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Introduction 

 

Les développements récents de la civilisation humaine (particulièrement les révolutions 

industrielles) nécessitent la production et surtout la consommation d’énergie afin de rendre la vie 

plus aisée et productive. De plus, l’augmentation de la population reste un facteur extrêmement 

important et fera croître le besoin en énergie. Selon les estimations de l’agence internationale de 

l’énergie (AIE) une croissance de 1.5% par an de l’énergie mondiale est prévue d’ici 2030 [1]. La 

production de l’énergie est dominée actuellement par les sources fossiles représentant 80% des 

sources primaires, qui est une méthode de production polluante, émettrice de gaz à effet de serre, 

épuisable et inégalement distribuée dans le monde. 

La situation énergétique actuelle amène les états à élargir leurs portées géographiques afin 

d’extraire l’énergie nécessaire générant ainsi des problèmes de sureté et des tensions géopolitiques. 

Une alternative pour répondre à la croissance du besoin énergétique est d’utiliser des ressources 

énergétiques locales, générant moins de pollution, inépuisables dites « renouvelables ».  

L’énergie renouvelable basée sur l’utilisation des courants d’airs, marins et le rayonnement 

solaire constitue une réponse à ces problématiques. Parmi ces énergies, l’énergie photovoltaïque 

qui est une conversion directe de l’énergie solaire en électricité apparaît comme une solution 

extrêmement attrayante. L’effet photovoltaïque a été découvert en 1839 par le physicien Français 

Alexandre-Edmond Becquerel. Cet effet se trouve généralement dans les matériaux semi-

conducteurs. Actuellement, les cellules solaires à base de silicium sont largement utilisées et 

prédominent sur le marché des cellules photovoltaïque.  La première génération des cellules solaires 

à base silicium cristallin (c-Si) a été réalisée par le laboratoire Bell en 1954 avec un rendement de 

conversion électrique d’environ 6% [2]. Depuis, le rendement électrique de ces cellules a réalisé un 

progrès important et atteint des performances de 17-25% [3]. Les cellules à base de plaquettes de 

silicium monocristallin possèdent un rendement de l’ordre de 24.4%, cependant, celui des cellules 

à base silicium polycristallin est limité à 19.9 %. La recherche s’est orientée vers les cellules à base 

couches minces afin de réduire le coût de fabrication en utilisant moins de matière de sorte que 

quelques micromètres servent à absorber la lumière émise du soleil. Cette différence de 

performance s’explique par la dégradation de la séparation des paires électrons-trous due à la 

présence des joints de grain et défauts cristallins réduisant ainsi les rendements électriques de la 

cellule [4]. 
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Dû au faible coût et à la disponibilité du silicium, les recherches sur les cellules solaires à 

base de couches minces de silicium sont encore très actives. Une autre possibilité est l’utilisation 

de cellules mono-jonction à base silicium-amorphe (a-Si) [5], qui sont largement utilisées et 

possèdent un rendement de conversion de 10.2% tandis que celui des cellules multi-jonctions  est 

de  12.7% [6]. Cependant, le a-Si possède des désavantages (i) la structure non-cristalline du a-Si 

induit la formation des centres de recombinaison électron-trou (ii) l’absence de la structure 

cristalline entrave le dopage de type n ou p. Malgré ces inconvénients, le a-Si reste une technologie 

viable grâce à son gap (1.7 eV) et son coefficient d’absorption supérieur à celui du Silicium cristallin 

(c-Si) [7]. Une autre approche est l’utilisation de cellules solaires à base de silicium micro- ou 

nanocristallin [8], qui sont composées de cristallites nano-ou micrométriques distribuées 

aléatoirement dans une matrice amorphe et contiennent moins de défauts cristallins que les cellules 

à base a-Si. Une cellule solaire développée par United solar en 2009 composée d’une couche de a-

Si et une couche de silicium nanocristallin (a-Si/n-Si) a montré des résultats prometteurs dans le 

domaine photovoltaïque et possède un rendement de l’ordre de 12.6% [9]. 

D’autres matériaux ont aussi été développés ou sont en cours de développement et 

semblent une alternative prometteuse au silicium. Ainsi des matériaux tels que le Cuivre-Indium-

Gallium-Selenium (CIGS) [10], [11], le tellurure de cadmium (CdTe)[12], [13], les cellules 

photovoltaïques organiques [14], [15] et les pérovskites [16] peuvent aussi être des matériaux 

intéressants afin de les intégrer dans le marché photovoltaïque.  

Le composant CIGS possède une bande interdite (gap optique) adaptée aux applications 

solaires (1-1.07 eV) et un fort coefficient d’absorption optique facilitant ainsi son intégration dans 

le domaine photovoltaïque [17]. Ce type de cellule conventionnelle est constituée d’un empilement 

de couches CIGS (matériau de type p) recouverte du Cadmium-Soufre CdS (type n) créant ainsi 

une jonction p-n [18]. Le rendement de conversion de ces cellules est de l’ordre de 19.6% sauf que 

le développement de ces derniers reste ralenti par la disponibilité et le coût de l’indium [19]–[21].  

Le semi-conducteur CdTe (type p) est un matériau prometteur dans les applications 

photovoltaïques en raison de son gap optique de 1.45 eV. Les cellules composées d’une 

monocouche de CdTe développées par l’entreprise First Solar ont montré un rendement de 21% 

avec un prix plus faible que les cellules à base silicium cristallin [6] .  Dans le cas de cellule solaire 

d’hétérojonction, le CdTe est combiné au CdS de gap 2.4 eV afin de réaliser une jonction avec 

différents gap optiques possédant un rendement de 16.7% [3]. Le matériau CdTe est cependant 

trop résistif induisant ainsi des pertes résistives, ce qui limite les performances de conversion 
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électrique. De plus, la toxicité du cadmium et du tellure empêche le développement des cellules à 

base CdTe [22].  

Récemment, en Juin 2019, le CEA-Liten en collaboration avec le chimiste Toyobo. Co., 

ont déclaré avoir développé une cellule solaire organique (PVO), à base de carbone, de souffre et 

d’azote, sur un substrat en verre avec la meilleure performance de conversion électrique au monde 

sous un faible éclairage [23]. Ces cellules atteignent une performance électrique de 25% sous un 

éclairage au néon dépassant celle du silicium amorphe atteignant 16% sous les mêmes conditions. 

Ceci a conduit au développement d’une cellule prototype du PVO sur un substrat de film PET, 

plutôt qu’un substrat en verre, afin de l’intégrer, d’ici 2023, comme étant une source énergétique 

sans fil dans les capteurs de température et de mouvement.  

Récemment, des recherches sur le développement de cellules à base pérovskites ont connu 

un énorme engouement. Ce genre de cellule est composé d’un matériau de structure Pérovskite, 

qui est un hybride organique-inorganique. Cet absorbeur de lumière est placé entre un matériau 

agissant comme un transporteur d’électron (matériau de structure mésoporeuse ou bien un dioxyde 

de titane TiO2) et un transporteur de trous [24]. Leur performance ont débuté à 3.8% (2009) [25] 

et ont augmentés jusqu’à 22.13% (2018) [26] pour une cellule mono-jonction en s’approchant des 

rendements de la cellule à base de Si (26 %). En 2020, une cellule photovoltaïque en tandem 

silicium/pérovskite a également atteint une efficacité prometteuse de 29.1% [27].  En conséquence, 

la pérovskite pourrait être vue comme étant une alternative des cellules solaires actuelles à base de 

silicium. Bien que dernièrement les rendements de conversion ont marqué un progrès significatif, 

les cellules à base pérovskite possèdent certaines limitations. L’un des principaux défis des cellules 

à base pérovskite est l’instabilité du rendement. Cette instabilité est liée aux conditions 

environnementales, l’impact thermique sur les propriétés optoélectroniques. Autre inconvénient, 

qui entre en jeu, est la dépendance de la caractéristique courant-tension de la cellule en fonction 

des conditions des mesures. Ceci pourrait être justifié par la direction du mouvement des ions, 

l’effet de polarisation et de la ferroélectricité [28].  

Une autre alternative serait d’utiliser des pérovskites d’oxydes. Certains Vanadates (V) à 

base terre rare (R) de structure RVO3 ont retenus l’attention comme absorbeurs de lumière et sont 

proposés comme des candidats prometteurs dans les applications photovoltaïques. La pérovskite 

LaVO3 (LVO) pourrait être considérée comme un absorbeur grâce à son énergie de gap de 1.1 eV 

[29], [30] permettant l’absorption du spectre solaire. De plus, il est connu comme un système 3d 

fortement corrélé. L’interaction électron-électron dans ce système sépare l’orbital 3d (t2g) du 

Vanadium en une bande inférieure occupée de Mott-hubbard (LHB) et une autre supérieure vide 
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(UHB). Ces dernières sont localisées entre l’orbitale 3d(eg) du Vanadium et 2p de l’Oxygène. Les 

différentes transitions optiques au sein des bandes de Hubbard du Vanadium d’un côté et entre 

l’orbitale 3d du Vanadium et 2p de l’oxygène d’un autre coté servent à améliorer l’absorption 

optique dans le domaine visible et Ultra-violet (voir figure 1) [7]. 

 

Figure 1 : Structure électronique du LaVO3 illustrant les différentes transitions optiques entre les 

bandes de Hubbard et entre l’orbital 3d du Vanadium et 2p de l’oxygène [31].  

 

Une étude des propriétés optiques, réalisée sur LVO de 120 nm d’épaisseur déposé sous 

forme de couche mince sur un substrat (LaAlO3)0.3(Sr2TaAlO6)0.7 LSAT, a montré que le LVO 

possède un fort coefficient d’absorption de l’ordre de 105 cm-1 (valeurs classiques pour les semi-

conducteurs) dans le visible. En outre, le LVO possède deux transitions optiques à 1.75 et 2.4 eV 

dans le domaine visible et l’UV. Le film LVO déposé sur différents substrats comme LaSrAlO4 

LSAO et quartz garde les mêmes propriétés optiques que celles du système LVO/LSAT.  Encore 

plus intéressant, le LVO possède une absorption optique supérieure à celle du c-Si entre 1 et 2.75 

eV et surtout comparable à celles du a-Si et CdTe à basse énergie entre 1 et 2.45 eV [7]. 

D’autres études ont été réalisées par H.T. Zhang et ses Coll. [31] sur le LVO déposé sur 

LSAT par la technique HMBE (hybrid molecular beam epitaxy) afin d’étudier l’impact des défauts 

cationiques sur les propriétés optiques et électriques du système.  Ces défauts agissent comme étant 

des centres de recombinaison des paires électrons-trous photo-générées. Afin de confirmer 

l’influence des défauts sur le fonctionnement de la cellule, une étude a été réalisée sur trois 

films différents : (i) LVO stœchiométrique, (ii) riche en Lanthane et (iii) riche en Vanadium. Le film 

stœchiométrique et celui riche en Lanthane préservent les deux transitions optiques à 1.7 et 2.2 eV 

alors que le film riche en Vanadium ne possède que la transition optique située à 1.7 eV. De plus, 
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les films non stœchiométriques, soit riches en La ou en Vanadium possèdent des transitions 

optiques localisées à des énergies au-dessous du band gap. Ceci confirme la présence des défauts 

au sein de la bande interdite. Du point de vue électrique, la résistivité électrique du film riche en 

Vanadium est réduite de deux ordres de grandeur par rapport à celle des films stœchiométriques et 

riche en La. En effet, dans le cas du film riche en V, les atomes supplémentaires de Vanadium, 

portant une valence supérieure à 3+, occupent les sites vacants du La3+ et apportent des électrons 

libres à la bande de conduction entrainant ainsi une chute de la résistivité électrique. Afin d’explorer 

la présence des défauts, agissant comme étant des centres de recombinaison pour les pairs 

électrons-trous photo-générées, des mesures de photoconductivité ont été réalisées sur l’ensemble 

des échantillons. Une réponse de photoconductivité à 1.12 eV a été observée pour les trois 

échantillons. Le film LVO stœchiométrique montre une réponse plus significative par rapport à 

celle du LVO riche en La ou V, ce qui indique que la non-stœchiométrie cationique augmente les 

recombinaisons.  

Cette étude montre que la stœchiométrie cationique est un facteur clé afin d’améliorer la 

photoconductivité et son fort impact sur les propriétés optiques et électriques du LVO. Ces 

investigations mettent en évidence que le LVO possède des propriétés optiques prometteuses afin 

d’être intégré dans les applications photovoltaïques comme étant un absorbeur du spectre solaire. 

 Différentes architectures ont été proposées afin de réaliser des cellules solaires à base de 

LVO. Une configurations dite de Schottky et une autre jonction p-isolant-n ont été réalisées par L. 

Wang et ses Coll. [7]. La première configuration est composée d’un LVO déposé sous forme de 

couche mince sur un substrat SrTiO3 dopé Nb et une électrode supérieure afin d’extraire les 

porteurs de charge. L’épaisseur du LVO a été fixée à 40 nm afin d’assurer la séparation efficace des 

paires électrons-trous photo-générées. Concernant la configuration p-isolant-n, le LVO (étant 

utilisé comme isolant) est intégré entre TiO2 de type n et un spiro-OMeTAD de type p qui se 

comportent comme étant des transporteurs des porteurs de charge.  

La caractérisation de densité de courant-tension (I-V) effectuée sur les deux configurations 

sans et avec éclairement met en évidence que l’effet photovoltaïque est quasiment nul. Le courant-

photovoltaïque dû à la dissociation des paires électrons-trous aux interfaces du LVO reste limité 

conduisant ainsi à un rendement de conversion négligeable. 

La recherche s’est orientée vers d’autre architectures afin d’améliorer les propriétés du LVO 

pour obtenir un photo-courant non négligeable. Une étude théorique et expérimentale, réalisée sur 

une jonction composée du LVO de type-p et ZnO-de type n déposée sur un substrat de quartz. Le 

changement du comportement électrique du film LVO d’un type-n vers un type-p a été effectué 
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par voie de réduction sous H2. Dans le cadre de cette étude, il a été démontré que la densité de 

courant et l’efficacité augmentent avec l’épaisseur du LVO [32]. De plus, la caractéristique I-V de 

l’hétérostructure LVO (p)/ZnO (n) montre une rectification de la diode sous illumination, 

cependant, une absence du photo-courant a été constatée [32].  

Une autre possibilité émergente est l’ingénierie des hétérostructures polaires afin d’obtenir 

des cellules solaires de haut rendement [33]. Tout a commencé avec l’apparition d’un 

comportement conducteur à l’interface de deux isolants LaAlO3 (LAO) et SrTiO3 (STO) [34]. 

Othomo et Hwang ont interprété cette conduction par le phénomène de reconstruction 

électronique due à la discontinuité polaire à l’interface de ces deux matériaux. Le couplage des 

matériaux de différentes polarités, composés d’une succession des plans atomiques neutres comme 

le STO, ou chargés positivement et négativement alternativement, sous forme d’hétérostructures 

permet de produire un (i) comportement conducteur à l’interface et (ii) un champ électrique interne 

dans la partie polaire (LAO) et donc de séparer efficacement les paires électrons-trous photo-

générés aux interfaces qui sont conductrices. Dans ce contexte, une étude théorique a été effectuée 

par Eliass Assman et ses Coll. [33] sur une classe des matériaux absorbants, basée sur l’exploitation 

de la discontinuité polaire et la création d’un champ électrique interne pour séparer les paires 

électrons-trous. Parmi ces matériaux, la pérovskite LVO déposée sur un substrat STO sous forme 

de couche mince. Comme vu précédemment, cet oxyde possède un gap 1.1 eV se situant dans le 

spectre solaire. L’étude a été focalisée sur l’architecture des hétérostructures de différentes largeurs 

de bande interdite (Band Gap Gradded Design). Cette architecture consiste à combiner le LVO 

avec un autre oxyde à base de métal de transition possédant un gap supérieur afin de collecter les 

photons à hautes énergies d’une part et de différente polarité pour créer une jonction p-n d’une 

autre part. Les calculs de DFT ont confirmé la métallicité de l’interface LVO/STO servant comme 

un contact électrique et aussi la présence d’un gradient dipolaire inter plan-atomique estimé à 0.3 

eV/maille [33].   

La cellule photovoltaïque est généralement composée d’une couche active permettant la 

génération des charges électriques et des électrodes afin d’assurer le transfert des charges photo-

générés. Le choix des électrodes reste un facteur judicieux afin d’assurer une bonne conductivité 

électrique.  Récemment la recherche s’est focalisée sur les oxydes transparent et conducteur (TCO) 

afin de les intégrer dans les dispositifs électroniques [35]–[37]. Les conducteurs optiquement 

transparents sont largement utilisés dans les applications photovoltaïques comme étant des 

collecteurs de courant, nous les retrouvons aussi dans les écrans tactiles, les diodes OLED (Organic 

Light Emitting Diodes) et les technologies opto-électroniques [38]. Les TCO’s sont des matériaux 

assurant à la fois une transparence optique et une conduction métallique dans le domaine visible, 
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deux propriétés qui sont normalement contradictoires [39]. A ce jour, l’oxyde d’indium dopé à 

l’étain (ITO : mélange de In2O3 et SnO2) est le matériau prototype des TCO’s. Cependant, l’ITO 

possède quelques désavantages comme la limite de solubilité du SnO2 dans In2O3 limitant  la densité 

des porteurs de charge à des valeurs inférieures à celles des métaux et introduit aussi des états 

électroniques dans la bande interdite limitant ainsi la transmission optique [40].  

En 2016, Zhang et ses collaborateurs ont démontré la présence d’un caractère TCO sur des 

vanadates comme le SrVO3 (SVO) et le CaVO3 (CVO) sous forme de couche mince [36]. Il a été 

constaté que ces deux vanadates possèdent une conduction métallique et une transparence optique 

dépassant celle de l’ITO. Ces deux matériaux peuvent être utilisés comme une alternative de l’ITO 

afin de surpasser ces limitations. Dans ce contexte, le laboratoire CRISMAT possède depuis 

quelques années une activité liée à l’étude des propriétés du SVO intégré dans des hétérostructures 

[35], [37], [41], [42].  

L’enjeu principal de cette thèse est l’étude d’un nouveau type de cellules photovoltaïques 

basées sur les hétérostructures tout oxyde. Pour cela, nous avons étudié les propriétés électriques 

des interfaces entre LVO avec le STO ainsi que l’influence des conditions de croissance. Nous 

avons aussi établi les liens entre la structure cristalline et les propriétés des matériaux nécessaires 

pour le contrôle et la compréhension des interfaces actives. Les propriétés optiques ont été 

déterminées aussi afin d’intégrer le LVO comme étant un absorbeur du spectre solaire dans les 

applications photovoltaïques.  Dans un deuxième temps, nous avons optimisé les conditions de 

croissance du LaFeO3 (LFO) sur STO afin d’élaborer des hétérostructures LVO/LFO et réaliser 

une ingénierie de bande interdite pour améliorer les plages d’absorption optique à haute énergie de 

nos hétérostructures. Nous avons aussi étudié le SVO comme TCO qui peut aussi nous servir 

d’électrode dans nos hétérostructures tout oxyde. 

 Ce manuscrit comporte 5 chapitres : 

Nous allons consacrer le premier chapitre à la présentation de l’état de l’art, nous 

aborderons aussi les propriétés des pérovskites utilisés dans ce travail.  

Le deuxième chapitre a pour objectif de présenter les techniques expérimentales utilisées 

lors de ce travail de thèse telles que la technique utilisée pour faire croitre les matériaux sous forme 

de couche mince ainsi que les techniques de caractérisations structurales, morphologiques, optiques 

et électriques afin d’optimiser les conditions de croissance.  

Dans le troisième chapitre, nous présenterons l’optimisation des conditions de croissance 

par la technique ablation laser pulsé (PLD) du SrVO3. Nous nous focaliserons sur l’optimisation 
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des propriétés électro-optiques afin d’assurer à la fois une conduction électrique et une transparence 

optique. De plus, nous étudierons l’effet de la contrainte épitaxiale exercée par les substrats sur la 

conductivité électrique et la transmission optique du SVO.  

Ensuite, le quatrième chapitre sera consacré à l’étude du LaVO3/SrTiO3. L’étude des 

propriétés structurales, morphologiques et optiques sera réalisée à différentes températures de 

croissance et pression partielle d’oxygène. Dans un deuxième temps, une étude des propriétés de 

transport électrique à l’interface film/substrat sera effectuée. La caractérisation des propriétés 

optiques et électriques a mis en évidence la forte contribution des lacunes d’oxygène au sein du 

substrat STO sur les propriétés électriques de l’hétérostructure.  

Dans le dernier volet de ce manuscrit, une étude similaire sera menée sur le LaFeO3 déposé 

sur un substrat SrTiO3 sous différentes conditions de croissance. En s’appuyant sur cette 

optimisation, des hétérostructures LaFeO3/LaVO3 et LaFeO3/LaVO3/SrVO3 seront étudiées afin 

de réaliser une ingénierie de différentes bandes interdites. Dans un deuxième temps, on s’intéressera 

à étudier l’évolution du comportement électrique ainsi que les propriétés optiques du système en 

fonction de l’épaisseur de la couche supérieure LaFeO3. 
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Chapitre 1 :  Etat de l’art 

 

I.  Les oxydes pérovskites ABO3 : 

Les oxydes complexes de structure pérovskite ont suscité beaucoup d’intérêt et ils font 

l’objet d’une étude approfondie depuis plus de 50 ans. Tout a commencé en 1839 par la découverte 

du minéral pérovskite CaTiO3 par le géologue Gustav Rose. Ce dernier a nommé cette classe de 

matériaux en l’honneur du minéralogiste russe L.A. Von Perovski (1792-1856). La formule 

chimique de la pérovskite est de type ABO3 composée de deux types de cation A, B et l’oxygène 

comme étant anion. Le cation A est localisé au sommet des arêtes et en coordination 

cuboctaèdrique avec douze ions O2- tandis que le cation B est en coordination octaédrique avec six 

ions O2-. L’intérêt de cette famille de matériaux réside dans la variété de combinaisons des cations 

A et B de tel sorte que les propriétés intrinsèques du matériau dépendent de la nature cationique et 

également la taille de ces éléments. Cette diversité de taille de ces derniers induit une distorsion ou 

une rotation des octaèdres BO6 conduisant à un abaissement de la symétrie par rapport à la symétrie 

cubique et ainsi donner différentes structures dites hettotypes [43], [44].  

Cette distorsion des octaèdres entraîne une déviation de la structure idéale cubique Pm3m 

vers une structure orthorhombique, tétragonale ou monoclinique etc.…Cette déviation structurale 

est quantifiée à l’aide du facteur de tolérance Goldschmidt t [45]: 

𝑡 = 𝑟஺ +  𝑟ை√2(𝑟஻ +  𝑟ை) (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼. 1) 

où rA, rB et rO sont les rayons des cation A, B et de l’oxygène respectivement. Ce facteur 

estime la déviation de la structure cristalline de l’état idéal t=1. La structure demeure cubique pour 

0.89< t < 1. En deçà de 0.89 un abaissement de symétrie est établi donnant lieu à des structures 

déformées tel qu’une structure orthorhombique, rhomboédrique ou tétragonale. Au-delà de 1, la 

pérovskite adopte une structure hexagonale.   

Dans ces composés, la structure ABO3 assure la neutralité de charge et adopte différents états 

de valence comme A3+B3+O3
2-, A2+B4+O3

2-, A1+B5+O3
2-. Par exemple, dans le composé     

Ba2+Ti4+O3
2-, le cation Ti4+ se déplace en dehors du barycentre de l’octaèdre afin de minimiser la 
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liaison Ti-O. Ceci génère des dipôles électriques conduisant ainsi à un ordre ferroélectrique comme 

on peut le voir sur la figure 2. En diminuant la taille du cation A en substituant le Ba2+ par Ca2+ ou 

Sr2+, cela conduit à un ordre antiferro-distorsif (AFD) par rotation des octaèdres. Au sein du site 

octaédrique BO6, ce sont les interactions entre les électrons localisés sur l’état 3d du cation B et sur 

l’état 2p de l’oxygène qui définissent le comportement électronique du système ABO3. 

De plus, les cations B peuvent être dopés électroniquement par substitution du cation A avec 

différents degrés d’oxydation pour contrôler les propriétés électroniques de la pérovskite. Comme 

illustré dans la figure 2, le composé LaMnO3 passe d’un état isolant antiferromagnétique vers un 

état conducteur ferromagnétique en dopant le système La1-xSrxMnO3 par du Sr2+.  

 

Figure 2 : La dépendance des propriétés physiques des pérovskites du type ABO3. Le changement 

des cations ainsi que l’état de valence via la substitution cationique induisent une variation de l’ordre 

de spin, charge et orbitale [46]. 

Ainsi, le site octaédrique reste le centre d’intérêt dans les oxydes pérovskite du type ABO3, 

de tel sorte que le dopage mais aussi la liaison cationique B-O-B (distance et angle) influent 

fortement sur les propriétés physiques. Ainsi différents degrés de liberté peuvent être utilisés afin 

de contrôler les propriétés électroniques soit par dopage ou bien par substitution cationique et 

donc de pression chimique.  

Une alternative à cette pression chimique est de déposer les pérovskites ABO3 sous forme 

de couches minces sur des différents substrats oxydes adaptés structuralement. La croissance 
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epitaxiale des oxydes complexes peut être réalisée à l’aide de différentes techniques comme : (i) 

l’ablation laser pulsé (PLD) (que l’on va utiliser durant cette thèse) (ii) l’épitaxie par jet moléculaire 

(MBE) (iii) l’épitaxie en phase vapeur aux organométalliques (MOCVD)… De plus, la synthèse 

d’un matériau sous forme de couche mince conduit à l’apparition de propriétés physiques qui 

peuvent être différentes de celles des matériaux à l’état massif grâce à l’effet de la contrainte 

épitaxiale exercée par le substrat.     

A. Choix du substrat :  

Le substrat reste un choix judicieux dans le domaine des couches minces. La croissance des 

couches de haute qualité cristalline nécessite certaines conditions afin d’être réalisée comme : (i) la 

compatibilité structurale entre la couche et le substrat, (ii) un faible désaccord de maille. 

Suivant les cations composants les pérovskites ABO3, le paramètre de maille peut être varié 

entre 3.7 à 4 Å [47]. Comme illustré sur la figure 3, en tenant compte du paramètre de maille, 

différentes combinaisons film/substrat sont possibles. Durant ce travail de thèse, il apparait que le 

substrat SrTiO3 est le meilleur candidat adapté structuralement à nos matériaux (SVO, LVO et 

LFO). D’autres substrats pourront être utilisés comme La0.1Sr0.82 Al0.59 Ta0.41O3 (LSAT)et LaAlO3 

(LAO) afin d’étudier l’effet de la contrainte imposée par les substrats sur les propriétés de la couche. 

 

Figure 3 : Les différents paramètres de maille des films et des substrats de structure 

pseudocubiques utilisés durant ce travail de thèse.  

B. Contraintes épitaxiales à l’interface film/substrat :   

Durant le dépôt du film sur le substrat, le film adapte sa structure et les distances atomiques 

à celle du substrat de telle sorte que le film est soumis à des contraintes mécaniques. Ainsi, les 

premières mailles atomiques du film déposé ont tendance à reproduire la même structure que le 

substrat. Ceci conduit à une distorsion ou/et à une rotation de l’octaèdre BO6. Ce désaccord du 

paramètre de maille entre le film et le substrat est donné par : 
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σ (%) =   [(a substrat - a couche)/ a substrat] * 100 (équation I.2) 

Ce facteur permet de déterminer le type de contrainte ainsi que son intensité induite par le 

substrat sur le film. Deux cas de figure se présentent :  

(i) Dans le cas où a couche > a substrat, le film est en compression. En effet, les octaèdres BO6 

s’adaptent afin de compenser la contrainte. Pour ceci les octaèdres peuvent soit subir une rotation 

ou modifier les longueurs B-O ou les deux à la fois. Cela a pour effet de modifier les angles B-O-

B avec une augmentation du paramètre hors du plan (voir figure 4). 

(ii) Si a couche < a substrat, le film subit une contrainte en tension dans le plan ce qui conduit à 

une compression du film le long de la direction c (voir figure 4).  

Enfin, les contraintes imposées par le substrat possèdent une épaisseur critique, où des 

dislocations apparaîtront afin de réduire cette contrainte épitaxiale. Ainsi à partir de cette épaisseur 

le film sera relaxé et reprendra son caractère proche du massif. 

 

Figure 4 : Illustration de la contrainte en compression et en tension exercée par le substrat sur le 

film déposé à l’interface film/substrat [48].   

 

C. Interface film/substrat du point de vue électrique :  

En 2001, Herbert Kroemer titulaire du prix Nobel de physique a mentionné dans sa revue 

« Quasielectric fields and band offsets » [49] que l’interface est le « dispositif ». Ainsi aux interfaces 

se produit des phénomènes nouveaux que l’on ne retrouve pas dans les matériaux massifs. Diverses 

études ont montré que le couplage de deux oxydes possédant des configurations électroniques 

différentes conduit à un transfert de charge à travers l’interface. En se basant sur cette idée, 

plusieurs études ont montré que l’obtention d’une interface conductrice entre deux isolants est 
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possible. Dans ce contexte, le transfert de charge peut être interprété par trois mécanismes : (i) 

affinité électronique, (ii) différence de l’état de valence et (iii) différence de polarité. 

1. Affinité électronique ou différence d’électronégativité :  

L’électronégativité dans les oxydes pérovskites de type AMO3 est définie par l’énergie 

fournie par un électron pour passer de l’état 2p de l’oxygène (O) vers l’état 3d relatif au métal de 

transition (M), autrement dit, l’écart énergétique séparant les états O-2p et M-3d. Prenons le cas 

d’une interface entre deux oxydes à base de métal de transition AMO3 et AM’O3. Ainsi, à l’interface 

AMO3/AM’O3, un plan atomique (AO) est le lien direct entre les deux métaux de transition M et 

M’ (voir figure 5 (a)). Par conséquent, un transfert de charge peut avoir lieu entre M et M’ à travers 

l’interface suivant leur différentes électronégativités (voir figure 5 (b)).  

 

Figure 5 : (a) Structure atomique de l’interface AMO3/AM’O3, (b) illustration du transfert 

électronique entre l’orbitale M-d vers M’-d [50]. 

Une étude réalisée sur une hétérostructure composée d’un métal corrélé LaNiO3 (LNO) et 

un isolant de Mott LaTiO3 (LTO) a mis en évidence que le transfert de charge conduit à une 

redistribution électronique au niveau de l’interface LNO/LTO. Cette redistribution s’effectue à 

l’aide d’un transfert d’un électron localisé initialement sur l’orbital 3d1 du Ti vers l’orbital 3d7 du 

Ni. Cela conduit à une levée de dégénérescence des orbitales Ni-3d en deux niveaux t2g et teg et 

s’accompagne d’une ouverture d’un gap de Mott au sein de Ni. Finalement, LNO adopte un 

caractère isolant, contrairement à son caractère métallique à l’état massif, grâce au transfert 

électronique à travers l’interface LNO/LTO (voir figure 6). Cette étude théorique a été confirmée 

par des mesures de résistivité réalisées sur le composé LNO et de l’hétérostructure LNO/LTO 

[51].  
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Figure 6 : Structure de bande du LTO et LNO. (a) Le LTO possède un comportement isolant 

tandis que le LNO possède un comportement conducteur. (b) la structure de bande de 

l’hétérostructure LTO/LNO montre l’ouverture d’un gap de Mott dans le LNO indiquant une 

transition métal-isolant [50].  

2. Différence de l’état de valence :  

Comme on a vu précédemment, dans une structure pérovskite AMO3, l’état de valence du 

cation M dépend fortement de la nature cationique du cation A. Dans le cas où le cation A est 

trivalent (A = La), le cation M adopte une valence M+3. Cependant lorsqu’il est divalent (A=Sr, Ca, 

Ba…), le cation M adopte un état M4+. Prenons maintenant le cas d’un empilement constitué d’un 

composé à base Lanthane LaMO3 (LMO) et un deuxième à base Strontium SrMO3 (SMO). A 

l’interface LaMO3/SrMO3, le métal de transition M possède un état de valence +3 du côté LMO 

et un état +4 du côté SMO. Cette différence d’état de valence entraîne un transfert électronique du 

LMO vers SMO comme illustré sur la figure 7.  En 2002, Othomo et ses Coll. ont synthétisé un 

empilement composé de LaTiO3/SrTiO3 [52]. Ainsi aux interfaces, une reconstruction électronique 

du titane est réalisée due à une discontinuité de valence à l’interface. En effet, la différence de 

valence entre La et Sr établie un comportement conducteur à l’interface sans aucun réarrangement 

atomique [52], [53]. De façon similaire, l’apparition d’un gaz électronique bidimensionnel à forte 

mobilité a notamment été observée par Moetakef et Coll. à l’interface GdTiO3/SrTiO3  [54].   
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Figure 7 : Structure atomique de l’interface LMO/SMO illustrant le transfert électronique du M+3 

vers M4+, adaptée de [50].  

3. Différence de polarité :  

La différence de polarité est un autre mécanisme qui permet de mieux comprendre la 

conduction électrique aux interfaces. En 2004, Othomo et Coll. ont étudié le comportement 

électrique de l’interface entre deux isolants de bande LaAlO3/SrTiO3  [34]. Cette étude a été réalisée 

en synthétisant LaAlO3 (LAO) sous forme de couche mince sur des substrats de SrTiO3 (STO) 

orientés suivant la direction (100). En effet, ils ont mis en évidence que l’interface peut être 

conductrice ou isolante et dépend fortement de la terminaison du STO.  

Au niveau atomique, les pérovskites peuvent être vues comme une succession de plans 

atomiques. Ainsi, le substrat STO est constitué d’un arrangement de plans atomiques 

électriquement neutres (SrO)0 et (TiO2)0, alors que le film LAO est composé d’une succession de 

plans chargés positivement et négativement (LaO)+ et (AlO2) -. L’arrangement des plans atomiques 

de la partie polaire (LAO) dépend de la composition du dernier plan du STO. En contrôlant la 

terminaison du STO par un traitement chimique [55], deux configurations sont possibles. La 

première consiste à déposer le LAO sur un substrat STO de terminaison TiO2 ce qui correspond à 

un arrangement du type (AlO2)-/(LaO)+//(TiO2)0/(SrO)0 à l’interface (voir figure 8(a-b)). La 

différence de polarité à l’interface conduit à l’apparition d’un champ électrique inter-plans 

atomiques induisant ainsi un potentiel électrique divergeant. Ainsi à partir d’une certaine épaisseur, 

cette divergence induit une reconstruction de charges à l’interface afin de compenser cette 

discontinuité. Dans cette configuration, la stabilisation du potentiel se fait par un transfert d’un 

électron du plan LaO vers TiO2, ainsi, le titane dopé possède une double valence Ti 3.5+ ce qui 

donne un caractère conducteur à l’interface (LaO)+//(TiO2)0 (figure 8(b)).  

Pour la deuxième configuration, le LAO est déposé sur un substrat de terminaison SrO ce 

qui correspond à un arrangement du type (LaO)+/(AlO2)-//(SrO)0 /(TiO2)0 (figure 8(c-d)). De 
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façon analogue et pour des raisons de discontinuité polaire, un transfert d’un électron du plan SrO 

vers AlO2 est prévu. Ce transfert électronique induit une charge positive sur le plan SrO offrant 

ainsi un caractère isolant à l’interface (figure 8(d)).  

 

 

Figure 8 : (a) et (c) Illustration graphique de l’interface (AlO2)-/(LaO)+//(TiO2)0/(SrO)0 et 

(LaO)+/(AlO2)-//(SrO)0 /(TiO2)0 qui génèrent un potentiel V divergeant. (b) et (d) Transfert 

électronique à travers l’interface afin d’éviter la discontinuité polaire, adaptée de [34].   

 

Cependant, d’après L. Yu et al. [56], cette différence de polarité n’est pas toujours purement 

électronique. Ils ont démontré que la conduction électrique aux interfaces peut être liée également 

à la présence des défauts tels que les lacunes d’oxygène localisées à l’interface LAO/STO Vo(I), sur 

la surface du LAO Vo(S) et des défauts anti-sites LaSr,  AlTi , SrLa et TiLa liés à une substitution 

cationique au niveau de l’interface (voir figure 9 (a)). Or, ces derniers dépendent fortement de leur 

énergie de formation ΔH (enthalpie) à l’équilibre thermodynamique mais aussi de l’épaisseur de la 

couche de LAO. Ainsi, ils ont mis en évidence que le champ électrique interne génère certains 

défauts à la surface LAO et l’interface LAO/STO qui vont contribuer à la compensation des 

charges et donc un potentiel électrique fini. Dans le cas des lacunes d’oxygène, l’énergie de 

formations (ΔH) des Vo(S) tend à diminuer avec l’augmentation de l’épaisseur de LAO et devient 

négative pour une épaisseur supérieure à 4 mailles de LAO comme illustré sur la figure 9 (b). A 

partir de 4 mailles de LAO, la création des lacunes d’oxygène est favorisée par rapport aux autres 
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défauts, ce qui entraine un dopage de l’interface et donc l’apparition d’un gaz électronique 

bidimensionnel 2DEG à l’interface. 

 

Figure 9 : (a) Niveau de transition de charge à l’interface LAO/STO de type-n. (b) L’évolution de 

l’énergie de formations ΔH (enthalpie) des lacunes d’oxygène localisées à la surface du LAO en 

fonction de l’épaisseur nLAO, adaptée de [56]. 

 

II. Les Vanadates AVO3 :  

Les oxydes pérovskites à base de vanadium AVO3 possèdent une configuration 

électronique 3d partiellement remplie. Les orbitales d sont localisées et directionnelles dans 

l’espace, contrairement aux orbitales p, ce qui confère un caractère corrélé à ces composés. Comme 

déjà vu auparavant, le remplissage de l’orbital 3d du Vanadium dépend de la nature du cation A. 

En effet, la substitution d’un élément A trivalent par un élément divalent conduit à une nouvelle 

redistribution électronique du Vanadium et donc à une variation des corrélations électroniques. 

Dans cette partie, nous allons traiter la transition métal-isolant de Mott en tenant compte de 

l’interaction électron-électron.  

Le phénomène de conduction au sein de ces composés s’effectue par un transfert 

électronique entre les orbitales 3d des métaux de transition médié par l’orbital 2p de l’oxygène. Afin 

de mieux comprendre ce mécanisme, considérons un réseau cristallin bidimensionnel constitué 

d’un arrangement périodique d’atomes de Vanadium. Le transfert de charge entre deux Vanadium 

voisins s’effectue en deux étapes, un transfert du Vanadium vers l’oxygène noté tdp et un, autre, de 

l’oxygène vers le Vanadium voisin noté tpd. Cependant, ce transfert est soumis à certains critères (i) 

le premier critère est l’amplitude du saut t, ou bien, l’énergie de transfert des charges d’un Vanadium 

vers son voisin. (ii) le second critère est l’énergie de répulsion coulombienne U présente entre deux 
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électrons localisés sur le même site atomique. Dans les métaux de transition, une compétition 

intrinsèque entre les deux énergies (U et t) est prévue ce qui entraine une transition métal-isolant 

de Mott (TMI). Dans les matériaux à forte corrélation électroniques, la TMI est contrôlée par le 

rapport U/t à travers le recouvrement entre les orbitales 3d des atomes voisins. Il existe une 

excellente revue de M. Brahlek et Coll. sur les matériaux fortement corrélés à base Vanadium et qui 

explique en termes de conductivité optique la transition métal-isolant de Mott [57].   

