes ou indirectes). Choi et al. [69] ont observé une 
seconde phase SnO, de type orthorhombique, durant leurs traitements oxydants, appuyant 
l’hypothèse de l’existence de plusieurs chemins réactionnels, bien que difficilement identifiables 
seulement par DRX. Pan et al. [68] donnent l’interprétation la plus aboutie du phénomène, en 
synthétisant les études précédentes et ajoutant des résultats MET réalisés sur des films d’oxydes 
d’étain partiellement oxydés. Les conditions d’élaboration semblent tout à fait comparables à 
celles de ce travail, avec l’évaporation d’une céramique d’oxyde stannique amenant à un oxyde 
SnO amorphe une fois déposé sous vide. Les films sont ensuite recuits à l’air et étudiés par MET, 
DRX, et XPS. Les auteurs déduisent un processus d’oxydation, schématiquement décrit 
ci-dessous (figure 42). L’état initial est une couche mince d’oxyde d’étain SnO amorphe 
(figure 42-a). L’oxydation débute par la dismutation de SnO, produisant des zones riches en 
oxygène (mélange de SnO2 et Sn3O4) entourée de précipités d’étain métallique. La forme de ces 
zones riches en SnO2 serait oblongue, du fait d’une croissance texturée dont l’origine sera 
expliquée dans la section suivante. Par ailleurs la surface du film est directement oxydée en SnO2 
grâce à l’adsorption de l’oxygène de l’air, sans passer par des phases intermédiaires (figure 42-b). 
Ensuite, l’oxygène issu de la surface diffuse progressivement et permet l’oxydation des phases 
Sn3O4 et β-Sn (figure 42-c), jusqu’à l’oxydation complète du film (figure 42-d).  
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Figure 42 – Schémas explicitant les transformations structurelles durant un recuit à l’air 
supérieur à 600°C d’une couche mince de SnO amorphe. a) représente le film non-recuit ; 
b) schématise la réaction de dismutation de l’oxygène ; c) explicite la croissance 
lamellaire ainsi que la diffusion de l’oxygène adsorbé en surface et enfin d) l’état final 
d’oxydation SnO2, où la couche est polycristallisée [68]. 

Les résultats de DRX montrent que ce modèle pourrait s’appliquer aux films recuits à l’air 
à 700°C. Il nécessite tout de même un léger raffinement, puisque les couches sont amorphes 
après élaboration. En effet, les dépôts réalisés par évaporation sous vide à température ambiante 
forment des couches contenant de nombreux défauts structuraux. Les recuits à basse température 
permettent généralement de réparer les défauts introduits par l’élaboration. L’énergie thermique 
apportée au système lui permet alors de cristalliser partiellement. Peut-être que la réaction de 
dismutation de SnO nécessite une phase cristallisée. Ainsi, aucune trace de SnO2 n’est visible à 
des recuits inférieurs à 500°C, où les cristallites de SnO sont suffisamment gros pour activer la 
réaction de dismutation de SnO.  

Rôle de la température du substrat durant l'évaporation 

 Afin de compléter cette étude cristallographique de l’oxydation de SnO jusqu’à SnO2, 
l’influence de la température de dépôt a été étudiée. L’objectif est d’améliorer l’intégrité des films 
après le recuit. D’après la littérature, il est clair que ce paramètre est important, car la température 
du substrat va influer sur la mobilité des atomes arrivant en surface durant la croissance du film. 
A température élevée, il en résulte une meilleure organisation du film. L’intérêt du dépôt sur un 
substrat chaud est donc de favoriser une oxydation du film préservant l’intégrité de la couche.  

Les diagrammes présentés figure 43 correspondent à une couche d’oxyde d’étain réalisée 
avec un substrat maintenu à 500°C puis recuit à l’air à différentes températures. Reddy et al. [142] 
avancent qu’une température du substrat supérieure à 350°C mène directement à une phase 
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 α-SnO cristallisée. De nombreux auteurs ont toutefois utilisé des températures de dépôt 
supérieures, de l’ordre de 500-600°C [142, 148] et c’est exactement ce que l’on observe. Le dépôt 
apparaît très fortement texturé puisque seule la famille de plans (002) est en condition de Bragg 
dans le film non-recuit. On peut cependant noter une intensité relativement faible de ce pic et 
une forte largeur à mi-hauteur de 0,5°, qui laissent présager une cristallisation incomplète (grains 

cristallisés dans une phase amorphe). Un recuit à 500°C permet de recristalliser la phase α-SnO, 
ce qui se manifeste par la diminution de la largeur à mi-hauteur du pic issu des plans (002) et la 
présence du pic (110). De plus, la présence de cassitérite est détectable grâce à deux pics issus des 
familles de plans (101) et (200). D’autre part, il apparaît un pic de faible intensité que l’on pourrait 
attribuer aux plans de type (111) d’une phase orthorhombique de SnO1 (o-SnO). Un mélange 
similaire de phase a été observé par Soraes et al. [148] pour des films d’oxyde d’étain élaborés à 
300°C par pulvérisation cathodique magnétron sur un substrat de silicium. De manière 
comparable, la phase o-SnO n’est pas observée pour le film élaboré à température ambiante.  

Pour un recuit à 700°C, la phase α-SnO a presque totalement disparue. Cependant, de 
l’étain métallique est clairement détectable. Contrairement aux échantillons élaborés à 100°C, un 
recuit à 900°C est nécessaire pour atteindre l’oxydation complète en SnO2. De plus, le processus 
conduisant à SnO2 semble différent, notamment avec l’apparition d’une phase intermédiaire 
o-SnO. L’échantillon recuit à 900°C présente également une orientation préférentielle très 
prononcée des cristallites du film.  
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Figure 43 - Diagrammes de diffraction des rayons X de couches minces de SnO2 
élaborées à 500°C et recuites à différentes températures. Les phases correspondant aux 
différents pics observés sont indiquées. Il est possible que le pic issu d’une phase 
orthorhombique de SnO soit observé pour le recuit à 500°C. 

Les intensités relatives des pics de diffractions des films élaborés à 500°C suggèrent une 
structure texturée. Cette texturation a déjà été expliquée par Geurts et al. [66] et Pan et al. [68]. 

                                                   
1 Fiche JCPDS 07-0859 
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Pour comprendre cette texturation, il faut étudier les structures atomiques de α-SnO et SnO2. Les 
deux matériaux possèdent une structure tétragonale, et leur maille primitive respective est 
présentée sur la figure 44-a et b. Dans la structure rutile d’abord, chaque atome d’étain possède 
six atomes d’oxygène comme premiers voisins, qui forment un octaèdre irrégulier dont l’atome de 
Sn est le centre. La distance Sn-O est de 2,057 Å à l’intérieur de l’octaèdre. Quant à elle, la 

structure atomique de α-SnO est sous forme de couche. Chaque atome d’étain possède quatre 
premiers voisins d’oxygène. Ces atomes forment la base carrée d’une pyramide dont l’atome de 
Sn est le sommet. La distance Sn-O dans cette maille est de 2,223 Å. 

Il existe une ressemblance marquée entre les surfaces (001) de α-SnO et (101) de SnO2, 

comme présenté sur la figure 44-c et d. Dans la structure α-SnO, les atomes d’oxygène sont tous 
positionnés au même niveau sous la couche d’atomes de Sn. Pour la structure rutile, les atomes 
d’oxygène sont positionnés au-dessus et en dessous de la couche atomique d’étain. Ces schémas 
montrent que lorsqu’une couche épitaxiée (101) de SnO2 se forme sur une surface (001) de 

α-SnO, seulement une faible distorsion du sous-réseau d’étain est requise. Cependant, les 
positions des atomes d’oxygène entre ces deux phases sont assez différentes. La croissance de la 
phase de SnO2 se déroule à travers une diffusion de l’oxygène dans le matériau et une 
reconstruction du sous-réseau d’oxygène. Ce dernier existe sous forme de couche d’oxygène 

selon les plans (001) de α-SnO. Ces facteurs indiquent que le changement structural est 
conditionné par les interfaces SnO/SnO2. Ceci conduit donc à la formation d’interfaces planes 
entre SnO et SnO2 et au développement d’une texture selon les plans (101) de la phase rutile.   

 

Figure 44 – (a) Maille primitive de α-SnO. (b) Maille primitive de SnO2 rutile. (c) 
Positions atomiques sur les surfaces (001) de α-SnO. (d) Positions atomiques sur les 
surfaces (101) de SnO2 rutile [68]. 
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Cette texturation apparaît plus marquée que pour les échantillons élaborés à 100°C. Avec 
la haute température de dépôt, le réarrangement des atomes est favorisé. Ainsi, le phénomène de 
texturation déjà observé à basse température est accentué.  

Le dépôt à haute température permet d’augmenter la qualité de la couche, car après un 
recuit à haute température, l’intégrité du film est préservée. Une observation à l’œil nu de la 
surface des échantillons ainsi élaborés semble indiquer un aspect plus lisse, que nous allons 
détailler dans la section suivante. 

3.1.2  Approche vibrationnelle  
Afin de réaliser une étude plus complète de l’oxydation de SnOX, une caractérisation 

vibrationnelle par spectroscopies Raman et d’absorption infrarouge aux différentes étapes de 
l’oxydation à l’air a été réalisée sur les films élaborés à 100°C. Dans la section précédente, nous 
avons soupçonné que l’oxydation conduisait à la formation d’oxydes intermédiaires de type Sn3O4 
et Sn2O3, car ils présentaient des signatures structurales relativement faibles. L’intérêt des 
spectroscopies vibrationnelles est d’apporter des indices supplémentaires de l’existence de ces 
phases. Elles sont effectivement une approche alternative pour distinguer SnO, SnO2, et leurs 
phases intermédiaires. Cela a été démontré notamment par l’étude des processus d’oxydation de 
l’étain par recuit thermique. Ainsi, les modes normaux correspondant aux phases SnO et SnO2 
sont reportés dans la littérature [66, 132, 133, 134], et résumés dans le chapitre concernant les 
techniques expérimentales.  

Référons-nous aux spectres Raman de la figure 45-a, et plus particulièrement au spectre 
du film non-recuit. Celui-ci présente d’une part trois pics que l’on attribue aux modes de 
vibrations de SnO à environ 112, 140 et 209 cm-1, correspondant respectivement aux modes A1g, 
B1g et un des modes Eg. Le second mode de ce dernier n’a pas été mesuré. Le pic présent à 300 
cm-1 sur tous les spectres correspond au mode longitudinal acoustique (LA) des liaisons Si-Si du 
substrat de Si cristallin. Une contribution à 98 cm-1 n’a cependant pas pu être identifiée. Aucun 
décalage Raman de cette valeur n’a été reporté dans la littérature concernant les oxydes d’étain. 
Enfin, une faible contribution à 167 cm-1 est également visible, et pourrait être attribuée à des 
vibrations issues d’une phase de Sn3O4. En effet, des modes de vibration ne pouvant être 
attribués ni à SnO, ni à SnO2 ont été reportés [150, 151]. Deux pics situés à 145 et 170 cm-1 ont 
été caractérisés comme une signature d’oxydes intermédiaires comme Sn3O4. A notre 
connaissance, il n’existe pas encore de dénomination pour ces modes de vibrations. 



Chapitre 3   Etude structurale et optique de couches mince de SnO2  

 

 83 

100 200 300 400

E
g

A
1g

600°C

500°C
300°C

Non recuit

 

In
te

ns
ité

 (u
. a

rb
.)

Décalage Raman (cm-1)

B
1g

b)

600 700 800

 

 

 

A
1g

 SnO
2
 

900°C

Si de
référence

 
0 100 200 300 400 500 600 700

E
uA

2u

E
u

A
bs

or
pt

io
n 

(u
. a

rb
.)

Nombre d'onde (cm-1)

Non recuit

300°C

500°C

600°C

700°C

SnO E
u

b)

 

Figure 45 – Spectres Raman (a) et d’absorption infrarouge (b) de SnOX en fonction de la 
température de recuit. L’insert sur le spectre Raman présente le faible signal mesuré sur 
une couche de SnO2 recuite à 900°C, comparée au substrat.   

Si nous suivons l’évolution en fonction de la température de recuit, nous observons que le 
pic Eg de SnO disparaît rapidement avec le recuit, et seuls les pics attribués aux vibrations A1g et 
B1g demeurent visibles et augmentent en intensité jusqu’à 500°C. Cette température correspond à 
la cristallisation de la phase SnO et montre donc la sensibilité de ces deux modes à l’ordre 
cristallin à grande distance. Lorsque la température de recuit atteint 600°C, un signal important 
est présent à 145 et 170 cm-1. Ces deux pics très intenses indiquent la présence des phases Sn2O3 
ou Sn3O4 dans le film. La signature de ces phases est donc bien plus marquée qu’en DRX, où 
seulement deux faibles pics de phases d’oxydes intermédiaires avaient été identifiés. Sur ce 
spectre, nous pouvons également voir de plus petites contributions que nous n’avons pas réussi à 
identifier. Finalement, nous n’avons pu identifier la phase SnO2 que par un pic d’intensité très 
faible à 634 cm-1, correspondant au mode A1g, le plus intense observé dans la littérature (insert 
figure 45-a). Ce pic est visible dans une gamme de décalage Raman comprenant des signaux issu 
du substrat de Si, avec des contributions à 520 cm-1 (mode transverse optique du silicium 
cristallin) et 300 cm-1. Ce dernier pic peut par ailleurs servir d’étalon pour évaluer l’intensité très 
faible du pic de SnO2 puisqu’il est présent sur tous les spectres. Geurts et al. [66] supposent que 
ces grandes différences d’intensité entre les signatures Raman des phases SnO, Sn3O4 et SnO2 
sont majoritairement dues aux différences de section efficace de la diffusion Raman dans ces 
oxydes. En effet, les photons incidents (d’une énergie de 2,3 eV) sont bien mieux absorbés par 
SnO (bande interdite comprise entre 2,5-3 eV pour SnO massif), que par SnO2 (reporté à 3,6 eV 
pour du massif). Comme la valeur de la bande interdite de Sn2O4 n’est pas connue, il n’est pas 
possible d’expliquer la forte intensité des bandes mesurées sur le film recuit à 600°C. 

Sur tous les modes de vibration de la phase SnO tétragonale, seulement deux sont actifs 
en absorption infrarouge. L’oxyde d’étain SnO2 possède lui deux modes actifs en IR, qui donnent 
naissance à de nombreuses bandes sur les spectres d’absorption dans la gamme des faibles 
nombres d’onde. Ainsi, seuls les spectres de la gamme 100-700 cm-1 sont présentés. Le spectre de 
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l’échantillon non-recuit qui, rappelons-le, possède une structure amorphe, présente une large 
bande autour de 420 cm-1 avec une largeur à mi-hauteur de 100 cm-1. Bien qu’aucune référence 
bibliographique ne fasse mention d’une telle bande d’absorption, il est possible, grâce à l’étude 
parallèle de diffraction des rayons X, d’attribuer cette signature à une phase amorphe de SnO. Les 

couches recuites à 300°C et 500°C, de structure α-SnO cristallisée, montrent un pic à 260 cm-1 
avec une largeur à mi-hauteur d’environ 50 cm-1, qui correspond aux modes Eu de SnO. A 700°C, 
où le film possède une structure SnO2 de type rutile, ce pic se dissocie en deux composantes, 
l’une à 246 cm-1 et l’autre à 288 cm-1, attribuables aux vibrations Eu de l’oxyde stannique. A 
l’apparition de la phase SnO2 s’associe la croissance d’une bande comprenant de nombreux pics 
entre 400 et 630 cm-1. Celle-ci contient notamment des pics remarquables à 472 et 609 cm- 1, 
respectivement originaires des modes A2u et Eu de SnO2. L’origine du pic à 560 cm-1 n’est quant à 
elle pas tout à fait claire dans la littérature. Certaines études supposent qu’ils pourraient être 
attribués à des modes de vibration de surface [152]. Malgré notre recherche bibliographique, deux 
pics situés à 423 et 528 cm-1 n’ont pas été identifiés. 

Cette caractérisation vibrationnelle nous a permis, en complément de l’étude structurale 
précédente, de dissocier les différentes étapes du processus d’oxydation entre SnO et SnO2. Nous 
avons pu voir en particulier que les oxydes intermédiaires affichaient une signature Raman 
intense pour un recuit à 600°C. Nous pouvons donc conclure que, pour obtenir une phase SnO2, 
il est nécessaire de recuire les films à 700°C pendant une heure.  

3.2  Microstructure des films de SnOX recuits à l’air 
Dans cette section, nous allons aborder les propriétés microstructurales des couches 

minces d’oxyde d’étain recuites uniquement à l’air. Nous allons d’abord nous intéresser à la 
microstructure de surface des films, en présentant des résultats obtenus par MEB et XPS, en 
fonction de la température de recuit. L’influence du recuit sur l’homogénéité des couches va être 
mise en évidence. Ensuite, nous allons aborder la microstructure interne à la couche d’oxyde 
d’étain grâce à une coupe transverse d’un film observée au MET. De cette manière, une 
interaction importante entre le film et le substrat de silicium va être mise en lumière. 

3.2.1  Microstructure et adhérence 
Dans la section précédente, il a été évoqué que la dégradation de l’aspect de surface des 

films suite à un traitement thermique à l’air était visible à l’œil nu. Cette observation va être 
abordée de manière plus précise à l’aide de la microscopie électronique à balayage. Ainsi, les 
clichés MEB typiques de la surface d’un film non-recuit montrent un aspect de surface très lisse 
et homogène à faible grandissement (figure 46-a). Seules des poussières micrométriques sont 
visibles. A fort grandissement, la surface présente des structures de faible dimension, de l’ordre 
de la dizaine de nanomètres (figure 46-b).  

a) b) 
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Figure 46 - Clichés MEB d’une couche mince de SnO2 non recuite à faible grandissement 
(a) et fort grandissement (b) 

Lors d’un recuit à une température supérieure à 700°C, la surface et l’homogénéité des 
couches d’oxyde d’étain vont être fortement altérées, à l’image des clichés présentés sur la 
figure 47-a. A faible grandissement, les couches présentent généralement un aspect de surface très 
abîmé. Les zones sombres sont des cratères, synonyme d’une absence de matière. Parfois, la 
couche semble également se décoller du substrat, à l’image de la partie claire située en haut à 
l’extrême gauche de l’image de la figure 47-a. A fort grandissement et sur les zones situées hors 
des cratères, la surface présente un aspect granulaire. Ces grains possèdent des géométries et des 
tailles variables, allant de quelques dizaines à une centaine de nanomètres. Sur l’image de la 
figure 47-b, deux régions aux microstructures assez distinctes sont visibles. Dans le quart 
supérieur de l’image, des grains de petite taille (quelques dizaines de nanomètres) et de forme 
régulière semblent regroupés, alors que dans la partie inférieure de l’image, les grains sont plus 
gros (une centaine de nanomètres) et allongés. Cette image explicite une inhomogénéité de la 
microstructure, observée sur toute la surface du film. Si l’on se reporte à la littérature, ce type de 
microstructure est relativement classique pour les films de SnO2 obtenu après un recuit (à l’air ou 
sous atmosphère d’oxygène) d’une couche de SnO amorphe [68, 153]. Parallèlement, des mesures 
de microscopie à force atomique (AFM) ont montré une augmentation importante de la rugosité 
des films due au recuit sous oxygène à haute température [154, 155]. Aucune étude ne présente en 
revanche de dégradations similaires à celles que nous observons. Nos observations semblent 
indiquer qu’elles sont liées à l’oxydation, puisqu’aucun dégât n’est observé pour les recuits à 

500°C. Comme la phase rutile contient deux fois plus d’oxygène que la phase α-SnO, il est 
possible que des contraintes importantes apparaissent dues aux modifications des paramètres de 
maille. Rappelons également que la température de fusion de l’étain métallique est de 232°C, 
donc tous les recuits favorisent la fusion des particules d’étain à l’intérieur de la couche. 
Lorsqu’un liquide se trouve à l’intérieur d’une phase solide, la thermodynamique indique qu’il se 
place préférentiellement à la surface du solide pour minimiser son énergie.    
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Figure 47 – Clichés MEB d’une couche mince de SnO2 recuite à 700°C à faible 
grandissement (a) et fort grandissement (b) 

Les applications possibles de l’oxyde d’étain nécessitent un matériau qui soit cohérent et 
fonctionnel. Cette destruction partielle de la couche est donc un véritable problème. De plus, le 
manque d’adhésion de la couche sur le substrat a posé de nombreux problèmes pour la réalisation 
d’échantillons minces pour la microscopie électronique à transmission. L’adhérence d’une couche 
mince à son substrat est en effet indispensable pour qu’elle puisse subir les contraintes de 
l’amincissement mécanique sans dommages. Une partie de ce travail de thèse a donc consisté à 
élaborer un protocole d’amincissement adéquat à ce type de matériau (cf. chapitre techniques 
expérimentales). Le rôle de la température de substrat semble par exemple jouer un rôle 
important sur la microstructure de surface des films. La figure 48 montre ainsi l’aspect de surface 
observé au MEB d’une couche élaborée à 500°C et ayant subi un recuit à l’air à 900°C. On 
observe très clairement sur la figure 48-a que la surface de SnO2 ne présente plus les signes de 
destruction précédents (cratères, couche décollée). Par contre, l’aspect à fort grandissement 
montre que pour ces films, la microstructure de surface est composée de grains de dimensions et 
de formes très variables. La dimension des grains va de quelques dizaines de à plusieurs centaines 
de nanomètres. 

  

Figure 48 - Clichés MEB d’une couche mince de SnO2 élaborée à 500°C et recuite à 
900°C à faible grandissement (a) et fort grandissement (b) 

a) b) 

a) b) 
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Afin de caractériser la microstructure du film sur toute son épaisseur, une étude en 
microscopie électronique à transmission a été réalisée sur une couche de SnO2 recuite à 700°C. 
Une image STEM de la couche est présentée figure 49, réalisée par un détecteur à champ sombre 
annulaire possédant un angle de collection entre 20 et 40 mrad. Ce détecteur permet de collecter, 
en plus des électrons diffusés, une partie des électrons diffractés, pour former l’image. Le 
contraste sera donc dû d’une part à l’épaisseur, et d’autre part à l’orientation des cristallites. Ainsi, 
les cristallites orientés paraîtront claires. Sur l’image, la surface de l’échantillon se trouve dans la 
partie inférieure droite de l’image, alors que le substrat se situe en haut à gauche. On reconnaît ici 
une microstructure polycristalline, déjà suggérée par l’étude cristallographique. Les grains de SnO2 
sont de géométries assez diverses mais semblent majoritairement de forme oblongue dans 
l’épaisseur. Ces structures possèdent des longueurs de l’ordre de plusieurs dizaines voire une 
centaine de nanomètres pour les plus gros grains, sur une largeur généralement inférieure à 
10 nm. Sur ce cliché, on observe que la microstructure de surface est différente du reste de 
l’épaisseur où les grains sont plus petits (quelques dizaines de nanomètres). Ce résultat confirme 
ceux déjà obtenus en MEB. L’existence de trous (zones noires) à l’intérieur de la couche indique 
l’absence de matière. Cette dégradation est probablement due au recuit et à l’oxydation du 
matériau, qui semble grandement fragiliser l’intégralité de la couche. La microstructure lamellaire 
de du film d’oxyde d’étain est tout à fait nette sur cette image, ce qui semble corroborer le modèle 
proposé par Pan et al. [68]. Cette microstructure particulière est expliquée par la présence 
abondante de défauts cristallographiques comme des plans de macle et des plans de cisaillement 
entre les grains. Ces défauts sont visibles sur la figure 49, par l’alternance de grains sombres et de 
grains clairs. Sur ce cliché, le substrat de silicium monocristallin (100) apparaît dans la partie 
supérieure gauche. Sa microstructure apparaît très inhomogène. L’interface entre l’oxyde d’étain 
et le substrat de silicium sera abordé plus en détails dans une prochaine section. 

 

Figure 49 - Image STEM en champ sombre annulaire d'une couche de SnO2 recuite à 
700°C 
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Degré d’oxydation de l’étain en surface  

En plus de l’aspect de surface, nous nous sommes intéressés à l’état d’oxydation des 
atomes d’étain présents à la surface en utilisant la spectrométrie de photoémission X (XPS). La 
figure 50 présente le spectre XPS d’une couche d’oxyde d’étain en fonction de l’énergie de liaison, 
où chaque signal est attribué aux niveaux électroniques des espèces présentes à la surface de la 
couche. L’étude spécifique des pics 1s de l’oxygène et des pics 3d de l’étain permet de distinguer 
les proportions relatives d’étain présents sous forme Sn2+ ou Sn4+. En effet, un écart de 0,7 eV a 
été observé sur les signaux XPS des électrons des couches 3d entre les surfaces de SnO et de 
SnO2 [127, 129, 130, 146, 156]. Généralement, les trois états d’oxydation de l’étain sont 
enregistrés à trois énergies de liaison qui sont Sn0 (485,0 eV), Sn+2 (485,9 eV) and Sn+4 (486,6 eV). 
Par ailleurs, la faible intensité du pic attribué aux électrons 1s du carbone indique la faible 
contamination de la surface du film.  
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Figure 50 - Spectre XPS typique d'une couche mince d’oxyde d’étain non-recuite. 

Une déconvolution du signal XPS issu des électrons de la couche 3d5/2 de l’étain a été 
réalisée pour un film non-recuit (figure 51-a). Les résultats confirment que le signal est composé 
d’un mélange de trois composantes correspondant aux configurations électroniques Sn0, Sn2+ et 
Sn4+. Cela peut signifier que les films évaporés de SnOX non-recuits sont formés, en surface, de 
SnO, de SnO2, d’étain métallique, mais probablement aussi d’oxydes intermédiaires (Sn2O3 ou 
Sn3O4). Ces résultats appuient donc les conclusions de l’étude cristallographique. Pour le matériau 
non-recuit, l’étain sous forme Sn2+ est majoritaire, alors que le signal issu de Sn0 est très faible. 
Après un recuit à 900°C, le signal de l’étain sous forme Sn4+ devient majoritaire, ce qui n’est pas 
surprenant suite à l’oxydation. Par contre, il apparaît que le signal de Sn0 est toujours présent dans 
le spectre XPS (figure 51-c), et a même augmenté en proportion. Si l’on compare ces résultats 
avec ceux obtenus en MEB, nous pouvons supposer que l’augmentation de cette quantité d’étain 
métallique peut être liée à la formation d’étain liquide suite à l’oxydation. Cette phase liquide 
aurait alors rejoint la surface du film pour minimiser son énergie.    
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Figure 51 – Spectres XPS des niveaux Sn 3d5/2 et O 1s de SnOX non-recuit (a et c) et recuit 
à 900°C (b et d). 

A partir des spectres déconvolués, il est possible de réaliser une analyse semi-quantitative. 
En effet, si nous faisons l’hypothèse que l’intensité du signal des différentes espèces d’étain est 
simplement proportionnelle aux nombres d’atomes sondés (on suppose donc que la section 
efficace est identique), le rapport des intensités issues de chaque espèce donne la quantification 
relative à la surface de la couche. Les rapports relatifs d’oxygène par rapport à l’étain sont 
présentés dans le tableau 2. 

