
HAL Id: tel-04132930
https://theses.hal.science/tel-04132930v1

Submitted on 19 Jun 2023

HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.

L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destinée au dépôt et à la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
émanant des établissements d’enseignement et de
recherche français ou étrangers, des laboratoires
publics ou privés.

Vers de nouvelles solutions solides thermoélectriques de
type p à base de SrTiO3

Marc D Esperonnat

To cite this version:
Marc D Esperonnat. Vers de nouvelles solutions solides thermoélectriques de type p à base de SrTiO3.
Autre. Ecole Centrale de Lyon, 2023. Français. �NNT : 2023ECDL0012�. �tel-04132930�

https://theses.hal.science/tel-04132930v1
https://hal.archives-ouvertes.fr


 
   

 
 

THESE de DOCTORAT DE L’UNIVERSITE DE LYON 

Opérée au sein de l’Ecole Centrale de Lyon 

N° d’ordre NNT : 2023ECDL0012 

Ecole Doctorale N° 160 

Electronique, Electrotechnique et Automatique 

Spécialité de doctorat : Electronique, micro et nano-électronique, optique et laser 

 

Préparée à l’Institut des Nanotechnologies de Lyon (INL) 

Soutenue publiquement le 02 mars 2023, par : 

Marc d’Esperonnat 

____________________________________________________________________ 

Vers de nouvelles solutions solides thermoélectriques de 

type p à base de SrTiO3 

____________________________________________________________________ 

 

Devant le jury composé de : 

Alexandre Tallaire,  Directeur de Recherche (CNRS), IRCP, Paris Président/Rapporteur 

Denis Remiens,  Professeur, Université de Valenciennes, IEMN Rapporteur 

Karine Dumesnil,  Chargée de Recherche (CNRS), IJL, Nancy Examinatrice 

Pierre-Olivier Chapuis,  Chargé de Recherche (CNRS), CETHIL, Lyon Examinateur 

Christophe Adessi,  Maître de conférences, UCBL, ILM, Lyon Invité 

Guillaume Saint-Girons Directeur de Recherche (CNRS), INL, Lyon Directeur de thèse 

Romain Bachelet,  Chargé de Recherche (CNRS), INL, Lyon Encadrant de thèse 



 
 

 



i 
 

Tables des matières : 

Introduction générale ................................................................................................................... 1 

Chapitre 1 : Introduction : contexte, état de l’art et objectifs ...................................................... 3 

1.1) Contexte ............................................................................................................................. 3 

1.1.1) Contexte général ......................................................................................................... 3 

1.1.2) Récupération d’énergie thermique et génération d’électricité .................................. 3 

1.2) Thermoélectricité ............................................................................................................... 5 

1.2.1) Histoire et introduction .............................................................................................. 5 

1.2.1.1) Effet Seebeck ....................................................................................................... 5 

1.2.1.2) Effet Peltier .......................................................................................................... 6 

1.2.2) Facteur de mérite d’un matériau ................................................................................ 8 

1.2.3) Conductivité électrique ............................................................................................... 9 

1.2.4) Conductivité thermique ............................................................................................ 10 

1.3) Matériaux thermoélectriques actuels ............................................................................. 11 

1.3.1) Matériaux standards ................................................................................................. 11 

1.3.2) Matériaux alternatifs ................................................................................................ 12 

1.3.2.1) Matériaux hors oxyde ........................................................................................ 12 

1.4) Oxydes Pérovskites thermoélectriques ........................................................................... 15 

1.4.1) Avantages et défis ..................................................................................................... 15 

1.4.2) Etat de l’art ............................................................................................................... 16 

1.4.2.1) Oxydes pérovskites de type n ............................................................................ 16 

1.4.2.2) Oxydes pérovskites de type p ............................................................................ 17 

1.5) Module Thermoélectrique ............................................................................................... 18 

1.5.1) Introduction .............................................................................................................. 18 

1.5.2) Facteur de mérite et performances .......................................................................... 19 

1.5.3) Architectures de micromodules thermoélectriques ................................................. 20 

1.6 ) Objectifs de la thèse ........................................................................................................ 22 

1.7 ) Références....................................................................................................................... 23 

Chapitre 2 : Techniques Expérimentales ..................................................................................... 33 

Introduction ............................................................................................................................ 33 

2.1) Epitaxie par jet moléculaire ............................................................................................. 33 

2.1.1) Fonctionnement général........................................................................................... 33 

2.1.2) Intérêt de la MBE par rapport aux autres techniques .............................................. 34 

2.1.3) Eléments techniques clés .......................................................................................... 35 

2.1.3.1) Cellule à Effusion / Cellule de Knudsen.............................................................. 35 



ii 
 

2.1.3.2) Mesure de flux ................................................................................................... 36 

2.1.3.3) Contrôle de la pression d’oxygène ..................................................................... 38 

2.1.4) Les défis de la technique ........................................................................................... 39 

2.2) Autres techniques de dépôt utilisées .............................................................................. 39 

2.3) Photolithographie UV ...................................................................................................... 40 

2.4) Méthodes de caractérisation : ......................................................................................... 41 

2.4.1) Caractérisations structurales .................................................................................... 41 

2.4.1.1) RHEED ................................................................................................................ 41 

2.4.1.2) Réflectométrie des rayons X et Diffraction des rayons X .................................. 42 

2.4.1.2.1) Principe général .......................................................................................... 42 

2.4.1.2.2) Montage utilisé ........................................................................................... 43 

2.4.1.2.3) La réflectométrie des rayons X (XRR).......................................................... 44 

2.4.1.2.4) Diffraction des rayons X (XRD) .................................................................... 45 

2.4.2) Spectroscopie des photoélectrons X (XPS) ............................................................... 46 

2.4.3) Caractérisations fonctionnelles ................................................................................ 48 

2.4.3.1) Caractérisations électriques : mesure sous 4 pointes ....................................... 48 

2.4.3.2) Caractérisation thermoélectrique...................................................................... 48 

2.4.2.3) Caractérisations thermiques .............................................................................. 49 

2.5) Références ....................................................................................................................... 50 

Chapitre 3 : Etude des propriétés structurales de solutions solides Sr1+xTiO3- avec larges 

déviation cationique .............................................................................................................................. 55 

Introduction ............................................................................................................................ 55 

3.1) Etat de l’art de l’impact de la déviation de stœchiométrie cationique sur la structure du 

SrTiO3 ................................................................................................................................................. 55 

3.2) Contrôle de la stœchiométrie .......................................................................................... 55 

3.2.1) Mesure des reconstructions de surface par diffraction des électrons ..................... 55 

3.2.2) Reconstruction de surface et écart à la stœchiométrie ........................................... 58 

3.3) Etude des lacunes / défauts ............................................................................................. 59 

3.3.1) Types de défaut......................................................................................................... 59 

3.3.2) Impact de l’écart à la stœchiométrie ........................................................................ 61 

3.3.2.1) Excès de Strontium ............................................................................................ 61 

3.3.2.2) Excès de Titane .................................................................................................. 70 

3.3.3) Influence de la température ..................................................................................... 72 

3.4) Conclusion ........................................................................................................................ 74 

3.5) Références : ..................................................................................................................... 74 

Chapitre 4 : Solutions solides à base de SrTiO3 ........................................................................... 77 



iii 
 

4.1) Dopants potentiels pour obtenir un dopage de type P de SrTiO3 ................................... 77 

4.1.1) Stabilité structurale ................................................................................................... 77 

4.1.2) Etat de l’art des oxydes pérovskites potentiellement thermoélectriques de type p : 

In-SrTiO3 & Al-SrTiO3 ...................................................................................................................... 79 

4.1.2.1) Solution solides d’In-STO ................................................................................... 79 

4.1.2.2) Al-STO ................................................................................................................. 83 

4.1.3) Résultats préliminaires de calculs ab-initio (C. Adessi, ILM) ..................................... 85 

4.1.4) Solutions solides par MBE ......................................................................................... 86 

4.2) Croissance de solution solides SrTi1-xInxO3 ....................................................................... 87 

4.2.1) Impact de la température de croissance .................................................................. 88 

4.2.2) Impact du flux d’In et de la vitesse de croissance .................................................... 91 

4.2.3) Ségrégation de surface de l’In................................................................................... 92 

4.3) Solutions solide Al-STO par MBE ...................................................................................... 93 

4.3.1) Calibrations, mesures de flux et échantillons réalisés .............................................. 93 

4.3.2) Caractérisations structurales .................................................................................... 95 

4.3.2.1) RHEED ................................................................................................................ 95 

4.3.2.2) XRD ..................................................................................................................... 95 

4.3.3) Mesure de composition ............................................................................................ 97 

4.4) Conclusion ...................................................................................................................... 100 

4.5) Références ..................................................................................................................... 100 

Chapitre 5 : Mesure de la conductivité thermique de couches minces par méthode 3-

oméga .................................................................................................................................................. 103 

5.1) Introduction au principe 3-oméga (3ω) ......................................................................... 103 

5.1.1) Elévation de température et tension 3ω ................................................................ 103 

5.1.2) Dissipation de chaleur dans un substrat ................................................................. 104 

5.1.3) Modélisation d’un multicouche .............................................................................. 105 

5.1.4) Montage 3-oméga utilisé au CETHIL ....................................................................... 107 

5.2) Choix de la méthode de dépôt de la couche diélectrique (SiO2) ................................... 109 

5.3) Estimation d’incertitude et ajustement ......................................................................... 112 

5.3) Caractérisation de substrats diélectriques .................................................................... 113 

5.3.1) Silice fondue ............................................................................................................ 113 

5.3.2) SrTiO3 ...................................................................................................................... 114 

5.3.3) Couche de SiO2 thermique sur silicium intrinsèque ............................................... 115 

5.4) Caractérisation de couches thermoélectriques (électriquement conductrices) ........... 116 

5.4.1) Paramètres géométriques des échantillons et mesure du TCR .............................. 116 

5.4.2) Caractérisations thermiques de couches thermoélectriques Sr-LaCrO3 sur substrat 

SrTiO3(001) .................................................................................................................................. 118 



iv 
 

5.4.2.1) Caractérisation thermique d’une couche de SiO2 sur SrTiO3(001) .................. 118 

5.4.2.2) Caractérisation thermique d’un échantillon Sr-LaCrO3 ................................... 122 

5.5) Conclusion ...................................................................................................................... 126 

5.6) Références ..................................................................................................................... 126 

Conclusion générale et perspectives ........................................................................................ 128 



1 
 

Introduction générale 
 

Les sources de chaleur représentent une potentielle source d’énergie, on peut ainsi améliorer 

le rendement de certains appareils qui produisent de la chaleur (voitures, photovoltaïque, 

microprocesseurs, …), chaleur qui est traitée souvent comme un déchet, un élément à évacuer du 

système pour éviter une surchauffe. La thermoélectricité est un moyen de valoriser cette source 

d’énergie en la convertissant en électricité, vecteur d’énergie bien plus utile que la chaleur. La 

thermoélectricité a également l’avantage d’être réversible et donc de pouvoir créer une différence de 

température, ceci pourrait être utile pour activement refroidir ou chauffer un composant. 

Les meilleurs matériaux pour la thermoélectricité utilisent souvent des éléments toxiques ou 

rares, et le matériau final est aussi souvent instable. Un exemple de référence pour des applications 

au voisinage de la température ambiante est le Bi2Te3 et ses dérivés, il contient du tellure et du 

bismuth, éléments rares et toxiques, et le matériau doit être encapsulé pour le protéger. Des 

matériaux alternatifs sont donc nécessaires. Les oxydes pérovskites de formule chimique ABO3 ont de 

nombreuses propriétés remarquables (ferroélectriques, piézoélectriques, optiques) utiles pour 

diverses applications (mémoires, actuateurs, capteurs, …). Ils ont de nombreux avantages tels que leur 

flexibilité chimique et structurale, ainsi que leur stabilité thermique qui leur confère un intérêt 

particulier dans le domaine de la thermoélectricité. Les solutions solides de Sr1-xLaxTiO3 (La-STO) 

conductrices de type n, ont permis d’obtenir des facteurs de puissance thermoélectriques de 40 µW 

cm-1 K-2, comparables à ceux des matériaux de référence comme Bi2Te3 et ses dérivés par exemple. 

Toutefois, leur conductivité thermique reste trop importante. Par ailleurs, la conception d’un module 

thermoélectrique « pérovskite » nécessite également de disposer d’un oxyde conducteur de type p, 

ce qui constitue un défi dans cette famille de matériaux. 

Dans ce contexte, l’objectif de cette thèse est la création de nouvelles solutions solides 

pérovskite de type P et leur caractérisation. L’épitaxie par jet moléculaire (MBE en anglais) permet de 

croître des matériaux à la composition souhaitée sur demande ce qui permet d’explorer de nouvelles 

solutions solides, et elle permet d’épitaxier ces couches, c’est-à-dire de garder une continuité 

cristalline entre la couche et le substrat monocristallin.  

Dans un premier chapitre, nous introduisons les concepts de base de la thermoelectricité dans 

un contexte lié au problème de l’énergie, pour ensuite étudier l’état de l’art concernant les matériaux 

thermoélectriques tout en expliquant le choix d’étudier les oxydes pérovskites, et enfin nous 

examinons les différentes architectures de modules thermoélectriques pour présenter leurs 

avantages et inconvénients. 

Dans un second chapitre, nous introduisons l’ensemble des techniques expérimentales utilisées 

dans le cadre de cette thèse, notamment l’ensemble des techniques de croissance d’oxydes 

pérovskites, de dépôts métalliques et diélectriques mais également l’ensemble des méthodes de 

caractérisation des échantillons pour étudier notamment leurs propriétés structurales et électriques 

mais également leur composition chimique.   

Dans un troisième chapitre, nous présentons l’amélioration d’une méthode de suivi par RHEED 

in-situ de la stœchiométrie lors de la croissance de SrTiO3 par MBE, nous étudions les effets de grandes 

déviations cationiques du matériau SrTiO3, notamment sur ses propriétés structurales pour en déduire 

certains mécanismes de croissance. 
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Dans un quatrième chapitre, l’objectif est de développer une nouvelle solution solide de SrTiO3 

thermoélectrique de type p. Pour créer cette solution solide, l’objectif est de substituer l’ion Ti4+ par 

un cation trivalent (3+) pour ainsi crée un dopage de type p. Des calculs ab-initio ont été réalisés à 

l’ILM pour étudier l’effet du dopage par différents éléments sur les propriétés thermoélectriques. Ces 

calculs confirment que le dopage avec In3+, Al3+ et deux autres cations en substitution du titane crée 

bien un semi-conducteur thermoélectrique de type p. Nous montrons dans cette thèse les grandes 

difficultés liées à la croissance de solution solides Sr(InxTi1-x)O3 par MBE, ensuite nous présentons les 

résultats concluants concernant la croissance de couches Sr(AlxTi1-x)O3 par MBE allant de x=0.1 à x=0.5, 

pour enfin étudier ses propriétés structurales en confirmant par plusieurs méthode la position de 

l’aluminium en substitution sur le site B. 

Dans un cinquième et dernier chapitre, nous effectuons une mesure électrique de la 

conductivité thermique, pour caractériser la conductivité thermique de substrats et de couches 

minces (<100nm). Cette méthode est appelée « 3-oméga ». Nous avons caractérisé des couches de 

SiO2 déposée par différentes méthodes pour isoler électriquement la couche thermoélectrique, donc 

électriquement conductrice, de l’injection de courant en surface pour la suite des mesures. Nous 

avons également mesuré la conductivité thermique de 3 substrats différents ainsi que la conductivité 

thermique d’une couche mince conductrice de (La0.75Sr0.25)CrO3 épitaxiée sur substrat de SrTiO3, et 

donnons une première estimation de son facteur de mérite. 
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Chapitre 1 : Introduction : contexte, état de l’art et objectifs 
 

1.1) Contexte 

1.1.1) Contexte général  

Le rapport « The limits to growth » [1], publié en 1972 par une équipe du Massachusetts 

Institute of Technology (MIT), établi l’impossibilité de maintenir le niveau de vie actuel à long terme. 

Pour résumer : la croissance infinie dans un monde fini n’est pas possible. La consommation d’énergie 

augmente en moyenne d’environ 1.8 à 1.5% par an depuis 1978, et 80% à 90% de cette énergie 

primaire provient de sources fossiles (produits pétroliers, gaz naturel, charbon) [2]. Les nombreux 

rapports du Groupe d'experts intergouvernemental sur l'évolution du climat (GIEC ou IPCC en anglais) 

démontrent l’impact des activités humaines (notamment l’émission de CO2) sur le climat [3]. 

Toute utilisation d’énergie entraîne des pertes lors de sa conversion, il est estimé qu’environ 

50% [4] à 72% [5] de l’énergie consommée est perdue après l’ensemble des conversions. Ces pertes 

se manifestent le plus souvent sous forme de génération de chaleur. Il serait possible de récupérer 

entre 8% et 12% [6] de cette chaleur évacuée selon les considérations thermodynamiques ou 

économiques, ce qui permettrait de diminuer la consommation énergétique globale. 

De telles sources de chaleur évacuée et potentiellement récupérée sont par exemple les gaz 

d’échappement des voitures, l’échauffement des panneaux photovoltaïques lors de leur 

fonctionnement ou encore l’échauffement des micro-processeurs ou autres composants divers de 

l’industrie optoélectronique.  

 

1.1.2) Récupération d’énergie thermique et génération d’électricité 

L’effet Thermoélectrique peut être utilisé dans plusieurs contextes de récupération d’énergie 

thermique pour conversion en électricité [7-13], notamment grâce à l’effet Seebeck décrit dans la 

section 1.2.1.2.  

Un exemple est l’ajout d’un module thermoélectrique au pot d’échappement des voitures [14]. 

En effet, le rendement typique des voitures thermiques est au maximum de l’ordre de 36% pour un 

moteur à essence et de 42% pour un moteur diesel [15]. Ainsi, plus de la moitié de l’énergie de 

combustion est perdue sous forme de chaleur dissipée dans l’environnement. Une application se 

développe actuellement en lien avec la production photovoltaïque. Le rendement des panneaux 

photovoltaïques est limité par leur échauffement lors de leur exposition au Soleil (mécanismes de 

désexcitations électroniques émettant de la chaleur [16]). Dans ce contexte, le développement du 

couplage photovoltaïque-thermoélectricité, [17,18], semble intéressant à la fois pour récupérer 

passivement de l’énergie et donc augmenter l’efficacité de la conversion [19], mais aussi pour 

activement refroidir les panneaux photovoltaïques en cas de surchauffe.  
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Figure 1.1 : Représentation de deux architectures du couplage de modules photovoltaïques et thermoélectriques 
[20] 

Une architecture possible consiste à séparer une partie de la lumière incidente par une lame 

séparatrice (voir figure 1.1) qui laisse passer les longueurs d’ondes proche du gap éclairer le module 

photovoltaïque, et sépare les autres longueurs d’onde qui sont essentiellement responsables de 

l’échauffement du module photovoltaïque. Ces longueurs d’onde vont alors chauffer le module 

thermoélectrique et permettre la production d’électricité.  

                                           

Figure 1.2 : Représentation schématique de réfrigération thermoélectrique sur microprocesseur (ou autre source 
de chaleur) [21] 

 

Une dernière possibilité est d’implémenter un module thermoélectrique sur un 

microprocesseur ou plus généralement un circuit intégré ou un capteur [22,23], comme illustré sur la 

figure 1.2. Cela permet à la fois de récupérer de l’énergie lors du fonctionnement normal du dispositif 

par génération passive d’électricité mais aussi de pouvoir activement refroidir activement le 

composant lorsque la température devient trop élevée. Ceci pourrait également produire de 

l’électricité pour alimenter des capteurs autonomes en utilisant un différentiel de température, cela 

implique pourrait limiter le volume dédié au stockage d’électricité et donc favoriserait la 

miniaturisation de ces capteurs autonomes. 

La pyroélectricité est une autre méthode permettant de valoriser la chaleur inexploitée. L’effet 

pyroélectrique se manifeste par l’apparition d’un potentiel électrique lors d’une variation de 

température du matériau, on peut trouver une illustration de cet effet sur la figure 1.3. Elle fonctionne 

donc avec des changements de température au cours du temps et non une différence spatiale de 
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température comme la thermoélectricité [24]. Elle peut être utile pour alimenter de petits 

équipements alimentés par la différence de température du cycle jour/nuit. [25].  

 

 

Figure 1.3 : Illustration de l’effet pyroélectrique [24] 
 

L’effet opposé est appelé électrocalorique ouvrant la voie au refroidissement par effet de 

champ électrique sous conditions adiabatiques [24,26,27]. De manière plus générale, le 

développement de différents matériaux caloriques (magnétocaloriques, barocaloriques, 

élastocaloriques, …) sous différents champs (magnétiques, mécaniques, …) est en pleine expansion 

ces dernières années [28,29].  

 

1.2) Thermoélectricité 

1.2.1) Histoire et introduction 

1.2.1.1) Effet Seebeck 

L’effet Seebeck a été découvert en 1821 par Thomas Johann Seebeck, il est à la base de la 

conversion d’énergie thermique en énergie électrique. Une illustration de l’expérience originale est 

représentée sur la figure 1.4. A la jonction de deux matériaux, lorsqu’une différence de température 

est imposée, il y a génération d’une différence de potentiel en circuit ouvert, et génération d’un 

courant électrique en circuit fermé, comme illustré dans la figure 1.5 

Une différence de température ∆𝑇 =  𝑇1 − 𝑇2 à la jonction de deux matériaux A et B crée une 

tension 𝑉 en circuit ouvert, le coefficient liant 𝑉 et ∆𝑇 est appelé le coefficient Seebeck et se note S, 

il dépend des deux matériaux A et B. S peut-être négatif ou positif en fonction du sens du courant crée 

par cette différence de potentiel. On a donc la relation suivante : 

 𝑉 = 𝑆 × ∆𝑇  (1.1) 
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Figure 1.4 : Illustration de l’expérience réalisée par Thomas Johann Seebeck [30] 

 

Cet effet s’explique par la diffusion de porteurs de charge sous l’effet d’un gradient thermique 

qui crée une différence de potentiel électrique au sein du conducteur. Le type de porteur de charge 

détermine le sens du champ électrique. 

 

 

Figure 1.5 : Représentation schématique du fonctionnement de l’effet Seebeck 
 

1.2.1.2) Effet Peltier 

L’effet Peltier a été découvert en 1834. En appliquant un courant électrique d’intensité 𝐼 

passant dans un circuit composé de deux matériaux différents, une différence de température se 

produit aux jonctions. C’est l’effet inverse de l’effet Seebeck et permet de produire une différence de 

température en injectant un courant dans le dispositif, on peut donc refroidir un élément 

(microprocesseur ou un capteur CCD par exemple). En principe, un flux de chaleur de densité  𝑞𝑓 se 

produit à la jonction froide et un autre flux −𝑞𝑐 se produit à la jonction chaude, ce qui crée une 

différence de température entre les deux jonctions, la différence entre les deux flux provient de 

l’échauffement par effet Joule. Une illustration de l’effet Peltier est visible sur la figure 1.6. 
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En définissant π comme étant le coefficient Peltier, et P comme étant la puissance thermique 

dégagée ou absorbée, on obtient la relation suivante : 

  𝐼 = 𝜋 × 𝑃 (1.2) 

L’explication du fonctionnement de l’effet Peltier peut se faire ainsi : un champ électrique met 

les porteurs de charge en mouvement dans le module thermoélectrique. Lorsqu’ils rencontrent une 

barrière de potentiel, les porteurs de charge vont prélever de l’énergie dans leur environnement qui 

vient sous forme d’énergie de fluctuation thermique 𝐸 = 𝑘𝐵𝑇 pour franchir la barrière de potentiel. 

Le prélèvement d’énergie thermique par le porteur de charge diminue légèrement la température 

localement. Le porteur de charge garde cette énergie jusqu’à la rencontre d’une chute de potentiel 

énergétique où il va se décharger de son énergie sous forme de thermalisation, c’est à dire de 

relargage d’énergie thermique dans son environnement local, on a donc un échauffement local. Ceci 

explique la différence de température créée par l’application d’un champ électrique dans le module 

thermoélectrique. Le rendement, ici nommé « coefficient de performance » (COP), représente le 

rapport entre l’énergie thermique et l’énergie électrique injectée, voir la partie 1.5.2) pour plus de 

détails. 

 

Figure 1.6 : Représentation schématique du fonctionnement de l’effet Peltier 
 

1.2.1.3) Effet Thomson 

Lord Kelvin, Thomson de son vrai nom, découvre un nouvel effet qui sera baptisé l’effet 

Thomson : Il se produit lorsqu’il y a une différence de température dans un matériau unique (sans 

jonction) soumis à un courant électrique, on a alors un transport de chaleur 𝑑𝑄 = −𝜏𝐼d𝑇 avec Q le 

flux thermique en W, 𝐼 le courant appliqué et 𝜏 le coefficient Thomson qui est intrinsèque au matériau 

mesuré en V.K-1, il peut être négatif ou positif. On peut comparer cet effet à un effet Peltier non pas 

discret mais continu en toute part de ce matériau. Une explication qualitative de l’effet Thomson est 

que le flux électrique se propage à travers un matériau dont le coefficient Peltier n’est pas constant 

(il change du fait de la différence de température). 
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W. Thomson montre également que les coefficients Seebeck et Peltier sont liés de la manière 

suivante :  

 Π = 𝑆 ∗ 𝑇 (1.3) 

𝑇 étant la température de la jonction considérée. Il lie alors le coefficient Thomson au 

coefficient Seebeck : 

 
τ = T

dS

dT
 

 

(1.4) 

Tous les coefficients thermoélectriques S, Π et τ sont alors liés, il suffit d’en mesurer un seul et 

les autres peuvent se déduire de cette première mesure. 

En pratique, c’est le coefficient Seebeck qui est utilisé car il est plus simple de le mesurer. 

 

Figure 1.7 : Illustration d’un thermocouple 
 

Une illustration d’un thermocouple est visible sur la figure 1.7. Un thermocouple est constitué 

de 2 matériaux différents A et B joints en 1 point à la température Tmesure. La jonction entre ces 

matériaux et le conducteur (souvent du cuivre) doit être maintenue à température de référence stable 

(souvent température ambiante en pratique). Par effet Seebeck, la différence de température entre 

les deux jonctions (jonction de référence et la jonction entre A et B) crée une différence de tension à 

peu près linéaire en fonction de la température dont le coefficient bien connu dépend des matériaux 

utilisés. 

 𝑉 =  ∫ (𝑆𝐴(𝑇) − 𝑆𝐵(𝑇)) 𝑑𝑇
𝑇𝑚𝑒𝑠𝑢𝑟𝑒

𝑇𝑟𝑒𝑓

 (1.5) 

1.2.2) Facteur de mérite d’un matériau 

Le Facteur de mérite thermoélectrique 𝑧 (mesuré en 𝐾−1) est une mesure de la performance 

d’un matériau thermoélectrique, plus ce facteur de mérite est élevé plus le matériau sera efficace. 

Comme toute machine thermique, la température de fonctionnement joue un rôle essentiel dans 

l’évaluation du rendement d’un matériau thermoélectrique qui sera comparée au rendement 

maximal théorique (rendement de Carnot). Le facteur de mérite thermoélectrique sans unité (𝑧𝑇), 

dépendant donc de la gamme de température moyenne ambiante, est exprimé de la manière suivante 

:   
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 𝑧𝑇 =
𝜎𝑆²

𝜅𝑖 + 𝜅𝑒
𝑇 (1.6) 

avec 𝑇 la température moyenne de fonctionnement en 𝐾, 𝜎 la conductivité électrique (en S.m-

1), S (ou α) le coefficient Seebeck (en V.K-1), et κ la conductivité thermique (en W.m-1.K-1). La 

conductivité thermique est la résultante de deux contributions : la conductivité thermique propagée 

par les phonons dans le réseau cristallin (𝜅𝑙) et la conductivité thermique portée par les électrons (𝜅𝑒). 

Plus le facteur de mérite est important plus le rendement final sera élevé. Ainsi pour maximiser 

le facteur de mérite, il faut maximiser la conductivité électrique et le coefficient Seebeck tout en 

maintenant une conductivité thermique la plus faible possible. Le lien entre facteur de mérite et 

performance thermoélectriques sont présentées dans la partie 1.5.2). 

 

Figure 1.8 : Exemple de facteur de mérite et du dilemme lié à ses paramètres, issue de [31] 
 

Il apparait toutefois qu’un compromis doit être trouvé entre différents paramètres. Comme 

illustré sur la figure 1.8, une augmentation de la conductivité électrique 𝜎 par l’augmentation de la 

concentration de porteur de charge implique également une augmentation de la conductivité 

thermique 𝜅 et une diminution du coefficient Seebeck 𝑆, limitant ainsi le facteur de mérite. 

 

1.2.3) Conductivité électrique 

Le courant électrique généré dans un matériau est donné par la relation suivante : 

 𝐼 =
𝜎𝑉𝐴

𝐿
  (1.7) 

où 𝜎 est la conductivité électrique, V la tension appliquée, A la section du matériau et L la 

longueur sur laquelle la tension est appliquée. On peut décomposer 𝜎 en différents éléments : 

 𝜎 = 𝑛 ∗ 𝑒 ∗ 𝜇  (1.8) 

où 𝑛 est la concentration d’électrons (dans le cas où les porteurs de charge sont des trous on 

notera cette valeur p), e la charge élémentaire et 𝜇 la mobilité des porteurs de charge. La mobilité est 

décrite par la formule suivante : 
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 𝜇𝑛 =
𝑒𝜏𝑛

𝑚∗
 (1.9) 

où 𝜏𝑛 est le temps de relaxation de l’électron et 𝑚∗ la masse effective de l’électron qui évolue 

comme l’inverse de la dérivée seconde de l’énergie par rapport au vecteur d’onde : 

 𝑚∗ =  
1

1
ℏ2

𝜕2𝐸
𝜕𝑘2

 (1.10) 

Donc, plus la courbure de bande est importante, plus la masse effective sera faible et 

inversement.  

 

1.2.4) Conductivité thermique 

Comme dit précédemment, la conductivité thermique est la résultante de deux composantes : 

la conductivité thermique du réseau cristallin et la conductivité thermique des électrons. Le rapport 

de masse entre les électrons et le noyau est grossièrement d’un facteur 104 à 106. Ces deux entités 

vont donc réagir différemment aux phonons de différentes fréquences, un phonon étant un quantum 

d’énergie de vibration. 

La conductivité du réseau cristallin isotrope est décrite par la relation suivante : [32] 

 𝜅𝑙 =  
∫ 𝜈𝑆𝐶𝑝(𝜔)𝐿𝑝ℎ(𝜔)𝑑𝜔

3
  (1.11) 

où 𝐿𝑝ℎ est le libre parcours moyen des phonons, 𝐶𝑝 est la capacité thermique volumique du 

matériau et 𝜈𝑆 est la vitesse moyenne des phonons, 𝜔 étant la pulsation. On peut simplifier cette 

expression pour avoir : 

 𝜅𝑙 =  
𝜋2𝑘𝐵

2𝑇

3ℎ
〈𝑀𝑝ℎ〉 〈〈𝜆𝑝ℎ〉〉 (1.12) 

〈𝑀𝑝ℎ〉 étant la moyenne du nombre d’état contribuant à la propagation des phonons dans la 

fenêtre de conduction de Bose-Einstein, et 〈〈𝜆𝑝ℎ〉〉 étant la valeur moyenne du libre parcours moyen 

des phonons pour chaque canal de conduction des phonons. On peut enfin simplifier cette expression 

pour finalement obtenir l’expression couramment utilisée : 

 𝜅𝑙 =  
1

3
〈𝜐𝑝ℎ〉𝐶𝑉Λ𝑝ℎ (1.13) 

  〈𝜐𝑝ℎ〉 est ici la vitesse moyenne des phonons, 𝐶𝑉 est la capacité calorique volumique et Λ𝑝ℎ 

représente le libre parcours moyen des phonons. 

Concernant la conductivité thermique électronique, on pense intuitivement qu’elle sera 

probablement liée à la conductivité électrique. La loi de Wiedmann et Franz [33] fait ce lien à travers 

cette équation : 

 𝜅𝑒 =  𝜎𝐿𝑇 (1.14) 

avec L le nombre de Lorentz défini comme ceci : 
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 𝐿 = (
𝑘𝐵

𝑒
)

2

{〈(
𝐸 − 𝐸𝐹

𝑘𝐵𝑇
)

2

〉 − 〈(
𝐸 − 𝐸𝐹

𝑘𝐵𝑇
)〉2} (1.15) 

 Le nombre de Lorentz dépend de la structure de bande, du niveau de dégénérescence et de 

bien d’autres paramètres, mais il peut être approximé comme ceci dans le cas d’un semi-conducteur 

3D non-dégénéré [34] : 

 𝐿 ≈ 2 (
𝑘𝐵

𝑒
)

2

 (1.16) 

Dans le cas d’un métal 3D dégénéré, on a plutôt le cas suivant : 

 𝐿 ≈
𝜋2

3
 (

𝑘𝐵

𝑒
)

2

 (1.17) 

1.3) Matériaux thermoélectriques actuels 

1.3.1) Matériaux standards 

Les matériaux actuellement utilisés de manière commerciale sont de différents types selon la 

température de travail. Dans des applications au voisinage de la température ambiante jusqu’aux 

températures modérées (400°C), les composés à base de tellure (Bi2Te3/Sb2Te3, PbTe, …) sont certes 

efficaces mais souvent toxiques/polluants, instables et contenant des éléments rares (Te, Bi, Sb) (voir 

figure 1.9 et 1.10) [35-37].  

