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Résumé

Les films minces de ZnO sont aujourd’hui incontournable dans un grand nombre de do-
maine, tel que l’optoélectronique, le photovoltaïque et le revêtement vérié, qui exploitent
tous son caractère semi-conducteur et sa transparence dans le domaine visible. Dans beau-
coup de ces applications, cet oxyde est dopé à l’Al (AZO) pour améliorer sa conductivité
sans nuire à sa transmittance. C’est le cas notamment dans l’industrie verrière où l’AZO
est utilisé, entre autre, comme couche d’accroche pour d’autres films minces. De ce do-
page, peut résulter des problèmes d’adhésion ou de mouillage, en particulier à l’issue de
traitements thermiques. Le premier objectif de cette thèse, a été de caractériser l’environ-
nement de l’Al dans la structure würtzite, de couches de ZnO déposées par pulvérisation
cathodique. Nous nous sommes intéressé aux effets que pouvaient avoir différentes condi-
tion de synthèse : comme le substrat (ZnO , Si ou Silice), le type de cible (métallique
ou céramique), la concentration en Al, ou encore l’atmosphère de dépôts (avec ou sans
oxygène). De plus, nous avons étudié les modifications que des recuits, haute température
(800°C) réalisés en atmosphère oxydante (à l’air) ou réductrice (sous ultra-vide), pour-
raient entraîner sur la position ou l’environnement de l’Al au sein de ces couches. Pour
répondre à ces question, nous avons eu recours aux techniques de caractérisation classique
de couches mince (XPS, STM, LEED, AFM et XRD), ainsi qu’à des mesures sur grand
instruments. Il a récemment été démontré qu’une couche suffisamment mince de ZnO (de
l’ordre de quelques monocouches) déposée, sur substrat cristallin de maille hexagonale,
comme l’Ag (111) ou le Pt (111), pouvait adopter une conformation pseudo graphitique
(dite également de type h-BN). Le mécanisme de formation de cette nouvelle structure
cristallographique, n’est pas encore totalement compris, mais elle pourrait présenter des
propriétés inédite pour le ZnO. Ainsi, dans le second volet de cette thèse, nous nous
sommes concentré sur le dépôt par évaporation réactive de couches ultra-minces de ZnO
sur substrat d’Ag(111), afin de reproduire les résultats de la littérature et explorer les
conditions de synthèse de ces films sub-nanométriques. Par la suite, nous avons explorer
les possibilité de dopage de ces couches par le Mg, qui est un matériau couramment adjoins
au ZnO dans le but de modifier ses propriétés électroniques. Nous avons donc chercher à
comprendre l’influence que pouvait avoir l’ajout de Mg sur cette nouvelle structure.
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Summary

ZnO thin films are now indispensable in many fields, such as optoelectronics, photovol-
taics, flexible electronics, and transparent coatings, all of which exploit its semiconductor
properties and transparency in the visible range. In many of these applications, this oxide
is doped with Al (AZO) to improve its conductivity without affecting its transmittance.
This is particularly the case in the glass industry, where AZO is used, among other things,
as an adhesion layer for other thin films. However, this doping can result in adhesion or
wetting issues, especially after heat treatments. The first objective of this thesis was to
characterize the environment of Al in the wurtzite structure of ZnO films deposited by
cathodic sputtering. We investigated the effects of different synthesis conditions, such
as the substrate (ZnO, Si, or silica), the type of target (metallic or ceramic), the Al
concentration, and the deposition atmosphere (with or without oxygen). Additionally, we
studied the modifications that high-temperature annealing (800°C) in oxidizing (air) or
reducing (ultra-high vacuum) atmospheres could induce on the position or environment of
Al within these films. To answer these questions, we employed standard characterization
techniques for thin films (XPS, STM, LEED, AFM, and XRD), as well as measurements
on large instruments.

It has recently been demonstrated that a sufficiently thin layer of ZnO (on the order of
a few monolayers) deposited on a hexagonal lattice crystalline substrate, such as Ag(111)
or Pt(111), can adopt a pseudo-graphitic conformation (also known as h-BN type). The
mechanism of formation of this new crystallographic structure is not yet fully unders-
tood, but it could present unprecedented properties for ZnO. Thus, in the second part
of this thesis, we focused on the reactive evaporation deposition of ultra-thin ZnO films
on Ag(111) substrates to replicate the results reported in the literature and explore the
synthesis conditions of these sub-nanometric films. Subsequently, we explored the possi-
bilities of doping these films with Mg, which is commonly added to ZnO to modify its
electronic properties. Therefore, we sought to understand the influence of adding Mg on
this new structure.
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Introduction

Le dépôt de matériaux sous forme de couches est, de nos jours, un moyen largement
répandu pour moduler les propriétés physico-chimiques d’un substrat et/ou lui conférer
des fonctionnalités nouvelles (électrique, optique, magnétique, (photo)catalytique, anti-
corrosion, etc. . .). Les épaisseurs peuvent aller du micromètre dans le cas de revêtements
à la couche atomique et les méthodes de dépôts sont extrêmement variées (voie chimique :
électrochimie, synthèse chimique en phase vapeur etc. . .ou physique : évaporation, pulvé-
risation cathodique, ablation laser, etc. . .). Les domaines d’applications industrielles sont
innombrables, allant de l’(opto)électronique, à l’automobile, au packaging ou encore à
l’industrie verrière, pour n’en citer que quelques uns.

La question du dopage à l’Al de ZnO
Dans le domaine verrier, des empilements de couches minces sont aujourd’hui massivement
utilisés pour conférer des propriétés d’isolation thermique renforcée au verre plat sans al-
térer sa transparence dans le domaine visible. L’enjeu est d’actualité dans le contexte
de réchauffement global et de limitation de la consommation énergétique des bâtiments.
L’idée est de maîtriser le transfert thermique radiatif au travers du verre sachant que celui
par conduction et convection est déjà limité par la structure de double-vitrage commu-
nément installée. Cette isolation radiative est assurée par un film d’Ag d’une épaisseur
de ∼ 10 nm, suffisamment mince pour être transparent dans le visible mais suffisam-
ment épais pour réfléchir les infra-rouges thermiques à l’intérieur du bâtiment. Le métal
est encapsulé dans un empilement complexe de couches diélectriques déposées sous vide
par pulvérisation cathodique magnétron. L’objectif industriel est d’améliorer au mieux la
cristallinité du film d’Ag qui conditionne sa résistivité électrique [1] et ses propriétés de
réflexion infra-rouge. La gageure est d’y parvenir en partant d’un substrat amorphe, le
verre. Pour ce faire, le métal est pris en sandwich entre des films d’oxyde de zinc (ZnO
structure würtzite hexagonale) qui sont fortement texturés suivant l’axe c et permettent
une excellente cristallisation de l’Ag au travers d’une croissance épitaxiale du métal. Le
dépôt de ZnO s’effectue à partir de cibles soit céramique dopées à l’Al ou métalliques
en mode réactif en introduisant de l’O2. Ce dopage Al permet de s’affranchir d’effets de
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charge dans la cible en réalisant le dépôt en mode courant direct à plus forte vitesse de
dépôt. Le film obtenu d’AZO (AZO : Aluminium-doped Zinc Oxide) contient de l’Al à
des valeurs de quelques %at. bien au-delà de la limite de solubilité (0.02 %at.). Son com-
portement lors des traitements thermiques du vitrage au-delà de la transition vitreuse
(Tg ≃ 650◦C), comme la trempe ou le bombage pour les pare-brise automobile, peut être
problématique en engendrant la précipitation de phases secondaires qui peuvent être nui-
sibles à l’adhésion de la couche d’Ag.
Dans le contexte de l’opto-électronique qui exige des films minces transparents et conduc-
teurs, ZnO suffisamment dopé peut apparaître comme une alternative intéressante en
terme de coût par rapport à l’oxyde d’étain dopé induin (ITO : Indium Tin Oxide). ZnO
de structure würtzite est un semi-conducteur à grande bande interdite conduisant à un
exciton fortement lié. Alors que son dopage de type n au travers de nombreux éléments
tels que l’Al ou le Ga est aisé, la maîtrise de son dopage p est bien plus problématique,
probablement en raison de la tendance naturelle du matériau à présenter un dopage n.
L’hydrogène, toujours présent lors des synthèses, ne semble pas y être étranger. Toujours
est-il que le dopage extrinsèque volontaire avec un élément tel que l’Al peut conduire à
une densité de porteurs extrêmement élevée (n ≃ 1021 cm−3) mais qui reste bien inférieure
à la quantité d’Al introduite (de l’ordre du %at.) qui est bien supérieure à la limite de
solubilité thermodynamique. Tous les dopants ne sont donc pas actifs à température am-
biante et un mécanisme intrinsèque de compensation doit exister. La littérature a mis en
avant la formation de complexes entre l’Al et les défauts intrinsèques de stœchiométrie de
ZnO toujours présents lors de la croissance des films et la précipitation de phases secon-
daires. Vu les quantités mises en jeu et le caractère peu cristallisé des phases, la diffraction
de rayons X ou la microscopie électroniques ne sont pas forcément des outils d’analyse
très pertinents pour répondre à ces interrogations. La technique reine pour sonder l’en-
vironnement local du dopant Al est plutôt la spectroscopie d’absorption X (XAS : X-ray
Absorption Spectroscopy). Cependant, les études publiées se limitent à une analyse près
du seuil [2, 3, 4] (XANES : X-ray Absorption Near-Edege Structure) et ignorent la partie
des oscillations EXAFS (EXAFS : Extended X-ray Absorption Fine Structure) du spectre.
Aucune d’entre elles n’abordent les très forts dopages ou le rôle de la micro-structure.
Dans ce contexte, l’objectif de ce travail de thèse est d’exploiter au mieux les potentia-
lité du XAS pour explorer l’environnement d’Al dans des films d’AZO d’une centaine de
nanomètres d’épaisseur déposés par pulvérisation cathodique. En plus de caractérisations
structurales classiques, telles que la diffraction X, la microscopie électronique et la pho-
toémisson X, l’idée est de tester des configurations structurales relaxées par calculs ab
initio et de comparer leurs spectres XANES et EXAFS à l’expérience. Les leviers explo-
rés ont été (i) la concentration en Al dans une gamme qui relève plus de l’alliage que
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du dopage (2-33 %at.), (ii) les conditions de synthèse (cible céramique/métallique) pour
moduler la stœchiométrie des films, (iii) la nature du susbtrat (amorphe et monocristal
de ZnO(0001)) pour varier la cristallinité et la texture des films dans le plan et (iv) les
conditions de traitement thermique (atmosphère réductrice ou oxydante).