Dans un premier temps, cette étude montre qu’à la surface de la couche non-recuite, il 
existe une proportion quasiment équivalente de Sn2+ et Sn4+. On pourrait penser qu’il s’agit d’un 
résultat surprenant, puisque nous supposons que les films non-recuits possèdent une 
stœchiométrie proche de SnO, et donc une majorité d’étain sous forme Sn2+. Cependant, la 
mesure a été réalisée sur un échantillon resté plusieurs semaines en contact avec l’air entre son 
élaboration et sa mesure en XPS. Comme la chambre de mesure XPS n’est pas encore dotée d’un 
système permettant le décapage de la surface avant la mesure, il est donc possible que celle-ci se 
soit partiellement oxydée sur quelques couches atomiques. Ceci expliquerait les proportions 
importantes de Sn4+ mesurées. Nous pouvons également remarquer que les pourcentages calculés 
à partir des signaux issus des électrons 1s de l’oxygène, sont assez différentes de ceux obtenues 
par les données des électrons 3d5/2 de l’étain. Cette différence pourrait s’expliquer par 
l’adsorption des atomes d’oxygène en surface. Malgré cela, une augmentation significative de la 
quantité de Sn4+ est observée après un recuit à 900°C, qui devient majoritaire par rapport à Sn2+ 
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dans un rapport de cinq à trois. 

Pic XPS  Sn 3d5/2    O 1s  

Composantes  Sn0 Sn2+ Sn4+  O-Sn2+ O-Sn4+ 

E de liaison (eV)  485,0 486,42 487,21  530,38 531,11 

Non Recuit        

Largeur à mi-hauteur 
(eV) 

 0,93 1,15 1,25  1,15 0,98 

Aire relative (%)  4,4 50,5 45,1  69 31 

Recuit 900°C        

Largeur à mi-hauteur 
(eV) 

 0,97 1,15 1,37  1,08 1,32 

Aire relative du pic (%)  7,0 38,9 54,1  40 60 

Tableau 2 – Energie de liaison, largeur à mi-hauteur er aire relative de chaque 
composante XPS pour les niveaux Sn 3d5/2 et O 1s des films de SnOX non-recuit et recuit 
à 900°C.  

L’étude réalisée en MEB a montré que la surface des films recuits à haute température 
était recouverte de cratères où la couche s’était décollée. Ces zones laissent apparaître le substrat. 
Le spectre XPS des niveaux O 1s de la couche recuite présente une bande centrée à 532 eV avec 
une largeur à mi-hauteur importante de 2,9 eV. Il est possible que cette large bande soit 
composée, en plus du signal issu des liaisons O-H, d’un signal du substrat oxydé, issu de Si-O 
(liaisons Si-O) référencé à 533 eV dans SiO2 [146]. 

Alors que les données structurales présentent le film comme complètement transformé en 
cassitérite, les résultats XPS indiquent la présence en surface la présence d’étain sous forme Sn0 et  
Sn+2, après un recuit à 900°C. L’analyse MEB a montré que les films recuits à haute température 
possédaient une microstructure très inhomogène composée de nombreux cratères où la couche 
est absente. Cette observation confirme les phénomènes violents issus de l’oxydation. De plus, 
l’analyse structurale a également montré la cristallisation d’une phase d’étain métallique mesurable 
pour le matériau élaboré à 500°C et recuit à 700°C. Pour des recuits à haute température, l’étain 
métallique se liquéfie. La phase liquide dans un solide se place préférentiellement à sa surface. Ces 
considérations permettent de conclure que l’observation de Sn0 et Sn2+ n’est pas surprenante à la 
surface des films recuits à haute température.  

3.2.2  Interaction entre SnOX et le substrat lors du recuit à l’air 
Dans la section 3.2.1 consacrée à la microstructure des films, il a été reporté une 

inhomogénéité surprenante de l’interface entre l’oxyde d’étain et le substrat de silicium. Afin de 
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caractériser cette interface, une analyse microstructurale en STEM a été effectuée. La figure 52 
présente l’image STEM en champ sombre HAADF d’une coupe transverse d’un film de SnO2 
préparé à 500°C et recuit à 900°C. Le substrat de silicium monocristallin est visible sur la partie 
sombre (Z moyen faible), à droite de l’image. L’oxyde d’étain correspond aux zones qui 
apparaissent en clair (Z moyen élevé). On observe une couche sombre entre le silicium et l’oxyde 
d’étain dont l’épaisseur varie entre 80 et 100 nm. Le Z moyen de cette zone est inférieur à celui 
du Si car le contraste apparaît plus sombre que pour le substrat. Des pointés EDS effectués dans 
cette couche révèle qu’il s’agit de silice. 

Le silicium monocristallin possède toujours une couche d’oxyde de silicium à sa surface. 
Cet oxyde est le résultat d’un processus d’oxydation de la surface du silicium en contact avec l’air. 
A température ambiante, cette oxydation n’excède pas une épaisseur de trois nanomètres. Un 
recuit à 900°C constitue des conditions thermodynamiques favorables à la croissance de cette 
couche d’oxyde sur le substrat. En effet, le temps de recuit a été fixé de manière arbitraire à une 
heure, et n’a pas été optimisé. Cette couche de silice pourrait donc être issue de l’oxydation du 
substrat suite à l’oxydation complète de l’oxyde d’étain. Toutefois, un recuit d’une heure à l’air 
conduit à la formation de 80 nm de silice. Pour obtenir une épaisseur équivalente de silice 
thermique sur du silicium monocristallin, il faudrait un recuit de dix heures dans des conditions 
similaires. Ces considérations permettent de conclure que la réaction d’oxydation du silicium est 
catalysée par l’oxyde d’étain. Cette conclusion est appuyée d’une part par les zones d’attaque, 
repérées sur la figure 52, et d’autre part par la présence d’une fine couche d’étain entre la silice et 
le silicium (identifiée en EDS).  

 

Figure 52 - Image STEM champ sombre HAADF à 80 kV d'une coupe transverse d’un 
film d’oxyde d’étain déposé à 500°C et recuit à 900°C. 
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Pour comprendre ce phénomène, il faut s’intéresser à la compétition des processus 
d’oxydation et de réduction entre des métaux et leurs oxydes. Les outils communément utilisés 
pour discuter de ces compétitions sont les diagrammes d’Ellingham. Dans l’approximation 

d’Ellingham, l’énergie libre de Gibbs ∆𝐺° de la réaction (exprimée généralement en kJ.mol-1 de 
dioxygène) entre un métal et son oxyde est une fonction linéaire de la température. Une droite 

caractérise en fonction de 𝑇 chaque réaction d’un métal avec son oxyde. Une manière de lire ce 
type de diagramme est de dire que, si la droite caractérisant la réaction d’oxydation d’un métal M1 
se situe plus bas que celle d’un second métal M2, alors cela signifie que M1 réduit l’oxyde formé 
par M2. Appliqués au Si et au Sn, les diagrammes d’Ellingham nous indiquent que le silicium va 
effectivement réduire l’oxyde d’étain (le diagramme est présenté en annexe 3). Ainsi, nous 
pouvons conclure ici que le processus d’oxydation de l’oxyde d’étain conduit à la croissance de 
silice à l’interface avec le substrat de silicium. Demeure toutefois la question de la température 
nécessaire pour activer cette réaction.  
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Figure 53 - Spectres d’absorption infrarouge des couches d’oxyde d’étain recuites à des 
températures de 700°C, 900°C et 1100°C. 

Cette interaction entre le substrat de Si et SnO2 n’a pas été observée sur une couche 
non-recuite. Il est donc exclu que cette croissance se produise à température ambiante. Afin 
d’évaluer qualitativement la cinétique de cette réaction, un recuit a été réalisé à une température 
de 1100°C. La spectroscopie d’absorption infrarouge a été choisie pour compléter cette étude car 
la silice possède une signature très marquée. L’absorption infrarouge des échantillons recuit à 
700°C, 900°C, et 1100°C est présentée figure 53. Sur chacun des spectres, les bandes attribuées 
aux modes de vibration Eu de SnO2 sont identifiées et conservent une intensité identique. Le 
signal dû à l’absorption des modes A2u semble être occulté à 900°C et 1100°C par un signal plus 
important apparaissant à 464,8 cm-1. Une seconde bande, centrée à 810,2 cm-1 apparaît à 1100°C. 
Enfin, une très faible bande est mesurée à 1082,7 cm-1 pour le film recuit à 700°C. L’intensité de 
cette bande croît lorsque la température de recuit augmente, jusqu’à 1100°C. Ces trois bandes 
d’absorption sont attribuées aux liaisons Si-O-Si de l’oxyde de silicium SiO2, généralement situées 
à 463,3 cm-1 (mode de balancement), 809,8 cm-1 (mode d’élongation symétrique), et 1082,7 cm-1 
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(mode d’élongation asymétrique) [157]. Le recuit à 900°C permet la croissance d’une couche de 
80 nm de silice. Comme le signal attribué à la silice dans la figure 53 est bien plus important pour 
le recuit à 1100°C, nous pouvons extrapoler que l’épaisseur de silice y est bien plus importante, 
pour un recuit d’une heure. Pour comparaison, l’oxydation d’un substrat de silicium 
monocristallin maintenu à 1050°C à l’air pendant onze heures conduit à la formation de 150 nm 
de silice. La réaction de réduction de l’oxyde d’étain par le silicium possède donc une cinétique 
relativement importante.   

3.3  Analyse par spectroscopie à rayons X à 
dispersion d’énergie  

L’analyse par spectroscopie à rayons X à dispersion d’énergie (EDS) en mode STEM 
pourrait permettre de réaliser une analyse qualitative des conséquences sur les films de la réaction 
entre l’oxyde d’étain et le silicium. Elle permettrait notamment de caractériser la couche de silice 
qui croît entre l’oxyde d’étain et le silicium. Cette partie a pour objectif de montrer que cette 
technique n’est pas adaptée pour étudier des systèmes associant de l’étain et du silicium. 

3.3.1  Constat 
Afin de poser le problème, la figure 54-a présente des pointés EDS réalisés en STEM. Ces 

mesures ont été réalisées sur un film élaboré à 500°C et recuit à 900°C. Le cliché STEM HAADF 
est similaire à la figure 52. Les pointés EDS ont été effectués à la surface du film d’oxyde d’étain, 
dans la couche de silice, et au niveau du substrat de silicium. On observe ainsi le spectre 
caractéristique de chaque élément présent dans la couche. Le spectre présente par ailleurs de 
faibles signaux attribués à du cuivre (artefact issu du support de l’échantillon) et du carbone 
(pollutions). Le point remarquable est la présence d’un signal important de silicium, sur le spectre 
obtenu à la surface de la couche de SnO2. Cette mesure est étonnante puisqu’elle suggère une 
diffusion sur plusieurs centaines de nanomètres du silicium à l’intérieur de l’oxyde d’étain suite au 
recuit. Pour illustrer ce propos, un spectre-image EDS a été réalisés sur l’ensemble de la zone 
spatiale correspondant à l’image STEM HAADF. Ensuite, la raie d’émission la plus intense de 

chaque élément pertinent (Si Kα, Sn Lα et O Kα) a été sélectionnée pour réaliser une image 
filtrée en énergie. Le résultat est présenté figure 54-b. Pour cette cartographie, l’étain est 
représenté en gris, le silicium en cyan et l’oxygène en vert. Le résultat observé sur un pointé est 
donc confirmé dans l’ensemble de la couche. La diffusion de silicium dans l’oxyde d’étain est 
toutefois contradictoire avec les données thermodynamiques (diagramme d’équilibre). D’autre 

part, on remarque que le signal correspondant à la raie Si Kα est homogène dans toute la couche 
avec un ratio Si/Sn quasiment constant.  
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Figure 54 – (a) Pointés EDS réalisés sur une couche de SnO2 élaborée à 500°C et recuite à 
900°C. (b) Les raies Kα du silicium, Lα de l’étain et Kα de l’oxygène sont ensuite 
extraites du spectre-image pour réaliser des cartographies. 

a) 

b) 
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3.3.2  Etude de super-réseau SiO2/SnOX 

Afin de comprendre pourquoi nous observons la raie d’émission Kα du Si dans 
l’intégralité de la couche d’oxyde d’étain et confirmer une éventuelle diffusion du silicium dans la 
couche d’oxyde d’étain, des multicouches SiO2/SnOX ont été préparées puis recuites à différentes 
températures. Ces systèmes non-recuits ont été caractérisés au MET, et plus particulièrement par 
les techniques de microanalyse EDS et de spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS). 
De plus, la technique de réflectométrie de rayons X et la spectrométrie par ionisation ionique 
secondaire (SIMS) ont été utilisées pour caractériser le super-réseau après un recuit à différentes 
températures. 

3.3.2.1  Elaboration et microstructure des doublets SiO2/SnOX 
Les multicouches consistent en une succession de couches de SiO2 et de SnOX. Les 

couches de SiO2 sont obtenues par l’évaporation de grains de SiO2 à l’aide d’un second canon à 
électrons. Un système de cache rotatif permet de masquer alternativement l’une ou l’autre des 
sources afin de réaliser les multicouches. Chaque source est contrôlée par un oscillateur à quartz, 
avec une vitesse de dépôt imposée à 1 Å/s, contrôlée par un dispositif électronique qui régule la 
puissance du canon à électrons. Les multicouches sont déposées sur un substrat de Si cristallin 
maintenu à 100°C.  

Deux multicouches différentes ont été réalisées, avec comme variable le temps 
d’évaporation de chaque couche, donc l’épaisseur des doublets. Pour la première multicouche, le 
temps de dépôt de chaque couche a été fixé à 40 secondes, pour six doublets. L’épaisseur 
attendue des doublets est donc approximativement de 8 nm. Seuls ces systèmes ont été 
caractérisés en MET. Pour la seconde, le temps a été fixé à 300 secondes, pour 3 doublets, avec 
une épaisseur de doublet attendue de 60 nm. 

  

Figure 55 – Images (a) STEM-HAADF à faible grandissement et (b) MET haute 
résolution en champ clair d’une coupe transverse des multicouches non-recuites 
(doublets de 12 nm). 

a) b) 
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La figure 55-a présente un champ sombre STEM-HAADF d’une coupe transverse des 
multicouches avec des doublets attendus de 8 nm d’épaisseur. Le substrat de Si monocristallin se 
situe dans la partie droite de l’image. Les zones claires désignent les couches de SiO2 et les zones 
sombres les couches de SnOX. La figure 55-b est un champ clair en haute résolution d’une coupe 
transverse du super-réseau, qui permet de définir précisément l’épaisseur des doublets. Bien que 
l’interface entre SiO2 et SnOX ne soit définie précisément, l’épaisseur du doublet est estimée à 
11,9 nm, soit des couches d’environ 6 nm chacune. Cette mesure indique une erreur de 50 % 
avec la consigne (de 4 nm) mesurée par la microbalance à quartz lors du dépôt. En fait, la 
microbalance est paramétrée avec une densité égale à celle du matériau massif. Or, le matériau 
déposé par évaporation est poreux et présente une densité très inférieure à celle du matériau 
massif. Un recuit permet de densifier le super-réseau pour rejoindre la valeur de la consigne.  Ces 
images montrent que les multicouches ont été réalisées avec succès. 

3.3.2.2  Analyse comparative en spectroscopies à rayons X à dispersive 

d’énergie et de perte d’énergie des électrons 
Afin de déterminer la localisation de l’étain et du silicium dans les multicouches, une 

analyse comparative en EDS et en EELS a été réalisée. Elle est effectuée en mode STEM dans le 
microscope électronique en transmission. Un spectre-image est effectué simultanément avec 
chacune des techniques.  

La figure 56 présente l’image STEM HAADF du super-réseau SiO2/SnOX possédant une 
périodicité d’environ 12 nm. Cette image présente l’alternance entre les couches de SiO2 sombres, 
car elles diffusent peu les électrons, et de SnOX claires qui les diffusent beaucoup. La zone des 
spectres-images est indiquée par le rectangle vert qui correspond à une surface de 30x60 nm2. La 
dimension de chaque point d’analyse est de 1 nm2, ce qui correspond à un pixel dans le 
spectre-image. Les spectres correspondant aux zones 1 (bleue) et 2 (rouge) sont extraits de ce 
spectre-image, et correspondent respectivement à des zones riches en silice et en oxyde d’étain. 
Ces spectres sont la somme des spectres mesurés pour chaque pixel contenu dans chaque zone. 
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Figure 56 – Résultats d’une mesure simultanée EELS/EDS sur un super-réseau SiO2/ 
SnOX non-recuit. Le rectangle vert est la zone de spectre-image. Les spectres EELS et 
EDS présentés correspondent à la somme du spectre acquis pour chaque pixel des 
rectangles rouge et bleu. La cartographie EDS est réalisée sur la raie Lα de l’étain et Kα 
du silicium. La cartographie EELS est effectuée sur le seuil M4,5 de l’étain et L3,2 du 
silicium. 
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Commençons d’abord par la discussion des spectres EDS présentés sur la partie gauche 
de la figure 56. Le spectre de la zone 1 correspond à un spectre typique de SiO2. De faibles 

signaux parasites attribuables à la raie Kα du cuivre émis par le support de la lame sont également 
observés à 8,048 keV. Une faible quantité d’étain est également mesurée dans la zone 1, 
probablement issue du bord de la zone d’étude qui contient quelques zones sombres car 
l’interface SiO2/SnOX apparaît légèrement rugueuse. Par contre, comme pour les mesures 
réalisées sur les couches minces de SnO2, le spectre EDS d’une zone riche en étain (numérotée 2) 

présente une signature importante du silicium caractérisée par sa raie Kα à 1,739 keV. Cet effet 
est d’ailleurs visible sur tout le super-réseau par l’intermédiaire de la cartographie (figure 56) 

réalisée sur les raies Kα du silicium (rouge) et Lα de l’étain (bleu). Ce résultat est d’autant plus 
surprenant que ce spectre est réalisé sur des multicouches non-recuites. Il paraît assez peu 
probable qu’un processus de diffusion de cette ampleur soit possible à température ambiante. De 
plus, une telle miscibilité entre le Si et Sn paraît également assez improbable puisque de 
nombreuses équipes ont réussi à former des nanoparticules de SnO2 dans une matrice de silice  

[158, 159, 160]. Malgré un temps de comptage faible pour une mesure EDS, l’émission Kα du 

silicium est encore une fois observable. De plus, le rapport des intensités des raies Kα du Si et 

Lα du Sn est inchangé.  

Discutons maintenant les mesures EELS en commençant par les deux gammes spectrales 
choisies. La première a été la gamme de 70-582 eV pour mesurer le seuil L3,2 du Si, débutant 
autour de 99 eV pour du silicium, et entre 104 et 106 eV pour de la silice. La seconde gamme de 
perte d’énergie choisie a été fixée entre 450 et 962 eV, autour des seuils M5,4 de l’étain et K de 
l’oxygène. Cette répartition sur les 2048 canaux permet d’atteindre une résolution de 0,25 eV par 
canal. Pour chaque zone étudiée, deux mesures de perte d’énergie ont donc été réalisées en 
parallèle, l’une concentrée sur le seuil L3,2 du silicium (gamme spectrale 1 sur la figure 56) et 
l’autre sur les seuils M5,4 de l’étain et K de l’oxygène (gamme spectrale 2). Chaque zone de mesure 
correspond à une couleur. Le bleu désigne les mesures sur une couche riche et silicium et le rouge 
à une zone riche en étain.  

Le seuil L3,2 du silicium typique d’une zone riche en silice est présenté sur le spectre 
correspondant à la gamme spectrale 1 de la figure 56 (courbe bleue). Il correspond à la somme 
des spectres mesurés dans chacun des pixels présents dans la zone d’étude. Le seuil mesuré est de 
106,3 eV, ce qui correspond au seuil L3,2 du silicium, en accord avec les données bibliographiques 
sur la silice [161]. Sur ce spectre, on remarque que le seuil L du silicium est complètement absent 
des couches riches en Sn (courbe rouge).  

Le spectre de la gamme spectrale 2 correspond aux énergies des seuils M4,5 de l’étain 
mesurés à 488,4 eV, et K de l’oxygène à 527 eV. Des spectres similaires ont déjà été publiés dans 
plusieurs articles consacrés aux processus d’oxydation dans les oxydes d’étain [125, 162, 163]. En 
particulier, Moreno et al. [126] se sont intéressés aux variations du spectre EELS entre SnO, 
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SnO2 et un oxyde intermédiaire. Ils ont montré que le seuil K de l’oxygène suit, et se superpose à 
ceux de l’étain (M4 et M5). Evidemment, cette superposition pose des problèmes d’interprétation, 
mais il reste possible de distinguer des différences nettes dans les structures fines du signal, qui 
peuvent être utilisées comme signature des différentes phases possibles d’oxydes. Notamment, la 
différence d’énergie entre le seuil M5 de l’étain et le premier pic de l’oxygène est caractéristique de 
l’état d’oxydation de la phase. Parallèlement, un écart de 3,5 eV est mesuré entre les seuils M4 et 
M5 de l’étain entre SnO et SnO2, attribué aux différents états d’oxydation de l’étain entre les deux 
phases. Depuis, ces résultats ont été appuyés par des calculs de diffusions multiples en espace 
réel, qui ont montré que les structures fines remarquables au-dessus de 520 eV sont entièrement 
issues des états de l’oxygène et que l’étain produit la majorité de ses contributions en-dessous de 
cette énergie [126]. Les structures fines du spectre sont donc dues aux contributions de l’oxygène, 
et peuvent être utilisées comme signatures des différentes phases d’oxyde. 

Notons que le silicium ne possède aucune signature de perte d’énergie dans la gamme 
spectrale 2, seul un signal de l’oxygène est visible. Ces deux zones spectrales apparaissent donc 
idéales pour différencier les zones riches en étain de celles riches en silicium. Effectivement, les 
seuils peuvent être extraits des spectres-images pour réaliser une cartographie chimique de l’étain 
et du silicium (figure 56). Contrairement à la cartographie réalisée à partir des données EDS, 
l’alternance en composition est ici sans équivoque ; les différentes couches sont clairement 
définies. Aucune diffusion de silicium n’est observée à l’intérieur de l’oxyde d’étain, et vice versa.  

Le pic correspondant à la raie Lα du silicium mesuré dans l’oxyde d’étain est donc un 
artefact. L’explication avancée de celui-ci est la suivante. Comme les mesures EELS l’indiquent, le 
silicium doit être excité de manière indirecte. Cette excitation indirecte pourrait provenir 
seulement de l’étain. Les raies d’émission les plus importantes de l’étain sont les raies K, dont 

l’émission Kα est à 25,27 keV. Cette raie est mesurée par le détecteur, mais son rendement dans 
cette gamme énergétique est trop faible pour l’exploiter. Ainsi, lors du balayage STEM sur une 
zone riche en étain, un rayonnement X de 25,27 keV et de forte intensité est émis de manière 
isotrope. Le libre parcours moyen d’un tel rayonnement est de plusieurs microns dans la matière. 
Le silicium du substrat absorbe donc de manière importante le rayonnement à 25,27 keV émis 
par l’étain, avant d’émettre à 1,739 keV lors de sa désexcitation.  

3.3.2.3  Etude de l’interface des multicouches en fonction de la 

température de recuit  
La méthode de réflectométrie X est une technique de caractérisation qui tire parti de la 

différence d’indices entre deux matériaux. Dans le cas des multicouches SiO2/SnOX, les rayons X 
qui pénètrent dans le matériau vont interférer, suite aux réflexions et réfractions successives 
induites par le changement d’indice entre SiO2 et SnOX. Ainsi, dans une configuration classique 

θ-2θ, il est possible de mesurer le signal résultant des interférences issues de la périodicité des 
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multicouches. Cette technique est sensible à l’épaisseur des doublets ainsi qu’à la rugosité des 
interfaces. En effet, si un phénomène de diffusion occasionné par un recuit existe entre SiO2 et 
SnOX, la disparition de la figure d’interférence sera observée.  

La figure 57 montre l’évolution des mesures par réflectométrie X pour des multicouches 
non-recuites et recuites entre 300°C à 1100°C. La première partie de la courbe, allant jusque 

2θ =0,7°, traduit la réflexion totale de l’onde incidente. Passé cet angle critique, le faisceau 
pénètre dans le matériau. Le faisceau de rayons X incident est alors réfléchi par chaque doublet, 
du fait des différences d’indice. Lorsque les faisceaux satisfont la condition de Bragg, une 
interférence constructive doit être observée. Ainsi, comme la structure est périodique, de 
longueur d’onde d, les pics de diffraction doivent apparaître pour des angles θm vérifiant la 
condition de Bragg (en l’absence d’absorption) : 

2𝑑 sin 𝜃} = 𝑚𝜆 (3-1) 

avec m l’ordre du pic et λ (1,5406 Å) la longueur d’onde du rayonnement X issu de l’anticathode 
en cuivre. En appliquant cette loi avec la périodicité nominale d = 11,9 nm, on obtient le premier 

pic de diffraction à 2θ1=0,74°. Expérimentalement, pour la multicouches non-recuite, l’angle 

mesuré sur la figure 57 est de 2θ1 = 0,8°. L’écart relatif entre la mesure théorique et la mesure 
expérimentale est donc d’environ 8 %. La condition de Bragg donne le deuxième pic théorique à 

la position 2θ2 = 1,48°. La valeur expérimentale de 2θ2 = 1,63° est mesurée, soit un écart relatif 
de 10 % avec la valeur théorique. Comme le nombre de doublets est faible, on observe, entre le 
premier et le deuxième pic, des pics intermédiaires qui ne seraient pas visibles dans le cas de 
multicouches comprenant un grand nombre de doublets. 
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Figure 57 - Diagramme de réflectométrie X pour des multicouches SiO2/SnOX recuites à 
différentes températures. 

Etudions maintenant l’effet de la température de recuit sur les diagrammes. Pour les 

recuits à 300 et 500°C, le pic d’ordre 1 se décale vers les grands angles avec 2θ1(300°C) = 0,83° et 

2θ1(500°C) = 0,88°, soit d(300°C) = 10,64 nm et d(500°C) = 10,04 nm, ce qui correspond à une 
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densification des couches. Le pic d’ordre 2 est également visible à la position attendue. Les 

valeurs théoriques sont 2θ2(300°C) = 1,665° pour la multicouche recuite à 300°C et 

2θ2(500°C) = 1,765° pour le film recuit à 500°C alors que les valeurs expérimentales sont 
respectivement 1,70° et 1,80°. Cette gamme de température de recuit correspond donc à une 
densification des multicouches. Après un recuit à 700°C, le pic se déplace vers les petits angles 

2θ1(700°C) = 0,8° et il reste à cette position pour les recuits à 900 et 1100°C. Cette mesure 
impliquerait que l’on ait une augmentation du volume des doublets. Elle pourrait être due à 
l’oxydation et la cristallisation de SnO2. En effet, la différence de volume entre les mailles 

primitives de α-SnO et SnO2 est de l’ordre de 2 à 3 %. L’oxydation de SnO conduit à une 
augmentation du volume de la couche.  

Par ailleurs, la décroissance du signal varie avec la température de recuit. Celle-ci est 
constante pour les multicouches recuites jusqu’à 500°C, puis augmente pour celles recuites à des 
températures supérieures. De plus, les diagrammes des multicouches recuites à 700°C ou plus 
montrent une courbe d’interférence moins riche, notamment avec l’absence de pic pour m = 2. 
Cette observation peut se traduire par une augmentation de la rugosité des interfaces. La rugosité 
est probablement altérée par la réduction de SnOX par SiOX. Malgré cela, le pic d’interférence 
constructive d’ordre 1 est mesuré quelle que soit la température de recuit, signifiant que cette 
augmentation de rugosité ne détruit pas complètement la périodicité du système. La principale 
conclusion de cette étude est donc que la réduction de SnOX par SiOX est activée sur de courtes 
distances (de l’ordre de quelques dizaines d’angströms) à partir de 700°C. Cette réduction 
entraîne une augmentation significative de la rugosité, mais ne détruit pas complètement les 
multicouches. 

Afin de compléter l’étude réalisée en réflectométrie X, les multicouches SiO2/SnOX 
d’épaisseur de 30 nm/30 nm ont été analysées par spectroscopie de masse à ionisation secondaire 
(SIMS) en fonction de la température de recuit. Ces multicouches possèdent une épaisseur plus 
importante afin d’être résolue par le spectromètre.  