 

Figure 1.9 : Représentation du facteur de mérite de différents matériaux thermoélectriques standards pour 
différentes gammes de températures, extrait de la référence [31] 

 

Le Bi2Te3 et le Sb2Se3 et leurs différentes solutions solides (rassemblés sous l’appellation 

(Bi,Sb)2(Te,Se)3 ) montrent néanmoins des caractéristiques favorables pour la thermoélectricité. En 

effet leur faible conductivité thermique de l’ordre de 1.5 W.m-1 à 300K [38] leur confère un bon 

facteur de mérite. Cette conductivité thermique peut être encore réduite grâce à l’usage de super 

réseaux [39,40] et d’autres méthodes comme la nanostructuration [41], l’inclusion de défaut 

ponctuels et autres défauts [42]. Leur résistivité électrique est faible, elle peut être de l’ordre de la 

dizaine de µΩ.m [43]. Ceci permet aux tellurures de Bismuth et autres matériaux apparentés de 

d’atteindre des facteurs de mérite supérieurs à 1 autour de la température ambiante, certains groupes 

reportent toutefois des zT allant parfois jusqu'à 2.5 [44,45]. 
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Figure 1.10 : Abondance de certains éléments utilisés en thermoélectricité, issu de la référence [35]  

 

Un autre matériau standard est le PbTe dont le type p, obtenu par un dopage au sodium, peut 

atteindre un zT proche de 1.4 à 750 K [46]. Concernant le type n, un dopage au germanium permet 

d’atteindre un zT maximum de 1.47 à 673K [47]. Il faut faire attention à certains résultats qui affichent 

un zT important, notamment certains qui déclarent un zT légèrement supérieur à 2, car ces résultats 

sont difficilement reproductibles et des inhomogénéités peuvent induire un zT élevé qui disparait 

après recuit [48], sans oublier le problème d’instabilité à haute température. Le PbTe contient du 

plomb et du tellure, qui sont tous les deux toxiques et le tellure est particulièrement peu abondant 

comme illustré sur la figure 1.10, ce qui motive la recherche de composés alternatifs. 

 

1.3.2) Matériaux alternatifs  

1.3.2.1) Matériaux hors oxyde 

Pour commencer, les skuttérudites sont l’un des types de composés largement étudiés pour la 

thermoélectricité. Les skuttérudites sont des structures complexes de composition chimique 

relativement simple puisqu’elles sont de formule chimique MX3, avec M un métal de transition 

(souvent du Cobalt ou du Nickel) et X un élément de la colonne 5 (N, P, As, Sb, Bi). Les atomes 

s’organisent en structure cubique comme illustré sur la figure 1.11.  

 

Figure 1.11 : Gauche : (Issu de [49]) Cellule unitaire de la skuttérudite décrite en 1928 par Oftedalet [50], 
Droite : (Issu de [49]) Structure skuttérudite telle que décrite par Kjekshus et al. en 1974 [51], le métal de 

transition est en rouge, et les pnictogènes sont en jaune, et les sites vides sont représentés par des sphères en 
bleu clair. 

 

Ces structures présentent des sites icosaédriques qui peuvent être occupés par un ion lourd, 

comme un lanthanide par exemple ce qui permet de fortement diminuer la conductivité thermique 

de ces composés, tout en ne perturbant que très peu la conductivité électrique. Ce point est illustré 
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par la figure 1.12 où l’ajout d’ytterbium diminue la conductivité thermique d’un matériau sans avoir 

d’impact majeur sur la conductivité électrique, et augmente ainsi son facteur de mérite. En effet, ceci 

peut être vu comme la création d’un défaut ponctuel qui diffuse les phonons par la différence de 

masse importante. Les meilleurs résultats sont obtenus pour des skuttérudites partiellement 

remplies, et le remplissage peut changer le type de porteur majoritaire, et donc choisir si le matériau 

est de type p ou n [52]. De plus, le remplissage du site icosaédrique par différents ions permet 

d’encore plus diminuer la conductivité thermique, mais cela a aussi un impact sur la conductivité 

électrique et sur le coefficient Seebeck, mais le facteur de mérite peut toutefois en être amélioré de 

manière significative.  

  

Figure 1.12 : Conductivité thermique et facteur de mérite du composé YbxCo4Sb12 en fonction de la température 
[53] 

 

Certains composés sont toutefois sensibles à l’oxydation il faut donc les encapsuler car ces 

matériaux semblent être le plus performants à des températures pouvant être supérieures à 600K, ce 

qui implique d’autant plus d’oxydation et donc de problèmes de stabilité. [54]. Ces matériaux font 

partie des meilleurs thermoélectriques actuels [55], mais la présence de certains éléments les rend 

toxiques, comme l’utilisation d’antimoine qui agit de manière similaire à l’arsenic sous forme d’oxyde. 

Les chalcogénures constituent une grande famille regroupant à peu près n’importe quel 

composé possédant au moins un anion chalcogène (colonne 6). Le Bi2Te3 fait partie de cette classe de 

matériaux mais, comme mentionné précédemment, il contient des matériaux rares et toxiques en 

plus d’être instable. Il existe d’autres matériaux dans cette famille des chalcogénures qui n’utilisent 

pas nécessairement de matériaux rares et/ou toxiques comme les (Bi,Sb)2(Te,Se)3 et autres matériaux 

apparentés. En effet il existe de nombreuses structures : Cu2(S,Se), SnSe, CuFeS2, Co3Sn2S2, Cu5FeS4, et 

autre. Ces matériaux possèdent un facteur de mérite intéressant grâce à une conductivité thermique 

très faible. 

Les chalcogénures de cuivre binaires tels que le Cu2S et Cu2Se peuvent servir de matériaux 

thermoélectriques à faible coût, mais souffrent de problèmes de migrations d’ions lorsqu’ils sont 

exposés à des courants électriques de l’ordre de ceux utilisés en thermoélectricité. Ils sont aussi 

instables lorsqu’ils sont chauffés sous air et même sous diazote [56]. 

Le SnSe arrive à atteindre des conductivités thermiques proches de 0.3 W.m-1.K-1 [57], certains 

groupes arrivent à produire des matériaux SnSe avec un zT de 2.5 ou 3 à 700K [58], mais attention à 

ne pas sous-estimer la conductivité thermique, dans certains cas de tels résultats doivent être 

examinés avec attention [59]. 
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Les phases Heusler de composition chimique X2YZ où X et Y sont en général des métaux de 

transition et Z un élément d’un group principal, comme par exemple Fe2VAl, ont suscité un intérêt 

croissant et ont montré des résultats intéressants [60]. Les composés dits « Half-Heusler » sont des 

alliages intermétalliques de Heusler particuliers de composition chimique TMX, par exemple TiNiSn, 

ZrCoSb ou encore TaFeSb. Un excellent zT de 0.7 à 800K a par exemple été publié [61], dans un 

composé contenant du Pd (coût élevé). En 2019, un zT de 1.5 à 973K a été atteint pour un type p de 

Ta0.74V0.1Ti0.16FeSb [62], on note toutefois la présence d’antimoine toxique [63] dans ce composé. 

Bien que la conductivité thermique ait bien été réduite par la création de solutions solides et de 

nanostructuration, elle reste trop importante comparée aux matériaux standards comme le Bi2Te3. 

[64]. 

1.3.2.2) Oxydes 

Ne seront discutés dans cette partie que les oxydes thermoélectriques qui ne sont pas de 

structure pérovskite [35,65,66], ces derniers seront traités à part dans la partie 1.4.1. 

Les oxydes sont jusqu’à maintenant relativement moins étudiés pour des applications 

thermoélectriques, mais ils apparaissent de plus en plus comme des composés viables pour leurs 

nombreux avantages. Par définition oxydés, ils sont donc relativement stables quand exposés à l’air, 

et également à haute température, ce qui les rend intéressants pour des températures de travail où 

les autres matériaux thermoélectriques ne seraient pas stables.  

Le facteur de mérite est certes un peu plus faible en général comparé aux autres matériaux de 

type skuttérudites et d’autres matériaux présentés brièvement précédemment, mais les oxydes sont 

en général plus stables et ont un impact environnemental moindre car ils peuvent être composés de 

cations abondants et peu toxiques. 

Dans cette famille de matériaux, on peut trouver des types-p parmi les cobaltites en couche 

mince [67], des matériaux tels que NaxCoO2 [68,69] ou Ca3Co2O6 et Ca3Co4O9 [70]. 

Ces derniers matériaux semblent prometteurs du fait de leur coefficient Seebeck élevé [71], 

toutefois la conductivité thermique du Ca3Co2O6 est trop importante donc Ca3Co4O9 reste à privilégier 

pour les applications thermoélectriques [72]. Le maximum du facteur de mérite se trouve dans les 

hautes températures, au-delà de 700°C à une valeur autour de 0.4 dans les meilleurs cas [73] 

Au sujet de NaxCoO2, la conductivité semble augmenter avec l’addition de sodium jusqu’à 

environ x=0.75, et un dopage à l’argent semble pouvoir augmenter sa conductivité et son coefficient 

Seebeck, pour atteindre un facteur de mérite de 0.9 à 900°C [74], mais ce composé est moins stable 

que Ca3Co4O9 [75]. On l’a qualifié de « Electron Crystal Phonon Glass » du fait de son alternance de 

couche de CoO2 qui agissent comme un cristal pour les électrons et une couche de sodium très 

désordonnée agissant comme un amorphe pour la diffusion des phonons. 

Concernant les types n, mis à part les pérovskites qui seront traités dans la partie 1.4.1, on peut 

trouver le ZnO qui, malgré une conductivité thermique un peu trop élevée, réussi à garder une 

conductivité électrique satisfaisante même à haute température. On peut le doper avec de 

l’aluminium, du nickel ou du gallium [76,77] pour atteindre un zT légèrement supérieur à 0.6 à près 

de 1000°C pour une composition de ZnAl0.02Ga0.02O. 

Il semblerait aussi que le In2O3:Ge montre des qualités thermoélectriques intéressantes [78], 

qui montre un zT légèrement supérieur à 0.45 à 1000°C pour une composition de In1.8Ge0.2O3 
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On peut également citer le BaBi2O6 [79] qui obtient un zT de 0.19 d’après des simulations, mais 

cela ne règle pas le problème posé initialement du bismuth qui est un métal lourd polluant et rare. On 

peut y ajouter Cd3TeO6 qui semble être de type n quand dopé avec de l’indium [80], mais on y retrouve 

le problème du cadmium et du tellure. 

 

1.4) Oxydes Pérovskites thermoélectriques  

1.4.1) Avantages et défis  

La structure pérovskite se définit par une composition chimique de type ABX3, où B est sur les 

sommets du cube entouré par 6 ions X qui forment un octaèdre BX6 autour de l’élément B. L’élément 

A quant à lui occupe le centre de la maille dans le site octaédrique entouré par des anions X. 

L’ensemble de la structure est visible sur la figure 1.13. 

 

Figure 1.13 : Représentation schématique de la structure pérovskite ABO3 avec SrTiO3 de symétrie cubique 
comme exemple (strontium en bleu, titane en vert et oxygène en rouge) 

 

Pour savoir quels ions peuvent être combinés pour former une structure pérovskite et avoir une 

idée a priori de la déformation de la maille, le facteur de tolérance de Goldschmidt a été développé à 

cet effet [81]. Il dépend du rayon ionique des différents éléments composant la maille. Le facteur de 

tolérance de Goldschmidt est défini par : 

 𝑡 =
𝑟𝐴 + 𝑟𝑂

(𝑟𝐵 + 𝑟𝑂)√2
 (1.18) 

Les différents paramètres sont les rayons ioniques indexés par la lettre correspondant à l’ion 

qu’il représente dans la structure ABO3. On peut le voir comme le rapport du paramètre de maille 

imposé par la direction A-O et l’autre imposé par l’axe B-O dans l’hypothèse d’une maille cubique, si 

ce rapport est trop écarté de l’unité alors les contraintes font que la maille cubique, ou la structure 

pérovskite, n’est pas favorable. 

Pour obtenir un réseau cristallin cubique, il faut un facteur de tolérance de Goldschmidt compris 

entre 0.9 et 1, c’est le cas du SrTiO3 par exemple. Dans le cas où le facteur de tolérance de Goldschmidt 

est supérieur à 1, le réseau cristallin deviendrait hexagonal ou quadratique, comme le BaTiO3 qui 

possède un facteur t=1,063. Dans le cas où le facteur de Goldschmidt est approximativement inférieur 

à 0,9 mais supérieur à 0,7, la structure est plutôt orthorhombique ou rhomboédrique comme le CsPbI3 
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dont le facteur de tolérance est de 0,851 (et peut avoir une structure orthorhombique). Cette 

flexibilité chimique permet d’accorder leurs propriétés physiques sur une très large gamme, ce qui est 

avantage dans le domaine de la thermoélectricité (voir sections suivantes).  

Il existe également un nouveau facteur de tolérance de Goldschmidt [82] qui permet de 

prédire si le composé formé aura une structure pérovskite ou non, ce nouveau facteur de tolérance 

se calcule de la manière suivante : 

 𝜏 =
𝑟𝑋

𝑟𝐵
− 𝑛𝐴 (𝑛𝐴 −

𝑟𝐴
𝑟𝐵

⁄

ln (
𝑟𝐴

𝑟𝐵
⁄ )

) (1.19) 

Ce nouveau facteur de tolérance indique alors si la structure sera une pérovskite ou non si 𝜏 

est respectivement inférieur ou supérieur à 4.18. 

En plus de leur flexibilité chimique et stabilité thermique, les oxydes pérovskites ont des 

paramètres de maille voisins qui leur permettent d’être combinés ensemble par épitaxie. Il a même 

été montré que certains de ces oxydes pérovskites pouvaient être épitaxiés sur silicium [83,84], ce qui 

a permis d’intégrer de manière monolithique par épitaxie des oxydes fonctionnels sur Si pour des 

applications dans le domaine de la microélectronique [85-89]. 

Toutefois, les oxydes de structure pérovskite présentent une conductivité thermique 

relativement grande [35], d’environ un ordre de grandeur supérieur aux tellurures de bismuth et 

antimoine, ce qui représente un défi dans le domaine de la thermoélectricité car cela limite leur 

facteur de mérite. 

 

1.4.2) Etat de l’art 

1.4.2.1) Oxydes pérovskites de type n 

Du fait de leur flexibilité chimique, les structures pérovskites peuvent accueillir un grand 

nombre de cations en solution solide donnant lieu à une grande accordabilité des propriétés 

physiques. On note par exemple la substitution cationique aliovalente qui permet de faire du dopage 

électronique contrôlé, très intéressant pour optimiser le facteur de puissance thermoélectrique. Pour 

réaliser un dopage de type n, le cation substituant doit être de valence supérieure (e.g. Nb5+ sur le site 

de Ti4+ dans SrTiO3).  

Exemple, Sr1-xLaxTiO3 [90-92]. Comme illustré par a figure 1.14, le lanthane en substitution du 

strontium crée un type-n en fournissant 1 électron par ion lanthane dans la maille [93-95]. Ainsi, on 

peut contrôler la concentration de porteur de charge (ici les électrons) en contrôlant la concentration 

de Lanthane.  

L’optimum actuel du facteur de puissance STO type n (La-STO, Nb-STO, B-STO, Gd-STO,…) est 

proche de 40 µW cm-1 K-2 à 300 K avec 10% de substitution environ, ce qui rivalise avec les meilleurs 

matériaux thermoélectriques présentés précédemment disponibles à température ambiante. 

Toutefois sa conductivité thermique reste trop importante pour obtenir un zT compétitif.  

Le SrTiO3 peut également être dopé n avec un cation tel que du niobium sur le site du titane 

[94,96], ce matériau est devenu un standard de SrTiO3 dopé n, il est disponible commercialement à 

différents pourcentages de Nb.  
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Figure 1.14 : Gauche : partie haute : Coefficient Seebeck et Conductivité électrique en fonction de la 
concentration d’électron, partie basse : Facteur de puissance en fonction de la concentration d’électron, issu de 

[91] Droite : Conductivité électrique et coefficient Seebeck en fonction de la concentration de porteur de 
charges, encadré : Facteur de puissance (µWcm−1K−2) pour différentes températures, issu de [92] 

 

On peut aussi noter que les lacunes d’oxygène permettent de créer un SrTiO3-δ de type n. En 

effet, une lacune d’oxygène libère 2 électrons qui pourront alors participer à la conduction 

électronique [97,98]. L’ajout de lacunes d’oxygène modifie aussi le coefficient Seebeck et la 

conductivité thermique en les diminuant, mais le facteur de mérite final semble au final amélioré [99]. 

Ces lacunes d’oxygène se forment relativement facilement et elles peuvent aisément cacher un léger 

dopage de type p ce qui peut poser problème pour l’obtention d’un SrTiO3 de type p. 

Il existe beaucoup de pérovskites de type n autres que les titanates comme Sr1-xLaxTiO3, telles 

que les solutions solides de manganites comme La1-xSrxMnO3 (pour x > 0.1) [100]. Ainsi, le PrxCa1-

xMnO3 présente un zT de 0.165 à 1100 K [101]. On peut aussi substituer l’ion Mn par d’autres ions, 

comme pour former la solution solide CaMn1-xNbxO3 qui atteint un zT de 0.32 at 1070 K [102]. Il y a 

également la possibilité de doper le BaSnO3 avec un ion lanthane pour crée un type-n [103,107] ou 

encore de doper de la même manière le SrVO3 [108-110]. 

 D’autres pérovskites contenant des métaux lourds ont été explorées mais cela pose les mêmes 

problèmes que les matériaux classiques tels que Bi2Te3. 

 

1.4.2.2) Oxydes pérovskites de type p 

La conduction de type P, indispensable pour de nombreuses applications et en particulier pour 

réaliser un module thermoélectrique, est difficile à obtenir avec les oxydes pérovskites notamment à 

cause de la grande taille de la bande interdite qui est d’environ 3.2eV [111] mais également la 

formation possible de lacunes d’oxygène qui produisent un dopage de type n, ce qui peut compenser 

le dopage p réalisé par dopage ou formation de solutions solides. 

On trouve quelques oxydes pérovskites de type p parmi les solutions solides de manganites, 

comme les solutions solides de La1-xCaxMnO3 (avec 0.1 ≤ x ≤ 0.3) et La1-xSrxMnO3 (pour x < 0.1) [100] 
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dont les propriétés ont bien été améliorées par l’utilisation de super-réseaux La0.67Sr0.33MnO3/LaMnO3 

crues par PLD sur substrat de SrTiO3 [112]. Cependant, le facteur de puissance thermoélectrique de 

ces manganites reste très faible (5 10-3 µW cm-1 K-2), presque 4 ordres de grandeur inférieur au type 

n La-STO.  

On peut également citer le cas des chromates, comme par exemple le LaCrO3 dopé au 

strontium qui est de type p [113-115], mais avec un facteur de puissance assez faible, atteignant les 

0,5 µW cm-1 K-2 (2 ordres de grandeur inférieur au La-STO par exemple). La mesure de la conductivité 

thermique de couches de Sr-LaCrO3 est au cœur du chapitre 5. 

Les cobaltites sont également étudiées, on peut citer le (La1-xSrx)CoO3, qui atteint un facteur de 

mérite de 0.18 à température ambiante pour un composé polycristallin [116]. Le (La1-xPbx)CoO3 monte 

à un zT de 0.23 à 573 K, et d’autres exemples utilisant du plomb [117] ou du bismuth [118] sont aussi 

étudiés mais l’usage du plomb ou du bismuth serait contreproductif ici pour des raisons déjà 

mentionnées. 

 

1.5) Module Thermoélectrique 

1.5.1) Introduction 

 

Figure 1.15 : Représentation schématique d’un module thermoélectrique [31] 
 

Un module thermoélectrique est composé de blocs de type n et de type p, chaque bloc est 

appelé une jambe. La jambe n et la jambe p sont connectés en série électriquement mais sont en 

parallèle thermiquement, comme illustré sur la figure 1.15. Un module comprend de nombreuses 

hétérojonctions métal-semiconducteur qui doivent être idéalement de comportement ohmique de 

très faible résistance de contact (estimée inférieure à 10-10  m2 pour des applications de 

refroidissement, sans quoi il y a échauffement par effet Joule [119]).  

Le module thermoélectrique est réversible, c’est-à-dire que l’on peut l’utiliser pour un effet 

Seebeck ou Peltier, c’est-à-dire en générateur ou réfrigérateur. 
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1.5.2) Facteur de mérite et performances 

Dans les deux modes de fonctionnement, un matériau thermoélectrique est caractérisé par son 

facteur de mérite, il définit la performance du matériau pour un fonctionnement thermoélectrique. 

Le facteur de mérite pour un matériau unique est défini par l’équation 1.4, mais l’équation d’un 

module où chaque jambes n et p sont de longueur et de section égale est donnée par [120-125] : 

 𝑧𝑛𝑝 =  
(𝛼𝑝 − 𝛼𝑛)

2

{(𝜆𝑝𝜌𝑝)
1/2

+ (𝜆𝑛𝜌𝑛)1/2}
2  ≈

𝑧𝑛 + 𝑧𝑝

2
 (1.20) 

 

Ici, 𝜌 désigne ici la résistivité électrique et 𝜆 correspond à la conductivité thermique indexé par 

le type du matériau, ici type n et type p. 

Dans le cas d’un réfrigérateur, la différence maximum de température atteignable est : 

 Δ𝑇𝑚𝑎𝑥 =
1

2
𝑧𝑇𝑓

2 (1.21) 

Ici, 𝑇𝑓 correspond à la température du côté froid et le z est le facteur de mérite. Ceci correspond 

à un cas parfait ce qui n’est jamais le cas en réalité. 

Dans le cas d’une pompe à chaleur, on obtient un coefficient de performance maximum de : 

 𝐶𝑂𝑃𝑚𝑎𝑥 =
𝑇𝑓

𝑇𝑐 − 𝑇𝑓
 
√1 + 𝑧𝑛𝑝𝑇𝑚 −

𝑇𝑐
𝑇𝑓

√1 + 𝑧𝑛𝑝𝑇𝑚 + 1
 (1.22) 

Le COP désigne le ratio du flux de chaleur par le travail fourni. Dans le cas d’un réfrigérateur, la 

chaleur extraite de la source de chaleur est le paramètre clé, dans le cas d’une pompe à chaleur, c’est 

la chaleur transmise au dissipateur thermique qui est important, donc le flux extrait auquel on ajoute 

l’effet joule. On a donc la relation suivante : 

 𝐶𝑂𝑃𝑝à𝑐 =  𝐶𝑂𝑃𝑓𝑟𝑖𝑔 + 1 (1.23) 

 Autrement dit, 1 joule électrique rend 1*COP joules thermiques, ces joules thermiques sont 

soit extraite dans le cas d’un réfrigérateur, soit transmise au dissipateur de chaleur dans le cas d’une 

pompe à chaleur. L’extraction et le déplacement d’un joule thermique peut consommer moins 

d’énergie que la génération d’un joule thermique par effet Joule. C’est la raison pour laquelle la pompe 

à chaleur est en général un moyen de chauffage domestique bien plus performant qu’un chauffage 

électrique classique d’un point de vue thermodynamique. 

 

Dans le cas d’un générateur, l’efficacité de conversion est définie par : 

 𝜂 =
(𝑇𝑓 − 𝑇𝑐)(√1 + 𝑧𝑛𝑝𝑇𝑚 − 1)

𝑇𝑓(√1 + 𝑧𝑛𝑝𝑇𝑚 + 𝑇𝑐/𝑇𝑓)
=  

(𝑇𝑓 − 𝑇𝑐)

𝑇𝑓
𝜂𝑟  (1.24) 

avec 
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 𝜂𝑟 =
(√1 + 𝑧𝑛𝑝𝑇𝑚 − 1)

(√1 + 𝑧𝑛𝑝𝑇𝑚 + 𝑇𝑐/𝑇𝑓)
 (1.25) 

On voit ici le rendement comme un pourcentage du rendement de Carnot, qui est la limite 

thermodynamique de toute machine thermique. En plus du rendement limité par les matériaux 

thermoélectriques utilisés, il y a de nombreuses pertes à prendre en compte, notamment dues aux 

jonctions thermiques entre les côtés chaud et froid, aux connections électriques qui impliquent de 

résistances de contacts et bien d’autres. 

En pratique, les rendements de modules thermoélectriques sont assez bas, ils sont de quelques 

pourcents dans le meilleur des cas. On peut voir une comparaison de rendement d’un module 

thermoélectrique pour différentes valeurs de zT par rapport à d’autres rendements de machine 

thermiques génératrices d’électricité sur la figure 1.16. On y voit ainsi que le rendement de machines 

thermoélectriques atteint difficilement 10% pour un facteur de mérite 𝑧𝑇 = 1 qui est la référence 

actuelle. Ce rendement est bien plus faible que celui de machines thermodynamiques classiques 

(centrales thermiques fossiles ou nucléaires) qui peut atteindre 30% à 45%. Pour obtenir des 

rendements similaires à ces machines thermiques, il faudrait atteindre un facteur de mérite d’au 

moins 𝑧𝑇 = 10 environ, ce qui n’est pas possible actuellement. 

 

Figure 1.16: Comparaison de rendement de génération d’électricité en fonction de la température de la source 
chaude pour différentes valeurs de zT par rapport à d’autres machines thermiques (pour une source froide fixée 

à 300K) [126] 

 

1.5.3) Architectures de micromodules thermoélectriques 

Il existe différentes architectures de micromodules thermoélectriques, des représentations de 

ces architectures sont visibles sur la figure 1.17. La première architecture est directement issue d’un 

« macromodule » massif (voir figure 1.18) mais réduit à l’échelle micrométrique [123,127]. Ce module 

est le plus classique et permet les meilleurs rendements [125] malgré les défis de miniaturisation due 

à la structure 3D. 
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Figure 1.17 : Représentation schématique de différentes architectures de micromodules thermoélectriques : a) 
architecture verticale, b) architecture latérale c) architecture hybride, issue de [123] 

 

 

Figure 1.18 : Exemple de micromodule thermoélectrique à structure verticale [128] 

 

Une autre architecture est l’architecture latérale : les jambes p et n sont disposées latéralement 

et le flux thermique traverse le module latéralement. Un problème avec ce genre de dispositif est que 

le substrat sur lequel repose les jambes p et n contribue à la conduction thermique, et le nombre de 

paires de jambes est limité car ici l’espace d’échange est à 2 dimensions contrairement au module 

vertical. Ce module semble le plus simple à miniaturiser, mais il ne permet pas une grande efficacité 

[123]. Un exemple de l’utilisation de structure latérale est visible sur la figure 1.18, un autre exemple 

peut être trouvé sur la référence [129]. 

Le dernier type d’architecture est l’architecture hybride, avec une disposition similaire à 

l’architecture latérale, mais le flux thermique est hors plan par rapport au module. Les jonctions 

chaudes sont isolées du substrat froid par un espace vide et inversement pour limiter les pertes mais 

une gestion des flux thermiques est essentielle pour obtenir un bon rendement. Il permet un 

compromis entre les deux autres architectures. 

En tant que fournisseur commercial, on peut citer Micropelt [131] qui produit des 

micromodules thermoélectriques à base de (Bi,Sb)2Te3 ainsi que des capteurs autonomes, et 
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également la start-up MOÏZ [132] récemment créé qui utilise des membranes de silicium avec des 

dépôts de (Bi,Sb)2Te3 pour former un module planaire issues des recherches de l’Institut Néel.  

 

 

Figure 1.18 : Exemple de micromodule thermoélectrique à structure latérale [130] 

 

Dans le cas des oxydes thermoélectriques crus par MBE, la fabrication de micromodules 

thermoélectriques est envisageable mais cette technologie nécessite encore de la recherche et 

développement. A l’heure actuelle, aucun micromodule thermoélectrique n’a été réalisé avec des 

oxydes thermoélectriques, et c’était l’objectif du projet ANR MITO (Premier micro-module 

thermoélectrique à base d'oxydes) qui a pris fin durant cette thèse. 

 

1.6) Objectifs de la thèse  

Cette thèse vise à produire de nouveaux oxydes de structure pérovskite thermoélectriques de 

type p. Pour cela nous avons visé un dopage par solution solide avec un cation aliovalent sur le site du 

titane du matériau SrTiO3. Plusieurs cations trivalents ont été envisagés : l’indium dans un premier 

temps, puis l’aluminium dans un second temps. Des couches minces nanométriques ont été réalisées 

par épitaxie par jets moléculaires. 

Dans un premier temps, une étude de la déviation stœchiométrique sur Sr1+δTiO3 a été menée. 

Nous avons étudié les reconstructions de surface par RHEED dans un premier temps, puis nous avons 

étudié les défauts crées par les forts écarts à la stœchiométrie, allant de δ=-0.4 à δ=+1.4 mesuré par 

XPS. Ces échantillons ont été analysés en fonction de leur paramètre de maille hors plan, leur vitesse 

de croissance mais également grâce à leurs spectres XPS (Voir chapitre III). 

Ensuite, une stratégie de création de solutions solides qui a été employée dans le cadre de cette 

thèse sera présentée. Les premiers tests avec de l’In+3 se sont révélés infructueux et la solution solide 

ne semble pas être réalisable par MBE. Ensuite, des solutions solides en utilisant les ions Al3+ ont été 

réalisées. Le paramètre de maille et l’analyse par XPS confirment la présence d’aluminium dans la 

maille (Voir chapitre IV). 

Pour mesurer la performance d’un matériau thermoélectrique, il faut mesurer la conductivité 

thermique. Or, mesurer la conductivité thermique de couches nanométriques restreint les méthodes 

de mesure à la méthode dite 3-oméga. Cette méthode mesure la conductivité thermique par une 

mesure électrique et permet de discriminer la contribution de chaque couche. Cette mesure de 
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conductivité thermique a été réalisée en collaboration avec le CETHIL pour des couches 

thermoélectriques conductrices pour lesquelles une fine couche diélectrique doit être insérée entre 

le fil chauffant en surface et la couche thermoélectrique à mesurer (Voir chapitre V).  
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Chapitre 2 : Techniques Expérimentales 
 

Introduction 

Ce chapitre est dédié à la description des différentes techniques expérimentales employées 

dans cette thèse. D’abord nous verrons les techniques de croissance et dépôt de matériaux, et ensuite 

les méthodes de caractérisation structurale, chimique et thermoélectrique associées. 

 

2.1) Epitaxie par jet moléculaire 

2.1.1) Fonctionnement général 

L’épitaxie par jet moléculaire (ou MBE pour Molecular beam epitaxy en anglais) fait partie de la 

classe des dépôts physiques en phase vapeur (PVD), elle est utilisée pour la croissance de couches 

minces épitaxiées sur un substrat monocristallin dans un environnement d’ultravide. Elle a été 

développée dans les années 70 par l’équipe d’Alfred Y. Cho, notamment, pour la croissance de GaAs 

[1] et pour la croissance de super-réseaux GaAs et AlxGa1-xAs [2]. On observe ensuite un 

développement de la MBE [3] notamment pour la production en masse [4,5] mais également plus 

récemment vers la production d’autres composés, notamment les oxydes [6-8]. La figure 2.1 montre 

une représentation schématique d’un bâti de MBE. 

 

Figure 2.1 : Représentation schématique d’un réacteur d’épitaxie par jets moléculaires, modifié à partir de [9] 

 

Le principe fondamental repose sur le chauffage d’une charge élémentaire qui entraîne une 

sublimation et produit un jet atomique ou moléculaire dirigée vers le substrat. Les atomes entrant en 

contact avec le substrat vont alors se condenser et diffuser à la surface du substrat pour faire croitre 

le cristal en continuité cristalline avec le substrat (épitaxie). Dans le cas où le matériau cru est le même 

que celui du substrat, on parle d’homoépitaxie. Par exemple, une croissance de SrTiO3 sur un substrat 

de SrTiO3 est une homoépitaxie. Dans le cas où le matériau épitaxié est différent du substrat, on est 

dans le cas d’une hétéroépitaxie. Un exemple d’hétéroépitaxie est la croissance de LaAlO3 épitaxié sur 

SrTiO3 [10], c’est un cas simple où la nature et le paramètre de maille des deux matériaux sont proches, 

mais on trouve également des hétéroépitaxies plus complexes ou hétérogènes comme du SrTiO3 

épitaxié sur silicium [11,12]. 

Le processus de croissance peut être décrit comme suit : les atomes arrivant proche du substrat 

sont physisorbés, c’est à dire piégés par les forces de Van der Waals, qui sont assez faibles, ce qui 

permet aux éléments de diffuser sur la surface et de s’organiser périodiquement en cristal. Cette 
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physisorption est à différencier de la chimisorption qui correspond à la formation de liaisons 

chimiques du type liaisons covalentes ou ioniques. Ces puits de potentiels sont illustrés sur la figure 

2.2. Il se peut aussi que ces éléments physisorbés désorbent à cause de la température du substrat ou 

de la volatilité de l’élément considéré. On peut définir s comme étant le coefficient de collage, il 

correspond au ratio entre le nombre d’atomes qui adhèrent à la surface et le nombre d’atomes 

incident : 

 𝑠 =
𝑁𝑎𝑑ℎ

𝑁𝑡𝑜𝑡
 (2.1) 

 

La température du substrat est donc un paramètre crucial : elle ne doit pas être trop importante 

pour ne pas désorber les atomes adsorbés (ou adatomes), mais elle doit également être assez élevée 

pour promouvoir la diffusion des adatomes en surface pour qu’ils se fixent sur un site favorable du 

cristal et ainsi faire croître le cristal en continuité avec le substrat. Les adatomes trouvent alors un site 

favorable énergétiquement et sautent la barrière de potentiel de physisorption (par agitation 

thermique) pour se lier chimiquement aux autres atomes du site d’implantation pour se joindre à la 

maille cristalline.  

 

Figure 2.2 : Représentation des potentiels de chimisorption et de physisorption d’un atome sur une surface [13] 

 

2.1.2) Intérêt de la MBE par rapport aux autres techniques 

L’épitaxie par jet moléculaire offre de nombreux avantages en comparaison d’autres 

techniques. Les particularités essentielles sont la sublimation de sources élémentaires dans un 

environnement ultra-vide (UHV) avec un suivi de la croissance in-situ. Ces particularités permettent la 

croissance i) de matériaux de composition variable à façon (solutions solides), ii) de matériaux et 

hétérostructures dont l’épaisseur est contrôlée à la monocouche atomique, et iii) d’interfaces 

hétérogènes notamment pour la réalisation d’hétérostructures hybrides Oxydes/Semiconducteurs 

nécessitant dans la grande majorité des cas une passivation sous UHV de la surface (contrôlée à la ½ 

monocouche) avant épitaxie de l’oxyde.  

Le premier avantage de la MBE est la croissance de solutions solides de composition variable. 

En effet, contrairement aux méthodes d’ablation laser et de pulvérisation où la composition de la 

couche déposée dépend de la composition de la cible utilisée, la MBE utilise des sources élémentaires 

dont le flux est contrôlé individuellement. Ce contrôle individuel de flux implique que la composition 

finale peut être modifiée par l’utilisateur en temps réel. On peut voir un exemple sur la figure 1.14 du 
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chapitre 1 où les auteurs B. Jalan et S. Stemmer [14] ont cru des couches de SrTiO3 dopé La de 

composition variable (Sr1-xLaxTiO3) pour avoir différents échantillons avec différentes concentrations 

de porteurs de charge.  