La figue 10 illustre l’évolution de la conductivité optique ainsi que la densité d’état (DOS) 

en fonction de l’énergie pour différent rapport U/t. Dans le premier cas, lorsque l’énergie du saut 

est plus importante que la répulsion coulombienne (U<t), comme l’illustre la DOS, la bande de 

conduction est composée d’un pic de quasiparticules localisé au niveau de Fermi (figure 10 (b)). 

Ainsi, la conductivité optique indique la présence de trois transitions optiques : (i) à basse énergie, 

on note la présence d’un pic « jaune » nommé pic de Drude et un pic « rose » liés à des transitions 

intra-bande (transition 3d-3d) (ii) Cependant, à haute énergie, une transition optique représenté par 

un pic « rouge » est liée à une transition interbande (transition 2p-3d) (voir figure 10 (a)). Cela 

confère au composé un caractère métallique fortement corrélé. Dans le deuxième cas, une MIT 

survient lorsque la répulsion Coulombienne entre deux électrons localisés sur le même site 

atomique prédomine (U>t). Comme illustré par la conductivité optique (DOS) (figure 10 (b)), la 

disparition du pic de Drude (pic de quasiparticules) qui s’accompagne par une augmentation de 

l’intensité du pic relative aux transitions intra-bandes indique l’ouverture d’un gap de Mott (isolant 

de Mott).  

Nous allons illustrer dans la partie suivante ces 2 types de matériaux avec différents 

vanadates.  
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Figure 10 : Illustration de : (a) la conductivité optique d’un métal fortement corrélé (U<t) et un 

isolant de Mott (U>t)  (b) structure de bande et la densité d’état DOS, adaptée de [57].  

A. Métaux fortement corrélés : Vanadate alcalinoterreux  

1. Le vanadate de strontium SrVO3 sous forme massive : 

Le composé SrVO3 possède une structure cubique de symétrie Pm3m et un paramètre de 

maille a=3.84 Å. Dans ce composé, le Vanadium possède un état de valence V4+ correspondant à 

une configuration électronique 3d1 avec un seul électron sur l’orbitale 3dt2g. La configuration 

électronique assure un comportement électrique conducteur à ces composés. Du point de vue 

magnétique, le composé stœchiométrique possède au-dessus de 200 K un comportement 

paramagnétique de type Pauli [58].  

Dans ce matériau, l’effet de la distorsion structurale sur les corrélations électroniques a été 

étudié sur la solution solide Ca1-xSrxVO3 [59]. En effet, le cation Ca2+ possède un rayon ionique 

(1.34 Å) plus petit que celui du Sr2+ (1.44 Å), ainsi, la substitution du Sr par Ca induit une distorsion 

de la structure cubique (SrVO3) vers une structure orthorhombique (CaVO3). En fait, comme 

illustré sur la figure 11, cette distorsion structurale conduit à une diminution significative de l’angle 

V-O-V de 180° (SrVO3) vers 160° (CaVO3) réduisant ainsi les recouvrements des orbitales 2p-3d 

et donc le transfert des électrons entre deux vanadiums voisins médié par l’oxygène tdp. Cela conduit 
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à une augmentation des corrélations électroniques lorsque le taux du strontium diminue. 

Cependant, le composé CVO garde un caractère métallique ce qui montre que la distorsion n’est 

pas encore assez importante pour devenir un isolant de Mott.  

 

 

Figure 11 : Illustration de la structure cristalline du SVO et CVO. La substitution cationique du Sr 

par Ca induit une distorsion des octaèdres VO6 conduisant ainsi à une structure orthorhombique, 

adaptée de [60].  

 

Du point de vue électrique et optique, P. Dougier et Coll., ont regardé l’influence de la 

réduction sur les propriétés de SrVO3 et SrVO2.9 [61]. Cette étude a montré que le vanadate de 

strontium déficient en oxygène (SrVO2.9) possède un comportement métallique quasi-similaire au 

composé stœchiométrique SrVO3 (figure 12(a)). Cela révèle la stabilité des propriétés électriques 

du SrVO3 même en présence de lacunes d’oxygène. Ils ont aussi étudié la variation du 

comportement optique du SVO en fonction des lacunes d’oxygène. L’étude a été focalisée sur la 

fréquence plasma écrantée du SVO définie par : 

ω௣∗ = ௤ඥఌబఌೝ  ට ௡௠∗       (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼. 3) 

    

Où q est la charge de l’électron, 𝜀଴ et 𝜀௥ sont respectivement les permittivités du vide et du 

matériau, n est la densité des porteurs de charge et de masse effective 𝑚∗.  Ils ont ainsi reporté que 

l’énergie plasma du SVO est aux alentours de 1.36 eV et tend vers 1.20 eV lorsque le système est 

déficitaire en oxygène (Voir figure 12(b)). En effet, les lacunes d’oxygènes agissent comme un 
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centre coloré qui piège les électrons réduisant ainsi la densité des porteurs, ceci se traduit par un 

décalage de la fréquence plasma vers les basses énergies.  

 

 

Figure 12 : (a) Dépendance en température de la résistivité du SrVO2.9 et SrVO3, (b) l’évolution en 

énergie de la fonction perte d’énergie des deux composés, adaptée de [61]. 

 

2.   SrVO3 sous forme de films minces : 

Les études réalisées sur les vanadates sous forme massive ont montré que les deux 

composés SVO et CVO possèdent toujours un comportement métallique. Cela montre que l’effet 

des corrélations électroniques est insuffisant pour induire une transition métal-isolant. Néanmoins, 

Yoshimatsu et Coll. ont montré que l’abaissement de la dimensionnalité de ces composés joue un 

rôle crucial dans l’obtention d’une transition métal-isolant [62]. Dans ce contexte, ils ont mené une 

étude de la structure électronique du SVO déposé sous forme de couche mince sur un substrat 

STO dopé Nb par spectroscopie de photoémission pour différentes épaisseurs. Comme illustré sur 

la figure 13, les films ultraminces de 1 à 2 mailles atomiques montrent la présence d’un gap observé 

au niveau de Fermi entre les bandes d’Hubbard localisées à ±1.6 eV liées à la présence d’une forte 

corrélation électronique. L’augmentation de l’épaisseur s’accompagne par un recouvrement des 

bandes donnant lieu à un pic de quasiparticules conduisant ainsi à une transition d’un isolant de 

Mott-Hubbard vers un métal fortement corrélé.  
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Figure 13 : Spectres de photoémission du SVO déposé sous forme de couche mince à différent 

épaisseur. L’augmentation de l’épaisseur s’accompagne par une transition d’un état isolant vers un 

état conducteur, adaptée de [62]. 

Une étude théorique effectuée par V. Pardo et Coll. de la structure de bande du SVO déposé 

sur un substrat STO pour différentes épaisseurs a confirmé la présence d’une transition au-delà 

d’une épaisseur critique [63].  La structure de bande modélisée du SVO de 2 mailles montre la 

présence d’un état isolant avec l’ouverture d’un gap et qui disparait pour un film SVO de 5 mailles 

(voir figure 14 (a-b)). 

 

Figure 14 : Illustration de la densité d’état relative (a) à 2 mailles atomiques du SVO et (b) 5 mailles 

atomiques du SVO, adaptée de [63].  
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Récemment, plusieurs études des propriétés de transport ont été réalisées sur le SVO en 

fonction de l’épaisseur et ont montré l’apparition d’une transition MIT [64]–[67] en parfaite 

adéquation avec les mesures de photoémission. Ainsi pour toutes ces études, les mesures de 

résistance électrique en fonction de la température ont mis en évidence que le SVO ultramince 

composé de 2-3 mailles atomiques possède un comportement isolant. Ce comportement électrique 

correspond à une conduction par saut due à une forte localisation des porteurs. Cependant, au-delà 

de la quatrième maille atomique, le SVO change de comportement électrique vers un état 

métallique. De plus sur les courbes de résistivité illustrées sur la figure 15, un minimum de résistivité 

a été observé à basse température lié à la présence de corrections quantiques de la résistivité et qui 

tend à se déplacer vers les hautes températures avec la réduction de l’épaisseur. Enfin un état isolant 

a été observé pour les épaisseurs les plus faibles. De façon analogue, le composé CVO déposé sur 

un STO effectue une transition MIT à partir de 10 mailles atomiques [60].  

 

Figure 15 : La dépendance de la résistance carrée en fonction de la température du SVO à 

différentes épaisseurs, adaptée de [67].    

3. Métaux fortement corrélés comme étant des oxydes conducteurs 

transparents (TCO) : 

 

Précédemment, nous avons discuté des propriétés optiques avec la fréquence plasma qui 

peuvent être modifiées avec la non-stœchiométrie dans le SVO ainsi que la possibilité de contrôler 

la métallicité en modifiant les corrélations électroniques. Maintenant, qu’elles peuvent être 

l’influence des corrélations sur les propriétés optiques ?  
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Zhang et Coll. ont mis en évidence que les deux composés SVO et CVO sous forme de 

couche mince possèdent une bonne conductivité électrique et une forte transparence optique dans 

le domaine visible et peuvent être ainsi utilisés comme étant des oxydes transparents et conducteurs 

[36]. La présence de ces deux propriétés dans le même matériau est normalement contradictoire 

mais reste réalisable sous certaines conditions :  

Dans le cas d’un matériau conducteur typique, nous avons une forte conductivité électrique 

avec une haute densité de porteurs libres ayant une certaine mobilité. Ces porteurs libres peuvent 

absorber et réfléchir la lumière et lorsque le taux de porteurs est important, cette fréquence plasma 

(voir équation I.3) se situe dans le visible, ce qui empêche le matériau d’être transparent. A l’inverse, 

un matériau transparent possède très peu de porteurs ce qui l’empêche d’être métallique.  

Afin de surpasser cette limitation, l’obtention d’un matériau, à la fois, conducteur et 

transparent se base sur la réduction de l’absorption et la réflexion des photons liées à la présence 

des porteurs libres et mobiles tout en conservant une haute densité et une faible diffusion des 

charges mobiles. Dans ce cas de figure, l’ouverture d’une fenêtre de transparence optique exige un 

seuil de réflexion de la lumière par les charges mobiles localisées à basse énergie (<1.75 eV) et une 

absorption optique liée à des transitions interbandes à hautes énergie (>3.25 eV) (Voir figure 16).   

Le seuil de réflexion est défini par la fréquence plasma écrantée ω௣∗  directement liée à ௡௠∗ 
(voir équation I.3).  En revanche, la conductivité électrique est représentée par : 

σ=𝑞ଶ𝜏 ௡௠∗     (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼. 4) 

tel que 𝜏 est le temps de diffusion. Le rapport ௡௠∗ liant les deux propriétés est le facteur clé 

pour ajuster les performances du TCO. Dans le cas des métaux caractérisés par une haute densité 

de porteurs n, une augmentation de  𝑚∗ est nécessaire pour déplacer  ω௣∗  vers la gamme infrarouge. 

En revanche, dans le cas d’un semi-conducteur transparent, une augmentation de la densité de 

porteurs n par effet de dopage est nécessaire, pour une haute densité de porteurs libres, favorable 

pour la conduction électrique.  
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Figure 16 : Illustration graphique de la fenêtre de transparence optique. Le seuil de réflexion 

optique est localisé à basse énergies (Eseuil<1.75 eV) tandis que les transitions interbandes sont situés 

à hautes énergies (Etransition > 3.25 eV), adaptée de [36]. 

 

Actuellement les TCO’s les plus utilisés dans les dispositifs électroniques sont des 

oxydes semi-conducteurs dopés. Un semi-conducteur possédant une large bande interdite 

reste un choix judicieux afin d’avoir une fenêtre de transparence optique avec une possibilité 

d’y introduire des charges à travers un dopage afin de les rendre conducteurs. Comme illustré 

sur la figure 17, l’augmentation de la densité de charge n dans les semi-conducteurs déplace 

la fréquence plasma vers la gamme visible. Parmi les TCO’s typiques, on trouve l’oxyde 

d’indium dopé à l’étain (ITO), qui possède une conductivité électrique allant jusqu’à 104 Ω-1. 

cm-1 correspondant à une fréquence plasma de 0.77 eV. Cependant, la densité de charge 

possible est limitée à 3. 1021 cm-3 à cause de la solubilité des dopants dans la matrice ce qui 

limite les performances de ce dernier.   
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Figure 17 : La dépendance de la conductivité électrique en fonction de la fréquence plasma 

écrantée des semi-conducteur transparents, des métaux conventionnels et des métaux fortement 

corrélés, adaptée de [36].  

 

Dans cette partie, on va s’intéresser à la masse effective 𝑚∗, ou autrement dit, les 

corrélations électroniques afin de s’affranchir de ces limitations rencontrées par l’ITO. 

Contrairement à l’ITO qui possède une faible masse effective à cause des bandes de conduction 

du type s-p délocalisées, les métaux corrélés SVO et CVO ont récemment retenu l’attention de la 

communauté scientifique grâce à leurs fortes masses effectives électroniques dues aux orbitales de 

type 3d directionnelles dans l’espace. Début 2016, Zhang et ses Coll. ont montré que le SVO et 

CVO, possèdent une conduction métallique avec des densités de porteurs de charges supérieures 

à celle de l’ITO [36]. De plus, du point de vue optique, une transparence optique est obtenue grâce 

à une forte 𝑚∗ liée aux corrélations électroniques qui déplace la fréquence plasma en dehors de la 

gamme visible. Le SVO et le CVO possèdent une densité de porteurs aux alentours de 2. 1022 cm-

3 et une fréquence plasma écrantée localisée respectivement à 1.33 et 1.29 eV faisant d’eux des 
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oxydes conducteurs transparents très intéressants afin d’être intégrés dans les dispositifs 

électroniques.  

Au cours de cette étude, ils ont mis en évidence que l’épaisseur de la couche déposée influe 

fortement sur la transparence optique et la conductivité électriques. En effet, ils ont montré que 

les performances d’une couche ultramince du SVO (~10 nm) sont comparables à celles d’une 

couche épaisse d’ITO (~100 nm). L’intérêt technologique des couches ultraminces du SVO réside 

dans son intégration pour des applications en optique et ceci constitue un enjeu industriel 

important. Pour cela, l’un des objectifs de cette thèse est l’étude de ce matériau pour son intégration 

en tant qu’électrode transparente afin de réaliser des cellules solaires tout oxyde. Cette étude fait 

l’objet du chapitre 3 de cette thèse. 

 

B. Isolant de Mott : Vanadates ternaires à base de terre rare RVO3 : 

Les vanadates à base de terre rare RVO3 (R : Lu, La et Y…) cristallisent à température 

ambiante selon la structure orthorhombique dans le groupe d’espace Pbnm. Comme on peut le voir 

sur la figure 18, tous les RVO3 subissent une transition structurale d’une structure orthorhombique 

Pbnm vers une structure monoclinique P21/b accompagnée d’un ordre orbitalaire (OO) de type G 

(G-OO) à TOO1 puis lorsque l’on réduit la température, une transition de l’ordre de spin (SO) à TSO1 

liée quant à elle à une transition magnétique d’un état paramagnétique (PM) vers un état 

antiferromagnétique (AF) de type C pour l’ordre de spin (C-SO). Comme illustré en insert de la 

figure 18, le C-SO possède un couplage des spins ferromagnétiques hors-plan et 

antiferromagnétique dans le plan tandis que le G-SO présente un couplage antiferromagnétique 

dans toutes les directions. Ces températures de transition dépendent fortement du rayon ionique 

de la terre rare rR. Au sein de cette classe de matériaux, le vanadium possède une configuration 

électronique 3d2 avec deux électrons localisés sur les états dxy dyz ou dxy dzx de l’orbital t2g. En effet, 

la forte corrélation entre ces deux électrons induit une ouverture d’une bande interdite de Mott 

(gap de Mott) offrant un caractère isolant de Mott à ces composés. 

Concernant les RVO3 (R allant du Lu à La), l’effet de la distorsion structurale tend à 

diminuer avec l’augmentation du rR induisant une diminution de l’angle de la liaison V-O-V. Ceci 

conduit à une augmentation du transfert de charge entre deux Vanadium voisin ce qui se traduit 

par une augmentation de TSO1 (Voir figure 18). Les composés RVO3 ayant un faible rayon ionique 

(R= Lu, Dy et Y) possèdent une deuxième transition magnétique TSO2 à basse température d’un 

état AF de type C-SO vers un état de type G-SO. Cependant, pour le composé LaVO3 ayant un 
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rayon ionique important, une inversion de l’ordre des transitions est observée de telle manière que 

la transition magnétique TSO1~143K s’établie avant la transition d’ordre orbitalaire TOO1~141K.  

 

 

Figure 18 : Dépendance en température de la chaleur spécifique des vanadates ternaires à base de 

terre rare RVO3. Les triangles colorés et non-colorés représentent respectivement la température 

de transition d’ordre orbitalaire TOO1 et d’ordre de spin TSO1. En insert : (a) Illustration de l’ordre 

de spin SO de type G et de l’ordre d’orbitale de type C (b) SO du type C et OO de type G, adaptée 

de [68]. 

1. LaVO3 sous forme massive : 

L’étude structurale des vanadates à base de terre rare RVO3 a débuté par Yakel, Bertaut et 

Forrat et Geller [69]–[71]. Au cours de ces études, il a été démontré que les RVO3 (R allant de Pr à 

Lu) possèdent une structure orthorhombique isostructurale à GdFeO3 alors que la structure du 
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composé LaVO3 est de symétrie cubique.  En 1991, Shirakawa et Ishikawa ont montré que le LVO 

possède une transition structurale d’une symétrie cubique vers une structure orthorhombique suivie 

par une transition magnétique vers un état diamagnétique à 135K [72]. Quelque années plus tard, 

en 1993, Bordet et Coll. ont montré que les différentes interprétations des propriétés physiques, 

trouvées dans la littérature entre 1955 et 1993, étaient basées sur une structure cristalline incorrecte 

[73]. Durant cette étude, l’analyse structurale combinée de la diffraction des rayons X et des 

neutrons, a mis en évidence que le LVO monocristallin adopte une structure orthorhombique à 

température ambiante de paramètre de mailles aO = 5.555 Å, bO= 5.553Å, cO= 7.848 Å et γ= 90°.  

Dans la suite du manuscrit, on va associer au LVO une structure pseudocubique avec les 

paramètres de maille apc=aO/√2= bO/√2 = cO/2 ~3.925 Å (O et pc représente respectivement la 

maille orthorhombique et pseudo-cubique). Comme pour les autres RVO3, à 141 K, une 

déformation structurale a été observée, le composé adopte une structure monoclinique selon le 

groupe d’espace P21/b avec a= 5.591 Å, b=5.562 Å , c= 7.751 Å et α= 90.129° [74].   En effet, 

une rotation des octaèdres est observée à cette température avec un ordre orbitalaire mais aussi 

l’apparition d’un nouvel état magnétique.  

Du point de vue du transport, Rogers et ses Coll. ont mis en évidence que le composé LVO 

possède un comportement semi-conducteur dans la gamme 120-670K avec une énergie 

d’activation aux alentours de 0.2 eV [75].  

Pour les propriétés optiques, T. Arima et Y. Tokura ont étudié les pérovskites du type 

RMO3. Ils ont ainsi reporté les différentes transitions optiques au sein du LVO (voir figure 19). 

Deux transitions optiques à haute énergie sont liées à un transfert de charge depuis l’orbital 2p de 

l’oxygène (O-2p) vers l’orbitale 3d du Vanadium (V-3d)[29]. L’excitation A aux alentours de 1 eV 

est une transition optique depuis la bande inférieure d’Hubbard et supérieure d’Hubbard (au sein 

de la bande t2g du Vanadium) liées à l’ouverture du gap de Mott. Ce gap est particulièrement 

intéressant car il se situe dans le domaine du visible proche du Silicium (Eg=1.12 eV) [29] et se 

trouve dans la plage optimale, pour la conversion du spectre solaire. 
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Figure 19 : La variation de la fonction diélectrique du LVO en fonction de l’énergie. Illustration 

de la structure électronique indiquant les différents excitation (A, B.., F) relatives aux transitions 

optiques au sein du LVO, adaptée de [29]. 

Un an plus tard, Hur et ses Coll. se sont intéressés à étudier l’effet des lacunes d’oxygène 

sur les propriétés physiques du LaVO3 [76]. L’étude du LaVO3-δ déficient en oxygène (δ=0.08) a 

montré que ce dernier adopte la même structure cristalline du LaVO3 stœchiométrique. De plus, il 

possède un comportement semi-conducteur similaire au composé stœchiométrique indiquant que 

les porteurs de charges, introduits par effet de dopage, restent localisés. De façon analogue les 

transitions structurales et magnétiques apparaissent à une température similaire à celle du LaVO3 

stœchiométrique. Ces études montrent que la présence des défauts ionique ou/et cationique, 

notamment les lacunes d’oxygène, n’a que très peu d’influence sur les propriétés électriques et 

magnétiques du LaVO3 et LaVO3-δ dans cette gamme de dopage.  

Ainsi le LaVO3 reste un matériau chimiquement stable même en présence de lacunes 

d’oxygène et possède un gap optique dans la gamme énergétique envisagée pour absorber la lumière 

visible. Ces propriétés rendent le LVO prometteur afin de l’intégrer dans le domaine des énergies 

durables et solaires. Au cours de la dernière décennie, diverses études ont été effectuées sur 

l’intégration du LVO déposé sous forme de couche mince sur un substrat oxyde dans les cellules 

solaires à base couche mince comme absorbeur de lumière.  
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2. LaVO3 sous forme couches minces : 

Le LaVO3 sous forme de couche a été synthétisé pour la première fois par W. Choi et ses 

Coll. [77]. Le dépôt a été effectué sur un substrat LaAlO3 (apc~ 3.79 Å) monocristallin et orienté 

(001) par la technique d’ablation laser pulsé à partir d’une cible céramique du LaVO4. La croissance 

épitaxiale du LVO a été réalisée sous atmosphère réductrice et à température de 500°C. L’analyse 

de la diffraction des rayons X montre que le film, déposé sous vide, possède deux variants orientés 

(110)O et (001)O. Cette diversité d’orientation est relative à un large désaccord de maille ~ 3.5% 

entre le film et le substrat. En revanche, à haute pression d’oxygène, une phase secondaire liée au 

LaVO4 orienté (201) apparaît. Ceci a été étudié par Hotta et Coll. qui ont analysé la variation de la 

composition du LVO en fonction de la température et la pression de croissance (voir figure 20 (a)) 

[78]. Une analyse combinée de spectroscopie de pertes d’énergie des électrons (EELS) et de 

microscopie électronique en transmission en mode balayage (STEM), réalisée sur LVO déposé sur 

un substrat STO à haute pression d’oxygène ~10-5-10-4 mbar, révèle l’apparition du V5+ dans des 

ilots 3D de LaVO4 [79] (voir figure 20 (b)). Ceci confirme que la croissance à basse pression 

d’oxygène et à haute température est recommandée afin d’obtenir un LaVO3 stœchiométrique en 

oxygène (voir figure 20 (a)).   

 

Figure 20 : (a) Diagramme de phase du LaVOx déposé à différentes conditions de dépôt [78] (b) 

La  microscopie électronique en mode champ sombre annulaire (ADF)  montre la présence des 

ilots  3D du LaVO4 sur le LaVO3. Le spectre EELS réalisé sur l’échantillon confirme la présence 

de la phase secondaire LaVO4, adaptée de  [79].  

En 2012, H. Rottella et Coll. ont mené une étude approfondie de la structure 

cristallographique du LVO déposé sur un substrat de STO [80]. En effet, ils ont mis en évidence 
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l’effet de la contrainte exercée par le substrat sur les angles de rotation des octaèdres. Comme 

précédemment, le film LVO adopte deux domaines cristallographiques orientés (110) à 90° 

correspondant aux relations d’épitaxie suivante : [110] O// [001] C et [001] O// [100] C ou [001] O// 

[010] C selon la symétrie Pbnm. 

L’étude des propriétés électriques des hétérostructures à base de LVO n’a débuté qu’en 

2007 lorsque Y. Hotta et ses Coll. ont étudié l’évolution de la résistivité électrique du LVO déposé 

à 600 °C et 10-6 Torr sur deux substrats STO de différentes terminaisons [81]. Comme mentionné 

précédemment dans la partie LAO/STO (Section I. C.3), dans le cas d’un substrat de terminaison 

TiO2, le dépôt du LVO commence par un plan atomique de LaO et se poursuit par un plan de VO2 

donnant lieu à une interface conductrice d’une densité surfacique de l’ordre de 1014 cm-2 à 

température ambiante (comme illustré sur la figure 21 (a)). Ce caractère conducteur a été expliqué 

par la présence d’un gaz électronique bidimensionnel liée à la discontinuité polaire à l’interface 

(LaO)+//(TiO2)0. De façon similaire au LAO/STO, une transition métal-isolant a été mesurée à 

partir d’une épaisseur critique de 4 mailles atomiques (m.a.) (voir figure 21(b)). En revanche, dans 

le cas d’un substrat de terminaison SrO, obtenue par l’insertion d’une maille de SrVO3 entre le film 

et le substrat, le système LVO (100 m.a)/ STO conserve un état isolant. En effet, comme représenté 

sur la figure 21 (c), l’interface reprend son caractère isolant en augmentant le taux de couverture de 

SrO inséré entre le film et le substrat.  

 

Figure 21 : (a) Schéma illustrant la succession des plans atomiques dans le cas du STO de 

terminaison SrO et TiO2. (b) La dépendance en température de la résistance par carré du LVO à 
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différent épaisseur. (c) L’évolution de la résistance par carré de l’hétérostructure LVO/SrO/STO 

en fonction du taux de couverture du SrO, adaptée de [81].  

En 2015, H. Rottela et Coll. [82] ont étudié la variation des propriétés de transport 

électronique du LVO (~100 nm) déposé sur STO en fonction de la température de croissance à 

pression partielle d’oxygène fixée à 10-5 mbar. Dans un premier temps, ils ont mis en évidence que 

le système LVO/STO étudié possède deux comportements électriques distincts (voir figure 22 (a)). 

Pour une température inférieure à 215K, l’ajustement en T2, à l’aide du modèle liquide de Fermi, 

met en évidence que le comportement conducteur est relatif au substrat STO. Cependant, au-delà 

de 215K, le système présente un comportement semi-conducteur similaire à celui observé dans le 

LVO massif. Afin de comprendre le mécanisme de conduction de ce système, l’évolution du 

comportement électrique du LVO en fonction de la température de croissance a été étudiée. 

Comme illustré sur la figure 22 (b), une diminution de la résistivité électrique lorsque la température 

de croissance augmente a été observée. En parallèle, une augmentation de la conductivité électrique 

du substrat STO avec l’augmentation de la température de croissance a été constatée (voir figure 

22(c)). Par conséquent, ils ont mis en évidence que plus la température de croissance est élevée plus 

la longueur de diffusion des lacunes d’oxygène dans STO est importante ce qui explique l’évolution 

de la conductivité en fonction de la température.  

Au cours de cette étude, il a été mis en évidence que le LVO a bien un caractère 

semiconducteur- isolant et que le comportement métallique du système LVO/STO provient du 

substrat STO dopé en lacunes d’oxygène lors de la croissance. 
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Figure 22 : (a) Variation de la résistance électrique R en fonction de la température de 

l’hétérostructure LVO/STO. Au-dessous de 215K, l’ajustement R2, à l’aide de modèle liquide de 

Fermi, de la résistance. Au-dessus de 215K, l’inverse de la différence entre la conductance simulée 

et mesurée. (b) La dépendance en température de la résistivité du film LVO pour différentes 

températures de croissance. (c) La variation en fonction de l’inverse de la température de la 

conductivité pour différentes températures de croissance [74].   

 

Récemment, la recherche des nouveaux absorbeurs de la lumière visible à base d’oxyde a 

retenu beaucoup d’intérêt pour les intégrer dans les cellules solaires à base de couche mince. Wang 

et Coll. ont étudié les propriétés optiques du LVO déposé par la technique PLD à basse pression          

10-6 Torr et à haute température 700°C, sur différents substrats oxydes [7]. L’analyse des propriétés 

optiques, à l’aide d’un spectrophotomètre en mode transmittance, a mis en évidence que le LVO 

possède une absorption optique supérieure à celle du Silicium cristallin (c-Si) dans le visible et 

comparable à celle du CdTe et Silicium amorphe (a-Si) dans la gamme Ultra-violet (voir figure 23 

(a)). Ceci indique que le LVO pourrait être utilisé comme une alternative au Silicium cristallin dans 

les applications solaires.  En effet, le LVO possède deux absorptions optiques (nommées a et b) 

dans le visible à 1.75 et 2.39 eV liées à des transitions entre la bande de Hubbard inférieure (LHB) 

et supérieure (UHB) (voir figure 23(b)). De plus, trois absorptions apparaissent dans le domaine 

UV liées à des transitions optiques entre O-2p et V-3d. A l’aide de la loi de Tauc, ils ont déterminé 
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différents gaps optiques indirect de 1.08 eV ou direct de 1.45 eV sans pouvoir déterminer lequel 

est le plus pertinent (voir figure 23 (c)). 

 

Figure 23 : (a) Absorption optique du LVO déposé sur un substrat de LSAT, en insert : la 

dépendance de l’absorption en fonction de l’énergie du LVO sur LSAT, LSAO, quartz en 

comparaison avec celles du c-Si et a-Si. (b) la structure électronique du LVO illustrant les différentes 

transitions optiques. (c) Détermination du gap direct (αE)0.5 et indirecte (αE)2 à l’aide du Modèle de 

Tauc adaptée de [7].  

De plus, Zhang et Coll. se sont intéressés à étudier l’effet des défauts cationique sur les 

propriétés optiques du LVO déposé par la technique epitaxie par jet moléculaire hybride HMBE ( 

Hybrid Molecular Beam Epitaxy)[31]. L’étude s’est focalisée sur des films LVO de différentes 

stœchiométries cationiques. Les films non stœchiométriques, riches en Lanthane ou en Vanadium, 

montrent une augmentation du coefficient d’absorption à une énergie inférieure à celle du gap 

indiquant ainsi la présence des défauts localisés au sein de celui-ci. De plus, comme illustré sur la 

figure 24 (a), les deux transitions optiques notées I et II se transforment en une seule transition 

lorsque le film devient riche en Vanadium. Une étude de la photoconductivité optique a été réalisée 

sur l’ensemble des films afin d’accéder à la concentration des défauts dans les films. Le film LVO 

stœchiométrique possède une conductivité optique de 2 Ω-1. cm-1 proche de la valeur du LVO 

massif ~ 7 Ω-1. cm-1. Cependant les films riches en La et V possèdent une haute conductivité optique 

entre 50 et 300 Ω1. cm-1 similaire à celle des films déposés par PVD (voir figure 24 (b)). Ceci est 

attribué à la présence d’une concentration élevée de défauts résultant d’un rapport cationique non 
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stœchiométrique ( ௅௔௏   ≠ 1). Ces études montrent que les transitions optiques dépendent fortement 

de la stœchiométrie cationique du film de LVO.    

 

 

Figure 24 : (a) Le coefficient d’absorption du LVO riche en Vanadium (symboles vert), en lanthane 

(symbole rose) et stœchiométrique (symboles bleu), en insert : le coefficient d’absorption à 1.1 eV. 

(b) Comparaison de la conductivité optique du LVO massif, LVO déposé par HMBE et LVO 

déposé par PVD, adaptée de [31].      

III. Cellule solaire à base LaVO3 :  

A. Etudes expérimentales : 

Différentes configurations de cellules solaires à base de LVO ont été développées afin 

d’optimiser le LVO comme absorbeur optique. Deux configurations ont été étudié par Wang et 

Coll. [7]: (i) une configuration dite de Schottky (voir figure 25 (a)) et (ii) et une configuration p-

isolant-n afin d’améliorer le courant photovoltaïque collecté (voir figure 25 (b)). En effet, la 

première configuration consiste à intégrer le LVO entre STO dopé Nb jouant le rôle d’une 

électrode inférieure et une électrode supérieure à base Au. Une diode de Schottky est prévue à 

l’interface Au//LVO. Concernant la deuxième configuration, le film LVO a été intégré entre un 

transporteur d’électron TiO2 compact de type-n et un transporteur de trous Spiro-OMeTAD de 

type-p afin de séparer efficacement les paires électrons-trous générées. Une caractérisation de 

densité de courant-tension J-V a été effectuée sur les deux configurations sans et avec éclairement. 

Les caractéristiques J-V sous éclairement des deux configurations montrent une rectification de la 

diode, malgré tout, l’effet photovoltaïque est quasiment négligeable. Ceci est justifié par l’incapacité 

des porteurs photogénérés à atteindre les électrodes (voir figure 25 (a), (b)).  
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Afin de surpasser ces limitations, ils ont intégré des transporteurs d’électrons-trous dans 

une configuration Mesoporous pour améliorer l’interface entre le LVO et les transporteurs de 

charges conduisant ainsi à une meilleure extraction de porteurs de charge. La caractérisation J-V a 

mis en évidence la présence d’une densité de courant de 0.78 mA/cm², une tension à circuit ouvert 

aux alentours de 0.4 V et une efficacité de conversion de 0.12%. Contrairement à la jonction p-i-n 

planaire, les paires-électrons trous présentes dans la configuration Mesoporous, sont efficacement 

séparées donnant lieu à un courant photovoltaïque.  

 

Figure 25 : La variation de la densité de courant J en fonction de la tension V avec et sans 

éclairement de (a) la première configuration à base LVO/Nb:STO (b) la deuxième composée de 
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LVO/TiO2 déposé sur FTO. (c) Illustration graphique de la structure mesoporous. (d) la 

caractéristique J-V relative à la structure mesoporous, adaptée de [7].  

 

Récemment, Jellite et Coll. ont étudié la possibilité d’intégrer le LVO dans les cellules 

solaires basées sur une jonction p-n [32]. La première configuration a été réalisée en déposant du 

LVO de type-p, dont le comportement électrique de type p est obtenu par voie de réduction sous 

H2, sur un substrat de Silicium cristallisé de type-n (LVO (p) //c-Si (n)). La caractéristique J-V 

montre la présence d’une faible rectification de la diode sous illumination générant ainsi une 

jonction p-n active (figure 26(a)). Cependant, l’origine de cet effet photovoltaïque, généré au sein 

de cette configuration, est probablement due au c-Si.  Afin de confirmer cette hypothèse, une 

deuxième configuration basée sur la jonction ZnO/LVO a été analysée. Or, les mesures J-V sous 

illumination montrent qu’aucun effet photovoltaïque n’a été collecté (figure 26 (b)). En effet, le 

LVO possède un travail d’extraction (Work function- WF) de 4.6 eV supérieur à celui du ZnO ~ 

4.5 eV induisant un décalage au niveau des bandes de conduction de LVO et ZnO ce qui empêche 

le déplacement des charges (figure 26 (c)).  

 

Figure 26 : La caractéristique J-V avec et sans éclairement du (a) LVO/ZnO et (b) LVO/c-Si. (c) 

La structure de bande théorique illustrant le décalage de la bande de conduction du ZnO et LVO, 

adaptée de [32]. 
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B. Etude théorique :  

Une étude théorique effectuée par E. Assmann montre que l’exploitation du champ 

électrique inter-plans atomiques créé au sein du LVO déposé sur STO permet de séparer 

efficacement les paires électrons-trous photo générées [33]. De façon analogue au LAO/STO 

(figure 8 (a)), cette étude se base sur le couplage d’un substrat STO constitué de plans neutres 

(TiO2)0/(SrO)0 et un film LVO composé d’une succession de plans chargés positivement et 

négativement (VO2)-/(LaO)+ (voir figure 27(a)). Comme on peut le voir sur la densité d’état du 

système LVO/STO, la bande 3d du Vanadium se décale vers le niveau de Fermi lorsque le nombre 

de Vanadium augmente (figure 27(b)). Ceci peut s’expliquer par la création d’un gradient de 

potentiel dans la partie polaire LVO (figure 27(c)). Il est intéressant de noter que lorsque le système 

est composé de 4 atomes de Vanadium, la bande 3d est localisée à l’énergie de Fermi indiquant 

ainsi le caractère métallique de l’interface LVO/STO comme dans le cas de LAO/STO. Ainsi un 

gradient de potentiel est observé dans la couche de LVO qui tend à augmenter avec l’épaisseur. Ce 

gradient de potentiel devrait donc être très efficace pour séparer les paires électron-trou photo-

générées par le LVO et permettre leur collecte aux interfaces dont le STO.   

L’absorption optique du système a été quantifiée à l’aide de la loi de Beer-Lambert (voir 

figure 28). L’observation des deux absorptions optiques centrées à 1.75 et 2.45 eV et un gap optique 

de 1.1 eV est en accord avec les valeurs trouvées expérimentalement (voir section III. A).  

Ensuite, E. Assman et Coll. ont associé le LVO à une autre pérovskite oxyde de différente 

polarité et d’un gap optique supérieur à celui du LVO afin de réaliser une cellule solaire multi-gap. 

Un intérêt particulier a été porté à la pérovskite LaFeO3 grâce à (i) son gap optique ~2.2 eV 

améliorant l’absorption optique à haute énergie (figure 29) et (ii) sa polarité de type-p permettant 

la réalisation de la jonction p-n. 
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Figure 27 : (a) Représentation graphique de l’hétérostructure LVO/STO étudiée. (b) Densité d’état 

de l’hétérostructure (c) Evolution du champ électrique en fonction de l’épaisseur, adaptée de [33].  

 

Figure 28 : Le coefficient d’absorption théorique de l’hétérostructure LVO/STO en comparaison 

avec celui théorique et expérimental du LVO massif, d’après  [33]. 
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Figure 29 : Densité d’état de l’hétérostructure indiquant la valeur de la bande interdite 

respectivement de LFO et de LVO, adaptée de [33].   

 

 

 

 

 

 

IV. Ferrites à base de terre rare : 

L’étude des ortho-ferrites a débuté en 1950 par G.H Jonker après la découverte de la 

ferroélectricité au sein des composés pérovskite [83]. Récemment, l’ortho-ferrite de lanthane a 

attiré l’intention de la communauté scientifique grâce à différentes propriétés remarquables qu’il 

possède : S. M. Khetre et Coll.  ont mis en évidence que le LFO possède une conduction à la fois 

électronique et ionique grâce au mouvement des lacunes d’oxygène permettant ainsi son intégration 

dans des capteurs de gaz [84]. De plus, les ortho-ferittes possèdent un comportement semi-

conducteur de type p et une conduction électrique de l’ordre de 10-4-10-1 Ω-1-cm-1 [85].  N.N. Toan 

et Coll. ont rapporté une excellente sensibilité du LFO envers les gaz toxiques comme NOx et CO 

servant pour des applications catalytiques pour capteur [86].  Une étude portée par Acharya et Coll. 

montre la présence d’un ordre magnétique et un ordre ferroélectrique dans LFO permettant son 

utilisation dans les applications multiferroïque à température ambiante [87].  
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A. LaFeO3 massif :  

L’orthoferrite de lanthane cristallise à température ambiante selon la structure 

orthorhombique de paramètre de maille aO= 5.557 Å, bO= 5.65 Å et cO= 7.854 Å dans le groupe 

d’espace Pbnm. Comme précédemment pour le LVO, dans la suite du manuscrit, on va associer au 

LFO une structure pseudocubique avec les paramètres de maille apc=aO/√2= bO/√2= cO /2 ~3.93 

Å. Dans les ortho-ferrites à base terre rare, le fer présente une configuration électronique à demi-

remplie 3d5. Le fer Fe3+ possède deux configurations électroniques différentes, (i) une configuration 

LS (Low-Spin) avec 5 électrons appariés sur l’orbitale t2g et une orbitale eg vide, (ii) une 

configuration HS (High-Spin) avec 3 électrons non appariés sur t2g et 2 électrons sur eg [85], [88]. 