Les différents profils SIMS présentés en fonction de la température de recuit sont visibles 
sur la figure 58. Pour ces mesures, le spectromètre de masse est calibré sur les éléments 16O, 120Sn 
et 28Si. La figure 58-a présente l’évolution en profondeur d’une multicouche non-recuite, où 
l’alternance des différentes couches est tout à fait visible. On remarque que le temps de 
pulvérisation des couches de SiO2 est plus important que pour les couches de SnOX. Les 
interfaces entre SiO2 et SnOX sont relativement abruptes. Toutefois, un faible signal de 120Sn est 
visible dans les couches de SiO2, et réciproquement, un signal de 28Si est visible dans les couches 
de SnOX. Cet effet, qui reste relativement faible, peut avoir deux origines. Il est probablement dû 
à une abrasion des bords de la zone d’impact des ions primaires de césium. Ce phénomène peut 
conduire à un signal parasite qui ne traduit pas réellement la composition de l’échantillon analysé. 
D’autre part, il pourrait être dû à la rugosité des interfaces, qui est relativement importante 



Chapitre 3   Etude structurale et optique de couches mince de SnO2  

 

 102 

d’après les observations faites en MET. Enfin, l’évolution du signal de l’oxygène fluctue à 
proximité des interfaces pour les recuits en-dessous de 500°C, peut-être à cause des vitesses de 
pulvérisation trop différentes entre les deux oxydes. Au-delà, la concentration d’oxygène devient 
plus homogène. Si nous regardons maintenant l’évolution des super-réseaux en fonction de la 
température de recuit, il apparaît clairement que la périodicité du réseau est conservée après un 
recuit d’une heure à 500°C à l’air (figure 58-b). Par contre, on observe une faible variation pour la 
multicouche recuite à 700°C, où le signal du 28Si apparaît plus important dans les couches de 
SnOX (figure 58-c). Cette tendance est confirmée par les résultats du super-réseau recuit à 900°C, 
où la périodicité du réseau a complètement disparu au profit d’une homogénéisation du signal du 
silicium et de l’étain dans toute l’épaisseur de la multicouche (figure 58-d). 
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Figure 58 - Profil en profondeur SIMS obtenus pour des multicouches SiO2/SnOX (60 nm 
d’épaisseur par doublet) déposées sur un substrat de silicium, où 16O, 120Sn et 28Si sont 
mesurés. 

 Ces mesures confirment donc celles déjà obtenues par réflectométrie X, à savoir que la 
structure multicouche est bien préservée, et inchangée jusqu’à des recuits à 500°C. A 700°C, la 
réduction entre le silicium et l’oxyde d’étain est activée, donnant naissance à des phénomènes de 
diffusion sur quelques dizaines d’angströms. Enfin, à 900°C, la réaction d’oxydo-réduction est 
telle qu’elle induit la destruction du super-réseau. 
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3.4  Propriétés optiques de l’oxyde d’étain 

3.4.1  Evolution de la bande interdite 
Comme nous l’avons présenté dans la partie précédente, il existe une interaction entre le 

substrat de silicium et la couche mince de SnOX pendant les recuits à haute température (au-delà 
de 700°C). Par ce constat, de nombreuses interrogations se posent quant aux propriétés optiques 
de tels systèmes. Cette étude sur les propriétés optiques de couches d’oxydes d’étain déposés sur 
silicium et recuites à différentes températures a donc pour objectif de déterminer si cette 
inter-diffusion joue un rôle dans les propriétés d’absorption et d’émission lumineuse. 

200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800

 T
ra

ns
m

itt
an

ce
 (%

)

Longueur d'onde (nm)

0

20

40

60

80

100

 Non recuit
 Recuit 700°C

 

Figure 59 – Transmission et absorption optique de films de SnO2 purs non recuit (courbe 
bleue), et recuit à 700°C (courbe rouge). 

Les propriétés d’absorption optique des films ont été étudiées dans le domaine allant de 
l’UV à l’infrarouge lointain. Ces mesures sont fondamentales car elles vont permettre de 
déterminer la longueur d’onde des rayonnements absorbés par les oxydes d’étain. Ces données 
seront nécessaires pour interpréter les mesures réalisées par spectroscopie de photoluminescence. 
La figure 59 présente un spectre typique de transmission optique de couche mince non-recuite 
(phase de SnO amorphe) et recuite à 700°C (phase de SnO2 rutile). Il est très important de noter 
que ces mesures ont été réalisées sur des substrats de silice fondue (Suprasil). Cette silice est 
stœchiométrique et ne peut donc pas réduire l’oxyde d’étain. Ces spectres indiquent que le seuil 
de transmission, situé à 400 nm pour le film non-recuit, est décalé à 300 nm après un recuit à 
700°C. Quant à elle, la transmission dans le domaine visible augmente légèrement après le recuit, 
qui avoisine les 80% pour SnO pour atteindre environ 90% avec SnO2. Cela confirme 
l’observation des échantillons à l’œil nu, où le film non-recuit présente une teinte brune/orange, 
alors que celui recuit à 700°C est complètement transparent. On peut noter que, pour la couche 
recuite, les oscillations dues aux interférences liées au changement d’indice optique entre SnO2 et 
le substrat en silice fondue s’atténuent fortement jusqu’à quasiment disparaître. Ceci peut être 
expliqué par la rugosité de surface de la couche, suite au traitement thermique à l’air.  
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Figure 60 – Estimation de la bande interdite par la formule de Tauc des couches minces 
de d’oxyde d’étain non-recuite (a)  et recuite à 700°C (b).  

Afin d’obtenir une estimation de l’évolution de la bande interdite entre SnO et SnO2, les 
seuils d’absorption sont présentés sous formes de tracés de Tauc [164]. Généralement, la bande 
interdite Eg peut être estimée en traçant (𝛼h𝑣)1/2 en fonction de (h𝑣), obtenue par l’équation : 

𝛼 = 𝐵(ℎ𝜈 − 𝐸¥)(/; (3-2) 

où 𝐵 est le coefficient de Tauc qui dépend de la probabilité de transition, l’énergie des photons 

incidents et 𝛼 le coefficient d’absorption de la couche. L’estimation de la bande interdite peut être 

obtenue en extrapolant la partie linéaire de la courbe jusqu’à la droite (𝛼h𝑣) = 0. Il faut pour cela 
déterminer le coefficient d’absorption α, déductible des mesures de transmission par la formule : 

𝛼 =
1
𝑑 	ln	

𝑇9
𝑇  (3-3) 

avec 𝑑 l’épaisseur du dépôt, 𝑇9 la transmission du substrat et 𝑇 celle de l’échantillon. Les résultats 
ainsi obtenus sont reportés sur la figure 60, où les tracés appartiennent à un film non-recuit 
(figure 60-a) et à un second recuit à 700°C (figure 60-b). La bande interdite est donc estimée à 
2,26 eV pour les couches de SnO amorphe, et à 3 eV pour le matériau SnO2. La valeur obtenue 
pour SnO est en adéquation avec la littérature, qui fixe la valeur de la bande interdite de SnO 
entre 2,5 et 3 eV [66]. En revanche, notre estimation pour SnO2 semble inférieure aux valeurs 
mesurées sur le matériau massif (3,6 eV). Il est toutefois connu que les couches polycristallines 
possèdent un nombre significatif de défauts (lacunes d’O, Sn interstitiels). Ces défauts peuvent 
notamment introduire des états électroniques à l’intérieur de la bande interdite, et plus 
particulièrement en queue de bande. Ceci pourrait expliquer que l’estimation de la bande interdite 
soit inférieure à celle du matériau massif, car cet effet pourrait réduire la valeur de la bande 
interdite.  
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3.4.2  Propriétés de luminescence des films de SnO2 
La spectroscopie de photoluminescence (PL) est une technique qui permet de sonder la 

structure électronique d’un matériau. Il est reporté que les couches minces polycristallines 
d’oxydes d’étain possèdent des propriétés de luminescence généralement très dépendantes de leur 
méthode d’élaboration. La figure 61 présente l’évolution des spectres de luminescence mesurés 
sur les couches minces de SnO2 en fonction de leur historique thermique. La longueur d’onde 
excitatrice est choisie à 325 nm. Les mesures d’absorption présentées dans la section précédente 
montrent que ce rayonnement est absorbé par SnO et SnO2. Les couches ne présentent aucune 
propriété de PL avant d’avoir subi un recuit à une température au moins égale à 500°C. A partir 
de cette température, la luminescence de ces couches est visible à l’œil nu ; une tache lumineuse 
bleue/violette apparaît pour les faibles températures de recuit (500°C), elle devient jaune/orange 
pour les recuits à des températures supérieures.  
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Figure 61 - Spectre de photoluminescence continue typique de couches minces d’oxyde 
d’étain recuites à différentes températures, sous une excitation laser à 325 nm. 

Le spectre de PL continu des films recuits au-delà de 700°C se compose d’une première 
bande de faible intensité, centrée à environ 400 nm. A cette dernière s’ajoute une large bande 
centrée vers 650 nm et dont la largeur à mi-hauteur est égale à 200 nm. Cette luminescence a été 
déconvoluée à partir de fonctions gaussiennes. La figure 62 montre que la PL des couches minces 
de SnO2 peut être déconvoluée en trois bandes distinctes, liées à l’existence de trois centres 
d’émissions radiatifs à 398,6 nm, 602,9 nm et 718,3 nm. Pour la suite, les deux bandes de faible 
énergie seront dénommées respectivement D1 et D2. 

Des bandes de luminescence similaires ont déjà été reportées dans la littérature. Il est 
suggéré qu’elles soient issues d’états électroniques localisés à l’intérieur de la bande interdite [90, 
91], l’interaction entre les lacunes d’oxygène de surface et les atomes d’étain interstitiels 
conduisant à une émission dans la gamme de l’orange. Il a cependant été reporté que la PL de 
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SnO2 pouvait dépendre de sa morphologie (films minces polycristallins, nanotubes, nanocristaux, 
etc.) [165]. Ainsi, des spectres de PL similaires ont déjà été observés pour des films d’oxydes 
d’étain élaborés par pulvérisation cathodique [109], ou encore pour des nano-fils et des nano-
rubans de SnO2 [166, 167], mais aussi des nano-astérisques [168]. La bande large autour de 
630 nm a été interprétée comme étant liée aux défauts structuraux qui introduiraient des niveaux 
électroniques dans la bande interdite de SnO2. Ces défauts peuvent exister sous plusieurs formes 
comme les lacunes d’oxygène ou des états électroniques inoccupés dans les liaisons pendantes 
situées à la surface des cristaux d’oxyde d’étain. L’origine de la bande centrée à 400 nm est encore 
débatue, et plusieurs interprétations existent dans la littérature. Yuan et al. [109] suggèrent qu’elle 
serait due à la recombinaison d’excitons libres, tandis que d’autres auteurs suggèrent qu’il s’agirait 
d’une seconde bande liée à des défauts [125, 126, 162, 163].  
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Figure 62 - Spectre de photoluminescence continue d’une couche mince de SnO2 recuite 
à 700°C, excitée à 325 nm. 

Afin de mieux comprendre l’origine de ces bandes d’émission, une étude en spectroscopie 
de PL a été réalisée en fonction de la température de mesure Tm entre 300 K et la température de 
l’azote liquide. Les spectres expérimentaux obtenus sont présentés dans la figure 63 pour une 
couche mince de SnO2 recuite à 700°C. Tandis que la bande à 400 nm demeure relativement 
inchangée en fonction de la température de mesure, la large bande autour de 630 nm présente 
une forte dépendance en température. Cette dépendance est observée sur l’intensité de 
luminescence mais aussi sur la position spectrale de la bande. D’abord, pour une température Tm 
comprise entre 175 et 300 K, cette bande reste inchangée. La température Tm de 150 K est une 
température de transition puisque l’intensité de PL augmente sensiblement à partir de cette 
température. Parallèlement, elle se décale vers les plus basses longueurs d’onde. Pour Tm égale à 
77 K, la bande est asymétrique avec un maximum à 500 nm. Elle peut être déconvoluée avec 
deux gaussiennes centrées à 505 nm et 612 nm. Ainsi, en augmentant la température de 77 et 

300  K, un décalage vers les plus grandes longueurs d’onde des bandes D1 (98 nm) et D2 
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(106 nm) est observé. Avec l’augmentation de Tm, l’intensité de la bande à D1 décroît. Elle est 
divisée par un facteur quatre entre 77 et 300 K. La diminution de l’intensité de la bande D2 est 
identique. A basse température, il y a donc deux centres d’émission différents dans nos films de 
SnO2 ; un premier à 494 nm (2,5 eV) dont l’émission prédomine à basse température, et dépend 
fortement de la température. Le second centre possède est responsable d’une émission à 630 nm 
(1,97 eV) qui dépend faiblement de la température de mesure.  
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Figure 63 - Spectres de photoluminescence continue d'une couche de SnO2 recuite à 
700°C, mesurés à différentes températures, sous une excitation à 325 nm. 

Luo et al. [90] ont étudié les propriétés de luminescence de SnO2 sous forme de nanofils 
et de nanorubans, de 10 K à la température ambiante. Pour des températures inférieures à 100 K, 
les nanofils montrent une faible bande de luminescence, asymétrique et large, centrée à 470 nm. 
A plus haute température de mesure, il a été observé une large bande de PL, elle aussi 
asymétrique, autour de 560 nm. De la même manière que pour nos résultats, les auteurs ont 
déconvolué cette large émission en deux bandes localisées à 470 nm et 560 nm. Leurs résultats 
indiquent que ces deux émissions se décalent légèrement vers les plus basses énergies lorsque la 
température augmente. Dans leur cas, l’intensité d’émission à 470 nm diminue rapidement d’un 
facteur quatre entre 10 K et 100 K, avant de s’éteindre complètement à température ambiante. 
Quant à elle, l’émission à 560 nm diminue d’un facteur deux dans cette même gamme de 
température puis domine la luminescence de l’échantillon à température ambiante. Ainsi, la 
température de mesure influe plus fortement sur la bande de PL à 470 nm. Luo et al. affirment 
que cette luminescence ne peut pas être attribuée à la recombinaison d’excitons libres. Les auteurs 
l’imputent aux états de défauts dus aux lacunes d’oxygène et d’étain introduites dans SnO2 durant 
le processus de croissance des grains cristallisés. Ils introduisent alors des états pièges à l’intérieur 
de la bande interdite du semi-conducteur. Pour la bande centrée à 470 nm, une forte dépendance 
en température est mesurée, suggérant qu’elle est liée à un état énergétique peu profond dans la 
bande interdite, et qui n’est donc pas thermiquement stable pour les électrons. A l’inverse, la 
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faible dépendance en température de la bande à 560 nm suppose un piège profond, 
thermiquement stable. 

Influence de la silice dans la luminescence  

Nous avons vu jusqu’à présent que les propriétés d’absorption et de luminescence de nos 
couches pouvaient être attribuées uniquement à l’oxyde d’étain. Nous allons ici présenter un 
argument supplémentaire en ce sens, en présentant l’évolution de l’intensité de luminescence en 
fonction de la longueur d’onde d’excitation. Ces résultats vont alors être comparés à ceux 
obtenus par l’équipe sur des couches d’oxydes de silicium ayant subi des recuits identiques.   
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Figure 64 - Photoluminescence d'excitation à 630 nm de couches minces de SnO2 
recuites à 700°C et 900°C. 

Le spectre de PL d’excitation, de l’oxyde d’étain recuit à 700°C et 900°C est présenté 
figure 64. Ces mesures sont réalisées avec un pas de 5 nm sur la longueur d’onde excitatrice. Les 
cartographies permettent donc d’affirmer que le maximum d’émission dans le domaine du visible 
pour des couches minces de SnOX recuit à 700°C se situe à 630 nm à une excitation à 290 nm. Ce 
maximum d’émission se décale légèrement pour l’échantillon recuit à 900°C, où le maximum 
d’émission se trouve à 630 nm pour une excitation à 300 nm.  

Pour ces deux films, le spectre d’excitation semble s’étirer pour les plus petites longueurs 
d’ondes. On observe de manière assez nette cette asymétrie sur le spectre de l’échantillon recuit à 
900°C. Cet effet peut s’expliquer par la nature de la source excitatrice. Le spectre d’émission 
d’une lampe xénon couvre tout le domaine du visible, ce qui se traduit par une lumière blanche. 
Evidemment, l’intensité d’émission n’est pas homogène en fonction de la longueur d’onde. Afin 
d’obtenir un spectre d’émission représentatif de l’échantillon, une correction est appliquée à la 
mesure brute, pour minimiser les variations d’intensités en fonction de la longueur d’onde 
choisie. Il est donc possible que l’asymétrie des signaux observée soit due à un artefact de mesure.  
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Pour expliquer l’origine de l’excitation de cette bande de défauts, nous pouvons corréler 
ces mesures de PL d’excitation avec les résultats obtenus par la transmission dans le domaine 
UV-visible-proche IR. La figure 65 montre ainsi l’évolution des deux bandes majoritaires (à 603 
et 718,5 nm) qui composent le signal de PL de SnO2 recuit à 700°C, en fonction de la longueur 
d’onde d’excitation. Parallèlement, l’évolution de l’absorption du même film en fonction de la 
longueur d’onde est tracée. A travers cette figure, il semble naturel d’avancer que l’augmentation 
de luminescence est attribuée à une absorption plus importante du film. 
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Figure 65 - Spectres d'excitation de photoluminescence pour les bandes situées à 603 et 
718,5 nm d'un film d’oxyde d’étain recuit à 700°C. La courbe bleue représente le spectre 
d’absorption de cette même couche. 

Enfin, grâce à l’expertise de l’équipe dans le domaine des couches minces d’oxyde de 
silicium, établie par de nombreux travaux de thèse [123, 157, 169], nous allons pouvoir 
définitivement attribuer les propriétés de luminescence des films à l’oxyde d’étain. Ainsi, la 
figure 66 compare les spectres d’excitation de PL de l’oxyde d’étain, avec ceux obtenus sur des 
couches de SiO1,5 et SiO2 possédant des conditions d’élaboration comparables ; ils ont été 
élaborés dans la même enceinte d’élaboration que les films d’oxyde d’étain. Le SiO2 est obtenu 
par évaporation dans un canon à électrons d’une poudre de SiO2, alors que le SiO1,5 est élaboré 
par évaporation conjointe de deux sources, l’une contenant une poudre SiO et l’autre de SiO2. 
Les couches ont ensuite été recuites à l’air pendant une heure à 700°C, de manière tout à fait 
analogue au traitement thermique pour obtenir SnO2. Sur le spectre associé au SnO2, on retrouve 
le maximum d’émission à 630 nm pour une excitation à 290 nm. Dans le cas de SiO1,5, et pour le 
domaine d’étude atteignable par le rayonnement d’une lampe xénon, le maximum de PL est 
obtenu à une émission de 445 nm et pour une excitation à 250 nm. Par contre, SiO2 présente un 
maximum d’émission à 475 nm, pour une excitation à 265 nm. Les positions des maxima de 
photoluminescence sont très différentes de celles observées pour les films de SnO2. La 
luminescence de SiOX (avec x compris entre 1 et 2) est un sujet largement traité dans la littérature, 
qui l’attribue essentiellement à des lacunes d’oxygène. Ces dernières introduisent des états 
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électroniques à l’intérieur de la bande interdite du matériau massif, qui deviennent des centres de 
recombinaison radiative pour les électrons excités.  

 

  

Figure 66 - Photoluminescence d'excitation de couches minces de SnO2, SiO1,5 et SiO2 
recuites à 700°C. Les spectres sont présentés en trois dimensions, où l’abscisse 
correspond à la longueur d’onde d’émission, l’ordonnée la longueur d’onde d’excitation, 
et la couleur à l’intensité du signal mesuré. L’absence de signal apparaît en bleu foncé, 
alors que le signal le plus intense apparaît en rouge. 

Cette étude d’optique nous a donc apporté les preuves que l’interaction observée entre la 
couche de SnOX et le substrat après des recuits à haute température, conduisant à la diffusion de 
silice à l’intérieur du film, n’affecte pas ses propriétés de luminescence. L’ensemble des mesures 
optiques réalisées, ainsi que les comparaisons avec les données issues de la littérature convergent, 
pour que l’on puisse affirmer que nous mesurons bien les propriétés optiques d’un oxyde 
stannique. 
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Conclusions du chapitre 
Ce chapitre a permis d’aborder l’élaboration d’oxyde stannique sur substrat de silicium, 

par sa caractérisation structurale, microstructurale et vibrationnelle. Cette caractérisation a mis en 
lumière un phénomène qui, à notre connaissance, n’a encore jamais été abordé dans la littérature, 
à savoir les réactions d’oxydo-réduction possibles entre l’oxyde d’étain et le silicium. 

Dans un premier temps, il a été montré que l’évaporation sous vide de grains de SnO2 par 
un canon à électrons sur un substrat de silicium monocristallin conduisait à un film amorphe 
proche de la stœchiométrie SnO. De tels films nécessitent un traitement thermique oxydant, sous 
la forme d’un recuit à l’air d’une heure, pour obtenir de manière efficace la phase SnO2 de type 
rutile, identifiée par la diffraction des rayons X et la spectroscopie vibrationnelle. Néanmoins, 
l’analyse microstructurale des films de SnO2 a montré qu’un traitement thermique à partir de 
700°C entraînait une dégradation significative de l’aspect de surface des couches minces. Cette 
température semble également correspondre à l’activation d’une réaction d’oxydo-réduction entre 
le silicium du substrat et l’oxyde d’étain. Ce problème a été étudié de manière spécifique par 
l’élaboration et la caractérisation de multicouches SiO2/SnOX, recuit à différentes températures. 
Plus précisément, l’analyse par réflectométrie X et spectrométrie par ionisation ionique 
secondaire des interfaces de multicouches SiO2/SnOX, en fonction de la température de recuit, a 
mis en évidence que cette réaction conduit probablement à un phénomène d’inter-diffusion entre 
la silice et les oxydes d’étain.  

D’autre part, les propriétés optiques des couches minces d’oxyde d’étain ont été étudiées. 
En particulier, une étude par spectroscopie de photoluminescence a montré l’existence d’une 
large bande d’émission, couvrant une grande partie du spectre visible, entre 400 et 800 nm. Cette 
bande a pu être décomposée en trois signaux distincts. Les bandes de PL les plus intenses, 
centrées à environ 603 et 718 nm sont attribuables à des états électroniques présents dans la 
bande interdite de SnO2, généralement attribués dans la littérature à des lacunes d’oxygène ou des 
atomes d’étain interstitiels. Enfin, il a été montré par une analyse comparative avec les propriétés 
de PL issues de films de SiOX (x = 1,5 ou 2), que les propriétés optiques mesurées sur de tels 
films sont de manière tout à fait convaincante, attribuables uniquement à l’oxyde d’étain. 

Par ailleurs, nous avons mis en exergue un artefact de mesure en spectroscopie à rayons X 
à dispersion d’énergie pour le couple Si/Sn. Cet artefact a été mis en évidence par une analyse 
chimique à l’échelle du nanomètre, réalisée parallèlement en spectroscopies à rayons X à 
dispersion d’énergie et de perte d’énergie des électrons, sur une même portion de multicouches 
SiO2/SnOX. Il a été exposé que les rayons X émis par l’étain, lorsqu’il est soumis à un faisceau 
électronique, pouvaient engendrer une fluorescence d’atomes de silicium situés à plus d’une 
centaine de nanomètres, par un phénomène d’excitation secondaire.  
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Chapitre	4		 Dopage	optique	de	couches	
minces	de	SnO2	avec	des	terres	

rares	
Introduction 

L’objectif de ce chapitre est de doper des couches de SnO2 avec des terres rares dans le 
but d’obtenir une couche de conversion photonique. Les trois terres rares (TR) choisies sont le 
terbium (Tb), l’ytterbium (Yb) et le cérium (Ce). L’intérêt du Ce par rapport aux autres TR réside 
dans le fait que ses transitions optiques sont issues de transitions des niveaux 5d vers les niveaux 
4f (permises par les règles de sélection). Ces transitions possèdent une section efficace 
d’absorption de l’ordre de 10-18 cm2 [22]. Il est donc possible d’espérer une émission efficace des 
ions Ce dans SnO2, par une excitation directe dans le domaine de l’UV. Pour la plupart des terres 
rares, comme l’Yb et le Tb, les transitions optiques sont issues de transitions intra-4f, qui ont une 
section efficace d’absorption bien plus faible, de l’ordre de 10-21 cm2 [123]. Une excitation directe 
des ions Yb3+ et Tb3+ est donc bien moins probable. Toutefois, une excitation indirecte via des 
états électroniques appartenant à la matrice peut être envisagée. Ce type de transfert à déjà été 
observé expérimentalement une matrice de SnO2 dans le cas du néodyme [33, 105], et de l’erbium 
[170]. 

Les films dopés ont été élaborés de la même manière que les films d’oxyde d’étain purs, à 
une température de 100°C. La méthode d’élaboration est présentée dans le chapitre concernant 
les techniques expérimentales. Dans ce chapitre comme dans la littérature, le terme de dopage est 
utilisé bien qu’il constitue un abus de langage, car les concentrations de terre rare étudiées sont de 
l’ordre de 1 à 10 % at. Le traitement oxydant choisi pour cette étude est le recuit d’une heure à 
l’air. Les films dopés ont été réalisés sur substrat de silicium monocristallin. Cependant, il a été 
montré dans le chapitre précédent qu’une réaction d’oxydo-réduction se produisait entre le 
substrat de silicium monocristallin et l’oxyde d’étain lors d’un recuit à une température supérieure 
ou égale à 700°C. Pour s’affranchir de cette réaction, une couche de silice a été utilisée comme 
barrière de diffusion, entre l’oxyde d’étain et le silicium. Cette barrière est obtenue par croissance 
de silice thermique lors d’un recuit à l’air de silicium cristallin pendant 11 heures à 1050°C, pour 
une couche de d’environ 120 nm d’épaisseur.  

Il a été montré qu’un film d’oxyde d’étain pur nécessitait un recuit à l’air pendant une 
heure à une température supérieure à 600°C pour cristalliser en phase rutile. Les terres rares étant 
des espèces facilement oxydables, il est possible qu’elles jouent un rôle lors du processus 
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d’oxydation. Une première partie sera donc consacrée à l’influence du dopage sur les propriétés 
structurales et microstructurales des films de SnO2. Cette étude est primordiale puisque l’objectif 
est de fabriquer une couche qui soit fonctionnelle. Ensuite, les propriétés optiques des films 
dopés aux différentes terres rares, essentiellement par spectroscopie de photoluminescence, 
seront présentées. Les mécanismes de transfert entre la matrice et les ions de TR seront mis en 
évidence et discutés.  

4.1  Influence du dopage sur la structure des films 
Cette partie regroupe l’étude structurale et microstructurale des films dopés au terbium, 

cérium ou à l’ytterbium. Elle a pour but de présenter de quelle manière les différents atomes 
dopants s’incorporent dans la structure rutile de SnO2 et leurs effets sur la microstructure des 
films. Cette étude a été réalisée en faisant varier la température de recuit mais aussi la 
concentration en terre rare.  

4.1.1  Structure cristallographique 
Dans les oxydes d’étain, il est supposé que les terres rares s’incorporent par substitution 

d’un cation dans le réseau cristallin. Dans la cassitérite, les ions de TR devraient se substituer aux 
ions de Sn tétravalents. Les TR trivalentes nécessiteront une lacune du réseau proche, pour des 
raisons de compensation de charge. Comme les ions terbium et cérium existent également à l’état 
tétravalent, il est possible que leur insertion soit favorisée sous cette forme. Dans l’hypothèse 
d’insertion d’ions trivalents, les différences de rayon entre Sn4+ (0,69 Å) et le Ce3+ (1,02 Å), le 
Tb3+ (0,92 Å) et l’Yb3+ (0,86 Å) indiquent que l’hypothèse du dopage par substitution n’est valide 
que pour des très faibles taux de dopage. Ainsi, il est probable que cet état trivalent favorise la 
ségrégation des dopants pour des teneurs de l’ordre du pourcent. De plus, l’élaboration d’oxyde 
d’étain en phase rutile nécessite un traitement thermique à 700°C. Il est également possible que 
ces conditions entraînent la formation de composés intermétalliques ou d’oxydes à base de terre 
rare. L’étude de la structure cristallographique des films dopés paraît donc indispensable.  