Polarité et dopage des films ultra-minces de ZnO
Sur le plan plus fondamental, la réduction de l’épaisseur des films de ZnO peut engendrer
des phénomènes inédits qui sont liés à la polarité de la troncature (0001) de la structure
würtzite. En effet, l’iono-covalence de la liaison Zn-O fait qu’un cristal de ZnO peut être
vu comme un empilement infini de plans cationiques et anioniques chargés. C’est pour cela
qu’il existe deux terminaisons possibles : ZnO(0001)-O et ZnO(0001)-Zn. Cette série de
condensateurs génère une divergence linéaire du potentiel électrostatique avec le nombre
de couches et donc de l’énergie de surface pour un cristal infini coupé suivant l’orientation
(0001). De multiples mécanismes de compensation, qui seront décrits Chap. 2, peuvent
être à l’œuvre pour stabiliser la surface en conduisant à un changement de sa charge. Il a
également été montré, sur le plan théorique [5, 6, 7, 8], que pour un nombre fini de plans,
l’empilement non-compensé pouvait rentrer en compétition avec une structure originale
de type graphitique, ou plus précisément h-BN (h-BN : hexagonal boron nitride), dans la-
quelle les anions et cations tendent à être coplanaires. Sur le plan expérimental [9, 10, 11],
cette structure a été étudiée et mise en évidence dans des films de quelques couches ato-
miques de ZnO en épitaxie sur des surfaces monocristallines métalliques comme Ag(111)
ou Pt(111). Si la nature de l’interaction avec le substrat et le mode de synthèse jouent
fortement sur la stabilisation de telle ou telle structure, aucun travail expérimental n’a
traité la question du dopage et de la possibilité d’insérer un autre élément dans un feuillet
de ZnO. L’idée de ce travail est donc d’aborder la question pour du Mg déposé sur des
films ultra-minces de ZnO/Ag(111). Le choix de cet élément vient de la possibilité de
former un alliage Zn1−xMgxO de structure würtzite jusqu’à de très fortes concentrations
sous forme de films plus épais [12]. Le sujet trouve également une résonance dans la pré-
diction d’une structure h-BN dans les films ultra-minces MgO sel de roche en orientation
(111) [5]. L’approche suivie, de type science des surfaces sous ultra-vide, combine micro-
scopie à effet tunnel (STM : Scanning Tunneling Microscopy), photoémission X (XPS :
X-ray Photoemission Spectroscopy) et diffraction d’électrons lents (LEED : Low Energy
Electron Diffraction).

Le travail de thèse
L’ensemble du travail expérimental de cette thèse a été réalisé (i) à l’Institut des Na-
nosciences de Paris (INSP) au sein de l’équipe "Oxydes en Basses Dimensions" pour les
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études de science des surfaces et (ii) au sein du laboratoire mixte CNRS-Saint-Gobain
"Surface du Verre et Interface" (SVI) pour les croissances de films AZO par pulvérisation
cathodique. Les données d’absorption X ont été collectées lors de deux campagnes de me-
sure au synchrotron SOLEIL sur la ligne LUCIA (Ligne Utilisée pour la Caractérisation
par Imagerie et Absorption). Les modélisations atomistiques sur l’environnement de l’Al
dans ZnO ont été faites par J. Goniakowski (INSP) et associées à des calculs XANES à
l’aide du code FDMNES.

Ce manuscrit comporte cinq chapitres. Le premier (Chap. 1) décrit brièvement les
outils employés pour (i) la croissance et (ii) la caractérisation des films minces i.e. pho-
toémission, microscopies, diffractions et spectroscopie d’absorption X. Le second chapitre
(Chap. 2) est un bref état de l’art sur les films minces de ZnO. Au vu de l’ampleur de
la litérature sur le sujet, après un rappel sur les propriétés structurales, électroniques et
de polarité de ZnO, l’emphase est mise sur (i) la question du dopage intrinsèque et ex-
trinsèque de ZnO et (ii) sa caractérisation par spectroscopie d’absorption X. Ce chapitre
se termine par une brève revue sur les méthodes de synthèse de films de ZnO, en parti-
culier les questions posées par la structure des films ultra-minces épitaxiés. Le chapitre
suivant (Chap. 3) aborde les résultats expérimentaux sur la question du dopage à l’Al
des films de ZnO déposés par pulvérisation cathodique en fonction de la quantité d’Al
introduite, des conditions de synthèse et de la nature du substrat. Les caractéristiques
structurales, morphologiques, chimiques et électriques de ces films sont abordées tour à
tour. Cependant, le cœur du travail consiste en une analyse par XAS au seuil K de l’Al
de l’environnement local du dopant. Elle se base sur une comparaison systématique des
spectres XANES expérimentaux avec des simulations à partir de configurations atomiques
calculées en DFT (DFT : Density Functional Theory). La question est de savoir si l’Al
s’accompagne de défauts intrinsèques en seconds voisins ou précipite dans des phases se-
condaires. La même approche est ensuite suivie pour la partie EXAFS du spectre. Le
chapitre suivant (Chap. 4) aborde l’évolution en température de l’environnement de l’Al
en faisant la distinction entre les recuits oxydant et réducteur. La précipitation de l’Al
dans une phase ZnAl2O4 est analysée en détail. Enfin, le dernier chapitre (Chap. 5) est
consacré à une étude de type science des surfaces de la croissance de films ultra-minces
de ZnO épitaxiés sur Ag(111) et de leur interaction avec le Mg.
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Chapitre 1

Techniques expérimentales

Ce chapitre vise à donner un aperçu des techniques expérimentales mises en œuvre
lors de ce travail de doctorat. Loin d’être exhaustif, il présente brièvement les spécificités
des montages et des analyses employés.

1.1 Chambre ultra-vide de science des surfaces

1.1.1 Montage expérimental

La majorité du travail expérimental à été menée dans un bâti ultra-vide à l’Institut
des NanoSciences de Paris (INSP) (Fig. 1.1). Mis à part le sas d’introduction, qui permet
l’insertion des échantillons grâce à un pompage rapide, ce dispositif peut être décomposé
en deux chambres :

▶ La première dite de préparation comprend : un four résistif sur un manipulateur
4 axes, un four à bombardement électronique fait-maison pour les recuits haute-
température, des cellules d’évaporation, un canon à ions (ISE 100 Omicron) ali-
menté en Ar, une balance à quartz (STM100/MF Sycon Instruments), ainsi qu’un
spectromètre de masse (Prisma Plus QMG220 Pfeiffer).

▶ La seconde dite d’analyse comprend : une source de rayons X Al-Kα munie d’un
monochromateur (XR1000 Omicron), un analyseur hémisphérique (Phoibos 100
SPECS) équipé d’un détecteur à ligne de retard 1D (1D-DLD SPECS) pour l’ana-
lyse par photoémission (XPS : X-ray Photoemission Spectroscopy) , un diffracteur
d’électrons lents (LEED : Low-Energy Electron Diffraction ; ErLEED SPECS), un
microscope à effet tunnel à température ambiante (STM : Scanning Tunneling
Microscopy ; RT-Omicron sous électronique SCALA) et un manipulateur 4-axes
(UHV Design).

Les échantillons, dont la taille est d’environ 1 cm2, sont montés par microsoudure

21
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Figure 1.1 – Photographie du bâti ultra-vide de l’INPS montrant à gauche la chambre
d’analyse accueillant les instruments de mesure (XPS, STM, LEED) et à droite la chambre
de préparation pour la croissance des films.

sur des plaquettes de style Omicron en Mo ou Ta. Elles sont ensuite manipulées à l’aide
d’une canne magnétique pour les positionner sur les manipulateurs 4 axes (xyzθ) des
deux chambres en face des différents dispositifs expérimentaux. Les chambres sont cha-
cune pompées par une pompe à palettes (Pascal Series Pfeiffer, 10 m3.h−1) en série avec
une pompe turbomoléculaire (Hispace Pfeiffer, 220 l.s−1), une pompe ionique (Méca2000,
400 l.s−1) et un sublimateur de Ti. Leur vide de base est de l’ordre 10−10 mbar voire
moins. L’ensemble expérimental est connecté à une rampe de gaz qui permet d’introduire
des quantités contrôlées de gaz (Ar/O2) dans l’enceinte à l’aide de vannes microfuite.

Historiquement, les avancées expérimentales en sciences des surfaces ont été liées aux
progrès réalisés dans la production, le maintien et le contrôle d’un vide de plus en plus
poussé. La première raison est la durée de vie des surfaces et des interfaces que l’on
souhaite étudier avant leur interaction avec l’atmosphère résiduelle. En effet, en se basant
sur la théorie cinétique des gaz parfaits (une hypothèse valide pour des milieux raréfiés),
le nombre de molécules de masse Mr frappant par unité de temps une surface exposée à
un gaz à la pression p et température T est donné par :

Z = bp/
√
MrT , (1.1)

avec b une constante. Ainsi, pour une pression de N2 de 10−6 mbar, l’Eq. 1.1 montre que
le rendement de chocs équivaut à environ 4 · 1014 molécules.cm−2.s−1. En supposant que
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chaque molécule reste collée sur la surface, qui pour une face dense comporte de l’ordre de
quelques 1015 atomes.cm−2, une monocouche se sera ainsi formée au bout d’environ 3 se-
condes d’exposition. Ce temps de vie est insuffisant pour effectuer la plupart des analyses
de science des surfaces ou même transférer un échantillon vers les dispositifs de mesure.
Si la pression dans l’enceinte est bien plus basse, de l’ordre de p = 10−10 mbar (qui est
la pression courante du dispositif expérimental), la formation de la première monocouche
nécessitera ∼ 8 h [13] ce qui laisse un temps suffisant à l’analyse. Une autre raison qui
justifie l’emploi d’un vide poussé est la nature des techniques d’analyse utilisées. En effet,
certaines d’entre elles reposent sur l’interaction de la surface étudiée avec des espèces
chargées telles que des électrons (XPS, LEED, . . .) ou des ions. Pour qu’un maximum
de particules atteignent les détecteurs, en ayant subi un minimum d’interactions avec les
molécules de l’enceinte, leur libre parcours moyen doit être suffisamment grand. Ainsi,
l’obtention du vide le plus poussé possible est un prérequis majeur pour l’étude des sur-
faces.

Pour obtenir et entretenir ce vide poussé, plusieurs systèmes de pompage doivent être
combinés. Le premier qui permet d’obtenir un vide dit primaire de l’ordre de 10−2 −
10−3 mbar est une pompe à palettes (Pascal Series Pfeiffer). Grâce à des éléments mé-
caniques en rotation dont l’étanchéité est assuré par un joint d’huile, un volume à la
pression en amont est comprimé puis expulsé jusqu’à la pression atmosphérique. Limité
par la pression de vapeur de l’huile, cette pompe sert usuellement de système de pom-
page primaire pour une pompe turbomoléculaire (Hispace Pfeiffer). Cette dernière est
constituée d’un rotor formé de pales qui tourne à haute vitesse (∼ 1000 Hz) dans un
stator. Le choc des molécules avec les pales, compte tenu de leur géométrie, permet de
donner aux particules une composante moyenne de vitesse vers l’extérieur. Pour éviter de
perdre cet effet par chocs moléculaires, le libre parcours moyen doit être supérieur à la dis-
tance entre pales d’où la limitation haute de la pression de travail pour ce type de pompes
(10−2−10−10 mbar). Leur vitesse de pompage dépend fortement de la masse des molécules,
les plus légères telles que l’hydrogène étant mal pompées. Les pompes turbomoléculaires
sont conjuguées à des pompes à sorption. La première dite ionique (Méca2000) est basée
sur le principe de la cellule de Penning. Un champ électrique élevé (∼ 5 kV) entre deux
électrodes permet d’ioniser les molécules qui, une fois accélérées, viennent pulvériser la
cathode en Ti ou s’y implanter. Ce métal de transition très réactif se dépose sur l’anode
et vient piéger les molécules réactives tels que l’oxygène et l’azote. Un champ magnétique
permanent produit par des aimants permet en plus d’augmenter le taux d’ionisation des
molécules. Cette pompe est complétée par un sublimateur de Ti qui permet d’évaporer
périodiquement sur une grande surface active un film réactif ; bien évidemment sa capa-



24 CHAPITRE 1. TECHNIQUES EXPÉRIMENTALES

cité de sorbtion va décroître avec le temps et n’est intéressante qu’à très basses pressions
(< 10−9 mbar). De plus, l’enceinte ultra-vide en acier inoxydable doit être étuvée soigneu-
sement autour de 130◦C pour désorber les molécules des parois, tout particulièrement
H2O. Le vide résiduel, à une pression finale de l’ordre de 10−10 mbar, est essentiellement
constitué d’hydrogène qui est pompé avec difficulté et diffuse par perméation au travers
des parois. Enfin, la pression dans les enceintes ultra-vide est mesurée à l’aide de jauges de
type Bayard-Alpert (10−4 − 10−10 mbar). Le principe de ces jauges est basée sur l’ionisa-
tion des molécules par des électrons émis à l’aide d’un filament chaud vers une grille. Les
ions sont ensuite accélérés par une tension vers un collecteur. Le courant ionique engendré
est proportionnel à la pression à mesurer. D’autres jauges combinant une sonde à filament
chaud Pirani et une sonde Penning (1000−10−9 mbar) permettent de mesurer la pression
au dessus des pompes turbomoléculaires et dans le sas d’introduction.