Le LFO possède un couplage antiferromagnétique de type G pour l’ordre de spin et une 

température de transition magnétique TN de 740 K [89], [90]. L’angle de la liaison  Fe-O-Fe est aux 

alentours 156° [91]. Cependant, on observe une diminution de l’angle qui se traduit par une 

augmentation de la distorsion de la maille orthorhombique lorsque le rayon de la terre rare diminue. 

M. Eibschütz et ses Coll. ont montré que la diminution du rayon ionique de la terre rare 

s’accompagne aussi d’une diminution de la TN (voir figure 30) [92]. Du point de vue optique, T. 

Arima et Coll. ont montré par des mesures de conductivité optique que LFO possède un gap direct 

de 2 eV [29]. 

 

Figure 30 : L’évolution de la température de Néel en fonction du rayon ionique du cation A et 

l’angle Fe-O-Fe, adaptée de [92]. 



53 
 

B. LaFeO3 sous forme couche mince :  

Diverses études ont été réalisées sur LFO déposé sous forme de couche mince sur 

différents substrats oxydes afin d’étudier l’effet de la contrainte sur la croissance ainsi que les 

propriétés physiques du LFO. J. Seo et ses Coll. se sont intéressés à étudier l’effet du substrat sur 

l’orientation du LFO [93]. Cette étude consiste à déposer les films de LFO par MBE sur un substrat 

de STO et de MgO.   Le film LFO déposé sur STO adopte deux domaines orientés à 90° relatives 

à la relation d’épitaxie suivante [110] O// [001] C et [001] O// [100] C ou [001] O// [010] C selon la 

symétrie Pbnm (voir figure 31(a)). Cependant, le film déposé sur MgO adopte un variant secondaire 

orienté suivant la relation [001] O// [001] C comme reporté sur la figure 31(b). Un an après, L. Bi et 

Coll. ont mené une analyse combinée de diffractions des rayons X et de microscopie électronique 

en transmission TEM sur LFO déposé sur STO (001) par PLD [94]. Cette analyse a mis en évidence 

la présence de deux variants orientés respectivement suivant (110) LFO et (001) LFO. 

 

 

Figure 31 : Représentation graphique du : (a) LFO orienté (hk0) sur un substrat STO (001), (b) 

LFO orienté (hk0) et (00l) sur un substrat MgO (001), adaptée de [93].  

L’étude des propriétés électroniques d’interface a été réalisée par P. Xu et Coll. en déposant 

LFO sur un substrat STO de terminaison TiO2 [95]. De façon analogue à l’hétérostructure 

LAO/STO et LVO/STO, il a été mis en évidence qu’une épaisseur de 4 mailles atomiques de LFO 

est nécessaire afin de rendre l’interface métallique. En effet, une chute très abrupte de la résistance 

observée à partir de 3 mailles atomiques indique la présence d’une transition métal-isolant.  Ce qui 

diffère par rapport aux autres systèmes est une relativement faible densité de porteurs de charge 

lorsque l’épaisseur de LFO augmente. L’évolution de la densité de porteurs de charge en fonction 

de l’épaisseur indique qu’ils sont confinés à l’interface LFO/STO. Pour expliquer ce phénomène, 

une analyse de composition chimique à l’échelle atomique à l’aide de la spectroscopie de pertes 

d’énergie des électrons (EELS) montre la présence des imperfections et d’inter-diffusions 

cationiques à l’interface. Une diffusion du lanthane sur la profondeur d’une maille atomique a été 
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mesurée. De plus, ils ont mis en évidence théoriquement que l’inter-diffusion La/Sr et Fe/Ti se 

comportent comme des dopants de type-p limitant ainsi la conductivité à l’interface LFO/STO.  

Du point de vue optique, Scafetta et Coll. ont étudié les différentes transitions au sein du 

LFO à l’aide des calculs DFT [96]. En effet, comme présenté sur la structure de bande (voir figure 

32(a)), trois transitions optiques ont été obtenues. Au point T, une bande interdite de 1.89 eV 

correspond à une transition directe entre le maximum de la bande de valence liée à l’orbitale 2p de 

l’oxygène (VB) et le minimum de la bande de conduction liée à l’orbitale t2g du Fe (CB1). Une 

transition indirecte de 2.91 eV a été déterminée entre la bande de valence située au point T et la 

bande de conduction liée à l’orbitale teg du Fe (CB2) localisée au point Γ. A haute énergie, une 

deuxième transition optique directe de 3.14 eV entre VB et le minimum de la bande de conduction 

liée à l’orbitale teg (CB2) a été détectée au point T. Ils ont de plus déterminé le coefficient 

d’absorption théorique afin d’étudier le type de chaque transition optique. A l’aide du modèle de 

Tauc (figure 32(b)), il a été démontré que la première transition correspond à une transition directe 

interdite. Or, selon les règles de Hund, ce genre de transition optique n’est pas permise. Cependant, 

la forte hybridation entre l’orbital 2p et 3d rend cette transition possible. La seconde transition 

correspond à une transition indirecte permise. Ceci a été comparé expérimentalement avec un film 

de LFO déposé sur STO qui montre la présence d’un gap direct de 2.34 eV et une transition 

indirecte permise à 3.38 eV (figure 32 (c)). De plus, l’effet de la contrainte épitaxiale a été également 

étudié sur les propriétés optiques. Les contraintes compressives sur l’absorption optique du LFO 

reste négligeable tandis qu’une diminution du gap optique de ~ 0.02 eV a été observé dans le cas 

d’une contrainte en tension.  
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Figure 32 : (a) Structure de bande calculée théoriquement du LaFeO3. (b) Le coefficient 

d’absorption théorique du LFO. En insert, le modèle de Tauc relatif à une transition directe 

interdite à 1.89 eV et une transition indirecte permise à 2.96 eV. (c) Comparaison entre les 

coefficients d’absorption expérimental (spectre bleu) et théorique (spectre noir) du LFO, adaptée 

de [96]. 

 

Enfin, l’effet de la stœchiométrie cationique sur l’absorption optique du LFO a été 

également étudié par Scafetta et coll. Cette étude révèle que le LFO lacunaire en fer montre une 

diminution de l’absorption optique [96].  Comme déjà discuté auparavant, les transitions optiques 

dérivent des bandes de l’oxygène et du fer et la diminution de l’absorption optique est interprétée 

par la diminution de la densité d’état du t2g et teg. En revanche, le LFO lacunaire en lanthane ne 

montre aucune différence significative au niveau de l’absorption optique.  
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En conclusion, ce travail de thèse s’inscrit dans l’étude d’un nouveau type des cellules 

photovoltaïques basées sur les hétérostructures tout oxyde. Etant donné que la mise en forme en 

couche mince des matériaux conduit à l’apparition de propriétés particulières et différentes de celles 

des matériaux massifs, on s’est intéressé dans un premier temps à optimiser la croissance des 

matériaux envisagés sous forme de couche mince sur un substrat adapté structuralement. Durant 

ce travail, on a étudié tout d’abord l’évolution des propriétés optoélectroniques du SrVO3 en 

fonction de la température de croissance ainsi que l’effet de la contrainte épitaxiale exercée par 

différents substrats oxydes comme le SrTiO3, LaAlO3 et LSAT orienté (001). Ensuite, on a étudié 

les propriétés des interfaces entre LaVO3 avec le SrTiO3, leurs effets sur les propriétés optiques 

telle que la bande interdite. Ainsi, on a établi les liens entre la structure cristalline et les propriétés 

physiques des matériaux nécessaires afin de contrôler et de comprendre les interfaces actives. Dans 

un deuxième temps, la même étude est menée sur LaFeO3 avec SrTiO3 afin d’élaborer des 

hétérostructures LaFeO3/LaVO3 et réaliser une ingénierie de différentes bandes interdites pour 

améliorer l’absorption optique de nos hétérostructures. Pour cela, différents types de 

caractérisations ont été effectués au sein du laboratoire CRISMAT telles que la caractérisation 

structurale par diffraction des rayons X, morphologique à l’aide d’un microscope à force atomique 

AFM, électriques par un système de mesure des propriétés physiques (PPMS) ainsi que la 

caractérisation optique réalisée en collaboration avec Christophe Labbé, Julien Cardin, Philippe 

Marie, Cédric Frilay et Sylvain Duprey du laboratoire CIMAP à Caen.   
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Chapitre 2 : Techniques expérimentales 

 

Différentes techniques expérimentales ont été utilisées afin de réaliser ce travail de thèse. 

Dans un premier temps, nous verrons la technique utilisée pour faire croître les différents films 

minces d’oxyde. Dans un deuxième temps, les différentes techniques de caractérisation utilisées 

seront décrites. La croissance et les différentes caractérisations ont été réalisées au sein du 

laboratoire CRISMAT, à l’exception de l’étude des propriétés optiques qui a été effectuée en 

collaboration avec le laboratoire CIMAP (Centre de recherche sur les ions, les matériaux et la 

photonique) et les mesures de photoconductivité réalisées au laboratoire ICUBE en collaboration 

avec Thomas Fix.  

I. Synthèse des couches minces :  

Les techniques classiques de la croissance des matériaux sous forme de couche mince sur un 

substrat adapté structuralement se divisent, par leurs principes de fonctionnement, en deux types.  

Le premier type, largement utilisé dans l’industrie, se base sur le dépôt en phase vapeur des 

précurseurs organiques-inorganiques, sous une atmosphère réductrice, véhiculés par la suite à l’aide 

d’un gaz porteur afin d’être déposés sous forme de couche mince sur le substrat. Le dépôt en phase 

vapeur CVD (chemical vapor deposition) et ses dérivées comme MOCVD (metal organic chemical 

vapor deposition) ainsi que PCEVD (plasma enhanced chemical vapor deposition) en sont des 

exemples. 

 Le deuxième type se base sur la génération d’un jet d’atomes ou d’ions, au moyen d’une 

impulsion thermique, mécanique ou lumineuse sur une cible céramique vers un substrat adapté.  

On peut mentionner, par exemple, l’évaporation thermique, la pulvérisation cathodique 

(Sputtering), l’épitaxie par jet moléculaire (MBE) et l’ablation laser pulsé (PLD). Cette dernière 

technique est celle utilisée lors de cette thèse que l’on va décrire plus précisément. 

A. Principe de l’ablation laser pulsé : 

 

Le processus de dépôt par PLD se fait en plusieurs étapes dont chaque étape joue un rôle 

primordial afin d’assurer une croissance homogène et uniforme. Ainsi, le processus est classé selon 

les quatre étapes suivantes [1]:  
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1. Ablation de la cible : interaction laser-matière  

Le faisceau laser incident pénètre dans la cible en transmettant une partie de son énergie 

aux couches surfaciques de la cible, dont la profondeur de pénétration au sein de la cible dépend 

de l’énergie du laser. L’énergie du laser absorbée est convertie en excitation électronique créant 

ainsi des électrons libres dans la matrice de la cible.  Les électrons libres générés entrent en collision 

avec les atomes de la cible et communiquent une partie de leur énergie à ces derniers. Ceci conduit 

à une évaporation de la cible sous forme de plasma [1].  

2. Formation du plasma  

Suite à l’impact du laser, la matière éjectée est composée d’un mélange d’atomes neutres, 

ions et d’électrons formant ainsi un plasma. La distribution spatiale du plasma, ainsi que sa forme, 

dépendent fortement de la pression atmosphérique au sein de l’enceinte. En effet, l’expansion du 

plasma sous vide se révèle adiabatique de telle manière que les différentes espèces éjectées subissent 

peu de collisions. La pression partielle dans l’enceinte peut être ajustée en introduisant de l’oxygène 

ou un gaz inerte tel que le diazote. Il est ainsi possible de contrôler l’expansion et la taille du plasma. 

En effet, les espèces sous forme de plasma entrent en collision avec le gaz présent dans l’enceinte 

ralentissant ainsi leur vitesse de déplacement.  

3. Dépôt sur le substrat : interaction plasma-substrat  

Cette étape du processus se révèle délicate et influe fortement sur la qualité cristalline des 

films déposés. En effet, les différentes espèces, éjectées de la cible, ayant suffisamment d’énergie 

arrivent sur la surface du substrat, et selon la température du substrat, se condensent pour former 

des agrégats qui serviront de germes pour la croissance des films. Néanmoins, lorsque les espèces 

sont très énergétiques, la surface du substrat risque d’être endommager. Pour cela, il est donc 

important de créer un plasma bien thermalisé afin d’éviter la création des défauts au niveau du film 

déposé.  

La croissance des films minces sur un substrat se base principalement sur l’interaction entre 

les atomes éjectés de la cible et ceux situés à la surface du substrat quel que soit la technique de 

dépôt utilisée.  Lors de la croissance, un équilibre énergétique s’établit à la surface du substrat 

favorisant ainsi la croissance du film. Les premiers atomes, nommés ad-atomes, arrivant sur la 

surface du substrat, dont une partie est désorbée, s’accrochent dans un premier temps à un défaut 

cristallographique (macle, joint de grain, marche…) afin d’initier la croissance. Une fois les ad-

atomes sont adsorbés, ils diffusent à la surface et se condensent pour former des germes par 

nucléation entrainant ainsi la croissance du film. La croissance dépend fortement de l’énergie 
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surfacique du substrat Es et celle des germes Eg. Ainsi, la croissance du film peut adopter différents 

modes de croissance [2], [3] :    

 Modèle de Franck-Vander Merwe (2D)  
En terme d’énergie superficielle, dans ce mode de croissance, l’énergie de surface des 

germes est inférieure à celle de la surface du substrat (Es > Eg). Ces derniers se condensent jusqu’à 

la formation d’une couche recouvrant toute la surface libre du substrat. Ensuite, les ad-atomes 

suivants forment la deuxième couche et cela entraîne une croissance bidimensionnelle couche 

atomique par couche atomique. On rencontre souvent ce mode de croissance dans la croissance 

des oxydes et des semi-conducteur III-V. Ainsi, il est fortement recherché dans la croissance des 

hétérostructures et les superréseaux exigeant la présence d’une interface plane et peu rugueuse (voir 

figure 1 (1)).  

 

 

 Modèle Volmer-Weber (3D)  

A contrario, dans ce mode de croissance, l’énergie de surface des germes est plus importante 

que celle du substrat (Es< Eg). En effet, les atomes adsorbés se trouvent plus fortement liés entre 

eux, qu’avec la surface du substrat. Cela conduit, tout d’abord, à la nucléation en germe formant 

des ilots 3D à la surface du substrat qui coalescent par la suite pour former une couche atomique 

(figure 1 (2)).  

 Modèle de Stranski-Krastanov (2D/3D)  

Ce mode de croissance combine à la fois les deux modes traités auparavant. La croissance 

est initiée par une croissance bidimensionnelle, celle-ci devient énergétiquement moins favorable 

en s’éloignant de la surface du substrat. Au-delà de quelques couches bidimensionnelles, la 

croissance des ilots 3D devient favorable. Ce changement d’un mode 2D vers 3D observé au-delà 

d’une épaisseur critique est la signature d’une relaxation de la contrainte favorisant ainsi la 

croissance des ilots (figure 1 (3)).  
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Figure 1 : Modes de croissance des films minces. 

 

 

 

 

B. Ablation laser pulsé PLD : Paramètres expérimentaux 

 

Le principe de fonctionnement de la technique de l’ablation laser pulsé consiste en 

l’évaporation d’une cible céramique, située au sein d’une enceinte sous atmosphère contrôlée à 

l’aide d’une impulsion laser. En pratique, un faisceau laser de haute énergie est focalisé selon un 

parcours optique grâce à une lentille convergente sur la cible désirée à travers un hublot faisant un 

angle de 45 ° avec la surface de la cible (voir figure 2). La cible céramique est placée sur un carrousel 

pouvant contenir jusqu’à huit cibles afin de déposer un empilement composé de différents 

matériaux sous forme de couche mince en un seul dépôt et sans avoir besoin de casser le vide entre 

chaque dépôt. 

La préparation de la surface du substrat est aussi une étape importante afin d’assurer une 

croissance de haute qualité. Les substrats sont ainsi nettoyés avec de l’acétone et de l’éthanol. 

Ensuite, le substrat est collé à l’aide de laque d’argent sur un support chauffant connecté 

directement à un thermocouple permettant d’ajuster la température de substrat (température de 
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croissance TG). La distance optimale entre le substrat et la cible, placés en vis-à-vis, doit être 

maintenue à quelques centimètres afin de déposer une couche homogène. Ensuite, une fois le 

substrat introduit dans l’enceinte de dépôt, le vide est réalisé à l’aide d’une pompe primaire, 

permettant d’atteindre 10-2 mbar, associée à une pompe turbo-moléculaire afin d’atteindre un vide 

secondaire de 10-8 mbar. A partir du moment où le vide désiré est atteint, la régulation de la 

température de croissance TG de nos hétérostructures consiste en une remontée par incrément de 

20 °C/min jusqu’à une température adéquate. Enfin, afin de contrôler la pression partielle dans 

l’enceinte, l’injection de l’oxygène au sein de l’enceinte est contrôlée par des régulateurs de débit 

massique. 

La croissance de nos couches est assurée par un laser excimer KrF de (Lambda physik) 

générant des photons d’une longueur d’onde λ = 248 nm. L’énergie du laser peut être ajustée ainsi 

que la fréquence des impulsions qui a été variée entre 2 et 5 Hz suivant les films déposés. De plus, 

la focalisation du laser est réalisée par une lentille optique de telle manière que la cible est localisée 

sur le plan focal de la lentille. La cible est mise en rotation tout au long le dépôt de manière à ce 

que les impulsions du laser se répartissent sur une surface étendue de la cible plutôt qu’un point 

fixe afin d’assurer l’homogénéité de la composition du plasma et par conséquent une croissance 

homogène.  

 

Figure 2 : Représentation schématique de la croissance par ablation laser pulsé (PLD). 
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II. Techniques de caractérisations structurales :  

Une fois que les croissances par ablation laser pulsé ont été réalisées, l’analyse par 

diffraction des rayons X, dédiée à la caractérisation des propriétés structurales, a été effectuée sur 

l’ensemble des échantillons afin de vérifier la qualité de dépôt. Cette technique, non-destructive, 

permet de déterminer la qualité cristalline des films synthétisés, leur orientation par rapport au 

substrat et également, la contrainte épitaxiale exercée par celui-ci.     

A. Interaction rayonnement X- matière 

 

Un milieu cristallin est un ensemble d’atomes, organisés suivant un réseau périodique 

tridimensionnel définit par trois vecteurs fondamentaux 𝑎⃗, 𝑏ሬ⃗  et 𝑐 définissant ainsi une maille 

élémentaire. Ces vecteurs sont décrits par trois longueurs a, b et c appelées paramètres de maille et 

également par trois angles α, β et γ donnant lieu à 7 symétries réalisées par 14 modes de réseau dits 

de Bravais. La maille élémentaire rassemble tous les atomes du système selon un motif attaché à 

chaque nœud du réseau. En effet, tout plan passant par trois nœuds est appelé « plan réticulaire ». 

Tenant maintenant compte de la périodicité du réseau, il existe une infinité de plans identiques 

parallèles entre eux et équidistants. Ces derniers constituent une famille de plans réticulaires 

caractérisés par trois indices de Miller (hkl) et également séparés d’une distance inter-réticulaire 

dhkl.  

Le principe de cette technique consiste à irradier le réseau cristallin par un faisceau de rayons 

X ayant une longueur d’onde de même ordre de grandeur que la distance inter-réticulaire (figure 

3). Une fois le faisceau incident interagit avec le réseau cristallin, une partie sera diffractée créant 

ainsi des interférences constructives ou destructives. Afin de mettre un plan atomique en position 

de diffraction, une interférence constructive pour une famille de plans réticulaires (hkl) est 

nécessaire. En effet, la différence de marche δ entre deux rayons diffractés par deux plans 

réticulaires, de la même famille, doit être un multiple entier la longueur d’onde λ du faisceau incident 

afin que les ondes diffractées restent en phase après la diffraction. Ceci se traduit par la loi de 

Bragg :  

2 dhkl sin(θ) = n λ  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 1) 

Où dhkl est la distance inter-réticulaire, θ l’angle entre les plans en position de diffraction et 

le faisceau diffracté, λ est la longueur d’onde du faisceau incident et n l’ordre de diffraction. Il est 
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donc possible à partir de cette loi, d’accéder à la distance dhkl séparant deux plans d’une même 

famille ainsi que le paramètre de maille hors du plan de la phase obtenue.  

 

Figure 3 : Représentation de la loi de Bragg illustrant la diffraction du faisceau incident par une 

famille de plan réticulaires. 

B. Réseau réciproque  

Le réseau réciproque RR permet d’accéder à l’espace images de diffraction. Ce réseau 

réciproque est de nature géométrique, composé, comme le réseau réel, de trois vecteurs 𝑎⃗∗, 𝑏ሬ⃗ ∗ et 𝑐∗ de base :  

𝑎⃗∗ = 𝑏ሬ⃗  ^ 𝑐(𝑏ሬሬሬ⃗  ^ 𝑐). 𝑎⃗ 

𝑏ሬ⃗ ∗ = 𝑐 ^ 𝑎⃗(𝑏ሬሬሬ⃗  ^ 𝑐). 𝑎⃗ 

𝑐∗ = 𝑎⃗ ^ 𝑏ሬ⃗(𝑏ሬሬሬ⃗  ^ 𝑐). 𝑎⃗ 

La condition de diffraction correspondante est exprimée à travers trois conditions de Laue 

définis par : 𝑞 ሬሬሬ⃗  . 𝑎⃗∗  = ℎ 𝑞 ሬሬሬ⃗  . 𝑏ሬ⃗ ∗ = 𝑘 
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𝑞 ሬሬሬ⃗  . 𝑐∗  = 𝑙 
Où 𝑞 ሬሬሬ⃗ =  𝑘ሬ⃗ ௗ −  𝑘ሬ⃗ ௜ est le vecteur de diffusion tel que 𝑘ሬ⃗ ௗ et 𝑘ሬ⃗ ௜ sont respectivement les 

vecteurs du faisceau diffracté et incident. Le vecteur 𝑞 ሬሬሬ⃗  est donc perpendiculaire à la famille de 

plans (hkl) en position de diffraction. Or, la position du nœud du réseau réciproque est située à 

l’extrémité de 𝑞 ሬሬሬ⃗ . Plus précisément, comme illustré sur la figure 4, les nœuds du réseau réciproque 

se trouvent à l’intersection du RR centré à l’extrémité de 𝑘ሬ⃗ ௜  et la sphère d’Ewald de rayon 𝑘ሬ⃗ ௜ . Dans 

le cas d’une réflexion symétrique, ω (angle d’incidence) = θ (angle de diffraction), le vecteur de 

diffusion 𝑞 ሬሬሬ⃗  est perpendiculaire à la surface de l’échantillon (figure 4 (a)). En revanche, dans le cas 

d’une réflexion asymétrique ω ≠ θ, le vecteur de diffraction est perpendiculaire à la famille de plans 

en position de diffraction (figure 4 (b)).  

 

Figure 4 : Représentation schématique de la construction de la sphère d’Ewald d’une réflexion (a) 

symétrique (b) asymétrique.   

 

C. Configurations de mesures : scans dans le réseau réciproque  

 

Dans le cadre de ce travail de thèse, l’étude des propriétés structurales de nos échantillons 

réalisés par la technique PLD a été effectuée par un diffractomètre 4 cercles D8 discover 

(BRUKER). Ce dispositif est composé d’une source à rayon X et un monochromateur Johannson 

Ge (111) permettant de produire un faisceau incident parallèle et monochromatique caractérisé par 

une longueur d’onde   𝜆௞ఈభ = 1.54059 Å. Un cercle d’Euler au centre duquel est placé l’échantillon 
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et auquel on accorde 3 positions (x,y,z) en rotation autour d’axes Eulériens (ψ, φ) permettant ainsi 

d’accéder à la fois à des réflexions symétriques et asymétriques (figure 5). 

 

Figure 5 : Diffractomètre 4 cercles. 

Du point de vue expérimental il existe différentes configurations de mesure dont chacune 

d’entre elles permet d’accéder à une propriété structurale spécifique comme il sera développé dans 

la suite : 

 ω-scan «  rocking curve »  

Dans cette configuration, en variant l’angle d’incidence ω du faisceau de rayon X tout en 

fixant la position angulaire du détecteur à 2θ, on parcourt un arc centré sur la normale à la surface 

de l’échantillon de telle manière que la norme du vecteur de diffusion  |𝑞 ሬሬሬ⃗ | reste constante au cours 

du scan, cependant, sa direction varie (figure 6). Ce mode de balayage permet de déterminer la 

mosaïcité du matériau à l’aide de la largeur à mi-hauteur (FWHM) du pic de diffraction. Comme 

illustré sur la figure 6 (a), plus les plans atomiques sont désorientés par rapport à la normale, plus 

la largeur à mi-hauteur du pic de diffraction est importante. A contrario, dans le cas d’un 

monocristal parfait (voir figure 6 (b)), l’alignement des plans atomiques se traduit par un pic de 

diffraction étroit et bien défini. De plus, ce type de balayage est utilisé pour réaliser des scans quasi-

horizontaux du nœud du réseau réciproque [4].   
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Figure 6 :  Représentation graphique d’un ω-scan pour différentes familles de plans cristallins dans 

(a) un monocristal réel et (b) un monocristal parfait.   

 θ- 2θ scan « Bragg-Brentano » 

Dans cette configuration de mesure, on varie respectivement la position du tube de rayons 

X ainsi que la position angulaire du détecteur. En augmentant simultanément l’angle d’incidence ω 

et de détection θ, le vecteur de diffusion 𝑞 ሬሬሬ⃗  reste normal à la surface de l’échantillon. Cependant, la 

norme de ce dernier varie. Ce mode de balayage permet d’accéder uniquement aux plans 

cristallographiques parallèles à la surface de l’échantillon. En effet, comme illustré sur la figure 7(a), 

le scan θ - 2θ permet d’accéder au pic de diffraction du film déposé ainsi que celui du substrat. On 

observe également la présence des oscillations d’épaisseurs finies (figure 7 (b)). Ces dernières sont 

liées aux interférences des faisceaux diffractés par l’interface film/substrat et la surface du film 

déposé. L’ajustement mathématique de ces oscillations permet d’accéder au nombre de mailles 

atomiques déposées et donc l’épaisseur du film par :  

𝐼 = ቌ sin ( 2𝜋 𝑁 𝑐 sin(𝜃𝜆))    sin ( 2𝜋  𝑐 sin(𝜃𝜆)) ቍଶ  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 2) 

Où N est le nombre de mailles atomique déposées au cours de la croissance et c est le 

paramètre de maille hors du plan. Ainsi, le produit N.c représente l’épaisseur du film déposé. Afin 

de déterminer l’incertitude Δc du paramètre de maille, les valeurs hautes et basses du paramètre de 
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maille c (C+ et C- comme illustré en insert de la figure 7 (b)) ont été déterminées en définissant un 

intervalle autour du maximum du pic de diffraction tel que Δc = (C+- C-)/2. 

 

Figure 7 : (a) Représentation graphique d’un θ-2θ scan pour différentes familles de plans parallèles 

à la surface de l’échantillon. (b) Exemple d’une réflexion symétrique effectuée sur un film mince 

de SrVO3 synthétisé sur un substrat SrTiO3 ainsi que l’ajustement mathématique des oscillations 

de Laue. 

 Cartographie du réseau réciproque « RSM : Reciprocal Space 
Mapping » 

La distribution de l’intensité diffractée I = f (ω, θ) d’un nœud du réseau réciproque permet 

de cartographier le réseau réciproque d’une famille de plans (hkl) en position de diffraction. 

L’intensité mesurée est habituellement représentée dans le réseau réciproque en géométrie 

coplanaire à l’aide des composantes qx et qz liées à ω et θ par :  

𝑞௫ =  2𝜋𝜆  [cos(2𝜃 − 𝜔) − cos (𝜔)] (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 3) 

𝑞௭ =  2𝜋𝜆  [sin(2𝜃 − 𝜔) + sin (𝜔)](é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 4) 

Une cartographie du réseau réciproque RSM est constituée d’un ensemble de section à deux 

dimensions de l’intensité. La section transversale consiste à effectuer une succession de ω-scan 

(scan quasi-horizontale) pour différentes valeurs de 2θ permettant ainsi de décrire l’ensemble du 

nœud dans le plan (qx, qz). La section longitudinale consiste à réaliser un 2θ-scan pour différentes 

valeurs de ω. Le couplage des deux sections permet de décrire entièrement le nœud du réseau 

réciproque dans le plan (qx, qz) (voir figure 8). 
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En effet, la cartographie du réseau réciproque permet d’étudier la relaxation de la contrainte 

du film déposé par rapport au substrat et également d’accéder au paramètre de maille dans le plan.  

 

Figure 8 : (a) Représentation graphique illustrant les différents scans autour d’un nœud du réseau 

réciproque. (b) Cartographie d’une réflexion asymétrique de l’hétérostructure LaVO3/SrTiO3 

illustrant une succession de 2θ-scan pour différentes valeurs de ω-scan.  

 

 φ- scan  

En cristallographie, la figure de pôle selon une direction cristallographique donnée est une 

manière de décrire les orientations cristallines du film par rapport au substrat. Les plans en position 

de diffraction sont situés à une position bien spécifique qu’il faut aller chercher en faisant un φ scan 

autour de la normale de l’échantillon. En faisant décrire à l’échantillon 360° autour de sa normale, 

on aura 4 pics situés respectivement à 0°, 90°, 180°, 270° pour une symétrie d’ordre 4 (voir figure 

9(a)) pour le substrat et le film.  
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Figure 9 : (a) Représentation d’un φ-scan pour une symétrie d’ordre 4. (b) Exemple d’un φ-scan 

sur la réflexion (102) du substrat SrTiO3 et la réflexion (111) du film LaFeO3.     

III. Caractérisation morphologique : Microscopie à force 

atomique (AFM) 

L’étude de la morphologie de surface des films déposés par ablation laser pulsé a été 

effectuée à l’aide d’un microscope à force atomique AFM. Cette technique consiste à utiliser les 

interactions entre la pointe et la surface de l’échantillon afin d’imager l’état de surface en 3 

dimensions. L’analyse de surface peut être réalisée selon 3 modes de fonctionnement : (i) mode 

contact (ii) mode intermittent (mode Tapping) et (iii) mode sans contact. Durant ce travail de thèse, 

l’étude de l’état de surface a été réalisée en mode intermittent. En pratique, on fait osciller la pointe 

au voisinage de la surface à sa propre fréquence de résonance et avec une certaine amplitude. Une 

fois que la pointe interagit avec la surface, une variation de l’amplitude initiale et de la fréquence 

d’oscillation est engendrée. La variation d’amplitude de la pointe est déterminée en suivant la 

réflexion d’un faisceau laser focalisé sur la surface du levier et qui est ensuite détectée par une 

photodiode (figure 10 (a)). A l’état initial, le faisceau laser est focalisé au centre de la photodiode, 

cependant, lorsque la pointe entre en contact avec une surface, le levier s’infléchit à cause d’un 

gradient de force local induisant ainsi une déviation de la position du laser collecté par la 

photodiode. Ceci permet d’accéder à la rugosité de la surface et d’étudier également l’évolution de 

l’état de surface en fonction des conditions de croissance (figure 10 (b)).  
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Figure 10 : (a) Représentation graphique de l’AFM [5]. (b) Morphologie de l’état de surface de 
l’hétérostructure LVO/STO.  

IV. Caractérisation des propriétés électriques 

Durant ce travail de thèse, l’étude des propriétés électriques des systèmes, qui fait suite aux 

caractérisations structurales et morphologiques, se révèle nécessaire afin de déterminer les 

propriétés de transport électrique. L’évolution de la résistance en fonction de la température permet 

de déterminer les modes de conduction électrique de nos échantillons. Ainsi, il est possible d’étudier 

les propriétés de transport telles que la densité des porteurs de charge n (cm-3) et leur mobilité (cm². 

V-1. s-1) en suivant l’évolution de la résistance sous l’effet d’un champ magnétique. Au cours de 

cette étude, la caractérisation des propriétés électriques a été effectuée à l’aide d’un système de 

mesures des propriétés physiques (PPMS) 9 T de la compagnie Quantum Design (figure 11).  
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Figure 11 : Schéma illustratif d’un système de mesures des propriétés physiques (PPMS) 9 Tesla, 

adapté de [6]. 

A. Résistivité électrique  

 

D’un point de vue expérimental, la mesure de la résistivité électrique en l’absence d’un 

champ magnétique est effectuée en configuration 4 pointes (figure 12). Or, contrairement à la 

configuration 2 pointes, elle présente l’avantage de s’affranchir à des résistances de contact et fils 

électriques qui perturbent les mesures de résistances intrinsèques. En pratique, les contacts 

électriques entre l’échantillon et le support de mesure ont été établis à l’aide d’une microsoudeuse 

à ultrasons de la compagnie West Bond. Les contacts utilisés sont à base d’un alliage aluminium-

silicium assurant des connections échantillon/support de bonne qualité, notamment à l’interface 

film/substrat, et également possèdent une bonne tenue à basse température. Comme illustré sur la 

figure 12, le courant est injecté de I+ vers I- tandis que le potentiel électrique est mesuré entre V+ et 

V-. La mesure consiste à étudier l’évolution de la résistance à l’aide d’un PPMS 9T entre 2 et 300K, 

dont la sensibilité de cet équipement permet d’accéder à des valeurs comprises entre 10-4 et 107 Ω. 

La résistivité électrique est calculée à partir de la résistance mesurée en configuration 4 pointes à 

l’aide de la formule :  

𝜌 =  𝑅 𝑙. 𝑡𝐿  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 5) 
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Où t, l et L sont respectivement l’épaisseur, la largeur et la longueur de la zone conductrice. 

Or, du point de vue expérimentale dans le cas de nos interfaces, il est difficile de déterminer 

l’épaisseur effective de la zone conductrice dans le substrat de SrTiO3. Pour cela, on va s’intéresser 

uniquement à la résistance carré Rs = 𝜌/𝑡  tel que :  

𝑅௦ =  𝑅 𝑙𝐿 (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 6) 

 

Figure 12 : Mesure de la résistance électrique d’un échantillon en configuration 4 pointes. 

B. Magnétorésistance  

L’étude de la magnétorésistance consiste à suivre l’évolution de la résistance en fonction du 

champ magnétique pour différente température. La magnétorésistance est définie par : 

𝑀𝑅 (%) = 𝑅(𝐻, 𝑇) − 𝑅(𝐻 = 0, 𝑇)𝑅(𝐻 = 0, 𝑇) ∗ 100 (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 7) 

En présence d’un champ magnétique H perpendiculaire à la surface de l’échantillon, les 

porteurs de charge vont être déviés de leur trajectoire sous l’action de la force de Lorentz     𝐹⃗ = 𝑞𝑣⃗ ∧ 𝐻ሬሬ⃗ .  

C. Effet Hall  

La mesure de l’effet Hall de nos échantillons a été effectuée en configuration Van Der Pauw 

(VDP). Comme illustré sur la figure 13 (a), il consiste à placer les contacts électriques aux 4 coins 

de l’échantillon. Ce genre de configuration permet de déterminer la résistance électrique 

longitudinale (résistance de Hall) Rxy. Sous l’effet de la force de Lorentz, les porteurs de charge se 

déplaçant à une vitesse 𝑣⃗ suivant la densité de courant vont être déviés perpendiculairement 

induisant un champ électrique de Hall EH et donc une résistance de Hall Rxy. Le coefficient de Hall 

RH défini comme étant le coefficient directeur de Rxy= f(H) : 
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𝑅ு =   𝛥𝑅௫௬ 𝛥H  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 8) 

Ceci permet de déterminer la densité de porteurs de charge à l’aide de l’équation 𝑛 =   ଵோಹ .  ௘  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 9) ayant une mobilité µ =   ோಹோೄ  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 10). 

 

Figure 13 : (a) Schéma de la configuration Van Der Pauw. (b) Représentation de la mesure de 

l’effet Hall sous l’effet d’un champ magnétique H en configuration VDP.  

V. Caractérisation des propriétés optiques : 

 

A. Spectrophotomètre Perkin Elmer : Mesure de transmission et 

réflexion optique  

 

Les propriétés optiques se présentent sous au moins trois effets qui sont la transmission, la 

réflexion et l’absorption. Ces trois effets peuvent être caractérisés par les paramètres suivant : 

Transmittance T, facteur de réflexion R, indice de réfraction n et également le coefficient 

d’absorption k.  

Durant ce travail de thèse la transmission ainsi que la réflexion optique de nos échantillons 

ont été mesurées à l’aide d’un spectrophotomètre Perkin Elmer 1050 Lambda UV-Vis-NIR et URA 

(Universal Reflectance Accessory). La mesure de la transmission optique consiste à envoyer un 

faisceau lumineux monochromatique sur l’échantillon. Du point de vue expérimental, le faisceau 

incident est préalablement divisé en deux, après son passage dans un monochromateur, à l’aide 

d’une séparatrice permettant d’irradier la zone de l’échantillon et également la zone de référence 

(voir figure 14). Ce dernier servira de référence afin de déterminer la transmission optique de 
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l’échantillon. En effet, avant chaque mesure, il est nécessaire de calibrer la transmission optique à 

100 % en positionnant un matériau de référence tel que la silice fondue ayant une transmission de 

95 %.  

 

Figure 14 : Représentation schématique du spectrophotomètre Perkin Elmer 1050 UV-Vis-NIR. 

  

La réflexion optique, quant à elle, a été mesurée dans le domaine visible à l’aide d’un 

spectrophotomètre URA. Comme illustré sur la figure 15, le faisceau lumineux est focalisé selon 

un chemin optique sur l’échantillon. Durant ce travail, l’échantillon est éclairé sous un angle 

d’incidence quasi-normale ~ 8° par un faisceau monochromatique de taille (2x2 mm²). Il est 

important de calibrer le système avant chaque mesure. Pour cela, par jeu de miroir, on focalise le 

faisceau issu du compensateur directement sur le détecteur afin de fixer de la réflexion optique 

initiale à 0 %.  
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Figure 15 : Représentation schématique du spectrophotomètre Perkin Elmer en mode URA [7]. 