La première partie de cette étude est centrée sur le processus d’oxydation des films dopés. 
La figure 67 représente l’évolution du diagramme de diffraction des rayons X de couches minces 
d’oxyde d’étain dopées avec de l’Yb (1,4% at.), du Tb (2% at.) ou encore du Ce (1% at.) en 
fonction de la température de recuit. Pour chacune des terres rares, les diagrammes présentent 
plusieurs phases dans les couches recuites entre 700°C et 1100°C. Il a été montré dans le chapitre 
précédent que les films de SnO2 pur cristallisaient en phase rutile avec une légère texturation dans 
la direction (101) à partir de 700°C. Pour les films dopés, cette même phase de SnO2 est aussi 
identifiée dès 700°C, notamment par les pics issus des plans de type (110), (101), (200) et (211). 
Contrairement aux couches d’oxyde d’étain pur, une seconde phase cristallisée apparaît également 
dès 700°C, avec des pics à des valeurs de 2θ égales à 24,6°, 30,1°, 36,0° et 42,6°. Les pics issus de 
cette phase tendent à disparaître une fois que le recuit atteint 1100°C. Les résultats présentés dans 
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la figure 67 correspondent à des films déposés sur silicium cristallin, et les mêmes phases ont été 
détectées sur les substrats recouverts de silice. Ainsi, les diagrammes de diffractions indiquent que 
l’apparition de ces pics est indépendante du substrat (silicium recouvert ou non de silice) ou de la 
terre rare choisie.  
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Figure 67 - Diagrammes de diffraction des rayons X de films contenant 1,4% at. d’Yb (a), 
2% at. de Tb (b) et 1% at. de Ce (c) recuits à différentes températures. Les mesures sont 
présentées pour les couches déposées sur substrat de Si brut. Les pics attribués à la 
phase SnO2 rutile sont notés en rouge, ceux de la phase o-SnO2 en bleu et α-SnO en vert. 

Ces différents pics pourraient correspondre à une phase de SnO2 de type orthorhombique 
(o-SnO2), dont les paramètres de mailles sont 𝑎 = 5,21 Å, 𝑏 = 5,73 Å et 𝑐 = 4,71 Å. La maille 
possède quatre atomes pour une densité de 7,11 g/cm3 légèrement supérieure à la phase rutile 
(6,99 g/cm3). Cette phase a été relativement peu étudiée puisqu’il s’agit d’une structure instable. 
Elle est généralement obtenue sous conditions de hautes pression et température. Par exemple, 
Suito et al. [171] l’ont observée en comprimant une poudre de SnO2 sous une pression de 
15,8 GPa à une température de 800°C. Des études plus récentes montrent cependant que cette 
phase peut être observée sous des conditions de pression et de température normales. 
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Effectivement, Shek et al. [172] ont observé la signature cristallographique de cette phase après 
un recuit à l’air de nanoparticules d’oxyde d’étain déposées sur du verre. Leur étude par 
diffraction des rayons X montre un mélange entre les phases rutile et orthorhombique de SnO2 
pour des recuits entre 400°C et 600°C. Ils ont conclu que l’oxyde d’étain de type orthorhombique 
pouvait être une phase intermédiaire apparaissant lors de la cristallisation de SnO2 en phase rutile. 
Cette conclusion est aussi avancée dans des travaux réalisés sur des films de SnO2 [149, 173]. Ces 
différents résultats ne permettent cependant pas de comprendre pourquoi cette phase n’a pas été 
observée dans les films d’oxyde d’étain purs. Ce phénomène a déjà été observé par Zhang et al. 
[174], qui ont étudié les différences cristallographiques entre des poudres d’oxydes d’étain pur, et 
dopées avec du manganèse, préparées par la technique de co-précipitation. En supposant que les 
ions Mn3+ se placent en substitution de l’étain, ils ont conclu que la formation de la phase 
orthorhombique pouvait être attribuée à des distorsions du réseau cristallin de la phase SnO2 
tétragonale, induites par les atomes dopants. Ces contraintes pourraient conduire à des conditions 
propices à la cristallisation de la phase orthorhombique de SnO2. Cette conclusion est plausible 
puisque les ions Mn3+ possèdent un rayon de 0,65 Å très proche de l’étain tétravalent (0,69 Å). 
Cette explication paraît moins réaliste dans le cas d’ions Ce3+ (1,02 Å), Tb3+ (0,92 Å) et Yb3+ (0,86 
Å), où les écarts de rayons sont respectivement de 25%, 33% et 48% avec l’ion Sn4+. Ces ions 
doivent donc être majoritairement présents aux joints de grains. La formation de SnO2 par 
l’oxydation de SnO se produit par germination et nous faisons l’hypothèse que les dopants sont 
répartis uniformément dans le film après le dépôt. Comme les ions de terre rare sont bien plus 
volumineux que ceux de l’étain, ils s’agrègent à la surface des grains SnO2 qui croissent. Ces 
agrégats limitent la croissance de grains de SnO2 oblongs de plusieurs centaines de nanomètres 
SnO2 (comme observé dans les films de SnO2 purs). La formation de grains plus petits 
favoriserait ainsi la cristallisation de phases intermédiaires comme o-SnO2.  
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Figure 68 – Diagrammes de DRX présentant les effets de la concentration en Tb (de 1 % 
à 5 % at.) sur la structure de films élaborés à 100°C puis recuits à 900°C à l’air. Les pics 
attribués à la phase SnO2 rutile sont notés en rouge, ceux de la phase o-SnO2 en bleu. 
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Cette interprétation n’est seulement valable pour des concentrations de l’ordre de 1 à 3 % at., car 
pour des concentrations supérieures, la phase o-SnO2 n’apparait plus sur les diagrammes de 
diffraction (figure 68). 

Intéressons-nous à l’évolution de la taille des cristallites en fonction de la concentration 
en terre rare. La figure 68 présente les diagrammes de diffraction des films recuits à 900°C à l’air 
et contenant différentes concentrations de terbium. Il apparaît sur la figure que la largeur à 
mi-hauteur des pics de diffraction semble augmenter lorsque la concentration en Tb augmente. Il 
a été prouvé que la largeur des pics de diffraction, dans le cas de matériaux polycristallins, pouvait 
être influencée par la taille moyenne des cristallites. C’est le travail de P. Scherrer [175, 176], qui a 
montré en 1918 que lorsqu’un rayonnement monochromatique est envoyé sur un grand nombre 
de cristaux orientés aléatoirement, le pic de diffraction est élargi lorsque le diamètre moyen des 
cristallites diminue. Il a montré que la taille des cristallites était liée à la largeur des pics par 
l’expression : 

𝐿wx4 =
𝐾𝜆

𝛽 cos 𝜃 (4-1) 

avec 𝐿wx4 la taille moyenne des cristallites dans la direction perpendiculaire au plan (ℎ𝑘𝑙) 
considéré, et 𝜃 l’angle de Bragg de ce même plan. Le paramètre 𝜆 correspond à la longueur 

d’onde incidente des rayons X utilisés (raie Kα du cuivre à 1,5406 Å), 𝛽 est la largeur à mi-

hauteur du pic, et enfin 𝐾 une constante dépendant de la morphologie des cristallites considérée. 
Si l’on suppose ces derniers sphériques, alors 𝐾 vaut 0,9. L’estimation de la taille des cristaux 
présents dans les films d’oxyde d’étain dopé au terbium a été réalisée à l’aide des pics de 
diffraction issus des familles de plans (110), (101) et (211) de la phase rutile de SnO2. Ce choix 
tient au fait que ce sont les trois pics dont la largeur à mi-hauteur est aisément mesurable. Ils ne 
sont cependant pas perpendiculaires entre eux, et ne vont a priori pas permettre d’estimer si les 
cristaux de SnO2 sont de forme régulière ou non. Les résultats obtenus par l’application de 
l’équation de Scherrer sont présentés dans le tableau 3 pour les films dopés au terbium, à 
différentes températures de recuit. 

Concentration 
en Tb (% at.) 

  (700°C)   (900°C)   (1100°C) 

 (110) (101) (211)  (110) (101) (211)  (110) (101) (211) 

1 24 20 13  30 35 47  32 31 23 

2 22 17 19  24 23 20  28 24 24 

3 15 14 15  16 16 15  26 22 22 

4 13 12 13  13 14 13  10 11 11 

5 23 20 20  12 14 11  10 11 12 
Tableau 3 – Taille des cristallites en nanomètres dans les directions perpendiculaires aux 
plans (110), (101) et (211), déduits de l’équation de Scherrer. 
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L’estimation de la taille des cristallites par l’équation de Scherrer suppose que la 
dispersion est faible et unimodale. De plus, l’élargissement des raies de diffraction n’est pas 
exclusivement dû à la taille des cristaux en condition de Bragg et peut également naître des 
imperfections du réseau cristallin. Malgré ces remarques, une tendance peut être extraite de ces 
résultats. Il apparaît que la taille moyenne des grains de SnO2 diminue lorsque concentration en 
terbium augmente. La température de recuit ne semble pas sensiblement affecter la taille des 
cristallites. Ces tendances sont également observées pour le dopage au cérium et à l’ytterbium. 
Cette observation est donc un argument supplémentaire appuyant l’interprétation de précipitation 
des TR aux joints de grains, qui limiteraient la croissance des grains de SnO2. 
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Figure 69 – Diagrammes de diffraction des rayons X des films recuits à 1100°C et 
contenant des concentrations très importantes en Yb (17% at.) et Tb (7% at.). Le 
diagramme d’un film d’oxyde d’étain pur recuit à 1100°C sert de référence. 

Si les TR ségrégent aux joints de grains, il est probable que des films contenant des 
concentrations élevées de TR et recuits à haute température présentent un phénomène de 
cristallisation de composés intermétalliques ou d’oxyde à base de terre rare. Des couches minces 
contenant des concentrations très importantes en Tb et en Yb ont donc été réalisées. La figure 69 
présente les diagrammes de diffraction des rayons X des films recuits à une température de 
1100°C pur et contenant 7 % at. de terbium et 17 % at. d’ytterbium. Ces diagrammes indiquent la 
cristallisation d’une phase supplémentaire pour les films contenant de l’ytterbium, dont les pics 
majoritaires sont mesurés à des valeurs de 2θ proches de 30,1°, 34,9°, 50,2° et 59,5°. Le film 
contenant du terbium montre le même type de phase avec un paramètre de maille plus grand. Ces 
pics de diffraction pourraient correspondre à une phase d’oxyde de terre rare. Généralement pour 
les lanthanides (Ln), ce sont les sesquioxydes (Ln2O3) qui sont les plus stables, où les ions sont en 
configuration Ln3+. Il existe toutefois des exceptions pour le cas du cérium et du terbium qui sont 
également stables sous forme d’ions Ln4+. Pour ces derniers, les oxydes CeO2 et TbO2 ainsi que 
des oxydes intermédiaires existent (Ln2O7 par exemple). Parmi ces oxydes, les phases TbO2 et 
Yb2O3 de type cubique pourraient correspondre à la signature visible sur les diagrammes. Il existe 
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néanmoins des phases intermétalliques ternaires de type Ln2Sn2O7 qui cristallisent dans une 
structure pyrochlore [115, 116] . Les pics de diffraction de telles phases correspondent également 
à ceux mesurés sur la figure 69. Même si la formation d’une phase ternaire Ln2Sn2O7 paraît plus 
probable, la simple analyse structurale par diffraction des rayons X est insuffisante pour 
déterminer cette phase supplémentaire qui cristallise à haute température. 

4.1.2  Caractérisation vibrationnelle de SnO2 dopé avec des terres 
rares 

La partie précédente a montré que le dopage modifiait le processus d’oxydation et de 
cristallisation de SnO2 en phase rutile. Notamment, la diffraction des rayons X prouve que le 
recuit à 1100°C favorise la cristallisation d’un oxyde ou d’un composé intermétallique 
supplémentaire à base de terre rare. Cette observation suggère qu’un recuit à une température 
plus faible que 1100°C pourrait mener à la formation de ce type de phase soit sous forme 
amorphe, ou sous forme de cristallites nanométriques, invisibles en diffraction des rayons X. La 
caractérisation vibrationnelle des films dopés peut donc s’avérer efficace pour compléter l’analyse 
structurale.  
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Figure 70 – Comparatif des spectres d'absorption infrarouge des films dopés au Tb (7%) 
et à l’Yb (17%) avec celui d’un film de SnO2 pur recuit à 1100°C. 

L’objectif est d’identifier les phases supplémentaires cristallisées dans les films contenant 
une forte concentration en Yb (17 % at.) et en Tb (7 % at.), et recuits à 1100°C. La figure 70 
compare le spectre d’absorption infrarouge de ces derniers avec celui d’un film d’oxyde d’étain 
non-dopé. Seules les fréquences entre 100 cm-1 et 700 cm-1 sont présentées, car aucune différence 
n’a été observée dans le reste du spectre. Comme attendu, les spectres des films dopés présentent 
les bandes caractéristiques Eu et A2u de SnO2, ainsi que la bande représentative du balancement 
des liaisons Si-O-Si de la silice (a). Des bandes d’absorption supplémentaires sont également 
visibles sur les spectres des films dopés, numérotées de (1) à (6) sur la figure. Parmi elles, les 
bandes (1) et (2), de très faible intensité, sont difficilement discernables du bruit de fond 
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expérimental. Les caractérisations vibrationnelles des stannates d’ytterbium (Yb2Sn2O7) et de 
terbium (Tb2Sn2O7) de structure pyrochlore sont reportées dans la littérature. Ce type de phase 
possède sept modes d’absorption actifs en infrarouge, qui ont tous été mesurés 
expérimentalement [177, 178, 179]. Il en est de même pour l’oxyde d’Yb cubique Yb2O3 [180], 
qui possède également sept modes actifs. A l’inverse, aucune étude n’existe à notre connaissance 
sur l’oxyde TbO2. Les bandes d’absorption mesurées pour ces différentes phases sont reportées 
dans le tableau 4 comparées aux mesures expérimentales de la figure 70. 

  Raman actifs   IR actifs     

Yb2Sn2O7  A1g Eg F2g F2g  F1u F1u F1u F1u F1u F1u F1u 

Fréquences ω 
modes Raman et 
IR (cm-1) 

 508 312 
417 

360 

618 

530 

 
(103) 

107 

(131) 

129 

(210) 

215 

(308) 

310 

__ 

390 

(443) 

450 

__ 

650 

Tb2Sn2O7  A1g Eg F2g F2g  F1u F1u F1u F1u F1u F1u F1u 

Fréquences ω 
modes Raman et 
IR (cm-1) 

 

504 309 413 
742 

530 
 

(106) 

105* 

(138) 

140* 

(210) 

215* 

(308) 

315 

__ 

387* 

(430) 

436 

__ 

627 

Yb2O3  __ __ __ __  __ __ __ __ __ __ __ 

Fréquences ω 
modes Raman et 
IR (cm-1) 

 
307 342 365 

461 

428 
 132 304 341 388 405 490 573 

Tableau 4 - Fréquence ω des modes actifs en spectroscopies Raman et d’absorption IR 
reportées pour Yb2Sn2O7, Tb2Sn2O7 [177, 178, 179] et Yb2O3 [180, 181] comparées aux 
mesures expérimentales (entre parenthèses). Les fréquences marquées d’un astérisque 
correspondent à des mesures reportées sur Gd2Sn2O7 [178] (voir explication dans le texte). 

Des mesures d’absorption infrarouge ont été réalisées sur la plupart des composés de 
structure pyrochlore, de type La2Sn2O7 (avec La allant du lanthane au thulium) [177]. Ces mesures 
montrent que les fréquences d’absorption varient linéairement en fonction du lanthanide présent 
dans la structure. Dans le tableau périodique, le Tb se situe entre le gadolinium (Gd) et le 
dysprosium (Dy). Ainsi, on peut s’attendre à ce que les fréquences d’absorption du composé 
Tb2Sn2O7 soient proches de celles mesurées sur Gd2Sn2O7. Ce sont ces valeurs qui sont reportées 
dans le tableau (marquées par *). Il apparaît donc que chacune des bandes mesurées sur les 
spectres des films dopés de la figure 70 correspondent à fréquence d’absorption d’une phase 
pyrochlore.  Toutefois, la bande (5) à 364 cm-1 du film dopé à l’Yb n’a pas pu être attribuée à une 
phase pyrochlore ou à une phase sesquioxyde d’Yb. L’origine de cette bande d’absorption 
demeure inconnue.  
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L’étude en spectroscopie d’absorption IR a également été réalisée sur des films contenant 
de plus faibles concentrations en terre rare, et ne présentant pas la structure pyrochlore cristallisée 
en diffraction des rayons X. Le résultat de cette étude est qu’aucune bande d’absorption 
attribuable à la phase pyrochlore n’a été mesurée sur ce type de films. 

Les signatures en spectroscopie Raman mesurées sur les phases Yb2O3 et La2Sn2O7 sont 
aussi reportées dans le tableau 4. Des mesures complémentaires ont été effectuées en 
spectroscopie Raman, sans toutefois qu’un signal ne soit détecté.  

4.1.3  Influences des terres rares sur la microstructure des films 

4.1.3.1  Analyse microstructurale par microscopies électroniques 
La morphologie de surface des couches dopées a été étudiée par MEB, en fonction de la 

quantité de dopant. Les résultats sont présentés pour les films dopés au cérium. Les 
micrographies de la figure 71 montrent la surface des films dopés à différentes concentrations de 
Ce et recuit à 700°C, correspondant à la température de cristallisation de la cassitérite. Il est 
important de noter que tous les films dopés, quelle que soit la terre rare utilisée, possèdent un 
aspect de surface à faible grandissement plus lisse et plan que les films de SnO2 pur, pour des 
recuits au-delà de 700°C. A grandissement plus élevé, les films présentent un aspect de surface 
granulaire, correspondant à une structure polycristalline. La distribution en taille des grains 
apparaît dépendante de la concentration en Ce, avec une diminution nette du diamètre moyen des 
grains entre la concentration de 1 % et 3 % at. de Ce. Pour le film le moins dopé, le diamètre des 
grains est compris entre 10 et 40 nm alors que pour l’échantillon plus fortement dopé, il est 
compris entre 10 et 20 nm. La taille des grains est plus homogène pour des concentrations 
supérieures à 3 % at. Cette observation se vérifie pour chacun des dopants utilisés dans ce travail, 
et confirme ainsi par une mesure directe l’estimation réalisée grâce aux diagrammes de diffraction 
des rayons X, en utilisant l’équation de Scherrer. 

En plus d’améliorer l’aspect de surface, nous pouvons préciser que l’homogénéité et la 
cohérence des couches sont grandement améliorées par le dopage. Il est possible que l’insertion 
d’impuretés dans les films d’oxyde d’étain empêche la croissance de gros grains d’une centaine de 
nanomètres, comme cela est observé sur les clichés MEB des films non-dopés. Le dopage a donc 
un effet positif sur l’élaboration de couches mince d’oxyde d’étain par évaporation, qui produit 
un matériau sous forme de couche mince plus fonctionnel, même après des recuits jusqu’à 
1100°C. 

La microstructure des films dopés a été étudiée par l’intermédiaire des films dopés au 
terbium. Jusqu’ici, les résultats obtenus ont été indépendant du substrat utilisé. Nous allons voir 
avec cette étude que le choix du substrat affecte grandement la microstructure des films. Dans un 
premier temps, les images MET et STEM HAADF d’une coupe transverse d’un film dopé avec 3 
% at. de Tb et recuit à 700°C déposé sur substrat de silicium brut sont présentées figure 72. La 
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figure est composée d’une image MET champ clair à faible grandissement et d’images HR-MET 
et STEM à plus fort grandissement, concentrées sur les différentes microstructures observées 
dans le film. A faible grandissement (figure 72-a), l’influence sur la microstructure de la réaction 
chimique entre le film et le substrat est clairement visible. La réaction d’oxydo-réduction entraîne 
une diffusion extrêmement importante de la silice dans la couche d’oxyde d’étain. Comme il sera 
présenté dans la section suivante, les zones claires sur l’image ont effectivement été identifiées à 
de la silice par spectroscopie EELS. La silice a diffusé dans quasiment l’intégralité du film car des 
zones claires sont observables à plus de 200 nm du substrat de silicium cristallin. Cette diffusion 
conduit également à une microstructure très inhomogène dans l’épaisseur du film. 

  

 

Figure 71 - Micrographies réalisées au MEB de la surface de films dopés au Ce à 1 % at. 
(a), 3 % at. (b) et 5 % at. (c) recuits à 700°C. 

La microstructure observée à la surface du film est présentée sur l’image MET champ 
clair figure 72-b. Sur une épaisseur d’environ 30 nm, la surface est composée de nanograins 
cristallisés d’oxyde d’étain d’approximativement 10 nm. Ce résultat correspond aux micrographies 
réalisées au MEB. A proximité de la surface (≈50 nm), le film est composé de cristallites de SnO2 
de formes irrégulières dont les dimensions sont de l’ordre de la vingtaine de nanomètres (figure 
72-c). Dans les zones du film contenant de la silice, des grains de forme irrégulière de SnO2 
(d’environ 20 nm) sont entourés de silice. Enfin, une couche d’environ 40 nm de silice sépare le 
film du substrat. Cette couche contient néanmoins des agrégats non cristallisés d’atomes lourds 
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(zones claires sur l’image STEM-HAADF figure 72-d). Après avoir vu la microstructure 
complexe des films élaborés sur silicium cristallin, il apparaît nécessaire d’insérer une barrière de 
diffusion entre le film d’oxyde d’étain et le silicium.  

 

Figure 72 – Analyse microstructurale au MET/STEM à 200 kV d'une coupe transverse 
d’un film de SnO2 dopé au Tb à 3 % at., recuit à 700°C sur substrat de Si. L’image a) est 
un cliché TEM champ clair réalisé à faible grandissement. Les champs clairs (b) et (c) 
ont été obtenues en haute résolution. Le champ sombre (d) a été réalisé en mode STEM-
HAADF.  

La figure 73 présente la microstructure du même film élaboré durant la même 
évaporation sur substrat de silicium recouvert d’une couche de silice thermique. Ils possèdent 
donc une concentration en Tb (3 % at.) et un historique thermique (recuit à 700°C) identiques. 
Le champ clair figure 73-a montre que la couche de silice joue avec succès le rôle de barrière de 
diffusion du silicium. De ce fait, la couche d’oxyde d’étain apparaît bien plus compacte et 
homogène. A plus fort grandissement, on identifie que le film est composé de deux 
microstructures différentes. Entre la surface et la moitié de la couche environ, SnO2 semble être 
cristallisé sous forme de gros grains compacts et irréguliers (figure 73-b). Dans la seconde moitié, 
côté substrat, les grains de SnO2 sont plus petits et réguliers, avec un diamètre moyen situé entre 
30 et 40 nm. Sur l’image STEM-HAADF (figure 73-c), il apparaît que dans la partie la plus 
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proche du substrat, les grains de SnO2 sont entourés de zones sombres. Ces zones possèdent 
donc un Z moyen beaucoup plus faible que l’oxyde d’étain. Deux interprétations sont possibles. 
Soit il s’agit de silice, ce qui signifie que la barrière de diffusion est inefficace. Soit ces zones 
correspondent à une absence de matière, indiquant un matériau poreux aux joints de grain. Pour 
comprendre cette microstructure, il est nécessaire d’aller identifier la composition chimique du 
matériau amorphe qui entoure les cristaux de SnO2. D’après nos hypothèses, il pourrait s’agir 
d’un matériau riche en terbium, qui aurait ségrégé aux joins de grains lors de la croissance de 
SnO2. 

 

Figure 73 - Images MET et STEM réalisées à 200 kV d'une couche mince de SnO2 dopée 
avec 3 % at. de Tb, déposée sur un substrat de silicium oxydé puis recuite pendant à 
700°C. L’image MET champ clair (a) a été obtenu à faible grandissement. Le champ 
sombre (b) a été réalisé en mode STEM-HAADF. Le champ clair (c) est une image MET 
haute résolution. 
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Bien que la caractérisation structurale ait révélé la cristallisation d’une phase 
orthorhombique d’oxyde stannique dans les films dopés et recuits à 700°C, l’étude 
microstructurale au MET/STEM n’a pas permis de déterminer où cristallisait cette phase. 

4.1.3.2  Localisation des ions Tb3+ par spectroscopie de perte d’énergie 
des électrons 

Toutes les études microstructurales existantes sur les films minces d’oxyde d’étain dopés 
avec des terres rares, principalement réalisées au MEB et au MET, se concentrent sur la 
cristallisation de l’oxyde d’étain et l’évolution de la dimension des cristallites. Ces études 
supposent donc que les dopants sont incorporés à l’intérieur de l’oxyde d’étain de manière 
indirecte, en analysant l’évolution du paramètre de maille de SnO2 avec la concentration de 
dopant (grâce à la DRX). Nous allons montrer dans cette partie que la spectroscopie de perte 
d’énergie des électrons (EELS), dans un MET, est un outil efficace pour déterminer la 
localisation de la terre rare dans le film, de manière directe. 
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Figure 74 – Spectres de perte d’énergie expérimentaux mesurés sur de la silice (bleu), 
ainsi qu’une zone riche en Tb (rouge).  Le premier spectre présente les seuils L1,2 du Si et 
N4,5 du Tb (a), le second les seuils K du Si et M5,4 du Tb (b). Seule la zone spectrale 1200-
2100 eV est adaptée pour cartographier ces deux éléments. 

L’étude structurale a montré que le Tb cristallisait en Sn2Tb2O7 à 1100°C avec une 
concentration de 7 % at. Si nous supposons que les ions de Tb sont dispersés uniformément dans 
la matrice lors de l’élaboration, il est probable que les dopants, et le Tb en particulier, puisse se 
déplacer dans la matrice durant le processus d’oxydation, à des températures inférieures à 1100°C. 
D’autre part, nous avons montré que la microstructure des films minces d’oxyde d’étain dopé au 
Tb est très différente, selon que le film soit élaboré sur substrat de silicium brut ou recouvert de 
silice thermique. Il est donc possible que la réaction d’oxydo-réduction de l’oxyde d’étain par le 
silicium, et la diffusion de silice qui en découle, joue un rôle significatif dans la localisation de la 
terre rare dans le film. Pour répondre à ces questions, des cartographies chimiques STEM-EELS 
ont été réalisées sur des films dopés au Tb (3 % at.) et recuits à 700°C, sur substrat recouvert ou 
non de silice thermique.  
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L’une des difficultés de telles mesures est que les signaux de perte d’énergie de certains 
éléments peuvent se superposer, rendant impossible la cartographie chimique. C’est notamment 
le cas des seuils les plus intenses du Tb (N4,5) et du Si (L1,2), dans la gamme d’énergie comprise 
entre 100 et 200 eV. Pour illustrer ce problème, ces deux seuils mesurés sur des films d’oxyde 
d’étain sont présentés sur la figure 74-a. Ainsi, en réalisant les mesures de perte d’énergie sur ces 
seuils, il serait impossible de réaliser une cartographie fiable pour ces deux éléments. Ce sont 
donc les seuils M5,4 et K, moins intenses, qui ont été respectivement mesurés pour le Tb et le Si. 
La figure 74-b représente ces deux seuils, mesurés sur une zone riche en terbium et en silice. Ils 
sont donc adaptés pour identifier sans ambiguïté chacun de ces éléments. En EELS, le signal 
décroît de manière importante en fonction de la perte d’énergie. En outre, les seuils M5,4 de l’étain 
et K de l’oxygène sont séparés de plusieurs centaines d’électronvolts des seuils M5,4 du terbium et 
K du silicium. Ainsi, pour obtenir des spectres exploitables, il a fallu utiliser la fonction « dual-
EELS » du microscope, pour effectuer les mesures sur deux gammes d’énergie distinctes avec un 
temps d’acquisition différent. La première gamme spectrale choisie est comprise entre 350 
et 1374 eV pour mesurer les seuils M5,4 de Sn et K de l’O, respectivement à 485 et 532 eV. La 
seconde gamme de perte d’énergie est fixée entre 1100 et 2124 eV, afin de mesurer les seuil M5,4 
du Tb et K du Si. Le détecteur comporte 2048 canaux, pour une résolution de 0,25 eV par canal.  