Le deuxième avantage est le contrôle à la monocouche près. On peut suivre notamment la 

surface de l’échantillon en temps réel grâce à la réflexion des électrons à haute énergie (RHEED en 

anglais). On peut notamment donner l’exemple de la croissance de SrTiO3 en alternant le dépôt de 

monocouches de SrO et de TiO2 [15,16]. On peut également citer la croissance de phases Ruddleson-

Popper [17] par alternances de monocouches de TiO2 et SrO avec un plan supplémentaire SrO de 

manière contrôlée et périodique.  

Le troisième point est la possibilité de contrôler les interfaces notamment pour la croissance 

d’hétérostructures hybrides Oxydes-Semiconducteurs. On peut citer l’exemple de l’épitaxie de SrTiO3 

sur Si(001) qui nécessite une passivation du silicium par une demi-monocouche de SrO [18,12]. On 

peut également contrôler la surface couverte par une couche partielle de TiO2 ou de SrO en surface 

de SrTiO3 en utilisant les caractéristiques RHEED de la surface [19]. 

 

2.1.3) Eléments techniques clés 

2.1.3.1) Cellule à Effusion / Cellule de Knudsen  

Les cellules à effusion, aussi appelées cellules de Knudsen, contiennent les charges élémentaires 

qui seront évaporées pour créer le jet atomique. Ils doivent contenir la charge la plus pure possible 

pour limiter la contamination de l’échantillon. Ces charges métalliques sont placées dans un creuset 

fait d’un matériau réfractaire car il peut être soumis à des températures élevée (jusqu’à 2000°C). Les 

creusets standards sont en PBN (Pyrolitic Boron Nitride en anglais), ou Ta, ils peuvent supporter des 

températures allant jusqu’à environ 1500°C. Dans le cas des cellules très hautes températures qui sont 

utilisées dans le cas du titane et du lanthane, le creuset est fait en matériau très réfractaire spécial 

développé par la société DCA. Ce creuset est chauffé par effet Joule par un filament chauffant à une 

température fixée par l’utilisateur, sa température est régulée par un système de contrôle PID pour 

s’assurer que la température est la plus stable possible. Sous l’effet de la chaleur, la charge métallique 

va partiellement se sublimer, ce qui va créer un jet atomique ou moléculaire qui est orienté vers le 

substrat. La figure 2.3 donne un exemple d’une cellule à effusion à haute température. 

 

Figure 2.3 : Cellule à effusion à haute température [20] 

 

https://www.riber.com/wp-content/uploads/2021/02/RIBER_High-Temperature-Cells-layout.jpg
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Le niveau de vide est assez important, garantissant un grand libre parcours moyen des atomes 

qui est nécessaire pour la formation du jet moléculaire. Le libre parcours moyen est donné par la 

relation suivante [21,22] : 

 𝜆 =
𝑘𝐵𝑇

√2𝜋𝑝𝑑²
= 3.11 × 10−24

𝑇

𝑝𝑑²
 (2.2) 

avec 𝑘𝐵 la constante de Boltzmann (1.38x10-23 J K-1), T la température, p la pression et d le 

diamètre de l’atome ou de la molécule. Dans notre réacteur (RIBER Compact 21 oxyde appelé « Cox »), 

la pression de travail sous O2 est typiquement 𝑝 = 1 × 10−7 𝑇𝑜𝑟𝑟, et pour un atome de strontium de 

rayon atomique de 200 pm, cela nous donne un libre parcours moyen de l’ordre de 103 m, bien 

supérieur à la distance à parcourir qui est ici de l’ordre du mètre. Le nombre de Knudsen se définit 

comme suit : 𝐾𝑛 =
𝜆

𝐿
 , où 𝐿 est la distance cellule-substrat. Ce nombre sert à définir le régime de 

propagation des particules, ce régime est plutôt diffusif si 𝐾𝑛 est inférieur à 1 et plutôt balistique dans 

le cas de 𝐾𝑛 supérieur à 1. Dans le cas de la MBE cité plus haut, le régime est bien balistique. 

Il est important de noter que les cellules sont équipées de caches amovibles permettant 

d’obturer les jets moléculaires. On peut ainsi par exemple faire des croissances alternées 

séquentiellement en dépôts élémentaires successifs, en ouvrant et en fermant les caches un par un 

pour envoyer successivement un flux d’un unique élément, puis d’un autre et ainsi de suite. Par 

exemple, le SrTiO3 orienté (001) peut croître en co-déposition, ou en croissance alternée de SrO et 

TiO2 [23]. 

Le réacteur possède également un canon à électrons à quatre creusets en position basse pour 

la croissance de matériaux réfractaires, mais ce canon à électrons n’a pas été utilisé dans le cadre de 

cette thèse.  

 

2.1.3.2) Mesure de flux 

La mesure de flux peut se faire en utilisant une microbalance à quartz (QCM), très peu utilisée 

dans le cadre de cette thèse, ou une jauge à ionisation dite de Bayard-Alpert [24]. La figure 2.4 montre 

un exemple de jauge bayard-Alpert. Les mesures de flux réalisées lors de cette thèse ont été faites 

avec une jauge bayard-Alpert placée à la place de l’échantillon. 

 

Figure 2.4 : Exemple de Jauge Bayard-Alpert [25] 

 

La jauge Bayard-Alpert fonctionne en ionisant les molécules contenues dans le gaz [26,27]. 

L’ionisation des molécules de gaz se fait par l’émission d’électrons par un filament chaud, qui peut 

être en tungstène ou en thorium, un revêtement en yttrium ou iridium est parfois utilisé pour limiter 

la température de chauffage du filament et donc sa dégradation. Les électrons vont traverser une 
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grille chargée positivement par rapport au filament et atteindre l’intérieur de la grille en forme de 

cylindre. Les électrons vont alors entrer en collision avec les différentes molécules présentes dans le 

gaz et cela va créer des ions chargés positivement. Ces ions sont accélérés et collectés par un 

collecteur d’ions, un fil généralement connecté à la masse. Ainsi, en mesurant le courant du collecteur 

d’ions, on connait le nombre d’ions collectés et on peut remonter au nombre d’atomes ou de 

molécules par unité de volume dans le gaz, et donc à la pression partielle dans le flux, proportionnelle 

au flux lui-même et donc à la vitesse de croissance. Cette mesure de flux est essentielle pour prévoir 

et contrôler la composition ou stœchiométrie de l’échantillon à croître.  

La gamme de pression mesurable avec une jauge bayard-Alpert va de 10-3 à 10-11 Torr. Pour la 

croissance des oxydes, la pression partielle d’oxygène utilisée dans le cadre de cette thèse est de 10-7 

Torr, et les pressions partielles typiques de Sr et de Ti sont respectivement de quelques 10-8 Torr et 

quelques 10-9 Torr. Le flux émis par une cellule à effusion, proportionnel à la vitesse de croissance, est 

lié à la température de cette cellule par une relation de type Arrhenius : 

 𝐹 = 𝐹0 × 𝑒
−

𝐸𝑎
𝑘𝐵𝑇 (2.3) 

Cette relation peut également être vue sous la forme suivante [28] : 

 − log(𝐹) = 𝑎 ×
1

𝑇
+ 𝑏 (2.4) 

avec 𝐹 le flux et 𝑇 la température en Kelvin dans notre cas comme illustré sur la figure 2.5. Pour 

contrôler la composition de l’échantillon, il faut contrôler le flux de chaque cellule, et cela se traduit 

par la définition des paramètres 𝑎 et 𝑏 dans l’équation (2.4). Ici Il faut donc calibrer les flux de chaque 

cellule avant chaque journée de dépôt en mesurant le flux de chaque cellule pour plusieurs 

température différentes (généralement 3, parfois 4). Ceci permet d’établir les paramètres qui lient 

température de cellule et flux émis, ce type de calibration peut se voir sur la figure 2.5 où les flux de 

cellules de strontium, titane et aluminium ont été mesurés pour trois températures différentes et la 

régression faite nous permet d’en déduire la température à fixer pour obtenir le flux souhaité pour 

chaque cellule. Le flux de titane est toutefois difficile à mesurer car il a un effet de pompage sur 

l’oxygène qui fait baisser le flux mesuré par la jauge Bayard-Alpert, il existe d’ailleurs des pompes dont 

le principe repose sur la sublimation du titane. 

Cependant, bien que le contrôle de ces flux sous UHV paraisse bien établi, l’oxygène présent 

dans le bâti d’épitaxie pendant les croissances peut oxyder les charges métalliques qui sont présentes 

dans les cellules à effusion. Ceci aura pour conséquence une modification des flux pendant la 

croissance et donc une variation de composition chimique des matériaux déposés. Cette oxydation 

tend à changer les paramètres 𝑎 et 𝑏 dans l’équation (2.4) ce qui cause une dérive rapide de flux, ce 

qui implique une calibration avant chaque journée de dépôt. De même, la charge dans le creuset 

évolue, ce qui donne une dérive de flux lente dans le temps.  
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Figure 2.5 : Exemple de (haut) mesure de Flux par la jauge Bayard-Alpert pour différentes températures de 
cellules de strontium, titane, aluminium et (bas) de la régression linéaire (en rouge) faite entre température de 

cellule et flux suivant l’équation (2.4) 

 

2.1.3.3) Contrôle de la pression d’oxygène 

Pour faire croître un oxyde, une source d’oxygène est nécessaire. Dans notre cas du réacteur 

MBE Cox, l’oxygène provient d’une bouteille de dioxygène qui est liée à une préchambre. Ici l’oxydant 

est donc du dioxygène ou oxygène moléculaire. La figure 2.6 montre une représentation simplifiée du 

dispositif fournissant l’oxygène au bâti MBE oxyde. Le réacteur est également équipé d’une chambre 

plasma dans la préchambre d’oxygène. Un plasma peut donc être généré pour fournir de l’oxygène 

atomique qui est un meilleur oxydant que l’oxygène moléculaire mais en pratique ce plasma n’a pas 

été utilisé dans le cadre de cette thèse car il oxyde les charges dans les cellules et provoque de fortes 

dérives de flux (voir plus haut). Par abus de langage, on remplace parfois le mot « dioxygène » par le 

terme « oxygène » par simplicité. Ainsi dans cette thèse, lorsque l’on parlera de pression d’oxygène 

on se réfère en réalité à une pression de dioxygène. 

 

Figure 2.6 : Représentation schématique de l’alimentation en oxygène du bâti MBE 
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Une fois dans la préchambre, la pression d’oxygène est régulée (quelques mTorr), cette pré-

chambre agit en pratique comme un sas de « décompression » entre la bouteille sous pression et le 

bâti MBE sous ultra-vide. L’injection d’oxygène dans le réacteur se fait à travers une vanne papillon 

qui est contrôlée par un système de régulation de pression à l’intérieur de la chambre via la jauge 

Bayard-Alpert. La pression de consigne est généralement de 1 10-7 Torr, si la pression est trop 

importante la valve papillon se ferme, si la pression est trop faible la valve papillon s’ouvre. 

Comme mentionné précédemment, l’oxygène présent dans le réacteur oxyde les charges 

métalliques élémentaires. Plus il y a d’oxygène dans le bâti, plus les charges s’oxydent rapidement, 

mais il faut aussi assez d’oxygène pour la croissance des oxydes. On voit donc que la pression 

d’oxygène de travail est un compromis entre oxydation des couches et dérive de flux.  

 

2.1.4) Les défis de la technique  

Le défi majeur de croître des matériaux oxydes par MBE est d’éviter l’oxydation des charges des 

cellules à effusion, cette oxydation produit une dérive de flux qui change la stœchiométrie de 

l’échantillon au cours de la croissance.  

Une des stratégies mises en place pour contourner ce problème est le contrôle de la 

composition in-situ à l’aide du RHEED. En effet, les reconstructions des surfaces dues à un écart à la 

stœchiométrie sont parfois visibles en RHEED, c’est par exemple le cas lors de la croissance de SrTiO3 : 

un excès de Sr sera visible par une apparition de raies aux demi-ordres de diffraction sur l’axe [110] 

et un excès de Ti sera visible par une apparition de raies aux demi-ordres de diffraction sur l’axe [100] 

[29,30]. Durant cette thèse, nous avons aussi découvert une méthode plus précise pour détecter un 

excès de Ti en suivant les reconstructions de surface selon l’axe [210] [19]. Ce dernier point sera 

détaillé dans le chapitre 3. 

 

2.2) Autres techniques de dépôt utilisées 

Quelques méthodes de dépôt utilisées dans le cadre de cette thèse sont brièvement présentées 

ici. Ces dépôts ont été réalisés pour la préparation des échantillons analysés dans le chapitre 5. 

La méthode PECVD (Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition) utilise une méthode CVD 

(Chemical Vapor Deposition), mais à la différence des CVD plus classiques, la PECVD utilise un plasma 

pour fournir l’énergie d’activation, ce qui permet de faire des dépôts à plus basse température. 

Le dépôt par méthode ECR (Electron Cyclotron Resonance) quant à lui fonctionne de manière 

similaire au dépôt PECVD, mais le plasma est généré par microondes et un champ magnétique est 

également présent ce qui induit une trajectoire circulaire des électrons et ions par la force de Lorentz. 

Dans le cas de la pulvérisation cathodique, un plasma est créé et les ions du plasma vont être 

accélérés par le champ électrique et entrer en collision avec la surface de la cible. Les atomes 

pulvérisés ionisés dans un plasma, formant un gaz d’atomes métallique, va diffuser à travers le plasma 

et se déposer sur le substrat. 

Le dépôt par évaporation utilise un canon à électrons qui sont accélérés sur une cible (Ti, Or, …) 

elle-même placée dans un creuset réfractaire. Les atomes de la cible sont évaporés/sublimés et vont 

se condenser sur le substrat pour former un dépôt métallique. 
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2.3) Photolithographie UV 

La photolithographie permet de structurer une couche par gravure sélective à des endroits 

prédéfinis par la forme d’un masque, à l’aide d’une couche sacrificielle photosensible (résine ou 

autre). Cette méthode est utilisée par exemple pour déposer des contacts métalliques, avec la 

possibilité de réaliser certaines formes particulières comme des pistes conductrices en surface d’une 

couche (voir chapitre 5 pour la méthode « 3omega »), ou réaliser des capacités Métal-Isolant-Métal 

de sections définies au µm² prêt. On peut également se servir de ces motifs comme masque dur pour 

graver certaines parties de l’échantillon tout en gardant d’autres parties intactes. 

 

Figure 2.7 : Représentation schématique des processus de photolithographie pour dépôt 

 

Cette technique repose sur les changements de propriétés d’une résine photosensible lors de 

son exposition aux ultra-violets. Cette résine est déposée par spin-coating sur l’échantillon. La résine 

est déposée de sorte qu’elle recouvre l’ensemble de l’échantillon, puis l’échantillon est placé sur un 

axe de rotation ou l’échantillon est attaché par succion, l’axe est ensuite mis en rotation avec une 

accélération et une vitesse contrôlée ce qui permet d’obtenir une épaisseur de résine bien définie. 

L’échantillon est ensuite placé en contact avec un masque où le dessin du futur motif a été déposé 

sous la forme d’une couche de chrome sur une plaque de verre. L’échantillon couvert par le masque 

est ensuite exposé aux UV, les zones de la résine exposées aux UV vont alors changer de propriétés. Il 

y a alors deux types de processus ici que l’on appelle dans un cas photolithographie positive dans le 

cas où la résine exposée aux UV va être retirée, et photolithographie négative dans le cas où la résine 

non-exposée aux UV va être retirée. Ces procédés sont illustrés sur la figure 2.7 et des exemples de 

motifs réalisés par photolithographies sont représentés sur la figure 2.8. 

Dans le cadre de cette thèse, la même résine est utilisée pour les deux types de 

photolithographie, il suffit de changer le protocole pour changer le type de photolithographie. La 

résine utilisée est la résine AZ5214, les protocoles utilisés sont tout à fait standards. Une fois les recuits 
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et expositions terminés, l’échantillon est plongé dans le développeur qui est un réactif qui va 

dissoudre spécifiquement la résine exposée dans le cas d’une lithographie positive et non exposée 

dans le cas d’une lithographie négative. On réalise alors l’étape technique voulue : soit un dépôt 

(métal, diélectrique, …), soit une gravure du substrat. Une fois cette étape terminée, on plonge 

l’échantillon dans l’acétone ce qui va dissoudre le reste de la résine, l’échantillon a alors une couche 

supplémentaire ou a été gravé suivant l’objectif poursuivi. 

 

Figure 2.8 : Exemple de motifs déposés par photolithographie vus sous microscope optique après dépôt, (a) 
motif pour mesures 3-oméga (voir chapitre 5, le fil d’or indiqué par l’accolade en rouge fait environ 1.33 mm de 

long et 12µm de large, (b) motif d’électrodes de Pt déposées pour former des capacités métal-isolant-métal 
pour la caractérisation électrique de SiO2 

 

Ces protocoles sont toutefois calibrés pour la photolithographie sur substrat de silicium, qui est 

la référence dans le domaine de la micro-électronique et des procédés développés à l’INL. Dans notre 

cas nous avons utilisé certains substrats de silicium, mais également des substrats de SrTiO3 non dopé 

et de substrats de SrTiO3 dopé au niobium (donc de type-n). Le comportement de la lumière UV est 

différent selon la nature du substrat, nous avons donc dû adapter le protocole pour que la 

photolithographie fonctionne sur nos substrats. La différence de la thermique dans du substrat 

pourrait également avoir un impact. Dans tous les cas, la limite de largeur des motifs déposés est 

d’environ 1 µm, en dessous de cette limite les motifs risquent de ne pas être révélés lors du lift-off, 

qui est la dernière phase lors de laquelle la couche de résine restante est enlevée pour révéler le motif 

final sur la surface.  

2.4) Méthodes de caractérisation :  

2.4.1) Caractérisations structurales 

2.4.1.1) RHEED  

Le RHEED, qui vient de l’acronyme de « Reflection High-Energy Electron Diffraction » (ou 

« Diffraction de surface des électrons de haute énergie en réflexion » en français) est une technique 

de diffraction de surface qui permet de suivre en temps réel la surface d’un échantillon au cours d’une 

croissance par MBE (ou PLD avec un pompage différentiel [31]). Un faisceau d’électrons émis par un 

canon à électrons avec une énergie élevée (30 kV) est envoyé en direction de l’échantillon comme 

illustré sur la figure 2.9. Ce faisceau d’électrons entre en contact avec la surface de l’échantillon en 

incidence rasante, d’environ quelques degrés. Ces électrons ne pénètrent donc que les premières 

couches atomiques en surface. Les électrons sont diffractés par la surface cristalline et réfléchis 

jusqu’à un écran phosphorescent qui convertit les électrons en photons qui sont alors détectables 
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dans la gamme visible et imagés à l’aide d’une caméra. Plus d’informations concernant les 

mécanismes de diffraction des électrons avec un cristal peuvent être trouvées ici [32,33]. 

  

Figure 2.9 : Illustration du principe de fonctionnement du RHEED [21] 
 

Les électrons ayant une longueur d’onde proche de la distance inter atomique des éléments du 

cristal, ils sont donc diffractés par le cristal. Ce système nous donne ainsi beaucoup d’informations 

structurales de la surface de l’échantillon à l’aide du signal de diffraction. Ainsi en utilisant cette 

technique on peut en déduire la qualité structurale de surface. Le RHEED permet également de 

déterminer si la surface cristalline est plutôt 2D ou 3D, et savoir si l’échantillon est monocristallin, 

polycristallin ou même amorphe. La figure 2.10 illustre les images RHEED de différents types de 

surfaces caractéristiques en fonction de leur qualité cristalline.  

Figure 2.10 : Image RHEED correspondant à (a) une surface quasi monocristalline et plane d’un substrat de 
SrTiO3,(b) une surface plane monocristalline avec quelques défauts, (c) la surface d’un échantillon avec un mix 
de croissance 2D (raies) et 3D (points hors des raies), (d) la surface d’un échantillon polycristallin et en dernier 

(e) la surface d’un échantillon amorphe 

 

Ce système permet le contrôle de la croissance à l’échelle de la demi-monocouche, et il permet 

également le suivi de la stœchiométrie, soit en regardant le décalage ou la décroissance des maximas 

d’intensité en mode « couche par couche » [34], soit en regardant les reconstructions de surface si 

elles sont différentes en fonction de la composition de surface, le cas de SrTiO3 [19,35] Ce contrôle de 

la stœchiométrie de SrTiO3 sera détaillé dans la première partie du chapitre 3.  

 

2.4.1.2) Réflectométrie des rayons X et Diffraction des rayons X  

2.4.1.2.1) Principe général 

La diffraction des rayons X est une technique utilisée pour analyser la structure cristalline d’un 

échantillon, la longueur d’onde des rayons X étant de l’ordre de l’angström, donc proche de la distance 

interatomique. C’est une méthode non destructive et elle ne requiert pas de préparation spécifique. 
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On peut ainsi obtenir différentes informations, tel que le paramètre de maille du cristal, l’orientation 

cristalline, la mosaïcité d’une couche, les contraintes par analyse des déformations d’une couche 

épitaxiée ou encore de détecter la présence de phases parasites par exemple.  

La loi de Bragg donne les conditions pour laquelle cette diffraction produit des interférences 

constructives, permettant de déduire de nombreuses informations structurales. Le principe est le 

suivant : un faisceau de rayons X de longueur d’onde λ incident interagit avec une famille de plans 

réticulaire (hkl) avec un angle 𝜃, une partie de ces rayons X est réfléchie par chaque plan réticulaire 

également avec un angle 𝜃. Une illustration est visible sur la figure 2.12. En accumulant plusieurs 

réflexions du même faisceau incident sur différents plan réticulaires, on a alors des faisceaux réfléchis 

avec une différence de marche proportionnelle à la distance inter-réticulaire et au sinus de l‘angle 

incident. On a alors une différence de marche qui peut prendre des valeurs particulières, dans le cas 

où cette différence de marche donne lieu à des interférences constructives, on a lors la relation 

suivante :  

 2𝑑ℎ𝑘𝑙 sin(𝜃) = 𝑛 × 𝜆 (2.5) 

où 𝑑ℎ𝑘𝑙 est la distance inter-réticulaire des plans (hkl) et 𝜃 est l’angle d’incidence des rayons X, 

et 𝑛 est un nombre entier (ordre de réflexions) pour obtenir des interférences constructives. Cette 

relation constitue la loi de Bragg. On a ici un processus de diffusion élastique, la longueur d’onde 

diffractée est la même que la longueur d’onde incidente. Cette loi de Bragg peut être utilisée pour 

mesurer la distance inter réticulaires d’un réseau cristallin par exemple, mais on peut également 

l’appliquer à la mesure d’épaisseur de couches mince par réflectométrie des rayons X. 

 

Figure 2.12 : Illustration de la diffraction des rayons-X conduisant à la loi de Bragg 

 

 

2.4.1.2.2) Montage utilisé 

Toutes les mesures de réflectométrie et de diffraction des rayons X ont été réalisées à l’aide 

d’un diffractomètre Smartlab de Rigaku. Une anode tournante de forte puissance (9 kW) produit les 

rayons X (λ(Cu-Kα1)≈1.54056 Å), un monochromateur à double réflexions Ge(220) permet d’avoir 

faisceau de rayons X monochromatique et peu divergent. La source et le détecteur ponctuel sont 

montés sur un goniomètre motorisé, le porte-échantillon est également motorisé pour autoriser la 

rotation du substrat selon les axes indiqués sur la figure 2.13. Des berceaux croisés en Rx et Ry 

permettent d’orienter la couche par rapport au faisceau incident indépendamment de φ pour des 

mesures dans le plan. 
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Figure 2.13 : Photo du goniomètre du Smartlab de Rigaku utilisé lors de cette thèse, l’échantillon est ici 
symbolisé par le petit quadrilatère orange au centre de l’image, les axes de rotation sont indiqués par les flèches 

en pointillés rouges, les flèches en pointillés jaunes symbolisent le trajet du faisceau  

 

2.4.1.2.3) La réflectométrie des rayons X (XRR) 

On peut utiliser la réflectométrie des rayons X (XRR) en incidence rasante pour mesurer 

l’épaisseur, la densité ainsi que les rugosités des interfaces d’une couche mince. Le faisceau de rayons 

X incident se propageant dans une couche mince sur un substrat crée des interférences par réflexions 

internes entre les interfaces de la couche. Le principe est analogue à celui de la diffraction mais avec 

des interfaces entre matériaux, et non des plans cristallins, on mesure donc la distance entre deux 

interfaces. 

En pratique, on suit l’intensité réfléchie en fonction de l’angle d’incidence du faisceau de rayons 

X. On obtient une réflexion totale en surface pour des angles inférieurs à l’angle critique puis une 

décroissance de la réflexion à mesure que l’angle d’incidence augmente. Cet angle critique dépend 

directement de la densité de la couche en surface. A cela s’ajoute les effets dus à la rugosité des 

surfaces : l’augmentation de rugosité sera traduite par un affaiblissement de l’intensité réfléchie ou 

l’atténuation des franges de Kiessig.  

Avec l’intensité du signal en fonction de l’angle 2θi, en notant Δ(2𝜃𝑖) (en radians) la distance 

angulaire entre deux interférences successives, on peut obtenir l’épaisseur de la couche avec la 

formule suivante : 

 
𝑑 ≅

𝜆

Δ(2𝜃𝑖)
 

(2.6) 

En pratique, on peut utiliser un logiciel de simulation pour ajuster (« fitter ») les données 

expérimentales avec un modèle théorique pour déterminer l’épaisseur, la densité et la rugosité des 

interfaces de chaque couche pour des hétérostructures. La figure 2.15 montre un exemple de profil 

de réflectométrie d’un échantillon simple composé d’une couche mince de SrTiO3 légèrement hors-

stœchiométrique sur un substrat de SrTiO3(001). Lors de cette thèse, tous les fits XRR ont été réalisés 

avec le logiciel « RCRefSimW » développé par Peter Zaumseil de l’IHP à Francfort en Allemagne. 
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Figure 2.15 : Exemple de profil en réflectivité des rayons X, les points rouges sont la mesure expérimentale et la 
ligne verte est la modélisation (Abscisse : angle 2𝜃𝑖, Ordonnée : Log(Intensité)) 

 

 2.4.1.2.4) Diffraction des rayons X (XRD) 

Comme mentionné plus haut, la diffraction des rayons X nous renseigne sur les qualités 

structurales de la couche cristalline (phase, orientation, mosaïcité, paramètres de maille, …). Une des 

mesures standards primaires est nommée scan « 𝜃/2𝜃» ou « 2𝜃/ω » (après alignement sur les plans 

cristallins), utilisée pour déterminer les phases cristallines, leurs orientations et leurs paramètres de 

maille hors plan (dans la direction de croissance de la couche). Pour une couche texturée ou épitaxiée, 

on peut également mesurer sa mosaïcité, c’est-à-dire la distribution des orientations des plans 

cristallins par rapport à leur normale. En utilisant la loi de Bragg de la relation 2.5, on peut directement 

lier la distance inter-réticulaire 𝑑ℎ𝑘𝑙 avec l’angle d’incidence du faisceau 𝜃. Lors de cette thèse, la 

majorité des échantillons sont à base de SrTiO3 ou des dérivés ayant une structure cristalline similaire. 

Nous avons également analysé quelques couches déposées sur silicium, il n’y a donc aucune couche 

inconnue lors de nos mesures, mis à part quelques incertitudes sur leur composition. 

La majorité des mesures effectuées lors de cette thèse sont comprises entre 2𝜃 = 20° et 2𝜃 =

80°, ce scan large permet d’identifier les phases présentes. Un exemple d’un tel scan large est visible 

sur la figure 2.16 (gauche). Un zoom sur le pic (002) du SrTiO3 est également affiché sur la figure 2.16 

(droite), on y voit notamment un pic de diffraction supplémentaire correspondant à la couche mince, 

de paramètre de maille hors plan légèrement différent de celui du substrat. 
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Figure 2.16 : Gauche : Exemple de spectre large de diffraction d’une couche de SrTiO3 dopé aluminium sur 
substrat de SrTiO3 ; Droite : Zoom de la partie gauche sur le pic de diffraction (002) du substrat de SrTiO3 
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positionné à 46.47° pour la longueur d’onde utilisée, ce pic est indiqué par les pointillés rouges, on voit 
également le pic de diffraction de la couche mince de SrTiO3 dopé aluminium indiqué par les pointillés bleus 

 

En utilisant la loi de Bragg (relation 2.5) et en connaissant la longueur d’onde, on peut déduire 

le paramètre de maille de la couche mince de la figure 2.16, qui correspond au 2ème ordre de diffraction 

(n=2). On note ici l’apparition des franges d’interférences provenant de la couche mince en surface 

comme expliqué précédemment, indiquant des interfaces abruptes et peu de défauts planaires 

horizontaux dans l’épaisseur de la couche. 

La mosaïcité d’un cristal représente la distribution d’orientation des plans cristallins comme 

illustré sur la partie gauche de la figure 2.17. La mosaïcité se mesure en faisant varier l’angle incident 

de la source (appelé ω) pour un angle de diffraction (2) fixé sur un pic de diffraction des plans 

considérés. On appelle ce scan « ω-scan ». La mosaïcité est alors la largeur à mi-hauteur du pic mesuré 

(FWHM en anglais), elle se mesure en degrés angulaires. Un exemple de cette mesure est visible sur 

la figure la partie droite de la figure 2.17.  
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Figure 2.17 : (Haut) Illustration de la distribution d’orientation (mosaïcité) de plans cristallographiques (hkl) et 
(Bas) exemple d’une mesure de la mesure largeur à mi-hauteur représentant la mosaïcité par « ω-scan » 

 

  

2.4.2) Spectroscopie des photoélectrons X (XPS) 

La spectroscopie des photoélectrons X (XPS) est une technique d’analyse chimique de surface 

des matériaux. Un spectromètre XPS est composé d’une enceinte sous ultra-vide, d’une source de 

rayons X émettant en direction de l’échantillon, et d’un détecteur d’électrons. Les rayons X vont 

photoioniser les atomes de l’échantillon en éjectant des électrons, comme illustré sur la figure 2.18. 

Les électrons éjectés et détectés ont alors une énergie bien spécifique qui correspond, en première 

approximation, à l’énergie du photon X auquel on retire l’énergie de liaison de l’électron, cette 

dernière dépend de la nature chimique de l’atome sondé et de l’orbitale atomique, ainsi que de la 

nature des liaisons chimiques dans lesquelles cet atome est engagé. On a donc l’équation suivante :  

 𝐸𝑐 = ℎ𝜈 − 𝐸𝐿   (2.7) 
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avec 𝐸𝑐 l’énergie cinétique d’un électron émis, 𝐸𝐿 est l’énergie de liaison de l’électron, ℎ la 

constante de Planck et 𝜈 la fréquence du photon X incident. Ces électrons sont alors triés en fonction 

de leur énergie par l’analyseur et comptés pour chaque énergie, cette analyse fournit de nombreuses 

informations chimiques de surface (liaisons, degrés d’oxydation, composition,…). En pratique, un scan 

en énergie est utilisé pour localiser les pics (niveaux de cœur), chaque pic peut être attribué à un 

élément chimique par sa position en énergie, puis un scan localisé et plus détaillé est fait sur chaque 

pic d’intérêt pour étudier la nature de la liaison ainsi que les degrés d’oxydation. L’intensité spectrale 

de chaque pic, mesurée à la normale de l’échantillon pour chaque élément, est : 

 𝐼 = 𝐴 × 𝑁𝑎𝑡 × 𝜎𝑒𝑓𝑓 × 𝜆𝑖 (2.8) 

avec 𝐴 un coefficient de proportionnalité due à différents facteurs comme l’efficacité du 

détecteur par exemple, 𝑁𝑎𝑡 la concentration d’atomes correspondant à cette énergie, 𝜎𝑒𝑓𝑓 la section 

efficace de photoionisation qui représente la probabilité d’émission d’un électron par unité de flux de 

photon X, 𝜆𝑖 le libre parcours moyen des électrons dans le matériau composant l’échantillon. Cette 

intensité spectrale permet de remonter à la composition chimique brute de l’échantillon mais 

l’incertitude est d’environ 10%. Des mesures ont aussi été réalisées avec inclinaison de l’échantillon 

par rapport au détecteur, ceci permet notamment d’analyser une épaisseur encore plus fine en 

surface et de révéler des éventuels gradients de composition dans l’épaisseur de la couche, mais 

l’angle entre la source et le détecteur reste inchangé. 

La position en énergie de chaque pic dépend de l’environnement chimique des atomes, qu’on 

peut caractériser. On pourra par exemple déterminer le degré d’oxydation partiel d’un élément à 

partir de l’analyse en énergie des pics XPS.  

 

Figure 2.18 : Diagramme d’énergie de l’effet photoélectrique [36]  

 

En pratique, on peut estimer le libre parcours moyen en fonction de l’énergie de l’électron à 

l’aide du logiciel IMFP par NIST [37]. Le libre parcours moyen étant en général de l’ordre de quelques 

nanomètres ou inférieur, cela explique que cette technique ne permette que de caractériser les 

premiers nanomètres de la surface de l’échantillon. Concernant la section efficace, elle peut être 

trouvée pour chaque liaison sur des abaques [38]. 

 

https://srdata.nist.gov/xps/main_search_menu.aspx
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2.4.3) Caractérisations fonctionnelles  

2.4.3.1) Caractérisations électriques : mesure sous 4 pointes 

Cette méthode permet la mesure de résistivité électrique plus précise que par une méthode 2 

pointes. En effet, en séparant l’injection de courant et la mesure de tension on s’affranchit des 

résistances de contact qui biaisent la mesure. Deux pointes externes injectent un courant (pointes 1 

et 4 sur la figure 2.19) et deux pointes internes (pointes 2 et 3 sur la figure 2.19) mesurent la tension.  