 

 

B. Ellipsométrie 

L’ellipsométrie est une technique non destructive d’analyse optique de surface basée sur 

l’interaction d’un faisceau lumineux polarisé avec la surface d’un échantillon. L’intérêt de cette 

technique est d’accéder aux propriétés optiques d’un matériau telles que l’indice optique et le 

coefficient d’absorption à partir de la variation de l’ellipse de polarisation du faisceau lumineux 

après réflexion sur l’échantillon. En effet, le champ électrique de l’onde incidente est décomposé 

en deux composantes, l’une est parallèle 𝐸௜ // tandis que l’autre  𝐸௜ ┴  est perpendiculaire au plan 

d’incidence. Il en est de même, pour l’onde réfléchie avec  𝐸௥ // et 𝐸௥ ┴ (voir figure 16). La 

modification de la polarisation après réflexion est décrite par les deux coefficients de réflexion :  

Le coefficient de réflexion parallèle 𝑟// = ாೝ // ா೔ // = ேభ෪ ୡ୭ୱ(ఝ೔)ି ேమ෪ ୡ୭ୱ(ఝ೟)ேభ෪ ୡ୭ୱ(ఝ೔)ା ேమ෪ ୡ୭ୱ(ఝ೟)  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 11). 

Le coefficient de réflexion perpendiculaire  𝑟┴ = ாೝ ┴ ா೔ ┴ = ேమ෪ ୡ୭ୱ(ఝ೔)ି ேభ෪ ୡ୭ୱ(ఝ೟)ேమ෪ ୡ୭ୱ(ఝ೔)ା ேభ෪ ୡ୭ୱ(ఝ೟)  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 12). 

Avec 𝑁෩ = 𝑛 + 𝑖 𝑘 (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 13) l’indice de réfraction complexe tel que n est l’indice de 

réfraction et k l’indice d’extinction. 𝜑௜ et 𝜑௧ sont les angles d’incidence et de transmission. 𝑁ଵ෪ et 𝑁ଶ෪  sont les indices complexes du milieu 1 et 2.  
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L’ellipsométrie se base sur la détermination du rapport 
௥//௥┴ = 𝑡𝑎𝑛𝜓 𝑒௜௱. Les deux angles 𝜓  

et 𝛥 sont connus sous le nom d’angles ellipsométriques et permettent de remonter aux grandeurs 

optiques du matériau ci-dessus et notamment la fonction diélectrique complexe du matériau. Il 

permet également de remonter à l’épaisseur du film ou de l’hétérostructure. L’analyse des données 

a été réalisée en utilisant le logiciel ELLI4. 2 permettant de déterminer les deux angles 𝜓 et 𝛥 pour 

chaque énergie (E). La détermination des propriétés optiques consiste à simuler les spectres 

expérimentaux à l’aide d’un modèle théorique. Pour cela, le traitement a été réalisé à l’aide d’un 

modèle de dispersion new amourphous dérivé du modèle de Forouhi Bloomer afin de reproduire 

les spectres expérimentaux [8]. Ce modèle prend en considération uniquement le mouvement des 

porteurs de charge liés au noyau. En parallèle, le modèle de Drude qui tient compte de la présence 

des porteurs de charge libres [9] a été appliqué à basse énergie , comme il sera détaillé dans le 

chapitre 3.  Suite à l’ajustement théorique, le logiciel DeltaPsi2 permet d’accéder à l’écart χ² du 

spectre expérimental avec le spectre théorique. Plus χ² est faible et également inférieure à 10, 

meilleur est l’ajustement.  

 

Figure 16 : Principe de fonctionnement d’un éllipsomètre.  
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Chapitre 3 : Elaboration et caractérisation 

optoélectronique d’un oxyde transparent et 

conducteur déposé sous forme de couche mince. 

 

  L’étude des oxydes transparents et conducteurs (TCOs) a attiré l’attention de la 

communauté scientifique grâce aux propriétés électriques et optiques qu’ils possèdent. En effet, les 

TCOs sont des matériaux combinant à la fois une conductivité électrique et une transparence 

optique dans le domaine visible. Cette combinaison fait d’eux des candidats prometteurs pour les 

applications optoélectroniques. Parmi les TCOs les plus utilisés aujourd’hui, on peut citer l’oxyde 

d’indium dopé à l’étain (ITO : Indium Tin oxide), qui possède une bande interdite à haute énergie 

étalée entre (3.5-4.3 eV) [1]. Cependant, ce type d’oxyde transparent étant un semi-conducteur à 

large bande interdite dopé, il présente quelques inconvénients suivant le niveau du dopage. En 

effet, pour un fort dopage, certains niveaux d’énergies apparaissent dans la bande interdite et 

provoquent une absorption importante diminuant ainsi sa transparence. De plus, la densité de 

charge est assez limitée (~1021 cm-3) essentiellement liée à des raisons de solubilité des dopants. 

En 2016, Zhang et Coll. [2] ont montré que les métaux fortement corrélés SrVO3 et CaVO3 

pouvaient être une alternative sérieuse à l’ITO. La transparence optique de ces matériaux est 

obtenue grâce à une forte masse effective, qui déplace l’énergie de plasma des porteurs en dehors 

du domaine visible. Il a été reporté qu’une couche de 40 nm du SVO est caractérisée par une 

résistivité de 0.5 × 10 -4 Ω.cm et une densité de porteurs de charges à caractère métallique de ~ 2 

× 1022 cm-3, permettant d’accéder à des conductivités qui surpassent celles de l’ITO. De plus, la 

couche SVO possède une fréquence plasma écrantée de 1.33 eV donnant lieu à une transmission 

optique de 60% dans le domaine visible. Cependant, le dépôt du SVO a été réalisé à haute 

température de croissance (~750 - 850 °C) entravant ainsi son intégration dans les applications 

industrielles comme étant une électrode transparente. Une des voies à explorer est la croissance à 

basse température afin d’éviter l’inter-diffusion cationique entre les différents composés du 

dispositif électronique. Au cours de ce chapitre, nous nous sommes concentrés sur l’optimisation 

de la croissance du SVO cristallin à différentes températures de croissance TG d’une part. D’autre 

part, nous avons étudié l’effet de la contrainte exercée par différents substrats sur les propriétés 

optoélectroniques du SVO.  
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I. Elaboration et caractérisation des propriétés structurales 

 

A. Conditions de dépôt du SrVO3 sur un substrat SrTiO3 par PLD : 

 

Le dépôt du SVO sous forme de couches minces sur des substrats adaptés structuralement 

a été réalisé par la technique d’ablation laser pulsé. La croissance du SVO sur un substrat STO poli 

double face a été effectuée à l’aide d’un faisceau laser Excimer (λ= 248 nm) focalisé sur une cible 

céramique polycristalline Sr2V2O7. De plus, le SVO a été déposé sous une atmosphère partielle 

d’oxygène basse (~10-6 mbar) afin d’éviter une suroxydation du Vanadium et l’apparition de 

vanadates tels que Sr3V2O8 et Sr2V2O7 [3] . Au cours de cette étude, l’épaisseur du SVO a été 

maintenue à 40 nm pour un temps de dépôt de 25 min et une fréquence de laser de 3 Hz. Ceci 

correspond à un taux de croissance relative à 0.09 Å par impulsion laser. La distance entre la cible 

et le substrat a été fixée à 50 mm afin de garantir une répartition homogène du film sur le substrat.  

L’étude de la première série du SVO/STO a porté dans un premier temps sur l’effet de la 

température de croissance TG sur la cristallinité du SVO et dans un deuxième temps la variation de 

l’énergie plasma ћωp et la densité de porteurs de charge N en fonction de TG.  Pour ce faire, une 

série composée de cinq films de même épaisseur synthétisés à différentes températures de 

croissance s’échelonnant de 300 °C à 700 °C.   

B. Caractérisation par diffraction des rayons X : 

L’étude cristalline des échantillons a été effectuée par diffraction des rayons X en 

configuration θ-2θ (Bragg-Brentano). La figure 1 présente les réflexions symétriques du film SVO 

autour de la raie (002) du substrat (STO) pour différentes températures de croissance. A une 

température de croissance de 300°C, aucun pic de diffraction autre que celui du substrat STO 

localisé à 2θ= 46.47 ° n’est visible indiquant l’état amorphe du SVO et l’absence d’un ordre cristallin 

à longue portée. Pour des températures supérieures à TG=300°C, nous constatons l’apparition de 

la réflexion (002) et un début de cristallisation de la couche SVO, mettant ainsi en évidence un seuil 

de température ~400°C pour obtenir la phase cristallisée. De plus, un scan θ-2θ étendu (non montré 

ici) indique que les films SVO déposés entre 400 et 700 °C sur STO sont monophasés. 

La présence des oscillations de Laue autour des pics de diffraction du SVO indique une 

faible rugosité de l’interface film/substrat et nous permet de déduire l’épaisseur de la couche de 
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SVO. Comme il a été représenté dans le chapitre 2, section II. C, la simulation des oscillations de 

Laue en utilisant l’équation II.2 permet d’évaluer l’épaisseur des films SVO cristallisés aux alentours 

de 40 nm. De plus, comme illustré sur la figure 1, on constate que la réflexion (002) du SVO élaboré 

à 400 °C est plus intense que celle du SVO synthétisé à 700 °C. Le même phénomène est observé 

avec les oscillations de Laue qui sont mieux définies à basse température de croissance, ce qui 

indiquerait une meilleure qualité cristalline. Ceci est surprenant, car on s’attendrait à une meilleure 

qualité de films à haute température de croissance. Or, le fait qu’ici, l’opposé soit observé, nécessite 

des études complémentaires afin d’expliquer cette contradiction.  

 

 

 

Figure 1 : Diffractrogrammes de la série SrVO3 déposé sur un substrat de SrTiO3 entre 300 et 700 

°C en configuration Bragg-Brentano autour de la raie symétrique (002) du STO.  
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 Nous constatons aussi que la position angulaire de la réflexion (002) des films SVO se 

décale vers les basses distributions angulaires lorsque TG augmente jusqu’à 600°C. D’après la loi de 

Bragg (revoir chapitre 2, section II.A), ce décalage est lié à une augmentation du paramètre de 

maille hors du plan cSVO.  Le paramètre de maille cSVO augmente de 3.845 Å à 400 °C vers 3.875 Å 

à 600 °C puis redescend à 700°C (voir figure 2). Dans tous les cas, les valeurs mesurées sont 

supérieures à celle du SVO massif. 

 

 

Figure 2 : Evolution du paramètre de maille hors du plan du film SVO en fonction de la 

température de croissance TG obtenue à partir des scans θ-2θ. Les traits pointillés en noir 

représentent le paramètre de maille du matériau massif, et en rose le paramètre de maille théorique 

du SVO contraint calculé à partir de l’équation de Poisson (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 2). 

  

Afin de déterminer si le film est relaxé, une cartographie du réseau réciproque autour de la 

réflexion asymétrique (103) du STO a été réalisée. Comme l’indique la cartographie du réseau 

réciproque (RSM) à 400 et 700 °C (voir figure 3), l’alignement vertical du nœud du réseau 

réciproque du film SVO et du substrat STO met en évidence que le film est contraint. Les mesures 

RSM permettent de conclure que le film SVO adapte son paramètre de maille dans le plan aSVO à 

celui du substrat STO. Ainsi les films de SVO sont complétement contraints mais présentent un 

paramètre cSVO hors du plan supérieur au paramètre du massif.  
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Théoriquement, nous avons calculé l’influence de la contrainte épitaxiale exercée par le 

substrat sur le film. Le désaccord de maille théorique entre le SVO massif et le STO est déterminé 

à l’aide de la formule :  

𝜎 (%) =  𝑎 ௦௨௕௦௧௥௔௧ − 𝑎 ௖௢௨௖𝑎௦௨௕௦௧௥௔௧ ∗ 100 (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 1) 

Avec asubstrat et acouche sont respectivement les paramètres de maille dans le plan du substrat et de la 

couche (SVO). Le désaccord de maille entre STO et SVO massif est estimé à +1.66% indiquant la 

présence d’une contrainte épitaxiale en tension dans le plan, ce qui devrait entraîner une diminution 

de son paramètre de maille hors du plan, ce qui est complétement contradictoire avec l’expérience. 

Afin de déterminer le paramètre c hors du plan théorique, nous faisons l’hypothèse que le film 

SVO est stœchiométrique en oxygène et que seule la contrainte exercée par le substrat STO influe 

sur le cSVO. Le paramètre de maille hors du plan du film contraint (𝑐⟘) a été estimé théoriquement 

à l’aide l’équation de Poisson [4], [5] :   

𝑐⟘ = ൤1 − 2𝜈1 − 𝜈   𝜀⫽൨ 𝑐ௌ௏ை ௠௔௦௦௜௙  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 2) 

  𝑎𝑣𝑒𝑐 𝜀⫽ =  𝑎⫽ −  𝑎ௌ௏ை ௠௔௦௦௜௙𝑎ௌ௏ை ௠௔௦௦௜௙  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 3) 

avec 𝜈 est le coefficient de Poisson estimé à 0.28 pour SrVO3 stœchiométrique [4]–[8], 𝑎⫽ 

le paramètre de maille du SVO sous tension tel que  𝑎⫽~𝑎ௌ்ை et 𝜀⫽ représente la contrainte 

épitaxiale imposée par le STO. En effet, cette contrainte induit un paramètre de maille théorique 𝑐⟘~3.80 Å inférieure par rapport à ceux trouvés expérimentalement (voir figure 2). Une possibilité 

pour expliquer cette déviation du paramètre de maille cSVO de la valeur prévue théoriquement est 

attribuée à la présence des défauts de non-stœchiométrie et notamment les lacunes d’oxygène liées 

aux conditions de croissance.  
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Figure 3 :  Cartographie du réseau réciproque de l'hétérostructure SVO/STO à (a) 400 et (b) 700°C 

autour de la raie asymétrique (103) du substrat STO. Les traits pointillés sont des guides pour les 

yeux. Les étoiles sont liées aux réflexions parasites issues du détecteur.  

 

En effet l’expansion du paramètre de maille hors du plan observée entre 400 et 600 °C est 

liée à la présence des lacunes d’oxygène dans le SVO déposé sous vide. L’incorporation de lacunes 

d’oxygène peut entrainer une réduction de V4+ de rayon ionique r ~0.58 Å vers V3+ de plus grand 

rayon ~0.64 Å [9].  Ceci induit un gonflement du volume de la maille lorsque le nombre de lacunes 

d’oxygène augmente, ce qui est observé lorsque la température de croissance augmente. Cependant, 

à 700 °C, le cSVO tend à diminuer vers 3.86 Å. Ceci peut s’expliquer par un échange d’atomes 

d’oxygène entre le film et le substrat. En effet, l’énergie thermique à 700 °C est suffisante pour 

activer la diffusion des atomes d’oxygène du STO vers le SVO à travers l’interface conduisant au 

comblement des lacunes d’oxygène au sein du SVO. Ceci serait une explication pour justifier la 

diminution du cSVO à TG= 700 °C.  

II. Etude des propriétés du transport électrique : 

 

A. Mesure de la résistivité électrique : 

 

Dans cette partie, nous avons étudié l’influence de la température de croissance sur les 

propriétés de transport électrique. Pour cela, la variation de la résistivité électrique des films minces 
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en fonction de la température a été mesurée à l’aide d’un système de mesures des propriétés 

physiques PPMS en configuration quatre pointes. 

L’évolution de la résistivité électrique entre 5 et 300K montre que les films cristallisés 

possèdent un comportement métallique sur toute la gamme de température (voir figure 4), ce qui 

est en accord avec les précédentes études réalisées sur SVO [2], [10]. La résistivité électrique 

mesurée à température ambiante présente une légère augmentation de 1.57 à 2.37×10-4 (Ω.cm) 

lorsque la température de croissance TG passe de 400 à 700°C. Cette augmentation de la résistivité 

avec la TG peut s’expliquer par une augmentation des défauts dans le réseau cristallin réduisant ainsi 

la mobilité des charges mobiles. Les valeurs de résistivité obtenues pour les différents films SVO 

se rapprochent de celles des différents TCO semi-conducteurs dopés tels que ITO (~10-4 Ω.cm) 

[11], ATO (~8. 10-5 Ω.cm) [11], [12]  et FTO (~4.6. 10-4 Ω.cm) [13], montrant que le SVO est dans 

le même ordre de grandeur que les autres TCOs.  

 

 

Figure 4 :  Evolution en température de mesure T de la résistivité électrique du SVO déposé à 

différentes températures de croissance TG, les traits pointillés en noir représentent l’ajustement à 

l’aide de l’ é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 5. 

Comme déjà vu dans la partie de diffraction des rayons X, le film SVO déposé à 400°C 

présente un pic de Bragg intense et des oscillations bien définies comparées à celui déposé à 700°C. 

Le transport confirme une meilleure qualité des films déposés à basse température par sa résistivité 
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électrique plus faible. La résistivité électrique 𝜌ହ௄ à 5K et le rapport de résistance résiduelle (RRR 

= ఘయబబఘఱ಼  é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 4) ont été également extraits et reportés sur la figure 5. La résistivité 𝜌ହ௄ 

tend à augmenter avec la température de croissance tandis que le rapport RRR tend à diminuer. 

L’évolution de ces deux paramètres en fonction de la température de croissance est expliquée par 

l’augmentation du désordre qui se traduit par une diminution de la qualité cristalline à haute 

température de croissance. 

Afin d’étudier les mécanismes de conduction au sein du SVO, la variation de la résistivité 

électrique en fonction de la température a été modélisé par le modèle « liquide de Fermi » du type 𝜌(𝑡) = 𝜌଴ + 𝐴 ∗ 𝑇ఈ   (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 5), tel que 𝜌଴ est la résistivité résiduelle à 0 K liée à la 

diffusion sur les défauts, le coefficient A correspond aux interactions électroniques au sein des 

matériaux fortement corrélés [10], [14], [15]. L’exposant 𝛼 indique les mécanismes de conduction, 

dans le cas où les interactions sont du type électron-électron, 𝛼 = 2. Cela a été observé dans le SVO 

massif, où le SVO présente un comportement purement métallique du type « liquide de Fermi » 

avec un exposant 𝛼 = 2 et un coefficient A= 5.9 ×10-10 (Ω.cm. K-2) [16].  L’exposant 𝛼 des couches 

SVO, dont les valeurs sont représentées sur la figure 5(b), atteint une valeur ~ 1.875 légèrement 

inférieure à celle du SVO massive à TG = 400 °C et tend vers 1.770 à TG = 600 °C. Cette diminution 

de α lorsque TG passe de 400 à 600 °C est liée à l’augmentation du désordre cristallin dû à la création 

des lacunes d’oxygène au sein du SVO. De façon similaire, le coefficient A (voir figure 5b) prend 

des valeurs quatre fois supérieures à celle du SVO massif. Cependant à haute température de 

croissance TG = 700 °C, les deux paramètres retendent vers ceux du SVO massif. Ceci confirme 

les résultats de diffraction et pourrait être expliqué par l’échange des atomes d’oxygène entre le 

substrat et le film.  
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Figure 5 :  Dépendance en température des propriétés de transport électrique du SVO déposé sur 

STO. (a) résistivité électrique à 5K et le rapport de résistivité résiduelle RRR= ఘయబబ಼ఘఱ಼ , (b) le 

coefficient d'interaction électronique A et l'exposant α liés aux types d'interactions. 

Le SVO amorphe synthétisé à 300 °C se révèle trop résistif comparé aux composés 

cristallisés. La résistivité électrique est estimée à 0.1 Ω.cm et se trouve supérieure de plusieurs ordres 

de grandeur par rapport à celles du SVO cristallin. Ceci indique l’absence des porteurs de charges 

mobiles au sein d’une matrice amorphe du SVO.  

Par comparaison, l’ITO possède un comportement conducteur tout en étant amorphe. Ceci 

réside dans la présence des bandes de conduction de type p qui sont non directionnelles dans 

l’espace entraînant ainsi un recouvrement des bandes liées au dopage et donc une conduction 

électrique. A l’inverse, dans le cas du SVO, les orbitales 3d du Vanadium étant directionnelles dans 

l’espace, leurs recouvrements avec les orbitales 2p de l’oxygène nécessitent d’avoir un matériau 

cristallisé conduisant ainsi à un matériau conducteur. 

 

B. Densité n et mobilité µ des porteurs de charge : 

 

 Des mesures d’effet Hall sous l’effet d’un champ magnétique ± 9 T ont été effectuées afin 

de déterminer la densité et la mobilité de porteurs de charges pour différentes températures au sein 

de la couche SVO (voir figure 6).  La densité de porteurs de charges n prend des valeurs de l’ordre 

de 2 ×1022 cm-3. Cette valeur est légèrement supérieure par rapport à celle du SVO théorique ~1.7 
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×1022 cm-3, faisant l’hypothèse qu’un seul électron est présent sur l’orbitale 3d, et également 

comparables à celles rapportées par [2], [17]–[19]. De plus, la mobilité de porteurs de charge tend 

à diminuer lorsque TG augmente. Ceci indique que les hautes valeurs de résistivité électrique 

observée à haute TG sont dues plutôt à l’augmentation des défauts intrinsèques au sein du SVO. 

En parallèle, la diffusion des porteurs de charge sur les défauts tend à augmenter avec TG ce qui 

entraîne une diminution de la mobilité des porteurs.  

 

 

Figure 6 :  Dépendance en température de croissance TG de la densité et la mobilité des porteurs 

de charges mobiles à 5 et 300 K. 

C. L’effet de la température de croissance sur les corrélations 

électroniques  

 

Ensuite, on s’est intéressé à étudier l’effet de la température de croissance sur les 

corrélations électroniques au sein du SVO. En effet, la masse effective 𝑚∗ est directement 

proportionnelle aux interactions électroniques et la densité des porteurs de charge 𝑚∗ 𝛼  𝐴భమ 𝑛ିభయ 

[16]. Comme représenté sur la figure 7, à TG = 500 °C la masse effective passe par un maximum, 

indiquant un renforcement des corrélations électroniques. Ceci est cohérent avec l’évolution du 
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coefficient d’interactions électroniques A. Or, à 700 °C les lacunes d’oxygène ont tendance à se 

recombiner, ce qui est accompagnée par une diminution de la masse effective et donc un 

affaiblissement des corrélations électroniques. En effet, on peut déduire que la concentration des 

lacunes d’oxygène influe fortement sur les corrélations électroniques au sein du SVO, et par 

conséquent, la conduction électrique.     

 

Figure 7 :  L'évolution de la masse effective m* étant directement proportionnelle à A1/2 n-1/3 en 

fonction de la temperature de croissance. 

III. Etude des propriétés optiques du SVO déposé sur STO :  

 

Par définition, les TCO’s sont des matériaux qui permettent d’allier une bonne conductivité 

électrique et une forte transparence optique. Il a été constaté à partir des mesures de transport 

électrique que le SVO possède une haute densité de porteurs de ~2 ×1022 cm-3 supérieure à celle de 

l’ITO. Cependant, du point de vue optique, les porteurs de charges ont tendance à absorber et 

réfléchir la lumière visible empêchant ainsi l’ouverture d’une fenêtre de transparence optique dans 

la gamme visible. En effet, afin de réaliser cette combinaison, il est important de minimiser 

l’absorption des photons d’une part et de décaler le seuil de réflexion vers le domaine infrarouge 

d’autre part tout en gardant une haute densité de porteurs de charge. Dans le meilleur des cas, le 

seuil de réflexion de la lumière, défini par la fréquence plasma écrantée ω௣∗ , se situe à basse énergie 
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(<1.75 eV), alors que l’absorption se trouve à haute énergie (>3.25 eV), permettant ainsi d’ouvrir 

une fenêtre de transparence optique dans le domaine visible (voir figure 16 du chapitre 1).   

A. Caractérisation par spectrophotométrie en mode réflexion optique 

URA : 

L’étude du seuil de réflexion et l’absorption de la lumière par les porteurs de charge mobiles 

a été réalisée à l’aide d’un spectrophotomètre Perkin Elmer 1050 en mode réflexion optique URA 

(Universal Reflectance Accessory) en collaboration avec le laboratoire CIMAP de Caen. L’analyse 

des réflectivités optiques a été effectuée dans le domaine visible (350-850 nm). La réflectivité du 

SVO en fonction de la longueur d’onde λ à différentes TG peut être décomposé en deux domaines 

localisés d’un côté et d’autre de la longueur d’onde correspondant au minimum de réflectivité (voir 

figure 8).  A basse longueur d’onde, le premier domaine contient un pic lié à une transition intra-

bande au sein de l’orbital 3d du Vanadium. En revanche, dans le deuxième domaine, une 

augmentation de la réflectivité a été constatée vers les hautes longueurs d’ondes due à la présence 

des porteurs de charge libre. En effet, le minimum de réflectivité est la caractéristique de la 

résonance plasma et permet ainsi de déduire la fréquence plasma  𝜔௣ en lien direct avec la fréquence 

plasma écrantée ω௣∗  par  √𝜀௥ (𝜀௥ est la permittivité du SVO) tel que  𝜔௣ = √ε௥ ω௣∗  (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 6), dont les valeurs de   𝜔௣ sont reportées dans la tableau 1. Les films 

SVO cristallisés présentent un minimum de réflectivité qui dépend fortement de la température de 

croissance comme illustré sur la figure 8.  Seul le spectre relatif au SVO déposé à 300°C présente 

une forme différente qui est liée à sa nature amorphe.  



96 
 

 

Figure 8 :  La variation en longueurs d’ondes de la réflectivité optique du film SVO pour différentes 

températures de croissance TG dans le domaine visible. 

 

Afin d’aller plus loin dans les propriétés optiques du SVO, nous avons aussi eu recourt à 

l’ellipsométrie qui permet de confirmer l’interprétation du minimum de réflectivité en tant que 

fréquence plasma et de déterminer les propriétés optiques telles que l’indice de réfraction et la 

conductivité optique à l’aide de la fonction diélectrique, comme il sera développé dans la partie 

suivante. 

 

B. Analyse par Ellipsométrie :  

 

 L’ellipsométrie, par la mesure du changement de l’état de polarisation de l’onde incidente 

après interaction avec le matériau étudié, permet d’accéder à la fonction diélectrique complexe ε(ω) du SVO. Les mesures ont été réalisées sous un angle d’incidence  𝜑௜= 70° dans une gamme 

énergétique entre 0.5 et 8 eV. Cette fonction présente un intérêt pour la détermination des 

caractéristiques comme la fréquence plasma ainsi que la conductivité optique : ε(ω) = εଵ(𝜔) + 𝑖εଶ(𝜔) = [ 𝑛(𝜔) + 𝑖 𝑘(𝜔)]ଶ (𝐼𝐼𝐼. 7) 
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 La partie réelle de la fonction diélectrique εଵ(𝜔) décrit l’état de polarisation du matériau 

(coefficient de réfraction 𝑛(𝜔)). La partie imaginaire εଶ(𝜔) décrit l’absorption optique du matériau 

(coefficient d’extinction 𝑘(𝜔)) :  εଵ(𝜔) = 𝑛ଶ − 𝑘²  et εଶ(𝜔) = 2𝑛𝑘 

  Les grandeurs optiques du matériau sont ainsi déterminées en procédant à un ajustement 

de l’indice de réfraction n et le coefficient d’extinction k avec un modèle théorique. La complexité 

de cette technique réside dans la modélisation des données expérimentales obtenues. Plusieurs 

modèles ont été proposés dans la littérature pour ajuster la fonction diélectrique ε(ω).  Dans notre 

étude, on s’est basé sur un modèle dérivé du modèle de Forouhi Bloomer. Ce modèle est appliqué 

à haute énergie et tient compte uniquement du mouvement des charges liées au noyau :  

𝑛(𝜔) = 𝑛ஶ + 𝐵. (𝜔 − 𝜔଴) + 𝐶(𝜔 − 𝜔଴)ଶ + Гଶ  (𝐼𝐼𝐼. 8) 
   𝑘(𝜔) =  ቐ ஺.൫ఠିఠ೒൯మ൫ఠିఠ೒൯మାГమ , 𝜔 > 𝜔௚         0,               𝜔 ≤ 𝜔௚         (𝐼𝐼𝐼. 9) 

Où   ൝𝐵 = ஺Г² (Гଶ − ൫𝜔 − 𝜔௚൯ଶ)𝐶 = 2𝐴. Г൫𝜔 − 𝜔௚൯  
Avec 𝜔଴ fréquence de résonance, Г : largeur de résonance et 𝜔௚: début de résonance.  

A, B et C sont des constantes positives non nulles, caractéristiques du matériau. 

De plus, les métaux sont caractérisés par la présence des charges libres à basse énergie 

(grande longueur d’onde). Pour affiner l’ajustement, on a ajouté au modèle précèdent un modèle 

de Drude qui tient compte des charges libres, définit par :  
𝜀஽௥௨ௗ௘(𝜔) =  𝜔௣²−𝜔ଶ + 𝑖. Гௗ . 𝜔  (𝐼𝐼𝐼. 10) 

Avec 𝜀஽௥௨ௗ௘ ௥é௘௟  = ఠ೛²ିఠమାГ²೏  ( 𝐼𝐼𝐼. 11)   et  𝜀஽௥௨ௗ௘ ௜௠௔௚௜௡௔௜௥௘ = ఠ೛² .Г೏ఠ(ఠିГ²೏)  (𝐼𝐼𝐼. 12)  
Avec 𝜔௣: fréquence plasma et  Гௗ: fréquence de collision. 

 

L’ajustement des deux paramètres optiques n et k a été réalisé à l’aide de ces deux modèles 

en tenant compte de l’épaisseur du SVO mesurée par la diffraction des rayons X.  Comme illustré 

sur la figure 9, la dépendance en énergie de n et k du SVO déposé à 400 °C est ajustable par un tel 
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modèle dans la gamme énergétique (2.5-6 eV), cependant, on observe une déviation de l’écart 

quadratique entre le modèle théorique et l’expérience à basse énergie (<2.5 eV). Afin de minimiser 

cet écart, il est possible de prendre en considération la rugosité de la couche représentée par un 

mélange entre SVO et le vide (comme illustré sur la figure 9).  

 

 

Figure 9 :  L'évolution en énergie de l'indice de réfraction n et le coefficient d'extinction k du SVO 

déposé à 400 °C (a) modélisation des deux paramètres sans prendre en considération la rugosité de 

la surface, (b) en tenant compte de la rugosité. 

 

 

1. Fréquence Plasma par ellipsométrie : 

 

La fonction diélectrique est l’une des principales grandeurs physiques sur lesquelles se base 

l’ellipsométrie. Elle est directement liée aux données expérimentales et permet d’accéder à la 

fonction perte d’énergie (Loss energy function) associée à la résonance plasma. La fonction de 

perte d’énergie présente l’absorption de l’énergie de l’onde d’incidente par les charges mobiles et 

s’exprime par la partie imaginaire de ଵఌ tel que : 

𝐼𝑚 ൬− 1𝜀൰ = εଶεଵଶ   +  εଶଶ  (𝐼𝐼𝐼. 13) 

 



99 
 

 La fonction de perte d’énergie présente un pic étroit à la fréquence plasma écrantée ω௣∗ . 

Par rapport à la fréquence 𝜔௣, ω௣∗  prend en compte l’écrantage du champ électrique de la lumière 

par les électrons liés. En effet, sous l’influence du champ électrique de l’onde incidente, le nuage 

électronique va se déformer impliquant ainsi des modifications sur le comportement des charges 

mobiles.  Les SVO déposés à différents TG possèdent des fréquences plasma écrantées ω௣∗  entre 

1.3-1.4 eV localisées dans la gamme énergétique envisagée tandis que celui déposé à 300°C réagit 

différemment (voir figure 10). Ces valeurs semblent donc cohérentes avec celles déterminées par 

Zhang et coll. [2] sur SVO déposés sur LSAT à 700°C possédant une ω௣∗  localisée à 1.33 eV. ω௣∗  

étant inversement proportionnelle à la masse effective 𝑚∗   par la formule  𝜔௣ = ටସగ௡௘²௠∗  (𝐼𝐼𝐼. 14), 

son évolution en fonction de la température de croissance pourrait être expliquée par une légère 

variation des corrélations électroniques confirmant ainsi les résultats du transport électrique. 

Cependant, la diminution de l’intensité du pic et son décalage à TG=300 °C résulte d’une diminution 

de la mobilité liée à l’absence d’un ordre cristallin à longue portée.   

 

 

Figure 10 : La fonction perte d'énergie 𝐼𝑚 ቀ− ଵఌቁ du SVO pour différentes températures de 

croissance. 

 Afin de comparer plus précisément les performances entre le semi-conducteur ITO et le 

métal corrélé SVO déposé à 400°C qui possède les meilleures propriétés, on a reporté sur la figure 
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11 la valeur de conductivité électrique σ ~ 6.5 ×103 (Ω.cm) -1 et la fréquence plasma écrantée ω௣∗  ~ 

1.3 eV.  

 Notre SVO déposé à 400 °C est situé dans la zone des semi-conducteurs, tout en gardant 

son caractère métallique avec une haute densité de porteurs de charge ~ 2.27×1022 cm-3 et une 

fréquence plasma écrantée située dans le domaine infrarouge. En effet, on constate que le SVO 

possède des performances optoélectroniques comparable à celles de l’ITO faisant de lui une 

alternative en tant qu’oxyde transparent et conducteur. Notamment, on observe que notre 

SVO/STO synthétisé à 400 °C est moins conducteur comparé au SVO/LSAT déposé à 700°C par 

Zhang et al.[2]. Cette différence du comportement électrique peut être due à la contrainte épitaxiale 

exercée par le substrat STO sur les corrélations électroniques du film SVO (LSAT pour Zhang) et 

qui sera étudiée dans la partie suivante.   

 

Figure 11 :  La figure rassemble la conductivité électrique σ et la fréquence plasma écrantée 𝜔௣∗  des 

métaux corrélés SrVO3 (étoile rouge) et CaVO3 (étoile bleu) localisés entre les semi-conducteurs 

dopés (zone verte) et les métaux conventionnels (zone rouge). Notre SrVO3 synthétisé à 400 °C 

(étoile rose) possède une conductivité comparable à celle de l’ITO et une fréquence plasma située 

en dehors du domaine visible est comparable à celles du SrVO3 et CaVO3 (adapté de [2]). 
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 Comme déjà vu auparavant, les charges mobiles sont écrantées par les charges liées aux 

atomes. Généralement, cet écrantage est exprimé par le facteur ଵ√கೝ . La fréquence plasma écrantée ω௣∗  et non écrantée  𝜔௣ sont liées par  𝑙ᇱé𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 (𝐼𝐼𝐼. 6). Dans la littérature, H. Makino et ses 

Coll.[16] ont évalué ε௥ = 4 pour SVO, donc, on va se baser sur cette valeur afin de déterminer la 

valeur de  𝜔௣ et la comparer par la suite à celle trouvée par spectrophotométrie URA. Les 

fréquences plasma  𝜔௣ mesurées à l’aide de l’ellipsométrie se situent alors dans la gamme visible 

entre 2.6 et 2.8 eV et sont cohérentes avec le minimum de la réflectivité optique.  Cependant, une 

erreur relative est observée entre les valeurs obtenues par URA et ellipsométrie qui est de l’ordre 

de 0.2 à 0.4 eV (voir tableau 1).  

 

Tableau 1 : Etude comparative des fréquence plasma mesurées à l’aide d’un spectrophotomètre 

en mode URA et de l’ellipsomètrie. 

 

Pour mieux comprendre cette différence, on a extrait la réflectivité optique à l’aide des deux 

techniques afin de suivre l’évolution de  𝜔௣. Comme illustré sur la figure 12, on voit bien le décalage 

des différents spectres en énergie et particulièrement le ΔE des deux courbes en énergie. 

En pratique, la mesure de réflectivité effectuée par ellipsométrie est réalisée sous un angle 

d’incidence de 70° tandis que celle obtenue par URA est mesurée sous une incidence quasi-normale 

~8°. Ainsi la différence de valeur semble liée au changement de l’angle d’incidence. Il faut donc 

être très attentif à ce genre de paramètre afin de pouvoir comparer les valeurs extraites suivant les 

différentes techniques. Il est aussi intéressant de noter que l’ellipsométrie nous permet de récupérer 

le maximum d’intensité du faisceau incident, ceci explique la différence d’amplitude observée entre 

les deux techniques.   
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Figure 12 : Réflectivité optique du SVO déposé à 400 et 700 °C mesurée à l'aide d'un 

spectrophotomètre en mode URA et de l’ellipsométrie. 

2. Conductivité optique σoptique :  

 La fonction diélectrique permet aussi d’accéder à la conductivité optique σoptique pour étudier 

les différentes transitions optiques présentes au sein du SVO à l’aide de l’expression analytique 

suivante :  𝜎 = 𝑖𝜀଴ 𝜔 ( 𝜀(𝜔) − 1) (𝐼𝐼𝐼. 14)   𝑅𝑒൫𝜎(𝜔)൯ = 𝜀଴ 𝜔 𝜀ଶ(𝜔) (𝐼𝐼𝐼. 15) 

 

 Comme déjà expliqué au premier chapitre (voir figure 10 dans la section II), au sein des 

matériaux fortement corrélés comme le SVO, la conductivité électrique est composée d’un pic de 

Drude divergent à 0 eV et des pics localisés à hautes énergies correspondant à des transitions inter 

et intra-bandes au sein du SVO.  

 A partir du modèle utilisé, l’évolution de la conductivité optique en fonction de l’énergie a 

été représentée sur la figure 13 pour différentes températures de croissance. Dans le cas du SVO 

cristallisé, on observe la présence d’un pic autour de 0 eV tandis que pour le SVO amorphe le pic 
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disparaît (TG=300°C). Ceci est expliqué par la présence des charges libres uniquement dans la phase 

cristallisée en parfaite adéquation avec nos mesures électriques antérieures. Outre ce pic, la 

conductivité optique présente un pic intense dans la gamme énergétique (3.5-4 eV) attribué à des 

transitions intra-bandes (transition électronique de l’orbitales 3dt2g vers les états non occupés de 

l’orbitales 3deg du Vanadium). A haute énergie, on note la présence d’un large pic autour de 5 eV 

liée aux transitions inter-bandes (transition entre l’orbitale 2p de l’oxygène et l’orbitale 3d du 

Vanadium). En effet, la conductivité optique nous donne alors la possibilité d’étudier plus en 

profondeur l’influence des conditions de croissance sur la structure de bande.   

 

 

Figure 13 : La dépendance en énergie de la conductivité optique 𝑹𝒆൫𝝈(𝝎)൯ du SVO déposé entre 

300 et 700°C et un substrat de STO. Les valeurs entre 0.5- 8 eV ont été obtenues 

expérimentalement tandis qu’en dessous de 0.5 eV, les valeurs ont été étendues à l’aide du modèle 

mathématique.  

Les études réalisées jusqu’à présent montrent que le SVO cristallisé possède une bonne 

conductivité électrique et une fréquence plasma écrantée ω௣∗   située en dehors de la gamme visible 
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offrant les conditions nécessaires pour ouvrir une fenêtre de transparence optique. Pour cela, on 

va s’intéresser maintenant à étudier la transmission optique à l’aide d’un spectrophotomètre en 

mode trois détecteurs (UV-Visible-IR).  

 L’analyse de la transmission optique montre que le SVO déposé sur STO possède une 

haute transparence optique dépassant celle du SVO sur LSAT rapportée par Zhang [2]. La 

transmission optique du SVO déposé à 400°C atteint 93% et décroit vers 80% à 700°C vers les 

λ=500 nm (voir figure 14). Cette diminution est due à la création des centres F, liée à la présence 

des lacunes d’oxygène, et qui favorisent l’absorption de la lumière à haute température de 

croissance. A basses longueurs d’onde, on observe une chute abrupte de la transmission optique 

tandis qu’à hautes longueurs d’onde, elle reste quasiment constante. En effet, la chute de 

transmission à basse λ provient de la présence de la transition intra-bande au sein du SVO (voir 

figure 13), ce qui se traduit en conductivité optique par un pic intense situé à 400 nm (~3.1 eV). 