La figure 75 présente les mesures STEM-EELS réalisées sur toute l’épaisseur d’un film 
contenant 3 % at. de terbium et déposé sur un substrat de silicium. Etant donné l’inhomogénéité 
de la microstructure du film déposé sur silicium, les mesures ont été réalisées dans la totalité de 
l’épaisseur du film. Cette dernière a été divisée en quatre zones (numérotées sur l’image STEM-
HAADF) afin d’augmenter la précision des mesures tout en diminuant le temps d’analyse, pour 
éviter les dérives. Le temps d’exposition par pixel a été choisi à 0,5 seconde, afin d’éviter la 
destruction de l’échantillon sous le faisceau électronique focalisé, tout en mesurant un signal 
suffisant. Pour chaque zone numérotée, l’image en champ sombre annulaire réalisée durant 
l’acquisition des spectres de perte d’énergie est présentée. Ces images permettent notamment 
d’observer que les dérives de l’échantillon ont correctement été compensées. A chaque zone 
numérotée correspond un spectre-image associé aux deux gammes d’énergie mesurées. Les 
cartographies chimiques sont réalisées de la manière suivante. Dans chacun des spectres=images, 
le seuil associé à chaque élément est extrait, puis utilisé pour recomposer une image donc le 
contraste est directement lié à l’intensité du seuil.  Les cartographies ont été réalisées sur les seuils 
M4,5 de l’étain (479,5-519,5 eV), M5 du terbium (1227-1240 eV) et K du silicium 
(1838,5-1853,5 eV). Pour ces images, le contraste de chaque pixel est lié au nombre de coups 
mesurés pour chacun des seuils, et donc au nombre d’atomes présents dans la zone sondée. 
Enfin, la dernière image correspond à la superposition des cartographies de chaque élément avec 
une couleur différente attribuée à chaque élément. L’étain est représenté en rouge, le terbium en 
vert et le silicium en bleu. Voici les résultats obtenus pour chaque zone de mesure : 
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o Zone 1 : le spectre-image caractérise la surface du film. Si l’on s’intéresse à la 
cartographie du Si, on observe que la silice diffuse jusqu’à 70 nm de la surface du 
film. Le Tb est réparti de manière inhomogène, avec une zone de 
surconcentration aux joints des grains présents à la surface du film. 

o Zone 2 : la zone de mesure correspond à l’interface entre les gros grains et les 
petits grains d’oxyde d’étain. En particulier, les cartographies montrent que le Tb 
ne se présente plus sous forme d’agrégats mais est réparti de façon homogène 
lorsque les grains de SnO2 sont gros. 

o Zone 3 : ce spectre-image a été obtenu dans la région où les grains de SnO2 
cristallisés sont entourés de silice. L’observation des cartographies de chaque 
élément révèle d’une part que la silice se situe exclusivement là où l’étain est 
absent. Les zones sombres observées en STEM-HAADF correspondent donc à 
de la silice. On observe également que le Tb est présent dans quasiment toute la 
région sondée, avec des zones de surconcentration. D’autre part, la superposition 
des cartographies du Tb avec celles du Sn montre que le signal du Tb est plus fort 
où le signal de l’étain l’est moins. Ensuite, la superposition des cartographies de 
Tb et Si montre que le dopant ne se situe pas non plus dans les zones riches en 
Si. On peut donc conclure que le Tb se place à l’interface entre la silice et l’oxyde 
d’étain.  

o Zone 4 : ce spectre-image a été mesuré à l’interface entre la couche et le substrat 
de silicium. Il apparaît sur les cartographies que la zone est majoritairement 
composée de silice. Les agrégats d’atomes lourds identifiés en STEM-HAADF 
sont ici clairement identifiés comme étant du Sn et du Tb. Les superpositions 
RVB des images indiquent que les agrégats sont tous composés d’étain et de 
terbium.  

La figure 76 présente les spectres caractéristiques des seuils M5,4 de l’étain, K de l’oxygène, 
M5,4 du terbium et K du silicium, pour les quatre zones étudiées. Les spectres correspondent au 
signal du repère inscrit sur les images RVB. Les spectres de l’image 1 illustrent l’absence de silice 
à la surface du film. Le seuil K de l’oxygène présente alors des structures fines correspondantes à 
la signature de SnO2 entre 530 et 536 eV. Un faible signal du terbium est également enregistré 
dans cette zone. La zone 2 présente le spectre d’une zone riche en silice, contenant du terbium. 
La disparition de la structure fine sur le seuil K de l’oxygène montre que la zone ne contient pas 
ou très peu de SnO2. La zone 3 illustre le fait que les spectres correspondant aux agrégats de 
terbium présentent également un signal de SnO2 et de silice. Enfin, dans la zone 4, les spectres 
correspondent aux agrégats de terbium et d’étain dans la silice.  

Finalement, nous pouvons dire que lorsque le substrat n’est pas recouvert de silice, les 
ions Tb3+ se présentent sous forme d’agrégats. Ceux-ci se situent préférentiellement aux joints de 
grains ou à l’interface entre les grains de SnO2 et la silice. En particulier, des agrégats riches en 
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terbium et en étain sont présents dans la couche de silice issue de la réduction de l’oxyde d’étain 
par le silicium. 

 

 

    

    

    

    

    

Figure 75 – Cartographies STEM-EELS à 200 kV du film de SnO2 dopé Tb 3 % at. 
déposé sur silicium brut et recuit à 700°C. Les éléments cartographiés sont le Sn, le Si et 
le Tb. La superposition et la coloration des images de l’étain (rouge), du terbium (vert) et 
du silicium (bleu) révèlent que le Tb semble se positionner préférentiellement aux joints 
de grains (4) ou à l’interface entre SnO2 et la silice.  
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Figure 76 – Spectres EELS caractéristiques des seuils M5,4 de l’étain, K de l’oxygène, M5,4 
du terbium et K du silicium, pour les quatre zones étudiées. 
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Les données obtenues sur le film élaboré sur substrat de silicium recouvert de silice 
thermique (figure 77). Pour ces mesures, le film présentait une moins bonne stabilité sous le 
faisceau électronique focalisé, le temps de mesure par pixel a donc été abaissé. En outre, les 
cartographies du Tb des mesures 2 et 3 ont été réalisées sur les seuils N4,5 (entre 133,5 et 158,5 
eV), en raison de l’absence de silicium dans le film. Les résultats obtenus sont les suivants :  

o Zone 1 : Ce spectre-image, réalisé à faible grandissement, a pour but de prouver que la 
réaction d’oxydo-réduction entre le film et le substrat a été stoppée par la barrière de 
diffusion. Les cartographies montrent que d’une part, l’étain n’apparaît pas dans la silice, 
et d’autre part que le silicium n’a pas diffusé dans la couche d’oxyde d’étain. Dans la 
cartographie de Si, les quelques pixels qui apparaissent clairs dans le film sont dus au 
bruit.  

o Zone 2 : Ce spectre-image correspond à la zone où la couche d’oxyde d’étain est la plus 
compacte, proche de la surface. Les cartographies du Sn et du Tb montrent que le Tb est 
réparti de manière homogène, avec une surconcentration aux joints de grains à l’extrême 
surface. Néanmoins, le Tb est présent en faible quantité dans cette zone de la couche, 
comme le précise la figure 78-2. 

o Zone 3 : La zone moins dense du film, et plus proche du substrat, présente une répartition 
différente des ions Tb3+. Les cartographies montrent que peu de signal de Tb est mesuré 
dans les grains d’oxyde d’étain. A l’inverse, les joints de grains où le signal de l’étain est 
faible montrent une forte signature du Tb. Cette observation est plus facilement visible si 
l’on superpose les cartographies du Sn et du Tb. 

Ces résultats montrent donc que la barrière de diffusion de silice qui recouvre le silicium 
est efficace et empêche la réduction de l’oxyde d’étain par le silicium. En ce qui concerne la 
répartition des ions Tb3+ dans le film, toutes les cartographies montrent que le terbium se place 
préférentiellement aux joints de grains de SnO2. La figure 78 présente les spectres caractéristiques 
des seuils M4,5 de l’étain, K de l’oxygène, M4,5 du terbium et K du silicium, pour les trois zones 
étudiées. Les spectres correspondent au signal du repère inscrit sur les images RVB. Les premiers 
spectres de la zone 1 montrent qu’aucun signal de silice n’est enregistré, même très proche de 
l’interface avec la silice thermique. Dans la zone 2, les spectres illustrent le faible signal de 
terbium mesuré dans la zone où SnO2 est le plus compact. Enfin, les spectres de la zone 3 
correspondent à une zone riche en terbium, où un signal de l’étain est tout de même mesuré. 
Nous pouvons donc conclure que les zones sombres observées sur les images STEM-HAADF 
de la figure 73-c correspondent à des zones riches en Tb. Comme le Tb possède un Z plus élevé 
que celui de l’oxyde d’étain, nous pouvons conclure que les grains de SnO2 sont entourés de 
matériau poreux riche en Tb dans la zone la plus proche du substrat. La formation de la phase 
pyrochlore pourrait donc être possible aux joints de grains.  
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Figure 77 – Cartographies STEM-EELS à 200 kV du film de SnO2 dopé Tb 3 % at. 
déposé sur silicium recouvert de silice thermique et recuit à 700°C. Les éléments 
cartographiés sont le Sn, le Si et le Tb. La superposition et la coloration des images du Sn 
(rouge), du Tb (vert) et du Si (bleu) révèlent que le Tb se positionne préférentiellement 
aux joints de grains (3).  
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Figure 78 – Spectres EELS caractéristiques des seuils M4,5 de l’étain, K de l’oxygène, N4,5 
et M4,5 du terbium et K du silicium, pour les quatre zones étudiées.  

 Quel que soit le type de substrat utilisé, il apparaît que les cartographies STEM-EELS 
réalisées sur les films minces d’oxyde d’étain dopé avec 3 % at. de terbium après un recuit à 
700°C mènent à la même conclusion. Pour une telle concentration en terbium, la majorité des 
atomes dopants ne se place pas au sein des grains cristallisés d’oxyde d’étain mais dans les défauts 
structuraux de la matrice que sont les joints de grain. Il semblerait que la diffusion de silice ne 
joue pas un rôle important dans la position des atomes de terbium dans le film. Nous avons 
toutefois montré que le terbium se plaçait également à l’intérieur de la silice.  
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4.1.4  Bilan des analyses structurale et microstructurale 
L’analyse structurale des films de SnO2 dopés avec du Ce, du Tb ou de l’Yb a permis 

d’observer que, quelle que soit la terre rare, les propriétés structurales et microstructurales des 
films étaient significativement modifiées pour des concentrations importantes, au-delà de 1% at. 
En particulier, il a été montré que le substrat utilisé influait grandement sur la microstructure du 
film après recuit.  

La microstructure a été abordée à travers une étude des sections transverses en MET des 
films recuits à 700°C et dopés au terbium (3 % at.) déposés sur substrats de silicium brut et 
recouvert de silice. Cette analyse microstructurale a mis en évidence que les films élaborés sur 
substrat de silicium cristallin brut présentaient une diffusion très importante de silice dans la 
majorité de la couche. Cette diffusion, issue de la réaction d’oxydo-réduction entre le silicium et 
l’oxyde d’étain conduit donc à un film à la microstructure très inhomogène et difficilement 
prévisible. A l’inverse, l’étude des films élaborés sur substrat de silicium cristallin recouvert de 
silice montrent que la silice joue bien un rôle de barrière de diffusion. Dans les deux films, 
l’hypothèse de ségrégation de la majorité du terbium hors des grains de SnO2 a été confirmée par 
des mesures STEM-EELS. Il a été montré que le terbium se plaçait préférentiellement aux joints 
de grains de SnO2, en l’absence de silice. Dans les films contenant de la silice, le terbium se place 
essentiellement à l’interface entre la silice et l’oxyde d’étain, mais est aussi présent dans la silice. 
Dans les deux cas, ces zones riches en terbium pourraient favoriser la formation de stannate de 
terbium Tb2Sn2O7 de structure pyrochlore. En effet, l’étude particulière de films fortement dopés 
et recuits à haute température a montré que les conditions d’élaboration pouvaient être favorables 
à la formation de stannate de terre rare TR2Sn2O7 de structure pyrochlore. Cette phase a aussi été 
identifiée par spectroscopie d’absorption infrarouge. 

Les mesures de diffraction des rayons X ont également prouvé que le dopage entraînait 
une modification du processus d’oxydation de SnO, en favorisant la cristallisation d’une phase 
orthorhombique de SnO2. La répartition des phases rutile et orthorhombique dans le film n’a 
cependant pas pu être clarifiée par la microscopie électronique à transmission.  

4.2  Caractérisation par spectroscopie de 
photoluminescence des films dopés au cérium 

La section précédente nous a montré qu’un dopage au-delà de 1% at. modifiait de 
manière significative les propriétés structurales et microstructurales des films minces de SnO2. 
Cette partie est consacrée à l’étude des propriétés optiques des films de SnO2 dopés avec du 
cérium. Seuls des substrats de silicium brut ont été utilisés. Cependant, la microstructure de ces 
films n’a pas été étudiée comme les films dopés au terbium. Ainsi, nous ferons l’hypothèse que la 
microstructure des films dopés au cérium est similaire à celle des films dopés au terbium, et que la 
silice diffuse dans la majorité du film après un recuit à 700°C ou plus. Dans cette section, les 
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propriétés de luminescence des ions Ce3+, pour différentes concentrations en cérium et 
différentes températures de recuit sont présentées. La spectroscopie d’excitation de 
photoluminescence est utilisée pour comprendre les mécanismes d’excitation des ions Ce3+. 

4.2.1  Activation optique des ions Ce3+ 
Un spectre de photoluminescence typique d’un film d’oxyde d’étain dopé au Ce (5 % at.) 

recuit à 900°C, pour lequel l’émission du cérium est mesurée, est présenté sur la figure 79. 
L’excitation à 325 nm permet l’excitation directe des ions Ce3+. Le spectre a été déconvolué car 
SnO2 possède une bande d’émission liée aux défauts autour de 400 nm. Cette déconvolution 
permet de mettre en évidence quatre bandes d’émission centrées à 368, 393, 422 et 653 nm. Les 
deux bandes à 393 et 653 nm correspondent à l’émission de SnO2 (rayées sur la figure). La bande 
de luminescence à 393 nm paraît exaltée par rapport à celle des films de SnO2 purs étudiés dans le 
premier chapitre. Ce phénomène d’exaltation est attribué au dopant et a déjà été observé pour du 
SnO2 dopé au cérium [107], au manganèse [107], ou au terbium [109]. La section 4.3.2.4  
discutera plus précisément de l’origine de cette bande, et de son évolution avec la quantité de 
dopant. Les deux bandes centrées à 368 et 422 nm sont attribuées à l’émission des ions Ce3+. 
Pour les films dopés au Ce, la luminescence de la matrice se superpose à celle du Ce dans le 
domaine bleu-violet.  

Ces résultats sont différents des études reportées sur le dopage au cérium des oxydes 
d’étain. La littérature est assez unanime sur les propriétés de luminescence du Ce dans SnO2, avec 
une bande d’émission située entre 460 et 470 nm [47, 106, 107]. La luminescence attribuée aux 
ions Ce3+ à 368 et 422 nm ne peut donc pas être attribuée à des ions isolés dans les grains de 
SnO2. Cela pourrait signifier que la luminescence mesurée provient du cérium présent dans la 
silice. 
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Figure 79 - Spectre de photoluminescence continue sous une excitation laser à 325 nm 
d'une couche mince de SnO2 dopée avec 5 % at. de Ce et recuite à 900°C. Le spectre a été 
déconvolué pour mettre en évidence l’émission du Ce à 368 nm et 422 nm. Les bandes 
grisées à 393 et 653 nm correspondent à l’émission de la matrice.  
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Généralement, l’émission des ions Ce3+ se compose de deux larges bandes d’émission 
dans la région bleue/proche UV du spectre électromagnétique. Comme les ions Ce3+ ont une 
configuration électronique 4f 1, le niveau fondamental est constitué du doublet 2F5/2 et 

2F7/2. L’état 
excité de plus basse énergie est de configuration 5d. Les transitions mesurées à 368 et 422 nm 
pourraient donc être attribuées à des recombinaisons radiatives des niveaux 5d vers les niveaux 4f. 
Toutefois, l’existence de deux bandes de luminescence associées aux ions Ce3+ peut avoir une 
autre origine. Les niveaux 5d des ions Ce3+ sont sensibles au champ cristallin et donc, les 

transitions 5d →4f seront affectées par la modification de leur environnement. Deux sites 
différents dans la matrice qui permettent la luminescence des ions dopants peuvent également 
expliquer ces deux bandes de luminescence. Ces aspects de la luminescence du Ce ont été 
abordés dans la thèse de J. Weimmerskirch-Aubatin [157], dans des couches minces d’oxyde de 
silicium. Il a été montré que dans ces systèmes, le cérium présent sous forme d’ions isolés ou de 
silicate (Ce2Si2O7) émet intensément dans le bleu (400 nm).  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 80 – Schémas des mécanismes d’émission possibles du cérium. (a) Niveau 
fondamental multiple. (b) Présence de deux sites. (c) Dégénérescence des niveaux 5d 
[157]. 

La figure 80 résume les différents mécanismes d’émission possibles expliquant l’origine 
des deux bandes attribuées au Ce : 

Ø (a) Une levée de dégénérescence du niveau fondamental permettrait une 
recombinaison des niveaux excités 5d vers deux niveaux. Pour que cette hypothèse soit 
vérifiée, il faut une différence d’énergie suffisamment faible pour que les deux niveaux 
puissent être peuplés à température ambiante. Dans ce cas, les deux niveaux seront 
peuplés et nous pourrions sonder les transitions 2F5/2→5d et 2F7/2→5d. L’écart d’énergie 
mesuré entre la bande à 368 nm et celle à 422 nm est d’environ 3500 cm-1, soit 0,43 eV. 
L’écart constaté dans d’autres matrices d’oxyde entre la transition 2F7/2→5d et la transition 
2F5/2→5d est d’environ 2000 cm-1 (0,25 eV) [182, 183]. Cette hypothèse est donc peu 
probable. 
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Ø (b) Deux bandes d’émission différentes peuvent aussi correspondre à deux 
environnements chimiques différents du cérium. Dans les films étudiés, quatre sites 
d’émission sont possibles, à savoir les ions de Ce3+ (i) isolés dans la matrice SnO2, (ii) 
agrégés en phase pyrochlore, (iii) isolés dans la silice ou (iv) agrégés en phase de silicate de 
cérium. A chaque environnement correspond un champ cristallin différent et donc une 
énergie de transition différente. Les deux contributions étant indépendantes, les intensités 
de chaque bande dans le spectre d’excitation seront indépendantes. Cependant, l’émission 
de PL de chacun de ces deux sites se fera à deux longueurs d’onde différentes, ce qui 
causera la présence de deux bandes dans le spectre de photoluminescence du cérium. 

Ø (c) Un autre scénario similaire correspondrait à une levée de 
dégénérescence de la bande 5d du cérium. Celle-ci est très sensible au champ cristallin, qui 
peut provoquer une levée de dégénérescence, ce qui va rendre possible l’excitation vers 
deux bandes d’énergies distinctes. Ces deux bandes étant proches, il existe des effets de 
relaxation intra-bande de proche en proche, et il n’y a qu’une bande d’émission de 
photoluminescence. Blasse et al. [183] ont mesuré que l’éclatement des niveaux 5d 
dépendait fortement de la matrice, variant de 7000 à 14000 cm-1 pour les différentes 
matrices cristallines d’oxyde qu’ils ont étudiées, ce qui est supérieur à l’écart de 3500 cm-1 
mesuré sur la figure 79. Des mesures de photoluminescence d’excitation sont nécessaires 
pour valider ce scénario.  
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Figure 81 - Spectres de photoluminescence continue d’un film mince de SiO1,5 dopé au Ce 
(3 % at.) et recuits à 1100°C [157]. 

Avec l’hypothèse d’une microstructure complexe similaire aux films dopés au terbium, où 
les grains de SnO2 sont entourés de silice, la position des ions Ce3+ serait au niveau des joints de 
grain ou dans la silice. Afin de vérifier si la luminescence provient des ions Ce3+ dans la silice, le 
spectre d’émission du cérium dans les films d’oxyde d’étain a été comparé avec celui mesuré sur 
une couche mince d’oxyde de silicium dopé au cérium issu des travaux de 
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J. Wermmerskirch-Aubatin [157]. La figure 81 représente le spectre de photoluminescence 
typique d’un film mince de SiO1,5 dopé avec 3 % at. de cérium, recuit à 1100°C. Une bande de 
luminescence centrée à 425 nm est mesurée, qui est attribuée au cérium présent sous forme de 
silicate. Cette bande correspond à celle mesurée dans les films d’oxyde d’étain déposé sur silicium 
et recuits à 900°C. 

La luminescence à 368 nm pourrait être attribuée aux ions Ce3+ de la phase pyrochlore 
Ce2Sn2O7. Cependant, aucune étude des propriétés de luminescence de cette phase n’a été 
reportée dans la littérature. Les propriétés d’émission du cérium ont été étudiées dans une poudre 
de La2Sn2O7, de structure pyrochlore par Yang et al. [121]. Dans cette matrice hôte, le cérium se 
substitue au lanthane. Sur poudre de La1,94Ce0,06Sn2O7, deux bandes d’émission à 352 et 377 nm 
ont été mesurées sous une excitation à 332,5 nm. Elles sont attribuées aux transitions 
électroniques des niveaux 5d vers les niveaux fondamentaux 2F5/2 et 2F7/2 des ions Ce3+. Ces 
bandes sont assez proches de celles que nous mesurons à 368 nm. 

4.2.2  Mécanismes d’excitation 
La spectroscopie d’excitation de photoluminescence a été utilisée afin de tester les 

hypothèses que nous avons avancées concernant l’émission des ions Ce3+. Le film dopé à 5% de 
cérium a été excité avec une lampe xénon, de 250 à 345 nm. La détection a été réalisée à 368 et 
422 nm, et correspond au maximum des deux pics de luminescence du cérium. Les spectres 
d’excitation de la figure 82 nous indiquent que les deux bandes d’émission possèdent une seule et 
même bande d’excitation, avec un maximum atteint à 320 nm. Ces spectres sont représentatifs de 
tous les films où les ions Ce3+ sont optiquement actifs. Finalement, une seule bande d’excitation 
est mesurée sur les spectres d’excitation de photoluminescence. Les deux bandes mesurées à 368 
et 422 nm seraient donc attribuées à une levée de dégénérescence du niveau fondamental par le 
champ cristallin (scénario de la figure 80-a). Il est toutefois impossible de déterminer si la 
luminescence provient du Ce présent dans la silice ou dans l’oxyde d’étain. 

275 300 325 350
0

6

12

In
te

ns
ité

 d
e 

PL
 (*

10
3  u

. a
rb

.)

Longueur d'onde d'excitation (nm)

 368 nm
 422 nm

 

Figure 82 - Spectres de photoluminescence d’excitation de SnO2 dopé au Ce (5% at.) et 
recuit à 900°C, pour les deux bandes attribuées au Ce3+, à 368 et 422 nm.  
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La bande d’excitation centrée à 320 nm correspond à l’excitation résonnante des niveaux 
4f aux niveaux 5d des ions Ce3+ dans le film. Cette bande est relativement large, puisque l’état final 
est la bande 5d. Ainsi, aucun transfert efficace entre la matrice et les dopants n’est mesuré. Une 
telle bande d’excitation a été observée par de nombreux auteurs dans des matériaux contenant du 
cérium. Les électrons des couches 5d du cérium sont sensibles à l’environnement chimique des 
ions, et la longueur d’onde d’émission peut varier en fonction de la matrice hôte. En effet, dans 
des alliages SiOx dopés au cérium, Weimmerskirch-Aubatin et al. [184] ont attribué deux bandes à 
290 et 320 nm à la présence d’ions Ce3+ isolés dans la matrice, ou agrégés en phase silicatée 
luminescente Ce2Si2O7. De nombreuses études ont été réalisées sur de la silice, qui ont permis de 
montrer des bandes d’excitation larges entre 200 et 350 nm [99, 185, 186, 187] ou une bande 
étroite centrée à 300 nm [188] ou 330 nm [189]. Finalement, cette comparaison avec la littérature 
est une preuve supplémentaire que la luminescence des ions Ce3+ mesurés sur les films d’oxyde 
d’étain déposé sur silicium brut peut être attribuée aux ions qui ont diffusé dans la silice.  

4.2.3  Influence des propriétés d’élaboration 
L’influence de paramètres comme la température de recuit et la concentration en Ce a été 

étudiée sur les propriétés de luminescence des films. Les spectres des couches contenant 
différentes concentrations de cérium et recuits à 700°C et 900°C sont présentés sur les figure 83-a 
et b. Pour chacune des figures, l’échelle des intensités est identique. 
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Figure 83 – Spectres de photoluminescence continue des couches de SnO2 dopées au Ce 
recuites à 700°C (a) et 900°C (b) en fonction de la concentration en Ce. 

Aucune luminescence des films n’est mesurée pour des recuits à des températures 
inférieures à 500°C (spectres non présentés ici). A partir d’une température de recuit de 700°C il 
apparaît la large bande d’émission autour de 630 nm déjà observée dans les films non-dopés et 
attribuée aux défauts de la matrice. Cette bande, correspondant à une couleur jaune-orange, 
possède une forte intensité de luminescence plus importante pour de faibles dopages en Ce. Il est 
possible que le faible dopage favorise la création de défauts radiatifs. Ce phénomène est observé 
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sur les couches dopées à 0,5% et recuites à 700 et 900°C ainsi que celle contenant 1% de cérium, 
recuite à 900°C.  

Pour les films contenant davantage de cérium, cette bande a une intensité variable dont il 
est difficile de définir une tendance. Les concentrations en Ce au-delà de 1% at. semblent 
néanmoins diminuer les propriétés de luminescences de la matrice. Il se pourrait que la formation 
d’agrégats riches en Ce permettent la création de chemins de recombinaison non radiatifs. Chang 
et al. [190] ont déjà observés de tels phénomènes en étudiant les propriétés de luminescence de 
l’europium dans du SnO2 massif. Ils ont observé que l’intensité de PL attribuée aux défauts de la 
matrice augmentait d’un facteur deux pour une concentration de 2 % mol., avant de décroître 
pour de plus grandes concentrations. Ils ont toutefois observé que l’évolution de la luminescence 
attribuée aux défauts était corrélée avec celle des ions dopants. Cet aspect n’a cependant pas été 
discuté par les auteurs. 