 

Figure 2.19 : Illustration de la méthode 4-pointe [39] 

 

Dans le cas d’un solide massif on a alors la relation suivante [40] :  

 𝜌 = 2𝜋𝑠
𝑉

𝐼
 (2.9) 

avec 𝜌 la résistivité, 𝑠 la distance entre les deux pointes de mesure de tension (pointes 2 et 3 

sur la figure 2.19), V la tension mesurée et I le courant injecté. Dans le cas de la mesure de résistivité 

électrique d’une couche mince d’épaisseur 𝑑, on a la relation suivante [41] : 

 𝜌 =
𝜋𝑑

ln (2)

𝑉

𝐼
 (2.10) 

 

2.4.3.2) Caractérisation thermoélectrique  

Comme discuté précédemment, la thermoélectricité se manifeste lorsqu’une différence de 

température est appliquée au matériau, un flux de porteurs de charges s’opère du point chaud vers 

le point froid, comme expliqué dans le chapitre 1. Ou à l’inverse, lorsqu’un courant est injecté dans le 

matériau thermoélectrique, une différence de température se crée. La relation entre différence de 

température et différence de tension se fait par le coefficient Seebeck de la manière suivante : 

 Δ𝑉 = 𝑆 Δ𝑇 (2.11) 

Pour mesurer ce coefficient Seebeck, il faut placer l’échantillon dans un gradient de 

température imposé et de mesurer la différence de tension que cela engendre, exactement aux 

mêmes points que la mesure de la différence de température. Un matériau de type n possède un 

coefficient Seebeck négatif (accumulation d’électrons vers le côté froid) et un type p aura un 

coefficient Seebeck positif (accumulation de trous vers le côté froid). A cause du faible coefficient 

Seebeck qui est généralement de l’ordre de quelques µV/K (pour les métaux) à quelques centaines de 
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µV par Kelvin (pour les semiconducteurs), il faut avoir une sensibilité de mesure de l’ordre du µV pour 

une différence de température de l’ordre du K.  

 

 

Figure 2.20 : (Haut) Illustration schématique de la mesure Seebeck et (Bas) modélisation 3D du dispositif de 
mesure Seebeck monté à l’INL par C. Botella [42]  

 

A l’INL, notre banc de mesure Seebeck a été monté par C. Botella dans le cadre du projet ANR 

MITO. Deux modules Peltier de part et d’autre de l’échantillon créent une différence de température 

et deux sondes Pt100 mesurent la température au point du contact de mesure de tension, comme 

illustré sur la figure 2.20. Il permet de mesurer le coefficient Seebeck d’échantillons de 1cm² de 

surface, adapté pour la mesure de couches minces, sans microsoudures.  

 

2.4.2.3) Caractérisations thermiques  

Différentes techniques existent pour mesurer la conductivité thermique de couches minces. 

La première technique présentée est le SThM, pour Scanning Thermal Microscope en anglais, 

qui est une technique de mesure de la conductivité thermique en champ proche. Une pointe d’AFM 

chauffée par effet Joule est mise en contact avec la surface de l’échantillon, il y a alors un transfert de 

chaleur et la température de la pointe d’AFM diminue. Plus la conductivité thermique sous la pointe 

est importante plus la température de la pointe d’AFM diminuera et inversement. On peut donc avoir 

ainsi une cartographie de la conductivité thermique en surface de l’échantillon. Toutefois, cette 

technique est difficile à appliquer pour la mesure sur couches minces d’épaisseur inférieure à une 

centaine de nanomètres sans contraste de conductivité thermique élevé entre couche mince et 

substrat. Il est toutefois suggéré dans la littérature que des mesures de conductivité thermique pour 

des couches d’une vingtaine de nanomètres est possible [43].  

Une autre technique peut mesurer la conductivité thermique de couches minces par une 

méthode optique, par thermo-réflectance (TDTR, pour Time Domain ThermoReflectance en anglais) 

[44]. Le principe repose sur le fait que la réflectivité d’une onde lumineuse à la surface de l’échantillon 

dépend de la température de l’échantillon, et on peut utiliser cette dépendance pour mesurer la 
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conductivité thermique de la couche mince. En pratique, un laser pulsé à très haute fréquence (pulse 

de l’ordre de la ps ou inférieur) est utilisé pour chauffer localement l’échantillon et un laser est utilisé 

pour produire l’onde qui sera réfléchie pour mesurer la réflectivité, une détection synchrone est 

utilisée pour synchroniser ce processus. Cette technique est difficile à mettre en œuvre pour de faibles 

épaisseurs de couche mince (inférieure à 100 nm), cependant des mesures ont été faites sur des 

couches plus minces que 100 nm [45]. 

La méthode privilégiée durant cette thèse est la méthode 3-oméga, il s’agit d’une 

caractérisation électrique de la conductivité thermique de couche mince. Le chapitre 5 est dédié aux 

explications du fonctionnement de la méthode 3-oméga et aux résultats obtenus. En résumé, un 

courant alternatif, de pulsation 1ω, est injecté dans le fil d’or déposé sur l’échantillon à travers les 

plots I visibles sur la figure 2.21 et la tension est mesurée sur les plots V sur la figure 2.21. En mesurant 

la troisième harmonique de la tension (de pulsation 3 ω) à différentes fréquences, on peut en déduire 

la conductivité thermique du matériau massif. Si l’échantillon est une couche mince d’épaisseur 

connue, il faut coupler la mesure expérimentale avec un modèle théorique pour en déduire la 

conductivité thermique de la couche mince [46,47]. 

 

Figure 2.21 : Illustration du dispositif de mesure dite « 3ω » sur matériau massif [48] 
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Chapitre 3 : Etude des propriétés structurales de solutions 

solides Sr1+xTiO3- avec larges déviation cationique  
 

Introduction 

Dans ce chapitre, nous étudions les solutions solides Sr1+xTiO3 et leur structure. On s’intéresse 

ici au type de défauts crées par ce déséquilibre cationique, à la fois l’organisation du surplus de cation 

en surface lors d’une croissance par MBE mais également dans le volume avec la création de défaut 

dans la maille cristalline. Nous démontrons également l’efficacité améliorée de suivre la famille de 

direction cristallographique <210> pour détecter un écart à la stœchiométrie. On peut également 

déduire quel type de défaut se crée dans le cas d’un excès de cation A et d’excès de cation B et 

l’organisation de ces défauts. Cette étude permet de de mieux comprendre et contrôler le rapport de 

cation A/B et son impact sur les propriétés structurales et ainsi préparer la croissance de solutions 

solides quaternaires Sr(Ti1-xMx)O3. 

 

3.1) Etat de l’art de l’impact de la déviation de stœchiométrie cationique sur la 

structure du SrTiO3  

On peut voir un cristal de SrTiO3 comme une succession de plans SrO et TiO2 formant une 

structure pérovskite de type AB03 [1], ainsi la surface d’une couche de SrTiO3 est terminée par une 

couche de SrO ou une couche de TiO2, qu’elle soit complète ou partielle [2-4]. Ainsi, en utilisant des 

techniques sensibles à la géométrie de la surface, comme le RHEED par exemple, on peut étudier les 

reconstructions de surface, ce qui peut donner des indications en temps réel sur un éventuel excès de 

Sr ou de Ti [3-5]. 

Un excès de Sr ou de Ti est également visible post croissance, notamment par une expansion 

du paramètre de maille. En effet, le minimum du paramètre de maille d’oxydes pérovskites est atteint 

pour des compositions stœchiométriques [6-8]. Il est de même pour le SrTiO3, un excès de Sr ou de Ti 

va créer des défauts dans le cristal ce qui fait augmenter le volume de la maille [9,10]. D’autres 

paramètres influent sur la géométrie de ces défauts comme la température du substrat [9] ou la 

vitesse de croissance [11], et ces défauts peuvent également avoir des effets sur les propriétés 

fonctionnelles du matériau, comme la conductivité thermique [9] ou la conductivité électrique [12]. 

3.2) Contrôle de la stœchiométrie 

3.2.1) Mesure des reconstructions de surface par diffraction des électrons 

Dans le cas du SrTiO3, les reconstructions de la surface (001) sont dépendantes de l’écart à la 

stœchiométrie Sr/Ti [3,4,13-18]. Un excès de Sr se manifeste par des reconstructions de surface selon 

l’azimut [110] et un excès de Ti par des reconstructions de surfaces selon l’azimut [100]. Ces 

reconstructions de surface sont illustrées sur la figure 3.1. 
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Figure 3.1 : Illustration des reconstructions de surface lors a) d’un excès de cation Sr ou b) d’un excès de Ti sur 
un substrat de SrTiO3 (001), la partie haute représente la position des cations en surface de SrTiO3 (plan 
(001) représenté en bleu) et leur organisation, la partie basse est un exemple d’image RHEED résultant 

de telles reconstructions de surface (pointées par les flèches blanche) [19] 
 

Le fait que les cations occupent en surface un site sur deux comme illustré sur la figure 3.1 peut 

se voir comme un motif dont la période est deux fois plus grande que la période des cations du volume, 

ce qui se traduit par des raies de diffraction deux fois plus proches observées par diffraction des 

électrons (RHEED). 

Lors de la croissance de SrTiO3 par MBE, ces reconstructions de surface sont très utiles pour 

calibrer les flux de Sr et Ti. En effet, puisque le RHEED est in-situ, il nous permet de suivre en temps 

réel la surface de l’échantillon, on peut donc voir apparaître/disparaître les reconstructions de surface 

en pleine croissance en modifiant les flux (ou si les flux dérivent). Ainsi, si des reconstructions de 

surface illustrées sur la figure 3.1 a) sont visibles, cela signifie qu’il y a un excès de Sr, il faut donc 

réduire le flux de strontium ou augmenter le flux de titane. A l’inverse, si des reconstructions de 

surface illustrées sur la figure 3.1 b) sont visibles, le flux de titane est trop important ce qui cause un 

excès cation B, il faut donc réduire ce flux de titane pour se rapprocher de la stœchiométrie ou 

augmenter le flux de strontium. 

Ceci constitue une méthode classique utilisée pour calibrer la stœchiométrie [3,4]. Nous avons 

développé une méthode plus précise pour mieux approcher la stœchiométrie lors de la croissance de 

SrTiO3. Pour cela il faut remplacer l’observation dans l’azimut [100] par l’azimut [210]. Nous avons 

montré que le suivi des reconstructions de surface selon cet azimut permet de détecter des écarts à 

la stœchiométrie plus faible qu’avec la méthode précédente [6]. Une comparaison de la méthode 

classique à notre méthode est présentée sur la figure 3.2. On y voit la comparaison d’intensité des 

réflexions d’ordre 1/2, qui correspond à des reconstructions de surface, en fonction de la fraction de 

la surface terminée TiO2. On voit alors que l’intensité des reconstructions de surface dans l’azimut 

[210] augmente pour des fractions de couverture de TiO2 plus faible que dans l’azimut [100], ce qui 

permet d’avoir un signal d’écart à la stœchiométrie plus tôt lors de la croissance et donc un meilleur 

contrôle de la stœchiométrie.  

On note toutefois qu’il est possible d’avoir une intensité non nulle des reconstructions de 

surface selon l’azimut [210] pour une surface couverte à moitié de TiO2 et à moitié de SrO 

(stœchiométrie). Ce point peut porter à confusion lors de la croissance de SrTiO3 car il est possible 

d’avoir à la fois des reconstructions selon les azimuts [210] et [110] simultanément, on peut alors 
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interpréter cela d’après nos résultats comme une surface proche de la stœchiométrie où 

statistiquement une moitié des domaines seraient terminée SrO et l’autre moitié terminée TiO2. Cette 

observation a été faite en dépôt alterné de monocouches (TiO2 puis SrO), c’est-à-dire en utilisant un 

flux mono-élémentaire, mais ce cas est plus rarement observé en co-déposition (deux flux en 

simultané de Sr et Ti). Cette différence est possiblement due aux conditions de croissance qui sont 

différentes (en termes de vitesse de croissance par exemple et donc de diffusion de surface). 

 

Figure 3.2 : (a) Illustration du processus d’obtention des images et intensité RHEED de la partie b. (b) Partie 
haute : Mesure de l’intensité des réflexions RHEED d’ordre ½ correspondant aux reconstructions de surface 
selon les azimuts [100] en rouge, [210] en violet et [110] en bleu en fonction du pourcentage de la surface 

occupée par du TiO2, (bas) Images RHEED associées aux 3 azimuts étudiés pour 0%, 50% et 100% de couverture 
de TiO2 (les flèches colorées indiquent la présence de réflexion RHEED d’ordre ½ et donc de reconstructions de 

surface) 
 

Pour obtenir le graphique de la figure 3.2, un échantillon a été terminé par une couche de TiO2, 

puis un flux de SrO a été utilisé pour couvrir la surface de SrO tout en mesurant l’évolution de 

l’intensité des réflexions d’ordre ½ (également appelées interfranges) visibles en RHEED. On répète 

l’opération mais avec un flux de TiO2 à la place du flux de SrO. Ainsi on fait un aller-retour entre 100% 

et 0% de surface couverte par une couche de TiO2 en surface. Ce processus est illustré sur la partie a) 

de la figure 3.2. Ce processus a été répété 3 fois pour enregistrer l’évolution de l’intensité des 

réflexions RHEED d’ordre ½ dans les trois azimuts [100], [110] et [210]. 

La figure 3.2 illustre ainsi l’amélioration apportée par cette nouvelle méthode, une 

quantification est toutefois nécessaire pour estimer la précision de cette nouvelle méthode et la 

comparer à l’ancienne méthode. 
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3.2.2) Reconstruction de surface et écart à la stœchiométrie  

Plusieurs couches minces homoépitaxiées de SrTiO3/SrTiO3(001) présentant différentes 

reconstructions de surface ont été analysées par diffraction de rayons X (XRD) pour mesurer leur 

paramètre de maille hors plan. L’estimation de la composition a été faite par spectrométrie de 

photoélectrons induits par rayons X (XPS). L’ensemble des résultats ont été rassemblés sur la figure 

3.3. Il est à noter que l’analyse de la composition par XPS manque de précision, ceci se traduit par des 

incertitudes qui ont été quantifiées et reportées sur le graphique. On voit notamment sur la figure 3.3 

que le paramètre de maille est au minimum pour des valeurs de δ proche de 0 et augmente lorsque δ 

s’écarte de la stœchiométrie, comme attendu [9,10]. Les défauts sont différents selon l’ion en excès, 

plus de détails seront donnés sur ce point dans la partie 3.3. 

 

 

Figure 3.3 : a) Graphique représentant le paramètre de maille hors plan en fonction de la déviation cationique 
notée δ dans Sr1+δTiO3, la ligne en tiret noir correspond au paramètre de maille du SrTiO3 massif 

stœchiométrique, la couleur des points indique le type de reconstruction de surface visible sur les images RHEED 
visibles sur la partie droite : bleu pour une réflexion RHEED d'ordre ½  sur l’azimut [110], violet pour une 

réflexion RHEED d'ordre ½  sur l’azimut [210] et rouge pour des réflexions RHEED d’ordre ½ s dans les azimuts 
[100] et [210]; b) Images RHEED correspondant aux échantillons compilés sur le graphique de gauche avec 
intensité des raies projetées sur l’axe horizontal affichée sur la droite de chaque image RHEED, une flèche 

indique la détection d’une réflexion RHEED d’ordre ½  
 

Dans le cas d’un excès de titane, on voit ici l’apparition de réflexion RHEED d'ordre ½ dans 

l’azimut [210] pour une valeur de δ plus faible que l’apparition de réflexions RHEED d’ordre ½ dans 

l’azimut [100], ce qui confirme ce qui a été observé précédemment. Lorsqu’une réflexion RHEED 

d’ordre ½ est visible dans l’azimut [100], une réflexion RHEED d’ordre ½ est déjà visible dans l’azimut 

[210], l’information venant de l’azimut [100] est donc redondante de ce point de vue car l’azimut [210] 

est plus sensible à un excès de Ti.  

Ainsi, on a pu quantifier l’écart à la stœchiométrie d’un échantillon montrant uniquement une 

reconstruction de surface selon [210] et le comparer à un échantillon montrant des reconstructions 

de surface selon l’azimut [210] et l’azimut [100]. On voit alors que la nouvelle méthode permet un 

écart de δ à ± 0.067, contre un écart de δ à ± 0.090 avec l’ancienne méthode, ce qui constitue une 

amélioration de 34%. Ces résultats sont illustrés sur la figure 3.4. 
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Figure 3.4 : Estimation de la précision de la nouvelle méthode (utilisant l’azimut [210]) par rapport à la méthode 
classique (utilisant l’azimut [100]) concernant la détection d’écart à la stœchiométrie cationique δ dans 

Sr1+δTiO3 

 

3.3) Etude des lacunes / défauts  

3.3.1) Types de défaut 

Nous nous intéressons ici aux différents types de défauts créés lors de la croissance de SrTiO3 

avec de fortes déviations cationiques. Pour commencer, il faut comprendre quel type de défaut se 

crée dans différentes conditions.  

Dans le cas d’un excès de strontium, plusieurs types de défauts sont envisageables, 

notamment : (i) la création de lacunes de titane, (ii) la création de défauts d’empilement (plans SrO 

supplémentaires, à l’instar des phases Ruddlesden-Popper (RP) [20] ou (iii) la création de défauts en 

« clusters » par démixtion ou ségrégation (ségrégation de SrO en surface par exemple).  

Dans le premier cas, on peut s’attendre à ce que la vitesse de croissance en monocouche (d’une 

maille) par minute soit proportionnel à 𝑧 ×  𝐹(𝑇𝑖), où z représente l’excès de titane SrTizO3 et F(Ti) 

représente le flux de la cellule de titane. Or le flux de titane est difficilement mesurable avec 

l’équipement actuel comme expliqué dans le chapitre 2. On peut également s’attendre à une 

augmentation du paramètre de maille car l’inclusion de défauts ponctuels augmente le paramètre de 

maille mais la relation exacte n’est pas connue. La formation de ce type de défaut est peu probable 

du fait de sa haute énergie de formation dans SrTiO3 [21,22].  

Dans ce chapitre, on ne s’intéresse qu’au paramètre de maille hors plan, pour faciliter la lecture, 

on nommera alors « paramètre de maille hors plan » par « paramètre de maille », on utilise alors 𝑐 

pour désigner ce dernier dans les équations. 

Avec la deuxième hypothèse, c’est-à-dire l’apparition de défauts d’empilement SrO comme 

illustré sur la figure 3.5, le paramètre de maille devrait suivre la relation suivante, extrapolée de celle 

valable pour des phases de Ruddlesden-Popper [12] : 

 
𝑐 = 2(𝑛 × 𝑐𝑆𝑇𝑂 + 𝑑𝑆𝑟𝑂−𝑆𝑟𝑂) 

(3.1) 
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où 𝑑𝑆𝑟𝑂−𝑆𝑟𝑂 = 2.38 Å, selon Ohnishi et al. [12], représente la distance entre 2 plans SrO 

consécutifs dans une faute d’empilement, 𝑎𝑆𝑇𝑂 = 3.905 Å représente le paramètre de maille du 

SrTiO3, et n correspond au nombre de mailles moyen de SrTiO3 entre deux défauts d’empilement SrO. 

La formule brute peut ainsi être vue sous la forme suivante : Srn+1TinO3n+1. Ainsi, le paramètre n peut 

être relié au rapport stœchiométrique entre Sr et Ti de la manière suivante :  

 
𝑆𝑟

𝑇𝑖
= 1 +

1

𝑛
 (3.2) 

On peut alors passer du paramètre de maille donné par la relation (3.1) à un paramètre de 

maille pseudo-cubique, qui est donnée par la relation suivante [12] :   

 
𝑐𝑒𝑓𝑓𝑒𝑐𝑡𝑖𝑓 =

𝑐

2𝑛 + 1
=

2(𝑐𝑆𝑇𝑂 +
1
𝑛

𝑑𝑆𝑟𝑂−𝑆𝑟𝑂)

2 +
1
𝑛

 
(3.3) 

Ce paramètre de maille pseudo-cubique représente la distance moyenne entre deux défauts 

d’empilement SrO divisée par le nombre de maille de SrTiO3 (qui peut être vu comme une 

superposition d’une couche de SrO et une couche de TiO2) auquel on ajoute 1 pour représenter la 

couche de SrO à l’origine du défaut d’empilement, on obtient au final un paramètre de maille hors 

plan moyen par couche. 

En cas d’excès de Sr, la formation de faute d’empilement SrO est plus probable que la 

formation de lacune de Ti [23]. Elle peut se combiner à d’autres effets (contraintes/déformations 

d’épitaxie par exemple).  

 

Figure 3.5 : Illustration du décalage de maille causé par un défaut de type faute d’empilement SrO dans un 
cristal de SrTiO3 avec excès de strontium, la partie en bleu représente l’empilement normal d’un cristal de SrTiO3 

et la partie en rouge représente l’empilement d’un cristal de SrTiO3 décalé d’une demi-maille après l’insertion 
d’un défaut d’empilement SrO [12] 

 

Dans le troisième cas, on devrait avoir une décorrélation entre le flux de Sr et la vitesse de 

croissance en monocouche par minutes et une observation probable de SrO ségrégé en surface 

[24,25]. 

Dans le cas d’un excès de titane, les mêmes types de cas de figure sont envisageables : i) des 

lacunes de strontium se forment dans la maille de SrTiO3, ii) des fautes d’empilement TiO2 (plans 

supplémentaires de TiO2 dans la maille de SrTiO3) iii) formation de clusters de TiO2, par démixtion ou 

ségrégation.  
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De manière similaire au cas précédent, dans le cas de lacunes de Sr (hypothèse i)) la vitesse de 

croissance en monocouche par minute devrait être directement proportionnelle au flux de titane.  

Dans le cas de l’hypothèse ii) qui est la formation de fautes d’empilement TiO2 (aussi appelé 

phases Magnéli), le lien entre paramètre de maille et écart à la stœchiométrie n’est pas bien connu 

mais on s’attendrait à un comportement analogue à celui observé pour la formation de défauts 

d’empilement SrO : on aurait alors une corrélation entre flux de titane et une expansion de la maille 

qui dépendrait de l’excès de titane. Il est important de mentionner que les phases Magnéli sont 

généralement instables [26,27], cette hypothèse est donc moins probable que les autres.  

Enfin dans le cas de l’hypothèse iii), il devrait être observé une décorrélation entre flux de titane 

et vitesse de croissance ainsi qu’une apparition de phases TiO2 (en surface ou en profondeur), une 

croissance 3D ou une amorphisation de la couche. 

 

3.3.2) Impact de l’écart à la stœchiométrie 

3.3.2.1) Excès de Strontium 

Pour tester nos différentes hypothèses, nous avons mesuré le rapport Sr/Ti de différents 

échantillons par XPS, et mesuré le paramètre de maille hors plan associé à chaque couche ainsi que la 

vitesse de croissance en monocouche (une maille entière) par minute par XRD-XRR. 

Pour commencer, la mesure du rapport Sr/Ti est faite par XPS dont le fonctionnement a été 

brièvement expliqué dans le chapitre 2. La section efficace de chaque élément (Sr3d, Ti2p, O1s), le 

libre parcours moyen des photoélectrons à chaque énergie ont été collectées à partir d’abaques 

[28,29]. Le facteur de transmission de la machine a été calibré pour chaque pic d’intérêt (Sr3d, Ti2p, 

O1s) en mesurant l’aire de chaque pic d’un substrat monocristallin de SrTiO3 commercial servant de 

référence. Avec cette référence stœchiométrique, nous pouvons estimer le rapport Sr/Ti de nos 

échantillons. L’incertitude associée à cette mesure est assez importante car seule la surface est 

étudiée par XPS, une inhomogénéité de composition va alors fortement impacter la mesure de 

composition. On peut s’attendre à avoir une incertitude sur la mesure de la composition d’environ 

10%. 

La figure 3.6 représente l’évolution du paramètre de maille en fonction de δ dans Sr1+δTiO3 pour 

de faibles déviations cationiques. On compare également ces données avec les données provenant 

d’autres publications. On voit alors plusieurs tendances émerger : les paramètres de maille semblent 

augmenter quel que soit le sens de l’écart à la stœchiométrie (excès de strontium ou excès de titane), 

ce qui est attendu car la création de défauts fait augmenter le paramètre de maille. Etudions le cas 

d’un excès de strontium dans un premier temps. 

Pour commencer, on voit que le paramètre de maille de nos données augmente peu pour de 

légers excès de strontium (0 <  < 0.15). Ce phénomène pourrait être lié à l’observation faite par le 

groupe de D. Schlom [10] qui a observé par TEM différents échantillons de SrTiO3 avec différents 

écarts à la stœchiométrie (figure 3.7). L’hypothèse ici est que de faibles excès de strontium 

produisent des défauts de type défaut d’empilement SrO orientés verticalement lors de la 

croissance de la couche, ces défauts impactent donc la qualité cristalline de la couche et le 

paramètre de maille dans le plan, mais impactent peu le paramètre de maille hors-plan pour 0 <δ 

<0.15, qui correspond à la zone entre les pointillés verticaux noirs et rouges sur la figure 3.6.  
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Figure 3.6 : Paramètre de maille hors plan en fonction de δ mesuré par XPS pour de faibles déviations 
cationiques. Les pointillés noirs représentent la composition et le paramètre de maille du SrTiO3 

stœchiométrique. Les pointillés rouges représentent la position de l’abscisse à δ=0.15 
 

 

 

Figure 3.7 : Images TEM obtenues par le groupe de D. Schlom de couches de (gauche) Sr1.1TiO3 et (droite) 
Sr1.2TiO3 sur substrat de SrTiO3 [10]. La flèche indique l’interface entre le substrat et la couche. 

 

Ensuite, lorsque l’excès de strontium augmente, un nouveau mécanisme apparaît et change le 

comportement observé. La figure 3.8 montre le paramètre de maille de différents échantillons en 

fonction de la déviation stœchiométrique pour de larges écarts à la stœchiométrie ainsi que quelques 

images RHEED associées à certains échantillons. On y voit apparaître une augmentation du paramètre 

de maille lorsque δ augmente. Il faut toutefois garder à l’esprit que les données sont relativement 

dispersées pour δ>0.5, et il faut également prendre en compte que l’excès de strontium est 

potentiellement surestimé. En effet, du SrO a tendance à remonter en surface de la couche lors d’un 

excès de Sr, cet excès de SrO est visible sur les images RHEED qui ont tendance à devenir plus floues 
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due à une surface de qualité cristalline plus faible. L’XPS étant sensible aux premiers nanomètres de 

la surface, cette remontée de SrO peut donc biaiser la mesure sans être pris en compte dans les barres 

d’erreur de la mesure. On peut faire une régression de ces données en adaptant et utilisant la relation 

(3.3) pour accéder au lien entre expansion du paramètre de maille et excès de strontium, cette 

régression est représentée sur la figure 3.9. La régression de la relation (4) utilise un seul paramètre, 

qui est la distance moyenne entre deux plans de SrO, nommée 𝑑𝑆𝑟𝑂−𝑆𝑟𝑂 dans la relation (4), le 

paramètre 𝑎𝑆𝑇𝑂 étant fixe. La régression visible sur la figure 3.9 nous donne 𝑑𝑆𝑟𝑂−𝑆𝑟𝑂 = 2.34 Å, ce 

qui donne un écart de 1,7% comparé à la référence de 2.38 Å donnée par Ohnishi et al. [12]. Il est à 

noter que l’hypothèse implicite de la relation (3.3) est que tous les défauts d’empilement SrO sont 

hors plan, cette hypothèse semble bien correspondre aux échantillons à forte déviation cationique 

mais moins pour le groupe d’échantillon à faible déviation cationique. 
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Figure 3.8 : Paramètre de maille hors plan en fonction de δ mesuré par XPS pour de larges déviations 
cationiques. Les pointillés représentent la composition et le paramètre de maille du SrTiO3 stœchiométrique. 

Quelques images RHEED le long de l’azimut [110] correspondant à certains échantillons sont également 
affichées pour comparaison. Les pointillés rouges représentent la position de l’abscisse à δ=0.15 
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Figure 3.9 : Expansion du paramètre de maille hors plan en fonction de l’excès de strontium δ pour les 
échantillons riches Sr et proches de la stœchiométrie. La régression avec la relation (3.3) est indiquée par la 

ligne rouge 
 

Le mécanisme à l’œuvre ici est probablement le même que la formation de fautes 

d’empilement SrO comme vues précédemment mais cette fois-ci ces défauts de fautes d’empilement 

(plans SrO supplémentaires) sont orientés de manière aléatoire, comme illustré sur la partie droite de 

la figure 3.7, ce qui produit une expansion du paramètre de maille hors plan. Des résultats similaires 

sont obtenus par T. Suzuki et al. [30]. Il faut également considérer la possibilité qu’une partie du 

strontium ne s’incorpore pas et reste en surface, on peut d’ailleurs voir que les images RHEED de la 

figure 3.8 sont plus floues pour les forts excès de strontium ce qui tend à montrer une diminution de 

la qualité cristalline en surface avec l’excès de Sr, probablement dû aux défauts d’empilement SrO 

d’orientation aléatoire et au strontium ségrégé en surface. Il est toutefois compliqué de déterminer 

quelle part de strontium excédant est en surface et quelle part du strontium est sous forme de défauts 

d’empilement SrO.  

On voit également sur la partie a) de la figure 3.10, provenant d’un autre article du groupe de 

D. Schlom [10], la dispersion en paramètre de maille en fonction de l’excès de strontium. Sur cette 

figure, « c-axis aligned perovskite » correspond au paramètre de maille hors plan pseudo cubique 

décrit par l’équation 3.3 qui correspond à des fautes d’empilement SrO toutes orientées hors plan, 

« mixed alignment » correspond à des fautes d’empilement SrO orientées de manière aléatoires et 

est donc un mélange de proportion 2/3 verticales (paramètre de maille de STO massif) et 1/3 

horizontale (paramètre de maille décrit par l’équation 3.3). En appliquant ce même procédé à nos 

données et en les comparant avec les données du groupe de D. Schlom [9,10], visibles sur la 

figure 3.11, on peut en déduire plusieurs choses.  
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Figure 3.10 : a) Paramètre de maille en fonction de l’écart à la stœchiométrie δ dans Sr1+δTiO3 [9] b) Paramètre 
de maille en fonction de l’écart à la stœchiométrie δ dans Sr1+δTiO3 [10] 
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Figure 3.11 : Paramètre de maille en fonction de l’excès de strontium δ mesuré par XPS, comparaison des 

données provenant de cette thèse (carrés noirs) avec les données de Brooks et al. APL 2015 (rond rouges) [9] et 
de Brooks et al. APL 2009 (triangles verts pour dépôt alterné SrO/TiO2 et losanges bleus pour codéposition) [10]. 
Les pointillés noirs représentent la position d’un échantillon stœchiométrique, les rouges et bleus représentent 
respectivement l’évolution du paramètre de maille en fonction de l’excès de strontium δ dans le cas où tous les 

défauts sont orientés hors plan (rouge) et dans le cas d’une orientation aléatoire (bleu), c’est-à-dire 1/3 hors 
plan et 2/3 dans le plan. 

 

Pour commencer, on peut voir que l’encadrement des données par le cas théorique des défauts 

d’empilement SrO fonctionne bien pour les données de Brooks et al. à la fois pour l’article de 2009 et 

de 2015 à l’exception du point le plus riche en Sr par co-déposition qui se trouve légèrement au-dessus 

de la zone d’encadrement (Fig. 3.11), mais compris dedans si on intègre les barres d’erreur 

horizontales de composition chimique. Leur prédiction du paramètre de maille semble différer 

légèrement de la nôtre. On peut donc voir dans nos données que les défauts d’empilement SrO 

semblent s’orienter plutôt dans aléatoirement pour 0.15 <  < 0.5, mais ces mêmes défauts semblent 

majoritairement s’orienter hors plan pour des compositions à  > 0.5. On remarque également que 

b

) 

a

) 
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deux de nos échantillons à fort excès de strontium (δ>0.4) ont des paramètres de maille hors plan 

supérieurs au cas théorique où tous les défauts d’empilement SrO sont orientés hors plan.  Il se peut 

alors que d’autres mécanismes soient impliqués ici sans que nous puissions les identifier pour le 

moment. 

Il est important de mentionner ici que lors d’une épitaxie d’une couche dont le paramètre de 

maille est supérieur à celle du substrat, un effet de contrainte peut apparaître du fait que la couche 

se déforme pour avoir le même paramètre de maille dans le plan que le substrat. Cette contrainte 

dans le plan engendre une modification du paramètre de maille hors plan. Ici, comme la couche 

épitaxiée a un paramètre de maille plus grand que le substrat, il y a possiblement un effet de 

contrainte en compression qui exacerbe l’expansion du paramètre de maille hors plan, cet effet de 

contrainte est illustré sur la figure 3.12. Cet effet de contrainte pourrait potentiellement expliquer 

pourquoi le paramètre de maille est supérieur au cas théorique où tous les défauts d’empilement sont 

orientés hors plan.  

 

Figure 3.12 : Illustration de (a) la contrainte en compression et (b) la contrainte en tension [31] 
 

Un autre paramètre de croissance important qui peut potentiellement impacter la qualité 

cristalline est la vitesse de croissance (cinétique de croissance). On peut voir sur la figure 3.13 une 

illustration de l’effet de l’augmentation de la vitesse de croissance sur le paramètre de maille. On voit 

que selon la technique utilisée, une forte vitesse de croissance produit une augmentation du 

paramètre de maille due à la formation de défauts. Les auteurs lient ensuite cette augmentation du 

paramètre de maille à un excès de strontium dans SrTiO3. 

 
 

Figure 3.13 : paramètre de maille de SrTiO3 (ordonnée à gauche), et excès de strontium correspondant 
(ordonnée à droite), en fonction de la vitesse de croissance avec différentes techniques de croissance [11].  

 



67 
 

On applique alors le même principe à nos données, ce qui donne la figure 3.14 qui représente 

le paramètre de maille en fonction de la vitesse de croissance de nos couches minces de Sr1+TiO3 (en 

monocouche par minute) réalisées lors de cette thèse. Tout d’abord, la gamme de vitesse de 

croissance dans le cas de cette thèse se limite à 2 nm/minute maximum (ou environ 5 monocouches 

(MC) d’une maille élémentaire par minutes), ce qui correspond à une vitesse de croissance de 

maximum 120nm/h. En comparaison avec la figure 3.13, nous observons que nous pouvons croître 

des couches épitaxiées dont la composition est très proche de la stœchiométrie cationique, obtenant 

un paramètre de maille proche de la valeur du SrTiO3 massif (3.905 Å), à des vitesses de croissance 

allant jusqu’à une centaine de nanomètres par heure, ce qui constitue un point intermédiaire entre 

les points 18 et 19 de la figure 3.13 en termes de vitesse de croissance.  
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Figure 3.14 : Paramètre de maille hors plan en fonction de la vitesse de croissance en monocouche par minute 

et en fonction de la déviation par rapport à la stœchiométrie cationique mesurée par XPS ().  
 