En revanche, à hautes λ, une légère diminution de la transmission est observée indiquant une 

absorption optique dominée par les porteurs de charge mobiles.  

 

Figure 14 :  Images indiquant la transparence optique du SVO déposé sur un substrat STO entre 

300 et 700 °C. Spectres de transmission optique des hétérostructure SVO/STO synthétisées à 

différentes TG et du substrat STO.  
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IV. L’effet de la contrainte exercée par le substrat sur les 

propriétés optiques du SrVO3 : 

 

Dans cette partie, on va traiter l’influence de la contrainte épitaxiale imposée par le substrat 

sur les propriétés physiques du SVO. Différents substrats d’oxydes monocristallins ont été utilisés 

durant cette étude comme le STO, (LaAlO3)0.3(Sr2TaAlO6)0.7 (LSAT) et LaAlO3 (LAO) orientés 

(001). Les paramètres de mailles des substrats, dont les valeurs sont reportées dans le tableau 2, 

sont légèrement différents par rapport au SVO conduisant ainsi à un désaccord de maille au niveau 

de l’interface film/substrat. Selon l’équation (𝐼𝐼𝐼. 1), le désaccord de maille théorique entre le SVO 

massif et les différents substrats est estimé à +1.66 % pour STO, +0.72% pour LSAT et -1.32% 

pour LAO. Ainsi, les films SVO déposés sur le STO et LSAT sont contraints en tension, tandis 

que celui déposé sur LAO est en compression dans le plan. Il est donc intéressant d’étudier 

l’influence de la contrainte en tension et en compression sur les propriétés fonctionnelles du SVO.  

De façon similaire aux échantillons étudiés dans la partie SVO/STO, les films SVO de mêmes 

épaisseurs (40 nm) ont été déposés respectivement sur LSAT et LAO à pression partielle d’oxygène 

~10-6 mbar et à différentes températures de croissance variant de 300 à 700 °C.  

A. Caractérisation par diffraction des rayons X : 

 

La caractérisation des propriétés structurales des différentes séries a été effectuée en 

configuration θ-2θ (voir figure 15). De façon similaire au SVO/STO (voir figure 1), à basse 

température de croissance ~ 300 °C, seuls les pics de la raie (002) des substrats LSAT et LAO sont 

présents respectivement à 2θ = 46.97 et 47.98°. A partir de 400 °C, on note l’apparition du pic aux 

alentours de 46.5° relatif au SVO déposé sur LSAT et LAO, ce qui correspond à la température 

minimale de cristallisation comme pour le STO. Ceci indique que la cristallisation du SVO est 

indépendante de la nature de la contrainte exercée par les différents substrats.  
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Figure 15 :   Diffractogrammes des films SrVO3 déposés réspectivement sur  un substrat de (a) 

LSAT et (b)  LaAlO3 entre 300 et 700 °C en configuration Bragg-Brentano autour de la raie 

symétrique (002) du LSAT et LAO. 

 

De façon analogue au SVO/STO, à 400 °C le SVO/LSAT montre des oscillations de Laue 

autour de la raie (002) bien définies, ainsi qu’un pic du film intense. Cependant, ces oscillations ne 

sont pas observées sur le SVO/LAO. En effet, dans le cas du SVO/LSAT, le désaccord de maille 

est limité à 0.72 % cependant il tend vers 1.66 % pour SVO/STO et décroit vers -1.32% pour 

SVO/LAO. Etant donné que l’effet de la contrainte en tension induite par le STO est plus 

important que la contrainte compressive imposée par le LAO, l’élargissement du pic et surtout la 

disparition des oscillations indique l’effet négatif de la contrainte compressive sur la cristallisation 

du SVO. Lors de la croissance à 400 °C, une partie de l’énergie nécessaire pour cristalliser le SVO 

a été utilisée comme étant une énergie élastique afin d’adapter la structure du SVO à celui du LAO 

induisant ainsi une dégradation de la qualité cristalline. Au-delà de 400 °C, on note l’apparition des 
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oscillations de Laue ce qui indique que l’énergie thermique est suffisamment élevée afin d’assurer 

à la fois la déformation octaédrique et la cristallisation du SVO. 

Tableau 2 : Tableau récapitulatif du paramètre de maille des substrat STO, LSAT et LAO et le 

désaccord de maille dans le plan exercé par les substrats sur SVO. 

 

 

Pour cette épaisseur, nous avons aussi étudié les phénomènes de relaxation par la 

cartographie du réseau réciproque RSM autour de la raie asymétrique (103) du LSAT et (103) du 

LAO (en considérant le LAO comme pseudocubique) réalisées à 400 et 700°C. Comme illustré sur 

la figure 16 (a) et (b), pour SVO sur LSAT, l’alignement verticale du nœud du réseau réciproque du 

SVO et du substrat LSAT indique que le film est parfaitement contraint. De plus, on note que la 

réflexion (103) du SVO à 400°C est plus intense que celle du SVO à 700°C traduisant la bonne 

qualité cristalline à basse température de croissance. Cependant, pour SVO déposé sur LAO, le 

nœud relatif au SVO est légèrement décalé par rapport à celle du substrat LAO ce qui traduit une 

relaxation de la maille du SVO (figure 16 (c) et (d)).  

A partir des réflexions symétriques autour la raie (002) et asymétriques autour de la (103), 

l’évolution du paramètre de maille dans le plan 𝑎⫽ et hors du plan 𝑐⟘ a été déterminée pour 

différentes TG et reportées sur la figure 17. Le paramètre de maille 𝑎⫽ du SVO déposé à 400 et 700 

°C sur STO, LSAT et LAO prend des valeurs quasiment proches à celles des substrats confirmant 

l’effet de la contrainte. Concernant le paramètre de maille hors du plan, dans le cas du SVO/LAO, 

la contrainte compressive induit une élongation du 𝑐⟘ par rapport à celui du SVO massif. Ce 

dernier tend à croitre linéairement de 3.904 et 3.928 Å avec la TG, contrairement au SVO/STO. 

Comme on a vu précédemment, à 700 °C pour le SVO/STO, un échange d’oxygène entre le film 
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et le substrat semble être responsable de la diminution du paramètre hors du plan du SVO. Etant 

donné que le substrat LAO est relativement stable à haute température et basse pression d’oxygène 

par rapport au STO, aucun oxygène ne migre du substrat vers le film de SVO, ce qui induit que 

l’évolution du 𝑐⟘ en fonction de TG pour SVO/LAO est dû à la création des lacunes d’oxygène au 

sein du SVO. En parallèle, la qualité cristalline du SVO est également améliorée sur ce substrat 

avec l’augmentation de TG.  

 

Figure 16 :  Cartographie du réseau réciproque du SVO synthétisé respectivement à 400 et 700°C 

sur (a) LSAT et (LAO) autour de la raie asymétrique (103) des substrats. Les traits pointillés sont 

des guides pour les yeux.  
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Figure 17 :  Evolution du paramètre de maille hors du plan en fonction de la température de 

croissance (symboles pleins) et dans le plan (symboles vides) du SVO déposé sur STO (carré verts), 

LSAT (triangles bleus) et LAO (cercles rouges).  

 

De façon similaire, une augmentation du 𝑐⟘ du SVO/LSAT est observé lorsque la TG, dont 

les valeurs sont extrêmement supérieures à celle du SVO massif, ce qui est complètement 

contradictoire avec la présence d’une contrainte en tension (voir figure 17). En effet, une 

compression de la maille hors du plan par rapport à celle du SVO massif devrait avoir lieu, et donc 

un paramètre de maille hors du plan inférieur à celui du SVO massif devrait être mesuré. Une 

explication pourrait être liée à la contrainte en tension qui favorise l’apparition de lacunes d’oxygène 

afin d’assurer la déformation des octaèdres VO6 et donc de compenser le désaccord de maille. Cet 

effet a été également observé par Petrie et ses Coll. sur des films de SrCoO3 soumis à une contrainte 

en tension [20]. Une autre explication serait les conditions réductrices lors de croissance des films 

de SVO qui induisent les lacunes d’oxygènes dans le SVO et donc un paramètre hors du plan 

important. 

B. L’effet de la contrainte sur les propriétés de transport électrique :  

 

L’évolution de la résistivité électrique en fonction de la température a été déterminée entre 

5 et 300 K pour différents substrats afin d’étudier l’effet de la contrainte sur les propriétés 
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électriques du SVO. La figure 18 illustre la variation de la résistivité du SVO/LSAT et SVO/LAO 

à différentes températures de croissance TG.  En effet, tous les films cristallisés possèdent un 

comportement conducteur similaire à celui trouvé dans la littérature [18], [19]. Bien que la qualité 

cristalline des films dépend fortement de TG et de la nature du substrat, à 300 K les résistivités du 

SVO déposé sur STO, LSAT et LAO sont du même ordre de grandeur.  Cependant nous allons 

détailler finement les différences observées sur le transport électronique.  

Contrairement au SVO/STO, la résistivité du SVO/LSAT et SVO/LAO décroît lorsque 

la TG augmente (voir figure 18 et 19(a)). Ceci est accompagné d’une augmentation de RRR (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 4)(voir figure 19 (a)). De plus pour chaque films, A et α ont aussi été extrait à partir 

de l’é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 5 et ont été reportés sur la figure 19(b). A haute TG, le coefficient d’interaction 

A et l’exposant 𝛼 prennent des valeurs proches de celles du SVO massif. De façon similaire, la 

densité de porteurs de charge mesurée à température ambiante diminue quand TG croît, et atteint 

des valeurs entre 1.5 (5K) et 1.7 ×1022 cm-3 (300K) à une température de croissance TG=700°C 

(voir figure 20 (a)). Les valeurs obtenues sont cohérentes avec celle du SVO massif ~1.7 ×1022    

cm-3 contenant un seul électron sur l’orbitale 3d1 du V4+. En parallèle, la mobilité des porteurs de 

charges relative à des films déposés à 700°C tend à augmenter avec TG et atteint des valeurs de 6-

7 cm2. V-1. s-1 à 5K (figure 20(b)). Nos résultats restent dans le même ordre de grandeur à ceux 

trouvés dans le SVO/LSAT déposé par PLD [14], cependant, ils restent inférieurs, d’un facteur 

deux à 300 K, par rapport aux films SVO déposés par la technique épitaxie par jet moléculaire 

(MBE) [2], [4].   
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Figure 18 : Résistivité électrique du SVO déposé sur LAO et LSAT en fonction de la température 

pour différentes températures de croissance TG. En pointillés l’ajustement des courbes à l’aide de 

l’équation 𝐼𝐼𝐼. 5. 

 

Figure 19 :  Dépendance en température des propriétés de transport électrique du SVO déposé 

sur STO (carré vert), LSAT (triangle bleu) et LAO (cercle rouge) (a) résistivité électrique à 5K 
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(symbole plein) et le rapport RRR (symbole vide) (b) le coefficient d'interactions électroniques A 
(symbole plein) et l'exposant α lié aux types d'interactions (symbole vide). 

 

 

Figure 20 : Dépendance en température de croissance TG de (a) la densité de porteurs de charges 

mobiles à 300 K (symboles pleins) et à 5K (symbole vide) (b) la mobilité à 300 K (symbole plein) 

5K (symbole vide) du SVO sur STO (carré vert), LSAT (triangle bleu) et LAO (cercle rouge). 

 Les films déposés sur LAO et LSAT possèdent des propriétés de transport électrique 

relativement proches de ceux du SVO massif. En effet, l’évolution des paramètres liés au désordre 

cristallin comme la résistivité électrique à basse température 𝜌ହ௄ , RRR, α, et la mobilité électrique 
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en fonction de TG indique une décroissance notable du désordre, ce qui se traduit par une haute 

qualité cristalline à haute TG~ 700 °C. Ceci est cohérent avec la caractérisation structurale par 

diffraction des rayons X réalisée sur SVO/LAO et SVO/LSAT. 

 Les films déposés sur STO montrent un comportement différent avec TG comparé à celui 

des films déposés sur LAO et LSAT. Même si à TG~ 400 °C la résistivité électrique demeure 

comparable entre les films synthétisés sur STO, LSAT et LAO ; en fonction de TG elle augmente 

sur STO et décroit sur LAO et LSAT. De façon similaire, le coefficient relatif aux interactions 

électroniques A et l’exposant α à 400 °C sont du même ordre de grandeur que ceux observés sur 

LAO et LSAT. Cependant, lorsque ces derniers tendent vers les valeurs du SVO massif à haute 

températures de croissance, les films déposés sur STO évoluent différemment (voir figure 19(b)).  

 D’après l’analyse des propriétés de transport électrique, à 400 °C il semble que les 

contraintes en compression et tension exercées respectivement par LAO, LSAT et STO induisent 

le même effet sur le SVO. Cette interprétation est basée sur le fait que l’énergie thermique et 

l’énergie cinétique pendant la croissance sont faibles. Faisons maintenant l’hypothèse que le film 

SVO est fortement contraint, le comportement du SVO doit indiquer une évolution notable en 

fonction de la nature de la contrainte imposée. Néanmoins, dans notre cas, la contrainte entraîne 

un effet indirect sur les propriétés du SVO à travers les lacunes d’oxygène. En effet, la croissance 

du SVO sur STO à haute température favorise le transfert d’oxygène du substrat vers le film à 

travers l’interface tandis que les films déposés sur LAO et LSAT sont moins sensibles au transfert 

d’oxygène. 

 Il semble donc clair que le transfert d’oxygène vers le SVO est favorisé à la fois par la 

présence d’une large contrainte en tension, comparé à celle du LSAT, et la croissance à haute 

températures. Le transport électrique du SVO/STO reflète cette évolution ce qui indique le rôle 

crucial des lacunes d’oxygènes ainsi que celui de la contrainte en tension.   

Revenons maintenant à notre objectif initial basé sur l’étude de l’effet de la contrainte 

exercée par les différents substrats sur les corrélations électroniques du SVO. Comme représenté 

sur la figure 21, la différence observée entre la masse effective du SVO/STO et celles du 

SVO/LSAT et SVO/LAO illustre l’effet de la contrainte sur les corrélations électroniques du SVO. 

En effet, à 400 °C la masse effective reste proche pour les trois échantillons confirmant ainsi les 

propriétés de transport. Par contre, au-delà de 400°C, m* relative au SVO/STO tend à augmenter 

tandis qu’elle décroît pour SVO/LSAT et SVO/LAO. Cette grande différence observée à haute 

température de croissance indique un renforcement des corrélations électroniques du SVO/STO 

comparé au SVO/LSAT et SVO/LAO. Ces résultats mettent donc en évidence que la variation 
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des propriétés structurales dues à la présence de la contrainte entre le film et le substrat influe 

fortement sur les corrélations électroniques du film SVO. 

 

Figure 21 :  L'évolution de la masse effective m* étant directement proportionnelle à A1/2 n-1/3 en 

fonction de TG du SVO déposé réspectivement sur STO, LSAT et LAO. 
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C. Caractérisation par spectrophotométrie en mode réflexion optique 

URA : 

 

 

Figure 22 : La variation en longueur d’onde de la réflectivité optique du film SVO déposé 

respectivement sur STO, LSAT et LAO pour différentes températures de croissance TG dans le 

domaine visible. 

Dans cette partie, la variation de la résonance plasma du SVO/LAO et SVO/LSAT a été 

effectuée uniquement par spectrophotométrie en mode URA. Comme il a été constaté dans la 

partie SVO/STO et à l’aide des mesures éllipsométriques que le minimum de réflectivité 

correspond bien à la fréquence plasma, par conséquent, on s’est intéressé à suivre l’évolution de ce 

minimum afin d’explorer plus en détail l’influence de la contrainte sur la fréquence plasma. De 
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façon analogue au SVO/STO, le minimum de réflectivité du SVO/LAO et SVO/LSAT est situé 

entre une absorption optique liée à une transition intra-bande (à basse λ) et le seuil de réflexion de 

la lumière par les charges mobiles (à haute λ).  A partir de la figure 22, il apparaît clairement que le 

minimum du SVO/STO est décalé vers les basses longueurs d’ondes (hautes énergies) comparé à 

ceux du SVO/LAO et SVO/LSAT. Etant donné que le minimum de la réflectivité optique  𝜆௣ est 

inversement proportionnelle à la fréquence plasma  𝜆௣ = ଶగ ఠ೛ , le  𝜔௣ a été déterminée optiquement 

pour les différentes hétérostructures, dont les valeurs sont rapportées dans le tableau 3. A partir du 

tableau 3, il est bien clair que le SVO/STO possède une fréquence plasma supérieure à celles du 

SVO/LSAT et SVO/LAO. Comme  𝑚∗est inversement proportionnelle à la fréquence plasma 

( 𝜔௣ = ௤ඥఌబ  ට ௡ ௠∗  é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 16), nous pouvons comparer l’évolution de la masse effective  𝑚∗ 

obtenues par les mesures de transport électrique (figure 21) et celles obtenues par l’optique. 

Comme illustré sur la figure 23, à 400 °C la masse effective obtenue optiquement du 

SVO/STO ( 𝑚∗= 5.45) est quasiment proche à celle du SVO/LAO ( 𝑚∗= 5.47) et également 

inférieure à celle du SVO/LSAT ( 𝑚∗= 6.21). De plus, on constate que la masse effective du 

SVO/LSAT et SVO/LAO tend à diminuer lorsque la température de croissance augmente tandis 

qu’elle augmente pour SVO/STO. Cette évolution est cohérente avec celle obtenue à partir des 

mesures de transport (voir figure 21). Cependant, à 700 °C la masse effective relative au SVO/STO 

tend vers celles du SVO/LSAT et SVO/LAO. Ceci indique un affaiblissement des corrélations 

électriques au sein du SVO/STO ce qui pourrait être lié à la compensation des lacunes d’oxygène 

dans le SVO à haute température.   

Tableau 3 : Tableau récapitulatif de la fréquence plasma  𝜔௣ et écrantée 𝜔௣∗   (obtenues par 
spectrophotométrie) du SVO/STO, SVO/LSAT et SVO/LAO.  
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Figure 23 : L'évolution de la masse effective  𝑚∗étant inversement proportionnelle à la fréquence 

plasma  𝜔௣ (𝑣𝑜𝑖𝑟 é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 16) en fonction de TG du SVO déposé réspectivement sur STO, 

LSAT et LAO. 

 

L’évolution des corrélations électroniques en fonction de TG induit également une variation 

de la transparence optique des échantillons étudiés. Des mesures de transmission optique ont été 

réalisées sur SVO/STO et SVO/LSAT à l’aide du spectrophotomètre en mode transmission (voir 

figure 24). En revanche, l’acquisition de transmission optique du SVO/LAO n’a pas eu lieu à cause 

de la présence de macles intrinsèques et donc de domaines légèrement désorientés les uns par 

rapport aux autres au sein du substrat LAO empêchant ainsi la détection du signale optique reçu.  

Les deux hétérostructures SVO/STO et SVO/LSAT montrent l’ouverture d’une fenêtre 

de transparence optique ce qui confirme que la fréquence plasma écrantée ω௣∗   est localisée en 

dehors de la gamme visible (ω௣∗ < 1.75eV) (voir tableau 3). En effet, à =500 nm, l’hétérostructure 

SVO/LSAT possède une transmission quasiment constante ~80% comparée à celle du SVO/STO 

qui tend à diminuer avec la température de croissance. En se basant sur les films SVO déposés à 

400 °C qui sont moins sensibles aux lacunes d’oxygène et possèdent la même masse effective 

(obtenue à l’aide des mesures de transport électrique), l’écart de transparence optique de 10% 

observé entre les deux hétérostructures est dû à la variation de la fréquence plasma.    
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Figure 24 : Spectres de transmission optique en fonction de TG du SVO synthétisé sur STO (carré 

vert) et sur LSAT (triangle bleu) à λ= 500 nm. Images indiquant la transparence optique du SVO 

déposé sur les différents substrats entre 300 et 700 °C.   

 

V. Conclusions 

 

Notre travail a porté sur l’optimisation du SVO comme matériau oxyde transparent et 

conducteur afin de l’utiliser dans les dispositifs optoélectroniques. On rappelle que notre objectif 

initial était d’étudier la possibilité de remplacer l’ITO par d’autres matériaux oxydes sans indium. 

Etant donné que les performances TCO de nos films minces de SrVO3 sont comparables à celles 

de l’ITO, on peut considérer donc que cet objectif est atteint.  

La caractérisation structurale par diffraction des rayons X réalisée sur SVO/STO à 

différentes températures de croissance (300-700°C) met en évidence qu’au-delà de 400°C les films 

SVO sont cristallisés. Il a été également mis en évidence que les films déposés à 400 °C possèdent 

une meilleure qualité cristalline comparé à ceux déposés à 700 °C. Du point de vue électrique, nos 

hétérostructures SVO/STO possèdent une conductivité électrique du même ordre de grandeur par 

rapport aux valeurs typiquement rencontrées dans l’ITO cristallin. En parallèle, la caractérisation 

optique par URA met en évidence que nos échantillons possèdent une fréquence plasma écrantée ω௣∗  situé en dehors de la gamme visible ouvrant ainsi une fenêtre de transparence optique. L’étude 

réalisée sur SVO déposé à différentes températures de croissance révèle que le film déposé à 400°C 
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est le plus performant de la série grâce à sa conductivité électrique estimée à 5×103 (Ω.cm)-1 et sa 

transparence optique de 93%. Comme déjà discuté auparavant, le deuxième axe de cette étude a 

été d’intégrer le SVO comme étant un TCO déposé, plus précisément, en face arrière dans des 

applications électroniques à base d’hétérostructures.  Pour cela, une croissance à basse température, 

soit en dessous de 400 °C, est nécessaire afin d’éviter l’endommagement des différents composés 

électroniques à hautes températures. Cependant, le film déposé à 300 °C possède un comportement 

isolant dû à l’absence des charges mobiles au sein de la matrice amorphe entravant ainsi son 

utilisation comme un TCO dans les applications électroniques. 

Dans la deuxième partie, on a étudié l’effet de deux types de contrainte sur le seuil de 

cristallisation ainsi que les propriétés électriques et optiques du SVO.  La caractérisation structurale 

réalisée sur SVO déposé sur STO, LSAT et LAO montre que la cristallisation du SVO débute à 

400°C quel que soit le substrat utilisé. De plus, dans le cas d’une contrainte en tension exercée par 

STO et LSAT, les films déposés possèdent une haute qualité cristalline tandis que dans le cas d’une 

contrainte compressive imposée par LAO, on note une dégradation de la qualité structurale. 

D’après les mesures de transport électrique, la masse effective du SVO/STO indique un 

renforcement des corrélations électroniques au sein du SVO avec TG comparé au SVO/LAO et 

SVO/LSAT. Les propriétés du SVO ne sont pas affectées par la contrainte epitaxiale exercée par 

les substrats. Cependant, le déficit en oxygène, lié à la température de croissance, influe fortement 

sur la conduction électrique du SVO. On peut donc conclure que la température de croissance 

influe indirectement à travers les lacunes d’oxygène sur les propriétés du SVO. Une étude 

complémentaire en perspective de ce travail serait de modifier la pression d’oxygène lors des dépôts 

afin de voir son influence sur le transport et les propriétés optiques. 

 Du point de vue optique, les fréquences plasma écrantées de SVO/STO, SVO/LSAT et 

SVO/LAO se situent dans la gamme visible (ω௣∗ < 1.75eV) indiquant une ouverture d’une fenêtre 

de transparence optique. La transmission optique du SVO/STO tend à diminuer avec TG ce qui 

est dû à la création des centres F, liée à la présence des lacunes d’oxygène, et qui favorisent 

l’absorption optique de la lumière. En revanche, dans le cas du SVO/LSAT, moins sensible aux 

lacunes d’oxygène, la transmission optique reste quasiment constante ~80% lorsque TG augmente. 

La masse effective mesurée optiquement du SVO/STO indique un renforcement des corrélations 

électroniques avec TG par rapport au SVO/LSAT et SVO/LAO, ce qui est en accord avec 

l’évolution de  𝑚∗ obtenue par des mesures de transport électrique. En revanche, à haute TG = 700 

°C, la masse effective du SVO/STO tend vers celles du SVO/LSAT et SVO/LAO, ce qui pourrait 
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être expliqué par la diffusion des atomes d’oxygène du substrat vers le film et donc la compensation 

des lacunes d’oxygène au sein du SVO.  

Les mesures de transport électrique combinées aux mesures optiques ne montrent aucun 

impact significatif de la contrainte imposée par les différents substrats sur les propriétés physiques 

du SVO. Par contre, c’est la température de croissance TG qui influe à travers les lacunes d’oxygène 

sur les propriétés opto-électroniques du SVO.  Enfin, nos couches SVO cristallisées sont à la fois 

transparentes et conductrices et pourront être intégrées comme des électrodes dans des futures 

applications dans le domaine photovoltaïque.  
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Chapitre 4 :  Hétérostructures LaVO3 / SrTiO3 : 

Etudes des propriétés optiques et de transport 

 

Récemment, dans le domaine du photovoltaïque, la recherche des nouveaux matériaux 

absorbants, chimiquement stables et qui pourront répondre aux limitations des performances 

électriques rencontrées par des matériaux absorbants déjà connus, a attiré l’attention de la 

communauté scientifique. Entre autre, une étude théorique d’Eliass Assman, a proposé une classe 

des matériaux absorbants pour produire des cellules solaires à haut rendement [1]. Parmi ces 

matériaux, la pérovskite à base de métal de transition LaVO3 (LVO) synthétisée sur un substrat 

massif SrTiO3 sous forme de couche mince. LVO a une bande interdite de 1.1 eV se situant dans 

la plage optimale pour le photovoltaïque [2], [3]. De plus, comme il a été démontré pour 

l’hétérostructure LAO/STO, le LVO possède un gradient de potentiel électrique interne favorisant 

ainsi la séparation des paires électron-trous [4]. De précédentes études ont mis en évidence 

l’apparition d’un comportement conducteur à l’interface LVO/STO [5], [6]. Différentes 

interprétations ont été émises. Tandis que, dans le cas d’un substrat STO de terminaison TiO2, Y. 

Hotta et ses Coll. ont expliqué cette conduction par la présence de la discontinuité polaire liée à la 

reconstruction électronique à l’interface film/substrat [5], une autre explication serait liée à 

l’apparition de lacunes d’oxygènes dans le substrat de STO [6]. En effet, à hautes températures de 

croissance, l’énergie thermique est assez élevée pour créer des lacunes d’oxygène au sein du substrat 

STO lui donnant ainsi un caractère métallique.  

Ainsi le caractère métallique de l’interface est bien démontré mais les propriétés optiques 

suivant les conditions de dépôts sont cependant manquantes.   

Durant ce chapitre on va étudier l’influence de la pression d’oxygène PG et également la 

température de croissance TG sur les propriétés optiques et électriques de l’hétérostructure 

LVO/STO. Pour cela, nous avons développé un modèle afin de déterminer plus efficacement la 

bande interdite par rapport au modèle de Tauc. Nous avons ainsi pu isoler les bandes optiques liées 

au LVO et STO. Ceci nous a permis d’étudier l’évolution en fonction des conditions de croissance 

des transitions optiques permises au sein du LVO. En parallèle, une étude des propriétés électriques 

a été effectuée afin de confirmer les mesures optiques.  
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I. Croissance et caractérisations structurales de 

l’hétérostructure LaVO3/SrTiO3 : 

A. Synthèse et conditions de croissance du LaVO3 sur SrTiO3. 

La croissance des films LaVO3 sur un substrat SrTiO3 de paramètre de maille aSTO= 3.905 

Å et orienté (00l) a été réalisée à l’aide de la technique de l’Ablation Laser Pulsé (PLD). Les dépôts 

ont été effectués en focalisant un laser KrF avec un taux de répétition de 2 Hz pendant 25 minutes 

sur une cible céramique LaVO4 dans une enceinte sous pression contrôlée. L’épaisseur des films a 

été fixée à 40-45 nm, ce qui correspond à un taux de dépôt de 0.14 Å/impulsion. Afin d’étudier et 

de comprendre l’influence des conditions de dépôt sur la qualité des films déposés, deux séries ont 

été réalisées. Pour la première série, nous avons fait évoluer la température du substrat dans un 

intervalle compris entre 600 et 800 °C pendant que la pression d’oxygène au sein de l’enceinte était 

fixée à 10-6 mbar. Concernant la deuxième série, la température a été fixée à 600 °C alors que la 

pression d’oxygène a été variée de 10-6 à 10-4 mbar. Les différentes conditions de dépôt sont 

regroupées dans le tableau 1. 

Afin d’étudier l’influence des conditions de croissance sur les hétérostructures LVO/STO, 

différentes caractérisations ont été réalisées sur ces films comme la diffraction des rayons X, des 

mesures optiques et électriques ainsi que l’étude de la morphologie de la surface des films.  

 

Tableau 1 : Tableau récapitulatif des conditions de croissance des séries en fonction de la 

température de dépôt et en fonction de la pression d’oxygène. Pour chaque série est indiquée 

l’épaisseur du film déposé et son paramètre de maille hors du plan.  
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B. L’effet de la température de croissance sur la qualité cristalline du 

LaVO3 déposé :  

 

Une fois les films déposés sur le substrat par PLD, l’obtention de la phase désirée a été 

étudiée par diffractions des rayons X à l’aide d’un diffractomètre D8 Discover. Cette analyse permet 

la détermination du paramètre de maille hors du plan en configuration θ-2θ d’une part, mais aussi 

le paramètre dans le plan à l’aide de la cartographie du réseau réciproque (RSM) comme on a vu 

précédemment pour le SVO.  

Les diagrammes de diffraction en configuration θ-2θ de la série déposée à différentes 

températures de croissance TG et à basse pression d’oxygène PG =10-6 mbar sont présentés sur la 

figure 1 (a). Sur l’ensemble des diffractogrammes, le pic de diffraction localisé à 2θ= 46.47° 

correspond à la réflexion (002) du substrat STO. Cependant, à plus basse distribution angulaire 

(entre 45 et 46°), les pics moins intenses indiquent la présence de la phase LVO cristallisé. Le LVO 

massif cristallise selon une structure orthorhombique de groupe d’espace Pbnm avec des paramètres 

a = 5.555 Å, b= 5.553 Å, c= 7.848 Å et γ= 90° [7].  

Par mesure de simplification, on va dorénavant utiliser pour LVO une structure pseudo-

cubique tel que 𝑎௣௦௘௨ௗ௢ି௖௨௕௜௤௨ =  ௔೚ೝ೟೓√ଶ  =  ௕೚ೝ೟೓√ଶ  =  ௖೚ೝ೟೓ଶ   .  Ainsi, le pic de diffraction de LVO 

entre 45 et 46° va être associés à la réflexion symétrique (002) du film LVO.   

 

Figure 1 : (a) Diffractogramme de la série LVO/STO déposée à différentes températures de 

croissance TG et à basse pression d’oxygène PG=10-6 mbar en configuration Bragg-Brentano autour 
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de la raie (002) du substrat STO (le trait en pointillé montre l’évolution du pic du film en fonction 

de TG). (b) L’ajustement du spectre de diffraction X du LVO déposé à 600 °C et 10-6 mbar. 

Les oscillations de Laue observées autour de la réflexion relative au film sont liées aux 

interférences du faisceau diffracté entre la surface du film et l’interface film/substrat. Etant donné 

que le film est composé d’un arrangement de plans atomiques, la présence de ces oscillations 

indique l’alignement des plans atomiques ainsi que la bonne qualité cristalline du LVO. Ainsi, 

l’intensité et la position des oscillations peuvent être modélisés, à l’aide de l’équation (chapitre II, é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 2)), afin d’évaluer l’épaisseur du film déposé dont les valeurs sont combinées dans le 

tableau 1. Comme illustré sur la figure 1 (b), l’ajustement des oscillations autour de la réflexion du 

film déposé à TG= 600 °C et PG =10-6 mbar indique une épaisseur de 40 nm correspondant à une 

succession de 105 mailles atomiques hors du plan.  

Le paramètre hors du plan calculé avec la position angulaire de la réflexion symétrique du 

film grâce à la loi de Bragg (voir chapitre II, é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼. 1) en fonction de la température de 

croissance a été reportée sur la figure 2. Il en résulte une diminution du paramètre de maille hors 

du plan 𝑐௅௏ைavec l’augmentation de TG.   

 

Figure 2 : Evolution du paramètre de maille hors du plan du film LVO en fonction de la 

température de croissance TG.  
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Afin d’expliquer cette évolution, nous allons étudier l’état de contrainte des couches. Pour 

cela, la cartographie du réseau réciproque autour de la raie asymétrique (103) du substrat STO a été 

effectuée. L’alignement vertical de la réflexion asymétrique du film LVO et celle du substrat STO 

confirme que la couche est parfaitement contrainte par le substrat dans le plan (voir figure 3). Ainsi 

en considérant une conservation du volume de la maille de LVO, le film étant contraint en 

compression, cela se traduit par une augmentation du paramètre de maille hors du plan. 

Le film LVO adapte ainsi son paramètre de maille dans le plan 𝑎⫽  à celui du STO conduisant 

à une contrainte compressive  𝜀⫽ estimée à 0.38 % (voir chapitre I, é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼. 2).  

D’après l’équation de Poisson (voir chapitre 3, section I.B, (é𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 𝐼𝐼𝐼. 2)), le paramètre 

de maille théorique 𝑐⟘ du LVO contraint est directement proportionnel à la contrainte 𝜀⫽ par le 

coefficient de Poisson 𝜈, tel que 𝜈௅௏ை~0.398 [8], [9]. De façon similaire à l’hétérostructure 

SVO/STO, la contrainte imposée par le STO sur LVO induit un paramètre de maille théorique de 𝑐⟘~3.94 Å, inférieur à celui mesuré expérimentalement pour les différents films de LVO (voir 

figure 2). Une hypothèse pourrait être émise quant à la non-stœchiométrie en oxygène liée aux 

conditions de croissance. En effet d’après les tables de Shannon [10], le rayon ionique du V2+ 

(r=0.79Å) en coordinance 6 est plus grand que celui de V3+ (r= 0.64 Å) qui sous l’effet des lacunes 

d’oxygènes induit un gonflement de la maille. De plus, le paramètre de maille hors du plan 𝑐௅௏ைtend 

à diminuer de 4 Å vers 3.98 Å lorsque la température croit de 600 à 800 °C. Ceci peut être associé 

à la concentration des lacunes d’oxygène au sein du LVO déposé qui évolue avec la température 

de dépôt.  

En effet, en considérant le substrat STO comme étant un réservoir d’oxygène, à haute 

température TG~800 °C, le substrat a suffisamment d’énergie afin de déclencher la diffusion de 

l’oxygène du STO vers le film LVO à travers l’interface. Par conséquent, les lacunes d’oxygène au 

sein du film LVO tendent à être compensées avec l’augmentation de TG, ce qui induit une 

diminution de 𝑐௅௏ை. Ceci est en parfaite adéquation avec l’évolution du paramètre hors du plan 

dans l’hétérostructure SVO/STO pour les mêmes conditions de dépôts (600-700 °C) (voir chapitre 

III, section I.B).  
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Figure 3 : Cartographie du réseau réciproque autour de la raie asymétrique (103) du substrat STO 

de la série déposée à différente TG et de l’hétérostructure déposé à 600 °C et 10-5 mbar. L’étoile 

correspond à un signal parasite provenant du détecteur.  
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C. L’effet de la pression partielle d’oxygène sur la qualité cristalline du 

LaVO3 déposé : 

 Afin de confirmer l’effet des lacunes d’oxygène sur l’évolution de 𝑐௅௏ை, nous allons nous 

intéresser à la série de films déposés en fonction de la pression partielle d’oxygène. La température 

de croissance a été maintenue à 600 °C tandis que la pression partielle d’oxygène lors du dépôt a 

été variée de 10-6 à 10-4 mbar. A partir de la diffraction des rayons X, l’augmentation de la pression 

d’oxygène s’accompagne par la disparition des oscillations de Laue indiquant une dégradation de 

qualité cristalline du LVO (voir figure 4 (a)). De plus, à haute pression PG =10-4 mbar, nous 

constatons l’apparition d’une réflexion supplémentaire à 2θ= 49.5°. Cette réflexion correspond à 

une phase secondaire de LaVO4 orientée (040) [11], [12]. Dans cette nouvelle phase, le Vanadium 

est de valence V5+ par rapport au LaVO3 qui présente de valence de V3+. Ceci est lié à la pression 

partielle d’oxygène lors du dépôt qui est suffisante pour suroxyder le vanadium [11].   

De façon analogue à la série en fonction de la température, le paramètre de maille hors du 

plan diminue lorsque la pression passe de 10-6 à 10-4 mbar (voir figure 4 (b)). De plus, le paramètre 

de maille du LVO déposé à 10-4 mbar tend vers celui du LVO stœchiométrique indiquant la 

compensation des lacunes d’oxygène. Comme illustré sur la cartographie du réseau réciproque 

(figure 3), les films déposés à différentes pressions d’oxygène (PG =10-6 et 10-5 mbar) sont également 

contraints par rapport à la structure du LVO massif. A haute pression PG =10-4 mbar, la mauvaise 

qualité du film empêche la détermination du nœud du réseau réciproque.  

 

Figure 4 : (a) Diffractogramme de la série LVO/STO déposée à différentes pressions d’oxygène 

PG et à une température TG = 600 °C en configuration θ-2θ autour de la raie (002) du substrat STO. 
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(b) Evolution du paramètre de maille hors du plan du film LVO en fonction de la pression 

d’oxygène PG.  

Ainsi, nous pouvons observer l’influence des lacunes d’oxygène sur le paramètre de maille 

hors du plan suivant les conditions de croissance. A faible pression PG, le paramètre de maille 

augmente fortement par rapport à celui du LVO massif. Cet effet tend fortement à diminuer avec 

l’augmentation de la pression partielle d’oxygène en comblant les lacunes d’oxygène au sein de la 

couche LVO lors de la croissance. En parallèle, lorsque la température de croissance augmente à 

faible pression, le paramètre de maille diminue ce qui montrerait une diminution de la quantité des 

lacunes d’oxygène au sein du LVO. Donc, plus la température de croissance est élevée, plus les 

atomes d’oxygène vont diffuser du substrat vers la couche LVO et permettre de diminuer la non-

stœchiométrie en oxygène.   

 

D. L’effet des conditions de croissance sur l’état de surface du LVO : 

 

 

L’étude de l’évolution de la morphologie du film LVO en fonction des conditions de dépôt 

a été effectuée à l’aide d’un microscope à force atomique (AFM) en mode Tapping. La figure 5 

regroupe les différentes topographies de surface d’une zone de balayage de 2.5 µm × 2.5 µm. La 

surface des films LVO déposés à basse pression d’oxygène 10-6 mbar et à hautes températures est 

quasiment plane et possède une faible rugosité moyenne RMS (Root mean square), dont les valeurs 

sont reportées sur la figure 5. Notamment à TG=800 °C, on constate que la surface du film est peu 

rugueuse et possède également des terrasses (ou marches atomiques) imposées par le substrat STO. 