Pour des concentrations plus importantes de Ce, une bande apparaît autour de 400 nm 
dans la plupart des films recuits à 700 et 900°C. Il reste ici difficile d’attribuer cette bande à la 
luminescence des ions Ce3+ car son intensité reste faible, et elle se superpose à une bande de 
défauts de la matrice. La couche contenant 5 % at. de cérium et recuite à 900°C présente par 
contre une bande très intense autour de 400 nm que l’on peut partiellement attribuer à la 
luminescence des ions cérium. Ce résultat est probablement dû à la diffusion de la silice dans la 
matrice d’oxyde d’étain, qui rend la microstructure du film très complexe. Cette microstructure 
rend probablement la reproductibilité des résultats très incertaine dans le cas du Ce, notamment 
car deux états de valence existent pour le Ce.    

4.2.4  Conclusions sur les propriétés d’émission du cérium 
Les propriétés de luminescence des oxydes d’étain dopés au cérium ont été étudiées 

uniquement sur substrat de silicium brut. Le signal caractéristique du Ce a été mesuré pour des 
recuits de 700°C et 900°C.  L’identification de l’émission du cérium s’est révélée difficile puisque 
son signal se superpose à une bande intense de SnO2 centrée à 400 nm, attribuée aux défauts de 
la matrice (lacunes d’oxygène par exemple). Une déconvolution du signal de luminescence a 
permis de montrer que l’émission de la terre rare était caractérisée par deux bandes d’émission 
centrées à 368 et 422 nm. Les données bibliographiques ont permis d’exclure l’attribution de ces 
bandes aux ions Ce3+ isolés dans les grains de SnO2. Cette interprétation est cohérente avec 
l’hypothèse d’une microstructure où le cérium serait localisé à l’interface entre la silice et l’oxyde 
d’étain. Finalement, la bande à 422 nm a été attribuée aux transitions des états excités 5d vers les 
niveaux 4f du cérium présent dans la silice, sous forme d’ions isolés ou de silicate de cérium. La 
luminescence mesurée à 368 nm pourrait être attribuée aux ions Ce3+ d’une phase pyrochlore 
Ce2Sn2O7. 
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4.3  Propriétés optiques des films dopés au terbium 
Les films dopés au terbium sont ceux qui ont fait l’objet de l’étude microstructurale la 

plus poussée, à travers notamment une étude STEM-EELS pour identifier la position du terbium 
dans les films recuits à 700°C contenant 3 % at. de terbium. Ainsi, une étude optique comparative 
a été réalisée sur substrat de silicium brut, et recouvert de silice, afin de déterminer l’effet de la 
microstructure. Cette étude s’est étendue sur une gamme de concentration entre 0,5 et 7% sur les 
substrats de silicium, et entre 1 et 3% sur les substrats recouverts de silice. Pour chaque 
concentration, cinq recuits différents ont été effectués entre 300°C et 1100°C à l’air pendant une 
heure.  

4.3.1  Absorption optique des films dopés au terbium 
Les films d’oxyde d’étain dopés, déposés sur substrat de silice et recuits à différentes 

températures ont été analysés par spectroscopie d’absorption UV-Vis. Cette analyse vise à mettre 
en évidence que le dopage ne modifie pas les propriétés de transparence dans le domaine visible 
des films d’oxyde d’étain. En effet, les ions Tb3+ possèdent une faible absorption dans le visible 

(400-600 nm) due aux transitions 4f →4f, qui peut être observée dans certaines matrices 
cristallines [191]. Deux autres bandes d’absorption à plus haute énergie ont également été 
mesurées sur des nanoparticules de Tb2O3 [100], l’une intense à 225 nm et une plus faible à 

270-280 nm. Les deux bandes d’absorption sont attribuées aux transitions 4f 8→4f 7, 5d.  
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Figure 84 - Transmission optique des films dopés au Tb (2% at.) et recuits à différentes 
températures (a), et estimations de la bande interdite pour chaque film (b). 

Aucune de ces bandes d’absorption n’a été mesurée sur les films comprenant 2% at. de 
Tb, pour des températures de recuit allant jusqu’à 1100°C (figure 84-a). L’évolution du seuil 
d’absorption est identique à celle des couches d’oxyde d’étain non dopé. Le seuil est proche de 
400 nm pour le matériau non-recuit, puis se décale vers les plus faibles longueurs d’onde lorsque 
la température de recuit augmente, ce qui correspond à l’élargissement de la bande interdite entre 
SnO et SnO2. Les diagrammes de Tauc correspondant à ces spectres d’absorption ont permis 
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d’estimer la largeur de la bande interdite des films (figure 84-b). Cette dernière varie de 2,28 eV 
pour le matériau amorphe à 3,5 eV pour les recuits à 900°C et 1100°C, ce qui est très proche des 
valeurs mesurées sur du SnO2 massif (3,6 eV). Pour conclure, le dopage ne modifie pas 
l’absorption des films dans le domaine UV-visible. 

4.3.2  Caractérisation par spectroscopie de luminescence 

4.3.2.1  Activation optique des ions terbium 
La figure 85 présente le spectre d’émission mesuré sur un film de SnO2 contenant 2% at. 

de terbium et recuit à 700°C. Ce spectre correspond à l’émission mesurée lorsque la couche est 
déposée sur un substrat de silicium brut. Le film est excité avec un laser He-Cd émettant à 
325 nm. L’émission est caractérisée par plusieurs bandes intenses résultant des transitions intra-4f 

des ions Tb3+, dont la plus intense à 542 nm correspond à la transition 5D4 →
7F5. Trois autres 

pics intenses sont observés à 487 (5D4 →
7F6), 583 (5D4 →

7F4) et 619 nm (5D4 →
7F3). Ces 

différences d’intensité sont expliquées par la théorie de Judd–Ofelt [97, 98]. Sur le spectre, ces 
quatre transitions apparaissent dissymétriques, ce qui pourrait indiquer qu’il existe plusieurs 
contributions à chaque raie d’émission, dues à un éclatement des sous-niveaux électroniques par 
effet Stark. Le spectre d’émission montre que le signal des ions Tb3+ se superpose à celui de la 
matrice SnO2, caractérisé par une faible bande centrée à 400 nm et une seconde plus intense et 
large, à 630 nm. De très faibles bandes d’émission sont également mesurées sur le spectre entre 

645 et 685 nm, qui peuvent être attribuées aux transitions 5D4 →
7FJ (J=0-2). Aucune émission 

dans le bleu n’est mesurée, caractéristique de transition à partir des états 5D3. Cette observation 
est typique des matériaux luminescents à base d’ions Tb3+, puisque la relaxation croisée entraîne 
une augmentation de la population du niveau 5D4 aux dépens du niveau 5D3.  
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Figure 85 - Spectre de photoluminescence continue d'un film mince d'oxyde d'étain 
déposé sur silicium, dopés au Tb à 2% at. et recuit à 700°C. L’aire de la courbe grisée 
correspond à la luminescence de la matrice SnO2.  
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L’étude microstructurale des films dopés au Tb contenant 3% at. et recuit à 700°C a 
montré une forte différence de microstructure entre les films élaborés sur substrat de silicium 
recouvert ou non de silice. Il a été montré que pour les films déposés sur silicium brut, la majorité 
du terbium se présente sous forme d’agrégats, au niveau des interfaces entre la silice et SnO2. Les 
mesures effectuées sur les films déposés sur silicium recouvert de silice ont également montré que 
le terbium était réparti sous forme d’agrégats, au niveau des joints de grains de SnO2. Il est donc 
probable que la silice joue un rôle important sur les propriétés d’émission du Tb. Les spectres de 
luminescence continue de ces deux échantillons sont présentés figure 86. Les deux spectres 
d’émission sont très différents. Dans le cas où le film contient de la silice (substrat de silicium 
brut), un spectre d’émission similaire à celui présenté figure 85 est obtenu, où les bandes 
caractéristiques du Tb sont mesurées. Par contre, dans le cas où la couche ne contient pas de 

silice, seule une émission très faible correspondant aux transitions 5D4 →
7F5 est observée. Ces 

résultats illustrent une observation faite sur tous les films de SnO2 élaborés avec différentes 
concentrations de Tb et ne contenant pas de silice (substrat de silicium recouvert de silice) : la 
luminescence des ions Tb3+ y est presque inexistante. La microstructure, et plus précisément la 
présence ou non de silice dans le film, a donc une influence significative sur la luminescence des 
films. Les ions Tb3+ sont optiquement actifs uniquement dans la silice.  
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Figure 86 - Spectres de photoluminescence continue sous une excitation de 325 nm des 
films de SnO2 dopés au Tb (3% at.) sur substrats recouverts ou non de silice. 

Pour confirmer cette hypothèse, une étude portant sur l’élaboration et la caractérisation 
structurale et optique d’oxydes de silicium SiOX (avec x valant 1, 1,5 et 2) dopés au terbium  a été 
réalisée. Ce travail a été effectué dans le cadre d’un stage de master au sein de l’Institut Jean 
Lamour par R. Demoulin [192]. Il s’est intéressé aux propriétés de luminescence des ions Tb3+ 
dans les films minces de silice en fonction de l’excès de silicium, de la température de recuit, et de 
la concentration de dopant. Le paramètre d’excès de silicium dans les films a été contrôlé lors de 
l’élaboration, réalisée sous ultravide, en préparant trois différentes matrices : SiO, SiO1,5 et SiO2. 
Les films de SiO et SiO2 ont respectivement été élaborés par évaporation d’une poudre de SiO et 
SiO2, alors que l’oxyde intermédiaire a été obtenu par une co-évaporation des deux poudres, avec 
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une épaisseur finale de 200 nm. Le dopage a été effectué durant l’élaboration, à partir d’une 
cellule d’effusion. Les recuits ont par contre été réalisés dans un four à recuit rapide, pendant 5 
minutes. Les conclusions de R. Demoulin sont que les ions Tb3+ est optiquement actifs dans les 
oxydes de silicium. L’émission de la terre rare a effectivement été mesurée dans chacun des 
oxydes, par spectroscopie de photoluminescence sous une excitation laser à 266 nm. L’émission 
optique se trouve également très dépendante de l’excès de silicium, avec une intensité de 
luminescence qui diminue lorsque l’excès de silicium augmente. Sur les trois oxydes étudiés, SiO2 
est donc la matrice montrant l’émission la plus importante des ions Tb3+.  

Une étude comparative par spectroscopie de PL a été réalisée entre des films d’oxyde de 
silicium et d’oxyde d’étain élaborés dans des conditions similaires. La figure 87 présente les 
spectres de photoluminescence continue des différents films dopés avec 2% at. de Tb et recuits à 

700°C. On y observe les transitions 5D4 →
7FJ (j=6-3) mesurées sur des films de SnO2 (déposé sur 

silicium donc contenant de la silice), de SiO1,5 et de SiO2. Le Tb, par sa configuration électronique 
particulière de type [Xe]-4f n 6s 2 6p 5d, permet aux transitions optiques des niveaux intra-4f de très 
peu dépendre du champ cristallin de la matrice hôte. Ces spectres montrent malgré tout une 
signature spectrale des ions Tb3+ quasiment identique pour les trois matrices hôtes considérées.  
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Figure 87 – Comparaison des spectres de photoluminescence continue de films minces 
d'oxydes d'étain et de silicium (déposés sur silicium cristallin), dopés au Tb à 2 % at. et 
recuits à 700°C.  

L’hypothèse posée sur la luminescence des ions Tb3+ dans les films d’oxyde d’étain 
déposés sur silicium et recuits à 700°C est donc confirmée par ces résultats. L’émission dans le 
domaine visible mesurée sur les films d’oxyde d’étain contenant de la silice, n’est pas due à la 
cristallisation de la phase rutile SnO2, mais à la luminescence des ions Tb3+ présents dans la silice.  

4.3.2.2  Mécanismes d’excitation du terbium 
Il est important de noter qu’une excitation à 325 nm n’est résonante avec aucune bande 

d’absorption des ions Tb3+. L’observation d’une émission importante du terbium implique un 
transfert d’énergie entre chacune des matrices et le terbium. Des études ont montré que 
l’excitation résonnante des ions Tb3+ est possible à haute énergie, correspondant aux transitions 
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4f→5d. Comme elle est liée aux niveaux 5d, sensibles au champ cristallin, cette absorption varie 
d’une matrice à l’autre, mais se situe autour de 220-230 nm [193]. Une bande d’absorption plus 
faible a aussi été mesurée à plus basse énergie sur un sesquioxyde de terbium (Tb2O3) autour de 

270-280 nm, attribuée aux transitions 4f 8→4f 7, 5d [100]. D’autres bandes d’absorption à plus 
basse énergie sont possibles, mais les sections efficaces sont tellement faibles qu’elles ne peuvent 
être mesurées que sur des films très épais (épaisseur de l’ordre du millimètre) [193]. Finalement, 
l’excitation directe des ions Tb3+ est aussi possible avec une excitation à 488 nm pour exciter les 
électrons de l’état fondamental vers les niveaux excités 5D3 [100, 193, 194]. L’excitation directe du 
terbium a été mesurée dans les films de SiO2 et SiO1,5 [192], mais pas de SnO2. 

Une étude PLE comparative entre des films d’oxyde d’étain et d’oxyde de silicium dopés 
au Tb a été menée afin de déterminer si le terbium est excité de la même manière dans chacun 

des films. L’intensité d’émission de la transition 5D4 →
7F5 à 542 nm du Tb a donc été mesurée en 

faisant varier la longueur d’onde d’excitation de 270 à 440 nm, pour les trois films de SnO2 
(contenant de la silice), SiO2 et SiO1,5 (figure 88-a). La source est issue du rayonnement d’une 
lampe Xe équipée d’un monochromateur.  

Le seuil d’émission du Tb dans les films de SnO2 (courbe rouge) correspond à des 
longueurs d’onde d’excitation supérieures à 375 nm. L’émission maximale du Tb est mesurée à 
290 nm puis diminue légèrement jusque 250 nm. La figure 88-b correspond au spectre 
d’absorption UV-visible de l’oxyde d’étain. Cette mesure révèle que la valeur du seuil 
d’absorption se situe autour de 350 nm (3,5 eV). Le seuil d’émission du terbium correspond donc 
au spectre d’absorption de SnO2. Ainsi, l’oxyde d’étain joue un rôle dans le processus d’excitation 
des ions Tb3+ présents dans la silice.  

 Le spectre d’émission du Tb dans une matrice SiO1,5 est différent (courbe verte). Le seuil 
d’excitation se situe approximativement à 350 nm et l’émission augmente de manière importante 
jusque 250 nm. L’épaulement situé à approximativement 275 nm dans le spectre d’excitation 

pourrait correspondre aux transitions 4f 8→4f 7, 5d résonnantes du terbium. Enfin le spectre 
d’excitation du film de SiO2 (courbe bleue) comprend une excitation importante à haute énergie, 
au-delà de 280  nm. Une très faible émission du Tb est également mesurée entre 375 et 325 nm. 
Cette émission pourrait provenir d’une excitation indirecte via des niveaux électroniques de 
défaut de la matrice.  
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Figure 88 – (a) Spectres de photoluminescence d’excitation à 542 nm (normalisés), 
mesurés entre 250 et 440 nm sur des films de SnO2 (rouge), SiO1,5 (vert) et SiO2 (bleu), 
dopés au Tb (3% at.) et recuits à 700°C. (b) Spectre d’absorption UV-visible typique d’un 
film d’oxyde d’étain recuit à 700°C. 

On observe que les seuils d’émission du Tb sont éloignés des valeurs effectives de la 
bande interdite pour les matrices de SiO1,5 (autour de 5-6 eV) et SiO2 (9 eV). D’une part, la 
matrice de SiO1,5 est une matrice métastable, puisqu’un recuit à une température de 1100°C 
conduit à la formation d’agrégats de silicium dans une matrice de SiO2. D’autre part, les films de 
SiO2 élaborés par évaporation nécessitent également un recuit à 1100°C afin de guérir les défauts 
introduits lors de l’élaboration. Ainsi, dans les deux cas d’oxyde de silicium, un recuit à 700°C 
n’est pas suffisant pour guérir les défauts de l’élaboration. C’est par l’intermédiaire de ces défauts, 
qui introduisent des états électroniques à l’intérieur de la bande interdite, que les ions Tb3+ sont 
excités [192]. On peut donc en déduire que dans les matrices d’oxyde de silicium, l’excitation du 
terbium se produit par absorption des photons par les défauts de la matrice suivie d’un transfert 
d’énergie vers les ions terbium. En revanche, pour les films d’oxyde d’étain déposés sur silicium, 
le seuil d’émission du Tb correspond au seuil d’absorption de SnO2, à 350 nm (environ 3,5 eV). 
Ces résultats montrent que même si la majorité des ions Tb3+ ne sont pas insérés dans les grains 
de SnO2, les états électroniques de défauts peuvent permettre une excitation indirecte de la terre 
rare.  

Finalement, cette étude par spectroscopie d’excitation de photoluminescence a permis de 
mettre en évidence un processus d’excitation complexe du terbium dans la matrice d’oxyde 
d’étain contenant de la silice. La luminescence provenant des ions Tb3+ localisés dans la silice 
provient majoritairement d’une excitation indirecte entre 375 et 250 nm. Plusieurs chemins 
d’excitation indirecte sont cependant possibles. Le premier, entre 375 et 250 nm, est assuré par 
un transfert d’énergie entre SnO2 et le terbium. L’excitation UV de SnO2 conduit à la transition 
des électrons de SnO2 de la bande de valence vers la bande de conduction, puis par un transfert 
d’énergie, mène à la luminescence du terbium présent dans la silice. Lorsque la source excitatrice 
émet en dessous de 290 nm, il est possible que l’émission des ions Tb3+ ait également pour 
origine un transfert d’énergie via les états de défauts de la silice. 
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4.3.2.3  Effet de la température de recuit sur les propriétés de 
luminescence du terbium 

Les spectres d’émission des films contenant différentes concentrations de Tb ont été 
étudiés en fonction de la température de recuit des films. La figure 89-a montre avec l’exemple 
d’un film contenant 2,5% de Tb, l’évolution typique des spectres de photoluminescence continue 
en fonction de la température de recuit. Comme pour les couches de SnO2 pur, aucune 
luminescence n’est observée pour l’échantillon brut d’élaboration et recuits à 500°C. Lorsque les 
films sont recuits à une température de 700°C, qui correspond à la cristallisation de SnO2, une 
forte luminescence attribuée aux ions Tb3+ est mesurée (transitions 5D4 → 7Fj, j=3-6). C’est à 
cette température que l’émission des ions Tb3+ est la plus intense, quelle que soit la concentration 
en Tb (figure 89-b). Les bandes d’émission de la matrice sont également mesurées à partir de 
700°C, et se superposent au signal de la terre rare. Une diminution significative de la 
luminescence des dopants est mesurée à 900°C. A l’inverse, l’émission due à SnO2 est exaltée à 
400 nm. Cette exaltation est comparable à celle mesurée dans les films dopés au cérium et recuit à 
900°C. Son origine sera discutée dans la section suivante. Enfin, une extinction de la 
luminescence du Tb est observée à 1100°C et une émission comparable à un film de SnO2 
non-dopé est mesurée. La bande de luminescence centrée à 630 nm et attribuée aux défauts de la 
matrice est donc inchangée par l’incorporation du dopant, que ce soit la longueur d’onde 
d’émission ou l’évolution en fonction du recuit. Elle ne semble donc pas être liée à l’émission du 
Tb. Il se peut donc que la luminescence des ions Tb3+ soit due à un transfert via des états de 
défauts de la matrice donnant lieu à des transitions non-radiatives dans l’oxyde d’étain pur.   
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Figure 89 – (a) Spectres de photoluminescence de films minces de SnO2 dopés avec 2,5 % 
at. de Tb pour différentes températures de recuit sous une excitation laser à 325 nm. (b) 
Evolution du signal du Tb à 542 nm en fonction de la température de recuit pour 
différentes concentrations en Tb.  

Les ions terbium sont donc optiquement actifs dans une fenêtre très étroite de 
température de recuit. Pour comprendre cette évolution, il faut s’intéresser aux sites du réseau 
cristallin favorisant l’émission du Tb. Par des mesures de spectroscopie EXAFS (Extended X-Ray 
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Absorption Fine Structure) sur des films de SiO2 dopés au Tb, Ofuchi et al. [195] ont montré 
qu’il coexistait deux structures locales pour les ions Tb3+, dans lesquelles ils ont pour premiers 
voisins deux et six atomes d’oxygène, respectivement. Par comparaison avec des mesures de 
photoluminescence, ils ont déduit que la formation de la structure Tb-6O était liée à 
l’augmentation de l’émission du terbium dans leurs échantillons. Li et al. [196] ont également 
étudié l’évolution de la luminescence d’ions terbium dans les films d’oxyde de silicium préparés 
par évaporation assistée par plasma (PECVD) en fonction de la température de recuit. Ils ont 
observé que la luminescence des ions Tb3+ en fonction de la température de recuit diminuait pour 
des recuits supérieurs à 800°C. Ils concluent que la diminution de la luminescence est attribuée à 
la diminution des structures Tb-6O et également la diminution des défauts de la silice. Cette 
évolution est généralement observée dans les films d’oxyde de silicium dopés au terbium. Cette 
interprétation est utilisée avec l’hypothèse que la concentration en dopants homogène dans la 
matrice. 

Cette interprétation n’est pas adaptée pour les films d’oxydes d’étain élaborés sur silicium 
brut, car le terbium est déjà ségrégé pour une température de recuit de 700°C. La caractérisation 
structurale a néanmoins montré que les conditions thermodynamiques étaient favorables à la 
formation de stannates de terbium (Tb2Sn2O7) pour les hautes températures de recuit. Ainsi, la 
luminescence des ions Tb3+ dans les films recuits à 700°C peut être attribuée à la formation de 
structures Tb-6O dans la silice. Pour des températures de recuit supérieures, ces sites ne sont plus 
stables, et la formation de la phase Tb2Sn2O7 est favorisée. Cette phase ne serait pas 
luminescente, car les films où cette phase a été identifiée par diffraction des rayons X (7% at.) ne 
présentent aucune bande d’émission sous une excitation laser à 325 nm.    

4.3.2.4  Influence de la concentration en terbium sur la luminescence des 
films 

Il est attendu que la concentration en dopant joue un rôle important sur les propriétés 
d’émission des films. Une étude systématique de la photoluminescence continue des films dopés 
au Tb a été réalisée en fonction de la concentration en dopant à deux températures de recuit 
différentes, 700°C et 900°C. Seules les couches préparées sur substrat de silicium ont été étudiées, 
car ce sont les seules à présenter une émission du Tb. 

L’évolution de la photoluminescence continue des films recuits à 700°C est présenté 
figure 90 pour différentes concentrations de Tb comprises entre 0,4 % et 5,5 % at. Pour de 
faibles concentrations en Tb (de l’ordre de 0,5 à 1 % at.), nous observons une sensible diminution 
de la luminescence due à la matrice vis-à-vis des couches de SnO2 pur, avec une émission 
extrêmement faible des ions Tb3+. C’est seulement pour des concentrations comprises entre 
1,5 % et 4 % at. que l’intensité de PL des transitions 5D4 → 7Fj (j=3-6) devient intense, avec un 
maximum atteint pour une concentration de 2 % at. Finalement, l’émission optique du Tb chute 
rapidement au-delà de ce maximum, avec une extinction complète de la luminescence des ions 



Chapitre 4   Dopage optique de couches minces de SnO2 avec des terres rares  

 

 147 

pour des concentrations au-delà de 5,5 % at. Ce phénomène est communément interprété 
comme un phénomène d’auto-extinction de la luminescence dû à la concentration en ions 
émetteurs (« concentration quenching » en anglais). Il s’agit de mécanismes de désexcitations 
non-radiatives entre deux ions de TR voisins, déjà discutés dans le chapitre bibliographique. Ce 
phénomène d’extinction de la luminescence avec l’augmentation de la concentration en terbium 
n’a pourtant pas été observé par R. Demoulin [192] dans les films d’oxyde de silicium dopés au 
terbium jusqu’à des concentrations de 4 % at. Cette extinction est donc peut être due à la 
formation de stannate de terbium non-luminescent, qui serait favorisée à haute concentration. 
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Figure 90 – (a) Spectres de photoluminescence continue des couches minces de SnO2 
dopées au Tb et recuites à 700°C en fonction de la concentration en Tb. (b) Evolution de 
l’intensité du Tb mesurée à 542 nm en fonction de la concentration en Tb pour les recuits 
à 700°C. 

L’évolution des spectres de photoluminescence continue a également été étudiée en 
fonction de la concentration de Tb pour les films recuits à 900°C (figure 91-a). Pour ces couches, 
la luminescence est plus faible qu’à 700°C, mais la bande de luminescence à 393 nm, attribuée à 
SnO2, est exaltée par la présence de Tb. Les évolutions des intensités respectives des bandes de 
luminescence à 393 nm et du Tb ont été tracées en fonction de la concentration de Tb 
(figure 91-b) pour mettre ce lien en évidence. Les deux bandes montrent effectivement une 
évolution similaire de leur intensité en fonction de la concentration de Tb, avec un maximum 
atteint pour une concentration de 4 % at. Etant donné la microstructure complexe des films 
préparés sur silicium, l’interprétation de cette bande semble difficile. Néanmoins, aucune 
luminescence centrée autour de 400 nm n’a été reportée sur les couches minces d’oxyde de 
silicium dopées au Tb [192]. Nous faisons l’hypothèse qu’elle est liée à la présence de Tb aux 
joints de grains de l’oxyde d’étain. Dans le chapitre précédent nous avons avancé que la 
luminescence attribuée à cette bande était liée à des défauts de la matrice, comme les lacunes 
d’oxygène. 
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Figure 91 – (a) Evolution de la photoluminescence continue des couches de SnO2 dopées 
au Tb recuites à 900°C en fonction de la concentration en Tb sous une excitation laser à 
325 nm. (b) Comparaison de l’évolution des intensités des bandes à 393 nm et du terbium 
à 542 nm en fonction de la concentration en terbium. 

Un modèle simple permet d’interpréter ce phénomène, présenté par D. F. Crabtree [197]. 
Dans ce modèle, il est supposé que l’ion de terre rare s’insère sur un site cationique par 
substitution, et qu’une lacune proche est nécessaire pour des raisons de compensation de charge 
sur le réseau. Dans le cas du dopage au Tb dans SnO2, on peut faire l’hypothèse que les ions Tb3+ 
s’insèrent en substitution de l’étain (au niveau des joints de grain), avec un défaut associé pour 
compenser les charges. Les défauts possibles dans SnO2 sont les lacunes d’étain [Sn4+], les atomes 
d’étain interstitiels i(Sn4+), les lacunes d’oxygène [O2-] et les atomes d’oxygène interstitiels i(O2-). Il 
a été suggéré que i(Sn4+) et [O2-] étaient des défauts de type donneur [62, 198]. Ainsi, l’insertion 
d’ion Tb3+ sur le réseau d’oxyde d’étain peut être compensée de deux manières sur le réseau : 

4𝑇𝑏«N + 𝑖(𝑆𝑛)N) = 4𝑆𝑛)N et/ou	2𝑇𝑏«N + 𝑂;q = 2𝑆𝑛)N (4-2) 

 Ce modèle simple suppose que l’incorporation de Tb dans SnO2 peut être compensée par 
la création de défauts comme des lacunes d’oxygène et des atomes d’étain interstitiels. On 
pourrait donc supposer que la création de lacunes d’oxygène est favorisée pour les recuits à 
900°C, entraînant l’exaltation de la luminescence à 393 nm. Le dopant favoriserait donc la 
création de lacunes d’oxygène, ou d’étain interstitiels. 