Dans le cadre de nos données, visibles sur la figure 3.14, on ne voit pas de tendance claire 

émerger en fonction de la vitesse de croissance, ce qui tend à indiquer que la vitesse de croissance 

n’a pas d’influence majeure sur le paramètre de maille de Sr1+TiO3, dans nos conditions 

d’élaborations, et notamment pour des couches proches de la stœchiométrie cationique (points 

rouges et oranges). L’excès ou le déficit de Sr dans Sr1+δTiO3 mesuré par XPS (échelle de couleur sur la 

figure 3.14) ne semble pas être affecté par la vitesse de croissance et joue un rôle prépondérant dans 

l’expansion du paramètre de maille. Par exemple, les échantillons de compositions mesurées proches 

de la stœchiométrie (-0.05<δ<0.15), qui ont été réalisés à une vitesse de croissance plus élevée que 

les échantillons très riches Sr (δ>0.6), ont un paramètre de maille plus proche de la valeur du massif. 

On voit même que dans le cas de forts excès de strontium (0.3<δ<1), le paramètre de maille hors plan 

semble diminuer dans le cas de forte vitesse de croissance (points verts et bleus clairs), et dans le cas 

de très forts excès de Sr (δ>1) le paramètre de maille est fortement augmenté même à de faibles 

vitesses de croissance (points bleu foncé). Ces observations pourraient toutefois être un effet 

statistique dû à une faible quantité de données, à des incertitudes liées à la détermination de la 

composition, ou encore à d’autres paramètres ou mécanismes encore non identifiés. Le même jeu de 

données est affiché de manière légèrement différente sur la figure 3.15. L’expansion du paramètre de 

maille (Δ(c)) y est affichée en fonction de δ et l’échelle de couleur en fonction de la vitesse de 
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croissance (en monocouche par minutes). Encore une fois, la vitesse de croissance semble ne pas avoir 

d’impact important sur l’expansion du paramètre de maille ici. 
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Figure 3.15 : Expansion du paramètre de maille hors plan en fonction de la déviation δ dans Sr1+δTiO3 avec 
échelle de couleur représentant la vitesse de croissance en monocouche par minute 

 

La vitesse de croissance en fonction du flux de Sr devrait également nous communiquer des 

informations concernant la nature des défauts dans le cas d’échantillons riches Sr. On sait quelle 

devrait être l’évolution de la vitesse de croissance en cas de formation de défaut d’empilement SrO. 

Pour vérifier cela, on peut regarder la vitesse de croissance en fonction du flux de la cellule de 

strontium, ce graphique est visible sur la figure 3.16. 
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Figure 3.16 : Vitesse de croissance en nm/min en fonction du flux de la cellule de Sr en Torr. La coloration des 
points représente δ dans Sr1+δTiO3. La flèche bleue indique un point de référence de flux de Sr pour la figure 3.17 

et 3.19 
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Dans l’ensemble, on peut voir que la vitesse de croissance est tout à fait corrélée avec le flux de 

strontium. Avec les données étudiées on trouve une valeur de R² de 0.946 ce qui confirme le lien fort 

et a priori évident entre ces deux paramètres (malgré une certaine dispersion), et donc communique 

des informations en plus concernant la nature des défauts formés. Pour tenter de clarifier ce lien entre 

nature des défauts et vitesse de croissance, nous présentons les données de manière différente. Pour 

commencer, on identifie une valeur de flux de Sr de référence, on choisit ici une valeur qui correspond 

au flux de Sr pour l’échantillon le plus proche de la stœchiométrie. Ici on choisit F(Sr)= 1.311E-8 Torr 

qui correspond à un échantillon mesuré à δ=0.009 (point orange indiqué par la flèche bleue sur la 

figure 3.16). On se sert alors de cette référence pour normaliser les flux de strontium, et on divise 

alors la vitesse de croissance par ce flux de Sr normalisé. On peut également comparer les données 

expérimentales riches strontium avec la tendance attendue, représentée par la relation suivante : 

V représente ici la vitesse de croissance en nm.min-1 et 𝐹𝑆𝑟 le flux de strontium normalisé, et 

𝑐𝑒𝑓𝑓𝑒𝑐𝑡𝑖𝑓 est le paramètre de maille mesuré. On affiche alors le résultat de l’équation (3.4) avec les 

données expérimentales sur la figure 3.17. Il est alors clair que l’hypothèse de la formation de défauts 

d’empilement SrO, décrit par la relation (3.4), correspond bien à la tendance générale. On observe 

une certaine dispersion mais la tendance semble correspondre à la relation 3.4. 

 

 

Figure 3.17 : Vitesse de croissance en monocouche par minutes normalisée par rapport au flux de Sr de 
référence. Les points noirs représentent les données expérimentales et la ligne en pointillés bleus correspondent 

respectivement aux relations (3.4) 

 

Ainsi, dans le cas d’un excès de strontium et avec l’ensemble de éléments réunis, nous pouvons 

déduire que les types défauts crées sont probablement des défauts d’empilement SrO. Les éléments 

 
𝑉

𝐹𝑆𝑟
⁄

𝑐𝑒𝑓𝑓𝑒𝑐𝑡𝑖𝑓
= constante (3.4) 
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apportés par l’évolution du paramètre de maille en fonction de la déviation cationique δ, la vitesse de 

croissance et le flux de strontium indiquent que ce mécanisme semble être majoritaire. Nous avons 

également vu que les défauts d’empilement SrO peuvent s’orienter dans des sens différents, nos 

données montrant qu’une orientation verticale des défauts SrO semble être privilégiée pour de faibles 

écarts à la stœchiométrie (δ<0,15 environ), puis les défauts semblent s’organiser de manière plus 

aléatoire, voire horizontalement pour de plus larges excès de strontium. 

 

3.3.2.2) Excès de Titane 

On s’intéresse ici aux défauts crées dans le cas d’un excès de titane (δ<0) dans Sr1+δTiO3. La 

figure 3.18 affiche l’expansion du paramètre de maille en fonction de δ dans Sr1+δTiO3, dans le cas 

d’échantillons riches Ti et proches de la stœchiométrie, les données des articles de Brooks et al. sont 

également affichées sur cette figure. Dans le cas d’un excès de titane, les données de Brooks et al. 

sont en très bon accord avec nos données expérimentales. On voit qu’il n’y a pas de plateau 

remarquable comme dans le cas d’un léger excès de strontium, le paramètre de maille semble 

directement augmenter en cas d’excès de titane. Il semble aussi qu’il n’y a pas la même dispersion 

des données que du côté riche Sr, il semble toutefois important de préciser que le nombre 

d’échantillon riches titane est bien moins important que dans le cas des échantillons à excès de 

strontium et que les échantillons réalisés explorent une moins grande gamme de composition. 
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Figure 3.18 : Expansion du paramètre de maille en fonction δ dans Sr1+δTiO3 des échantillons de cette thèse 
(points noirs) et provenant de l’article de C.M Brooks et al., APL 2015. Les pointillés en noir représentent un 

échantillon stœchiométrique. 
 

N’ayant pas de relation liant l’expansion du paramètre de maille avec la déviation cationique, 

on ne peut pas faire de régression appropriée. On peut toutefois noter que la tendance des données 

de cette thèse et des données issues des articles de Brooks et al. semble globalement linéaire si on 

exclue le point le plus riche en titane, ou légèrement parabolique. La déviation cationique n’est 

toutefois pas le seul paramètre à impacter la qualité cristalline d’une couche mince, et donc son 

paramètre de maille. Sans cette relation liant nos deux paramètres affichés sur la figure 3.18, on ne 

peut pas conclure quant à la nature des défauts, mais on dispose d’autres éléments pour conclure. 
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La figure 3.19 affiche, de manière identique à la figure 3.17, la vitesse de croissance normalisée 

par le flux de strontium d’un échantillon de référence. Ici on s’intéresse aux échantillons riches titane, 

et on peut voir clairement que la tendance est très différente du côté des échantillons riche strontium.  

Dans le cas de formation de lacunes de Sr, la vitesse de croissance n’est plus limitée par le flux 

de strontium. Puisque ces deux paramètres ne sont pas corrélés, une division de la vitesse de 

croissance par le flux de strontium ne résulte pas en une constante. On s’attendrait donc à voir une 

tendance différente du cas des échantillons riches strontium, ce qui est observé ici. Dans le cas de 

formation de phases Magnéli, qui est peu probable, la vitesse de croissance serait corrélée avec le flux 

de strontium, mais de manière moindre que dans le cas d’échantillons riches strontium. On 

s’attendrait donc à voir une tendance similaire au cas des échantillons riches Sr bien que moins 

marquée, ce qui n’est pas le cas ici à première vue. 

Il serait intéressant d’analyser l’effet de la normalisation de la vitesse de croissance par le flux 

de titane, mais le flux de titane n’étant pas mesurable de manière fiable comme expliqué dans le 

chapitre 2, cette option n’est donc pas envisageable. On peut toutefois obtenir une estimation 

grossière du flux de titane « effectif » en regardant la composition de l’échantillon post-croissance. 

On va ainsi diviser le flux de strontium (mesuré par la jauge Bayard-Alpert) par le ratio Sr/Ti mesuré 

par XPS, on obtient ainsi une estimation du flux « effectif » de titane. Dans le cas de l’inclusion de 

lacunes de strontium dans la maille pour un excès de titane, on devrait avoir la tendance de vitesse 

de croissance suivante : 

 𝑉𝐿𝑎𝑐𝑢𝑛𝑒𝑠 𝑆𝑟 = 𝑉𝑟𝑒𝑓 ×
𝑇𝑖

𝑆𝑟
=

𝑉𝑟𝑒𝑓

𝛿+1
  (3.5) 

𝑉𝑟𝑒𝑓 est ici la vitesse de croissance normalisée par le flux de strontium de l’échantillon de 

référence illustré sur la figure 3.16. On peut alors comparer les données expérimentales avec les 

valeurs données par la relation (3.5), en utilisant la même vitesse de référence que celle utilisée pour 

la figure 3.17 (voir figure 3.19). 
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Figure 3.19 : Vitesse de croissance en monocouche par minute normalisée par rapport au flux de Sr de 
référence. Les points noirs représentent les données expérimentales et la ligne rouge correspond à la relation 

(3.5) 
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Ainsi, dans le cas d’échantillons riches Ti, l’évolution de la vitesse de croissance a été affichée 

en cas de lacunes de Sr, comme décrite par la relation (3.5). L’hypothèse ici formulée semble bien 

correspondre aux données expérimentales. On peut donc conclure que dans le cas d’un excès de 

titane, le type de défaut formé est en majorité des lacunes de strontium, cette hypothèse correspond 

mieux aux données expérimentales. Nos données expérimentales sont également cohérentes avec les 

données obtenues par Brooks et al.. La relation entre la déviation cationique et le paramètre de maille 

reste toutefois à définir. 

 

3.3.3) Influence de la température 

La température de croissance est un autre paramètre important qui pourrait également 

influencer l’orientation des défauts planaires de type défaut d’empilement (diffusion atomique 

thermiquement activée). N’ayant que 3 échantillons riches titane et tous ont été réalisé à la même 

température de croissance, on ne s’intéressera ici qu’au cas riche strontium. Une illustration de 

l’impact potentiel de la température sur l’organisation des défauts est visible sur la figure 3.20. La 

figure montre les images TEM, réalisées par C.M Brooks et al., de deux échantillons de composition 

identique mais déposés à deux températures différentes. Ce changement produit des défauts 

planaires de type fautes d’empilement d’orientation différente : pour une croissance à 800°C les 

défauts se présentent plutôt sous la forme de plans horizontaux (perpendiculaires à la direction de 

croissance), et inversement, pour une croissance à plus basse température (650°C) on voit apparaître 

des défauts planaires verticaux (dans le sens de la croissance). Les auteurs ne donnent toutefois 

aucune explication sur les mécanismes entraînant une telle organisation des défauts d’empilement 

SrO  

 

Figure 3.20 : images par microscope électronique en transmission à balayage de deux échantillons de 
composition Sr1.25TiO3 /STO (haut) 800°C et (bas) 650°C [9] 

  

Dans le cadre de cette thèse, les températures de croissance utilisées sont en majorité 500°C 

et 700°C. En affichant le paramètre de maille en fonction de δ dans Sr1+δTiO3 et en les discriminant 
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selon la température de substrat par une échelle de couleur, on obtient la figure 3.21. On ne remarque 

pas de tendance bien marquée. Les températures ne sont bien sûr pas les mêmes que celles de l’article 

de Brooks et al., mais on voit dans nos échantillons que la majorité des échantillons déposés pour une 

température de substrat de 500°C sont également les échantillons avec la plus forte déviation 

cationique, et ceux déposés pour une température de substrat de 700°C sont plutôt des échantillons 

à faible déviation cationique, il est donc impossible de conclure en se basant sur ces seules données. 

Il faudrait faire croître d’autres couches avec des déviation cationiques fortes pour une température 

de substrat à 700°C pour voir si on retrouve bien les mêmes tendances que Brooks et al.. 

Dans le cas des échantillons riches titane, tous les échantillons ont été réalisés avec une 

température de substrat de 700°C, on ne peut donc pas étudier l’effet de la température dans ce cas 

avec les données actuelles. On voit toutefois que les données de Brooks et al. AP 2015 [10] montrent 

plusieurs échantillons riches titane réalisés à différentes températures et ces échantillons suivent la 

même tendance a priori, donc la température semble avoir peu d’effet sur le paramètre de maille 

dans ce cas-là. Il faudrait, encore une fois, davantage d’échantillons pour pouvoir conclure sur la 

question.  
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Figure 3.21 : Paramètre de maille hors plan en fonction du ratio Sr/Ti discriminé en fonction de la température 
de substrat 

 

Les échantillons réalisés dans ce chapitre présentent une résistivité électrique trop élevée ce 

qui rend impossible la mesure de cette conductivité électrique et du coefficient Seebeck avec 

l’équipement actuellement disponible. Il aurait été intéressant d’étudier les impacts de tels défauts 

sur les propriétés thermoélectriques pour mieux les comprendre et les utiliser pour améliorer les 

solution solides thermoélectriques de SrTiO3. 
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3.4) Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons étudié les reconstructions de surfaces du SrTiO3 dans le cas d’un 

excès de strontium et d’un excès de titane. Une nouvelle technique utilisant les images RHEED a ainsi 

été mise au point pour détecter un excès de titane lors de la croissance de SrTiO3 en suivant 

l’apparition de franges d’ordre ½ selon l’azimut [210]. Nous avons mesuré l’efficacité de l’ancienne 

méthode et démontré l’amélioration de la précision apportée par la nouvelle méthode. Nous avons 

ensuite étudié les effets d’un excès de strontium puis de titane sur les propriétés structurales du 

SrTiO3. Nous avons émis plusieurs hypothèses quant à la nature des défauts formés puis nous avons 

étudié l’évolution du paramètre de maille en fonction de δ dans Sr1+δTiO3 ainsi que la vitesse de 

croissance des échantillons en fonction du flux de strontium. Nous en avons déduit que lors d’un excès 

de strontium, le défaut majoritairement crée est le défaut d’empilement SrO, et dans le cas d’un excès 

de titane les défauts crées semblent être des lacunes de strontium. Il a également été remarqué que 

pour des faibles excès de strontium, le paramètre de maille hors plan semble ne pas être impacté, ce 

qui pourrait s’expliquer par une orientation préférentielle des défauts d’empilement SrO. Il est 

également noté que la température du substrat pourrait jouer un rôle dans l’organisation des défauts 

d’empilement SrO, mais nos échantillons ne sont pas adaptés pour tester cette hypothèse. Aucune 

mesure des propriétés thermoélectriques n’a pu être réalisée du fait de la grande résistivité électrique 

de ces échantillons, les instruments de mesure disponibles lors de cette thèse étant inadaptés. 
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Chapitre 4 : Solutions solides à base de SrTiO3 
 

4.1) Dopants potentiels pour obtenir un dopage de type P de SrTiO3  

4.1.1) Stabilité structurale 

 Pour réaliser notre objectif de créer un matériau thermoélectrique de type p à base de SrTiO3, 

il faut une méthode pour déterminer si le cation choisi pour la substitution aliovalente va déformer la 

maille cristalline du fait de sa différence de taille (trop faible ou trop importante) avec l’ion substitué. 

Pour cela, on peut utiliser le facteur de tolérance de Goldschmidt introduit dans le chapitre 1, 

applicable aux structures pérovskites ABO3. Ce facteur de tolérance donne une prédiction 

approximative de la structure cristalline du matériau comme introduit dans la partie 1.4.1. Ici on 

s’intéresse à une substitution en site B majoritairement, même si un dopage en site A a été envisagé 

initialement. Pour rappel, le facteur de tolérance de Goldschmidt est le suivant : 

 𝑡 =
𝑟𝐴 + 𝑟𝑂

√2(𝑟𝐵 + 𝑟𝑂)
 (4.1) 

𝑟 représente le rayon ionique dont l’indice indique le site de l’ion considéré dans la maille. Il est 

important de noter que certains ions sont multivalents, donc ils pourraient ne pas doper correctement 

selon leur degré d’oxydation, c’est le cas par exemple du fer qui peut avoir un degré d’oxydation entre 

+1 et +6 par exemple. On privilégiera donc des ions dont le degré d’oxydation est celui attendu. 

L’autre critère utilisé ici sera l’énergie de dissociation de la liaison entre l’ion en substitution et 

l’oxygène. En effet, l’ion sera lié à l’oxygène dans la maille pérovskite, il faut donc que cette liaison 

soit stable. Si cette énergie de liaison est trop faible, le matériau risque de perdre en stabilité ou des 

lacunes d’oxygène pourraient se former, or ces lacunes créent un dopage de type n qui pourraient 

compenser le dopage p crée par la solution solide. Cet effet de conduction par les lacunes d’oxygène 

est observé sur chaque échantillon de SrTiO3 après chauffage de l’échantillon à 500°C ou 700°C sous 

ultra-vide (conditions de croissance MBE), et même pour une pression de dioxygène de 1.10-7 Torr. 

Dans cet environnement des lacunes d’oxygène se forment et rendent le substrat conducteur de type 

n. Un recuit sous air ou sous O2 à pression ambiante est donc nécessaire pour combler ces lacunes 

d’oxygène, dans la couche et le substrat.  

On peut voir la combinaison du facteur de tolérance de Goldschmidt et de l’énergie de 

dissociation de liaison ion-oxygène sur la figure 4.1 pour une substitution M3+ en site B et sur la figure 

4.2 pour une substitution M+ en site A.  

Nos critères pour décider quel ion choisir pour la création d’une solution solide de type p seront 

alors :  

i) Avoir un facteur de tolérance de Goldschmidt proche de 1 pour limiter la déformation de la 

structure cubique qui est favorable 

ii) Avoir une énergie de dissociation de liaison ion-oxygène élevée, supérieure ou égale à l’ion 

substitué pour limiter la formation de lacunes d’oxygène.  

iii) Le matériau en question fait-il l’objet de publications scientifiques et ces publications 

confirment-elles que le matériau est bien de type p ? 
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Figure 4.1 : Graphique représentant plusieurs cations 3+ (M3+) avec en abscisse le facteur de tolérance de 
Goldschmidt pour une substitution totale sur le site B dans SrMO3, et en ordonnée l’énergie de dissociation de la 

liaison M-Oxygène 
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Figure 4.2 : Graphique représentant plusieurs cations 1+ (M+) avec en abscisse le facteur de tolérance de 
Goldschmidt pour une substitution totale sur le site A dans MTiO3, et en ordonnée l’énergie de dissociation de la 

liaison M-Oxygène 
 



79 
 

D’après nos critères i) et ii) et les figure 4.1 et 4.2, on peut voir que dans le cas d’une substitution 

en site B, les ions les plus favorables semblent être le Sc+3 et en moindre mesure l’Al3+. D’autres 

matériaux sont envisagés, comme l’In3+ et le Ga3+ qui sont déjà utilisés à l’INL pour la croissance de 

matériaux III-V. Dans le cas d’une substitution en site A, aucun matériau ne semble favorable à cause 

de leur faible énergie de liaison, cette piste ne sera donc pas explorée dans cette thèse. 

Comme expliqué au chapitre 1, un nouveau facteur de tolérance de Goldschmidt 𝜏 a été 

introduit permettant de prédire si un composé aura une structure pérovskite ou non. Si 𝜏 est inférieur 

à 4.18, le composé est prédit comme étant de structure pérovskite, sinon elle n’aura pas de structure 

pérovskite. La figure 4.3 montre l’énergie de dissociation de liaison entre différents cations 3+ et 

l’oxygène et ce nouveau facteur de tolérance dans SrMO3. Ce nouveau graph confirme les différents 

éléments déjà cités auparavant en indiquant que la structure formée devrait être de type pérovskite. 

Il faut maintenant vérifier le critère iii) pour discriminer quel ion semble le plus favorable, il faut pour 

cela chercher quelles informations sont déjà disponibles sur ces différentes solutions solides. Dans 

cette catégorie, les solutions solides In-STO et Al-STO semblent être les plus prometteuses. 
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Figure 4.3 : Nouveau facteur de tolérance de Goldschmidt en abscisse de plusieurs cations 3+ (M3+) avec en 
ordonnée l’énergie de dissociation de la liaison ion-oxygène dans SrMO3.  

 

4.1.2) Etat de l’art des oxydes pérovskites potentiellement thermoélectriques de 

type p : In-SrTiO3 & Al-SrTiO3 

4.1.2.1) Solution solides d’In-STO 

Pour commencer, des solutions solides d’In-STO ont été décrites dans plusieurs articles, dont 4 

qui concernent la création de ces solutions solides par une méthode hybride entre MBE et ablation 

laser (PLD) utilisant différents substrats. Une cible de SrTiO3 était utilisée pour l’ablation laser et une 

cellule à effusion était utilisée pour l’évaporation d’indium. Plusieurs propriétés ont été étudiées, tel 

que la résistivité électrique et la transmission optique en fonction de la composition des échantillons. 
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Le premier, publié en 2002 par Dai et al. [1], rapporte la croissance de Sr(Ti0.9In0.1)O3 sur un 

substrat de SrTiO3 par une méthode nommée dans l’article par « Laser MBE » (L-MBE), qui est en fait 

de l’ablation laser. La mesure de la résistivité en fonction de la température est visible sur la figure 4.4.  

Ces mesures ont confirmé que ce matériau est de type p d’après les auteurs mais sans montrer les 

résultats qui confirment le type p de cette couche. Il a été établi différents comportements en fonction 

de la température, notamment que le matériau se comporte comme un semi-conducteur entre 300K 

et 158K et aussi en dessous de 92K. Entre 158K et 92K, il semblerait que le comportement du matériau 

change pour devenir similaire à un métal. A température ambiante la mesure Hall donne également 

une concentration de porteur de charge de 7.34.1019 cm-3 et une mobilité de 6 cm²/V.s.  

 

Figure 4.4 : Mesure de résistivité en fonction de la température par effet Hall de l’échantillon Sr(In0,1Ti0,9)O3 
provenant des deux articles différents : Gauche : Dai et al. [1], Droite : Guo et al. [2] 

 

L’article s’attèle ensuite à caractériser l’échantillon par spectroscopie de photoélectrons X (XPS) 

en le comparant notamment à un échantillon de Sr(Ti0.9Nb0.1)O3. Il est à noter qu’aucune analyse de 

composition n’a été réalisée sur cet échantillon (pas même d’approximation grossièrement par XPS) 

et que les auteurs analysent extensivement les pics XPS du Sr3d et de la bande de valence mais sans 

montrer ni analyse un seul pic de l’indium qui a pourtant une section efficace très grande et serait 

facilement visible par XPS.  

Le deuxième article a été publié en 2003 par Guo et al. [2], qui fait partie de la même équipe 

que Dai et al.. Les auteurs rapportent les propriétés de conducteur transparent de solutions solides 

Sr(InxTi1-x)O3, avec x=0,1 et 0,2 sur substrat de MgO. La méthode utilisée pour produire ces 

échantillons est la même que celle de l’article précédent. Dans l’article de Guo et al., les auteurs 

affirment que les films déposés sont bien de type p mais sans expliquer comment ils ont obtenu ces 

résultats et sans montrer les résultats obtenus. Les paramètres de maille des couches x=0,1 et 0,2 sont 

respectivement 3,941 Å et 3.952 Å.  

Malgré le fait que les couches aient été déposées sur des substrats différents (STO pour Dai et 

al. et MgO pour Guo et al.) et que le paramètre de maille soit légèrement différent (respectivement 

3.948Å et 3.941Å), la mesure de résistivité électrique est parfaitement identique à celle publié par Dai 

et al. un an plus tôt, les deux graphiques sont affichés sur la figure 4.4. Les mesures par effet Hall 

donnent également exactement les mêmes valeurs de concentration de porteur de charge et de 

mobilité que dans l’article de Dai et al. 

 Le troisième article a été publié en 2008 par Fix et al. [3], qui rapportent la croissance par 

ablation laser de Sr(Ti1-xInx)O3 sur substrat de NdGaO3 pour des concentrations d’indium de x= 0.005 ; 

0.02 ; 0.1 ; 0.2 ; 0.5. Ils rapportent également la croissance de SrIn0.005Ti0.995O3 sur un substrat de 

SrNb0.02Ti0.98O3 pour créer une structure de type diode. Ils rapportent que la croissance de SrInxTi1-xO3 
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se traduit sur le RHEED sous forme de taches et non de lignes, cela indique une croissance 3D plutôt 

que 2D. Les auteurs ont également étudié les couches par diffractions rayons-X et seul l’échantillon 

x=0,5 ne montre pas de phase pérovskite cristalline. Concernant la conductivité électrique, les 

échantillons x=0,2 et x=0,5 sont qualifiés de résistifs, tandis que les autres auraient un comportement 

de semi-conducteur. Les auteurs expliquent alors que la résistivité évolue en deux phases : la première 

phase est une diminution de la résistivité avec l’augmentation de la concentration d’indium dans la 

maille jusqu’à x=0,02 puis une augmentation de la résistivité au-delà. Pour expliquer cette remontée 

de la résistivité avec la concentration d’indium, les auteurs émettent alors l’hypothèse que des phases 

parasites de In2O3 rende la couche plus résistive sans toutefois être visible par diffraction rayons-X, ni 

par microscopie électronique à balayage. Les auteurs expliquent également que le recuit sous air des 

échantillons contenant de l’indium les rend isolants, ce qui, d’après eux, conforte l’hypothèse des 

phases parasites d’In2O3.  

Pour finir, les auteurs passent à la partie finale en indiquant avoir fabriqué la structure suivante : 

SrIn0.005Ti0.995O3 (120 nm) / SrNb0.02Ti0.98O3 (120 nm) / NdGaO3 (001). Ils expliquent alors que la 

structure se comporte comme une diode entre les deux couches supérieures en montrant la 

caractéristique I-V présent sur la figure 4.5, ce comportement confirmerait alors la formation d’une 

jonction PN, ce qui confirmerait que le SrIn0.005Ti0.995O3 est bien de type p. 

  

Figure 4.5: Caractéristique I-V de la structure SrIn0.005Ti0.995O3 (120 nm) / SrNb0.02Ti0.98O3 (120 nm) / NdGaO3 
(001), qui est schématiquement représentée dans le petit encadré de droite, encadré de gauche : valeur absolue 

de la même caractéristique I-V 
 

Le dernier article a été publié en 2016 par Huang et al. [4], ils y rapportent la croissance de 

couches des solutions solides In-STO sur substrat de LaAlO3 par une méthode mixte entre ablation 

laser et MBE : une cible de SrTiO3 (donc de composition fixe) est utilisée pour l’ablation laser et une 

cellule à effusion sert de source d’indium, cela permet de contrôler le flux d’indium et donc contrôler 

la composition de l’échantillon. Les échantillons résultants ont une concentration d’indium allant de 

0% à 15% sur le site B de la pérovskite ABO3. Une pression d’oxygène entre 10-7 et 10-3 Torr a été 

utilisée pendant la croissance. La vitesse de dépôt est d’environ 0.5 Å/s. 

Un premier problème auquel on peut s’attendre ici est la difficulté de contrôler la composition 

de l’échantillon, car le ratio de Sr/Ti est fixe ici, ajouter de l’indium ne reviendra pas à substituer de 

l’indium sur le site du titane mais bien à en ajouter en excès sur le site B. Les auteurs disent également 

contrôler la quantité d’indium dans l’échantillon en ajustant la température de la cellule d’indium de 
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350°C à 850°C, et la mesure de la composition se fait par XPS, or cette méthode est bien connue pour 

avoir une large incertitude pour déterminer la composition d’un échantillon. Les auteurs utilisent le 

terme de « semi-quantification » par XPS pour relever ce point, sans pour autant essayer de donner 

d’ordre de grandeur de l’incertitude de la mesure de la composition par cette méthode.  

Ensuite, les auteurs disent avoir mesuré la résistivité électrique, la mobilité de porteurs de 

charge et de leur concentration pour différentes concentrations d’indium par effet Hall. Ils ont 

également mesuré la résistivité électrique d’un échantillon (x=0.01) en fonction de la température. 

Les résultats sont visibles sur la figure 4.6 et semble concorder avec les mesures obtenues par Fix et 

al. D’après les auteurs, la mesure par effet Hall confirme que le matériau est de type p. 

 

Figure 4.6 : a) Mesure de la résistivité, de la mobilité de porteurs de charge et de leur concentration pour 
différentes concentrations d’indium, b) Mesure de la résistivité en fonction de la température de l’échantillon 

Sr(In0,01Ti0,99)O3  

 

Les auteurs ont également mesuré l’impact des lacunes d’oxygène sur la résistivité des 

échantillons, l’échantillon x=0,15 a été produit 3 fois avec différentes pressions d’oxygène, de 10-7 à 

10-3 Torr, et n’ont pas observé de changement notable concernant la résistivité électrique, ils en 

concluent que les lacunes d’oxygène ne produisent a priori pas de compensation de charges. 

Les auteurs construisent ensuite une jonction PN et faisant croître une couche de In-STO (de 

type p d’après les auteurs) sur un substrat Nb-STO (de type n). Ils observent alors un comportement 

de diode ce qui confirme d’après eux, malgré le courant mesuré qui est de l’ordre du µA, la présence 

d’une jonction PN et donc que la couche de In-STO est bien de type p. La caractéristique I-V est visible 

sur la figure 4.7. 
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Figure 4.7 : Caractéristique I-V mesurée aux bornes de la jonction entre une couche de Sr(In0,15Ti0,85)O3 et un 
substrat de Sr(Nb0,05Ti0,95)O3 

 

Pour finir, les auteurs fournissent des spectres XPS de différents éléments sans toutefois y faire 

référence dans le texte. Cette fois on voit en effet le spectre d’In3d ce qui confirme au moins la 

présence d’indium sur l’échantillon, ces spectres XPS sont présentés sur la figure 4.8. On peut 

toutefois voir que les pics de l’indium sont très bruités comparé aux autres pics, or l’indium a une 

section efficace très élevée (environ 8 fois plus grande que celle du Sr3d) [5,6] et devrait donc fournir 

un signal d’intensité proche de celle du strontium qui devrait être plus de 6 fois plus concentré dans 

l’échantillon. Or le pic de l’indium reste très bruité à cause d’une faible intensité ce qui pourrait laisser 

penser que l’indium est moins concentré que prévu (x < 0.15), mais sans échelle de comparaison il est 

difficile de vérifier une telle information. Ainsi, les différents articles semblent confirmer que ce 

matériau est bien de type p ce qui est encourageant, mais certains résultats semblent douteux et sont 

donc à prendre avec précautions. 

 

Figure 4.8 : Spectres XPS de différents éléments d’une couche de Sr(In0,15Ti0,85)O3  
 

4.1.2.2) Al-STO  

Le premier article concernant les solutions solides Al-STO, publié en 2004 par Z. Yu et al. [7], 

montre que la présence d’aluminium dans le SrTiO3 augmente le gap optique. Les auteurs comparent 

également le courant de fuite du STO non dopé, du Al-STO et du SiO2, en concluant que le courant de 

fuite est plus faible pour du Al-STO que pour du STO non dopé, comme illustré sur la figure 4.9.  
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Figure 4.9 : (a) Gap optique de SrTiO3 en fonction de la température de la cellule d’aluminium de la MBE, (b) 
Courant de fuite en fonction de l’épaisseur équivalente de SiO2 [7] 

 

En 2013, A.B. Posadas et al. [8] du groupe de Demkov de l’université du Texas ont publié un 

article concernant la croissance de SrTiO3 dopé aluminium (Al-STO) par MBE. Les auteurs s’intéressent 

notamment à l’impact de l’aluminium sur l’énergie de bande interdite du matériau. Les auteurs 

rapportent une forte résistivité électrique supérieure à 109 Ω pour des compositions en Al de l’ordre 

de 10 et 20%, et des concentrations en lacunes d’oxygène estimées de l’ordre de 5 à 10%. Cette 

concentration de lacune augmente avec le dopage Al, ce qui tend à suggérer un mécanisme de 

compensation de dopage. 

Les auteurs mesurent également le gap électronique à environ 4.0 eV ± 0.1 eV pour l’échantillon 

Al-STO, ce qui est cohérent avec la valeur rapportée par Yu et al. [7]. Toutefois les auteurs ne disent 

pas si le matériau est de type p ou non. 

Les auteurs ont également étudié la caractéristique I-V d’une couche épitaxiée de STO et de Al-

STO contenant 20% d’aluminium, les deux couches mesurant 9 nm d’épaisseur et étant épitaxiées sur 

silicium dopé n. Le résultat de cette mesure est montré sur la figure 4.10. Il apparaît que le courant 

passant à travers la couche d’Al-STO est bien plus faible que le même courant à travers une couche 

de STO non dopé. Il apparaît aussi que le courant augmente fortement après un premier cycle de 

mesure sur STO non dopé. La couche d’Al-STO paraît donc être un meilleur isolant que le STO non 

dopé, mais pas forcément conducteur de type P, probablement à cause de la compensation du dopage 

par les lacunes d’oxygène. La théorie voudrait que l’Al-STO soit un conducteur de type p, mais les 

résultats expérimentaux montrent que ce matériau est plutôt isolant. Les auteurs déclarent 

également que de nombreuses lacunes d’oxygène sont présentes dans les couches d’Al-STO. La 

quantité de lacunes a été estimée par XPS en la comparant à un échantillon de STO. Ils affirment alors 

que le ratio oxygène-métal est 5 à 10% plus faible dans les couches d’Al-STO que dans les couches de 

STO non dopé, ce qui d’après eux indique une compensation de dopage des trous par des lacunes 

d’oxygène.  