Cependant, la surface des films déposés à haute pression d’oxygène (PG =10-4 mbar) se révèle 

légèrement plus rugueuse comparée à celle des films déposés à basse pression. Cette légère 

dégradation de l’état de surface peut être liée à la suroxydation du Vanadium à la surface du film 

ainsi que la présence d’une phase secondaire pour le film à pression de 10-4 mbar.  
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Figure 5 : Topographie AFM des films réalisés : (a) à PG=10-6 mbar et à différentes TG et (b) à une 

température TG = 600 °C et à différentes pressions d’oxygène PG.  

 

II. Etude des propriétés optiques des hétérostructures à base 

de LVO :  

A. L’effet des conditions de croissance sur les propriétés optiques 

LVO/STO : 

L’objectif de cette partie est d’étudier les propriétés optiques (la largeur de bande interdite et 

les différentes transitions optiques) des hétérostructures et leur évolution en fonction des 

conditions de croissance. Pour cela, l’analyse de l’absorbance optique a été effectuée en 

collaboration avec Julien Cardin et Christophe Labbé du laboratoire CIMAP. La mesure de 

l’absorbance optique à température ambiante a été réalisée à l’aide d’un spectrophotomètre équipé 

d’une sphère intégrante dans le domaine visible et proche infrarouge.   

Le spectre d’absorbance optique en fonction de l’énergie du film déposé à 600°C et 10-6 mbar 

est présenté en rouge sur la figure 6 (a) et montre la présence de quatre transitions optiques 

(nommées respectivement A, B, C et D).  Afin de déterminer l’origine de chaque transition optique 
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et de distinguer la contribution optique du substrat STO à celle du film LVO, le film LVO a été 

déposé sur un substrat LSAT dans les mêmes conditions de croissance (TG= 600 °C et sous 

pression partielle d’oxygène 10-6 mbar). Ce substrat possède un paramètre de maille 𝑎௅ௌ஺்~3.86 Å 

proche de celui du STO et une bande interdite ELSAT ~5.4 eV supérieure à celle du STO ESTO ~3.1 

eV [13]. En comparant, les spectres d’absorbance optique du LVO/LSAT et LVO/STO, nous 

constatons que les pics A et B sont également présents dans l’hétérostructure LVO/LSAT (voir 

figure 6 (a)). Ceci indique que les deux pics A et B sont quant à eux liés au LVO et donc aux 

transitions optiques entre la bande inférieure de Hubbard (LHB) et la bande supérieure de Hubbard 

(UHB) du Vanadium [14]. Cependant, l’absence des pics C et D dans l’hétérostructure LVO/LSAT 

indique qu’ils sont liés au substrat STO. De plus, afin de déterminer l’énergie de chaque pic 

d’absorption, on a estimé une ligne de base du spectre d’absorption pour pouvoir analyser 

proprement nos pics d’absorption. En soustrayant cette ligne de base au spectre d’absorption 

expérimental, on ajuste les pics d’absorbance à l’aide d’une fonction Gaussienne (voir tableau 2 et 

figure 2 en annexe). En comparant maintenant les deux hétérostructures LVO/STO et 

LVO/LSAT déposées à 600 °C et 10-6 mbar, on constate une légère variation de l’énergie des pics 

A et B, dont les valeurs sont regroupées sur le tableau 2. Ceci pourrait être liée à la contrainte 

epitaxiale exercée par les différents substrats.  

 En fonction de la pression d’oxygène (voir figure 6(a)), les différentes transitions optiques 

(A, B) des hétérostructures déposées à plus haute pression d’oxygène sont moins définies comparé 

à celles des films déposés à basse pression. Tous les films ayant la même épaisseur (voir tableau 1), 

ceci peut être dû non seulement à la dégradation de la qualité cristalline du LVO mais aussi au 

changement de valence du vanadium observé par diffraction des rayons X pour le film réalisé à 

PG= 10-4 mbar. De plus, aucune différence significative des énergies relatives aux pics A et B n’est 

observée lorsque PG passe de 10-6 à 10-5 mbar (voir tableau 2 et figure 2 (a) en annexe). En revanche, 

si on tient compte maintenant de la série en fonction de la température de dépôt, les pics 

d’absorption (A et B) demeurent présents et ont tendance à augmenter à haute TG (voir figure 6 

(b)). De façon similaire à la série en fonction de PG, aucune différence significative de la position 

énergétique des pics d’absorption n’a été constaté (voir tableau 2 et figure 2 (b) en annexe). De 

plus, on constate une augmentation de l’absorbance optique à base énergie entre 1 et 1.5 eV, ce qui 

pourrait être attribuer à la présence des lacunes d’oxygène qui se comportent comme des centres F 

« ou centres colorés ».  
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Figure 6 : (a) Spectre d’absorption optique de la série déposée à différentes pressions d’oxygène 
PG et à une température TG = 600 °C, STO recuit et celui du LVO/LSAT synthétisé à 600 °C et 
10-6 mbar. (b) Spectre d’absorption de la série déposée à différentes températures de croissance TG 
et à basse pression d’oxygène PG=10-6 mbar. 

  En comparant maintenant les deux pics d’absorption du STO non-recuit et recuit, on 

constate que le recuit du STO à haute température et sous vide conduit à l’apparition d’un pic C 

localisé à 2.9 eV (figure 6(a)). D’après la littérature [15], ce pic est lié à l’apparition d’états au sein 

de la bande interdite du substrat STO due à la création des lacunes d’oxygènes. On constate 

également une forte diminution de ce pic lorsque la pression lors du dépôt augmente. En revanche, 

si on considère maintenant la série synthétisée à différentes températures de croissance TG, le pic 

demeure présent lorsque TG passe de 600 °C à 800 °C (voir figure 6(b)). On peut ainsi conclure 

que la disparition de la transition C est attribuée à la compensation des lacunes d’oxygène à haute 

pression. La forte absorption en D situé à 3.1 eV demeure inchangée suivant les conditions de 

dépôt. Ce pic est attribué à la transition au sein de la bande interdite du STO [16]. 



133 
 

Tableau 2 : Tableau récapitulatif des différents pics d’absorption optique ajustés à l’aide d’une 

fonction Gaussienne sur les films LVO de 40 nm. 

 

  

B. Influence de l’épaisseur des films de LVO sur les propriétés 

optiques : 

Les signaux optiques des films de LVO étant faibles pour une épaisseur de 40 nm 

particulièrement pour les pressions de 10-5 et 10-4 mbar, nous avons déposé une série de films de 

LVO (épaisseur de 400 nm) sur STO en fonction de la pression partielle d’oxygène à la température 

de 600°C, dont les diagrammes de diffraction en configuration θ-2θ sont illustrés sur la figure 1 en 

annexe. 

En comparant les spectres d’absorbance optique du LVO mince et épais déposé à 600 °C 

et 10-6 mbar (voir figure 7(a)), les pics d’absorption A et B du LVO épais sont respectivement situés 

à 1.74 et 2.34 eV, très proches de ceux du LVO mince localisés à 1.76 et 2.37 eV. De plus, on 

constate la disparition de la transition C située à 2.9 eV avec l’augmentation de l’épaisseur. Ceci est 

plutôt contre intuitif par rapport aux résultats précédents mais indique aussi que l’échange entre le 

STO et le LVO des oxygènes est fortement dépendant de l’épaisseur du film de LVO déposé. A 

faible épaisseur, il y aurait un échange important entre le film et le substrat et avec des épaisseurs 

plus importantes, l’effet serait inverse avec une ré-oxygénation des substrats de STO.  
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Figure 7 : Spectre d’absorption optique : (a) Comparaison de deux hétérostructures LVO (400 nm) 

/STO et LVO (40 nm) /STO synthétisés à 600 °C et 10-6 mbar. (b) Série épaisse déposée à 

différentes pressions d’oxygène PG et à une température TG = 600 °C ainsi que celui du LVO (210 

nm) /LSAT synthétisé à 600 °C et 10-6 mbar.  

Les pics d’absorbances optiques des films déposés à 10-6 et 10-5 mbar demeurent inchangés 

et situés à la même position énergétique, dont les valeurs sont reportées dans le tableau 3. Par 

contre, à 10-4 mbar, on observe une diminution notable de l’absorption optique générale qui se 

traduit par une haute transparence optique. Ceci pourrait être lié au comblement des lacunes 

d’oxygène. De plus, les transitions A et B sont décalées vers le domaine infrarouge (voir tableau 3).   

 

C. La variation de la bande interdite en fonction des conditions de 

croissance :  

Afin d’étudier l’évolution de la bande interdite en fonction des conditions de croissance, le 

modèle de Tauc linéaire a été utilisé dans un premier temps. Ce modèle permet de déterminer 

l’énergie de la bande interdite Eg à l’aide de :   𝛼ℎ𝜈 =   (ℎ𝜈−𝐸௚ )௡    (𝐼𝑉. 1) 

Où ℎ𝜈 est l’énergie du photon incident et  𝛼 est le coefficient d’absorption. L’indice n est liée au 

type de transition optique entre deux états d’énergie. En effet, lorsque la transition optique permise 

est directe, l’indice n vaut ½, cependant lorsqu’elle est indirecte, n vaut 2.  
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Pour ce faire, il faut calculer le coefficient d’absorption (𝛼) en mesurant la transmission 

optique (T) du LVO d’épaisseur (t) : 

𝛼 = 1𝑡  ln ൬1𝑇൰   (𝐼𝑉. 2) 

En traçant l’évolution de (𝛼ℎ𝜈)భ೙ en fonction de l’énergie ℎ𝜈, l’ajustement linéaire donne la 

valeur de bande interdite.  Comme illustré sur la figure 8 (a), l’extrapolation de la partie linéaire de 

l’hétérostructure LVO (400nm) /STO déposée à 600 °C et 10-6 mbar indique une transition directe 

et permise (n=½) à 1.47 eV (décalée de 0.38 eV par rapport à celle du LVO massif 1.1 eV [3]). En 

pratique, la détermination de la zone linéaire reste imprécise ce qui conduit à des valeurs 

expérimentales décalées par rapport à celle du composé massif. De façon similaire, la transition 

indirecte et permise (n=2) située à 0.89 est décalée de 0.21 eV par rapport à celle du composé 

massif (voir tableau 3). En effet, l’ajustement linéaire, à l’aide du modèle de Tauc, ne donne pas les 

bonnes valeurs de l’énergie de gap. Comme on peut le voir sur la figure 7 (b), on constate la 

présence d’une absorption à basse énergie, ce qui entrave de déterminer plus précisément la zone 

linéaire. Ceci engendre des erreurs et des incertitudes expérimentales au niveau de l’énergie de gap 

obtenue. Afin de passer outre cette limitation, on a utilisé le modèle TEU (modèle Tauc, Exciton, 

et Urbach), développé par Julien Cardin au laboratoire CIMAP, qui ne prend pas seulement en 

compte du modèle de Tauc mais permet aussi d’ajuster la partie à plus basse énergie et plus haute 

énergie que le pic d’absorption. 

Pour ce faire on utilise le modèle exciton 𝛼௘௫௖௜௧௢௡(𝐸) pour ajuster le pic d’absorption lié à 

une transition optique de la bande inférieure d’Hubbard (LHB) vers la bande supérieure d’Hubbard 

(UHB). Ce modèle est défini par une combinaison d’un profil Lorentzien et Gaussien (voir figure 

8 (c), (d)): 𝛼௘௫௖௜௧௢௡(𝐸) = 𝑓. 𝐺𝑎𝑢𝑠𝑠(𝐸) + (1 − 𝑓) 𝐿𝑜𝑟𝑒𝑛𝑡𝑧     (𝐼𝑉. 3)   

Tel que :    𝐺𝑎𝑢𝑠𝑠(𝐸) =  ஺೐௪ටഏమ exp ቀିଶ(ாିா೎)మ௪మ ቁ      (𝐼𝑉. 4) 

𝐿𝑜𝑟𝑒𝑛𝑡𝑧(𝐸) =  2 𝐴௘𝜋  𝑤4 ((𝐸 − 𝐸௖)ଶ + 𝑤ଶ)      (𝐼𝑉. 5) 

Où 𝐴௘ est un paramètre ajustable, w est la largeur à mi-hauteur du pic d’absorption et EC 

est l’énergie du pic d’absorption optique.  
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La deuxième partie consiste à utiliser la loi de Tauc 𝛼்௔௨௖(𝐸) qui permet de déterminer 

l’écart énergétique (énergie de gap 𝐸௚) entre la bande inférieure d’Hubbard (UHB) et un quantum 

constitué de la bande LHB et eg du Vanadium (voir figure 8 (b)) :  

𝛼்௔௨௖(𝐸) =  𝐴𝐸 (𝐸 − 𝐸௚)௡    (𝐼𝑉. 6) 

Tel que A est un paramètre ajustable et 𝐸௚ est l’énergie de gap [17]. 

La troisième partie consiste à appliquer le modèle d’Urbach 𝛼௎௥௕௔௖ (𝐸) à basse énergie. Ce 

modèle prend en considération la présence des défauts intrinsèques au sein de l’hétérostructure 

LVO/STO ainsi que la présence des queues de bandes au sein de la bande interdite [18] [19] : 

𝛼௎௥௕௔௖௛(𝐸) =  𝛼଴ exp  (𝐸 − 𝐸଴𝐸௨ )  (𝐼𝑉. 7)  
Où 𝛼଴  est un paramètre ajustable et 𝐸௨ est l’énergie d’Urbach. 𝐸଴ est un changement d’origine de 

l’énergie d’Urbach pour faire la jonction avec le modèle d’Urbach et Exciton.  

L’ajustement du spectre d’absorbance optique est réalisé à l’aide des conditions suivantes :  

(i) si E> E0             𝑌 =  𝑦଴(𝐸) + 𝛼௘௫௖௜௧௢௡(𝐸) + 𝛼௧௔௨௖(𝐸)    (𝐼𝑉. 8) 

(ii) si E< E0       𝑌 =  𝑦଴(𝐸) + 𝛼௘௫௖௜௧௢௡(𝐸) + 𝛼௨௥௕௔ (𝐸)  (𝐼𝑉. 9) 
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Figure 8 : (a) Modèle de Tauc d’une transition optique directe et permise du LVO/STO synthétisé 

à 600 °C et 10-6 mbar. (b) Schéma descriptif du diagramme de bande du LVO.  Les deux flèches 

illustrent les transitions optiques au sein du Vanadium, adapté de [14]. (c) Ajustement de 

l’absorption optique du LVO/STO 600 °C et 10-6 mbar à l’aide du modèle Exciton, Tauc et Urbach 

pour des transitions indirectes permises (n= 2). (d) Ajustement du spectre d’absorbance optique 

du LVO/LSAT 600 °C et 10-6 mbar à partir du modèle Exciton et Tauc pour n= 2.  

 

Les valeurs obtenues à partir du modèle TEU de la bande interdite ont été reportées dans le 

tableau 3 (dont les valeurs de paramètres d’ajustement sont regroupées dans le tableau 1 et 2 en 

annexe). En comparant maintenant les valeurs de transition directe (n=1/2) et indirecte (n=2) par 

rapport à celle obtenue par le modèle de Tauc, l’énergie de gap directe et indirecte du film LVO 

(400 nm) /STO déposé à 600°C et 10-6 mbar ont été déterminées cette fois-ci à 1.18 eV très proche 

de celle du matériau massif. Cette méthode permet ainsi de s’affranchir de l’incertitude subjective 

de la partie linéaire du modèle de Tauc.  
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Ce modèle a été également utilisé sur une hétérostructure LVO/LSAT réalisée dans les 

mêmes conditions que précédemment. L’ajustement de l’absorption optique a été réalisé en se 

basant uniquement sur le modèle de Tauc et Exciton sans utiliser le modèle d’Urbach (voir figure 

8 (d)). Ceci indique que les états de piégeage liés aux lacunes d’oxygène sont moins présents au sein 

du LVO/LSAT comparé à l’hétérostructure LVO/STO pour n=2.  On peut donc clairement 

conclure que ce modèle permet d’évaluer plus précisément la valeur de la bande interdite en prenant 

en compte la présence des défauts au sein de l’hétérostructure.   

Dans tous les cas, nous avons essayé de déterminer si le gap était direct n=1/2 ou indirect 

n=2 à l’aide du modèle de TEU, dont les différents ajustements sont illustrés sur la figure 3 et 4 en 

annexe et les paramètres de fit sont donnés dans les tableaux 1 et 2 de l’annexe.  

Pour le film réalisé à 10-5 mbar (LVO/STO avec une épaisseur de 400 nm), les lacunes 

d’oxygène au sein du film sont partiellement compensées conduisant ainsi à une diminution des 

états de piégeages au sein de la bande interdite du LVO. Ceci se traduit par une légère augmentation 

de l’énergie de gap vers 1.24 eV pour n=2 et 1,27 eV pour n=1/2. Cependant, à haute PG= 10-4 

mbar, l’hétérostructure LVO/STO est transparente ainsi que les pics d’absorbance (A et B) sont 

moins intenses comparé à ceux du 10-5 et 10-6 mbar ce qui entrave l’ajustement du spectre 

d’absorption (voir figure 7 (b)). 

En parallèle, si on considère maintenant la série en fonction de la température, 

l’augmentation de TG montre un léger élargissement de la bande interdite de 1.18 à 1.21 eV lorsque 

TG passe de 600 à 800 °C pour n=2. Pour n=1/2, la bande interdite passe de 1.18 à 1.37 eV lorsque 

la température de croissance augmente de 600 °C à 800 °C. Cette augmentation paraît très 

importante et il semblerait qu’une bande interdite indirecte serait plus adéquate pour décrire notre 

système. 

Enfin pour l’hétérostructure LVO/LSAT, la largeur de bande interdite varie de 1.23 à 1.32 

pour n=1/2 et n=2 respectivement. Dans le premier cas, on a dû prendre une petite composante 

avec le modèle d’Urbach afin d’ajuster l’absorption optique (voir figure 4 (b) en annexe). 

Cependant, l’énergie d’Urbach Eu est aux alentours de 4.14 eV (voir tableau 2 en annexe), largement 

supérieure à la gamme énergétique étudiée, ce qui est inattendu. Ceci explique le décalage de Eg à 

la valeur à 1.23 eV.     

 



139 
 

Tableau 3 : Tableau récapitulatif des différents pics d’absorption optique ainsi que des transitions 

optiques permises obtenues à l’aide du modèle de Tauc et TEU sur les films LVO de 400 nm. 

 

Enfin, afin de comparer la qualité de nos films déposés à celles des films stœchiométriques 

et lacunaires en La et V reportés dans la littérature [20], on s’est intéressé à calculer la conductivité 

optique  𝜎௢௣௧௜௤௨௘ à une énergie 1.1 eV inférieure à la bande interdite. En effet, la conductivité 

optique est proportionnelle au coefficient d’absorption 𝛼 par la permittivité du vide 𝜀଴ et la vitesse 

de la lumière 𝑐 tel que  𝜎௢௣௧௜௤௨௘ =  ௖ ఌబସగ  𝛼   (𝐼𝑉. 10). Comme illustré sur la figure 9, la conductivité 

optique des films déposés à 10-6 et 10-5 mbar atteint 2.52 et 2.08 Ω-1. cm-1, respectivement, étant 

proche de celle du LVO stœchiométrique en lanthane et vanadium déposé par MBE ~ 2 Ω-1. cm-

1, inférieure d’un ordre de grandeur du LVO riche en Lanthane (30 Ω-1. cm-1) et de deux ordres de 

grandeur du LVO riche en Vanadium (70-300 Ω-1. cm-1)[20]. Tandis qu’à PG= 10-4 mbar, la 

conductivité tend à diminuer légèrement vers 1.3 Ω-1. cm-1 ce qui pourrait être lié à la présence 

d’une phase secondaire de LaVO4. En parallèle, concernant l’effet de la température de croissance, 

on constate que la conductivité tend à augmenter de 2.52 à 3.78 Ω-1. cm-1 en se rapprochant de celle 

du LVO massif 7 Ω-1. cm-1 lorsque TG passe de 600 à 800 °C. Enfin pour le LVO déposé sur LSAT, 

qui possède une conductivité de 10 Ω-1. cm-1 quasiment proche de celle du LVO massif. On peut 

ainsi conclure que nos films sont relativement proches de la stœchiométrie La/V=1 et que la 

variation des lacunes d’oxygènes au sein du LVO a un effet beaucoup moins important sur la 

conductivité que les défauts liés à la non stœchiométrie cationique.  
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Figure 9 : Conductivité optique du LVO massif [21] , LVO stœchiométrique (La/V=1), riche en 

Vanadium et lanthane élaborés par la technique MBE [20] et les différents films épais déposés 

pendant ce travail de thèse à différentes conditions de dépôt, adaptée de [20].  

III. Etude du transport électrique de l’hétérostructure 

LVO/STO :  

Il a été constaté à partir de l’étude des propriétés optiques que des lacunes d’oxygène sont 

présentes dans le STO lors de la croissance de l’hétérostructure LVO/STO et cela dépend 

fortement de la pression et la température de croissance. Afin de confirmer la présence des lacunes 

d’oxygène, on a étudié la variation du comportement électrique de LVO/STO en fonction des 

conditions de croissance. 

A. La variation du comportement électrique en fonction de la pression et 

la température de croissance :  

Au cours de cette étude, l’évolution des propriétés de magnéto-transport a été effectuée en 

configuration 4 pointes à l’aide d’un PPMS 9 Tesla. 

Comme vu précédemment dans ce genre de systèmes  [4], [6], [22], la conductivité dans le 

substrat de STO n’est pas seulement à l’interface,  mais résulte de la diffusion des lacunes d’oxygène 
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lors de la croissance. Il est ainsi très difficile de savoir la profondeur de diffusion des lacunes 

d’oxygène dans le substrat. Pour cela, on va négliger l’épaisseur de conduction et on va s’intéresser 

uniquement à la résistance surfacique définie par 𝑅◻ = 𝑅 ∗  ௟௅ tel que R est la résistance mesurée 

aux bornes des contacts électriques caractérisés par une longueur 𝐿 et espacés d’une distance 𝑙 (voir 

chapitre II).  

 

1. L’effet de la pression d’oxygène sur le comportement électrique du 

LVO/STO : Transition métal-isolant 

 

L’évolution de la résistance surfacique (carrée) de la série déposée à TG = 600 °C et à 

différentes PG pour des épaisseurs de LVO de 40 nm a été mesurée entre 2 et 300 K (voir figure 

10(a)). A basse pression d’oxygène PG~10-6 mbar, l’hétérostructure possède un caractère purement 

conducteur alors que le substrat STO et le LVO sont respectivement un isolant de bande dans son 

état stœchiométrique et un isolant de Mott. La métallicité de l’hétérostructure est due soit à la 

discontinuité polaire à l’interface [5] soit à la présence des lacunes d’oxygène dans STO [6], [22]. Il 

est intéressant de noter que l’hétérostructure LVO (40 nm)/STO déposé à 600 °C possède une 

résistivité à température ambiante plus faible (95 Ω. ◻-1) à celle rapportée dans la littérature pour 

LVO (40 nm)/STO (environ 2 ×104 Ω. ◻-1) [5]. On constate également que l’hétérostructure 

présente un caractère métallique entre 300 et 5 K tandis que Hotta et Coll. observent une légère 

remontée de la résistivité entre 40 et 2K [5]. Ceci indique que les conditions de dépôts influent 

fortement sur la conductivité aux interfaces de nos hétérostructures LVO/STO.   

 En comparant maintenant l’évolution de la résistance surfacique en fonction de la pression 

d’oxygène, on observe une augmentation de la 𝑅◻ jusqu’à ce que le système présente un 

comportement isolant à 10-4 mbar. Ceci est cohérent avec la disparition de la transition optique à 

2.9 eV liée à la compensation des lacunes d’oxygène au sein du STO à haute PG. De plus, il est 

intéressant de noter qu’en comparant le LVO/STO déposé à 10-6 et 10-4 mbar,  𝑅◻ tend à 

augmenter de 95 Ω. ◻-1 à 2 ×104 Ω.◻-1, soit 3 ordres de grandeur et ainsi montre un contrôle sur 

l’ajustement de la conduction des interfaces LVO/STO. Ce même phénomène a aussi été observé 

dans les hétérostructures de LAO/STO [4]. 

Cette étude permet de conclure que l’ajustement de la pression d’oxygène est un facteur 

critique pour contrôler le comportement électrique des interfaces LVO/STO.  
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   L’épaisseur de LVO semble aussi un paramètre important sur la conductivité des interfaces. 

Ainsi H. Rotella et Coll. [6] montre que pour des films épais LVO(100 nm)/STO réalisés à 10-5 

mbar, une transition d’un caractère semi-conducteur à température ambiante vers un caractère 

conducteur lorsque la température diminue a été observé. Ceci est dû au fait qu’ils ont mesuré par 

le transport en même temps le comportement électrique relatif au film LVO ainsi que celui du 

substrat STO. En revanche, l’évolution de la résistance surfacique entre 300 et 140 K de nos 

hétérostructures composées de 400 nm du LVO indique que seul le comportement conducteur 

relatif au substrat STO est mesuré (voir figure 10 (b)). En comparant maintenant LVO (40 

nm)/STO et LVO (400 nm)/STO déposés à 600 °C et 10-6 mbar, les valeurs à température 

ambiantes de 𝑅◻ tendent à augmenter de 95 Ω. ◻-1 vers 2 ×103 Ω.◻-1 avec l’épaisseur. De façon 

analogue, à haute pression d’oxygène PG = 10-5 - 10-4 mbar, une augmentation de résistance à 

température ambiante est également observée avec l’augmentation de l’épaisseur (voir figure 10 (b).  

Afin d’extraire le comportement électrique de LVO, nous nous sommes intéressés à 

l’hétérostructure LVO/LSAT.  En effet, le LSAT est beaucoup plus stable que le substrat de STO, 

en gardant sa nature isolante même à haute TG et à basse PG. Comme représentée sur la figure 10 

(a), le film LVO présente un comportement isolant. Ainsi, en fixant l’épaisseur de conduction à 

l’épaisseur du film (t ~45 nm), le LVO possède une haute résistivité de 0.27 Ω.cm, étant inférieure 

à celle du LVO massif (2.71 Ω.cm) [23]. En parallèle, l’augmentation de l’épaisseur du LVO 

(t~215nm) s’accompagne par une légère augmentation de la résistance de 6.17 ×104 à 1.6 ×105 

Ω.◻-1. Ainsi nous pouvons comparer pour le film épais la conductivité électrique et celle obtenue 

optiquement (voir figure 9). Cela correspond à une conductivité électrique de 0.30 Ω-1.cm-1, soit un 

ordre de grandeur inférieur à  𝜎௢௣௧௜௤௨௘ = 10 Ω-1.cm-1. Une telle différence de valeur entre les deux 

méthodes (optique et électrique) n’est pas encore expliquée pour ce type de matériaux.  
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Figure 10 : Dépendance en température de la résistance carrée de (a) la série mince LVO (~40 
nm)/STO déposée à différentes pressions d’oxygène PG et à TG=600 °C ainsi que celle du 
LVO/LSAT synthétisée à 600°C et 10-6 mbar. (b) de la série épaisse LVO (400 nm)/STO et LVO( 
215 nm)/LSAT.  

 

2. L’effet de la température de croissance sur le comportement électrique du 

LVO/STO : 

 

L’évolution de la résistance surfacique a été étudiée sur une gamme de température entre 2 

et 300 K, pour différentes températures de dépôt. Comme illustré sur la figure 11 (a), la résistance 

surfacique de la série mince déposée à basse PG=10-6 mbar diminue lorsque TG augmente. En effet, 

avant le dépôt, l’augmentation de la température du substrat STO sous une atmosphère réductrice 

(PG~ 10-6 mbar) favorise la création des lacunes d’oxygène. De plus, lors de la croissance, le dépôt 

du LVO à basse PG et à haute TG va amplifier ce phénomène et stabiliser la surface du STO en le 

protégeant de toute réoxydation. Comme le taux de création de lacunes d’oxygène dans le STO 

croît avec la température, à hautes températures de croissance (TG = 800 °C), le substrat STO 

devient plus conducteur. En parallèle, une remontée de la 𝑅◻ est observée à basse température 

(T~ 5K) liée à une localisation faible des porteurs de charges [5].  

Afin de voir l’influence de la température sur la 𝑅◻ , le modèle de liquide de Fermi de type 

Tα entre 5 et 300K a été appliqué (voir chapitre III équation III. 5). Comme illustré sur la figure 12, 

un ajustement très satisfaisant de la résistance surfacique est obtenu. L’ajustement du LVO/STO 

600°C suit un comportement qui dévie légèrement du liquide de Fermi α ~2  (un comportement 

typique d’un STO dopé avec des lacunes d’oxygènes [24], [25]). De plus, l’hétérostructure 

LVO/STO synthétisé à 600 °C possède un paramètre d’interactions électroniques A largement 
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supérieur à ceux des hétérostructures déposées à 700 et 800 °C. Ceci est relatif à une masse effective 

élevée des électrons indiquant un renforcement des corrélations électroniques au sein du STO. En 

revanche, on constate une diminution du paramètre A qui s’accompagne d’une augmentation de α 

qui tend vers 3 lorsque TG passe de 700 à 800 °C (voir figure 12 (d)). Un tel comportement est 

qualifié de non-liquide de Fermi qui pourrait être associé à un changement du mode de conduction 

électron-électron (liquide de Fermi) vers un mode électron-phonon (α=3), ceci est  cohérent avec 

l’étude réalisée sur LAO/STO [26]. De façon similaire à la série déposée à différentes PG, on 

constate une augmentation de la résistivité surfacique du LVO/STO déposé respectivement à 600 

°C et 800 °C lorsque l’épaisseur augmente (voir figure 11 (b)). Plus précisément, à hautes TG=800 

°C, dont la concentration de lacunes d’oxygène est élevée, la  𝑅◻ augmente de 0.35 à 120 Ω. ◻-1 

lorsque l’épaisseur du film augmente de 40 à 400 nm.  

 

Figure 11 : Dépendance en température de la résistance carrée de : (a) la série mince du LVO/STO 

et (b) la série épaisse déposée à différentes températures de croissance TG et à basse pression 

d’oxygène PG=10-6 mbar. 



145 
 

 

Figure 12 : (a), (b) et (c) L’ajustement de la résistance carré de la série déposée à différentes 

températures de croissance TG et à basse pression d’oxygène PG=10-6 mbar. (d) Les paramètres 

d’ajustement du modèle liquide de Fermi 𝜌(𝑡) = 𝜌଴ + 𝐴 ∗ 𝑇ఈ tel que le coefficient d’interactions 

A électroniques et l’exposant α.  

 

B. Propriétés de transport électrique sous effet d’un champ magnétique  

 

1. Mesure de la magnétorésistance à l’interface LVO/STO : 

 

Une fois la variation du comportement électrique en fonction des conditions de dépôt a été 

déterminée, on a étudié l’évolution de la résistance sous un champ magnétique H variant de -9 à 

+9T en configuration 4 pointes.  

La magnétorésistance du LVO/STO déposé à 600 °C et 10-6 mbar se révèle être positive, 

faible entre 300 et 50 K puis tend à augmenter à partir de 25K (figure 13 (a)) jusqu’à atteindre une 

valeur de 914 % à 2K (9 Tesla).  De plus, la MR dépend fortement de la température de croissance 
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TG. Comme illustré sur la figure 13 (b), à basse température (T = 2K), l’hétérostructure déposée à 

800 °C possède une magnétorésistance géante d’environ 4000 % à ±9T. De telles valeurs sont 

cohérentes avec celle de l’hétérostructure LAO/STO réalisées à basse pression d’oxygène où la 

MR peut atteindre 1500% [27], ainsi que le STO réduit MR~3000% [28].  A l’inverse à plus haute 

pression d’oxygène (PG= 10-5 mbar), la magnétorésistance diminue d’environ 2 ordres de grandeur 

et atteint une valeur de 28% à 2K (voir insert de la figure 13 (b)). Cette différence de MR a été 

attribuée à différents types de conductions avec des interfaces 3D et quasi -2D [27].  

 

Figure 13 : (a) Evolution de la magnétorésistance en fonction du champs magnétique H(T) du 

LVO/STO 600°C et 10-6 mbar pour différentes températures. (b) La variation de la MR à 2K pour 

différentes températures de croissance TG, en insert : MR du LVO/STO synthétisé à 10-5 mbar et 

600 °C.  

2. Effet Hall : Densité et mobilité des porteurs de charges. 

 

Afin d’étudier l’évolution de la densité n et la mobilité µ des porteurs de charge en fonction 

des conditions de dépôt, on a mesuré la résistance de Hall en fonction du champ magnétique pour 

différentes températures T.  Pour cela, les mesures de l’effet Hall ont été réalisées en configuration 

van der Pauw. 

A des températures de mesure T≥ 100 K, l’effet Hall de la série déposée à 10-6 mbar et à 

différentes TG est linéaire et indique la présence des porteurs de charge de type n (voir figure 14). 

Cependant en dessous de 100 K, l’effet Hall est non linéaire (figure 14). La densité de porteurs de 

charge sur la partie linéaire a été reportée sur la figure 15 (a). A température ambiante, la densité de 

porteurs augmente de 8 ×1014 à 1.2 ×1017 cm-2 lorsque la température croît de 600 à 800 °C.  



147 
 

 

Figure 14 : Evolution de la résistance en fonction du champ magnétique à basse température (2 < 

T < 100 K) du LVO/STO synthétisé à 10-5 mbar et 600 °C. 

A l’interface LVO/STO, afin d’obtenir un gaz bidimensionnel, si on considère un électron 

entre deux atomes de titane, nous devrions trouver une densité de 3.3 x1014 cm-2 [29]. Ainsi, pour 

une TG de 700 et 800°C, nous obtenons une densité de porteurs largement supérieure, ce qui est 

une signature d’une conduction tridimensionnelle [30]. A 600°C, cependant on tend à se rapprocher 

de cette valeur théorique de gaz bidimensionnel. 

La mobilité est également affectée par les différentes conditions de dépôts et tend à 

augmenter de 70 à 129 cm². V-1. s-1 à 300K lorsque TG augmente (voir figure 15 (b)). De façon 

similaire, la série déposée à 600 °C et à différentes PG possède un effet Hall linéaire. La densité de 

porteurs de charge à température ambiante décroît de 1 ordre de grandeur de 8 ×1014 à   

1.3×1013cm-2 lorsque la pression passe de 10-6 à 10-4 mbar limitant ainsi la conduction électrique à 

l’interface film/substrat (voir figure 15 (c)). On a constaté également que l’augmentation de la 

pression s’accompagne d’une diminution de la mobilité de 70 à 20 cm². V-1.s-1 à 300 K. 

Concernant le film LVO, il n’est pas évident de déterminer son comportement électrique 

lorsqu’il est déposé sur STO. Pour cela, des essais réalisés sur un substrat isolant LSAT montrent 

que le film LVO possède un comportement de type n, une densité de porteur charge 1013 cm-2 (voir 

figure 15 (c)), et une mobilité de 3.05 cm². V-1. s-1 similaires à celles reportée par [6] (voir figure 15 

(d)).  
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Figure 15 : L’évolution de la densité et la mobilité à haute température (100< T< 300K) dans 

l’hypothèse d’un seul type de porteurs de : (a), (b) la série déposée à différente température de 

croissance TG et à basse pression d’oxygène PG =10-6 mbar. (c),(d) la série LVO/STO synthétisée à 

différentes pressions d’oxygène PG et à TG=600 °C ainsi que LVO/LSAT déposé à 600°C et 10-6 

mbar.  

A des températures de mesure T ≤ 100 K, un effet Hall non-linéaire est observé (voir figure 

14). Un tel phénomène peut être expliqué soit par des fluctuations magnétiques à l’interface 

film/substrat [31] soit par la présence de deux types de porteurs de charge (LVO/STO [6], mais 

aussi LAO/STO [32] et LaTiO3 (LTO)/STO [33]). Bien que le LVO soit antiferromagnétique à 

TN=143K [34], les effet magnétiques n’ont été observés qu’à basses températures T<10K  dans 

LAO/STO, dont le LAO n’est pas magnétique [35]. De plus, pour des températures T>10 K, la 

non-linéarité de l’effet Hall observée dans l’hétérostructure LAO/STO a pu être modélisée par le 

modèle à deux bandes. Ce modèle prend en considération la présence de type de porteurs de charge 

n1, n2 de différente mobilité  µ 1 , µ 2, la variation du coefficient de Hall 𝑅ு = ோೣ೤ு  en fonction du 

champ magnétique H est définie par [33] :  
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𝑅ு = 𝑅଴ + 𝑅ஶµ∗ଶ 𝐻ଶ1 + µ∗ଶ 𝐻ଶ  (𝐼𝑉. 11) 

Le coefficient de Hall est ajustable à l’aide des deux paramètres µ∗ et 𝑅ஶ. Le paramètre 𝑅଴ 

correspond au coefficient de Hall à champ nul. La densité ainsi que la mobilité de chaque type de 

porteurs de charge sont liées aux deux paramètres  𝑅ஶ et µ∗  par :  

µଵ = 𝐴 + (𝐴ଶ − µ∗ ோబோೣೣ) భమ (𝐼𝑉. 12)   et   µଶ = 𝐴 − (𝐴ଶ − µ∗ ோబோೣೣ) భమ (𝐼𝑉. 13) tel que   

𝐴 = ( 𝑅଴𝑅௫௫ + µ∗)2   (𝐼𝑉. 14) 

𝑛ଵ = ଵ௘ோಮ(ଵା஼)  (𝐼𝑉. 15)  et 𝑛ଶ = ஼௘ோಮ(ଵା஼)  (𝐼𝑉. 16) 

tel que  𝐶 = µభ µమ (µ∗ିµమ)(µభିµ∗)  (𝐼𝑉. 17)  et  𝑅௫௫ est la résistance surfacique mesurée à basse 

température .  

Comme illustré sur la figure 16, le coefficient de Hall du LVO/STO 600 °C et 10-5 mbar 

mesuré à 10 K s’ajuste parfaitement à l’aide du modèle à deux bandes expliquant ainsi la non-

linéarité de l’effet Hall par la présence de deux types de porteurs de charge.   

 

Figure 16 : Evolution du coefficient de Hall RH et son ajustement par le modèle à deux bandes. 
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A l’aide du modèle à deux bandes, la densité et la mobilité de chaque type de porteurs ont 

été évaluées, dont les valeurs sont représentées sur la figure 17. On constate que l’hétérostructure 

LVO/STO 600 °C-10-6 mbar possède deux types de porteurs de différentes mobilités : on observe 

par exemple à 10 K (i) un type ayant une très faible densité 𝑛ଵ=2.56 x1013 cm-2 et une mobilité 

élevée µଵ = 3.16 x105 cm².V-1. s-1 tandis que le (ii) deuxième type possède une densité très élevée 𝑛ଶ= 1.57 x1014 cm-2 et une faible mobilité µଶ=4.8 x103 cm².V1. s-1. En effet, le rapport de densité  ௡భ௡మ est de l’ordre de 0.16 ainsi que le rapport de mobilité µభµమ est de l’ordre de 64 ce qui indique que 

les porteurs de charge majoritaires possèdent une très faible mobilité par rapport au deuxième type 

(voir figure 17 (a). On constate également que lorsque la température passe de 600 °C à 800 °C 

(voir figure 17 (a) et (b)), la densité des porteurs de faible mobilité (𝑛ଶ, µଶ) tend à augmenter de 

1.57 x1014 cm-2 (T= 10K) à 1.46 x1017 cm-2. De plus, on constate que les porteurs ayant une mobilité 

très élevée (𝑛ଵ, µଵ) tendent à disparaître avec l’augmentation de la température de croissance TG. 