Une telle exaltation de la luminescence de SnO2 à 400 nm a été observée sur une couche 
mince d’oxyde d’étain dopé au Tb par Z. Yuan et al. [109], qui ont préparé des films de SnO2 par 
pulvérisation cathodique magnétron sur des substrats de silicium. Le dopage est obtenu par 
implantation d’ions Tb3+ et la concentration atomique de terbium est estimée à 1,4 % at. Les 
films subissent plusieurs recuits de 1 heure entre 500 et 1000°C sous oxygène et sous argon pour 
guérir les défauts introduits durant l’implantation. Après un dopage supplémentaire au 
phosphore, des spectres de PL très similaires à ceux de la figure 91-a sont observés. Le 
phosphore est utilisé afin de compenser les charges induites sur le réseau par le dopage au Tb. Gu 
et al. [107] ont également observé l’exaltation de l’émission dans le domaine UV d’une poudre de 
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SnO2, préparée par la technique sol-gel suite à un dopage au cérium, ou au manganèse. Les 
auteurs expliquent l’émission à 400 nm grâce aux lacunes d’oxygène, via le modèle expliqué dans 
le chapitre bibliographique.  

Toutes ces études supposent cependant l’incorporation du dopant dans le réseau de SnO2. 
Or, l’étude microstructurale des films recuits à 700°C par spectroscopie de perte d’énergie des 
électrons a montré que la majorité du terbium se trouvent agrégée à l’interface entre SnO2 et 
SiO2. A 900°C, ces agrégats de dopant favoriseraient la formation de lacunes d’oxygène, mais 
seulement en surface des grains de SnO2 et exalteraient l’émission à 400 nm. L’évolution de cette 
bande d’émission avec la concentration en Tb n’est toutefois pas très claire. L’émission à 400 nm 
semble corrélée à celle du terbium. Il est possible que la concentration en lacunes d’oxygène soit 
liée à celle des sites optiquement actifs du terbium.  

4.3.2.5  Etude des processus de recombinaison non radiatives 
Afin de caractériser les processus de recombinaison non-radiative du matériau dopé, la 

photoluminescence continue des films a été étudiée en fonction de la température de mesure, de 
10 K à la température ambiante, avec une excitation laser à 266 nm. Cette longueur d’onde 
correspond à une excitation indirecte du terbium. L’évolution des spectres de PL du film 
contenant 3% de Tb recuits à 700°C est présentée sur la figure 92. On y observe la PL dans le 
domaine visible issue des transitions 5D4 → 7FJ (J=4-6) des ions Tb3+ ainsi que la large bande 
d’émission de la matrice entre 450 et 700 nm. L’intensité de PL du Tb augmente quand on 
diminue la température. A partir d’une température de mesure inférieure à 150 K, des bandes de 
PL supplémentaires apparaissent à 379, 414 et 438 nm. Ces bandes correspondent aux transitions 
5G6 → 7FJ (J=4-6) des ions Tb3+, dont la faible intensité est expliquée par le phénomène de 
relaxation croisée (expliqué plus en détails dans le chapitre 1).  
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Figure 92 – Spectres de photoluminescence continue avec une excitation laser à 266 nm 
pour différentes températures de mesure d'une couche de SnO2 dopée à l'Tb à 3% recuit 
à 700°C. 

La spectroscopie de photoluminescence dépendante en température peut être utilisée 
pour obtenir des informations sur les niveaux électroniques de la bande interdite dans les semi-
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conducteurs. Il est connu que différents processus non-radiatifs peuvent contribuer à la réduction 
de l’intensité de PL lorsque la température augmente. Quel que soit le mécanisme d’extinction de 
la luminescence, la dépendance en température de l’intensité intégrée I(T) de la bande de PL peut 
être décrite par une loi d’Arrhenius : 

𝐼 𝑇 =
𝐼9

1 + 𝛼	exp	 − 𝐸�
𝑘�𝑇

 (4-3) 

où 𝐼9 est l’intensité intégrée à basse température (6 K pour nos mesures), 𝛼 est une constante et 

𝐸� l’énergie d’activation. Cette formule provient de l’expression de l’efficacité d’émission, liée aux 
probabilités de transitions L’efficacité caractérise la compétition entre les processus radiatifs et 
non-radiatifs. Le facteur de Boltzmann correspond à la dépendance en température des processus 

non-radiatifs [199]. Ce modèle utilise l’hypothèse que 𝐸� , l’énergie d’activation, est à peu près 
constante sur de faibles intervalles de température. La figure 93 présente l’intensité intégrée de la 
luminescence issue des transitions 5D4 → 7F5 en fonction de l’inverse de la température pour un 
film dopé à 3 % at., entre 6 K et 300 K. A partir d’un ajustement du modèle (4-2), l’énergie 
d’activation du processus de recombinaison non-radiative est estimée entre 400 et 500 meV. Ces 
estimations peuvent être comparées avec celles obtenues par A. Podhorodecki et al. [200] qui se 
sont intéressés au phénomène d’extinction de la luminescence d’ions Tb3+ dans une matrice de 
silice riche en silicium. Ils ont mesuré que la luminescence du terbium était assez peu sensible à la 
température de mesure, avec une diminution d’un facteur 2 entre 6 et 500 K. Cette évolution 
conduit à estimation de l’énergie d’activation entre 100 et 200 meV, inférieure à nos mesures.  
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Figure 93 – Evolution de l’intensité intégrée de la bande à 542 nm du Tb (pour un film 
dopé à 3 % at. et recuit à 700°C) en fonction de l’inverse de la température, de 10 K à 
300 K. Les points rouges représentent les mesures expérimentales alors que la courbe 
noire correspond au modèle ajusté à partir de l’équation (4-2). 

L’évolution des processus de désexcitation non-radiative peut également être étudiée 
grâce au temps de déclin de la luminescence. La diminution de l’intensité de PL des ions Tb3+ 
avec la température de recuit pourrait être la conséquence de l’augmentation des processus de 
recombinaison non-radiative. L’augmentation d’atomes dopants dans la matrice augmenterait le 
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désordre dans la matrice (SnO2 ou SiO2). Ces défauts pourraient donner lieu à l’apparition de 
niveaux électroniques, qui deviendraient des pièges à la recombinaison radiative. Afin de tester 
cette hypothèse, des mesures du temps de déclin de la luminescence à 542 nm ont été effectuées à 
300 K avec une excitation laser à 355 nm. Cette longueur d’onde correspond à une excitation 
indirecte du terbium par SnO2. Une résistance de 42,4 kΩ a été ajoutée en sortie du 
photomultiplicateur afin d’obtenir un temps de réponse du détecteur suffisamment court pour 
s’assurer que le temps de déclin mesuré n’est pas limité par le système de détection. La figure 94 
représente les déclins de luminescence mesurés dans le cas de films minces recuits à 700°C pour 
trois concentrations de terbium. 

Il est bien connu que le temps de déclin de fluorescence est lié à la fois aux temps de 
déclin radiatif et non-radiatif de la manière suivante : 

1
𝜏4®2

=
1
𝜏7d�

+
1

𝜏*2*	7d�
 (4-4) 

Le temps de déclin mesuré est le temps de déclin de fluorescence τfluo. Si le temps caractéristique 
de désexcitation radiative est plus court que le temps de désexcitation non radiative, alors la 
désexcitation radiative sera privilégiée, et le temps de vie mesuré sera le temps de vie radiatif. A 
l’inverse, si les phénomènes de désexcitation radiative ont un temps caractéristique plus 
important, seuls les recombinaisons radiatives ayant lieu dans un temps supérieur à τnon rad seront 
mesurées. En résumé, si les désexcitations non-radiatives deviennent majoritaires, alors le temps 
de déclin de fluorescence diminue. 
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Figure 94 - Déclin de luminescence de films de SnO2 dopés à différentes concentrations 
de Tb et recuits à 700°C, déposés sur silicium. 

Etant donné les fluctuations des mesures expérimentales, les valeurs de temps de déclin 
de la luminescence sont assez incertaines. Cette incertitude s’explique par le fait que la longueur 
d’onde du laser pulsé utilisé (355 nm) est légèrement supérieure au seuil d’émission du terbium 
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(375 nm). L’émission enregistrée est donc relativement faible. L’évolution du temps de déclin est 
donc attribuée à l’erreur sur la mesure. La concentration en terbium ne semble pas jouer de rôle 
sur les processus de recombinaison non-radiatifs.   

Le temps de déclin de la luminescence du terbium dans SnO2 a été étudié par Dabboussi 
et al. [48], qui ont montré qu’il était de l’ordre de 0,1 à 0,3 ms selon a concentration en terbium 
(entre 0,3 et 2% at.) et la température de recuit. Dans SiO2, les temps de temps de déclin du 
terbium sont supérieurs d’un ordre de grandeur, mesurés entre 1 et 3 ms par H. Amekura et al. 
[201]. W. Chewpraditkul et al. [202] ont également mesuré un temps de déclin égal à 2,18 ms dans 
une silice poreuse contenant 0,7% at. de terbium. 

Les temps que nous mesurons, de l’ordre de la milliseconde, correspondent donc au 
déclin de luminescence du terbium dans la silice. Ceci est donc une preuve supplémentaire que la 
luminescence du terbium qui est mesurée a pour origine les ions Tb3+ présents dans la silice.  

4.3.3  Conclusions sur les propriétés d’émission du terbium 
Les films d’oxyde d’étain dopés au terbium ont été caractérisés par spectroscopie de 

photoluminescence. Cette étude a permis de montrer l’influence de la microstructure sur les 
propriétés d’émission du terbium. En effet, les spectres de photoluminescence continue ont 
montré que le terbium était optiquement activé seulement lorsque le film était déposé sur un 
substrat de silicium brut et recuit à l’air à une température comprise entre 700°C et 900°C. Dans 
ces films, le terbium est majoritairement réparti sous forme d’agrégats aux interfaces entre la silice 
et les grains de SnO2, mais aussi inséré dans la silice. Les spectres des films de SnO2 ne contenant 
pas de silice ne présentent aucune bande d’émission sous une excitation UV.   

La caractérisation par spectroscopie de photoluminescence a été utilisée pour caractériser 
la luminescence du terbium, et a permis d’observer plusieurs bandes intenses résultant des 

transitions intra-4f des ions Tb3+. La plus intense à 542 nm correspond à la transition 5D4 →
7F5. 

Cette émission a été mesurée sous une excitation UV à 325 nm, supposant un transfert d’énergie 
entre la matrice hôte (SnO2 et/ou SiO2) et le terbium. Les spectres de luminescence ont donc été 
comparés avec ceux obtenus sur des couches minces de silice et de silice riche en silicium dopées 
au terbium. La comparaison a révélé que les spectres d’émission étaient quasiment identiques au 
spectre du film de silice riche en silicium. La photoluminescence d’excitation a toutefois révélé le 
rôle de SnO2 dans l’excitation du terbium entre 300 et 400 nm. Un phénomène d’auto-extinction 
de la luminescence a été observé pour des concentrations supérieures à 2 % at. et également pour 
des températures de recuits supérieures à 700°C. Des mesures de temps de déclin de l’ordre de la 
milliseconde ont complété la caractérisation optique. 
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4.4  Caractérisation par spectroscopie de 
photoluminescence des films dopés à l’ytterbium 

Cette partie va présenter les propriétés de luminescence de films minces de SnO2 dopés à 
l’ytterbium. Comme dans le cas du dopage au cérium, la microstructure de ces films n’a pas été 
étudiée en MET et STEM-EELS. Ainsi, nous ferons l’hypothèse que la microstructure des films 
dopés à l’ytterbium est similaire à celle des films dopés au terbium, et que la silice diffuse dans la 
majorité du film après un recuit à 700°C sur substrat de silicium brut. Cette étude des propriétés 
de luminescence des ions Yb3+ s’est étendue sur une très grande gamme de concentration, de 1 % 
jusqu’à 17 % at. (on parlera ici plutôt d’alliage). Pour chaque concentration, cinq recuits différents 
ont été effectués entre 300°C et 1100°C à l’air pendant une heure.  

4.4.1  Activation optique des ions ytterbium  
Les spectres de photoluminescence continue des films déposés sur substrat de silicium, 

contenant 3 % at. d’ytterbium et recuits à différentes températures sont présentés sur la figure 95. 
Les signaux ont été mesurés dans le visible (photomultiplicateur) et dans l’IR (détecteur InGaAs) 
pour différentes températures de recuit. Aucun signal, que ce soit dans le domaine visible ou 
infrarouge, n’est mesuré sur le film non-recuit. Contrairement au cas du Tb et du Ce où 
l’activation optique a seulement été observée à des recuits supérieurs à 700°C, un faible signal des 
ions Yb3+ est mesurable dès un recuit de 300°C. Une faible proportion des ions Yb3+ est donc 
déjà optiquement active dès un recuit à 300°C, caractérisée par une émission centrée à 976 nm 
possédant un épaulement à 952 nm, associée à une seconde bande plus large et de plus faible 
intensité centrée à 1004 nm (insert de la figure 95-b). Ce signal est typique des transitions de l’état 
excité 2F5/2 vers l’état fondamental 2F7/2 des ions Yb3+ [33, 112, 203]. L’intensité de PL associée à 
l’émission de l’Yb ne varie pas jusqu’à un recuit de 500°C. Comme l’énergie d’excitation est de 
325 nm (3,81 eV), il est exclu que cette luminescence soit attribuée à une excitation directe de la 
terre rare puisqu’il n’existe pas d’états électroniques à cette énergie pour l’ytterbium. Comme les 
mesures de diffraction de rayons X ont montré qu’à cette température de recuit, le film 

cristallisait en phase  α-SnO, la faible intensité observée suggère un processus d’émission peu 
efficace par l’intermédiaire de la matrice. 

Les films recuits à une température de 700°C laissent apparaître les deux bandes de 
luminescence liées aux défauts de SnO2 dans la gamme 400-800 nm, déjà mesurées pour les sur 
l’oxyde d’étain pur. Ces bandes évoluent de manière comparable aux films dopés au terbium et au 
cérium en fonction de la température de recuit. Une exaltation de la bande de défauts centrée à 
400 nm est mesurée pour le recuit de 900°C. Nous renvoyons le lecteur à la section 4.3.2.4  pour 
l’interprétation de ce phénomène, également applicable au cas du dopage à l’ytterbium. 
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Figure 95 - Spectres de photoluminescence continue d'un film mince d'oxyde d'étain 
déposé sur silicium, dopés à l’Yb à 3% at. et recuit à différentes température, sous une 
excitation laser à 325 nm. Les deux spectres dans les domaines (a) visible et (b) IR n’ont 
pas été réalisés avec le même détecteur, leur intensité n’est donc pas directement 
comparable. 

Le recuit à 700°C favorise la PL de l’Yb, qui s’enrichit d’une nouvelle bande à 971 nm. Ce 
changement peut s’interpréter comme une modification de l’environnement chimique d’une 
partie de la population des ions Yb3+. Pour une température de recuit de 900°C, une 
augmentation de l’intensité de PL due à l’Yb est mesurée. Cette température de recuit favorise de 
manière remarquable la PL des bandes à 971 et 1004 nm. Pour un recuit à une température plus 
importante de 1100°C, la PL de l’Yb croît à nouveau. Plus précisément, des structures fines 
apparaissent entre 985 et 1100 nm. Nous pouvons toutefois noter que l’évolution des différentes 
bandes de PL (domaine visible ou infrarouge) ne semble pas directement corrélée. 

Bien que nous fassions l’hypothèse que les films déposés sur silicium brut contiennent de 
la silice, la luminescence ne peut être attribuée à la présence d’ytterbium dans la silice. En effet, 
J. Weimmerskirch-Aubatin [157] a montré par des mesures de photoluminescence continue que 
l’excitation non résonnante des ions Yb3+ était impossible dans des films minces d’oxyde de 
silicium (pour des concentrations allant de 1 à 4 % at.). Ce résultat est aussi illustré figure 96 où 
sont comparés les spectres d’émission de l’ytterbium pour des films élaborés sur substrat de 
silicium brut ou recouvert de silice. Les couches élaborées sur substrats de silicium brut montrent 
toutes une luminescence environ deux fois moins importante que celles évaporées sur substrat de 
silicium recouvert de silice. Cette observation peut s’expliquer si une partie des dopants a diffusé 
dans la silice. Comme les ions Yb3+ ne sont pas optiquement actifs dans SiO2, alors la 
luminescence est plus faible. Par ailleurs, il apparaît que l’excitation par une lampe xénon modifie 
significativement le spectre de photoluminescence de l’Yb, par rapport à une excitation laser.  
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Figure 96 - Spectres de photoluminescence continue sous une excitation de 325 nm 
(lampe xénon équipée d’un monochromateur) des films de SnO2 dopés à l’Yb (1,4 % at.) 
recuits à 1100°C, sur substrats de silicium cristallin recouverts ou non de silice. 

A notre connaissance, les seuls travaux publiés sur l’oxyde d’étain dopé à l’ytterbium l’ont 
été dans le cadre de la thèse de K. Bouras [33]. Ces travaux de thèse ont notamment porté sur le 
dopage à l’Yb de poudres de SnO2 préparées par les techniques sol-gel et de co-précipitation, 
mais aussi sur des films minces préparés par pulvérisation cathodique. C’est essentiellement aux 
résultats publiés sur ces derniers que nous ferons référence dans cette partie. 

Ainsi, l’évolution de la luminescence des ions Yb3+ dans SnO2 en fonction de la 
température de recuit a déjà été reportée. D’après K. Bouras [33], l’origine de l’augmentation de la 
PL de l’Yb avec la température de recuit peut avoir deux origines : (i) un transfert plus efficace 
entre la matrice et les ions Yb3+, et/ou (ii) une meilleure probabilité de transition entre les niveaux 
électroniques/vibroniques de l’Yb3+. Ces hypothèses suggèrent toutes deux une densité 
homogène des ions Yb3+ dans l’intégralité du film. Or, nous avons vu par spectroscopie de perte 
d’énergie des électrons, dans le cas de dopage au terbium, que les ions ne se répartissaient pas de 
manière homogène dans le film. Il est probable que ce soit également le cas pour les films dopés à 
l’Yb. Ainsi, une troisième hypothèse possible serait (iii) la formation d’une phase dans 
l’échantillon, de type Yb2Sn2O7, qui serait luminescente.  

4.4.2  Mécanismes d’excitation des ions Yb3+ 
Afin de comprendre l’origine de la bande de luminescence de l’Yb à faible température de 

recuit, alors que la structure SnO2 n’est pas encore formée, des mesures d’excitation de 
photoluminescence ont été effectuées sur un film d’oxyde d’étain dopé à 1,4 % at. d’Yb et recuit 
à 300°C. Le spectre figure 97 montre l’évolution de l’intensité de luminescence à 976 nm lorsque 
la longueur d’onde d’excitation varie entre 250 et 580 nm. Une large bande d’excitation est 
mesurée, avec une largeur à mi-hauteur d’environ 134 nm et une intensité maximale à 425 nm. 
Cette bande possède un épaulement du côté des hautes énergies, entre 300 et 250 nm. Les ions 
Yb3+ sont donc excités plus efficacement dans le domaine du violet, mais aussi dans le proche 
UV. Les mesures d’absorption UV-visibles obtenues sur les films dopés au Tb nous montrent 
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que le seuil d’absorption des films recuits à ces températures se situe entre 400 et 500 nm. Ce 
seuil correspond à l’énergie de la bande interdite de SnO, qui est estimé entre 2,5 et 3 eV. Ainsi, si 
l’on suppose que les dopants n’affectent pas les propriétés d’absorption du film, il est possible 
que l’émission des ions Yb3+ provienne d’une excitation via la matrice. L’étude structurale des 

films dopés a montré qu’une faible quantité de la couche était cristallisée en phase α-SnO à 
300°C et que cette quantité augmentait à 500°C. Comme nous avons vu que l’intensité de PL 
était stable entre 300 et 500°C, nous pouvons conclure que l’émission infrarouge provient 
probablement des ions présents dans l’oxyde d’étain amorphe, via un transfert après une 
excitation des électrons de la bande de valence vers la bande de conduction. Des mesures 
d’absorption des films dopés à l’Yb en fonction de la température de recuit sont toutefois 
nécessaires afin de confirmer cette hypothèse.  
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Figure 97 - Spectre d'excitation de photoluminescence de l’émission de l’Yb (à 976 nm) 
entre 250 et 590 nm pour un film contenant 1,4 % at. d'Yb et recuit à 300°C.  

Maintenant que l’émission de l’Yb à basse température de recuit a été identifiée, 
intéressons-nous aux phénomènes d’excitation à haute température de recuit, afin de clarifier les 
mécanismes de PL amenant à l’intense émission des ions Yb3+ dans le domaine de l’IR. La figure 
98 présente les spectres d’excitation normalisés des films contenant 1,4% d’Yb et recuits à 
différentes températures. La normalisation des spectres permet de comparer plus facilement le 
seuil d’excitation. Les spectres d’excitation montrent que, quelle que soit la température de recuit 
entre 700°C et 1100°C, les dopants sont essentiellement excités de manière indirecte par la 
matrice SnO2. Pour les films recuits à 700°C et 900°C, l’émission augmente à partir du seuil 
d’absorption vers 340 nm jusque 250 nm. Les pics mesurés sur le film recuit à 700°C sont des 
artefacts de mesure dus au bruit de la mesure. En revanche, pour le film recuit à 1100°C, 
l’émission est maximale pour une excitation à 285 nm, puis diminue jusque 250 nm. Si l’on 
s’intéresse au seuil d’excitation, on remarque également que l’émission est plus efficace entre 280 
et 340 nm lorsque la température de recuit augmente.  
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Figure 98 - Spectre d'excitation de photoluminescence de l’émission de l’Yb (à 976 nm) 
entre 250 et 440 nm pour des films contenant 1,4 % at. d'Yb et recuit à différentes 
températures. 

Lorsque la température de recuit est supérieure à 700°C, il est observé que la matrice 
SnO2 absorbe les photons UV dans la gamme 350-250 nm, puis excite de manière indirecte les 
ions Yb3+ qui émettent à leur tour dans le domaine du proche IR. Ce processus peut donc être 
identifié comme de la conversion photonique. Comme les photons absorbés possèdent une 
énergie plus de trois supérieure à ceux émis, il est possible que pour un seul photon absorbé, 
plusieurs ions Yb3+ soient excités. Toutefois, des mesures de rendement quantique sont 
nécessaires pour déterminer à quel niveau ce processus est efficace. 

4.4.3  Rendement quantique des films 
Des mesures de rendement quantique ont été réalisées sur un échantillon dopé à 3 % at. 

en Yb et recuit à 1100°C, afin de quantifier l’efficacité du transfert observé entre la matrice SnO2 
et les ions Yb3+. Pour calculer ce rendement, il faut déterminer le nombre de photons absorbés 
par la couche, ainsi que ceux émis en spectroscopie de photoluminescence. Ces grandeurs 
peuvent être déterminées grâce à une sphère d’intégration (voir la section 2.4.2.5 pour les détails 
de la mesure). Les spectres de la figure 99-a présentent la diffusion de la source (310 nm) pour 
l’échantillon et un substrat de silicium cristallin de référence. L’écart entre les deux spectres 
correspond aux nombre de photons aborbés par le film de SnO2. Les spectres de la figure 99-b 
correspondent à l’émission du film et du substrat de référence dans la gamme du proche 
infrarouge. La différence des deux spectres donne donc le nombre de photons émis par les ions 
Yb3+. Le rendement quantique est obtenu par le rapport entre les photons absorbés et les 
photons émis. 
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Figure 99 – a) Spectres de photoluminescence continues réalisés dans une sphère 
d’intégration correspondant à la diffusion de la source (310 nm) par un substrat de 
silicium de référence et une couche d’oxyde d’étain dopé à l’Yb (3 % at.) et recuite à 
1100°C. b) Spectres correspondant à la l’émission IR d’un substrat de silicium de 
référence et d’une couche d’oxyde d’étain dopé à l’Yb (3 % at.) et recuite à 1100°C 

Ces mesures conduisent à un rendement quantique de 0,22 %. Cela signifie que pour 
10000 photons absorbés entre 300 nm et 320 nm environ, seulement 22 sont convertis en 
photons infrarouge par les ions Yb3+. Notons que ce résultat n’est pas pleinement représentatif 
du film étudié, puisqu’il ne correspond pas à la longueur d’onde d’excitation maximale de l’Yb. 
Des taux de conversion supérieurs peuvent probablement être atteints pour des longueurs d’onde 
d’excitation plus faibles. 

4.4.4  Influence de la concentration d’ytterbium sur la 
luminescence  

L’hypothèse que la luminescence dans le domaine IR provienne de l’apparition d’une 
phase de type Yb2Sn2O7 a été avancée. Habituellement, pour les matériaux luminescents à base 
d’ions de terre rare, un phénomène d’extinction de la luminescence est observé, la diminution de 
l’intensité étant due à l’excitation mutuelle des ions optiquement actifs entre eux. Toutefois, 
aucune extinction complète de la luminescence n’a été observée, comme dans le cas du dopage au 
Tb.  

Ainsi, les spectres de photoluminescence continue, présentés sur la figure 100-a, montrent 
l’évolution de la bande IR en fonction de la concentration en Yb pour une température de recuit 
de 1100°C. Une très large gamme de concentration a été étudiée, allant du dopage de 1 % at. à 
l’alliage avec 17 % at. d’Yb. Tous les films présentent une luminescence intense des ions Yb3+. 
L’évolution de la PL continue à 1100°C n’apparaît pas de manière évidente sur la figure. Aussi, 
pour plus de clarté, la figure 100-b représente l’évolution des intensités intégrées de luminescence 
pour différents recuits en fonction de la concentration en Yb. Deux phases sont visibles :  

o Phase I : l’intensité de luminescence augmente légèrement entre 1 et 2 % at., avant de 
devenir extrêmement intense pour une concentration de 3 % at. L’intensité intégrée 
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devient alors six fois plus importantes. Le spectre de l’Yb est essentiellement caractérisé 
par trois bandes de luminescence à 971, 1004 et 1017 nm. Ce régime, caractérisé par la 
luminescence des ions Yb3+ isolés dans la matrice, est également observé à une 
température de recuit de 900°C. En revanche, l’évolution est différente à 700°C, où le 
signal diminue entre 1 et 2 % at. avant de légèrement augmenter à 3 % at.  
 

o Phase II : pour ce régime de concentrations supérieures (4-17 % at.), l’évolution est 
sensiblement différente. A 1100°C dans un premier temps, l’intensité de la bande IR 
chute brutalement à 4 % at., par rapport à l’échantillon extrêmement luminescent à 3 % 
at. Le spectre est alors modifié, avec la diminution de la bande à 1017 nm qui devient 
alors moins intense. Dès lors, la luminescence paraît très faiblement augmenter avec la 
concentration en terre rare. La luminescence serait, dans cette gamme, due à une phase 
luminescente à base d’Yb, de type Yb2Sn2O7. 
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Figure 100 – (a) Evolution de la luminescence continue des couches minces de SnO2 
dopées à l’Yb et recuites à 1100°C en fonction de la concentration en Yb. L’excitation à 
300 nm est issue d’une lampe Xe. (b) Evolution de l’intensité intégrée de la bande de 
luminescence IR pour différentes concentrations en Yb pour chaque recuit. 

Bien que l’augmentation brutale de la luminescence à une concentration de 3 % at. soit 
difficile à interpréter, nous pouvons avancer qu’entre 1 et 3 % at., la concentration de centres 
d’émission lumineuse augmente en même temps que la quantité de dopants. C’est au-delà d’une 
concentration de 3 % at. que le phénomène d’extinction de la luminescence due à la 
concentration apparaît. Au-dessus d’une concentration de 3 % at., la luminescence proviendrait 
d’une phase luminescente à base d’Yb, avec un spectre de PL légèrement différent (bande à 1017 
nm). Les mesures de diffraction des rayons X effectuées sur films dopé à 17 % at. et recuit à 
1100°C ont montré des pics de diffraction correspondent à une phase Yb2Sn2O7. Cette phase a 
ensuite été confirmée par la caractérisation vibrationnelle. Bien qu’il existe plusieurs études sur 
cette phase dans la littérature, seule celle de Zhu et al. [116] s’intéressent à ses propriétés de 
luminescence. Le spectre de PL continue d’une poudre d’Yb2Sn2O7 sous une excitation laser à 
325 nm, montre une large bande d’émission dans le visible, centrée à 525 nm. Aucun spectre n’est 
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toutefois reporté dans le domaine infrarouge. De plus, aucune luminescence de ce type n’a été 
reportée sur les films dopés fortement et recuits à haute température. 
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Figure 101 - Spectres de photoluminescence d'excitation normalisés pour différente 
concentrations en Yb pour des films recuits à 1100°C. Les spectres ont été translatés en 
ordonnée pour une meilleure lisibilité.  