Au vu des résultats présentés dans les articles précédents, une vérification de la nature p des 

matériaux présentés est envisagée pour avoir une autre confirmation avant l’étape de croissance par 

MBE. 
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Figure 4.10 : Caractéristique I-V (avec échelle logarithmique pour le courant) d’une couche de 9 nm de Al-STO et 
de STO non dopé épitaxiés sur silicium dopé n. 

 

4.1.3) Résultats préliminaires de calculs ab-initio (C. Adessi, ILM) 

Avant de tenter de croître les solutions solides suggérées précédemment, une vérification du 

caractère p de ces matériaux a été réalisée par Christophe Adessi du laboratoire Institut Lumière 

Matière à Lyon. Ces calculs de la structure de bande pour un matériaux de composition Sr(Ti1-xMx)O3, 

avec M pouvant être de l’indium et de l’aluminium mais également du Gallium et du Scandium, 

confirment que ces matériaux sont de type P. 

 

Figure 4.11 : Structure de bandes de a) Sr(In12.5Ti87.5)O3 et b) Sr(Al12.5Ti87.5)O3 calculé par méthode ab-initio par C. 
Adessi (ILM) 

 

Les structures de bandes obtenues et visibles sur la figure 4.11 montrent que le dopage à 

l’indium pour x=0.125 créée une certaine déformation de la structure de bande par rapport au STO 

non dopé, or il est souhaitable de conserver une structure de bande proche du STO non dopé. 

Ceci est possiblement lié au fait que l’indium déforme la maille cristalline de manière non 

négligeable (comme prédit par le facteur de tolérance de Goldschmidt) comme illustré sur la 

figure 4.12 ce qui a probablement une certaine incidence sur la structure de bandes. 



86 
 

 

Figure 4.12 : Illustration de la déformation de la maille en fonction de l’ion dopant utilisé : (gauche) SrTiO3 non 
dopé, (milieu) In-STO pour x=0.125, (droite) Al-STO pour x=0.125 (Christophe Adessi ILM) 

 

 

Tableau 4.1 : Récapitulatif des propriétés thermoélectriques de Sr(Ti1-xInx)O3 simulées par calculs ab-initio 
(Christophe Adessi ILM). La colonne de droite représente le SrTiO3 non dopé. 

 

 

Tableau 4.2 : Récapitulatif des propriétés thermoélectriques de Sr(Ti1-xAlx)O3 simulées par calculs ab-initio 
(Christophe Adessi ILM). La colonne de droite représente le SrTiO3 non dopé. 

 

Des simulations des propriétés électriques et thermoélectriques pour différente concentration 

d’indium et d’aluminium sont reportées dans les tableaux 4.1 et 4.2 respectivement. Ces résultats 

montrent que le maximum du facteur de puissance se trouverait pour une composition autour de 

x=0.05 et x=0.1. Les facteurs de puissance obtenus sont du même ordre de grandeur que ceux du 

SrTiO3 non dopé. 

 

4.1.4) Solutions solides par MBE  

Comme mentionné précédemment, le but du dopage est de remplacer un ion dans la maille par 

un autre ion ayant une valence différente, le but étant que cet ion fournisse un porteur de charge 

(électron ou trou) et dope le matériau (n ou p respectivement). 

En pratique, pour réaliser les échantillons par MBE, il faut pouvoir calibrer les flux de chaque 

cellule pour atteindre la composition ciblée. Pour cela il faut dans un premier temps calibrer les flux 

de Sr et Ti avant de croître l’échantillon dopé. On réalise un échantillon de calibration de STO/STO 
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pour calibrer les flux de Sr et Ti pour approcher la stœchiométrie comme pour toute croissance 

d’échantillon de STO dopé ou non. Pour cela on utilise la méthode RHEED décrite dans le chapitre 3. 

Pour la croissance de Sr(Ti1-xInx)O3 on ajoute alors un flux de Sr par rapport à la calibration des flux de 

Sr et Ti et on ajoute un flux d’indium. 

On peut également utiliser les reconstructions de surface pour calibrer le flux de dopant dans 

certains cas, comme montré dans le chapitre 3 on peut se servir de cette technique pour calibrer la 

stœchiométrie de Sr et Ti lors d’une croissance de SrTiO3. Mais ces reconstructions de surface 

n’apparaissent pas nécessairement lorsque le flux de dopant est en excès ou en déficit. On sait par 

exemple que dans le cas du La1-xSrxCrO3, le RHEED montre des reconstructions de surface en [110] 

pour toutes les concentrations de dopant (ici le Sr) et aucune reconstruction de surface sur l’axe [100], 

on ne peut donc pas utiliser le RHEED pour suivre en direct la composition de la couche déposée [9]. 

On sait également que les images RHEED de Sr1+δCrO3 montrent des reconstructions de surface sur 

l’axe [110] pour tout δ et également sur l’axe [100] pour -0.143 < δ < 0.071. Toutefois aucune 

information sur les reconstructions de surface n’est disponible concernant les solutions solides Sr(Ti1-

xInx)O3, dans le cas du Sr(Ti1-xAlx)O3 on dispose uniquement de deux images RHEED <120> d’échantillon 

x=0.1 et x=0.2 fournies par A.B. Posadas et al., et aucune reconstruction de surface n’est visible sur 

ces images RHEED. 

 

4.2) Croissance de solution solides SrTi1-xInxO3 

Pour pouvoir croître des solutions solides de SrTi1-xInxO3 de composition variable, on se 

rapproche le plus possible de la stœchiométrie en calibrant les flux de Sr et Ti avec un échantillon de 

référence, puis on augmente le flux de Sr pour créer un excès volontaire sur le site A, on ajoute ensuite 

un flux d’indium (cation site B) pour compenser ce nouvel excès de strontium et ainsi équilibrer la 

stœchiométrie entre les sites A et B. Pour calibrer le flux de la cellule d’indium nous avons utilisé la 

méthode décrite dans le chapitre 2, cette méthode consiste à exposer la jauge Bayart-Halpert à 3 flux 

correspondant à 3 températures différentes de la cellule d’indium. Un exemple de calibration de flux 

d’indium est visible sur la figure 4.13. 

 

Figure 4.13 : Exemple de calibration du flux d’indium en fonction de la température de la cellule d’indium 
 

Le substrat utilisé pour ces croissances est un substrat de SrTiO3 (001) monocristallin. La 

température de croissance usuelle pour des composés similaires se situe généralement entre 500°C 

et 800°C. Les concentrations d’indium visées lors des différentes croissances vont de x=0.1 à x=0.5. 

Lors de l’analyse par XPS des premières couches réalisées par MBE, aucune trace d’indium 

n’était mesurable. L’indium possède pourtant une section efficace très importante, ce qui le rend très 
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facilement détectable par XPS. Cette absence d’indium a bien été confirmée par d’autres méthodes 

d’analyse, notamment par RBS et ICPAES. A ces températures de croissance usuelles pour des oxydes 

fonctionnels à base de SrTiO3, l’indium n’est pas présent ni en surface ni en profondeur dans 

l’échantillon. L’hypothèse qui a alors été émise est que le substrat est trop chaud ce qui fait que 

l’indium se re-évapore de la surface du film et ne s’incorpore pas dans la couche.  

Nous avons donc réalisé différents échantillons par MBE pour tester notre hypothèse. Dans un 

premier temps, une série d’échantillon a été réalisée à différentes températures de substrat, puis une 

autre série a été réalisée en faisant varier la vitesse de croissance / le flux d’indium.  

 

4.2.1) Impact de la température de croissance 

Trois échantillons ont été réalisés à trois températures différentes. La température du substrat 

lors d’une croissance usuelle est entre 500°C et 700°C, les échantillons à 700°C ne montrent toutefois 

aucune trace d’indium. Les échantillons ont été réalisés avec le plus fort taux d’indium testé 

auparavant, c’est-à-dire une composition visée Sr(In0.5Ti0.5)O3 et pour des températures de substrat 

de 500°C, 550°C et 600°C. 

Parmi ces trois échantillons, seul l’échantillon fait à 500°C présente de l’indium détectable par 

XPS, mais le RHEED montre une surface 3D et amorphe comme visible sur la figure 4.14. Cela signifie 

que la couche déposée n’est pas cristalline épitaxiée, il se peut donc que l’indium soit déposé en 

surface sans s’incorporer dans le matériau. Même si de l’indium est présent en profondeur de 

l’échantillon, le fait qu’il soit amorphe le rend inutilisable pour les applications visées. On voit que 

dans le cas des échantillons sans indium (échantillons déposés à 550°C et 600°C) les raies du RHEED 

sont peu marquées ce qui indique une surface de faible cristallinité car la couche déposée est similaire 

à une couche de SrTi0.5O3. Cette même couche est possiblement présente dans l’échantillon déposé à 

500°C mais il serait sous une couche amorphe, ou elle-même serait amorphe ou 3D. On confirme ici 

l’effet majeur de la température sur la présence d’indium détecté par XPS. 

 

Figure 4.14 : (Haut) RHEED [110] et (Bas) spectres XPS du Ti2p et In3d pour 3 échantillons de composition visée 
Sr(In0.5Ti0.5)O3 déposées à différentes températures de substrat, de gauche à droite : 500°C, 550°C et 600°C, les 

pics In3d sont indiqués par des flèches rouges 
 

D’autres mesures ont été réalisées par RBS et ICPAES pour vérifier les résultats obtenus 

précédemment et quantifier la composition d’échantillons. Une série d’échantillon a été réalisée sur 

substrat de silicium pour vérifier l’impact de la température sur le collage de l’indium. Le premier 
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échantillon est de composition ciblée Sr(In0.5Ti0.5)O3 réalisés avec une température de substrat de 

500°C, cet échantillon est nommé Cox2463. Le deuxième échantillon réalisé est identique au premier 

mais avec une température de substrat de 150°C, cet échantillon est nommé Cox2464. Enfin, le 

troisième échantillon est similaire au premier mais sans flux d’indium, la composition ciblée est donc 

Sr(In0Ti0.5)O3, cet échantillon a été réalisé à une température de substrat de 500°C et il est nommé 

Cox2469. 

La Spectroscopie de Rétrodiffusion de Rutherford (ou RBS pour Rutherford Backscattering 

Spectroscopy en anglais) est une technique d’analyse de la composition et de la structure d’un 

matériau. Un flux d’ion (généralement des particules alpha (noyaux d’hélium) ou des protons) sont 

accélérés en direction de la cible (l’échantillon à analyser). Une partie du flux va être repoussée par 

les noyaux (charges positives) des éléments qui composent l’échantillon, c’est la rétrodiffusion. 

L’énergie des ions rétrodiffusés dépend de la différence de masse entre l’ion projeté sur la cible et les 

atomes qui composent cette cible mais aussi de la charge électrique du noyau de atomes la cible (donc 

de son numéro atomique). Ainsi, en analysant l’énergie des ions rétrodiffusés on peut déterminer la 

nature des éléments composant l’échantillon. 

Le spectre RBS du premier échantillon sur substrat de silicium est visible sur la figure 4.15, on y 

voit un très faible pic correspondant à l’indium. Toutefois, la composition mesurée est très loin de la 

composition visée car le signal de l’indium est extrêmement faible comparé aux autres éléments. Ce 

résultat est à comparer au spectre RBS de l’échantillon Cox2469 qui a été réalisé dans les mêmes 

conditions que le Cox2463 à l’exception qu’il n’y avait pas de flux d’indium. Le résultat, affiché sur la 

figure 4.16 est très proche de l’échantillon avec flux d’indium à la différence que le pic d’indium est 

absent au lieu d’être très faible. Enfin, l’échantillon Cox2464 montre un très fort pic d’indium comme 

affiché sur la figure 4.17. Le seul paramètre qui diffère entre le Cox2463 et le Cox2364 est la 

température du substrat qui est de 500°C et 150°C respectivement. Cela confirme une nouvelle fois 

que la température du substrat est un paramètre crucial concernant le collage de l’indium sur 

l’échantillon, car pour un substrat à 500°C l’échantillon déposé est presque dépourvu d’indium 

contrairement à un substrat à 150°C. 

 

Figure 4.15 : Spectre RBS de l’échantillon Cox2463 de composition ciblée Sr(In0.5Ti0.5)O3 et Tsubstrat=500°C 
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Figure 4.16 : Spectre RBS de l’échantillon Cox2469 de composition ciblée Sr(In0Ti0.5)O3 et Tsubstrat=500°C 
 

 

Figure 4.17 : Spectre RBS de l’échantillon Cox2464 de composition ciblée Sr(In0.5Ti0.5)O3 et Tsubstrat=150°C 
 

La technique ICPAES (Inductively coupled plasma atomic emission spectroscopy, ou Plasma 

couplé par induction et spectroscopie d’absorption atomique) est une technique de mesure de 

composition élémentaire de couche mince ou de couches épaisses. L’échantillon est dissout dans un 

acide fort ou un mélange d’acide fort. Ce mélange est ensuite chauffé dans un plasma d’argon, ainsi 

l’échantillon est ionisé et les différents ions se séparent ce qui permet de les analyser. L’excitation de 

chaque atome émet un rayonnement électromagnétique de longueur d’onde dépendant de la nature 

de l’élément, on peut donc ainsi quantifier chaque élément présent initialement dans l’échantillon. 

Nous avons étudié les mêmes échantillons avec substrat de Silicium qui ont été analysés par 

XPS. Les résultats sont visibles dans le tableau 4.3. 
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Tableau 4.3 : Résultats d’analyse par ICPAES des 3 échantillons suivants (de haut en bas) : Sr(In0.5Ti0.5)O3 avec 
une température de substrat de 500°C, Sr(In0.5Ti0.5)O3 avec une température de substrat de 150°C, Sr(In0Ti0.5)O3 

avec une température de substrat de 500°C 
 

D’après les mesures, et en les corrigeant par la masse atomique de chaque élément, on en 

déduit la composition, comme illustré sur le tableau 4.4. On y voit la quasi-absence d’indium pour les 

échantillons réalisés à 500°C, avec flux d’indium ou non. On voit clairement ici que l’indium à 500°C 

ne s’incorpore pas car l’ajout d’un flux d’indium ne change pas la composition. On voit également que 

l’échantillon réalisé dans les mêmes conditions que le premier mais à 150°C possède une quantité 

d'indium non négligeable, ce qui confirme encore une fois le rôle important de la température du 

substrat dans le mécanisme de désorption de l’indium. Il est à noter que la composition mesurée ne 

prend pas en compte la répartition des différents éléments dans la couche, on indique donc ici une 

composition globale, la quantité d’oxygène n’a également pas été mesurée.  

 

Tableau 4.4 : Température de substrat, composition visée et composition mesurée par ICPAES de 3 échantillons 
indiqués sur la gauche. La formule brute est à titre indicatif car les échantillons ne sont pas homogènes et la 

composition en oxygène n’ayant pas été mesurée elle est ici également à titre indicatif  
 

4.2.2) Impact du flux d’In et de la vitesse de croissance 

La deuxième série d’échantillon conserve une température de substrat à 500°C mais avec une 

variation de la concentration d’indium visée allant de x=0.3 à x=0.5 sur le site B. 

 

 

Figure 4.18 : (Haut) RHEED [110] et (Bas) spectres XPS du Ti2p et In3d de 3 échantillons de composition visée : 
Sr(In0.3Ti0.7)O3 à gauche, Sr(In0.4Ti0.6)O3 au milieu et Sr(In0.5Ti0.5)O3 à droite, pour une température de substrat de 

500°C, les pics In3d sont indiqués par des flèches rouges 
 

Les mesures XPS des échantillons à x=0.4 et x=0.5 montrent de l’indium mais pas celui à x=0.3, 

comme illustré par les pics XPS de l’In3d visibles sur la figure 4.18. On voit ici qu’un fort taux d’indium 
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est nécessaire pour détecter de l’indium sur l’échantillon. Le taux d’indium a en réalité peu d’impact 

sur la présence ou non d’indium en surface de l’échantillon, le flux d’indium apparait comme un 

facteur beaucoup plus important. En effet lorsqu’on augmente la proportion d’In sur le site B pour un 

même flux de Sr, on augmente fortement le flux d’indium. Il est alors très probable que cette 

augmentation de flux d’indium soit à l’origine de la présence d’indium en surface et non le taux 

d’indium en lui-même. Toutefois il y a une ambiguïté sur le rôle de deux paramètres : la vitesse de 

croissance (en nm/min) et le flux d’indium. Lors des tests réalisés pour une température de four assez 

basse pour détecter de l’indium par XPS (ici 500°C), l’augmentation du taux d’indium sur le site B 

provoque une augmentation du flux d’indium ainsi qu’une augmentation de la vitesse de croissance. 

Etant donné l’hypothèse formulée précédemment concernant la re-évaporation de l’indium de 

la surface de l’échantillon, cette re-évaporation pourrait éventuellement être compensée par une 

augmentation du flux d’indium ou une baisse de la température de substrat. En d’autres termes, 

l’augmentation du flux incident d’indium pourrait contrebalancer le flux sortant d’indium dû à 

l’évaporation en surface de l’échantillon. Une autre possibilité est que la vitesse de croissance impacte 

également l’incorporation de l’indium, mais il est difficile de décorréler l'impact de la vitesse de 

croissance et l’augmentation du flux d’indium dans ces séries. Pour cela il aurait fallu faire une autre 

série d’échantillon à vitesse de croissance fixe mais cela n’a pas été fait. Ces nouveaux tests 

permettraient de trancher cette question. 

 

4.2.3) Ségrégation de surface de l’In 

Une étude plus poussée par XPS a été menée sur un de ces échantillons. L’échantillon en 

question est une couche d’environ 16 nm de composition ciblée de Sr(In0.5Ti0.5)O3 qui a été déposée à 

500°C sur un substrat de SrTiO3. Cette mesure par XPS consiste à incliner l’échantillon comme illustré 

sur la figure 4.19 pour magnifier l’effet de la surface comparé à la partie plus en profondeur. En effet 

lorsque l’échantillon est incliné les photoélectrons provenant de parties plus profondes ont d’autant 

plus de matière à traverser que l’échantillon est incliné, ce qui augmente leur absorption. Avec un 

échantillon incliné on sonde donc plus particulièrement la surface de l’échantillon comparé à un 

échantillon non incliné. La mesure XPS a été menée avec 5 inclinaisons différentes allant de 0 à 80 

degrés. Cette mesure permet donc d’identifier d’éventuelles inhomogénéités de composition. 

 

 

Figure 4.19 : Illustration de l’inclinaison de l’échantillon sur la profondeur sondée par l’XPS, (gauche) un 
échantillon non incliné (0 degré) et (droite) un échantillon incliné avec un angle de 80 degrés, la couche 

représentée en bleu foncé représente ici la couche pénétrée par un rayon X incident dont la trajectoire est 
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représentée par un trait plein rouge qui est à l’origine de l’émission d’un photoélectron dont la trajectoire est 
représentée en pointillés rouges 

 

Ainsi, on peut voir sur la figure 4.20 que le ratio In/Ti augmente fortement en surface qui forme 

probablement la couche amorphe visible en surface sur les images RHEED. On voit également une 

augmentation du taux de strontium sous la couche d’indium, cette augmentation vient du fait que 

l’indium reste en surface ce qui crée un excès de strontium par rapport au titane. Une autre 

observation importante est le fait que même sans inclinaison, le ratio Sr/Ti est proche de 2.5 ce qui 

est plus élevé qu’attendu. Ceci est possiblement dû à un problème de calibration de la stœchiométrie 

Sr/Ti, mais cet effet peut également venir d’un excès de Sr. Les résultats présentés ici montrent bien 

que l’indium détecté reste bien en surface et ne s’incorpore pas dans le matériau même pour une 

température de substrat de 500°C. 
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Figure 4.20 : Gauche : Ratio élémentaires en fonction de l’angle d’inclinaison de l’échantillon, le ratio est 
normalisé avec un substrat de SrTiO3 comme référence, Droite : Représentation schématique de la structure 

analysée XPS (à gauche) 

 

4.3) Solutions solide Al-STO par MBE  

4.3.1) Calibrations, mesures de flux et échantillons réalisés 

De manière similaire à la stratégie de croissance de solutions solides de SrTi1-xInxO3, un flux 

d’aluminium est ajouté pour compenser un excès de strontium contrôlé pour créer une solution solide 

SrTi1-xAlxO3. Une illustration de cette calibration de flux est visible sur la figure 4.21.  
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Figure 4.21 : Exemple de calibration du flux d’aluminium en fonction de la température de la cellule 
d’aluminium 

 

Nous avons réalisé plusieurs séries d’échantillons Al-STO, la première consistait à faire un 

échantillon de calibration STO/STO pour calibrer les flux de Sr et Ti, puis de croître les échantillons Al-

STO sur substrat STO sans faire d’autre calibration de Sr et Ti. Cette série a été nommée « Série I ». 

Cette série a servi de test pour les calibrations de flux d’aluminium pour la stœchiométrie d’Al-STO.  

La deuxième série a été réalisée dans le but de mieux contrôler la stœchiométrie de 

l’échantillon, pour cela nous nous sommes inspiré des méthodes précédemment utilisées par l’équipe 

pour la croissance de solutions solides La-STO. On utilise un substrat STO et on fait une calibration 

STO/STO, et une fois les flux calibrés de manière satisfaisante en utilisant le RHEED (voir chapitre 3) 

on commence la croissance d’Al-STO sur la couche de calibration STO/STO. Nous avons appelé cette 

série d’échantillon « Série II ». Dans cette série, il y a donc une couche « tampon » entre le substrat 

de SrTiO3 et la couche d’Al-STO. Le but étant de mieux contrôler la stœchiométrie mais également 

d’empêcher les défauts potentiels de remonter dans la couche d’Al-STO par diffusion. 

Nous avons toutefois été limités dans cette série par la vitesse de croissance. En effet, chaque 

calibration de Sr et Ti se faisait au même flux, puis la croissance d’Al-STO été réalisée en augmentant 

le flux de strontium proportionnellement à la concentration d’aluminium voulue. Par exemple, pour 

un échantillon Sr(Al0.5Ti0.5)O3, il faut doubler le flux de Strontium comparé à la calibration STO/STO 

pour que le ratio Ti/Sr final soit de 1/2, ensuite on ajoute un flux d’aluminium pour compenser cette 

augmentation de flux de Strontium. Le problème ici est qu’en doublant le flux de strontium, on double 

la vitesse de croissance, et la qualité cristalline de la couche se dégrade lorsque l’on dépasse une 

certaine vitesse de croissance d’environ 3 monocouches par minutes. En conséquence, les 

échantillons à fort taux d’aluminium sont de moins bonne qualité cristalline. 

Nous avons donc réalisé une troisième série, similaire à la première en tout point sauf 

concernant le flux de strontium qui est le même pour toutes les croissances d’Al-STO, ainsi la vitesse 

de croissance est censée être relativement proche pour toutes les concentrations d’aluminium pour 

limiter l’impact négatif sur la qualité cristalline. Cette série est nommée « série III ». Une panne sur le 

réacteur MBE est survenue avant de pouvoir terminer cette série d’échantillon. En effet, le réacteur 

MBE a subi une panne majeure en octobre 2021 (fuite du panneau cryogénique), nécessitant un arrêt 

pendant près d’un an, ce qui a mis un arrêt à la production d’échantillons. 

Malgré la panne du réacteur, des échantillons de contrôle ont été réalisés pour des analyses 

chimiques pour quantifier précisément la composition d’échantillons. Cette série comprend 4 

échantillons réalisés de manière très similaire à la série précédente, deux compositions de x=0.4 et 

x=0.5 sont ciblées une première fois sur substrat STO puis dans des conditions identiques sur substrat 

de silicium. Ces échantillons ont été réalisés dans des conditions extraordinaires car sans mise en froid 

du réacteur, ce qui implique que la pression dans l’enceinte du bâti MBE était bien plus importante 

que la normale (le vide de fond était de l’ordre de 10-7 Torr au lieu de 10-10 Torr, la régulation de 

l’oxygène était donc fortement perturbée) ce qui implique de nombreux changements de conditions 

de dépôt. Cette série est la « série contrôle ». Un récapitulatif de toutes les séries Al-STO est affiché 

sur le tableau 4.5. 
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Tableau 4.5 : Récapitulatif des conditions de croissance des différentes séries Al-STO 

 

4.3.2) Caractérisations structurales 

4.3.2.1) RHEED 

Les images RHEED prises à la fin de la croissance des échantillons Al-STO présentés dans la 

section précédentes (série « III » et échantillons contrôle) sont visibles sur la figure 4.22. Ces images 

montrent des surfaces de bonne cristallinité (films épitaxiés) et ne montrent pas de reconstruction de 

surface caractéristique jusqu’à x=0.4, on peut toutefois noter que l’échantillon à x=0.5 montre que la 

surface est légèrement rugueuse.  

La composition des échantillons x=0.1 à x=0.4 dont le RHEED est montré sur la figure 4.22 n’a pas 

été mesurée par d’autre méthode que l‘XPS, ce qui ne permet de conclure de manière fiable sur la 

composition. Il se peut qu’il y ait un excès ou un manque d’aluminium dans la maille cristalline, qui ne 

se manifeste pas en surface de l’échantillon de manière visible par RHEED.  

 

 

Figure 4.22 : Image RHEED en fin de croissance d’échantillons de composition ciblée Sr(AlxTi1-x)O3 dans les 3 
directions cristalline étudiées. Ces échantillons font partie de la série « III » (x allant de 0.1 à 0.4) et « Contrôle » 

(x=0.5) 

 

4.3.2.2) XRD 

Comme expliqué dans le chapitre 2, la mesure par diffraction des rayons-X est une mesure post-

croissance ex-situ qui permet de mesurer le paramètre de maille hors plan d’échantillons cristallins. 

Dans le cas de la croissance de cristaux de SrTiO3, l’inclusion de défauts dans la maille de SrTiO3 produit 

un gonflement de la maille comme expliqué précédemment (voir chapitre 3). Ainsi, si les ions 

aluminium ne s’incorporent pas dans la maille de SrTiO3, cela se traduirait par un excès de strontium 
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et donc la création de défauts dans la maille. Ainsi, si l’aluminium ne s’incorporait pas, le paramètre 

de maille de la couche serait plus important que celui du substrat, or ici le paramètre de maille hors 

plan des couches réalisées est systématiquement plus petit que celui du substrat de STO, ce qui 

suggère que l’Al s’incorpore dans le réseau cristallin. Les résultats de la mesure de diffraction des 

échantillons de la série III sont visibles sur la figure 4.23. Le paramètre de maille hors plan de 

l’ensemble des échantillons Al-STO est affiché sur la figure 4.24 en fonction de la proportion 

d’aluminium sur le site B mesurée par XPS. 

On note toutefois une remontée du paramètre de maille hors plan systématique entre 

l’échantillon x=0.4 et l’échantillon x=0.5 sur toutes les séries réalisées. Une hypothèse est que x=0.5 

est proche de la limite de solubilité, le composé SrAlO3 étant instable le composé se dégrade en créant 

des défauts ce qui fait remonter le paramètre de maille. Le paramètre de maille théorique du SrAlO3 

n’est pas connu avec certitude, seule une source provenant de « materials project » donne la valeur 

de 3.836 Å, sans expliquer comment de cette valeur a été obtenue [10]. Une autre hypothèse est 

qu’une transition de phase ait lieu aux abords de ces compositions pour x≈0.5. On note également 

que l’image RHEED de l’échantillon x=0.5 de la figure 4.22 est plus floue que les précédentes, ce qui 

montre une surface plus désordonnée. On note enfin sur cette figure que des taches apparaissent sur 

les raies de diffraction, ce qui indique que le mode de croissance n’est pas totalement 2D mais inclue 

une part de croissance 3D, ceci est probablement dû à cette limite de solubilité. 
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Figure 4.23 : Pic de diffraction (002) d’échantillons de composition ciblée Sr(AlxTi1-x)O3 en fonction de l’angle de 
2θ/ω. Echantillons appartenant à la série III. L’astérisque note la position du pic de diffraction du substrat STO 

et les flèches représentent la position du maximum du pic de diffraction de chaque couche d’Al-STO. 
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Figure 4.24 : Paramètre de maille hors plan d’échantillon en fonction du taux d’aluminium sur le site B mesuré 
par XPS, la ligne rouge représente le paramètre de maille du substrat (SrTiO3). La couleur des points indique la 

série de croissance à laquelle appartient l’échantillon 
 

 

 

Figure 4.25 : Spectre de diffraction rayons-X général de (Gauche) la série I, (Milieu) la série II et (Droite) les série 
III et série contrôle 

 

On note également l’absence de phases « parasites » qui ne correspondrait pas au SrTiO3 ou Al-

STO dans les mesures XRD allant de 20° à 80°, l’ensemble de ces spectres sont présentés sur la 

figure 4.25. 

 

4.3.3) Mesure de composition 

La composition des échantillons a été analysée par XPS et les deux échantillons sur substrat Si 

par ICPAES. 

L’analyse des pics XPS de la série III confirme que pour une quantité de strontium fixe et pour 

un taux d’aluminium allant de x=0.1 à x=0.4, la quantité de titane diminue et la quantité d’aluminium 

augmente, ce qui est cohérent avec le but de la série. Ce résultat confirme les résultats précédents 

qui indiquent que l’aluminium s’incorpore comme attendu dans la maille du SrTiO3, contrairement 

aux résultats obtenus pour l’In-STO. Comme visible sur la figure 4.26, on voit l’apparition d’une autre 

composante pour les énergies plus élevées, cette composante correspondrait à du SrO qui 
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proviendrait d’un écart à la stœchiométrie ou d’une approche de la limite de solubilité d’Al-STO 

comme abordé précédemment. 

  

Figure 4.26 : Spectres XPS de Sr3d, Ti2p et Al2p de différents échantillons dont la composition affichée a été 
mesurée par XPS, la normalisation de chaque spectre s’est faite avec le pic à 134eV du Sr3d avec Sr0.99Ti0.87Al0.13 

comme référence 
 

La figure 4.27 représente les spectres Ti2p et du O1s normalisés par rapport au Ti2p à x=0.1 

ciblé, on voit notamment que l’ajout d’aluminium pour passer de 10% à 40% sur le site B n’a aucun 

impact visible sur les pics du titane, il n’y a donc aucun changement dans l’environnement 

électronique du titane ce qui indiquerait que le dopant, l’aluminium, remplace bien le titane sur le site 

B. En effet, si l’aluminium se trouvait sur un des sites voisins du titane, il aurait probablement un 

impact sur l’environnement de ce dernier ce qui se traduirait par un changement de l’énergie de 

liaison des électrons du titane, or on observe aucun décalage de pic ici. Ceci est donc un élément 

supplémentaire qui indiquerait que l’aluminium se trouve en effet sur le site B en substitution du 

titane. Cet effet est également visible sur les échantillons de la série « contrôle » mais un léger 

décalage est visible car les mesures n’ont pas été faites au même moment les conditions de mesure 

ont donc légèrement changées. On observe également un changement concernant le pic de l’oxygène 

1s, ce dernier montre une autre composante pour les forts taux de substitution par l’aluminium, on 

voit ainsi apparaître un pic à une énergie d’environ 533eV, ce pic pourrait correspondre à un composé 

d’Al2O3 [11]. Ce composé pourrait également être du SrO ou des groupes carboxyles en surface.  
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Figure 4.27 : Spectre XPS du Ti2p normalisé par rapport au pic Ti2p à 459.2 eV à Sr0.99Ti0.87Al0.13 et O1s normalisé 
par rapport au pic O1s à 530.5 eV à x=0.1. Les 4 premiers échantillons font partie de la série « III », les deux 

derniers échantillons font partie de la série « contrôle ». 
 

Deux échantillons Al-STO ont été analysés par ICPAES. Il s’agit de deux échantillons à 

composition ciblée x=0.4 et x=0.5 déposé sur silicium, ces deux échantillons ont été déposé dans des 

conditions identiques sur substrat STO au préalable. Les résultats obtenus de la mesure ICPAES sont 

visibles sur le tableau 4.6. En corrigeant les masses mesurées par la masse atomique de chaque 
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élément, on obtient le tableau 4.7 qui indique la composition mesurée par XPS et ICPAES des 

différents échantillons de la série dite « contrôle ». 

 

Tableau 4.6 : Résultats des analyses ICPAES des échantillons Cox2529 (x=0.4) et Cox2531 (x=0.5). 
 

 

Tableau 4.7 : Compositions des échantillons de la série « contrôle » mesurés par XPS et ICPAES (substrats Si 
uniquement), la composition en oxygène n’ayant pas été mesurée, elle et affichée ici uniquement pour faciliter 

la lecture. 
 

Le résultat des mesures ICPAES montrent que la quantité d’aluminium est supérieure à la valeur 

cible comme illustré sur le tableau 4.7. Cet excès d’aluminium crée un excès de cation B par rapport 

au cation A. Cela vient probablement du fait que la calibration de la stœchiométrie de l’aluminium n’a 

pas pu être clairement établie précédemment car l’aluminium ne montre pas de reconstruction 

RHEED et aucune série n’a été réalisée au préalable pour déterminer le minimum de paramètre de 

maille hors plan en fonction du flux d’aluminium. Il faut également prendre en compte les dérives des 

flux du réacteur MBE comme expliqué dans le chapitre 2, en partie due à l’oxydation de charges des 

cellules à effusion. Cette dérive des flux impacte la stœchiométrie des échantillons réalisés. 