En effet, à 800 °C, seuls les porteurs ayant une faible mobilité (𝑛ଶ, µଶ) ont été mesurés. 

L’interprétation physique de cette disparition n’est pas encore identifiée et nécessite des études 

complémentaires afin de confirmer son origine. Il semblerait cependant venir de la forte densité de 

porteurs de type 𝑛ଶ par rapport aux autres températures de croissance. 

Comme illustré sur la figure 17 (c), (d), lorsque la pression d’oxygène augmente de 10-6 à     

10-5 mbar, la diminution de la densité des porteurs ayant une faible mobilité (𝑛ଶ, µଶ) de 1.57 x1014 

cm-2 (T= 10K) à 3.09x1013cm-2 s’accompagne par une diminution de la mobilité de 4.80 x103 cm².V-

1.s-1 vers 1.22x103cm². V-1.s-1. De façon similaire, la diminution de la densité des porteurs possédant 

une mobilité élevée (𝑛ଵ, µଵ)  de 1.45 x1013 cm-2 à 3.06 x1011 cm-2 s’accompagne par une décroissance 

de la mobilité de 2.58 x105 cm². V-1.s-1 à 4.20 x104 cm². V-1.s-1. A basse température de mesure, les 

hétérostructures réalisées à 10-4 mbar sont isolantes et donc n’ont pas pu être mesurées avec notre 

dispositif de mesure.  

Dans tous les cas, ce modèle à deux types de porteurs permet de bien expliquer l’origine de 

la non-linéarité de Rxy à basse température T. Ceci est parfaitement cohérent avec les 

hétérostructures LAO/STO. Ainsi nous avons pu montrer que les conditions de dépôts influencent 

fortement sur les propriétés de transport de l’hétérostructure LVO/STO. Enfin, nous pouvons 

confirmer que le STO peut servir d’électrode inférieure.     

 

 



151 
 

 

Figure 17 : Evolution de la densité et la mobilité à basse température (2 < T< 50K) de chaque type 

de porteur de charge : (a), (b) La série déposée à différentes températures de croissance TG et à 

basse pression d’oxygène PG =10-6 mbar, (c), (d) la série LVO/STO synthétisée à différentes 

pressions d’oxygène PG et à TG=600 °C. Les étoiles représentent la densité et la mobilité des 

porteurs de charge ayant une faible mobilité tandis que les cercles représentent celles des porteurs 

ayant une mobilité élevée.  
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IV. Conclusions : 

Les différentes études réalisées mettent en évidence la variation des propriétés physiques de 

l’hétérostructure LVO/STO en fonction des conditions de croissance. La caractérisation 

structurale montre que les films LVO synthétisés à basse pression d’oxygène possèdent une haute 

qualité cristalline. Cependant il a été constaté que l’augmentation de la pression d’oxygène 

s’accompagne d’une dégradation de la qualité cristalline. Ainsi, la croissance à basse pression 

d’oxygène est recommandée afin d’obtenir des films homogènes et monophasés.  

Concernant le transport électrique, il a été mis en évidence des variations importantes dans 

le comportement électrique de l’hétérostructure LVO/STO en fonction de la pression et la 

température. En effet, lorsque la pression partielle d’oxygène lors du dépôt augmente, une 

transition d’un état métallique vers un état isolant est observée. Cet effet a été attribué à la quantité 

des lacunes d’oxygènes qui a une très grande importance sur le comportement électrique du 

système. Notamment, toutes les hétérostructures déposées à haute température et à basse pression 

d’oxygène sont conductrices avec une haute densité de porteurs de charge. Cette conduction résulte 

de la présence des lacunes d’oxygène dans le STO et ce qui a été confirmé par des mesures 

d’absorbance optique. Par conséquent, le substrat STO dopé par des lacunes peut être intégré dans 

les applications photovoltaïques comme étant une électrode inférieure afin d’extraire les différents 

porteurs de charge.  

Concernant le LVO, il est très difficile d’extraire son type de porteur lorsqu’il est déposé sur 

STO. Cependant, des mesures réalisées sur un substrat isolant LSAT montrent que le film possède 

un comportement électrique de type n.   

Enfin, un effet Hall non-linéaire a notamment été observé à basse température que l’on a pu 

simuler à l’aide d’un modèle à deux bandes afin de démontrer la présence de deux types de porteurs 

de charge.  

Du point de vue optique, il a été démontré que l’augmentation de la pression d’oxygène en 

injectant l’oxygène au sein de l’enceinte s’accompagne par une disparition des transitions optiques 

provenant des lacunes d’oxygène. Cela confirme que le comportement conducteur provient de la 

présence des lacunes d’oxygène dans le substrat. En parallèle, un modèle a été développé afin de 

déterminer plus précisément la bande interdite des films de LVO en tenant compte de la présence 

des défauts au sein de notre système. Nos mesures ont montré que la bande interdite des films de 

LVO est de 1.18 eV, proche de celle du matériau massif. Les résultats obtenus montrent que 
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l’hétérostructure constitué d’un absorbeur optique (LVO) et une électrode inférieure (STO) forme 

un système prometteur pour des applications photovoltaïques.   

La surface du LVO se révèle plane et peu rugueuse permettant ainsi la reprise d’épitaxie 

d’autre pérovskites d’oxyde. Cela est très intéressant par exemple pour réaliser une hétérostructure 

à gradient de bande interdite comme par exemple le LaFeO3 qui possède une bande interdite 

supérieure (2.2 eV dans le matériau massif). Dans le prochain chapitre, nous allons nous intéresser 

aux hétérostructures à base de LFO et étudier ses propriétés optiques et électriques.  
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Chapitre 5 : Ingénierie d’hétérostructure tout 

oxyde de différentes bandes interdites pour des 

applications solaires  

 

L’enjeu principal de ce chapitre est d’élaborer une hétérostructure composée de deux 

pérovskites adaptées structuralement et de différentes bandes interdites pour améliorer les plages 

d’absorption optique à haute énergie. En effet, comme montré au chapitre précédent, le LVO 

déposé sur STO à basse PG possède une bande interdite de 1.18 eV se situant parfaitement dans le 

spectre solaire. Un autre intérêt du LVO est sa structure cristalline commune à celle d’autres 

pérovskites à base de métaux de transition possédant une valeur de bande interdite beaucoup plus 

importante. Parmi ces matériaux, la pérovskite LFO caractérisée par une bande interdite d’environ  

2.2 eV à son état massif  [1]. La combinaison de ces deux matériaux sous forme d’un empilement 

LFO/LVO déposé sous forme de couche mince sur STO est d’un très grand intérêt afin de réaliser 

des cellules multi-jonction.  

Comme déjà démontré théoriquement par E. Assman [2], l’hétérostructure LFO (type 

p)/LVO (type n), composée de deux matériaux de différente polarité, possède un gradient de 

potentiel permettant la séparation efficace des paires électron-trou photo-générées (voir figure 1 

(a)). En effet, l’étude du transport électrique réalisée sur LVO/STO indique la présence d’une 

interface conductrice qui servira de contact électrique.  

De plus, nous allons aussi utiliser une alternative avec l’utilisation du SVO comme électrode 

inférieure que l’on a étudiée au chapitre 3. Enfin, pour extraire les porteurs de charge sur la couche 

supérieure (LFO), une électrode d’argent sera déposée directement sur le LFO par pulvérisation 

cathodique, comme illustré sur le schéma descriptif (figure 1 (b)).   
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Figure 1 : Schéma descriptif de l’hétérostructure : (a) LFO/LVO// STO proposée par E. Assman 

[2], (b) LFO/LVO/SVO déposé sur un substrat STO aussi étudiée dans ce travail de thèse. 

Etant donné que l’on devra reprendre l’épitaxie du LFO sur LVO, durant ce chapitre, on 

va s’intéresser dans un premier temps à étudier l’effet des conditions de croissance du LFO sur un 

substrat STO en adéquation avec celles déjà étudiées pour le LVO/STO.  On va également analyser 

les propriétés des interfaces de LFO avec STO ainsi que l’effet des conditions de croissance sur la 

bande interdite du LFO, afin d’établir les liens entre les propriétés physiques optimales du matériau 

et la structure cristalline.  

Dans un deuxième temps, on va optimiser la croissance de l’hétérostructure LFO/LVO 

sur un substrat STO et LFO/LVO/SVO/STO et réaliser une ingénierie de différentes bandes 

interdites afin d’intégrer notre système dans des cellules solaires multi-jonction tout oxyde.   
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I. Croissance et caractérisations des propriétés optiques et 

électriques de l’hétérostructure LaFeO3/SrTiO3 : 

De façon similaire aux autres systèmes (SVO et LVO), le dépôt des films LaFeO3 sur un 

substrat SrTiO3 orienté (001) a été effectué par PLD.  

Lors de l’optimisation des conditions de croissance, on a constaté dans un premier temps 

la présence des phases secondaires en plus de la phase de LaFeO3. Dans un deuxième temps, on a 

rencontré des problèmes de reproductibilité des échantillons, de telle manière que les films déposés 

sous les mêmes conditions de croissance ne montrent pas les mêmes propriétés structurales. Afin 

de résoudre cette problématique, une analyse de composition chimique de la cible (non montrée 

ici) à l’aide de la technique EDX est effectuée sur deux zones : (i) avant (ii) et après l’impact du 

laser lors de la croissance. Une légère variation de composition chimique a été observée ce qui serait 

liée à un problème de densification de la cible LaFeO3. Afin d’y remédier, un deuxième recuit de la 

cible à 1200 °C pendant 12 heures a été réalisé pour améliorer la densification. De plus, la cible a 

été resurfacée avant chaque dépôt pour repartir avec la bonne stœchiométrie cationique. Ceci a 

permis d’obtenir des films monophasés que l’on va présenter par la suite.   

Les taux de dépôt du LFO par rapport au LVO étant beaucoup plus faibles (0.08 par 

rapport à 0.14 Å/impulsion), la fréquence du laser a été fixée à 5Hz pendant 40 min pour déposer 

100 nm du LFO sur STO. Afin d’étudier les films de LFO dans les mêmes conditions de croissance 

que le LVO, deux séries de LFO ont été réalisées : pour la première série, nous avons étudié 

l’influence de la température de croissance sur les propriétés des hétérostructures en faisant varier 

la température TG entre 500 °C et 700 °C tandis que la pression partielle de dépôt (PG) était fixée à 

10-6 mbar. En parallèle, pour la deuxième série, la température a été maintenue à 600 °C tandis que 

la pression partielle d’oxygène a été ajustée de 10-6 à 10-4 mbar. Les différentes conditions de dépôt 

sont résumées dans le tableau 1. 
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Tableau 1 : Tableau récapitulatif des conditions de croissance de la série en fonction de la 

température de dépôt et de la série en fonction de la pression d’oxygène. Pour chaque série, 

l’épaisseur du film déposé est indiquée. 

 

 

A. L’effet des conditions de croissance sur la structure cristalline du 

LaFeO3 : 

Les diagrammes de diffraction en configuration θ-2θ des deux séries déposées 

respectivement en fonction de la température et de la pression d’oxygène révèlent la présence de la 

phase du LFO cristallisée. Comme indiqué sur l’ensemble des diffractogrammes (voir figure 2), un 

dédoublement du pic de diffraction relative à la phase LFO a été observé.  

 

Figure 2 : Diffractogramme du LaFeO3 en configuration θ-2θ dans la gamme (40 - 50°) de (a) la 

série déposée à basse pression d’oxygène PG = 10-6 mbar et à différentes températures de croissance 

TG, (b) la série synthétisée à TG= 600 °C et à différentes PG. 
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Ceci peut être expliqué par la structure orthorhombique du LFO massif de paramètre de 

maille aO= 5.557 Å, bO= 5.65 Å et cO= 7.854 Å dans le groupe d’espace Pbnm (l’indice o représente 

la maille orthorhombique). Pour des raisons de simplification, on pourra associer au LFO une 

structure pseudo-cubique tel que apc=aO/√2= bO/√2= cO/2= 3.93 Å (l’indice pc représente la 

symétrie pseudo-cubique). Ainsi, comme illustré sur la figure 3, différents domaines de LFO 

peuvent être obtenus avec l’axe long co= 2apc le long d’un axe du substrat STO dans le plan 

(domaine α), ou l’axe long cO hors du plan (domaine β). Les deux domaines α et β possèdent 

respectivement deux domaines α’ et β’ désorientés de 90° les uns par rapport aux autres. Les 

différents désaccords de maille dans le plan entre le domaine α du LFO et le substrat STO ainsi 

que le domaine β du LFO et STO sont regroupés dans le tableau 2. 

 

 

Figure 3 : Représentation schématique des domaines α et β (α’ et β’) du LFO déposé sur STO 

adapté de [3]. 
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Tableau 2 : Tableau récapitulatif des différentes directions dans le plan du LFO déposé sur STO 

ainsi que le désaccord de maille dans le plan entre les deux domaines (α et β) du LFO et le substrat 

STO. 

 

 

Ceci a déjà été observé avec les études précédentes réalisées sur l’hétérostructure 

LFO/MgO [4] et LFO/STO[3]. On constate également l’absence des oscillations de Laue autour 

de la réflexion du film si l’on compare au LVO/STO et ceci est peut-être dû au fait que 2 domaines 

sont observés dans les films de LFO mais aussi aux épaisseurs de LFO de l’ordre de 100 nm. 

Afin d’analyser les différents domaines présents dans le film de LFO, nous allons nous 

intéresser à la réflexion asymétrique (111)O du LFO. Comme montré précédemment, le film de 

LFO peut adopter deux domaines cristallographiques selon la symétrie Pbnm : (i) domaine α orienté 

(hk0)O dont l’axe long est parallèle au plan du substrat, (ii) domaine β orienté (00l)O dont l’axe long 

est hors du plan.  

Il est intéressant de noter que pour la réflexion asymétrique (111)O, nous avons la possibilité 

de discriminer les deux domaines en jouant sur l’angle ψ pour mettre ce plan en condition de 

diffraction tel que ψ= 26.7 ° pour α (figure 3 et 4 (a)) et ψ= 63.2 ° pour β (figure 3 et 5 (a)). 

Dans le cas du domaine α, il est intéressant de noter que cela correspond avec le ψ = 26.5° 

pour la réflexion 102 du STO. Ainsi avec un angle ψ de 26.5°, nous pouvons obtenir sur le même 

scan θ-2θ entre 20 et 60° la réflexion asymétrique (102) du substrat STO à 2θ~51° et la réflexion 

(111)O du LFO à 2θ~25° (voir figure 4(b)). Ceci montre bien que le domaine α est présent avec la 
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relation d’épitaxie : [110]O// [001]C. Enfin, un φ-scan pour les réflexions du STO et LFO ont été 

effectué. Comme illustré sur la figure 4(c), l’apparition de quatre réflexions relatives à la réflexion 

(102) du STO tous les 90° indique bien une symétrie d’ordre quatre du substrat cubique. Le LFO 

montre aussi une symétrie d’ordre 4 aux mêmes valeurs de φ que le STO ce qui montre bien la 

croissance cube-sur-cube du film LFO sur le substrat STO. La symétrie d’ordre 4 est lié au fait que 

dans le plan l’axe long du LFO peut être suivant les 2 directions [010] (domaine α, voir figure 3) et 

[100] (domaine α’, voir figure 3) du STO. 

 

 

 

Figure 4 : (a) Schéma descriptif du LaFeO3 orienté (hk0) hors du plan, dont l’axe long c est parallèle 

au substrat STO. (b) Spectre de diffraction en configuration θ-2θ, avec un angle ψ = 26.5°, de la 

réflexion asymétrique (111)O du film LFO synthétisé à 600°C et 10-6 mbar et la réflexion (102) du 

substrat STO. Le pic présent à 51° est lié à la présence des plans atomiques au sein du STO 
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légèrement désorientés les uns par rapport aux autres. (c) φ-scan à ψ = 26.5° sur la réflexion (102) 

du STO et la réflexion (111)O du LFO.  

Nous avons réalisé la même démarche pour le domaine β. Dans ce cas, le domaine β 

correspond avec le ψ = 63.5° pour la réflexion 201 du STO. Le scan θ-2θ entre 20 et 60° montre 

la réflexion (201) du STO ainsi que la réflexion (111)O du LFO (voir figure 5 (b)) et confirme ainsi 

la présence du domaine β lié à la relation d’épitaxie [001]O// [001]C. Enfin, le φ-scan met bien en 

évidence 4 réflexions du LFO séparés de 90° et qui sont aux mêmes valeurs que le STO.   

Ainsi, nous avons pu montrer la présence de 2 domaines dans les films de LFO (α, β) 

orientés respectivement (hk0)O et (00l)O.   

 

 

Figure 5 : (a) Schéma descriptif du LaFeO3 orienté (00l)O dont l’axe long c est hors plan. (b) 

Diffractogramme en configuration θ-2θ avec un angle ψ = 63.5° de la réflexion asymétrique (111)O 

du film LFO synthétisé à 600°C et 10-6 mbar et de la réflexion (201) du substrat STO. (c) φ-scan à 

ψ=63.5°sur la réflexion (102) du STO et la réflexion (111)O du LFO.  
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Les paramètres de maille hors du plan des domaines α et β ont été extraits de la figure 2 et 

reportés en fonction de la température de croissance et de la pression partielle d’oxygène (figure 6 

(a) et (b)). Par mesure de simplification, nous allons utiliser la notation pseudocubique. De plus, 

comme pour le LVO nous avons reporté le paramètre de maille théorique pour un LFO contraint 

par le substrat de STO (cpc=3.95 Å). 

Les paramètres de maille hors du plan du domaine α et du domaine β tendent vers celui du 

LFO théorique lorsque TG augmente (voir figure 6(a)). Ce paramètre de maille du LFO théorique 

contraint a été calculé de la même manière que pour l’hétérostructure LVO/STO, (voir chapitre 4 

section I. B).   

L’évolution des paramètres de maille en fonction de la température de croissance TG est 

interprétée par la compensation des lacunes d’oxygène au sein du film LFO. Ceci est confirmé par 

l’étude en pression partielle d’oxygène (voir figure 6 (b)) où le paramètre de maille tend à diminuer 

avec l’augmentation de l’oxygène lors du dépôt.  

Enfin, nous avons étudié la relaxation du film à l’aide de la cartographie du réseau 

réciproque autour de la raie (103) du substrat STO. La cartographie autour de la réflexion 

asymétrique du film LFO déposé à 600 °C et 10-6 mbar indique un dédoublement du nœud du 

réseau réciproque, ce qui correspond à la présence des deux domaines α et β (voir figure 6(c)). De 

plus, ces deux derniers sont légèrement décalés à la verticale par rapport à celui du substrat STO 

indiquant ainsi une relaxation du film LFO pour cette épaisseur (voir tableau 1).  
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Figure 6 : (a) Evolution du paramètre de maille hors du plan du domaine α et du domaine β en 

fonction de la température de croissance TG (b) Variation du paramètre de maille en fonction de la 

pression d’oxygène PG. (c) Cartographie du réseau réciproque RSM du LFO synthétisé à 600°C et 

10-6 mbar autour de la réflexion (103) du STO. 

B. Etude morphologique de la surface du film LFO par AFM : 

 

L’évolution de l’état de surface du film LFO en fonction des conditions de dépôt a été 

étudiée à l’aide de la technique AFM en mode Tapping. La figure 7 illustre la surface des films pour 

des zones de 5 µm × 5 µm. Les surfaces des films LFO déposés à différentes conditions de dépôt 

sont un peu plus rugueuses comparées à celles du LVO déposé sur STO et possèdent une rugosité 

qui varie entre 1 à 4.5 nm. De plus, aucune différence significative de la qualité de surface en 

fonction de la pression ou/et la température de croissance n’est observée.  
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Figure 7 : Variation de l’état de surface des films LaFeO3 synthétisés sous différentes conditions 

de croissance mesuré à l’aide de la technique AFM.  
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C. Etude des propriétés optiques des films LFO synthétisés à différentes 

conditions de croissance :  

L’absorbance optique des films de LFO de 1 à 3.5 eV a été réalisée à l’aide d’un 

spectrophotomètre Perkin Elmer dans la gamme visible et proche infrarouge.  La variation de 

l’absorbance optique effectuée sur les hétérostructures LFO/STO révèle la présence de trois 

transitions optiques nommées A, B et C (voir figure 8). De façon similaire à l’hétérostructure 

LVO/STO, on a suivi le même protocole en déposant le LFO sur LSAT à 600 °C et 10-6 mbar afin 

de déterminer l’origine de chaque transition optique. En se basant sur l’absorbance optique du 

LFO/LSAT, on constate que seules les transitions A et B situées à 2.72 et 2.95 eV sont présentes. 

Ceci indique qu’elles sont liées au film LFO. D’après la littérature [5], les deux pics A et B 

représentent les transitions optiques entre l’orbitale 2p de l’oxygène et l’orbitale 3deg du Fe. De plus, 

les différents pics d’absorption du LFO/LSAT ont les mêmes énergies que LFO/ STO, ce qui 

pourrait être lié à la relaxation des films pour les épaisseurs analysées (voir figure 7 en annexe).  

On observe également qu’à plus haute pression d’oxygène lors du dépôt PG= 10-5 et 10-4 mbar 

les transitions sont présentes (voir figure 8(b)) et semblent localisées à la même énergie. Cela 

montre que contrairement au LVO, le LFO est plus stable dans les gammes de dépôts étudiées. En 

comparant maintenant les hétérostructures LFO/STO et LFO/LSAT, on constate l’absence du 

pic d’absorption C dans l’hétérostructure LFO/LSAT, ceci indique qu’il est attribué au substrat 

(bande interdite du STO). 

L’étude de l’évolution de la bande interdite en fonction des conditions de dépôt a été réalisée 

à l’aide de la loi de Tauc. Comme déjà traité dans le chapitre précèdent section II. B, l’extrapolation 

de la partie linéaire de  (𝛼ℎ𝜈)భ೙  pour un facteur n= 1/2 du LFO/STO déposé à 600 °C - 10-6 mbar 

met en évidence une bande interdite relative à une transition directe et permise de 2.39 eV (voir 

figure 9(a)). Notons que cette valeur est décalée de 0.19 eV par rapport à celle du LFO massif 

rapportée dans la littérature ~2.2 eV [1]. De même, la bande interdite extraite avec une transition 

optique indirecte et permise (n=2) est de 1.6 eV, largement inférieure à celle du composé massif 

(voir figure 9(b)). 

 En effet, cette différence notable est fortement liée à l’imprécision de l’ajustement linéaire 

engendrant ainsi des erreurs au niveau de l’énergie de gap. De façon similaire au LVO/STO, on a 

utilisé le modèle de TEU afin de surpasser cette limitation. En revanche, les pics d’absorption 

optique du LFO/STO sont moins définis par rapport à ceux du LVO/STO, ce qui entrave 

l’ajustement de la largeur à mi-hauteur ainsi que la position du pic du modèle Exciton. Pour cela, il 
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est intéressant de noter que l’ajustement de l’absorption optique est effectué cette fois-ci en se 

basant uniquement sur le modèle d’Urbach et de Tauc (voir équation 𝐼𝑉. 6 et 𝐼𝑉. 7).  

D’après le modèle TEU, mis à part la couche LFO déposée à 500 °C, les couches LFO 

déposées à 600 °C et à 700 °C possèdent respectivement une bande interdite indirecte (n=2) de 

2.06 et 2.12 eV (voir tableau 3 et figure 9 (c)). Ces valeurs obtenues par le modèle TEU sont 

relativement proches de celle du composé massif. Revenons maintenant sur la couche déposée à 

500°C, elle possède une bande interdite de 2.66 eV. En effet, le meilleur ajustement de l’absorption 

optique de cet échantillon est obtenu avec un paramètre de Urbach 𝐸଴ de 5.66 eV, ce qui est 

largement supérieur à la gamme énergétique étudiée [1-3 eV]. Or, d’après les conditions 

d’ajustement E < 𝐸଴ (voir équation 𝐼𝑉. 9 dans le chapitre IV), seul le modèle d’Urbach est appliqué 

dans cette gamme donnant lieu à des valeurs de bandes interdites non fiables.  

De façon similaire, les couches déposées à 10-5 et 10-4 mbar possèdent respectivement une 

bande interdite indirecte de 2.02 et 2.18 eV proche à celle du LFO massif. Cependant, malgré un 

ajustement satisfaisant de l’absorption optique, le paramètre 𝐸଴ prend des valeurs supérieures à la 

gamme étudiée (dont les valeurs sont regroupées dans le tableau 3).  

En parallèle, l’étude de la bande interdite directe (n=1/2) a été également réalisée sur les deux 

séries (figure 9 (d)). Cependant, comme indiqué sur le tableau 3, les valeurs obtenues sont largement 

décalées (entre 2.26 et 2.7 eV) à celle du composé massif. En revanche, la couche synthétisée à 600 

°C et 10-5 mbar possède une bande interdite de 2.08 eV mais avec un paramètre d’ajustement 𝐸଴ 

(~3.91 eV) hors de la gamme énergétique étudiée.   

Pour récapituler, seules les couches synthétisées à 600 et 700 °C possèdent un paramètre 

d’ajustement 𝐸଴ dans la gamme étudiée avec des bandes interdites proches de celle du LFO massif. 

En parallèle, bien que les couches déposées à 10-5 et 10-4 mbar possèdent des énergies de gap 

satisfaisantes, cependant le paramètre 𝐸଴ reste supérieure à la gamme énergétique étudiée. Afin de 

s’affranchir de cette limitation, il conviendrait en perspective de ce travail, de réaliser des couches 

plus épaisses pour améliorer les pics d’absorption. Ceci permettra par la suite d’intégrer la partie 

Exciton dans le modèle pour plus de précision.    
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Figure 8 : Variation de l’absorbance optique en fonction de l’énergie (a) LFO/STO synthétisés à 

basse pression d’oxygène PG= 10-6 mbar et à différentes TG et également un LFO/LSAT déposé à 

600 °C et 10-6 mbar, (b) LFO/STO déposé à TG= 600 °C et à différentes PG. 

 

Figure 9 : Modèle de Tauc (a) d’une transition optique directe permise (n=1/2) et (b) d’une 

transition indirecte permise (n=2) du LFO/STO synthétisé à 600 °C et 10-6 mbar. Modèle TEU 
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d’une (c) transition indirecte et (b) directe du LFO/STO 600°C- 10-6 mbar (dont les paramètres 

d’ajustement sont regroupés dans le tableau 3 et 4 en annexe). 

 

Tableau 3 : Tableau récapitulatif des différentes bandes interdites directes (n=1/2) et indirectes 

(n=2) obtenues à l’aide du modèle de Tauc et TEU ainsi que les valeurs du paramètre d’ajustement 

E0. Les valeurs de E0 colorées en rouge se trouvent dans la plage énergétique étudiée [1-3 eV] tandis 

que les valeurs en bleu se trouvent hors de cette gamme.   

  

D. Etude des propriétés électriques de l’interface LFO/STO synthétisé à 

différentes conditions de dépôts : 

1. La variation du comportement électrique en fonction des conditions de 

croissance :  

Dans cette partie, on s’est intéressé à étudier la variation du comportement électrique des 

hétérostructures LFO/STO en fonction des conditions de croissance afin de comparer l’influence 

du LFO par rapport au LVO sur les propriétés de transport. Pour cela, on a mesuré l’évolution de 

la résistance carrée 𝑅◻ entre 5 et 300 K en configuration 4 pointes sans l’effet d’un champ 

magnétique. 

 Comme indiqué sur la figure 10, la 𝑅◻ de l’hétérostructure synthétisée à basse pression 

PG= 10-6 mbar et à différentes TG montre un comportement conducteur pour les différentes 

températures qui sont du même ordre de grandeur. Aucune différence notable n’a été observée à 

part à 300K ou la résistance carrée décroit légèrement lorsque la température de croissance 

augmente de 500 à 700 °C. Comme il a été déjà expliqué précédemment, ce comportement 

conducteur est dû à la création des lacunes d’oxygène dans le substrat lors de la croissance.  
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Il est intéressant de noter, que les valeurs de résistivité pour ces trois températures à 10-6 

mbar du LFO/STO est similaire à la résistivité obtenue pour le film LVO/STO synthétisé à 600 

°C et à plus haute pression PG=10-5 mbar (voir figure 10 du chapitre 4).  

L’ajustement de la résistance carrée à l’aide du modèle liquide Fermi de type 𝐴 ∗  𝑇ఈ  

(équation III. 5) est reporté sur la figure 11. On constate que le paramètre d’interaction A du 

LFO/STO synthétisé à 600 °C et 10-6 mbar (1.13 ×10-3 Ω. Sq-1.K-α) est quasiment proche à celui 

du LVO/STO synthétisé à 600 °C et à PG=10-5 mbar (5.4 ×10-3 Ω.Sq-1 .K-α) (voir figure 5 en 

annexe). De même pour l’exposent α, les deux hétérostructures possèdent des valeurs quasiment 

similaire (2.32 pour LFO/STO et 2.38 pour LVO/STO).  

Les films réalisés à 500 et 600°C présentent les mêmes caractéristiques, cependant à 700°C, 

l’augmentation de la température de croissance s’accompagnent par une diminution du coefficient 

d’interaction A indiquant un affaiblissement des corrélations électroniques.    

Afin de mieux comprendre pourquoi les hétérostructures LFO/STO réalisées à 10-6 mbar 

présentent un comportement similaire de l’hétérostructure LVO /STO réalisée à 10-5 mbar, on a 

mesuré les films réalisés à pression d’oxygène de 10-6 à 10-4 mbar. En effet, l’augmentation de la 

pression a pour objet de déposer un film LFO moins déficitaire en oxygène afin de limiter le taux 

de diffusion de l’oxygène à travers l’interface. En effet, l’hétérostructure déposée à basse pression 

10-6 mbar possède un comportement purement métallique. Une augmentation brutale, d’environ 3 

ordres de grandeur, de la résistance carrée est mesurée entre les films déposés à pressions partielles 

de 10-6 à 10-5 mbar (voir figure 10). La résistivité de l’hétérostructure déposée à 10-4 mbar dépasse 

la limite de mesure du PPMS (4 MΩ) indiquant un système résistif à haute pression.  Par 

conséquent, la transition du comportement électrique du substrat STO, d’un état conducteur à 10-

6 mbar vers un état isolant à haute PG, est liée à la diminution du taux de diffusion des atomes 

d’oxygène à travers l’interface au cours de la croissance et donc la compensation des lacunes 

d’oxygène au sein du STO. 
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Figure 10 : Evolution de la résistance carrée 𝑅◻ des hétérostructures LFO/STO pour différentes 

conditions de croissance.   

 

Figure 11 : (a), (b) et (c) Ajustement de la résistance carrée de l’hétérostructure LFO/STO 

synthétisée à basse pression PG et à différentes températures de croissance TG à l’aide du modèle 

liquide de Fermi. (d) Le coefficient d’interactions électroniques A et l’exposant α lié aux types 

d’interactions en fonction de la température de croissance.  
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2. Mesure de la magnétorésistance à l’interface LFO/STO :  

Des études complémentaires de magnéto-transport de l’hétérostructure LFO/STO ont été 

réalisées en configuration 4 pointes sous l’effet d’un champ magnétique appliqué 

perpendiculairement à l’échantillon.  

De façon similaire aux résultats observés sur l’hétérostructure LVO/STO, la 

magnétorésistance du LFO/STO synthétisée à 600 °C et 10-6 mbar est positive entre 300 et 100K 

et sature à 10K (voir figure 12 (a)). A basse température (2K), l’hétérostructure LFO/STO atteint 

une MR d’environ 58%, une valeur inférieure de deux ordres de grandeurs à celle du LVO/STO 

pour la même température de dépôt (TG = 600 °C) et pression partielle PG= 10-6 mbar (voir chapitre 

4, figure 13 (a)), mais par contre est du même ordre de grandeur que le LVO/STO réalisé à 10-5 

mbar. Contrairement au LVO/STO, une évolution non significative de la magnétorésistance à 5K 

en fonction de la température de croissance est observée (figure 12(b)). En effet, une baisse de la 

MR est observée à 700°C, alors que dans le LVO/STO on observait une augmentation.  

 

 

Figure 12 : (a) Evolution de la magnétorésistance en fonction du champ magnétique pour 

différentes températures du film déposé à 600 °C et 10-6 mbar. (b) La magnétorésistance à 5K pour 

différentes températures de croissance TG.  

3. Mesure de transport électrique : Densité et mobilité des porteurs de 

charge : 

Afin d’aller plus loin dans la compréhension du transport de ces interfaces, nous avons 

étudié l’effet Hall sur nos hétérostructures. De façon analogue à l’hétérostructure LVO/STO, à 

haute température de mesure T >50 K, la variation en fonction du champ H de la résistance de 
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Hall Rxy du LFO/STO 600 °C- 10-6 mbar révèle être linaire, comme illustré sur la figure 14 (a). 

Cependant pour des températures T < 50 K, on observe un effet Hall non-linéaire (voir figure 

14(a)).  

Sur la partie linéaire, la densité de porteur de charge à température ambiante augmente 

légèrement de 4.58 ×1013 à 1.2 ×1014 cm-2 lorsque la température de croissance augmente de 500 à 

700 °C (figure 13 (a)). En revanche, la mobilité des porteurs tend à diminuer de 11 à 7 cm². V-1. s-1 

(figure 13 (b)) lorsque TG passe de 500 à 700 °C.  

Par comparaison avec LVO/STO (voir figure 13(c)), on observe que la densité de porteurs 

de charges présente au sein de l’hétérostructure LVO/STO synthétisé à 600 et 700 °C, est 

supérieure de un et deux ordres de grandeurs à celle obtenue dans LFO/STO par contre elle est 

en parfaite adéquation avec le LVO/STO 10-5 mbar (voir figure 13(c)). 

 

Figure 13 : Evolution de la densité (a) et de la mobilité (b) des porteurs de charges pour différentes 

TG. (c) Comparaison de la densité de porteur de charge du LVO/STO et LFO/STO synthétisées 

à une température de croissance TG= 600 et 700 °C et une pression PG= 10-6 mbar.  
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A température de mesure en dessous de 50 K, un effet non-linéaire est observé sur l’effet 

Hall (voir figure 14(a)). De façon similaire au LVO/STO, l’ajustement du coefficient de Hall 𝑅ு =ோೣ೤ு   à l’aide du modèle à deux bandes permet d’extraire la densité et la mobilité de chaque type de 

porteurs de charge (figure 14 (b)). On constate qu’à basse température T=10 K, l’hétérostructure 

LFO/STO synthétisée à 600 °C-10-6 mbar possède deux types de porteurs de différentes mobilités: 

(i) le premier type possède une faible densité n1= 5.47 x1011 cm-2 et une mobilité élevée µଵ = 1.06 

x105 cm².V-1. s-1 et (ii) le deuxième type ayant une densité élevée 𝑛ଶ= 3.07 x1013 cm-2 et une faible 

mobilité µଶ=4.44 x102 cm².V1. s-1.  Le rapport de densité  ௡భ௡మ est de l’ordre de 0.01 ainsi que le 

rapport de mobilité µభµమ est de l’ordre de 2.38. 102. Ces résultats mettent en évidence qu’à basse 

température les porteurs de charge ayant une très forte mobilité sont en faible proportion. En 

revanche, à haute température, les porteurs ayant une faible mobilité prédominent.  

 

 

Figure 14 : (a) La dépendance en champ magnétique de la résistance de Hall pour différentes 

températures. Un effet Hall non-linéaire est observé entre 2 et 25 K et (b) évolution du coefficient 

de Hall RH du LFO-STO 600°C 10-6 mbar à 10 K. 
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Figure 15 : L’évolution (a) de la densité et (b) la mobilité de chaque type de porteurs de charge.   

 

Divers phénomènes peuvent expliquer les différences notables que l’on peut observer entre 

les interfaces LVO/STO et LFO/STO.  

Premièrement, d’un point de vue chimique, lors de la croissance, si l’on considère le 

digramme d’Ellingham (voir figure 6 en annexe), nous observons que l’oxydation du Fer se fait à 

des énergies beaucoup plus hautes que l’aluminium, vanadium et bien sûr le titane. Ainsi une 

manière un peu naïve permettrait de penser que le dépôt de LFO réduirait beaucoup moins le STO 

que le LVO et LAO qui sont beaucoup plus avides d’oxygène pour les mêmes conditions de 

croissance. Ceci permettrait de comprendre pourquoi les hétérostructures de LFO/STO sont 

beaucoup plus isolantes que le LVO/STO et LAO/STO. 

Une autre hypothèse est liée aux interfaces. P. Xu et ses coll. [6] ont montré qu’à l’interface 

LFO/STO, différents défauts comme l’inter-diffusion Fe/Ti ou/et La/Sr à travers l’interface 

peuvent se produire. Ces défauts se comportent comme des porteurs de type p qui se recombinent 

par la suite avec les porteurs de type n (lacunes d’oxygène) au sein du substrat STO expliquant ainsi 

cette diminution de la densité de porteurs de charge entre les hétérostructures LVO/STO et 

LFO/STO. 
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II. Ingénierie de couche mince de différentes bandes 

interdites :  

Jusqu’à présent les différentes propriétés optiques et électriques des trois hétérostructures 

SVO/STO, LVO/STO et LFO/STO ont été optimisées. Comme déjà traité dans le chapitre 4, le 

film LVO synthétisé à 600 °C et à 10-6 mbar, ayant une bande interdite de 1.18 eV, va être utilisé 

comme un absorbeur de lumière dans notre système. Le substrat de STO étant dopé en lacunes 

d’oxygène lors de la croissance, il peut donc être utilisé comme électrode inférieure. De plus nous 

avons pu mettre en évidence que le LVO est de type n dans le chapitre 4. En parallèle, le film LFO 

déposé dans les mêmes conditions possède une bande interdite supérieure de 2.06 eV. En revanche, 

le film LFO possède une très haute résistance électrique dépassant la limite de notre appareil de 

mesure ce qui entrave la détermination de son caractère électrique. D’après la littérature [7], [8], le 

composé massif de LFO a un caractère électrique de type p. Faisant maintenant l’hypothèse que le 

film LFO déposé garde toujours son caractère semi-conducteur de type p, sa combinaison avec le 

composé LVO de type n donnera lieu à une jonction p-n et avec un gradient de bande interdite. 