1.1.2 Préparation et traitement des échantillons

Dans cette étude, on peut distinguer deux types d’échantillons. Les premiers sont des
couches de ZnO dopées à l’Al (AZO : Aluminium-doped Zinc Oxide) synthétisées par
pulvérisation cathodique (i) sur des wafers de Si(100) dopés, (ii) sur des monocristaux
ZnO terminés Zn [face (0001)] ou terminés O [face (0001)] ou encore (iii) sur des wafers
de silice fondue amorphe. Dans ce cas, les couches ont une épaisseur de 100 à 200 nm
et sont produites sous atmosphère d’Ar/O2 à l’aide de cibles céramique (ZnO-Al2O3) ou
métallique (Zn-Al) avec différents taux de dopage en Al. Le second type d’échantillon est
synthétisé par évaporation de Zn sous atmosphère oxydante sur un monocristal d’Ag(111).
Dans ce cas, les dépôts sont de l’ordre de la monocouche voire de la sous-monocouche.
Une préparation spécifique de surface de type bombardement/recuit est appliquée aux
substrats monocristallins, exception faite des wafers de Si (qui sont utilisés tels quels avec
leur couche d’oxyde natif de ∼ 2 nm d’épaisseur) ou de silice.

Bombardement ionique

La pollution de surface de type carbonée, la couche d’écrouissage des échantillons
polis, les oxydes superficiels et les impuretés ségrégeant lors des recuits sont éliminés en
premier lieu par bombardement ionique Ar+. Pour ce faire, un canon à ions à cathode
chaude est employé (IQE 11/35 SPECS). Il comporte une chambre d’ionisation dans
laquelle de l’Ar gazeux est introduit, puis ionisé par des électrons extraits d’un filament
de W par thermoemission. Ces ions Ar+ sont ensuite accélérés par une grille polarisée
jusqu’à atteindre une énergie cinétique de l’ordre de 1 keV, puis ils sont focalisés vers la
surface de l’échantillon sous forme d’un spot homogène de 1 cm2. Sous l’effet des chocs
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inélastiques avec les ions incidents, des atomes de la surface sont éjectés. Le rendement
varie en fonction de l’énergie cinétique, de la nature de la cible et de la géométrie [14] ; la
fluence est adaptée au travers de la pression de travail et du temps de bombardement. Le
courant échantillon de l’ordre 10µA correspond à environ 5 · 1013 Ar+.cm−2, soit pour un
rendement unitaire, une abrasion d’environ une monocouche par minute.

Recuit

Après un bombardement ionique, il est généralement nécessaire de procéder à un re-
cuit des échantillons qui permet de guérir les dégâts d’amorphisation du bombardement
et de désorber les atomes d’Ar qui se seraient éventuellement implantés. Ce traitement
permet également d’apporter de la mobilité aux atomes en surface et donc de rétablir
la cristallinité de surface dans le cas des monocristaux (Fig. 1.2). La température choisie
doit résulter d’un compromis entre l’énergie interne et l’entropie pour éviter d’atteindre la
transition rugueuse ou la désorbtion des atomes. Un bon ordre de grandeur est la moitié
de le température de fusion du matériau si la pression de vapeur de l’élément considéré
reste suffisamment basse (< 10−6 mbar). Dans notre cas, le recuit est effectué sous ultra-
vide ; dans le cas des oxydes, un gaz (O2 par exemple) peut être rajouté pour compenser
partiellement les défauts de stœchiométrie induits par la pulvérisation préférentielle de
l’anion.
Il est parfois nécessaire d’atteindre des températures relativement élevées (plus de 1000◦C).
Pour cela, un système de four à bombardement électronique est employé. Des électrons
sont extraits d’un filament (Ta dans notre cas), chauffé par effet résistif, puis accélérés par
une tension de l’ordre de 1000-1500 V vers la plaque support de l’échantillon placée à une
distance millimétrique. La puissance (10-50 W) dissipée par les quelques dizaines de mA
de courant électronique émis permet de chauffer rapidement et uniquement l’échantillon.
La mesure de température est assurée à distance par un pyromètre infrarouge (IGA140,
IMPAC) pointant sur la plaque support en Mo ou la surface de l’échantillon lui même.
L’émissivité est réglée en fonction de la nature du matériau étudié. Même si la mesure
absolue est entachée par l’incertitude inhérente à ce paramètre, l’idée est de s’assurer de
la reproductibilité du processus de recuit. Les températures de recuit pour les différents
substrats sont de l’ordre de : 800◦C pour ZnO(0001) et 500◦C pour Ag(111) atteintes
grâce au four à bombardement électronique sous ultra-vide. La composition de surface est
ensuite analysée par XPS in situ et sa cristallinité par LEED et STM.
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Figure 1.2 – Schéma d’un cycle de préparation "bombardement-recuit" [15]. Les ions
incidents pulvérisent les atomes de la cible, s’implantent dans le substrat et amorphisent
la surface. Le recuit permet de recristalliser la surface et d’éliminer certaines impuretés.

1.2 Techniques de croissance des films minces par dépôt

physique en phase vapeur

1.2.1 Pulvérisation cathodique

Principe général

La pulvérisation cathodique est une technique de dépôt de films ou revêtements qui
est aujourd’hui massivement utilisée dans l’industrie des semi-conducteurs et le domaine
verrier [16]. Cela s’explique par sa versatilité en ce qui concerne les matériaux pouvant
être déposés (métaux, diélectriques, oxides/nitrures etc. . .), sa capacité à préserver la stœ-
chiométrie et à produire des films d’une bonne homogénéité sur de grandes surfaces [17].
Son principe consiste à bombarder une cathode (la cible) avec des ions d’un gaz neutre
(généralement de l’Ar+), auquel on adjoint parfois un gaz additif (comme par exemple
l’O2). Ces ions proviennent d’un plasma initié dans une atmosphère raréfiée (quelques
µbar) par une différence de potentiel de l’ordre de la centaine de volts entre l’anode (le
substrat et la chambre) et la cathode. Selon la nature du matériau à pulvériser, la cible
peut être conductrice ou isolante électriquement. Le mode de décharge est donc adapté
pour que le plasma soit entretenu, en courant continu pour les métaux, à radiofréquence ou
pulsé dans le cas des isolants. Des aimants permanents (magnétrons) derrière la cathode
permettent de confiner le plasma, d’augmenter son taux d’ionisation et donc la vitesse
de dépôt. Les ions suffisamment énergétiques éjectent les atomes de la cible, à l’instar
du bombardement ionique précédemment décrit (Sect. 1.1.2), qui forment une vapeur qui
vient se condenser sur le substrat en regard et entraîne la croissance d’une couche mince
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(Fig. 1.3). Le rendement de pulvérisation Y dépend de l’énergie des ions et de la nature
de la cible ; il répond à l’équation semi-empirique proposée par Bohdansky et al. [18]

Y = (6.4× 10−3mr)γ
5/3E0.25

[
1− Eth

E

]3.5
, (1.2)

avec :
▶ mr la masse du projectile,
▶ γ le facteur collection de la matière pulvérisée (0 < γ < 1),
▶ E énergie du projectile,
▶ Eth énergie de seuil de pulvérisation.

Pour moduler la stœchiométrie des films, un autre gaz peut être ajouté au gaz neutre, tel
que l’O2 ou le N2, lors du dépôt d’oxydes ou de nitrures ; on parle alors de pulvérisation
réactive [19]. La microstructure, la cristallisation et la stœchiométrie des films sont pilotées
par une multitude de paramètres interdépendants :

▶ la puissance,
▶ la distance cible/échantillon,
▶ la pression et la composition du gaz,
▶ la nature de la cible (métallique ou diélectrique),
▶ la mode de dépôt (direct, radiofréquence, impulsionnel),
▶ la polarisation de l’échantillon,
▶ le substrat et sa température, . . .

Par exemple, l’utilisation de radio fréquence (RF) permet entre autres d’augmenter le
temps de résidence des électrons secondaires issus de la surface de la cible dans le plasma
et d’éviter un effet de charge de la cible si elle n’est pas conductrice (contrairement à
une excitation DC). Cette augmentation de la densité du plasma permet notamment
d’améliorer la vitesse et l’homogénéité des dépôts [17]. La pression comme la puissance
jouent sur la vitesse de dépôt mais également sur la thermalisation et donc l’énergie
cinétiques des espèces arrivant sur la surface. Dans le cas du dépôt réactif à partir d’une
cible métallique, le flux du gaz réactif (O2 dans ce travail) doit être adapté en fonction de
l’hystèrèse de la cible [19].

Dispositif expérimental

Toutes les couches d’AZO synthétisées par pulvérisation cathodique magnétron, l’ont
été sur le bâti MISSTIC (Multilayer and Interfaces Sputtered-deposition on STructured
substrates and In situ Characterization) de l’unité mixte de recherche Saint-Gobain/CNRS
(Fig. 1.4). Outre la chambre de dépôt (vide de base ∼ 10−7 mbar assuré par une pompe
turboléculaire) qui peut accueillir jusqu’à trois cibles différentes, le bâti MISSTIC dis-
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Figure 1.3 – Schéma de pulvérisation cathodique magnétron. Une atmosphère de gaz
rare est ionisée à l’aide d’une différence de potentiel entre la cible et le substrat. Les ions
du plasma en bombardant la cible créent une vapeur qui vient se condenser sur le substrat.

pose également d’une chambre de préparation (vide de base ∼ 10−9 mbar). Celle-ci
permet d’opérer des cycles de bombardement/recuit sur des substrats monocristallins
[ZnO(0001)-Zn ou ZnO(0001)-O dans ce travail], à l’aide d’un canon à ions d’Ar+ (IQE
12/38 SPECS) et d’un four à émission électronique. Avant de réaliser les dépôts, l’effi-
cacité de cette procédure peut être vérifiée par spectroscopie de photoémission avec un
analyseur hémisphérique à 9 channeltrons (Phoibos 100 SPECS) couplé à une source duale
Al/Mg non-monochromatique (XR-50 SPECS). Pour chaque échantillon sur substrat de
ZnO, plusieurs cycles de bombardement à l’Ar (Pgun = 10−7 mbar, 10 mA dans la source,
1 keV pendant 20 min) sont réalisés en mode défocalisé ; ils sont suivis d’un recuit (15 min
à 800◦C) par bombardement d’électrons extraits d’un filament de W polarisé à -1500 V
et placé à 4.5 mm de la plaque support en Mo. La procédure est répétée jusqu’à ce que
le signal du niveau de cœur C 1s en XPS soit suffisamment faible par rapport à celui du
substrat. Ponctuellement, la qualité cristallographique de la surface peut être vérifiée par
LEED. Suite à cette préparation, l’échantillon est transféré sous vide dans la chambre de
dépôt par pulvérisation cathodique magnétron. A l’inverse, les wafers de Si (2 pouces)
sont utilisés tels quels couverts de leur oxyde natif d’environ 2 nm d’épaisseur ; de même
pour les wafers de silice.