Pour apporter un argument supplémentaire à notre hypothèse d’une phase luminescente à 
base d’Yb, une étude de photoluminescence d’excitation a été réalisée en fonction de la 
concentration. Les spectres attribués aux films dopés entre 1,4 et 17 % at. sont présentés figure 
101. Sur cette figure, il apparaît que l’allure des spectres est modifiée pour les très grandes 
concentrations en Yb. En effet, pour des concentrations de 12 et 17 % at., des bandes 
d’excitation supplémentaires apparaissent, notamment à 340 et 310 nm. Ces bandes sont 
attribuées à la phase Yb2Sn2O7. 

4.4.5  Effet de la température de mesure sur l’émission optique de 
l’ytterbium 

Pour compléter cette caractérisation par spectroscopie de photoluminescence des films 
dopés à l’Yb, des mesures ont été effectuées à différentes température de mesure. La figure 102 
présente dans un premier temps la variation du spectre de photoluminescence continue d’un film 
dopé avec 1,4 % at. d’Yb entre 6 K et 300 K. On observe que la diminution de la température de 
mesure entraîne, en plus de l’augmentation globale du signal d’un ordre de grandeur, l’apparition 
de multiples bandes issues des transitions 2F5/2 vers l’état fondamental 2F7/2. Ces nombreux pics 
proviennent de l’éclatement des niveaux par un effet de champ cristallin (effet Stark). Leur 
intensité augmente fortement lorsque la température diminue. La forme globale de la bande, qui 
présente de nombreux pics à basses températures, ne varie pas avec la température. Seul le pic à 
980 nm se déforme à basse température. Cette déformation est due au fait que ce pic possède en 
réalité deux contributions. La première est située à 977 nm, dont l’intensité dépend peu de la 
température. La seconde, à 982 nm, possède une intensité qui dépend plus fortement de la 
température. Son émission devient donc majoritaire à basse température. 
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Les mesures à basse température permettent de s’affranchir des effets dus à la 
température sur les niveaux électroniques. Ainsi, la majorité des transitions radiatives entre les 
niveaux 2F5/2 vers l’état fondamental 2F7/2 devraient provenir de l’état excité 2F5/2 de plus basse 
énergie. Le niveau fondamental 2F7/2 est dégénéré huit fois, et on devrait donc observer 
majoritairement huit bandes d’émission. Cependant, aucune déconvolution du signal selon cette 
hypothèse n’a montré de résultat concluant.  
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Figure 102 - Spectre de photoluminescence continue mesuré à 6 K  et 300 K sous une 
excitation laser à 325 nm d'un film dopé avec 1,4 % at. d'Yb. 

Les bandes de défauts de la matrice et de l’ytterbium ont été mesurées de 6 K à la 
température ambiante, pour un film contenant 1,4 % at. d’ytterbium et recuit à 900°C (figure 
103). Comme pour les films d’oxyde d’étain pur, on observe une bande d’émission autour de 630 
nm, attribuée à des transitions dues à des états de défauts. Cette bande présente un maximum à 
630 nm à 300 K, qui se décale à 560 nm à 6 K. Son intensité maximale est multipliée par un 
facteur cinq lorsque la température passe de 300 K à 6 K. En fait, cette bande est très large et, 
comme cela a été développé dans l’étude des films non-dopés, la bande semble correspondre à la 
superposition de deux sous-bandes qui ne présentent pas la même variation avec la température, 
ce qui provoque le déplacement important du maximum. 
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Figure 103 – Spectres de photoluminescence continue obtenus à différentes températures 
de mesure, avec une excitation laser à 266 nm, pour une couche de SnO2 dopée avec 
1,4 % at. d'Yb et recuite à 900°C. (a) Spectre du domaine visible et (b) de l’IR. 
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Comme pour le cas du Tb, l’évolution de l’intensité de luminescence intégrée a été étudiée 
afin de déterminer l’énergie d’activation du processus de recombinaison non-radiative. 
Cependant, l’évolution de l’intensité intégrée de luminescence en fonction de la température n’a 
pas été ajustée de manière satisfaisante avec une loi d’Arrhenius comprenant une seule énergie 
d’activation. Cela signifie que deux (ou plus de deux) canaux de recombinaison non-radiative sont 
en compétition. Ainsi, on peut introduire une seconde énergie d’activation dans le modèle 
d’Arrhenius, dont l’expression devient : 

𝐼 𝑇 =
𝐼9

1 + 𝛼( exp − 𝐸�(
𝑘�𝑇

+ 𝛼; exp − 𝐸�;
𝑘�𝑇

	
 (4-5) 

où 𝐸�( et 𝐸�; sont les énergies d’activation respectives des deux processus de recombinaison non 
radiative.  
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Figure 104 – Evolution de l’intensité intégrée de la bande IR de l’Yb (pour un film dopé à 
1,4 % at. et recuit à 900°C) en fonction de l’inverse de la température, de 6 K à 300 K. Les 
points rouges représentent les mesures expérimentales alors que la courbe noire 
correspond au modèle ajusté à partir de l’équation (4-4). 

La figure 104 présente l’intensité intégrée de la luminescence de l’Yb en fonction de l’inverse de 
la température pour un film dopé à 1,4 % at. de 6 K à 300 K. A partir d’un ajustement du modèle 
(4-4) par la méthode des moindres carrés, les énergies d’activation des processus de 

recombinaison non-radiatifs sont estimées à 52 ± 7 meV et 617 ± 50 meV. A notre connaissance, 
aucune mesure comparable n’a été reportée sur l’extinction de la luminescence d’ion Yb3+ en 
fonction de la température de mesure dans une matrice SnO2. Ces estimations sont toutefois plus 
élevées que celles réalisées dans une matrice de silicium poreux, où les énergies d’activation de 
15 meV ont été obtenues [204]. Cette comparaison indique que la luminescence de l’ytterbium 
dans SnO2 serait plus stable thermiquement que dans du silicium poreux. 

4.4.6  Conclusions sur les propriétés d’émission de l’ytterbium 
La caractérisation optique des films d’oxyde d’étain dopés à l’ytterbium a été interprétée 

dans l’hypothèse d’une microstructure similaire aux films dopés au terbium. Il a été montré que 
les différences dans la microstructure des films déposés sur silicium brut ou silicium recouvert de 
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silice a peu d’influence sur les propriétés d’émission de l’ytterbium. Les ions sont optiquement 
actifs dès les recuits à 300°C, avec une faible bande de luminescence à 976 nm attribuée aux 
transitions de l’état excité 2F5/2 vers l’état fondamental 2F7/2 des ions Yb3+. Cette émission est issue 
d’un transfert avec les états électroniques de défaut de la matrice amorphe d’oxyde d’étain. Un 
recuit à 700°C conduit à une augmentation du signal, avec un décalage de la bande la plus intense 
de 976 à 971 nm, et l’apparition d’une seconde bande intense à 1004 nm lorsque la phase SnO2 
rutile cristallise. L’émission des ions Yb3+ est croissante avec la température de recuit jusque 
1100°C. La photoluminescence d’excitation a montré que l’émission de l’ytterbium était due à 
l’absorption des photons UV via les transitions inter-bandes de SnO2, puis à un transfert 
énergétique vers les ions Yb3+. Le phénomène d’extinction de la luminescence due à la 
concentration est mesuré au-delà de 3 % at. Cependant, il a été observé qu’au-delà d’une 
concentration de 4 % at., l’émission des ions Yb3+ pouvait provenir d’une phase luminescente de 
stannate d’ytterbium. Enfin, des mesures ont permis d’estimer le rendement quantique à 0,22 % 
pour une excitation à 310 nm. 
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Conclusion	Générale	
Ce travail de thèse a concerné l’étude des propriétés structurales et optiques de couches 

minces d’oxydes d’étain dopés au cérium, au terbium, ou à l’ytterbium, préparés par des 
techniques d’évaporation. Nous nous sommes particulièrement intéressés aux liens entre la 
microstructure et les propriétés d’émission optique des terres rares autour de 400 nm pour les 
ions Ce3+, à 542 nm pour les ions Tb3+, et à 971 nm pour les ions Yb3+.  

Le premier chapitre de résultats expérimentaux a concerné la caractérisation structurale et 
optique de la matrice d’oxyde stannique SnO2 pure déposée sur silicium monocristallin. Les films 
après évaporation présentent une phase amorphe, qui évolue en phases cristallines après recuit. 
La caractérisation par diffraction de rayons X a révélé que les couches élaborées par évaporation 
étaient sous-stœchiométriques suite à la décomposition de la source sous l’effet du 
bombardement électronique. Un recuit à l’air permet d’obtenir la cristallisation de la phase 
quadratique de SnO2. La structure et la microstructure des films ont été caractérisées par 
spectroscopies vibrationnelles et microscopie électronique à transmission. Ces techniques ont 
révélé qu’une réaction d’oxydation du substrat liée à une interaction entre l’oxyde d’étain et le 
silicium avait lieu, conduisant à une microstructure complexe. L’analyse de cette microstructure a 
été abordée par les techniques de spectroscopies à rayons X à dispersion d’énergie (EDS) et de 
perte d’énergie des électrons, associées à la microscopie électronique à transmission. Des 
difficultés métrologiques en EDS ont été mises en évidence sur les systèmes contenant de l’étain 
et du silicium. Il a été montré qu’un phénomène de fluorescence secondaire du silicium, initiée 
par la fluorescence de l’étain, en était à l’origine. Par ailleurs, l’analyse par réflectométrie X et 
spectrométrie de masse à ionisation secondaire (SIMS) des interfaces de multicouches 
SiO2/SnOX, en fonction de la température de recuit, a mis en évidence que cette réaction conduit 
probablement à un phénomène d’interdiffusion entre la silice et les oxydes d’étain. Les propriétés 
de photoluminescence de l’oxyde d’étain SnO2 ont été mesurées, et présentent une large bande 
entre 400 et 800 nm, attribuable aux défauts structuraux introduisant des états électroniques dans 
la bande interdite de ce matériau. 

Le deuxième chapitre de résultats a abordé le dopage des couches minces de SnO2 avec 
du cérium, du terbium ou de l’ytterbium. Afin de limiter les interactions chimiques entre le 
silicium et l’oxyde d’étain, des substrats recouverts d’une couche de silice thermique ont été 
utilisés. L’analyse structurale des films de SnO2 dopés avec du Ce, du Tb ou de l’Yb a permis 
d’observer que, quelle que soit la terre rare, les propriétés structurales et microstructurales des 
films étaient significativement modifiées pour des concentrations importantes, au-delà de 1% at. 
Les mesures de diffraction des rayons X ont prouvé que le dopage entraînait une modification du 
processus d’oxydation de SnO, en favorisant la cristallisation d’une phase orthorhombique de 
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SnO2. La répartition des phases rutile et orthorhombique dans le film n’a cependant pas pu être 
clarifiée par la microscopie électronique à transmission.  

Il a été montré que le substrat utilisé influait grandement sur la microstructure des films 
après recuit. La microstructure des films dopés au terbium et recuits à 700°C a été déterminée. Il 
a été mis en évidence que le film élaboré sur substrat de silicium cristallin brut présentait une 
diffusion très importante de silice dans la majorité de la couche. Cette diffusion est issue de la 
réaction d’oxydo-réduction entre le silicium et l’oxyde d’étain. L’analyse par spectroscopie STEM-
EELS a permis de localiser le terbium dans cette microstructure complexe. Il est en majorité 
agrégé aux interfaces entre la silice et les grains de SnO2, ainsi que dans la silice. L’étude de la 
microstructure des films élaborés sur substrat de silicium cristallin recouvert de silice montrent 
que la silice joue bien un rôle de barrière de diffusion. La ségrégation de la majorité du terbium 
hors des grains de SnO2 a été confirmée par des mesures STEM-EELS. Il a été montré que le 
terbium se plaçait préférentiellement aux joints de grains de SnO2. Dans les deux cas, ces zones 
riches en terbium pourraient favoriser la formation de stannate de terbium Tb2Sn2O7 de structure 
pyrochlore. En effet, l’étude particulière de films fortement dopés et recuits à haute température a 
montré que les conditions d’élaboration pouvaient être favorables à la formation de stannate de 
terre rare TR2Sn2O7 de structure pyrochlore. Cette phase a aussi été identifiée par spectroscopie 
d’absorption infrarouge. 

Les propriétés de luminescence des oxydes d’étain dopés au cérium ont été étudiées 
uniquement sur substrat de silicium brut. Le signal caractéristique du Ce a été mesuré pour des 
recuits de 700°C et 900°C. Deux bandes d’émission du cérium ont été mesurées à 368 et 422 nm, 
correspondant aux transitions des niveaux 5d vers les niveaux fondamentaux 2F5/2 et 2F7/2. La 
bande à 422 nm a été attribuée au cérium présent dans la silice, sous forme d’ions isolés ou de 
silicate de cérium. Les données bibliographiques permettent de supposer que la luminescence 
mesurée à 368 nm est issue des ions Ce3+ d’une phase Ce2Sn2O7 de type pyrochlore. 

Les films d’oxyde d’étain dopés au terbium ont été caractérisés par spectroscopie de 
photoluminescence. Une luminescence intense attribuée aux transitions intra-4f  des ions Tb3+ a 
été mesurée bien que les mesures STEM-EELS montrent que les ions soient mal dispersés dans 
la matrice hôte. En outre, cette étude a permis de montrer que l’émission du terbium n’était 
mesurée que lorsque le film se composait des phases de SnO2 de type rutile comprenant de la 
silice. En effet, les spectres de photoluminescence continue ont montré que le terbium était 
optiquement activé seulement lorsque le film était déposé sur un substrat de silicium brut et 
recuit à l’air à une température comprise entre 700°C et 900°C. La luminescence caractéristique 
des ions Tb3+ a été mesurée, avec plusieurs bandes intenses résultant des transitions intra-4f des 

ions Tb3+, dont la plus intense à 542 nm correspond à la transition 5D4 →
7F5. Un phénomène 

d’auto-extinction de la luminescence a été observé pour des concentrations supérieures à 2 % at. 
et également pour des températures de recuits supérieures à 700°C. L’émission du terbium a été 
mesurée sous une excitation à 325 nm, supposant un transfert d’énergie entre la matrice hôte 
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(SnO2 et/ou SiO2) et le terbium. La photoluminescence d’excitation a révélé le rôle de SnO2 et de 
SiO2 dans les processus d’excitation du terbium entre 250 et 400 nm.  

Les propriétés de photoluminescence des films dopés à l’ytterbium se sont montrées peu 
dépendantes de la microstructure des films. Contrairement aux cérium et au terbium, les ions 
Yb3+ sont optiquement actifs dès les recuits à 300°C, avec une faible bande de luminescence à 
976 nm attribuée aux transitions de l’état excité 2F5/2 vers l’état fondamental 2F7/2. Cette émission 
a été attribuée à un transfert avec les états électroniques de défaut de la matrice amorphe d’oxyde 
d’étain. L’émission des ions Yb3+ est croissante avec la température de recuit jusque 1100°C avec 
une émission intense mesurée à 971 nm. La photoluminescence d’excitation a montré que 
l’émission de l’ytterbium était due à l’absorption des photons UV par SnO2, puis à un transfert 
énergétique vers les ions Yb3+. Le phénomène d’extinction de la luminescence due à la 
concentration est mesuré au-delà de 3 % at. Cependant, il a été observé qu’au-delà d’une 
concentration de 4 % at., l’émission des ions Yb3+ pouvait provenir d’une phase Yb2Sn2O7 de 
type pyrochlore. 

Des mesures de photoluminescence à l’aide d’une sphère d’intégration ont permis 
d’estimer le rendement quantique interne des films dopés à l’ytterbium à 0,22 %. La majorité de 
l’énergie des photons absorbés est donc perdue dans la matrice (sous forme de phonons par 
exemple). Ce rendement pourrait peut-être augmenter dans un film co-dopé Ce/Yb, ou Tb/Yb, 
par transfert coopératif. Les résultats préliminaires obtenus sur les films co-dopés montrent que 
l’intensité de luminescence des ions Yb3+ peut être exaltée dans des films co-dopés Tb/Yb. 
Néanmoins, il est difficile d’envisager une application de ces systèmes sur des cellules 
photovoltaïques avec des rendements d’émission aussi faibles.  

La poursuite de ce travail à court terme devrait s’orienter vers la détermination de la 
position du dopant dans les films dopés au cérium et de l’ytterbium par spectroscopie STEM-
EELS. Cette étude permettrait de compléter le travail déjà réalisé sur le terbium, et ainsi 
permettre une interprétation plus générale de la microstructure de films de SnO2 dopés aux terres 
rares élaborés par techniques d’évaporation. Ainsi, l’émission optique des terres dans ces systèmes 
pourrait être optimisée. 

Le terbium a montré des propriétés d’émission intéressantes dans une matrice composée 
de SnO2 et de silice, malgré une mauvaise dispersion des ions dans la matrice (agrégats). Afin de 
favoriser la dispersion des ions, l’élaboration de nanoparticules de silice dopées au terbium dans 
une matrice d’oxyde d’étain peut être envisagée. L’étude de ces systèmes pourrait présenter une 
émission intéressante du dopant, où l’oxyde d’étain jouerait le rôle de sensibilisateur des ions 
Tb3+. Par ailleurs, les films d’oxyde d’étain dopés à l’ytterbium ont montré une émission 
intéressante des ions Yb3+. L’étude des propriétés d’électroluminescence de tels systèmes pourrait 
établir s’ils peuvent être envisagés pour des applications dans le domaine de l’éclairage ou des 
diodes infrarouges.  
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Annexe	1	:	Détermination	de	la	vitesse	

d’évaporation	en	fonction	de	la	

température	
 

La forme analytique de la fonction qui lie la vitesse de dépôt de la terre rare (cérium, 
terbium ou ytterbium) à la température de la cellule d’effusion, peut être déterminée par un 
modèle thermodynamique qui relie la pression de vapeur d’un corps avec sa température. Ce 
modèle pose l’hypothèse que le corps solide est en équilibre avec sa vapeur. Commençons par 
déterminer le potentiel chimique de chacune des phases mises en jeu.  

Pour un gaz comportant 𝑁 atomes de masse 𝑚 comprises dans un volume 𝑉 à une 

température	𝑇, la fonction de partition 𝑍 est données par : 

𝑍 =
𝑉?

𝑁
2𝜋𝑚𝑘�𝑇

ℎ;

«?
;
	 

où 𝑘�est la constante de Boltzmann et ℎ la constante de Planck. Le potentiel chimique de la 

phase gazeuse est déterminé grâce à	𝐹, l’énergie libre :  

𝜇 =
𝜕𝐹
𝜕𝑁 ´,�

= −𝑘�𝑇
𝜕 ln 𝑍
𝜕𝑁

´,�
= −𝑘�𝑇 ln

𝑉
𝑁

2𝜋𝑚𝑘�𝑇
ℎ;

«?
;

 

Finalement, le potentiel chimique s’explicite en fonction de la pression 𝑃 = 𝑁𝑘�𝑇/𝑉 par : 

𝜇 = −𝑘�𝑇
5
2 ln 𝑇 − ln𝑃 +

3
2 ln𝑚 + ln

2𝜋 «/;	𝑘�
·/;

ℎ«  

Pour la phase solide, la fonction de partition est donnée par le modèle d’Einstein. Pour un solide 
comprenant NS atomes, la fonction de partition s’écrit :  

𝑍M =
𝑒q¸

ℏ¹
;

1 − 𝑒q¸ℏ¹

«?º

 

où 𝛽 = 1/𝑘�𝑇 et ω est la pulsation des modes normaux de vibration des atomes du solide, dans 
chaque direction de l’espace. L’énergie libre du solide due aux vibrations des atomes et aux 
énergies de liaisons s’écrit : 
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𝐹M = 𝑁M
3ℏ𝜔
2 − 𝜀9 + 3𝑁M𝑘�𝑇 ln 1 − 𝑒q¸ℏ¹  

avec 0ε  l’énergie de liaison d’un atome. Finalement, le potentiel chimique associé est vaut :  

𝜇M =
3ℏ𝜔
2 − 𝜀9 + 3𝑘�𝑇 ln 1 − 𝑒q¸ℏ¹  

 

Maintenant que nous avons déterminé le potentiel chimique de chacune des phases, la condition 

d’équilibre entre la phase gazeuse et la phase solide 𝜇	 = 	𝜇M va permettre la courbe de 

sublimation en fonction de	𝑇. L’égalité des potentiels chimiques s’écrit : 

ln 𝑃 =
5
2 ln 𝑇 +

3
2 ln𝑚 +

3ℏ𝜔
2𝑘�𝑇

−
𝜀9
𝑘�𝑇

+ 3𝑘�𝑇 ln 1 − 𝑒q¸ℏ¹ + ln
2𝜋 «/;	𝑘�

·/;

ℎ«  

Nous faisons l’hypothèse que l’évaporation se place dans la limite des hautes températures, où 
l’énergie thermique est très supérieure à l’énergie de vibration. L’équation se réduit alors à : 

ln 𝑃 =
3
2 ln𝑚 + 3 ln

ℏ𝜔
𝑘�

+ 𝐼9 −
𝜀9
𝑘�𝑇

−
1
2 ln 𝑇 

où nous avons posé : 

𝐼9 =
3ℏ𝜔
2𝑘�𝑇

+ ln
2𝜋 «/;	𝑘�

·/;

ℎ«  

Généralement, le terme en ln 𝑇 est négligé devant les autres termes. La pression peut alors 
s’écrire sous la forme : 

ln 𝑃 = 𝐴 +
𝐵
𝑇	 

Le matériau à évaporer est placé sous vide. La vitesse d’évaporation est supposée 
proportionnelle à la différence entre la pression de vapeur saturante et la pression de vapeur dans 
l’enceinte. Elle peut donc être considérée comme proportionnelle à la pression de vapeur 
saturante	ln 𝜈écde = 𝑘(𝑃, ce qui amène enfin à l’expression : 

ln 𝜈écde = 	𝐴′ +
𝐵′
𝑇  

Nous venons de montrer que les tracés de la vitesse d’évaporation d’une terre rare (en échelle 
logarithmique) en fonction de la température de la cellule d’effusion seront des droites.  
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Annexe	2	:	Liste	des	échantillons	étudiés	
Les tableaux 5 et 6 résument les différentes conditions d’élaboration des films minces 

d’oxyde d’étain dopé ou non avec des terres rares qui ont été élaborés et étudiés dans le cadre de 
ce travail de thèse. 

 SnO2 pur SnO2 dopé cérium 
Substrat Silicium cristallin (100) Silicium cristallin (100) 

Température d’élaboration 100°C et 500°C 100°C 

Traitement oxydant 

• Recuit sous vide (1h à 
300, 500 ou 700°C) 

• Recuit rapide sous 
oxygène à 700°C (pendant 
5 ou 30 minutes) 

• Traitement plasma (1h à 
23, 250 ou 450°C) 

• Recuit à l’air (1h à 300, 
500, 700, 900 ou 1100°C) 

 

Recuit à l’air (1h à 300, 500, 
700, 900 ou 1100°C) 

Concentrations en terre rare 
(% at.)  0,5 ; 1 ; 2 ; 3 ; 5 

Tableau 5 - Tableaux synthétisant les différentes conditions d'élaboration des films 
minces d'oxyde d'étain pur et dopé au cérium. 

 

 SnO2 dopé terbium SnO2 dopé ytterbium 

Substrat 
Silicium cristallin (100) et 

silicium cristallin recouvert de 
silice 

Silicium cristallin (100) et 
silicium cristallin recouvert de 

silice 
Température d’élaboration 100°C 100°C 

Traitement oxydant Recuit à l’air (1h à 300, 500, 
700, 900 ou 1100°C) 

Recuit à l’air (1h à 300, 500, 
700, 900 ou 1100°C) 

Concentrations en terre rare 
(% at.) 

0,4 ; 1 ; 1,5 ; 2 ; 2,5 ; 3 ; 4 ; 5 ; 
7 1 ; 1,4 ; 2 ; 3 ; 4 ; 12 ; 17 

Tableau 6 - Tableaux synthétisant les différentes conditions d'élaboration des films 
minces d'oxyde d'étain dopé au terbium ou à l’ytterbium. 
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Annexe	3	:	Diagrammes	d’Ellingham	
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Etude de la structure et des propriétés optiques de couches minces d’oxydes d’étain 
dopés avec des terres rares (Ce, Tb, Yb) 

Ce travail de thèse concerne l’élaboration et la caractérisation structurale de couches minces 
d’oxyde d’étain dopées avec des terres rares ainsi que l’étude de leurs propriétés de 
photoluminescence. Les couches sont dopées avec du cérium, du terbium ou de l’ytterbium. Les 
films sont élaborés par évaporation sous vide d’une poudre de SnO2 sur un substrat de silicium 
monocristallin, et nécessitent un recuit post-dépôt à 600°C à l’air pour cristalliser en phase SnO2 
de type rutile. La première partie du travail est consacrée à la caractérisation du matériau non-
dopé. La caractérisation microstructurale a révélé qu’une oxydation du substrat conduisant à une 
réaction entre l’oxyde d’étain et le silicium avait lieu, conduisant à une microstructure complexe. 
Afin de limiter les interactions chimiques, des substrats recouverts de silice thermique ont 
également été utilisées. Les films non-dopés présentent des propriétés de luminescence, mise en 
évidence et discutées en lien avec la microstructure. Pour les films dopés, l’étude structurale a mis 
en évidence la cristallisation d’une seconde phase de SnO2 de type orthorhombique. Une étude 
approfondie en STEM-EELS a permis de localiser les ions de terre rare dans la couche. Enfin les 
propriétés de luminescence des terres rares ont été étudiées en fonction de leur concentration 
dans le film et de la température de recuit. Après des recuits à 700°C, les couches dopées au Tb 
émettent intensément dans le vert à température ambiante, ce qui pourrait être intéressant pour le 
développement de diodes vertes à base de SnO2.  

Mots-clés : Couches minces, évaporation, oxyde d’étain, dopage aux terres rares, cérium, terbium, 
ytterbium, photoluminescence,  

Structural and optical properties of tin oxide thin films doped with rare earths (Ce, Tb, 
Yb) 

This thesis concerns the structural characterization and the photoluminescence properties of tin 
oxide thin films doped with rare earths. The films are doped with cerium, terbium and ytterbium. 
The films were obtained by evaporation of SnO2 on silicon substrates. The as-deposited films 
were sub-stoichiometric and the films were then annealed in air at 600°C to reach rutile phase. 
The microstructural study reveals a substrate oxidation leading to a chemical reaction between tin 
oxide and silicon, and a complex microstructure. To limit the chemical interaction during 
annealing, silicon substrate coated with thermal silica were used. Undoped films show a broad 
luminescent band, which is discussed and linked with the microstructure. On the other hand, the 
structural study of doped films demonstrated the crystallization of a second phase of SnO2, 
which is orthorhombic. A STEM-EELS study allow to localize the rare earths ions in the films. 
Finally, the luminescence properties of the rare earths were study with respect to their 
concentration and the temperature of annealing. After annealing at 700°C, the Tb-doped films 
emit intensively in the green region, which might be of interest for the development of SnO2-
based green light emitting diodes. 

Keywords: thin films, evaporation, tin oxide, rare earth doping, cerium, ytterbium, terbium, 
photoluminescence. 
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