Le but de cette dernière partie est d’étudier la croissance structurale de l’empilement LFO/LVO 

déposé sous forme de couche mince sur un substrat de STO à basse pression d’oxygène 10-6 mbar 

et à 600 °C. Tout d’abord, une étude préliminaire des propriétés électriques a été réalisée sur 

l’hétérostructure LFO(100 nm)/LVO(40 nm)/STO. Le système possède un comportement 

conducteur entre 300 et 260 K et une résistance surfacique 𝑅◻de 350 Ω.◻-1 à température ambiante 

(voir figure 10 en annexe). En parallèle, bien que le SVO possède une haute conductivité électrique 

(voir chapitre 3), on s’est intéressé de l’intégrer dans notre système comme électrode inférieure 

LFO(100 nm)/LVO(40 nm)/SVO(35 nm)/STO. En comparant maintenant les deux systèmes, 

l’étude des propriétés électriques montre que l’intégration du SVO dans notre système 

s’accompagne par une chute de 𝑅◻ à température ambiante de 350 Ω.◻-1 à 5.38 Ω.◻-1, ce qui 

indique une forte amélioration de la conductivité électrique (voir figure 10 en annexe). Pour cela, 

dans un premier temps, nous nous sommes concentrés sur la croissance et l’étude structurale de 

l’empilement LFO/LVO(40 nm)/SVO(35 nm)/STO ainsi que l’évolution des propriétés optiques 

et électriques en faisant varier l’épaisseur du LFO déposé. Nous n’avons malheureusement pas eu 

l’occasion de réaliser une série sur LFO/LVO/STO à cause de soucis techniques sur la PLD. Ainsi 

les résultats obtenus par la suite vont surtout se focaliser sur les hétérostructures 

LFO/LVO/SVO/STO.  
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A. Croissance et caractérisation structurale de l’empilement 

LFO/LVO/SVO//STO :   

Après avoir optimisé les conditions de croissance des trois pérovskites déposées 

séparément sur un substrat STO, il est le temps de combiner ces derniers sous forme d’un 

empilement. De façon analogue aux dépôts des films SVO, LVO et LFO présentées auparavant, 

la synthèse de l’empilement LFO/LVO/SVO sur un substrat STO a été effectuée en un seul dépôt 

à l’aide de la technique de l’ablation laser pulsé. Cette étude consiste à étudier l’évolution des 

propriétés physiques en fonction de l’épaisseur du LFO déposé directement sur LVO. Pour cela, 

trois échantillons avec différent épaisseurs de LFO (10, 50 et 100 nm) ont été synthétisés à 600 °C 

et à 10-6 mbar. En parallèle, les épaisseurs du LVO et SVO ont été fixées respectivement à 40 et 30 

nm tout en gardant les mêmes paramètres de croissance déjà décrites dans les chapitres précédents.   

Une fois la croissance de l’empilement a été réalisée, on a étudié les propriétés structurales 

de l’empilement par diffraction des rayons X en configuration θ-2θ autour de la réflexion (002) du 

substrat STO. Afin de déterminer l’origine des réflexions observées sur le spectre de l’empilement 

LFO/LVO/STO et LFO/LVO/SVO//STO, on a superposé sur la figure 16 (a) les différents 

films seuls déposés dans les mêmes conditions qui seront utilisés comme référence. En comparant 

ces derniers avec celui de l’empilement, on constate la présence du LFO et LVO cristallisés pour 

tous les films. 

Notamment, on note que la réflexion du LVO inséré dans l’empilement LFO/LVO/STO 

est localisée à 2θ~45.45° et celle dans LFO/LVO/SVO/STO est située à 2θ~45.34°. Ces deux 

réflexions sont légèrement décalées vers les hautes valeurs de 2θ par rapport à celle de 

l’hétérostructure LVO/STO (2θ~45.27°). Comme déjà traité auparavant, ce décalage se traduit par 

une diminution du paramètre de maille hors du plan. Ceci pourrait être lié à un échange d’oxygène 

entre les différentes couches déposées. De plus, il est intéressant de noter que dans le cadre de 

multicouches, le pic du SVO est bien moins défini et se décale légèrement vers les basses 

distributions angulaires que sa référence SVO/STO. Ceci a déjà été mis en évidence par Bérini et 

ses Coll. [9] et serait lié à une réduction du SVO. Enfin, la réflexion (hk0) du LFO est située à 

2θ~44.80° pour LFO/LVO/STO et à 44.95° pour LFO/LVO/SVO/STO décalées par rapport à 

celle du LFO/STO (située à 44,71°). De façon similaire, cette variation est liée à une diminution 

du paramètre de maille hors du plan dû à un échange d’oxygène dans le système. De plus, on 

constate une convolution de la réflexion (00l) du LFO et celle du LVO ce qui nous empêche à 

mener une étude comparative des deux empilements.  
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Figure 16 : (a) Diffractogrammes des échantillons de références : LVO(40 nm)/STO (noir), 

LFO(100 nm)/STO (bleu), SVO(30 nm)/STO (turquoise), LFO(100 nm)/LVO(100 nm)/STO 

(rouge) et l’empilement LFO(100 nm)/LVO(40 nm)/SVO(35 nm)/STO (mauve) déposés à 600 

°C et 10-6 mbar (b) Diffractogrammes d’empilement synthétisés à 600 °C-10-6 mbar et à différentes 

épaisseurs de LFO. 

Afin d’étudier ce phénomène, on a synthétisé trois empilements composés de 10, 50 et 100 

nm de LFO à 600 °C et à basse pression 10-6 mbar tout en gardant les mêmes épaisseurs pour le 

LVO et SVO. En comparant les différents spectres de diffraction sur la figure 16 (b), aucune 

variation significative du pic de LVO en fonction de l’épaisseur du LFO déposé n’est observée. En 
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revanche pour le LFO, l’augmentation de l’épaisseur du LFO s’accompagne par une légère 

déconvolution des pics de LVO et LFO, ce qui conduit à la détection de la réflexion (00l) du LFO. 

En parallèle, la réflexion (hk0) du LFO se décale vers les basses distributions angulaires.  

Pour le SVO, le pic est bien cristallisé dans LFO (10 nm)/LVO/SVO//STO tandis qu’il 

tend à diminuer et s’élargir avec l’augmentation de l’épaisseur de LFO (lorsque l’épaisseur de LFO 

passe de 10 nm à 100 nm). Ceci montre bien que lors de la croissance des échanges d’oxygènes ont 

lieu. Afin d’approfondir ce phénomène, des mesures optiques et de transport ont été réalisées.   

 

B. Etude des propriétés optiques de l’empilement LFO/LVO/SVO/STO :  

L’objectif de cette dernière partie est d’étudier les propriétés optiques de l’empilement 

LFO/LVO/SVO//STO.  Pour cela, la mesure de l’absorbance optique a été effectuée à partir d’un 

spectrophotomètre à trois détecteurs dans la gamme visible et proche infrarouge. Comme illustré 

sur la figure 17 (a), le spectre d’absorbance optique en fonction de l’énergie de l’hétérostructure 

LFO/LVO/STO possède quatre transitions optiques A, B, C et D. En comparant avec les spectres 

du LFO/STO (courbe noir) et LVO/STO (courbe rouge), les transitions optiques A et B 

proviennent du LVO, cependant les transitions C et D liées à la couche LFO sont moins définies. 

Il est à noter que les transitions A et B sont moins prononcées que la couche de référence LVO 

/STO étant donné la différence d’épaisseur. Du fait que les pics sont ténus, il est difficile d’extraire 

des valeurs précises de ces absorptions. 

Pour l’empilement LFO (100 nm)/LVO/SVO//STO, en se basant à la fois sur le spectre 

optique du SVO/STO et celui de l’échantillon de référence (LFO/LVO//STO), on peut en 

déduire que la transition F provient de la couche SVO (voir figure 17 (b)). Pour le pic E, il serait 

une convolution du SVO et LVO. En parallèle, pour l’empilement LFO (50 

nm)/LVO/SVO//STO, les pics E et F sont décalées vers les hautes énergies. Les systèmes 

devenant très complexes, on constate la disparition des transitions liées à la couche LFO localisées 

à haute énergies (C et D), indiquée par un contour pointillé sur la figure 17(b).   
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Figure 17 : Spectres d’absorption optique en fonction de l’énergie : (a) des échantillons de 

référence : LVO(400 nm)/STO, LFO(100 nm)/STO et LFO(100 nm)/LVO(100 nm)//STO, (b) 

SVO(35 nm)/STO , l’empilement LFO (100 nm) /LVO(40 nm)/SVO(35 nm)//STO et LFO (50 

nm) /LVO(40 nm)/SVO(35 nm)//STO.  

 

 

C. Etude du comportement électrique de l’empilement 

LFO/LVO/SVO//STO : 

De façon similaire aux autres systèmes étudiés auparavant, la variation du comportement 

électrique en fonction de la température pour différentes épaisseurs de LFO a été déterminée en 

configuration 4 pointes à l’aide d’un PPMS 9T. L’évolution de la résistivité électrique de 

l’empilement LFO (10 nm) /LVO (40 nm) /SVO (35 nm) entre 2 et 300 K indique que le système 

possède un comportement purement métallique (figure 18). De plus, il possède une résistivité 

électrique à 300K de 0.36 ×10-4 Ω.cm quasiment similaire à celle du LVO (40 nm) /SVO (35 nm) 

/STO (0.28 ×10-4 Ω.cm) et inférieure d’un ordre de grandeur à celle du SVO (35 nm) /STO 

synthétisé à 600°C (2.25 ×10-4 Ω.cm) (voir figure 4 dans le chapitre 3). 

En comparant avec le comportement électrique de l’échantillon réfèrent LVO (40 nm) 

/SVO (35 nm) /STO, illustré sur la figure 18, on observe que l’empilement LFO (10 nm) /LVO 

(40 nm) /SVO (35 nm) reproduit le même comportement que celui de l’échantillon référent. Ceci 

permet de conclure que le dépôt de LVO et LFO influent que très peu sur les propriétés du SVO. 
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Pour les épaisseurs plus importantes du LFO, on constate une transition métal-isolant à 220 K au-

delà de 50 nm de LFO (figure 18) qui peut être lié aux contacts électriques. Cependant à 

température ambiante, les différents empilements montrent des résistivités similaires, ce qui montre 

que le SVO reste stable avec l’augmentation de l’épaisseur de LFO et peut ainsi être utilisé comme 

électrode inférieure du dispositif électronique.  

 

 

Figure 18 : La dépendance en température de la résistivité électrique de l’empilement LFO/LVO 

(40 nm) /SVO (35 nm) /STO pour différentes épaisseurs de LFO et de l’empilement référent LVO 

(40 nm) /SVO (35 nm)/STO. 

 

Enfin des essais de photoconductivité ont été réalisés sur nos hétérostructures. Ces mesures 

ont été réalisées à la fin de cette thèse et ne pourront malheureusement pas être approfondies. 

Comme il a été bien détaillé auparavant, notre système LFO (100 nm) /LVO (40 nm) /SVO (35 

nm) possède les propriétés optiques pour absorber la lumière dans le domaine visible. Cette 

caractéristique optique est obtenue grâce à un LVO de bande interdite de 1.18 eV et un LFO de 

bande interdite de 2.06 eV. Pour cela, des mesures de la caractéristique courant-tension (I-V) sans 

et avec éclairement ont été réalisées en collaboration avec Thomas Fix du laboratoire I-Cube à 

Strasbourg. Cette mesure consiste à étudier l’évolution du courant en fonction de la tension variant 
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entre -1 et 1 Volt en illuminant la face supérieure LFO à l’aide d’un simulateur de spectre solaire. 

D’après la caractéristique I-V réalisée sur la première architecture (figure 19 (a)), notre système ne 

montre aucun effet de diode sans et avec éclairement (voir figure 19 (b)). De plus, cette architecture 

n’est pas idéale car le contact électrique relié à l’électrode inférieure SVO à travers les différentes 

couches pourrait générer des fuites de courant court-circuitant ainsi notre système. Pour cela, on a 

réalisé une deuxième architecture, illustrée sur la figure 19(c), permettant d’accéder directement à 

l’électrode inférieure. De façon similaire, aucun photo-courant n’est collecté. Cela laisse penser à 

un disfonctionnement de la couche LFO (voir figure 19(d)) mais peut être aussi un problème de 

fuite de l’hétérostructure.  

 

 

Figure 19 : (a) et (c) Schéma descriptif des deux configurations étudiées. (b) et (d) Caractéristique 

courant-tension (I-V) sans et sous éclairement des deux configurations.  

Afin de vérifier que notre LFO peut servir d’absorbeur, nous nous sommes inspirés de 

précédentes études réalisées sur un LFO déposé sous forme de couche mince sur un substrat 

SrTiO3 dopé Nb (STO : Nb) de type n qui mettent en évidence la présence d’un courant photo 

généré dû à une jonction p-n [10]–[12]. Ainsi, nous avons déposé du LFO sur un substrat STO : 

Nb, beaucoup plus conducteur que le STO dopé en lacunes d’oxygène, à 600 °C et 10-6 mbar. Les 
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mesures I-V réalisées sur cet échantillon confirment l’absence de photo-courant généré à l’interface 

(voir figure 20).  

Le disfonctionnement de notre système comme étant une cellule photovoltaïque peut avoir 

différentes origines :  

1/ La présence de deux domaines α et β dans le LFO induit de nombreuses parois de 

domaines qui peuvent servir de centre de recombinaison. 

2/ le LFO dans ces conditions de croissance est trop isolant pour être utilisé comme 

semiconducteur de type p valide dans une jonction p-n. 

 

Figure 20 : La caractéristique courant-tension de l’hétérostructure LFO déposé sur un substrat 

STO dopé Nb.  

 

III. Conclusions  

Au cours de ce chapitre, on a étudié la dépendance des propriétés physique de 

l’hétérostructure LFO/STO ainsi la possibilité d’intégrer le LFO dans un empilement tout oxyde 

afin de réaliser une ingénierie d’hétérostructure de différentes bandes interdites. Tout d’abord, 

l’étude des propriétés structurales du LFO/STO met en évidence la présence de deux domaines 

orientés (hk0) et (00l) hors du plan. En parallèle, les mesures d’absorbance optiques réalisées sur 
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l’hétérostructure indiquent la présence de deux absorptions relativement moins définies comparé 

à celles de la couche LVO. En se basant sur le modèle d’Urbach et Tauc, la couche LFO possède 

une bande interdite de 2.06 eV supérieure à celle de la couche LVO. De plus, la comparaison des 

propriétés électriques des hétérostructures LFO/STO et LVO/STO dans les mêmes conditions 

de croissance met en évidence une faible conductivité à l’interface qui pourrait être lié à l’inter-

diffusion Fe/Ti et/ou La/Sr qui se comportent comme des dopants de type p limitant ainsi les 

porteurs de charge à l’interface LFO/STO. De façon similaire au LVO/STO, le système étudié 

montre la présence d’un effet Hall non-linéaire lié aux deux types de porteurs de charges à basse 

température.    

Une fois l’étude de l’hétérostructure LFO/STO a été réalisée, on a intégré la couche LFO 

dans les empilements LFO/LVO et LFO/LVO/SVO comme étant une couche supérieure afin 

d’absorber les photons à haute énergie. Les hétérostructures LFO/LVO/STO étant moins 

conductrices, nous avons utilisé le SVO comme électrode inférieure. Divers empilements avec 

différentes épaisseurs de LFO ont été réalisées. Les mesures de diffraction en configuration Bragg-

Brentano indiquent qu’avec l’augmentation de l’épaisseur du LFO, le pic de la couche de SVO tend 

à s’élargir. Cependant le transport de cette électrode reste important à température ambiante pour 

les différentes épaisseurs de LFO ce qui permet d’utiliser le SVO comme électrode inférieure. 

Dans un deuxième temps, nous avons testé un empilement LFO/LVO/SVO avec des 

mesures de photoconductivité. Les mesures de la caractéristique I-V réalisées sur l’empilement 

indiquent un disfonctionnement de la jonction p-n.  

Différentes perspectives pour la réalisation de jonction p-n toute oxyde peuvent être mise en 

avant : premièrement, il faudrait réussir à déposer le LFO avec une seule orientation cristalline afin 

de diminuer les différents variants qui peuvent être des centres de recombinaison. Deuxièmement, 

le LFO ainsi déposé est très isolant et un dopage du LFO serait peut-être intéressant afin de le 

rendre moins isolant. 

Enfin une autre possibilité serait d’utiliser une autre pérovskite de type p comme 

La0.75Sr0.25CrO3 possédant une bande interdite de 2 eV [13], ou encore l’oxyde binaire Cr2O3 dopé 

par Mg (Mg : Cr2O3) caractérisé par une bande interdire de 3.1 eV [14].  
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Conclusions générales : 

 

Les travaux réalisés dans ce travail de thèse se basent spécifiquement sur la réalisation d’un 

empilement à base pérovskites tout oxydes de matériaux de différentes bandes interdites pour des 

prochaines intégrations dans le domaine de l’énergie et la conversion de lumière en énergie 

électrique. La réalisation de ce système est centrée sur trois axes majeurs, (i) l’étude d’une pérovskite 

d’oxyde à la fois transparente et conductrice pouvant servir d’électrode dans des dispositifs tout 

oxyde, (ii) un absorbeur optique dont la bande interdite est parfaitement localisée dans la plage 

optimale pour le photovoltaïque et également (iii) l’insertion d’une couche déposée en face avant 

et de bande interdite supérieure à celle du matériau absorbant afin d’améliorer l’absorbance optique 

à haute énergie.  

Le premier axe de ce travail de thèse s’articule sur l’étude d’un conducteur optiquement 

transparent afin de l’utiliser comme étant une électrode inférieure dans les applications 

optoélectroniques et industriels. Dans un premier temps, l’optimisation des conditions de 

croissance du SVO sur un substrat STO, à l’aide de la technique ablation laser pulsé PLD, à basse 

pression a été réalisée. L’étude de l’évolution de la structure cristalline du SVO en fonction de la 

température de croissance TG met en évidence qu’au-delà de 400 °C le SVO commence à cristalliser 

et possède une haute qualité cristalline. De plus, l’augmentation du paramètre de maille hors du 

plan du SVO déposé entre 400 et 600 °C indique une réduction du V4+ vers V3+ lié à l’incorporation 

des lacunes d’oxygène dans la couche lors de la croissance. En revanche, à 700 °C la température 

de croissance est assez élevée pour activer la diffusion des atomes d’oxygène du substrat STO vers 

le film SVO et donc la compensation des lacunes d’oxygène dans le SVO ce qui se traduit par une 

légère diminution du paramètre de maille hors du plan du SVO. 

 Etant donné que la conduction électrique est l’une des propriétés majeures des conducteurs 

transparents oxides, on s’est intéressé à étudier le comportement électrique de la couche SVO. Les 

résultats obtenus ont mis en évidence que le SVO possède un caractère métallique. De plus, lorsque 

la température de croissance passe de 400 à 600 °C, on observe une augmentation de la résistivité 

électrique à 5K  (𝜌ହ௄) qui s’accompagne par une diminution du rapport de la résistance résiduelle 

RRR. Ceci révèle une augmentation du désordre cristallin au sein de la couche SVO. Cependant, à 

700 °C, une légère augmentation du rapport RRR a été observée ce qui indique une diminution des 

défauts par rapport à celle du SVO déposé à 600 °C. L’évolution de la résistivité électrique du SVO 

en fonction de la température indique un comportement métallique du type liquide de Fermi. A 
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température ambiante, le film SVO déposé à 400 °C est l’échantillon le plus conducteur de la série 

grâce à sa conductivité électrique de 6.5×103 (Ω.cm)-1 et sa densité de porteurs de charge estimé à 

2 ×1022 cm-3 confirmant ainsi sa haute qualité cristalline. En parallèle, la diminution de la 

conductivité électrique du SVO lorsque la température de croissance passe de 400 à 700 °C est liée 

relativement à la diffusion des porteurs de charge sur les défauts intrinsèques au sein de la couche 

SVO. De plus, l’ajustement de la résistivité électrique en ~AT α met en évidence un renforcement 

des corrélations électroniques lié à un désordre cristallin au sein du SVO déposé entre 400 et 600°C. 

En revanche, le SVO synthétisé à 700 °C montre un affaiblissement des corrélations électroniques 

relative au comblement des lacunes d’oxygène dû à la diffusion de l’oxygène du STO vers le film 

SVO à travers l’interface. L’étude des propriétés électrique a révélé que les corrélations 

électroniques au sein du SVO sont fortement liées à la quantité des lacunes d’oxygène dans le 

système.   

Du point de vue optique, l’ouverture d’une fenêtre de transparence optique consiste à réduire 

l’absorption optique des photons incidents d’un côté et de décaler le seuil de réflexion optique hors 

du domaine visible d’un autre coté tout en préservant une haute densité de porteurs. Les mesures 

de réflexion optique indiquent que le seuil de réflexion, définit par la fréquence plasma écranté ω௣∗ ,  

de nos échantillons synthétisés entre 400 et 700 °C est localisé entre 1.33 et 1.4 eV en dehors de la 

gamme visible, alors que l’absorption optique, liée aux transitions interbandes, est située à hautes 

énergies (>3.25 eV) ouvrant ainsi une fenêtre de transparence optique. En effet, les mesures de la 

résistivité électrique combinées avec les mesures de réflexion optique indiquent que le film SVO 

déposé à 400 °C est le plus performant de la série grâce à sa conductivité de 6.5×103 (Ω.cm)-1 et sa 

transparence optique, à λ= 500 nm, estimée à 93% en s’approchant des performances typiquement 

rencontrées dans l’ITO.  

Dans un deuxième temps, on a étudié l’effet de la contrainte exercée par différents substrats 

sur les propriétés fonctionnelles du SVO. Pour cela, on a synthétisé notre SVO sur un substrat 

LSAT exerçant une légère contrainte en tension de 0.72 % sur SVO d’un côté, et sur un substrat 

LAO imposant une contrainte en compression de -1.32 % d’un autre côté. A 400 °C, on constate 

une dégradation de la qualité cristalline du SVO synthétisé sur LAO comparé à ceux déposés sur 

LSAT et STO ce qui indique l’impact négatif de la contrainte compressive sur la structure du SVO. 

En revanche, au-delà de 400 °C, l’énergie thermique est assez élevée afin d’assurer à la fois la 

déformation octaédrique et la cristallisation du SVO conduisant ainsi à une amélioration de la 

structure cristalline du SVO/LAO. Les mesures électriques réalisées sur SVO/LAO et SVO/LSAT 

indiquent que le film SVO possède des propriétés de transport électrique comparables à celles du 
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SVO massif à haute TG. Cependant à basse TG, le désordre a augmenté. Bien que les films SVO 

déposés sur LAO (large contrainte en compression), LSAT (légère contrainte en tension) et STO 

(large contrainte en tension) possèdent les mêmes propriétés à basse TG, ils tendent à évoluer 

différemment à haute TG pour SVO/STO. Il semble que la contrainte appliquée par les différents 

substrats ne montre que peu d’influence directe sur les propriétés électroniques du SVO. Par 

contre, la variation des propriétés électroniques du SVO, notamment dans le cas du SVO/STO, 

est plutôt liée à la présence d’une énergie thermique élevée qui favorise l’échange de l’oxygène entre 

le film et le substrat. Dans tous les cas, il est intéressant de noter que les films de SVO peuvent être 

synthétisés à relativement basse température, ce qui les rendent très intéressant pour les intégrer 

dans des dispositifs optoélectroniques.  

 De plus, les caractéristiques du transport indiquent une augmentation de la masse effective 

du SVO/STO lorsque TG augmente tandis qu’elle diminue pour SVO/LAO et SVO/LSAT. Cet 

effet est particulièrement important pour les matériaux à fortes corrélations comme le SVO, car 

elles permettent de contrôler la fréquence plasma et donc la fenêtre de transparence du matériau. 

Ainsi, les films de SVO déposés sur un substrat STO se révèlent plus performants que ceux déposés 

sur LSAT et LAO.  

Dans un deuxième temps, nous avons étudié l’optimisation et l’étude des propriétés 

physiques des systèmes LVO et LFO pour les utiliser comme absorbeurs à différentes bandes 

interdites. L’étude des propriétés structurales de l’hétérostructure LVO/STO indique que le dépôt 

à basse pression d’oxygène et à température de croissance au-dessus de 600°C sont recommandées 

afin d’obtenir des films de haute qualité cristalline et monophasés. La caractérisation des propriétés 

électriques met en évidence que l’interface LVO/STO à basse pression et à haute température, est 

conductrice. Cependant, le comportement électrique de l’interface peut être modulé selon les 

conditions de croissances et une transition d’un état isolant vers un état métallique peut être ajusté 

avec la pression d’oxygène. Ce phénomène a été attribué à la création de lacunes d’oxygène dans le 

substrat lors de la croissance. Cette transition a été confirmée, de façon convaincante, par la 

disparition des transitions optiques liées aux lacunes d’oxygène.  Les mesures de transport 

électrique effectuées sur le système LVO/LSAT indiquent que le film LVO possède un 

comportement électrique de type n avec une densité de porteurs de charge de 1013 cm-3.  

Afin de déterminer correctement la largeur de bande interdite, nous avons développé un 

modèle TEU que nous avons comparé au modèle de Tauc utilisé classiquement. Ce modèle est très 

intéressant car il nous a permis de s’affranchir de l’incertitude liée à la méthodologie pour extraire 

la bande interdite par la méthode de Tauc et d’obtenir des valeurs de bande interdite en parfaite 
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adéquation avec le LVO massif. Pour les films minces, une transition optique indirecte à 1.18 eV 

située au sein du spectre solaire a été obtenue.   

Dans le cas du LFO/STO, l’étude des propriétés structurales indique la présence de deux 

domaines dans les films différemment orientés (hk0) et (00l) hors du plan qui sont présents quel 

que soit les conditions de dépôt utilisées. L’interface LFO/STO, de façon similaire au LVO/STO, 

possède un comportement conducteur pour les films réalisés à basse pression d’oxygène. Par 

ailleurs, en comparant les propriétés de transport électrique des deux systèmes LVO/STO et 

LFO/STO déposés dans les mêmes conditions de croissance, on a constaté que la densité des 

porteurs de charge du LFO/STO est inférieure de deux ordres de grandeur par rapport à celle du 

LVO/STO. Cette différence observée s’interprète par une inter-diffusion cationique à l’interface 

LFO/STO limitant les porteurs de charge à l’interface film/substrat. Enfin, les mesures 

d’absorbance optique réalisées indiquent que les pics d’absorption du LFO sont moins définies par 

rapport à ceux du LVO ainsi qu’une transition optique serait indirecte et de l’ordre de 2 eV.  

Une fois les conditions de croissance des différents matériaux ont été optimisées, on a 

synthétisé l’empilement LFO/LVO et LFO/LVO/SVO sur un substrat STO à 600 °C et à 10-6 

mbar. Pendant cette étude, on a étudié la variation des propriétés physiques de l’empilement en 

faisant varier l’épaisseur du LFO. L’étude structurale de l’empilement en fonction de l’épaisseur du 

LFO met en évidence un échange d’oxygène entre les différents matériaux déposés. Enfin, des 

mesures de photoconductivité ont été réalisées sur nos hétérostructures. Malheureusement, la 

mesure I-V avec et sans lumière effectuée sur l’empilement LFO/LVO/SVO ne montre aucun 

courant photovoltaïque. Différentes possibilités pourraient expliquer ce phénomène tel que : (i) la 

présence de deux domaines α et β dans le LFO induit de nombreux joints de grain qui se 

comportent comme des centres de recombinaison ainsi que (ii) le LFO est trop résistif afin d’être 

utilisé comme étant un semiconducteur de type p dans une jonction p-n. 

En perspective de ce travail, dans un premier temps, il serait intéressant de refaire des 

hétérostructures LFO/LVO/STO afin de les comparer aux hétérostructures 

LFO/LVO/SVO/STO.  

Dans un deuxième temps, il serait intéressant d’essayer de trouver d’autres conditions de 

croissance de la couche de LFO afin d’obtenir qu’un seul type de domaine cristallographique. En 

effet les différents domaines peuvent être des centres de recombinaison des paires électrons-trous 

et ainsi diminuer l’extraction des porteurs de charge. La caractéristique courant-tension de 

l’hétérostructure LFO/Nb : STO a soulevé aussi de nombreuses questions sur le 

disfonctionnement de la couche LFO. Tout d’abord, il serait intéressant de vérifier le type électrique 
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du LFO à l’aide des mesures de transport haute impédance. Une autre possibilité serait de doper le 

LFO afin de le rendre moins isolant.   

De plus, il serait intéressant de regarder l’inter-diffusion des éléments aux interfaces entre le 

LFO/STO mais aussi LFO/LVO à partir de la microscopie électronique en transmission en mode 

balayage (STEM : Scaning Transmission Electron Microscopy). Ceci permettrait de comprendre 

plus en détail le rôle des défauts aux interfaces et les mesures de transport.  

Enfin, une autre possibilité serait le remplacement du LFO par un autre matériau de type-p 

et d’une bande interdite supérieure à celle du LVO. Or, comme il a été rapporté par L. Farell et ses 

Coll. [1] l’oxyde binaire Cr2O3 dopé par Mg (Mg : Cr2O3) pourrait être considéré comme un choix 

alternatif au LFO grâce à son comportement électrique de type-p ainsi que sa bande interdite de 

3.1 eV. En parallèle, Zhang et ses Coll. [2] ont mis en évidence que le La0.75Sr0.25CrO3 est de type p 

et possède une bande interdite de 2 eV, similaire à celle du LFO. Cela permettrait de comparer nos 

résultats avec un nouvel empilement de type La0.75Sr0.25CrO3/LaVO3. 
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Annexe  :  

 
Chapitre 4 : LaVO3 / SrTiO3 hétérostructures : Etudes des 

propriétés optiques et de transport 

 

 

Figure 1 : Diffractogramme de la série LVO (400 nm)/STO déposée : (a),(b) à différentes 

températures de croissance TG et à basse pression d’oxygène PG=10-6 mbar en configuration θ-2θ 

autour de la raie (002) du substrat STO. (c),(d) différentes pression d’oxygène PG et à hautes 

températures de croissance TG = 600 °C, les étoiles indiquent les réflexions liées au LaVO4.  
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Figure 2 : l’ajustement des différents pics d’absorption optique à l’aide d’une Gaussienne de : (a) 

la série déposée à différentes pressions d’oxygène PG et à une température TG = 600 °C, STO recuit 

et celui du LVO/LSAT synthétisé à 600 °C et 10-6 mbar et (b) la série déposée à différentes 

températures de croissance TG et à basse pression d’oxygène PG=10-6 mbar. 
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Figure 3 : (a), (c) Ajustement de l’absorption optique du LVO/STO 600 °C et 10-6 mbar et 600°C-

10-5 mbar pour des transitions directes permises (n= ½ ). (b), (d) figures récapitulatifs des trois 

modèles : Urbach (noir), Tauc (rouge) et Exciton (vert).   
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Figure 4 : Ajustement de l’absorption optique du LVO/LSAT 600 °C et 10-6 mbar et 600°C-10-5 

mbar pour des transition directe permise (n= ½ ) à l’aide du modèle Exciton, Tauc et Urbach 

(TEU). 
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Tableau 1 : Tableau récapitulatif des paramètres d’ajustement du modèle TEU pour des transitions 

optiques indirectes et permises (n=2). 

Transition 
indirect 

(n=2) 

LVO/STO  

600 °C  

10-6 mbar 

LVO/STO  

600 °C  

10-5 mbar 

LVO/STO  

800 °C  

10-6 mbar 

LVO/LSAT  

600 °C  

10-6 mbar 

Ae 0,10 0,14 0,31 7,2 

w (eV) 0,38 0,44 0,52 0,46 

Ec (eV) 1,80 1,81 1,8 1,78 

F 0,19 0,89 1 0,45 

Eg (eV) 1,18 1,24 1,21 1,32 

A 1,63 1,48 2,3 0,92 

y0 1,29 9,1 0,27 0,42 

Eu (eV) 1,22 1,32 0,11 0,12 

E0 (eV) 1,83 1,83 1,44 0,16 
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Tableau 2 : Tableau récapitulatif des paramètres d’ajustement du modèle TEU pour des transitions 

optiques directes et permises (n= ½).   

Transition 
direct 

(n=0,5) 

LVO/STO 

600 °C 

10-6 mbar 

LVO/STO 

600 °C 

10-5 mbar 

LVO/STO 

800 °C 

10-6 mbar 

LVO/LSAT 

600 °C 

10-6 mbar 

Ae 0,13 4,4 0,30 7,2 

w (eV) 0,51 0,35 0,48 0,46 

Ec (eV) 1,85 1,78 1,8 1,78 

F 0,3 0,31 0,41 0,45 

Eg (eV) 1,18 1,27 1,37 1,23 

A 6,61 4,3 2,35 1,07 

y0 0,13 8,78 0,27 9,66 

Eu (eV) 0,58 0,6 0,3 4,14 

E0 (eV) 3,21 2,87 2,13 1,46 
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Figure 5 : L’ajustement de la résistance carré du LVO/STO synthétisé à TG = 600 °C et PG=10-6 

mbar à l’aide du modèle liquide de Fermi 𝜌(𝑡) = 𝜌଴ + 𝐴 ∗ 𝑇ఈ. 
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Chapitre 5 : Ingénierie d’hétérostructure tout oxyde de différentes 
bandes interdites pour des applications solaires  

 

 

Figure 6 : Digramme d’Ellingham des oxydes. 
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Figure 7 : Cartographie du réseau réciproque de l’hétérostructure LFO/STO et LFO/LSAT.  
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Figure 8 : Ajustement de l’absorption optique à l’aide du modèle d’Urbach et Tauc pour des 

transitions directes (n=1/2) et indirecte (n=2) du LFO/STO synthétisés à 500 et 700 °C.   
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Figure 9 : Ajustement de l’absorption optique à l’aide du modèle d’Urbach et Tauc pour des 

transitions directes (n=1/2) et indirecte (n=2) du LFO/STO synthétisés à 10-5 et 10-4 mbar.   
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Tableau 3 : Tableau récapitulatif des paramètres d’ajustement du modèle d’Urbach et Tauc pour 

des transitions optiques directes et permises (n=1/2) du LFO/STO.  

Transition 
direct 

(n=0,5) 

LFO/STO 

600 °C 

10-6 mbar 

LFO/STO 

600 °C 

10-5 mbar 

LFO/STO 

600 °C 

10-4 mbar 

LFO/STO 

500 °C 

10-6 mbar 

LFO/STO 

700 °C 

10-6 mbar 

Eg (eV) 2.69 2.08 2.33 2.26 2.7 

A 1.60 13.34 814 46.55 1.76 

y0 0.16 0.17 0.16 0.21 0.20 

Eu (eV) 0.34 0.39 0,37 0.46 0.29 

E0 (eV) 2.84 3.91 5.41 4.72 2.86 

 

 

Tableau 4 : Tableau récapitulatif des paramètres d’ajustement du modèle d’Urbach et Tauc pour 

des transitions optiques indirectes et permises (n=2) du LFO/STO.  

Transition 
indirect 

(n=2) 

LFO/STO 

600 °C 

10-6 mbar 

LFO/STO 

600 °C 

10-5 mbar 

LFO/STO 

600 °C 

10-4 mbar 

LFO/STO 

500 °C 

10-6 mbar 

LFO/STO 

700 °C 

10-6 mbar 

Eg (eV) 2.06 2.08 2.18 2.66 2.12 

A 1.04 13.34 5.88 76.96 1.26 

y0 0.16 0.17 0.16 0.21 0.20 

Eu (eV) 0.52 0.39 0,37 0.46 0.47 

E0 (eV) 2.45 3.91 3.87 5.67 2.46 
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Figure 10 : Evolution de la résistance carrée 𝑅◻ de l’empilement LFO(100 nm)/LVO(40 

nm)//STO et de LFO(100 nm)/LVO (40 nm)/SVO(35 nm)//STO synthétisés à 600 °C et 10-6 

mbar. 
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Résumé 

Grace à leurs propriétés fonctionnelles prometteuses, l’étude des oxydes ternaires à base de 
vanadium déposés sous forme de couche mince ont suscité beaucoup d’intérêt et ont fait l’objet 
d’une activité intense en recherche dans le domaine optoélectronique et photovoltaïque.   

Durant ce travail de thèse, on a étudié dans un premier temps la possibilité d’utiliser les 
métaux fortement corrélés tel que SrVO3 comme étant un oxyde transparent et conducteur (TCO). 
Pour cela, on a étudié l’évolution des propriétés optoélectroniques en fonction des conditions de 
croissance du SrVO3 déposé sous forme de couche mince. Dans un deuxième temps, notre étude 
s’est focalisée sur la réalisation d’une ingénierie de cellule solaire basée sur les hétérostructure tout 
oxyde de différentes bandes interdites. Pour cela, par un choix judicieux de la largeur de bande 
interdite de certaines pérovskites, nous avons synthétisé le LaVO3, dont l’absorption est optimale 
dans le spectre solaire, sur un substrat SrTiO3 sous différentes conditions de croissance. Du point 
de vue optique, l’étude des hétérostructures LaVO3/SrTiO3 déposé à basse pression d’oxygène a 
mis en évidence que le film LaVO3 possède une bande interdite de 1.18 eV se situant dans la plage 
optimale pour le photovoltaïque. Du point de vue électrique, l’interface polaire LaVO3/ SrTiO3 

génère une couche d’interface conductrice qui servira de contact électrique pour les cellules solaires. 
Un autre intérêt du LaVO3 est sa structure cristalline commune à un grand nombre d’oxydes 
possédant des différentes valeurs des bandes interdites. Pour réaliser notre système, nous avons 
choisi en particulier la pérovskite LaFeO3 ayant une bande interdite de 2.2 eV, supérieure à celle du 
LaVO3 afin d’améliorer l’absorption optique à haute énergie. Une fois les propriétés 
optoélectroniques ont été établies, nous avons synthétisé l’empilement LFO/LVO sur un substrat 
SrTiO3 à basse pression d’oxygène. L’évolution des propriétés de notre système en fonction de 
l’épaisseur de LaFeO3 déposé est également étudié, mais jusqu’à présent aucune propriété de 
photoconductivité n’a été obtenue.  

 

Mots clés : Couches minces, Ablation laser pulsé (PLD), Oxydes des métaux de transition, oxydes 
transparents et conducteurs (TCO), Interfaces.  
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Abstract 

Due to their promising functional properties, ternary oxide thin films based on Vanadium 
have gained much research interest in photovoltaic technologies.  

During this work, we first studied the possibility to use the strongly correlated metal SrVO3 
as a transparent conducting oxide (TCO). For this reason, we have studied the optoelectronic 
properties of SrVO3 under different growth conditions. Second, our study was focused on making 
band gap-graded design solar cells based on oxide heterostructures. LaVO3 is particularly 
interesting due to its optical band gap localized in the optimal range for harvesting solar light. 
Accordingly, the LaVO3 was synthetized on SrTiO3 substrate under different growth conditions. 
Optical measurements reveal that LaVO3/SrTiO3 heterostructure grown at low oxygen pressure 
possess a band gap of 1.18 eV in the ideal energy range for photovoltaic. Electrical properties show 
that the interface LaVO3/ SrTiO3 is conducting, serving as an electrical contact for solar cells. 
Another interest of LaVO3 is its crystalline structure offering the possibility to combine it with 
other structurally compatible transition metal oxides with larger band gap such as LaFeO3 (2.2 eV) 
in order to enhance the optical absorption at high energy. Once the optoelectronic properties have 
been established, the LFO/LVO heterostructure was synthetized on SrTiO3 substrate at low 
oxygen pressure.  The physical properties of our system have been also investigated for different 
LaFeO3 thickness but, to date, no photoconductivity was obtained.  

Keywords: Thin film, Pulsed laser deposition (PLD), Transition metal oxides, Transparent 
conducting oxide (TCO), Interface.  

 

 

 