Toutes nos synthèses de films d’AZO ont été réalisées avec de l’Ar plasmagène en mode
DC à partir d’une cible métallique ou céramique, placée à 15 cm du substrat, et ayant
un dopage variable en Al. Pour certaines, de l’O2 est ajouté pour induire une réaction
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Figure 1.4 – Photographie du bâti de dépôt MISSTIC de l’unité mixte CNRS/Saint-
Gobain. A gauche, la chambre cylindrique de pulvérisation cathodique comportant trois
cibles. Au milieu, le sas d’introduction des échantillons. A gauche, la chambre d’ana-
lyse accueillant la photoémisssion et les outils de préparation de surface par bombarde-
ment/recuit et le LEED.

d’oxydation du Zn à la surface du substrat (Tab. 1.1) ce qui permet de moduler la stœ-
chiométrie du film [19, 20]. Certain dépôts ont été faits sur des substrats de SiO2 portés
à 150◦C dans le but d’augmenter leur concentration en Al au travers de la diminution du
coefficient de collage du Zn [21]. Les flux des gaz sont régulés à l’aide de débimètres mas-
sique dédiés (MKS Instruments) et la pression totale (∼ 20 µbar) est fixée en étranglant
le pompage à l’aide d’un vanne. A chaque changement de cible et pour chaque condition
de dépôt, la vitesse de croissance est calibrée à l’aide d’une couche témoin épaisse dont
la hauteur de marche délimitant une zone entre le substrat nu et le film est mesurée
par microscopie à forces atomiques (Dimension Icon Bruker). L’épaisseur visée est alors
déterminée par le temps de dépôt. Les paramètres de synthèse sont résumés dans Tab. 1.1.

Le contenu en Al des films, outre la croissance en température, a été modulé au travers
de celui de la cible. Le constructeur (Neyco) fournit uniquement le taux de dopage mas-
sique en Al (Ny%) dans la cible dite céramique (ZnO+Al2O3) ou métallique (ZnO+Al).
Pour plus de clarté, ne sont reportés dans ce travail que les pourcentages atomiques en Al
et Zn (%.at.) qui sont obtenus à partir des compositions des cibles au travers des masses
molaires (MZn = 65.41 g/mol , MO = 16 g/mol, MAl = 26.98 g/mol) et des équations :

%atAl =
2Ny% × (MZn + (MO(1 + 3Ny%) + (2Ny%MAl)))

2MAl + 3MO

(1.3)

%atZn =
(1−Ny%)× (((1−Ny%)(MZnO +Ny%MAl2O3)))

MZnO

(1.4)

%atO = (3MAl2O3 ×%atZn) + %atZn (1.5)
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Substrat Cibles Mélange Concentration Concentration
de gaz en en
sccm Al(µ sonde) Al (Neyco)

Échantillons déposés à 25◦C
ZnO, Si, silice Neyco, (ZnO+Al2O3) Ar 50 7% 5.1%
ZnO, Si, silice Neyco, (ZnO+Al2O3) Ar 40 + O2 10 8% 5.1%

Si, silice Neyco, (ZnO+Al2O3) Ar 50 33% 28.2%
ZnO, Si, silice Neyco, (ZnO+Al) Ar 40 sscm + O2 10 4% 5%

Si, silice Neyco, (ZnO+Al) Ar 40 sscm + O2 10 20% 27%
Échantillons déposés à 150◦C

Si, silice Neyco, ZnO:Al Ar 50 8% 5.1%
Si, silice Neyco, ZnO:Al Ar 50 34% 28.2%
Si, silice Neyco, Zn:Al Ar 40 + O2 10 sccm 4% 5%
Si, silice Neyco, Zn:Al Ar 40 + O2 10 22% 27%

Table 1.1 – Résumé des paramètres de dépôts des films d’AZO par pulvérisation catho-
dique (pression totale 20 µbar, puissance 50 W, distance cible/substrat 15 cm).

En fait, la composition finale du film d’AZO, en particulier sa concentration en Al, a été
systématiquement mesurée par microsonde X (SXFive, Cameca) au sein du laboratoire
d’analyse de Saint-Gobain Recherche. La comparaison entre les concentrations en Al dans
la cible et dans la couche (Tab. 1.1), même si elle sont du même ordre de grandeur, dif-
fèrent systématiquement. C’est un résultat notable car les études des films AZO déposés
par pulvérisation cathodique ont souvent tendance à considérer ces deux compositions
comme identiques [22]. C’est donc la mesure absolue (%.at. en Al) par microsonde X qui
a été systématiquement employée dans toute le suite de ce travail.

Enfin, les films d’AZO ont subi deux types traitement thermiques : (i) sous atmosphère
oxydante (à l’air) dans un four tubulaire ou à moufle (Nabertherm) ou (ii) sous atmosphère
réductrice (p < 10−6 mabr) à l’aide du dispositif décrit Sect. 1.1.2.

1.2.2 Epitaxie par jets moléculaires

Principe

L’autre méthode pour synthétiser des films minces repose sur l’évaporation ou la su-
blimation d’un matériau sous ultra-vide, qui vient se condenser sur un substrat en regard.
Cette technique permet l’obtention d’un film d’une extrême pureté, mono ou polycris-
tallin, et un contrôle de l’épaisseur inférieure à la monocouche. Très classique en science
des surfaces, cette méthode de croissance est souvent nommée "épitaxie par jets molécu-
laires". Le matériau à évaporer est placé dans une cellule d’effusion, dite de Knudsen, qui
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comporte un creuset tubulaire en matériau réfractaire (nitrure de bore dans notre cas)
entouré d’un filament chauffé par effet Joule. La température est contrôlée par un thermo-
couple placé à l’arrière du creuset ; des écrans refroidis par une circulation d’eau autour
du creuset limitent le dégazage des parois. Ce type de cellule permet un bon contrôle du
flux de matière F parvenant sur le substrat, qui dépend à la fois de la pression de vapeur
P à l’intérieur du creuset à la température T (Fig. 1.5), de la surface de sortie de la cellule
a et de la distance L entre la cellule et la surface. Il est donné par [23] :

F =
P (T )a

πL2
√
2πmkT

. (1.6)

L’évaporation peut être employée pour de nombreux matériaux [17, 23] tant que la tem-
pérature à atteindre pour une pression de vapeur suffisante (typiquement 10−4 mbar pour
une monocouche par minute dans notre installation) n’est pas rédhibitoire. Pour les ma-
tériaux les plus réfractaires, un chauffage direct par bombardement électronique d’un
barreau peut être envisagé. Le plus souvent, la vitesse de dépôt est calibrée in situ à
l’aide d’une balance à quartz positionnée à la place de l’échantillon. La mesure est basée
sur la variation de fréquence d’un quartz oscillant en fonction de la quantité de matière
condensée. Il est également possible d’ajouter des gaz lors du dépôt comme O2 dans le
cas du Zn (l’évaporation est alors dite réactive) et de chauffer le substrat pour accroître
la mobilité de surface et/ou moduler le coefficient de collage et la cristallinité du film [23].

Équipement

Dans notre cas, le Zn et Mg possèdent des pressions de vapeur relativement élevées
(Fig. 1.5) et nécessitent des températures basses pour les sublimer (250◦C pour Zn ; 300◦C
pour Mg), donc aisément accessibles pour des cellules de Knudsen (MBE Komponent et
ADDON). Celles-ci sont pilotées en température par un régulateur PID Eurotherm à l’aide
d’un thermocouple K. La vitesse de dépôt (de l’ordre de 0.01 Å.s−1) est préalablement
calibrée à l’aide d’une balance à quartz pour une distance cellule-échantillon de 10 cm.
La synthèse de couches de ZnO sur monocristal d’Ag(111) se fait à température ambiante
pour les couches les plus fines (∼ 3 Å) et en portant le substrat à 150◦C pour les plus
épaisses tout en injectant du O2 (P = 10−6 mbar) pour réaliser une évaporation réactive.
La couche est ensuite recuite à 350◦C toujours sous O2 afin de la cristalliser et de corriger
les défauts éventuels de stœchiométrie [24, 25, 10]. Les épaisseurs finales des films sont
ensuite estimées par photoémission (Sect. 1.3.2).
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Figure 1.5 – Pression de vapeur en fonction de la température pour certain métaux ;
ceux de cette étude (Zn,Mg) sont indiqués en couleur.

1.3 Spectroscopie de photoémission

1.3.1 Principe et équipement

La spectroscopie de photoémission [26] est une technique d’analyse chimique non des-
tructive très employée pour l’étude des surfaces. Elle repose, comme son nom l’indique,
sur l’effet photoélectrique selon lequel un photon d’énergie hν suffisante peut éjecter un
électron de son orbitale atomique d’énergie de liaison EB pour générer un photoélectron
d’énergie cinétique EK . La mesure de EK avec un analyseur électrostatique permet de
déterminer l’énergie de liaison EB au travers de l’équation de conservation de l’énergie
EK = hν − EB (modulo le travail de sortie de l’analyseur). L’énergie et l’intensité du
photo-pic correspondant sont caractéristiques du niveau électronique dont l’électron est
issu. C’est donc une source d’information sur la nature chimique de l’atome, son environ-
nement et sur sa quantité relative. En parallèle, le trou généré par le photoélectron peut
être rempli par un électron occupant une orbitale de plus basse énergie de liaison ; l’excès
d’énergie est alors transféré à un autre électron dit Auger qui est émis. Ainsi on distingue
usuellement trois types de spectroscopies électroniques fondées sur ces effets :

▶ l’XPS (X-ray Photoemission Spectroscopy) ou ESCA (Electron Spectroscopy for
Chemical Analysis) qui utilise des photons X et qui repose principalement sur
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l’étude des électrons élastiques provenant d’orbitales profondes ; elle permet d’ob-
tenir des informations qualitatives (nature et environnement chimique) et semi-
quantitatives sur les échantillons ;

▶ l’UPS (Ultra-violet Photoemission Spectroscopy) qui utilise un rayonnements UV,
donc de plus faible énergie, qui permet de sonder la bande de valence donc les
liaisons entre atomes ;

▶ l’AES (Auger Electron Spectroscopy) qui repose sur la détection des électrons Au-
ger, provenant du réarrangement électronique provoqué par l’émission d’un élec-
tron. Elle permet d’obtenir les mêmes informations que l’XPS mais avec une sen-
sibilité plus grande à la surface voire à l’état de valence de l’élément en raison de
l’implication de plusieurs niveaux électroniques dans le processus. Cependant l’in-
terprétation des spectres est plus difficile. Usuellement en AES, le trou est généré
par bombardement électronique.