Pour réaliser les mesures de conductivité électriques, il est nécessaire de recuire les 

échantillons sous air ou O2 pour combler les lacunes d’oxygène de la couche et du substrat qui sont 

créés lors de la croissance à 700°C sous ultra vide. Pour rappel, ces lacunes d’oxygène créent un 

dopage n dans tout le matériau, dans le substrat comme dans la couche réalisée par MBE. Ces lacunes 

rendent le substrat conducteur mais nous ne souhaitons mesurer que la conductivité électrique de la 

couche mince, un recuit de l’échantillon est donc nécessaire. Après recuit des échantillons sous air à 

pression ambiante à 400°C pendant 4°C, les mesures de conductivité électrique n’ont 

malheureusement pas fonctionné car l’échantillon est trop résistif pour le dispositif 4-pointes utilisé 

à l’INL. Des mesures annexes pourraient être réalisées éventuellement avec un équipement plus 

spécialisé. 

Une hypothèse alors formulée, et également émise par A.B Posadas et al. [8], est que des 

lacunes d’oxygène se forment et se lient préférentiellement à l’aluminium. Les lacunes d’oxygène 

pourraient alors compenser le dopage p apporté par les ions Al3+ pour neutraliser le matériau, ce qui 

pourrait expliquer la très faible conductivité électrique observée. Toutefois les lacunes d’oxygène 

pourraient difficilement expliquer une compensation de dopage dans le cas d’échantillons à très forts 

taux de substitution. 
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Une meilleure compréhension de la forte résistivité électrique des solutions solides Al-STO est 

nécessaire, mais la croissance de solutions solides à base de scandium et gallium apparaissent comme 

des pistes intéressantes pour obtenir un matériau pérovskite thermoélectrique de type p.  

 

4.4) Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons montré la méthode utilisée pour choisir le cation qui sera 

substituant en site B du SrTiO3 pour créer une solution solide de type p. Le facteur de tolérance de 

Goldschmidt nous permet de déterminer la déformation de la maille du SrTiO3 du fait de la 

substitution par un cation, et l’énergie de liaison entre ce cation et l’oxygène est un autre critère à 

prendre en compte. Les cations choisis sont l’In3+ et l’Al3+, notamment du fait de leur mention dans 

plusieurs publications confirmant parfois leur caractère p dans des solutions à base de SrTiO3. Des 

simulations ab-initio de ces matériaux confirment leur type p et prédisent un facteur de puissance  

La croissance de solutions solides Sr(Ti1-xInx)O3 par MBE se révèle alors impossible d’après nos 

résultats. En effet, les échantillons réalisés à la température de substrat standard de 700°C ne 

montrent aucune trace d’indium, on peut toutefois détecter des traces d’indium pour une 

température de substrat de 500°C et pour de forts flux d’indium et/ou de fortes vitesses de croissance. 

Ces résultats ont été obtenus lors de caractérisation d’échantillons par XPS, RBS et ICPAES. Lorsque 

de l’indium est détecté, il apparaît toutefois amorphe et en surface de l’échantillon, il ne s’incorpore 

pas dans le cristal. La température apparaît comme un facteur majeur du collage de l’indium. Il reste 

toutefois une ambiguïté sur le rôle du flux d’indium et de la vitesse de croissance sur le processus de 

collage de l’indium. Lors des tests réalisés, il apparaît donc qu’on ne peut pas obtenir de solutions 

solides Sr(Ti1-xInx)O3 par MBE. 

Nous avons montré plusieurs résultats concernant la croissance de solution Sr(Ti1-xAlx)O3 par 

MBE, nous avons notamment montré que l’ion aluminium semble bien être en substitution sur le site 

B comme attendu grâce aux résultats de diffraction rayons-X mais également XPS. Nous avons 

également mesuré la composition des échantillons par XPS et ICPAES. Malheureusement nous n’avons 

pas pu mesurer de conductivité électrique car les échantillons sont trop résistifs, cela implique que 

nous n’avons également pas pu mesurer le coefficient Seebeck de ces échantillons. L’hypothèse 

avancée pour expliquer cette forte résistivité est que des lacunes d’oxygène restent présentes dans 

le matériau malgré les recuits, ces lacunes d’oxygène compenseraient alors le dopage p, résultant en 

un matériau électriquement isolant. Un équipement spécialisé permettrait peut-être de mesurer la 

conductivité électrique de nos échantillons. On pourrait également mesurer les conductivités 

thermiques des couches minces crues, notamment par méthode 3-oméga qui est présentée dans le 

chapitre 5. 

De manière similaire au Al-STO, on peut envisager la croissance d’autres solutions solides, 

notamment de Sr(Ti1-xScx)O3 ou de Sr(Ti1-xGax)O3 qui semblaient prometteurs. 
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Chapitre 5 : Mesure de la conductivité thermique de couches 

minces par méthode 3-oméga 

5.1) Introduction au principe 3-oméga (3ω) 

5.1.1) Elévation de température et tension 3ω 

La méthode privilégiée durant cette thèse pour la mesure de la conductivité thermique sur 

couche mince thermoélectrique est la méthode 3-oméga [1], utilisée en collaboration avec le CETHIL 

(P.-O. Chapuis) [2,3]. Il s’agit d’une caractérisation électrique de la conductivité thermique qui peut se 

faire sur substrat massif, couche mince simple ou multicouches. Le principe est le suivant : l’injection 

d’un courant dans le fil en or (illustré sur la figure 5.1 en orange) déposé sur l’échantillon (ici un 

substrat massif représenté en vert sur la figure 5.1) provoque un échauffement en surface par effet 

Joule. Cette énergie thermique se dissipe en profondeur dans l’échantillon, si bien que la température 

du fil d’or dépend de la dissipation de chaleur. La température du fil d’or peut donc nous renseigner 

sur la conductivité thermique de l’échantillon. Le fil d’or joue ainsi à la fois le rôle d’élément chauffant 

et de thermomètre. En pratique, on injecte un courant alternatif dans le fil d’or, et la troisième 

harmonique de la tension (appelée V3ω) est directement liée à la température du fil d’or à la deuxième 

harmonique. A l’aide d’un modèle de diffusion thermique, on peut alors remonter à la conductivité 

thermique de l’échantillon en observant l’évolution de la tension 3ω en fonction de la pulsation du 

courant injecté (1ω). 

 

Figure 5.1 : Illustration du dispositif de mesure dite « 3-oméga » (modifiée à partir de [2]) 
 

L’injection d’un courant alternatif prend la forme suivante : 

 𝐼(𝑡) = 𝐼0 cos(𝜔𝑡) (5.1) 

𝜔 correspond ici à la pulsation du courant injecté. A partir d’ici, nous ne considérons que la 

portion du fil d’or notée « L » sur la figure 5.1 que nous nommerons simplement « fil central », qui 

correspond à l’emplacement de la mesure de tension. La puissance P injectée dans le fil est la 

suivante : 

 𝑃 = 𝑅0(𝐼0 cos(𝜔𝑡))² =
1

2
𝐼0

2𝑅0(1 + cos(2𝜔𝑡)) (5.2) 

avec 𝑅0 la résistance du fil central. On voit ici que la puissance injectée comporte une 

composante fixe et une composante variable à la pulsation 2ω. La température de l’échantillon subit 

donc un régime (d’excitation) forcé avec deux composantes, l’une continue et l’autre à 2omega. On 

peut ainsi voir la température du fil central comme une température initiale 𝑇0 à laquelle on ajoute 

une température provenant de l’injection en courant continu que l’on nomme 𝜃𝐷𝐶, à laquelle s’ajoute 
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une composante variable liée au cos(2𝜔𝑡), cette composante sera nommée 𝜃2𝜔. L’augmentation de 

la température devient alors : 

 𝑇 = 𝑇0 + 𝜃𝐷𝐶 + |𝜃2𝜔| cos(2𝜔𝑡 + 𝜑2𝜔) = 𝑇0 + ∆𝑇 (5.3) 

où 𝜑2𝜔 représente le possible décalage de phase entre température et injection de courant. 

Pour des variations de température de l’ordre de 200 K, 𝑑𝑅/𝑑𝑇 est considéré comme linéaire, ce qui 

semble être confirmé par les données expérimentales présentées par la suite. On peut donc décrire 

la variation de résistance du fil d’or en fonction de la température de la manière suivante :  

 𝑅 = 𝑅0(1 + 𝛼∆𝑇) = 𝑅0(1 + 𝛼(𝜃𝐷𝐶 + |𝜃2𝜔| cos(2𝜔𝑡 + 𝜑2𝜔))) (5.4) 

α =
1

𝑅
𝑑𝑅/𝑑𝑇 étant le coefficient thermique de la résistance électrique (TCR en anglais pour 

température coefficient of resistance) et ∆𝑇 étant l’élévation de température due à l’injection de 

courant, donc directement liée à la puissance injectée. En considérant cela, la mesure de la tension 

sur le fil central est alors la suivante : 

 

𝑉 = 𝑅. 𝐼 = 𝑅0[1 + 𝛼(𝜃𝐷𝐶 + |𝜃2𝜔| cos(2𝜔𝑡 + 𝜑2𝜔))]. 𝐼0 cos(𝜔𝑡) 

 = 𝑅0𝐼0(1 + 𝛼𝜃𝐷𝐶) cos(𝜔𝑡) +
𝛼|𝜃2𝜔|𝑅0𝐼0 cos(𝜔𝑡 + 𝜑2𝜔)

2

+
𝛼|𝜃2𝜔|𝑅0𝐼0 cos(3𝜔𝑡 + 𝜑2𝜔)

2
  

(5.5) 

On voit alors l’apparition d’une composante de tension qui est à la base de cette méthode de 

mesure dite « 3ω » car l’amplitude est directement liée à l’élévation de température |𝜃2𝜔|. On définit 

alors cette tension liée à la troisième harmonique de la manière suivante : 

 𝑉3𝜔 =
𝛼|𝜃2𝜔|𝑅0𝐼0 cos(3𝜔𝑡 + 𝜑2𝜔)

2
 (5.6) 

Cette tension est bien plus faible que la tension à 1ω qui est liée à 𝜃𝐷𝐶, du fait du facteur 𝛼 qui 

est généralement de l’ordre de 10-3 K-1. Par exemple, la valeur de 𝛼 de l’or est de 3.715 10-3 K-1.  

 

5.1.2) Dissipation de chaleur dans un substrat 

On peut simplifier le problème en le réduisant à un cas de propagation 2D de chaleur dans un 

milieu axisymétrique en coupe comme représenté sur la partie b de la figure 5.1. Ceci est valable à la 

condition que 𝐿 ≥ 200 𝑏, où 𝐿 est la longueur du fil central et b sa demi-largeur. La résolution de 

l’équation de chaleur en régime transitoire donne alors la relation suivante [1,4] : 

 Δ𝑇(𝑟) =
𝑃

𝑙𝜋k
𝐾0(𝑞𝑟) (5.7) 

où 𝑟 représente la distance entre le point considéré et le milieu du fil au contact du milieu semi-

infini (représentée sur la figure 5.1 b), 
𝑃

𝑙
 est l’amplitude de la puissance injectée par unité de longueur, 

k représente la conductivité thermique du volume semi-infini (représenté en vert sur la partie b de la 

figure 5.1). 𝐾0 est ici la fonction de Bessel modifiée à l’ordre zéro. On a également 𝑞 définit de la 

manière suivante :  

 
1

𝑞
= √

𝐷

𝑖2𝜔
 (5.8) 
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1

𝑞
 représente la longueur de pénétration thermique de l’onde dans l’échantillon. 

La tension 3ω étant liée à la température θ2𝜔 du fil central, on s’intéresse ici à la température 

du fil d’après l’équation (5.7). Dans le cas de l’approximation |𝑞𝑟| ≪ 1, on peut simplifier la fonction 

de Bessel modifiée à l’ordre zéro de la relation (5.7) pour obtenir la relation suivante : 

 θ2𝜔 =  −
𝑃

2𝜋𝑙k
(ln(2𝜔) +

1

2
ln (

𝑏²

𝐷
) − 2𝜉 −

𝑖𝜋

2
) (5.9) 

En utilisant le lien énoncé dans la relation 5.6 entre 𝑉3𝜔 et θ2𝜔, on en déduit la relation 

suivante 

 𝑉3𝜔 = −
𝑉0

3𝛼

4𝜋𝐿𝑘𝑅0
[ln(2𝜔) +

1

2
ln (

𝑏2

𝐷
) − 2𝜉] − 𝑖

𝑉0
3𝛼

8𝜋𝐿𝑘𝑅0
 (5.10) 

On voit alors un lien clair entre la tension 𝑉3𝜔 et la conductivité thermique 𝑘. On voit 

notamment une relation linéaire apparaître entre la partie réelle de 𝑉3𝜔 et ln(2𝜔), ce lien se fait par 

un coefficient de pente que l’on nommera 𝑝𝑒𝑛𝑡𝑒. En mesurant la variation de 𝑉3𝜔 en fonction de la 

fréquence on a alors la relation suivante : 

 𝑘 =
𝑉0

3𝛼

4𝜋𝐿𝑅0. 𝑝𝑒𝑛𝑡𝑒
 (5.11) 

En mesurant la tension 𝑉3𝜔 pour différentes fréquences de courant injecté, on peut déduire la 

conductivité thermique du matériau étudié. Ainsi, en utilisant une mesure électrique on peut en 

déduire la conductivité thermique du substrat. Toutefois, ce modèle part du principe que le matériau 

étudié est homogène et semi-infini, or dans notre cas et dans la plupart des cas, l’échantillon étudié 

est constitué de plusieurs couches d’épaisseur finie. 

 

5.1.3) Modélisation d’un multicouche 

 

Figure 5.2 : Illustration d’un échantillon multicouches composé de n couches étudié par la méthode 3-oméga, 
l’élément chauffant (fil central en or) est représenté en jaune au sommet de l’échantillon 

 

Dans le cas d’un échantillon multicouche, comme représenté sur la figure 5.2, un modèle a été 

développé par Borca-Tasciuc [5]. D’après ce modèle, l‘augmentation de température du fil central suit 

la relation suivante :  
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 Δ𝑇 = −
𝑃

𝜋𝐿𝑘𝑦1

∫
1

𝐴1𝐵1

∞

0

sin2(𝑏𝜆)

𝑏2𝜆2
𝑑𝜆 (5.12.a) 

où i représente le numéro de la couche en question croissant en s’éloignant du fil central, et 

également avec les éléments suivants : 

 𝐴𝑖−1 =

𝐴𝑖 −
𝑘𝑦𝑖

𝐵𝑖

𝑘𝑦𝑖−1
𝐵𝑖−1

− tanh(𝜑𝑖−1)

1 − 𝐴𝑖

𝑘𝑦𝑖
𝐵𝑖

𝑘𝑦𝑖−1
𝐵𝑖−1

tanh(𝜑𝑖−1)

       (𝑖 = 2, … , 𝑛) (5.12.b) 

 𝐵𝑖 = (𝑘𝑥𝑦𝑖
𝜆2 +

𝑖2𝜔

𝐷𝑦𝑖

)

1
2⁄

 (5.12.c) 

 𝜑𝑖 = 𝐵𝑖𝑑𝑖 (5.12.d) 

 𝑘𝑥𝑦𝑖
=

𝑘𝑥𝑖

𝑘𝑦𝑖

 (5.12.e) 

On peut ainsi simuler la réponse en température du fil central lié à l’injection de courant sur un 

échantillon multicouche. Les conditions aux limites sont également à prendre en compte, notamment 

pour les faibles fréquences, car la profondeur de pénétration peut alors dépasser l’épaisseur du 

substrat. Les conditions adiabatiques ou isothermes vont alors impacter la réponse en température 

aux basses fréquences, le modèle sera alors ajusté pour qu’il corresponde aux données 

expérimentales. Les conditions aux limites peuvent être de trois types : 

- Adiabatique (système isolé) :                                                                        𝐴𝑛 = − tanh(𝐵𝑛𝑑𝑛) 

- Isotherme (Température constante à la bordure inférieure) :           𝐴𝑛 = −1/ tanh(𝐵𝑛𝑑𝑛) 

- Un cas intermédiaire, souvent difficile à décrire proprement 

 

Figure 5.3 : Illustration du changement de pente de la courbe « Re(T) = f(ln(2)) » dû à deux substrats 
différents.de l’effet du changement de l’épaisseur de la couche de surface de SiO2 sur un substrat de SrTiO3 

 

Dans le cas de couches minces, par exemple de quelques dizaines de nanomètres sur un 

substrat massif de plusieurs centaines de micromètres, le substrat domine la tendance et impose la 

pente de la réponse en température en fonction de ln(2ω) comme illustré sur la figure 5.3, pour une 

couche de 200 nm d’épaisseur de SiO2 (300K  1.2 W m-1 K-1) sur substrats de Si (300K  149 W m-1 K-1) 

et SrTiO3 (300K  10.5 W m-1 K-1). Cependant, l’augmentation de l’épaisseur de la couche de surface, 
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ayant une conductivité thermique inférieure à celle du substrat, induit une augmentation de la 

température du fil, comme illustré sur la figure 5.3 (droite).  

 

5.1.4) Montage 3-oméga utilisé au CETHIL 

Pour faire les mesures, un fil et des contacts en or sont déposés sur l’échantillon suivant le motif 

illustré sur la figure 5.4. Cette étape est réalisée par photolithographie (voir chapitre 2) au sein de la 

plateforme technologique Nanolyon hébergée par l’INL. L’échantillon est ensuite collé sur une plaque 

de circuit-imprimé (PCB pour printed circuit board en anglais) afin de reprendre les contacts 

électriques qui sont reportés par microsoudure, comme illustré sur la figure 5.5. Le câblage par fil est 

réalisé au Centre Universitaire des MicroElectronique et Nanotechnologies (CIME Nanotech) à 

Grenoble, France. 

 

Figure 5.4 : Exemple de dispositif 3-oméga avec câblage, le signe « + » sur la partie gauche indique que ce côté a 
été gravé et donc que l’épaisseur de SiO2 en surface est plus faible, l’échantillon ici fait 1cm x 1cm de côté 

 

 

Figure 5.5 : Photos de l’installation de mesures 3ω en température : a) bidon d’hélium liquide avec canne de 
transfert, b) vue d’ensemble du cryostat avec l’ensemble des connections électriques reliant l’intérieur (sous 

vide) et l’extérieur, c) vue rapprochée d’un échantillon collé sur le doigt froid avec câblage électrique connectant 
l’échantillon à l’extérieur du cryostat, figure issue de la Thèse d’Axel PIC - CETHIL [3] 

 

Une fois l’échantillon câblé, il est collé à la laque d’argent sur le doigt froid dans un cryostat, 

comme sur la figure 5.5. L’échantillon est mis sous vide lors de la mesure pour éviter la convection 

dans le cryostat, convection qui contribuerait à fausser la mesure. Les pertes thermiques par 
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rayonnement thermique sont aussi à réduire autant que possible pour augmenter la précision de la 

mesure.  

Le circuit électrique est représenté sur la figure 5.6. Il comporte une source de courant 

alternative et deux détections synchrones (LIA1 et LIA2). La résistance du fil central de l’échantillon 

est représentée par Réchantillon et elle est suivie par une autre résistance nommée Rtest qui sert de 

référence lors de la mesure.  

 

 

Figure 5.6 : Schéma du circuit électrique de la méthode 3ω 
 

Pour l’injection de courant, la source utilisée est un « Keithley 6221 » émettant un courant 

alternatif de forme sinusoïdale. Les détections synchrones utilisées sont des « Signal Recovery 7265 ». 

La température est mesurée au niveau du doigt froid, cette mesure au plus près de l’échantillon 

permet de limiter l’erreur sur la mesure de température de l’échantillon au repos. La mesure de 

température et son contrôle sont réalisés par un « Lakeshore cryonics 325 » disposant d’une diode Si 

et de boucle de régulation PID avec deux éléments chauffants, l’un de 25W et l’autre de 2W. La 

résistance en série Rtest est émulée par une résistance programmable « Meatest M-602 ». L’acquisition 

de données est réalisée avec le logiciel MATLAB. 

Dans le cas des échantillons que nous souhaitons étudier, les couches à caractériser sont 

électriquement conductrices et sous forme de couches minces d’épaisseur inférieure à 100 nm sur un 

substrat de SrTiO3 (001), qui est électriquement isolant. On ne peut donc pas utiliser la méthode 3ω 

tel quel car le courant circulant dans le fil d’or en surface va aussi passer dans la couche que l’on 

cherche à caractériser, ce qui n’est pas compatible avec le modèle décrit précédemment. Il faut donc 

déposer une couche diélectrique (électriquement isolante) à l’interface pour isoler électriquement la 

couche à étudier et le fil d’or chauffant en surface. Sur la figure 5.7, la couche dont nous souhaitons 

déterminer la conductivité thermique est la couche en rouge, et la couche en bleu représente la 

couche diélectrique. Il faut que cette couche soit la plus fine possible pour maximiser la sensibilité de 

la mesure de la couche d’intérêt mais suffisamment épaisse pour minimiser les fuites électriques. 

Dans ce contexte, pour pouvoir caractériser la couche d’intérêt il faut en premier caractériser 

l’ensemble des autres couches composant le multicouche. 
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Figure 5.7 : Illustration de la structure d’un échantillon étudié  

 

5.2) Choix de la méthode de dépôt de la couche diélectrique (SiO2)  

Comme matériau diélectrique, nous avons utilisé l’oxyde SiO2 qui est un des oxydes binaires 

diélectriques bien connus et couramment utilisé en couche mince diélectrique. Ce matériau doit être 

isolant électriquement et assez résistant aux chocs mécaniques pour ne pas s’endommager lors des 

microsoudures (« wire-bonding »). On s’intéresse dans cette partie à la caractérisation de la couche 

de SiO2 à déposer en surface de l’échantillon, et plus particulièrement à l’impact de la méthode de 

dépôt utilisée ainsi que les recuits post-dépôts sur leurs propriétés diélectriques. Les méthodes de 

dépôt utilisées sont le dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma (ou PECVD en anglais), 

pulvérisation cathodique (ou PVD en anglais) et dépôt par résonance cyclotron (ou ECR en anglais) 

(voir chapitre 2).  

 

Figure 5.8 : Vue au microscope optique des motifs d’électrodes métalliques en Pt déposées sur SiO2/Nb:SrTiO3 
pour caractériser les propriétés diélectriques de la couche de SiO2, les nombres affichés sur les disques indiquent 

le diamètre en µm des capacités.  
 

Pour étudier les propriétés diélectriques de l’oxyde, nous avons élaboré des structures 

capacitives MIM (Métal-Isolant-Métal) en déposant une couche de SiO2 sur un substrat 

électriquement conducteur (substrat de STO dopé Nb), puis des électrodes supérieures en Pt de taille 
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variable et connue par photolithographie, comme illustré sur la figure 5.8. Afin d’étudier au mieux 

l’impact d’un recuit d’oxydation ex-situ post-dépôt, pour chaque méthode de dépôt deux échantillons 

ont été réalisés dans les mêmes conditions, l’un sera recuit et l’autre non. Les conditions du recuit 

sous les suivantes : 2h de recuit à 400°C sous air avec une montée de température de 5°C par minute. 

 

Les couches de SiO2 réalisées ont été caractérisées par réflectométrie des rayons X (XRR). Les 

résultats déduits de ces mesures sont reportés dans le tableau 5.1 ci-dessous pour chaque 

échantillon : 

 

Tableau 5.1 : Caractéristiques structurales des échantillons SiO2/Nb:STO mesurées par réflectométrie des rayons 
X, l’ajout de « _R » signifie que l’échantillon a été recuit dans les conditions présentées précédemment.  

 

La caractérisation des structures MIM a été faite sous pointes en collaboration avec l’équipe 

« Dispositif Electronique » de l’INL (N. Baboux). Une pointe était mise en contact avec le substrat 

conducteur (face arrière), et l’autre pointe avec l’une des électrodes supérieures (comme illustré sur 

la figure 5.8). On impose alors une différence de tension entre les deux électrodes et on mesure le 

courant (mesures I-V). Lors de ces mesures I-V, la tension a été poussée jusqu’à 20 V (champs 

électriques d’environ 4 MV/cm). Des mesures caractéristiques pour chaque échantillon sont montrées 

sur les figures 5.9 à 5.11. En plus du comportement diélectrique général des couches minces de SiO2, 

des caractéristiques de changement de résistance ont été observées en fonction de la tension 

appliquée et de sa polarité (phénomènes de resistive switching en anglais). Ces phénomènes de 

« resistive switching » sont dus à des filaments conducteurs électroformés de manière réversible par 

migration d’ions ou de défauts chargés [7,8]. En dehors de ce phénomène, les résistances mesurées 

sont suffisamment élevées pour pouvoir utiliser SiO2 comme couche diélectrique dans des dispositifs 

de mesures 3omega qui ne nécessiteront pas de tension électrique traversante. Toutefois nous avons 

choisi la méthode de dépôt par PVD (pulvérisation cathodique) suivi d’un recuit pour déposer les 

couches de SiO2 de l’ensemble des échantillons présentés par la suite. Ce choix a été fait en raison de 

la plus grande résistivité mesurée pour cet échantillon lors du cyclage. Cette méthode est également 

plus simple à mettre en œuvre que la méthode ECR et permet de faire des dépôts sur plusieurs 

substrats en même temps. Toutes les mesures ont été réalisées sur des disques de 1000 µm de 

diamètre, à l’exception de l’échantillon PVD non recuit (figure 5.11 gauche) qui a été mesurée sur un 

disque de 200 µm 
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Figure 5.9 : Mesure de la résistivité lors du cyclage en tension pour l’échantillon PECVD non recuit à gauche et 
PECVD recuit à droite, la flèche orange indique le début du cyclage et les flèches noires indiquent le sens du 

cyclage 
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Figure 5.10 : Mesure de la résistivité lors du cyclage en tension pour l’échantillon ECR non Recuit à gauche et 
l’échantillon ECR Recuit à droite, la flèche orange indique le début du cyclage et les flèches noires indiquent le 

sens du cyclage 
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Figure 5.11 : Mesure de la résistivité lors du cyclage en tension pour l’échantillon PVD non Recuit à gauche et 
l’échantillon PVD recuit à droite, les flèches orange indiquent le début du cyclage et les flèches noires indiquent 

le sens du cyclage 
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5.3) Estimation d’incertitude et ajustement 

Lors des mesures 3ω, de nombreuses sources d’incertitudes sont présentes et il est nécessaire 

de les identifier et de les estimer. On peut notamment trouver les caractéristiques des instruments 

utilisés pour estimer leur précision : 

𝜎𝐼 = ±(1%𝑟𝑑𝑔 + 0.2% 𝑟𝑎𝑛𝑔𝑒) 

𝜎𝑓𝑟𝑒𝑞 = ±100𝑝𝑝𝑚 

𝜎𝑉𝐿𝐼𝐴
=

±0.3% 𝑝𝑜𝑢𝑟 𝑉 > 1𝑚𝑉 
±1% 𝑝𝑜𝑢𝑟 100µ𝑉 < 𝑉 < 1𝑚𝑉

 

𝜎𝑇 =
±76𝑚𝐾 à 𝑇 = 77𝐾

±47𝑚𝐾 à 𝑇 = 300𝐾
 

Cependant, dans le cas de la mesure de température, l’incertitude vient moins de l’instrument 

en lui-même mais plutôt de l’écart de position entre la sonde de température et de l’échantillon et 

donc à la thermalisation de l’échantillon. Lors des mesures réalisées dans cette thèse, la 

thermalisation était partiellement réalisée par manque de temps. En effet, l’hélium liquide étant en 

pénurie, nous avons préféré privilégier la mesure de conductivité d’un plus grand nombre 

d’échantillons au détriment de la thermalisation. L’incertitude associée à la température est donc 

estimée à : 

𝜎𝑇 = ± 1𝐾 

Il y a également une incertitude sur la mesure de l’épaisseur des couches, en particulier dans le 

cas d’un échantillon multicouche. Les mesures d’épaisseur des couches ont été faites par réflexion 

des rayons-X, et l’épaisseur de la couche de SiO2 gravée a été faite par profilomètre mécanique. 

L’incertitude de mesure dans le cas de mesure par réflexion rayons-X est estimée à environ ±0.5 𝑛𝑚. 

L’incertitude de mesure par profilomètre mécanique est estimée à environ ± 1 𝑛𝑚. Toutes ces 

incertitudes se propagent tout du long et se retrouvent dans le résultat final. Ainsi, l’incertitude finale 

sur la mesure de conductivité thermique du substrat et de l’éventuelle couche de couche SiO2 en 

surface est d’environ 3.2%. Cette incertitude est fortement sous-estimée dans le cas de la déduction 

de la conductivité thermique de couche de Sr-LaCrO3. 

Dans la partie 5.4.2, la conductivité thermique de la couche de solution solide de Sr-LaCrO3 est 

déduite à partir des résultats expérimentaux et des simulations. La méthode est la suivante : on fixe 

les valeurs de conductivité thermique du substrat de SrTiO3 et de la couche de SiO2 (à l’aide de 

mesures réalisées au préalable) et on fait ensuite varier la conductivité thermique de la couche de Sr-

LaCrO3 pour ajuster les simulations aux données expérimentales. Ainsi l’erreur de la mesure de 

conductivité thermique du SrTiO3 et du SiO2 sera reportée sur la valeur de la conductivité thermique 

de la couche de Sr-LaCrO3. Si la conductivité thermique du SiO2 est sous-estimée, la conductivité 

thermique du Sr-LaCrO3 sera fortement surestimée. L’erreur associée sera particulièrement 

importante du fait de la faible épaisseur de la couche de Sr-LaCrO3. En effet, si l’incertitude liée à la 

conductivité thermique de la couche de SiO2 est de 10%, l’incertitude théorique liée à la conductivité 

de la couche de Sr-LaCrO3 peut aller jusqu’à 21% selon l’échantillon considéré. 

L’ajustement des paramètres des simulations pour correspondre aux données expérimentales 

a été fait visuellement. La fenêtre de fréquence utilisée pour l’ajustement est généralement entre 7 <

𝑙𝑛(2𝜔) < 10, ce qui correspond à une fenêtre de fréquence correspondant à 87 𝐻𝑧 < 𝑓 < 1753 𝐻𝑧. 
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Figure 5.12 : Gauche : Simulation de 𝜃2𝜔 en fonction de la fréquence de deux multicouches avec et sans couche 
de Sr-LaCrO3, Droite : Simulation de la différence relative 𝜃2𝜔 entre les cas avec et sans couche de Sr-LaCrO3 en 

fonction de la fréquence 
 

La figure 5.12 montre les simulations d’échantillons SiO2 / Sr-LaCrO3 / SrTiO3 / Si en montrant la 

différence relative de signal avec et sans couche de Sr-LaCrO3. Ces simulations ne correspondent pas 

exactement aux échantillons analysés dans ce chapitre, mais l’ordre de grandeur de la différence 

relative, de quelques pourcents, montre que la marge d’erreur est faible. Ainsi une erreur estimée à 

3.2% pourrait dépasser cette marge de manœuvre et ainsi donner des résultats incohérents, en 

particulier dans le cas d’une faible épaisseur de SiO2.  

 

5.3) Caractérisation de substrats diélectriques 

Des mesures de conductivité thermique ont été réalisées sur trois différents échantillons 

diélectriques (Silice fondue, SrTiO3 et SiO2/Siintrinsèque) de conductivités thermiques très différentes 

s’étendant sur trois décades. Toutes les mesures ont été réalisées à température ambiante et sous 

vide pour limiter les effets de convection. Toutes les simulations ont été réalisées à partir des 

équations de la partie 5.1.3) réalisée avec un script MATLAB. 

 

5.3.1) Silice fondue  

Le premier échantillon est un substrat de silice fondue (SiO2), c’est un matériau à faible 

conductivité thermique. Les données expérimentales et les simulations permettant d’ajuster les 

données expérimentales sont affichées sur la figure 5.13. Sont présentés le module et la phase de la 

tension 3ω (données expérimentales et simulations). Le tableau 5.2 présente les paramètres 

d’ajustement.  
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Figure 5.13 : (gauche) Module et (droite) phase en radian de la tension 3ω en fonction de ln(2ω) du substrat 
SiO2  

 

Paramètre Epaisseur (µm) 

Conductivité 

thermique 

(W.m−1.K−1) 

TCR mesuré 

(Ohm.K-1) 

Couche 1  500 1.19 ± 0.04 0.0016 

Tableau 5.2 : paramètres d’ajustement de données expérimentales affichées sur la figure 5.13 
 

On voit que les simulations reproduisent très bien les données expérimentales pour le module, 

toutefois pour la phase les points expérimentaux à plus hautes fréquences tendent à ne pas suivre le 

modèle. C’est une tendance que l’on retrouve dans presque tous les échantillons et dont l’origine est 

probablement liée à la détection synchrone qui approche sa limite en fréquence ce qui déforme la 

mesure. La conductivité thermique mesurée est de 1.19 W.m−1.K−1, ce qui est proche des valeurs 

rapportées dans différents articles, en général entre 1 et 1.6 W.m−1.K−1 [9-12]. La conductivité 

thermique du SiO2 peut varier selon la densité, et le taux d’impuretés. On note toutefois que le TCR 

mesuré à température ambiante (0.0016  K-1) est plus faible que la valeur obtenue précédemment 

lors de la thèse d’Axel PIC était de 0.0026 Ohm.K-1 à température ambiante [3]. Cette faible valeur de 

TCR permet toutefois d’obtenir des valeurs de conductivités thermiques cohérentes avec le modèle 

utilisé dans ce chapitre. 

 

5.3.2) SrTiO3 

Le SrTiO3 est un oxyde clef dans le domaine des oxydes fonctionnels, et est très couramment 

utilisé comme substrat monocristallin pour l’épitaxie d’oxydes fonctionnels de même structure. Dans 

cette thèse, les solutions solides visées sont à base de SrTiO3. Il sera également le substrat des 

échantillons analysés dans la partie 5.4). Ce substrat représente également un point intermédiaire 

entre la conductivité thermique faible de silice fondue (300K  1.2 W m-1 K-1) et la conductivité 

thermique élevée du silicium (300K  149 W m-1 K-1). Le module et la phase de la tension 3ω mesurés 

expérimentalement, ainsi que les simulations associées sont affichées sur la figure 5.14, les 

paramètres de la simulation sont affichés sur le tableau 5.3. 
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Figure 5.14 : Module et phase de la tension 3ω en fonction de ln(2ω) du substrat SrTiO3 

 

Paramètre Epaisseur (nm) 

Conductivité 

thermique 

(W.m−1.K−1) 

TCR mesuré 

(Ohm.K-1) 

Couche 1 

(surface) 
500 000 9.2 ± 0.28 0.00167 

Tableau 5.3 : Paramètres du fit de données expérimentales affichées sur la figure 5.14 

 
La conductivité thermique obtenue pour cet échantillon est de 9.2  0.28 W.m-1.K-1, ce qui est 

un peu plus faible que les valeurs rapportées dans la littérature, environ 11.2 W.m-1.K-1 pour 

Y.S.Touloukian et al. [9] et 10.6 pour E. Langenberg et al. [13]. Il est connu que les défauts diminuent 

assez drastiquement la conductivité thermique d’un matériau cristallin par diffusion des phonons [13], 

y compris pour SrTiO3 [14]. Cette valeur relativement faible indique donc probablement que le 

monocristal contient bon nombre de défauts (macles, domaines, joints de grains,..), qui sont d’ailleurs 

souvent révélés par XRD notamment.  