Toutes ces techniques sont très sensibles à la surface car le libre parcours moyen in-
élastique λ des électrons à travers la matière aux énergies considérées est de l’ordre du
nanomètre (Fig. 1.6-b). Compte tenu de l’atténuation exponentielle du signal due aux
collisions inélastiques, l’information provient essentiellement d’une profondeur qui corres-
pond environ à 3λ (Fig. 1.6-a). C’est d’ailleurs pour cette même raison d’atténuation par
la phase gazeuse que l’on doit opérer la technique sous ultra-vide. Ainsi, le signal élastique
est accompagné d’un fond continu correspondant aux électrons inélastiques.

Figure 1.6 – (a) Représentation du contenu de l’information en fonction de la profondeur
sondée [27]. (b) Courbe "universelle" représentant le libre parcours moyen en fonction de
l’énergie cinétique.

Les électrons émis sont triés en énergie cinétique par un analyseur électrostatique
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(Fig. 1.7), généralement hémisphérique. Il est constitué d’une série de lentilles électrosta-
tiques d’entrée dont la fonction est à la fois de focaliser les électrons émis par l’échantillon
sur la fente d’entrée de l’hémisphère et de les ralentir ou accélérer jusqu’à l’énergie dite
de passage Epass. En appliquant une tension électrique entre les parois interne et externe
de l’hémisphère, seuls les électrons paraxiaux d’énergie cinétique autour de Epass peuvent
atteindre la fente de sortie suivant un trajectoire plus ou moins circulaire sans collision
avec les parois. L’hémisphère agit ainsi comme un filtre passe-bande. La résolution en
énergie est donnée par :

∆E

Epass

=
s

2R0

+ α2, (1.7)

où R0 est le rayon de courbure de l’analyseur, d la largeur de la fente d’entrée dans la di-
rection dispersive et α l’angle d’entrée des électrons dans l’analyseur définie par l’optique
de focalisation. Le mode de fonctionnement usuel en photoémission est à Epass fixée donc
à résolution donnée sur l’ensemble du spectre. Enfin, les électrons atteignent un détecteur,
qui peut être un multiplicateur d’électrons, donnant un signal proportionnel au courant
incident. Ainsi, en jouant sur les lentilles d’entrée, il est possible d’obtenir un spectre dont
les pics correspondent aux différents niveaux de cœur et transitions Auger [23]. Les sources

Figure 1.7 – Schéma d’un analyseur hémisphérique [23].

X de laboratoire consistent usuellement en une anode en Al ou Mg qui est bombardée
par des électrons énergétiques (12 keV ; puissance de l’ordre de la centaine de watts).
L’éjection d’électrons de la couche interne K induit une émission intense de photons X
Kα [hν(Al −Kα) = 1486.6 eV et hν(Mg −Kα) = 1253.6 eV].
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L’appareillage de photoémission utilisé à l’INSP comporte (i) une source X Al-Kα
(hν = 1486.6 eV) muni d’un monochromateur basé sur la diffraction sur des cristaux
de quartz (XM1000 de ScientaOmicron) et (ii) un analyseur hémisphérique de 100 mm
de rayon (Phoibos 100 SPECS) équipé d’un détecteur linéaire à ligne retard. Ces deux
éléments sont montés à 70◦ l’un de l’autre de façon symétrique par rapport à un manipu-
lateur 4-axes. Ce dernier permet ainsi de faire des mesures en émission normale (Φ = 0◦)
jusqu’à des angles rasants Φ < 70◦ pour moduler la profondeur d’échappement (λ cosΦ).
La résolution ultime en XPS de l’ordre de 0.35 eV est limitée par la source de photons
et le monochromateur ; pour l’appareillage de SVI, elle est de l’ordre de 1 eV sans tenir
compte des satellites de la source non-monochromatée. Le travail de sortie de l’analyseur
est calibré sur le niveau de Fermi ou l’énergie de liaison d’un niveau de cœur d’un mé-
tal de référence (Ag 3d 5/2 EB = 368.3 eV ; Au 4f 7/2 EB = 84 eV). Les énergies de
passage habituellement utilisées sont Epass = 20 eV pour les spectres les plus résolus et
Epass = 50 eV pour les balayages larges.

1.3.2 Interprétation des spectres

Un spectre XPS (Fig. 1.8) se présente généralement comme une variation du taux
de comptage en fonction de EB. Il peut se décomposer en deux parties : (i) une dite de
haute énergie (entre 1400 et 20 eV) où se retrouvent principalement les pics élastiques
de photoémission et les structures Auger superposés à un fond continu inélastique ; (ii)
la partie basse énergie (entre 20 et 0 eV) correspondant à la bande de valence. Chaque
pic de photoémission est désigné par le symbole de son élément, par son nombre quan-
tique principal (n = 1, 2, 3 . . .), par l’orbitale dont il est issu (s, p, d, f) qui correspond au
nombre quantique secondaire l et enfin lorsque l ̸= 0, par le moment angulaire total j qui
rend compte du couplage spin-orbite responsable de l’apparition d’un doublet pour les
électrons provenant des niveaux p, d, f . Le rapport d’aire de ces doublets est donné par la
dégénérescence de l’état final (Tab. 1.2).
L’apparition de photoélectrons place l’atome absorbeur dans un état excité. L’effet Auger
(Fig. 1.9) est l’un des mécanismes de désexcitation qui lui permet de retrouver sa stabi-
lité électronique initiale. Cet effet consiste en un réarrangement électronique ; un électron
provenant d’une couche supérieure vient combler le trou laissé et l’excès d’énergie per-
met l’émission d’un électron dit Auger d’une couche supérieure. Son énergie cinétique
EK,Auger dépend de l’énergie de liaison du photoélectron EB, de celle de l’électron qui
viendra combler le trou EB1 et de celle de la couche dont est issus l’électron Auger EB2 :

Ek,Auger = EB1 + EB2 − EB. (1.8)
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Figure 1.8 – Spectre large de photoémission d’un cristal d’Ag(111) après plusieurs cycles
de préparation (bombardement/recuit). Aucun signal de C [EB(C 1s) = 284.5 eV] ni d’O
[EB(O 1s) = 531 eV] ne sont présents.

On nomme généralement ces électrons en utilisant la dénomination des couches électro-
niques du modèle de Bohr. Ainsi, pour un électron Auger provenant d’une couche L2 qui
serait le résultat d’un processus de désexcitation venant comblé un trou dans la couche
K par un électron de la couche L1, le processus serait appelé KL1L2 (Fig. 1.9). L’inter-
prétation de ces transitions visibles en spectroscopie de photoémission est plus délicate
que celle des photoélectrons. Cependant EAuger est extrêmement sensible à la valence de
l’élément. Par exemple, la transition Auger LMM du Zn apparaît avec une énergie ciné-
tique moins importante dans ZnO que dans le Zn métallique (988.6 eV / 911.5 eV) ; par
contre, les énergie des niveaux de cœur Zn 2p dans les deux matériaux sont très proches
(< 0.2 eV) (voir Sect. 3.3).

Sous couche Moment angulaire totale j Ratio d’intensité (aires des pics)
s 1/2 -
p 1/2 , 3/2 1 : 2
d 3/2 , 5/2 2 : 3
f 5/2 , 7/2 3 : 4

Table 1.2 – Rapport des aires de photo-pics dû à l’éclatement spin-orbite.

En plus des pics de photoémission et Auger, le spectre XPS comprend :
▶ un fond continu qui provient des électrons inélastiques secondaires dont l’intensité

augmente à chaque pic ;
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▶ des pics spécifiques de pertes d’énergie de type plasmon liés à l’oscillation collective
des électrons de la bande de valence ;

▶ des pics dits "shake-up" correspondants à la formation d’atomes excités et des
structures multiplets ;

▶ des pics satellites qui proviennent des raies secondaires d’émission des sources Mg
ou Al accompagnés de pics fantômes éventuels qui peuvent être dûs aux contamina-
tions sur l’anode (Al-Kα sur Mg, Mg-Kα sur Al, O-Kα) et un fond du rayonnement
de freinage des électrons dans la source ; ces effets sont supprimés par l’utilisation
d’un monochromateur.

Figure 1.9 – Processus de désexcitation par transition Auger. Un électron est éjecté du
niveau K par l’absorption d’un photon d’énergie hν (photoémission) ; un électron de la
couche L1 vient combler le trou de la couche K et un électron Auger KL1L2 est éjecté de
la couche L2.

Le premier niveau d’interprétation d’un spectre de photoémission réside dans l’iden-
tification des éléments chimiques présents en surface (Fig. 1.8). Les énergies et intensités
relatives des niveaux de cœur sont caractéristiques d’un élément donné [26]. Dans un se-
cond temps, l’analyse se concentre sur les déplacements chimiques qui peuvent apparaître
sur l’énergie de liaison d’un élément en fonction de son état d’oxydo-réduction et plus
généralement de son environnement local. Par exemple, dans la plupart des cas, pour
un atome passant de l’état métallique à oxydé, les pics se décalent vers les plus hautes
énergies de liaison car l’électron considéré est moins écranté (du fait du changement de
valence) réduisant ainsi l’énergie cinétique du photoélecton ; on parle alors d’effet d’état
initial. Pour réaliser ces analyses, les spectres sont enregistrés à bonne résolution et dé-
composés dans notre cas avec la macro I4P sous Igor Pro [28]. Dans ce travail l’analyse
s’est concentrée sur les niveaux de cœur du Zn, de l’O et du Mg :
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▶ Zn 2p (EB = 1022 eV) qui nous permet de positionner l’échantillon pour obtenir
le maximum de signal provenant du film ;

▶ C 1s (EB = 285 eV) qui renseigne sur la contamination carbonée de la surface ;
▶ O 1s (EB = 531 eV) et Zn 3p (EB = 88.6 eV) qui serviront à la quantification voire

Al 2p (EB = 73 eV) dans le cas d’un film AZO dopé ;
▶ Mg 1s (EB = 1303 eV) et Mg 2p (EB = 49.8 eV) dans l’étude du dopage au Mg ;
▶ ou la transition Auger Zn M3L45L45 (EK = 988 eV) qui lorsque le Zn est oxydé est

décalée de 4 eV par rapport au Zn métallique.

Enfin, le niveau d’analyse le plus poussé des spectres XPS consiste à estimer l’aire des
pics de photoémission, et à les diviser en plusieurs composantes qui rendent compte des
différents environnements de l’élément d’intérêt. Ces interprétations sont les plus difficiles
à réaliser, mais elles permettent, entre autres, des estimations des quantités relatives des
différents états chimiques ainsi que de l’épaisseur des couches.

Quantification en photoémission : stœchiométrie et épaisseur

L’atténuation exponentielle du signal avec la profondeur en raison des collisions in-
élastiques permet de rendre la mesure de photoémission quantitative afin de déterminer
stœchiométrie et épaisseur. Si l’on considère un solide composé d’atomes de l’élément
A ayant une concentration volumique nA(z) à la profondeur z, alors l’intensité totale
élastique IA,i provenant du niveau cœur i de cet élément est donnée par :

IA,i ∝ AΩAΦhνσA,i(hν)T (EK)

∫ ∞

0

nA(z) exp

(
− z

λ cos(Φ)

)
dz, (1.9)

avec :

▶ Ω l’angle solide d’émission collecté par l’analyseur ;
▶ A la convolution de l’aire analysée et irradiée ;
▶ z la profondeur d’émission du photoélectron par rapport à la surface de l’échan-

tillon ;
▶ Φhν le flux incident de rayonnement X qui peut varier avec l’angle entre la normale

à l’échantillon et la source ;
▶ σA,i la section efficace de photoionisation du niveau i de l’élément A à l’énergie hν

qui dépend de l’angle source/analyseur [29] ;
▶ TEK

la fonction de transmission de l’analyseur qui peut être déterminée au travers
du fond inélastique sur un échantillon de référence [30] ;

▶ λ la longueur effective d’atténuation (EAL : Effective Attenuation Lenght) qu’on
assimile souvent au libre parcours moyen qui est usuellement calculé par des for-
mules approchées de type TPP-2M en fonction des caractéristiques du nuage élec-
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tronique du matériau considéré [31] ;
▶ Φ l’angle d’émission/détection du photoélectron par rapport à la normale à la

surface.

A partir de cette expression (Eq. 1.9), il est difficile, voire impossible, de remonter à
des quantités absolues même à partir de standard. Par contre, il est possible de se baser
sur le rapport d’intensité entre photo-pics pour avoir une idée des quantités relatives de
chacun des éléments. Par exemple, pour un alliage homogène en profondeur de composition
AxB1−x, l’Eq. 1.9 montre que le rapport d’intensité entre deux pics caractéristiques des
éléments A et B est donné par :

IBTAσA
IATBσB

=
xλB

(1− x)λA
. (1.10)

De la même façon, il est possible d’estimer l’épaisseur d’un film s’il est suffisamment fin
pour que le signal provenant du substrat soit mesurable. L’intégration de l’expression
Eq. 1.9 sur l’épaisseur du film et dans le substrat semi-infini, homogènes tous les deux,
donne pour les signaux du film If et du substrat Is [18] :

Is ∝ nsσsTsλss cos(Φ) exp

[
− t

λsf cos(Φ)

]
(1.11)

If ∝ nfσfTfλff cos(Φ)

[
1− exp

(
t

λff cos(Φ)

)]
, (1.12)

où :

▶ ns, nf : concentrations atomiques dans le substrat et dans le film ;
▶ σs, σf : sections efficaces de photoionisation pour les signaux du substrat et du

film ;
▶ Ts, Tf : fonctions de transmission de l’analyseur aux énergies correspondantes ;
▶ λss, λff , λsf : libres parcours moyens inélastiques du substrat dans le substrat, du

film dans le film et du substrat dans le film, respectivement ;
▶ t : épaisseur du film ;
▶ Φ : angle d’émission.

Le terme exponentiel dans Eq. 1.11 traduit la simple atténuation dans le film alors que
le signal total d’un substrat semi-infini est simplement proportionnel à λss. A partir de
la mesure de l’intensité des photo-pics, l’équation donnée par le rapport If/Is peut être
résolue pour obtenir l’épaisseur t du film.
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Ajustement des pics de photoémission

Afin d’estimer correctement l’aire d’un photo-pic élastique ou de différencier les contri-
butions dues à plusieurs environnements chimiques d’un même élément, il est nécessaire
d’ajuster les spectres à l’aide de formes analytiques. Peuvent être citées :

▶ la fonction de Voigt qui correspond à la convolution d’une lorentzienne, dont la
largeur résulte de la durée de vie finie du trou et de la largeur de la raie d’émission
X, et d’une gaussienne traduisant la fonction d’appareil et la distribution d’états
chimiques :

IV oigt(EB) = IGauss ⊗ ILorentz =
A

σG
√
2π

exp

[
−(EB − E0)

2

2σ2
G

]
⊗ 1

π

AσL
(EB − E0)2 + σ2

L
(1.13)

La position du pic est définie par E0 et sa largeur à mi-hauteur par FWHMGauss =

2σG
√

2ln(2) et FWHMLorentz = 2σL.
▶ la fonction de Doniach-Sunjic (éventuellement reconvoluée par une Gaussienne)

adaptée aux métaux dont la forme de raie est asymétrique en raison de l’excitation
de paires électron-trou :

IDoniach−Sunjic(EB) =
1

π

AΓ[1− α]

[(EB − E0)2 + σ2](1−α)/2
cos

[
πα

2
− (1− α) arctan

(
EB − E0

σ

)]
(1.14)

0 ≤ α < 1 est le paramètre d’asymétrie, α = 0 correspondant à un profil lorentzien
de largeur σ.

La difficulté dans l’ajustement est la description correcte du fond continu inélastique B(E)

sous le pic de photoémission. Plusieurs modèles sont couramment employés [32] :

▶ le fond constant ;
▶ le fond de Shirley [33] qui suppose que le signal inélastique est proportionnel à

l’intégrale du pic élastique I(E) jusqu’à l’énergie considérée :

BShirley(EB) = Sh

∫ EB

Es

[I(E ′
B)− I(Es)]dE

′
B. (1.15)

Es correspond à une valeur d’énergie de liaison inférieure à E0 où le fond continu
est constant. Bien que n’ayant pas de fondement physique, ce modèle très courant
donne d’excellents résultats pour de faibles pertes d’énergie.

▶ le fond de Tougaard qui décrit quantitativement les pertes inélastiques au travers
d’un kernel K(E) qui est lié à la fonction diélectrique du matériau considéré :

BTougaard(EB) =

∫ EB

Es

K(EB − E ′
B)[S(E

′
B)− S(Es)]dE

′
B, (1.16)
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avec S(EB) = I(EB) + B(EB) le signal total. Des approximations de K(EB)

applicables à des nombreux matériaux ont été proposées par S. Touggard [34].
BTougaard(EB) décrit de façon plus physique le fond continu mais à des énergies
au delà d’une dizaine d’eV après le pic élastique. Il nécessite donc une mesure
sur une large gamme en énergie. Cette dépendance BTougaard(EB) connue pour un
matériau de référence (feuille métallique, Ag, Au, Cu) a été utilisé dans un algo-
rithme (voir article en annexe) spécifique pour calibrer la fonction de transmission
de l’analyseur [30].

De nombreuses autres formes de pics et de fonds continus ont été implémentés dans la
macro I4P [28] qui permet un ajustement par moindre carrés des données expérimentales
avec des contraintes ad hoc.

1.4 Les microscopies

L’un des obstacles à l’étude des objets nanométriques est l’accès à des techniques de
caractérisation dont la résolution est suffisamment fine. Pour ce faire, les techniques de
microscopie champ proche (SPM : "Scanning Probe Microscopy") utilisent une pointe
comme sonde afin de mesurer une propriété locale d’une surface. En balayant la pointe
sur la surface, il est ainsi possible d’obtenir une cartographie point par point en fonction
de la propriété étudiée [35]. Ces techniques sont limitées par la dimension latérale de la
pointe et la nature de la propriété mesurée mais peuvent atteindre des résolutions de
l’ordre du nanomètre voire de l’atome. Dans ce travail, nous avons utilisé la microscopie à
effet tunnel (STM : Scanning Tunneling Microscopy) sous vide ainsi que la microscopie à
forces atomiques (AFM : Atomic Force Microscopy) à l’air. De façon complémentaire, la
microspie électronique en transmission (TEM : Transmission Electron Microscopy) permet
une visualisation de la morphologie et de la structure de l’échantillon jusqu’à la résolution
atomique au détriment cependant d’une préparation spécifique d’échantillons.

1.4.1 La microscopie à effet tunnel

Principe

Le microscope à effet tunnel a été développé en 1981 par Binnig et Roher qui en 1986
reçoivent le prix Nobel pour leur invention [36]. Cette technique repose sur la mesure
d’un courant tunnel développé, sous l’effet d’une différence de potentiel, entre la surface
d’un échantillon conducteur et une pointe métallique (usuellement en Pt-Ir ou en W).
Le contrôle de la position de la pointe se fait grâce à des céramiques piézoélectriques
qui permettent, au travers d’une boucle de rétroaction, un déplacement précis dans les
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trois directions de l’espace (Fig. 1.10-b) [13]. Il existe deux modes de fonctionnement

Figure 1.10 – (a) Photographie d’un microscope STM de configuration proche de la
notre [35]. (b) Schéma de principe d’une mesure STM.

pour un STM. Le premier, dit à courant constant (utilisé dans le cadre de cette thèse),
maintient le courant tunnel (du pA au nA) à la même valeur en adaptant la distance
entre la pointe et la surface [37]. Si l’on suppose que la densité d’états électroniques
varie peu, alors ce mode de mesure permet d’obtenir des informations majoritairement
d’ordre topographique. L’autre mode de mesure se fait à distance d entre la pointe et la
surface constante. Ici à l’inverse, si la topographie de l’échantillon varie peu, la mesure
rend compte des variations de la densité d’états locale des électrons de la surface [38].
Il faut garder à l’esprit, que la mesure STM résulte toujours d’une convolution entre
effets topographiques et électroniques. Il existe donc, dans certain cas, un doute quant
à la nature de ce que l’on observe. Cette ambiguïté peut être levée, par l’utilisation des
deux modes de mesure ou par l’inversion de la polarité et donc du sens courant tunnel
[35] ; une polarisation positive de la surface, faisant circuler les électrons de la pointe vers
l’échantillon et sonde les états vides ; inversement pour une polarisation négative, ce sont
les états pleins [23].



1.4. LES MICROSCOPIES 43

L’effet tunnel

L’effet tunnel est un effet quantique qui permet à un électron de passer d’un conducteur
à un autre en traversant une barrière de potentiel, dans le cas du STM celle du vide. En
se plaçant dans l’approximation des électrons libres, la fonction d’onde ψ(z) solution de
l’équation de Schrödinger à une dimension dans un solide est décrite par des ondes planes
d’énergie cinétique E et de vecteur d’onde k [35] :

Ψ(z) ∝ e±ikz, k =

√
2meE

ℏ2
. (1.17)

En mécanique classique, un électron au niveau de Fermi EF peut traverser la barrière
de potentiel du vide seulement si sont énergie E est supérieure au travail de sortie Φ du
matériau. Du point de vue quantique, une particule a une probabilité de présence non-
nulle à l’intérieur d’une barrière de potentiel. Celle-ci est donnée à une distance z par
(Fig. 1.11-a) [35] :

| Ψ(z) |2=| Ψ(0) |2 e−2κz, κ =

√
2meΦ

ℏ2
. (1.18)

Ainsi, si un autre matériau conducteur se trouve suffisamment proche, les fonctions d’onde
des deux solides peuvent se superposer dans le vide (Fig. 1.11-b) ce qui permet aux
électrons de traverser la barrière de potentiel. Cette superposition des fonctions d’onde
devient effective lorsque la distance d entre les deux matériaux (ici la pointe et la surface de
l’échantillon étudié) est de l’ordre des dimensions atomiques [35]. Le transfert d’électrons
sous l’effet de la polarisation U permet de créer un courant tunnel dont Fowler et Nordheim
ont donné une première approximation [39] :

IT ∝ U

d
e−KdΦ1/2

, K = 1.025−1.(eV)−1/2. (1.19)

Sur la base de cette relation, un déplacement de l’ordre de l’Angström entraîne une va-
riation d’un ordre de grandeur du courant tunnel [38]. Ceci explique la grande résolution
verticale du STM. De plus, ce courant s’établit entre les électrons du dernier atome de la
pointe et la surface de l’échantillon. Ainsi, si la pointe est suffisamment fine, autrement
dit si l’apex de la pointe est constituée d’un seul atome, une forte résolution horizontale
peut alors être obtenue [38].