 

5.3.3) Couche de SiO2 thermique sur silicium intrinsèque 

Le dernier échantillon consiste en une couche de SiO2 thermique de l’ordre de 2 µm d’épaisseur 

déposée sur un substrat de silicium intrinsèque. Les données expérimentales et les simulations 

associées sont affichées sur la figure 5.15. Les résultats des simulations sont en accord pour le module 

mais la phase semble fortement en décalage sur l’ensemble du spectre pour une raison encore 

inconnue. On note également que les données semblent plus bruitées que précédemment, également 

pour une raison encore non élucidée.  

La conductivité du silicium est ici estimée à 150 W.m−1.K−1 ce qui est en très bon accord avec la 

conductivité thermique théorique à 300 K (une valeur couramment citée est 149 W.m−1.K−1). D’autres 

valeurs comparables ont déjà été mesurées, 148 W.m−1.K−1 mesuré récemment au CETHIL sur un 

substrat de silicium bulk dans le cadre de la thèse d’Axel PIC [3], environ 154 W.m−1.K−1 reporté par 

ailleurs il y a quelques années [15] et 153 W.m−1.K−1 reporté dans une publication plus ancienne [16]. 

La couche de SiO2 semble avoir une conductivité thermique légèrement plus faible qu’attendue mais 
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reste dans la gamme de conductivité thermique attendue (1-1.6 W m-1 K-1), les paramètres de la 

simulation sont affichés dans le tableau 5.4. 

 

  

Figure 5.15 : Module et phase de la tension 3ω en fonction de ln(2ω) du substrat Si 

 

Tableau 5.4 : Paramètres du fit de données expérimentales affichées sur la figure 5.15 

 

5.4) Caractérisation de couches thermoélectriques (électriquement conductrices) 

5.4.1) Paramètres géométriques des échantillons et mesure du TCR 

Dans cette partie nous proposons de mesurer la conductivité thermique de couches 

thermoélectriques réalisées par MBE lors de la thèse de Dong HAN [17]. Ces couches sont des 

solutions solides de (Sr0.25La0.75)1+δCrO3 (Sr-LaCrO3). La conductivité électrique et leur coefficient 

Seebeck ont été mesurés [18], mais leur conductivité thermique reste encore inconnue. L’objectif de 

cette section est de la déterminer en utilisant la méthode 3-oméga. Le tableau 5.5 présente 

l’ensemble des couches composant les échantillons. Des simulations, présentées sur la figure 5.16, 

montrent l’effet de différentes épaisseurs de SiO2 en surface de l’échantillon. Cette figure illustre la 

difficulté de la mesure, car la différence relative entre le signal mesuré pour 50 nm de SiO2 et l’absence 

de couche de SiO2 est de l’ordre de 1.5% à 5% de différence relative. Cette variation de signal est de 

l’ordre de la précision des instruments ce qui rend la mesure très difficile. La mesure dans le cas d’une 

couche de 200 nm de SiO2 paraît toutefois nettement plus aisée à distinguer du cas d’une couche de 

50 nm de SiO2. 

Paramètre 
Epaisseur 

(nm) 

Conductivité thermique 

(W.m−1.K−1) 

Diffusivité 

thermique 

(J.K-1.g-1) 

TCR 

mesuré 

(Ohm.K-1) 

Couche 1 

(surface) 
2 480 0.98 ± 0.03 5.8e-07 

0.0014 

Couche 2 500 000 150 ± 4.6 9.2e-05 
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La figure 5.17 montre la mesure de la résistance du fil central en fonction de la température, on 

peut ainsi déduire le TCR de nos échantillons. L’ensemble des pentes et ordonnées à l’origine 

associées à la figure 5.17 sont affichées sur le tableau 5.6. Les mesures présentées ici ont été réalisées 

en contrainte de temps. En effet, l’approvisionnement en hélium liquide étant compromis due à un 

contexte de pénurie, nous avons privilégié l’acquisition de données de l’ensemble des échantillons sur 

la qualité des mesures. Ainsi, la thermalisation des échantillons n’est pas optimale et entraîne une 

incertitude plus importante sur l’ensemble des données, en particulier sur le TCR.  

 

Echantillon 
Numéro 

d'échantillon 

Substrat Couche 1 Couche 2 Largeur 
du fil 

central 
(µm) 

Matériau 
Epaisseur 

(µm) 
Matériau 

Epaisseur 
(nm) 

Matériau 
Epaisseur 

(nm) 

SiO2 sur Substrat 
SrTiO3 

1 SrTiO3 500 SiO2 
192  

± 0.5 nm 
Ø Ø 12.38 

Sr-LaCrO3 Gravé 2 SrTiO3 500 Sr-LaCrO3 
85.8 

 ± 0.5 nm 
SiO2 

20  
± 1 nm 

11.96 

Sr-LaCrO3 
Non 

Gravé 
3 SrTiO3 500 Sr-LaCrO3 

85.8  
± 0.5 nm 

SiO2 
192 

 ± 0.5 nm 
11.96 

Table 5.5 : Tableau récapitulatif de l’épaisseur et des matériaux composant les différentes couches des 
échantillons étudiés dans cette section 
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Figure 5.16 : Simulations représentant le module 𝜃2𝜔 en fonction de la fréquence dans 3 cas 

de figure : SiO2/ 85 nm Sr-LaCrO3/SrTiO3, avec épaisseur variable de SiO2 
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Figure 5.17 : Résistance du fil central des différents échantillons en fonction de la température 

 

Echantillon  Valeur Erreur Type 

1 

Ordonnée à 
l'origine 

4.43E+00 Ω 7.20E-02 Ω 

Pente 5.44E-02 Ω.K-1 3.20E-04 Ω.K-1 

2 

Ordonnée à 
l'origine 

4.54E+00 Ω 9.16E-02 Ω 

Pente 5.68E-02 Ω.K-1 3.81E-04 Ω.K-1 

3 

Ordonnée à 
l'origine 

4.88E+00 Ω 1.11E-01 Ω 

Pente 5.34E-02 Ω.K-1 4.60E-04 Ω.K-1 

Table 5.6 : Paramètres de la régression linaire de la résistance du fil central en fonction de la température 
 

5.4.2) Caractérisations thermiques de couches thermoélectriques Sr-LaCrO3 sur 

substrat SrTiO3(001) 

5.4.2.1) Caractérisation thermique d’une couche de SiO2 sur SrTiO3(001) 

Ces mesures ont été réalisées en collaboration avec le CETHIL, notamment avec Rafael 

CARRETERO, Juan Carlos ACOSTA ABANTO et Pierre-Olivier CHAPUIS. La création du masque a été 

réalisée par Rahma MOALLA avec l’aide de Jean-Louis LECLERC, tous deux membres de l’INL. 

Ce premier échantillon est un échantillon de référence, consistant en une couche simple de SiO2 

diélectrique sur le substrat SrTiO3(001). Ce dépôt de SiO2 a été réalisé en une seule fois avec tous les 

autres échantillons contenant les couches de Sr-LaCrO3, dans la zone d’homogénéité du dépôt par 



119 
 

PVD (pulvérisation cathodique), les couches de SiO2 sont donc sensiblement identiques. Ce premier 

échantillon permettra de caractériser la couche de SiO2 et le substrat de SrTiO3 qui serviront ainsi de 

référence pour les simulations des multicouches SiO2/Sr-LaCrO3/SrTiO3 présentés par la suite. 

Malheureusement, l’un des dispositifs a été endommagé lors du lift-off et est non opérationnel, il 

s’agit du côté SiO2 gravé, ne laissant fonctionnel que la partie non gravée. Les données présentées ci-

dessous correspondent donc à 192 nm de SiO2 sur substrat de SrTiO3. La figure 5.18 illustre le 

changement de pente du module de la tension 3ω associé au changement de température de 

l’échantillon, on voit également une diminution de la phase avec la température. L’ensemble des 

données expérimentales et des simulations associées aux figures 5.98 à 5.22 sont disponibles dans le 

tableau 5.7. 

 
Figure 5.18 : Module et Phase des données expérimentales de l’échantillon n°1 mesurés à différentes 

températures  

 

 
Figure 5.19 : Module et Phase des données expérimentales et simulations associées de l’échantillon 1 mesuré à 

100K 
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Figure 5.20 : Module et Phase des données expérimentales et simulations associées de l’échantillon 1 mesuré à 

200K 
 

  
Figure 5.21 : Module et Phase des données expérimentales et simulations associées de l’échantillon 1 mesuré à 

250K 
 

 

Figure 5.22 : Module et Phase des données expérimentales et simulations associées de l’échantillon 1 mesuré à 
300K 
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 Conductivité thermique des 
couches (W.m-1.K-1) 

Température (K) SiO2 SrTiO3 

100 0.58 ± 0.018 15.2 ± 0.48 

200 1.1 ± 0.035 11.8 ± 0.37 

250 1.22 ± 0.039 10.5 ± 0.33 

300 1.7 ± 0.054 9 ± 0.28 

Tableau 5.7 : Conductivités thermiques mesurées de l’échantillon 1 (SiO2 sur SrTiO3) 
 

Pour le substrat SrTiO3 à 300 K, on retrouve une valeur de conductivité thermique très proche 

de celle mesurée précédemment et présentée dans la partie 5.3.2 sans couche de SiO2, ici elle est de 

9 W.m-1.K-1 (avec SiO2) contre 9.2 W.m-1.K-1 précédemment (sans SiO2). On retrouve également la 

tendance de la phase expérimentale à augmenter pour les fréquences élevées, comme observée 

précédemment, sans que ce comportement se retrouve dans les simulations. Les données 

expérimentales et les valeurs de conductivité thermique de deux références sont reportées sur la 

figure 5.23.  L’évolution de la conductivité thermique avec la température paraît relativement linéaire 

sur la figure 5.23, et en accord avec la littérature. Nos mesures donnent des valeurs plus faibles 

d’environ 13% à 21% selon la température considérée, en notant que les données de Langenberg et 

al. ont également été mesurées par méthode 3ω. On notera l’absence de point de mesure à 150 K, la 

mesure a été écrasée par erreur lors de l’acquisition de données. 

 

 

Figure 5.23 : Conductivité thermique de SrTiO3 obtenu lors de cette thèse par méthode 3ω comparé aux valeurs 
rapportées par Y.S. Touloukian et al. [9] et E. Langenberg et al. [13] 
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5.4.2.2) Caractérisation thermique d’un échantillon Sr-LaCrO3  

Le matériau (Sr0.25La0.75)CrO3 a été déposé par épitaxie par jet moléculaire (MBE) sur un substrat 

de SrTiO3(001) par Dong HAN dans le cadre de sa thèse à l’INL, ce matériau est conducteur et son 

coefficient Seebeck a été mesuré [18] mais sa conductivité thermique n’avait pas encore été mesurée 

jusqu’à présent. Ici nous proposons une mesure par méthode 3ω de la conductivité thermique d’un 

couche de (Sr0.25La0.75)CrO3. Pour cela, nous avons précédemment caractérisé la couche de SiO2 

déposée par PVD sur tous les échantillons de la partie 5.4) ainsi qu’un substrat de SrTiO3, cela nous 

servira de référence pour les simulations des couches suivantes. La géométrie des échantillons 4 et 5 

est représentée sur la figure 5.24. 

 

Figure 5.24 : Illustration de la géométrie des échantillons 4 (Gauche) et 5 (droite), échelle non respectée 
 

Comme précisé précédemment, l’effet d’une couche de SiO2 plus épaisse dans notre cas se 

traduira par une augmentation uniforme du module de la tension 3ω sur la gamme de fréquence 

observée. On voit ainsi ce décalage uniforme sur la partie gauche de la figure 5.25 qui représente le 

module de la tension 3ω mesurée. On voit également une diminution de la phase sur la figure 5.25. 

On voit ainsi clairement l’effet d’une couche plus épaisse sur le module de la tension 3ω comme 

illustré précédemment dans la partie 5.1.3) sur la figure 5.4. Les figures 5.26 à 5.29 montrent les 

données expérimentales et les simulations associées des échantillons 4 et 5 à 100 K et 300 K, ces 

figures illustrent la qualité des simulations associées aux données expérimentales. 

 

 
Figure 5.25 : Module et phase des échantillons 2 et3 (Cox2175 gravé (marqué par un G dans la légende) et 

Cox2175 non gravé respectivement) mesurés à 100 K, 200 K et 300 K 
 



123 
 

  

Figure 5.26 : Module et Phase des données expérimentales et simulations associées de l’échantillon 2 mesuré à 
100 K 

  

Figure 5.27 : Module et Phase des données expérimentales et simulations associées de l’échantillon 2 mesuré à 
300 K 

 

  
Figure 5.28 : Module et Phase des données expérimentales et simulations associées de l’échantillon 3 mesuré à 

100 K 
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Figure 5.29 : Module et Phase des données expérimentales et simulations associées de l’échantillon 3 mesuré à 

300 K 

 

L’ensemble des conductivités thermiques des différentes couches des échantillons 2 et 3 sont 

regroupées dans le tableau 5.8. Ces données ont été déduites des simulations permettant d’ajuster 

au mieux les données expérimentales. Les conductivités thermiques du substrat et de la couche de 

SiO2 utilisées ici sont identiques aux valeurs du tableau 5.7, avec une interpolation pour les points à 

150K et 350K. Les conductivités thermiques semblent linéaires dans le cas de l’échantillon 3. Toutefois, 

dans le cas de l’échantillon 2 une tendance linéaire est moins évidente. La couche de SiO2 étant 

beaucoup plus faible. 

Conductivité thermique 
(W.m-1.K-1) 

Echantillon 2 (Cox2175 Gravé) Echantillon 3 (Cox2175 Non Gravé) 

Température (K) Sr0.25La0.75CrO3 Incertitude Sr0.25La0.75CrO3 Incertitude 

100 0.25 ± 0.33 0.51  ± 0.24 

150 1.8 ± 0.83 0.78  ± 0.29 

200 1 ± 0.29 0.9  ± 0.31 

250 1 ± 0.34 1.15  ± 0.35 

300 1 ± 0.38 1.3  ± 0.39 

350 9 ± 8.1 1.7  ± 0.52 

Tableau 5.8 : Conductivité thermiques des couches des échantillons 2 et 3, les valeurs de conductivité thermique 
de SiO2 et SrTiO3 sont fixées par rapport aux données obtenues précédemment, seule la conductivité de la 

couche de Sr0.25La0.75CrO3 est un paramètre pour ajuster les simulations aux données expérimentales. 
L’incertitude ici correspond à la gamme de valeurs qui satisfait l’ajustement visuel des simulations aux données 

expérimentales 
 

Il est important de mentionner ici que la résistance d’interface (également appelée résistance 

de Kapitza) n’est pas séparée de la mesure de conductivité de la couche, la valeur ici mesurée est donc 

la somme de la résistance thermique de la couche et de la résistance d’interface, sommées afin de 

donner une conductivité thermique effective comme cela est fait couramment. Les résistances 

d’interface peuvent jouer un rôle non négligeable dans le cas des couches minces, la conductivité 

thermique intrinsèque de la couche peut être différente.  
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Figure 5.30 : Conductivité thermique de la couche Sr-LaCrO3 des échantillons n°2 (carrés noirs) et 3 (disques 

rouges) en fonction de la température, le tableau inséré dans le graphique donne les paramètres de régression 
linéaire dans le cas de l’échantillon n°2 

 

On note qu’il a été reporté que la conductivité thermique du (Sr0.1La0.9)CrO3 et (Sr0.15La0.85)CrO3 

sous forme de bulk (pavés de 3 mm par 3 mm) a été estimée à 1.5 W.m-1.K-1 à 500 K environ et 1.7 

W.m-1.K-1 à 600 K environ, respectivement [19], ce qui est en bon accord avec nos mesures sur 

l’échantillon 5 (non gravé). Les auteurs ont déduit la conductivité thermique à partir de la diffusivité 

thermique, la chaleur spécifique et la densité des échantillons qu’ils ont mesurées par différentes 

méthodes. Dans une autre publication, la conductivité thermique de Sr0.3La0.7CrO3 a été estimée à 2.12 

W.m-1.K-1 à température ambiante par I.Yasuda et al. [20]. Une extrapolation à 500 K et 600 K, on 

trouve des conductivité thermique de 2.27 et 2.72 W.m-1.K-1 , ce qui représente un écart de 60% dans 

les deux cas comparé aux valeurs de Weber, tout en gardant à l’esprit que les valeurs de concentration 

de dopant ne sont pas les mêmes (15% de Sr sur le site du La pour Weber et al. et 25% de Sr sur le site 

du La dans notre cas). Ainsi, les valeurs de conductivité thermique mesurées ici semblent être 

cohérentes avec celles reportées dans la littérature.  

On peut maintenant avoir une première estimation du facteur de mérite en utilisant cette 

conductivité thermique mesurée dans ce chapitre. Ainsi, en reprenant le facteur de puissance de 

(Sr0.25La0.75)CrO3 [18] mentionné dans la partie 1.4.2.2) et pour une température de 300K, on obtient 

le facteur de mérite suivant : 

 𝑧𝑇 =
5 × 10−5

1.3 
 × 300 =  0.011  (5.13) 

Le facteur de mérite ainsi obtenu est très faible comparé aux matériaux cités dans le chapitre 

1. Pour rappel, un matériau ayant un facteur de mérite de 1 est considéré comme acceptable pour 

une utilisation commerciale, le facteur de mérite du matériau étudié ici est donc 100 fois inférieur à 

cette limite. Toutefois, certaines méthodes peuvent être mises en place pour augmenter le facteur de 

puissance, et donc le facteur de mérite, comme la déviation stœchiométrique et les effets de 

contrainte d’épitaxie par exemple [17,18]. 
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5.5) Conclusion 

Dans ce chapitre nous nous sommes intéressés à la mesure de conductivité thermique de 

couches minces thermoélectriques par la méthode dite 3ω. Nous avons décrit brièvement les 

équations liant l’injection de courant alternatif et la dissipation de chaleur dans un échantillon 

multicouche, ainsi que le lien entre température à la deuxième harmonique et tension à la troisième 

harmonique. Une étude de la couche diélectrique (SiO2) a été réalisée pour choisir la méthode de 

dépôt la mieux adaptée pour isoler électriquement la couche conductrice à caractériser et le fil d’or 

en surface permettant de réaliser la mesure. Nous avons ensuite mesuré la conductivité thermique 

d’échantillons standards (Si, SrTiO3, SiO2). Nous avons enfin mesuré la conductivité thermique en 

fonction de la température d’un substrat de SrTiO3 couvert d’une couche de SiO2 en température pour 

préparer la mesure de la conductivité thermique de couches thermoélectriques de (Sr0.25La0.75)CrO3, 

échantillons réalisés par MBE dans le cadre de la thèse de Dong Han [17] dont la conductivité 

thermique n’avait pas encore été mesurée. Nous avons ainsi pu obtenir une première estimation du 

facteur de mérite de ce matériau. 
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Conclusion générale et perspectives 
 

Les objectifs de cette thèse visaient la création et l’étude de solutions solides d’oxydes à base 

de SrTiO3 de structure pérovskite pour des applications en thermoélectricité. La croissance de ces 

oxydes a été réalisée par épitaxie par jets moléculaires (MBE), permettant une ingénierie de 

croissance telle que le contrôle en direct de la composition et de la structure des couches.  

Dans un premier temps, nous avons étudié les reconstructions de surfaces de Sr1+TiO3 visibles 

par diffraction des électrons. Nous avons ainsi mis en évidence la précédence de l’apparition de 

reconstruction de surface selon l’azimut [210] sur les reconstructions selon l’azimut [100] lors d’un 

excès de titane. Ceci a ensuite permis l’amélioration de la méthode de contrôle de la stœchiométrie 

en temps réel lors de la croissance de SrTiO3 par MBE. Nous avons également étudié les propriétés 

structurales d’échantillons à fortes déviations de composition par rapport à la stœchiométrie : 

Sr1+δTiO3 avec -0.4 < δ < 1.45. Dans ce cadre, nous avons pu étudier le type de défauts formés par ces 

déviations, en les corrélant au paramètre de maille hors plan, au flux de strontium et à la vitesse de 

croissance. Nous avons ainsi mis en évidence la formation prépondérante de défauts d’empilement 

SrO-SrO dans le cas d’un excès de strontium et la formation préférentielle de lacunes de strontium 

dans le cas d’un excès de titane. Ces couches sont résistives électriquement quel que soit  au-delà 

de la limite de mesures de nos appareils. Cependant, des caractérisations plus poussées de leurs 

propriétés physiques permettraient de connaître les effets de ces larges déviations de composition 

par rapport à la stœchiométrie, et donc des défauts créés dans SrTiO3, sur la conductivité thermique 

notamment ainsi que la conductivité électrique/ionique et le pouvoir thermoélectrique (si possible de 

les mesurer).  

Dans la seconde partie, l’intérêt s’est porté sur la croissance par MBE de nouvelles solutions 

solides à base de SrTiO3 dans le but de créer un composé semiconducteur thermoélectrique de type 

p par substitution cationique aliovalente (de valence inférieure). La substitution de Sr2+ par un ion 

monovalent M+ dans SrTiO3 étant assez improbable (très faible énergie de liaison M+-O, facteur de 

tolérance de Goldschmidt défavorable), nous nous sommes concentrés sur la substitution du cation 

Ti4+ par un cation trivalent M3+ afin de réaliser des solutions solides Sr(Ti1-xMx)O3. Deux cations ont été 

retenus, In3+ et Al3+, de différentes énergies de liaison M3+-O (184 et 511 kJ/mol respectivement) et 

donnant lieu à différents facteurs de tolérance de Goldschmidt (0.91 et 1.04 respectivement). Des 

simulations ab-initio réalisées par Christophe Adessi de l’Institut Lumière Matière (ILM) ont permis de 

confirmer les propriétés semiconductrices thermoélectriques de type p de telles solutions solides, et 

d’avoir aussi une première estimation du facteur de puissance thermoélectrique pour différents taux 

de substitution. Du point de vue expérimental, les conditions de croissance par MBE (avec des sources 

solides) n’ont pas permis de faire croître des solutions solides Sr(Ti1-xInx)O3, probablement du fait de 

la faible énergie de liaison In-O et du facteur de tolérance de Goldschmidt assez défavorable. L’un des 

paramètres clefs est la température de substrat qui, si elle est trop élevée, entraîne une désorption 

de l‘indium et, si elle est trop faible, entraîne la formation d’une couche d’indium amorphe ségrégée 

en surface de l’échantillon. Un autre point clef est l’impact de la vitesse de croissance et du taux de 

substitution visé (flux d’indium) sur la présence d’indium dans l’échantillon. En effet, les deux 

paramètres étant corrélés dans le cadre de cette thèse, il nous est impossible de les séparer à partir 

de nos données et cela nécessite donc la croissance de nouveaux échantillons spécifiques pour 

séparer l’influence de ces deux paramètres. Toutefois, les vitesses de croissance étant limitées par 

MBE avec des sources solides (max 3.5nm/min), une limitation cinétique de ces instabilités 
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thermodynamiques ne pourrait pas être bien étudiée par MBE, et mériterait éventuellement une 

étude avec une autre technique de croissance permettant des croissances avec des vitesses plus 

élevées (ablation laser, PLD, par exemple). Des croissances de solutions solides de Sr(Ti1-xAlx)O3, avec 

0 ≤ x ≤ 0.5, ont été ensuite réalisées par MBE avec succès, probablement du fait de la plus forte énergie 

de liaison Al-O et du facteur de tolérance de Goldschmidt plus favorable. Les couches obtenues sont 

de bonnes qualités structurales, épitaxiées et de faibles rugosités de surface. Le paramètre de maille 

hors plan diminue avec le taux de substitution x, allant jusqu’à c = 3.862 Å, comme attendu par une 

telle substitution de Ti par Al plus petit. Les propriétés fonctionnelles, telle que la conductivité 

électrique ou le coefficient Seebeck, n’ont toutefois pas pu être mesurées du fait de la trop forte 

résistivité électrique des échantillons. Nous n’avons donc pas pu confirmer ou infirmer que ce 

matériau est bien thermoélectrique de type p. L’hypothèse avancée quant à la faible conductivité 

électrique de l’échantillon est la présence de lacunes d’oxygène, qui induisent un dopage de type n, 

qui compenserait le dopage de type p apporté par l’aluminium dans la maille. De plus amples études 

sont nécessaires pour déterminer si tel est bien le cas, et s’il est possible de les combler pour faire 

apparaître ce dopage de type p. Autrement, des études de conductivités ioniques pourraient être 

intéressantes et complémentaires. Également, le contrôle de la composition in-situ en cours de 

croissance pourrait être amélioré par d’autres techniques basées sur la mesure optique des flux par 

absorption atomique, ce qui est en cours de développement à l’INL (projet ANR CEAS-OFM). Enfin, 

avant de prochains essais de croissance de nouvelles solutions solides thermoélectriques de type p de 

structure pérovskite, il conviendrait de pouvoir faire des calculs prédictifs de stabilité 

thermodynamique de la maille pour différents cations dopants, en ayant accès aux valences 

préférentielles des cations ainsi que la stabilité des lacunes d’oxygènes.  

Pour finir, nous avons utilisé la méthode dite 3ω pour mesurer la conductivité thermique de 

couches minces thermoélectriques de type p de (La0.75Sr0.25)CrO3(LSCO), qui sont électriquement 

conductrices, dont l’épaisseur est inférieure à 100 nm et dont la conductivité thermique est encore 

inconnue. Les mesures 3ω ont été faites sur un banc de mesure au CETHIL en collaboration avec 

Pierre-Olivier Chapuis et avec l’aide de stagiaire et doctorant du CETHIL sur des échantillons contactés 

par « wire-bonding ». Tout d’abord, des mesures du coefficient thermique de la résistance électrique 

du fil d’or déposé en surface des échantillons, servant à la fois de moyen de chauffage par effet joule 

et de sonde de dissipation de la chaleur, ont dû être faites. Ensuite, la couche mince diélectrique, à 

insérer entre le fil d’or en surface et la couche thermoélectrique à mesurer, a dû être optimisée 

(épaisseur, propriétés diélectriques). Le choix s’est porté sur l’oxyde diélectrique SiO2 et différentes 

techniques de dépôts ont été testées. Des mesures diélectriques ont été réalisées en structures 

capacitives métal-isolant-métal (MIM) avec l’aide de Nicolas Baboux à l’INL (site INSA). La méthode de 

dépôt choisie est alors la méthode par pulvérisation cathodique permettant d’obtenir de bonnes 

propriétés diélectriques et une bonne commodité de dépôts sur plusieurs échantillons à la fois. Des 

mesures préliminaires de calibration de conductivité thermique ont été réalisées sur trois substrats 

isolants standards de référence (silice fondue, SiO2/Si et SrTiO3). Ensuite, une couche mince de SiO2, 

déposée sur un substrat de SrTiO3, a été caractérisée comme référence pour préparer les mesures sur 

les échantillons comprenant la couche thermoélectrique LSCO dont la conductivité thermique est à 

mesurer. L’empilement complet des échantillons est le suivant : Au/SiO2/LSCO/SrTiO3(001). Les 

mesures ont été effectuées pour deux épaisseurs de couche de SiO2 (192 nm initialement, 16 nm 

amincis par gravure sur la moitié de l’échantillon) afin de pouvoir extraire également les résistances 

thermiques d’interfaces. Les mesures réalisées à différentes températures, allant de 100 K à 350 K, 

indiquent des valeurs de conductivité thermique de LSCO allant de 0.51 ± 0.24 à 1.7 ± 0.52 W.m-1.K-1 

dans le cas d’une couche de SiO2 de 192nm, et de 0.25 ± 0.33 à 1.8 ± 0.83 W.m-1.K-1, avec un point à 9 

± 4.1 W.m-1.K-1 qui paraît aberrant, dans le cas d’une couche de SiO2 de 20nm d’épaisseur. 
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L’incertitude associée à ces mesures est importante du fait du caractère multicouche des échantillons, 

de la faible épaisseur des couches à caractériser, mais également à cause du possible manque de 

thermalisation de l’échantillon qui induit une incertitude importante sur la température réelle de 

l’échantillon. Le facteur de mérite final est donc d’environ 0.011, ce qui est environ 100 fois inférieur 

à la limite acceptable pour une utilisation commerciale. Des stratégies peuvent toutefois être mises 

en place pour augmenter ce facteur de mérite, comme les contraintes d’épitaxie par exemple. Il serait 

aussi intéressant de mesurer les conductivités thermiques de certaines couches réalisées pendant 

cette thèse, notamment Sr1+TiO3 et Sr(Ti1-xAlx)O3, pour compléter une éventuelle mesure de la 

conductivité électrique et du coefficient Seebeck si ces dernière sont faites. De plus, le montage d’un 

banc de mesure 3ω sous pointes par Nicolas Baboux est en cours. Il permettrait de réaliser des 

mesures 3ω sans avoir à câbler les échantillons par wire-bonding. Aussi, des mesures 

complémentaires de conductivité thermique par une autre technique (thermoréflectance, TDTR, par 

exemple), ne nécessitant pas l’ajout de couche diélectrique, seraient intéressantes. Des mesures sur 

des couches de structure plus complexe (super-réseaux par exemple) pourraient alors ensuite être 

envisagées pour l’étude de l’impact des interfaces sur la dissipation de la chaleur (diffusion des 

phonons) dans le but d’améliorer le facteur de mérite ZT des oxydes thermoélectriques.  
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Toward new p-type thermoelectric SrTiO3-based solid 

solutions 

 

Abstract 

The objective of this thesis is the creation of a new p-type thermoelectric perovskite oxide 

based on SrTiO3 by molecular beam epitaxy (MBE) and to characterize its structural, electrical and 

thermal properties. To begin with, we studied SrTiO3 surface reconstructions depending on its 

chemical composition using electron diffraction. We demonstrated that monitoring the apparition of 

half-order streaks along the [210] azimuth of SrTiO3 instead of the [100] azimuth allowed earlier 

detection of a titanium flux excess in real time. Next, large stoichiometry deviations were studied in 

Sr1+ δTiO3 with -0.4<δ<1.5. Structural properties of such compounds were studied to deduce the 

underlying growth mechanisms, such as vacancies creation or formation of stacking faults. Then, new 

SrTiO3-based solid solutions were grown by MBE to explore potential p-type semiconductor. 

Substituting the quadrivalent titanium by a trivalent ion allows the creation of holes as charge carrier 

and so it creates a p-type semiconductor. At first, In3+ ion was used to create these solid solutions by 

titanium substitution, but such crystalline solid solution was not favorable at the usual growth 

temperatures, and lowering the temperature resulted in an amorphous layer of indium on the surface 

of the sample. Next, we tried growing similar solid solution but replacing indium by aluminum. We 

were able to grow Sr(AlxTi1-x)O3 solid solutions on SrTiO3 substrate with x ranging from 0.1 to 0.5. Their 

structural properties were studied but no electrical or thermal measurement were successfully 

performed. Lastly, an electrical measurement of the thermal conductivity of thin film was used. This 

technique, called the 3-omega method, allows the measurement of thermal conductivity of layer 

thinner than 100 nm. Using this method, we were able to estimate the thermal conductivity of p-type 

thermoelectric (Sr0.25La0.75)CrO3 thin films. 
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Vers de nouvelles solutions solides thermoélectriques 

de type p à base de SrTiO3 

 

Résumé 

 

Cette thèse a pour but la création de nouveaux oxydes pérovskites thermoélectriques de type 

p à base de SrTiO3 par épitaxie par jets moléculaires dans le but de mesurer leurs propriétés 

structurales, électriques et thermiques. Pour commencer, une étude des reconstructions de surface 

du SrTiO3 dépendantes de la composition chimique a été menée à l’aide de la diffraction d’électron. 

Cette étude a montré que suivre l’apparition de franges d’ordre ½ selon l’azimut [210] du SrTiO3 plutôt 

que l’azimut [100] permet d’augmenter l’efficacité de détection en temps réel d’un flux de titane 

excédentaire. Une étude de forte déviation à la stœchiométrie a également été étudiée pour les 

composés Sr1+ δTiO3 pour -0.4<δ<1.5. L’analyse des propriétés structurales de ces échantillons a pour 

but d’étudier les mécanismes de croissance associés à de telles déviations stœchiométriques, comme 

la création de lacunes ou la formation de défaut d’empilement. D’autres paramètres pouvant 

impacter la formation de ces défauts, comme la vitesse de croissance et la température du substrat, 

ont également été étudiés. Ensuite, nous avons créé de nouvelles solutions solides à base de SrTiO3 

pour analyser de potentiels semiconducteurs de types p. Une substitution du titane quadrivalent par 

un ion trivalent permet la création de porteurs de charge positifs, les trous, et donc de créer un semi-

conducteur de type p. Pour cela, l’ion In3+ a été envisagé dans un premier temps mais il ne s’incorpore 

pas à température de dépôt classique et ségrége en surface à basse température. Contrairement à 

l’indium, l’aluminium se substitue au titane dans la structure du SrTiO3. Ainsi des solutions solides de 

Sr(AlxTi1-x)O3 ont été réalisées pour des taux de substitution x allant de 0.1 à 0.5. Les propriétés 

structurales de ces solutions solides ont été mesurées mais aucune mesure électrique (ou thermique) 

n’a pu être faite du fait de leur trop forte résistivité. Pour finir, une mesure électrique de la 

conductivité thermique de couches minces a été utilisée pour caractériser différents échantillons. 

Cette méthode, appelée méthode 3-oméga, permet de mesurer la conductivité thermique de 

substrats et de couches d’épaisseur inférieure à 100 nm. Nous avons ainsi pu estimer la conductivité 

thermique de couches minces de (Sr0.25La0.75)CrO3 thermoélectriques de type p. 
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