Dispositif expérimental

Dans le cadre de ce travail, un microscope RT-STM (Omicron) a été utilisé. Il est
piloté par une électronique bas-bruit SCALA capable de mesurer de très faibles courants
(de l’ordre du pA). Un certain nombre de facteurs peuvent venir perturber la mesure
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Figure 1.11 – (a) Barrière de potentiel dans le vide. (b) Barrière de potentiel entre deux
solides [35].

STM, en particulier les vibrations mécaniques. Pour y pallier, différentes géométries de
microscope ont été proposées [40, 41, 42]. Dans notre cas, le système anti-vibration est
constitué, d’un châssis lourd et rigide qui permet de couper les hautes fréquences alors
que les basses fréquences sont réduites à l’aide de ressorts portant le microscope, qui sont
combinés à un amortissement par courant de Foucault induit par des aimants dans des
ailettes de Cu (Fig. 1.10-a) [35]. La dérive thermique provoque également des distorsions
d’image. Elle peut être réduite en laissant le temps à l’échantillon et au système d’at-
teindre une température d’équilibre ; c’est le cas pour notre microscope à température
ambiante. Il est cependant plus efficace d’adjoindre un cryostat, qui permet de refroidir
la totalité de système, et donc de réduire ce phénomène lors de la mesure [43].

Dans notre cas, les pointes métalliques en W sont préparées par attaque électrochi-
mique [44] d’un fil de W (Φ = 0.25 mm) dans une solution aqueuse de KOH (CKOH ≃
4.5 mol/L). Ce procédé consiste à polariser positivement le fil immergé en partie dans la
solution par rapport à un anneau en inox (Φ = 40 mm) qui lui joue le rôle de contre-
électrode. L’application d’une différence de potentiel (généralement de l’ordre de 7 V)
génère l’attaque chimique du fil principalement au niveau du ménisque selon la réaction
suivante :

W (s) + 2H2O + 2OH− → WO2−
4 + 3H2(g). (1.20)

A mesure que l’attaque chimique du fil progresse, celui-ci va s’amincir jusqu’à se rompre
sous son propre poids ce qui génère une très fine pointe. Sa rupture entraîne une soudaine
augmentation de la résistance dans le circuit que l’électronique détecte pour interrompre
le processus et éviter d’endommager la pointe formée. Une fois rincée à l’eau distillée et
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à l’éthanol, la pointe est sertie dans son support puis placée sur la tête du microscope à
l’intérieur du bâti ultra-vide (Fig. 1.1). L’oxyde superficiel et les impuretés présentes sur la
pointe sont éliminés en appliquant des impulsions de tension par rapport à un échantillon
métallique. La qualité de la pointe est testée en imageant les marches d’un monocris-
tal métallique, comme par exemple l’Ag(111), ou encore jusqu’à visualier la structure
atomique d’une surface de graphite.

1.4.2 La microscopie à forces atomiques

Le principal défaut du STM est qu’il n’est utilisable que sur des échantillons conduc-
teurs. A l’inverse, le microscope à forces atomiques (AFM) peut être employé sur tout
type d’échantillon solide. Cette technique fournit une information en grande partie topo-
graphique. Mais il existe plusieurs variantes à cette technique, qui permettent d’obtenir
d’autres caractéristique (magnétique MFM , électrique KFM, optique Raman). Dans le
cadre de cette étude, l’AFM a été employé essentiellement pour caractériser l’état de
surface (taille, forme des grains, densité de joint de grain) des couches d’AZO/Si.

Principe

Cette technique de microscopie champ proche mise au point par Binnig, Quate et
Gerber en 1986 [45] repose sur la mesure des forces inter-atomiques qui se développent
entre la pointe et la surface de l’échantillon [15]. Sous l’effet des forces de Van der Waals,
électrostatiques ou de contact, qui sont attractives ou répulsives en fonction de la distance
entre la pointe et la surface (Fig. 1.4.2), la poutre (ou "cantilever" en anglais) qui supporte
la pointe se déforme. Connaissant sa constante de raideur k et sa déflection, il est possible,
à l’aide de la loi de Hooke F = −kz [46] de remonter à la force appliquée. La déviation de
la poutre par rapport à sa position d’équilibre est mesurée, en général, à l’aide d’un laser
qui, après réflexion sur son dos, vient frapper un dispositif de photo-diodes. De la même
façon que pour le STM, les mouvements de la pointe sont contrôlés via des céramiques
piézoélectriques et une boucle de rétroaction (Fig. 1.12-a). L’AFM fournit une information
principalement topographique à l’inverse du STM qui, par la mesure d’un courant tunnel,
donne une information très influencée par la densité électronique de la surface [35].

Il existe différents modes de mesure pour l’AFM :
▶ le mode statique : la boucle de rétroaction fait en sorte que la distance entre la

surface et la pointe reste constante. Ce type de mesure peut se faire avec ou sans
contact physique entre la pointe et l’échantillon [47].

▶ le mode "tapping" ou dynamique : il consiste à faire vibrer la poutre à sa fré-
quence d’oscillation propre. A l’approche de la surface, les forces inter-atomiques
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Figure 1.12 – (a) Schéma de principe d’un AFM. (b) Potentiel de Lennard-Jones utilisé
pour décrire l’interaction pointe-échantillon. Les lignes vertes et bleues montrent les par-
ties attractives et répulsives du potentiel. La force (dérivée) correspondante est également
représentée [35].

viennent perturber cette oscillation modifiant sa fréquence et son amplitude qui
peuvent servir comme entrées dans la boucle d’asservissement. Cette méthode per-
met d’obtenir des informations supplémentaires grâce à la mesure de la phase de
la vibration [47].

Forces inter-atomiques

Le principe de l’AFM repose sur les forces attractives dites à "longue portée" (forces
électrostatique et de Van der Waals) et les forces répulsives dites de "courte portée".
L’attraction ou la répulsion entre la pointe et la surface est fonction de la distance et
de l’équilibre qui existe entre ces forces. Le potentiel d’interaction pointe/surface dont
dérive la force est souvent décrit par un modèle de Lennard-Jones avec un terme attractif
proportionnel à 1/d6 et un terme répulsif proportionnel à 1/d12 [35] :

ULJ(d) = 4U0

[(
DA

d

)12

−
(
DA

d

)6
]
. (1.21)

Trois régimes différents apparaissent dans ce potentiel :
▶ celui où la pointe est trop éloignée de la surface pour ressentir une force ;
▶ pour des distances intermédiaires les forces attractives de Van der Waals sont

prédominantes ;
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▶ si la pointe et la surface sont trop proches, les forces répulsives dominent et la
pointe s’éloigne de la surface.

On observe ainsi une zone de régime attractif, une autre de régime répulsif et un point
neutre où les forces s’équilibrent, ce qui correspond au point d’équilibre de la pointe.

Dispositif expérimental

Lors de cette étude, nous avons employé un AFM Dimension Icon (Bruker). Les échan-
tillons d’AZO ont été étudiés en mode dynamique (mode "tapping") sous atmosphère
normale. Un cantilever portant une pointe de Si de forme pyramidale et doté d’un revê-
tement d’Al sur sa face supérieure a été utilisé (Tap-300G de BudgetSensor ; fréquence
300 kHz ; raideur 40 N/m). Autant que possible, les échantillons ont été imagés juste après
synthèse car l’interaction avec l’atmosphère, en particulier l’humidité, peut entraîner une
dégradation de la surface et une évolution de la topographie.

1.4.3 Analyses des données de microscopie champ proche

Les données STM/AFM présentées dans ce travail ont été traitées à l’aide du logiciel
libre Gwyddion [48] suivant le même protocole :

▶ la mise à niveau du plan : cette première étape consiste à calculer un plan moyen
à partir de tous les points de l’image pour ensuite le soustraire à l’ensemble des
données ;

▶ l’alignement des lignes : les lignes de balayage peuvent avoir entre elles un léger
décalage ou une différence de pente. Pour corriger ce défaut, la soustraction d’une
droite ou d’un polynôme de régression est faite ligne à ligne ;

▶ la suppression des défauts linéaires : lors de l’acquisition, il n’est pas rare que des
vibrations ou des obstacles produisent des instabilités dans la boucle d’asservisse-
ment et des défauts linéaires. Il est possible de les détecter et de les supprimer en
utilisant les lignes adjacentes sans perte d’information.

▶ filtrage par transformée de Fourier (optionnel) : certain bruits qui perturbent la
mesure peuvent avoir une nature périodique et donc une fréquence spécifique. Il
est possible de les sélectionner et de les isoler par le biais d’une transformée de
Fourier à deux dimensions. Il est alors possible d’exclure par filtrage les fréquences
incriminées dans l’espace de Fourier avant une transformation inverse.

Une fois tous ces traitements effectués, il est possible d’extraire un certain nombre d’in-
formations, comme la rugosité moyenne rj et la rugosité quadratique moyenne Rq définies
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par :

rj = zj − z

(1.22)

Rq =

√√√√ 1

N

N∑
j=1

r2j . (1.23)

Gwyddion offre également la possibilité de mesurer les dimensions directement sur l’image,
et de réaliser des profils de hauteur selon une ligne donnée.

1.4.4 Microscopie électronique en transmission

Principe

La microscopie électronique en transmission (TEM : Transmission Electron Micro-
scopy) est un outil de pointe qui permet d’explorer la microstructure des échantillons
avec une précision sub-nanométrique. Cette technique d’imagerie est basée sur l’interac-
tion de l’échantillon avec un faisceau d’électrons. Ces derniers sont générés par un filament
de W ou de LaB6 et accélérés à haute énergie (80-300 keV) grâce à une différence de po-
tentiel, avant de passer par une série de lentilles électromagnétiques qui permettent de les
focaliser. Si l’échantillon est suffisamment fin, une partie des électrons incidents peuvent le
traverser et être collectés [49]. En balayant la surface avec le faisceau, il est donc possible
d’obtenir une image en transmission de l’échantillon. Lors de leur transmission, les élec-
trons peuvent être diffusés par les atomes et leurs cortèges électroniques de façon élastique
ou inélastique. Il existe deux modes de mesure couramment utilisés en TEM :

▶ en champ clair : il consiste à placer un détecteur derrière la surface, parallèlement
au faisceau incident, et à récolter les électrons transmis. De cette manière, seul les
électrons non diffusés sont détectés et forment l’image. Les éléments de plus haut
numéro atomique ayant tendance à diffuser plus efficacement les électrons (diffusion
de Rutherford), ceux-ci apparaîtront plus sombres sur l’image. Le contraste est
alors sensible à l’épaisseur traversée.

▶ en champ sombre : ce mode repose lui sur la détection des électrons diffusés à
un angle choisi, qui correspond à un plan cristallographique particulier. Dans ce
cas, les atomes avec le numéro atomique le plus élevé Z apparaîtront comme plus
brillants.

Ces deux types de mesure permettent de remonter à la microstructure de l’échantillon
et de distinguer les différentes phases qu’il présente. Enfin, certains TEM sont également
équipé de sondes EDX (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) qui permettent de détecter
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les rayons X émis lors des désexcitation secondairse des atomes suite à leur interaction
avec le faisceau d’électrons. Ces rayonnements sont caractéristiques des atomes émetteurs
et permettent donc de les identifier, de remonter à leur distribution spatiale et construire
une cartographie élémentaire.

Dispositif expérimental

Dans ce travail, les clichés TEM ont été réalisés sur le microscope Titan Themis (Ther-
moFisher Scientific) de la plateforme PANAM (Advanced Materials Analysis Platform) du
C2N (Centre for Nanoscience and Nanotechnology, EQUIPEX TEMPOS, NANOTEM)
dont l’énergie des électrons incidents, générés par une source XFEG, peut être portée à
200 keV. Ce microscope est doté d’un correcteur d’aberrations géométriques (Cs-probe)
placé au niveau du système condenseur qui permet d’atteindre une résolution spatiale de
80 pm. Il comporte un détecteur EDX à 4 cadrans (Chemistrem Super-X), ainsi que de
nombreux détecteurs d’électrons STEM (Scanning Transmission Electronic Microscopy)
qui permettent différent type de mesure [BF (Bright Field) , ABF (Annular Bright Field)
et HAADF (High-angle annular dark-field)], ainsi qu’une caméra TEM CMOS 4k×4.
Quatre échantillons consistant en des films d’AZO de 10 nm déposé par pulvérisation
cathodique (Sect. 1.2.1) sur des membranes de SiNx de 15 nm d’épaisseur (Pelco from
Ted Pella inc.) ont été étudiés.

1.5 Techniques de diffraction

1.5.1 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X (XRD : X-Ray Diffraction) est une technique d’analyse non
destructive qui permet d’étudier la structure cristalline des solides. Dans le cas présent,
elle a été employée pour caractériser l’état de contraintes, la taille des cristallites et la
texture des films d’AZO. Elle a permis aussi l’analyse des phases en présence dans les
poudres employées comme référence pour l’analyse par absorption X (ex : ZnAl2O4).

Principe

La diffraction des rayons X repose sur l’interaction élastique entre un faisceau de rayons
X de longueur d’onde λ et le cortège électronique de l’échantillon étudié. Dans le cas d’un
solide cristallin, les atomes sont organisés de façon périodique, selon un réseau cristallin
dont le plus simple élément géométrique, qu’on appelle maille primitive ou élémentaire,
se répète indéfiniment dans les trois directions de l’espace direct [50]. Chaque point de
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cet espace est décrit par un vecteur position r :

r = ha+ kb+ lc, (1.24)

avec h, k, l sont les indices de Miller et a, b et c les trois vecteurs unitaires de la maille
conventionnelle. L’onde électromagnétique X incidente de vecteur ki polarise le nuage
électronique de chaque atome créant un dipôle qui rayonne sous forme d’une onde sphé-
rique, qui se propage de manière isotrope. Du fait de la périodicité du cristal, ces ondes
émises vont interagir entre elles produisant des interférences. Les directions kf le long des-
quelles elles sont constructives sont obtenues lorsque le vecteur de diffusion Q = kf − ki

est un vecteur du réseau réciproque. L’espace réciproque est décrit à l’aide d’un vecteur
position :

r∗hkl = ha∗ + kb∗ + lc∗, (1.25)

où a∗, b∗ et c∗ sont les vecteurs unitaires définis à partir de ceux de l’espace direct par :

a∗ =
1

V
b ∧ c;b∗ =

1

V
c ∧ a; c∗ =

1

V
a ∧ b, (1.26)

avec V le volume de la maille unitaire. Ainsi, la condition de diffraction, dite de Laue,
s’exprime par :

Q = kf − ki = r∗hkl. (1.27)

Le caractère élastique du phénomène de diffraction (i.e. ki = kf = 1/λ) permet de définir
la construction d’Ewald. Les directions de diffraction sont données par l’intersection de
la sphère de rayon 2π/λ et de l’espace réciproque de l’échantillon (cf Fig. 1.15 pour le
LEED). De façon équivalente mais sans décrire la réalité du processus, le phénomène de
diffraction peut être vu comme une interférence constructive entre l’onde incidente ki et
celle réfléchie kf par des plans cristallins d’indices de Miller (hkl) (Fig. 1.13). La différence
de marche entre rayons doit alors être un multiple de la longueur d’onde. Cela se traduit
par la loi de Bragg [51] :

2dhkl sin θ = nλ, (1.28)

avec n un entier, dhkl la distance entre plans cristallins de la même famille (hkl) et θ
l’angle entre les faisceaux incident et diffracté comme montré dans la Fig. 1.13-a.

La géométrie de diffraction dépend de la nature de l’échantillon (monocristal, poudre
polycristalline, film texturé, etc. . .). Dans le cas le plus simple d’une poudre où toutes les
orientations sont présentes, le diffractogramme est constitué de pics à des angles 2θ carac-
téristiques, entre la source (direction ki) et le détecteur (direction kf ), qui correspondent
aux différentes familles de plans cristallins présents dans l’échantillon (Fig. 1.13-b). La
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Figure 1.13 – (a) Illustration des "trajectoires" des ondes incidentes et diffractées en
condition de Bragg [52]. La différence de marche est un multiple de λ. (b) Exemple
de diffractogramme de nanoparticules de ZnO préparées par méthode solvo-thermale à
150◦C [53].

position angulaire des pics permet d’identifier la structure cristalline et ses paramètres de
maille a, b, c. Dans le cas de ZnO dont la maille est hexagonale (Fig. 1.13-b), les distances
interéticulaires sont données par :

1

d2hkl
=

4

3

h2 + hk + k2

a2
+
l2

c2
. (1.29)

Enfin, l’intensité diffractée dans chaque pic est donnée par :

I ∝| Fhkl |2 pfLPAfT , (1.30)

avec Fhkl le facteur de structure qui tient compte du nombre d’atomes de la maille unitaire
de leurs positions et de leur nature, p la multiplicité de la réflexion (pour les poudres), fLP
le facteur de polarisation et de Lorentz qui tient compte de la géométrie de diffraction,
A le terme d’absorption et fT le facteur de Debye-Waller qui rend compte de l’agitation
thermique. Suivant le contenu de la maille, Fhkl peut être nul ; par exemple pour une
structure cubique faces centrées, seules les réflexions avec h, k, l de même parité sont
présentes.

Géometrie Bragg-Brentano

La configuration de Bragg-Brentano (Fig. 1.14-a), appelée aussi géométrie θ−2θ, est la
plus courante dans les études de diffraction des rayons X. Elle consiste à placer le faisceau
incident et le détecteur à un même angle θ par rapport à la normale à la surface de



52 CHAPITRE 1. TECHNIQUES EXPÉRIMENTALES

l’échantillon puis à les déplacer simultanément de façon symétrique. Les plans cristallins
sondés sont ceux parallèles à la surface. L’analyse des positions et de la forme des pics
de diffraction donne accès à plusieurs informations sur la microstructure des échantillons.
Un décalage sur l’angle de diffraction d’un pic caractéristique du matériau est relié à
la variation de distance inter-réticulaire et donc à la déformation correspondante des
paramètres de maille. Dans le cas des couches minces de ZnO qui sont fortement texturées
suivant l’axe c de la maille hexagonale, l’analyse se fait sur la famille de plan (000l) ; la
déformation est évaluée au travers de :

εz =
cθ − c0
c0

, (1.31)

avec cθ le paramètre de maille déduit de la mesure (Eq. 1.29) et c0 le paramètre volumique.
Connaissant E le module de Young (140 GPa pour le ZnO) et le coefficient de Poisson
ν du matériau (0.3 pour le ZnO), il est possible d’évaluer la contrainte dans le plan
perpendiculaire :

σxx = σyy =
E

1− ν
εz. (1.32)

Enfin l’élargissement des pics contient des informations sur la miscrostructure i.e. la taille
des cristalllites, les microcontraintes et la mosaïcité. La déconvolution de ces caractéris-
tiques nécessite une analyse complexe (type Williamson-Hall) sur la forme des tâches de
diffraction. Par simplicité, elle s’est limitée dans ce travail à la détermination de la taille
cohérente des domaines diffractants qui est assimilée, en première approximation, à la
taille des cristallites au travers de la formule de Scherrer [54] :

β =
Kλ

D cos θ
, (1.33)

avec β la largeur à mi-hauteur du pic considéré, K une constante (dans notre cas
K = 0.89) et D la taille des domaines cohérents selon la direction perpendiculaire aux
plans concidérés.

Géométrie rasante

Dans le cas d’un échantillons fortement texturé, comme c’est le cas pour les films
d’AZO, il est intéressant de procéder à des mesures à angles rasants pour explorer les
plans cristallins perpendiculaires à la surface. Cette configuration (GID : Grazing Inci-
dence Diffraction) consiste à placer le faisceau incident à un angle α, proche de l’angle
critique du matériau à la longueur d’onde considéré (0.1− 0.7◦), et à détecter également
en condition rasante. Dans ce cas, comme pour la géométrie θ/2θ, le faisceau incident et
le détecteur se déplacent simultanément, mais cette fois respectivement selon les angles φ
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et 2θχ par rapport à la surface de l’échantillon (Fig. 1.14-b) . En plus de donner accès à
la diffraction par les plans cristallins normaux à la surface de l’échantillon, la variation de
l’angle d’incidence avec la surface permet de sonder différentes profondeurs, ce qui peut
se révéler très utile lors de l’étude d’échantillons composés de plusieurs couches minces.

Figure 1.14 – Géométries de mesures en diffraction : (a) configuration Bragg-Brentano.
(b) configuration à angles rasants [55].

Dispositif expérimental

Les mesures XRD ont été réalisées sur le diffractomètre haute résolution à anode
tournante (Rigaku SmartLab) de l’INSP. Le faisceau X est produit par une anode de
Cu maintenue sous vide et bombardée par des électrons extraits d’un filament de W
(200 mA, 45 kV). Cette anode permet d’obtenir les raies Kα1,2 du Cu dont la longueur
d’onde caractéristique est de l’ordre de 1.54 Å. La source X est également équipée d’un
cristal Ge(220) qui joue le rôle de monochromateur et permet de supprimer la raie Kα2

en configuration Bragg-Brentano. Les rayons diffractés sont collectés par un détecteur
2D HyPix-3000 à haute résolution en énergie. La géométrie à 5 axes de rotation de cet
appareil permet d’avoir accès à plusieurs configuration d’analyse de diffraction des rayons
X dont celle de Bragg-Brentano, de "rocking-curve", d’incidence rasante et de réflectivité.
En configuration Bragg-Brentano, une fente de Soller et une fente divergente de 2 mm
sont installées en sortie de la source et en entrée du détecteur pour collimater le faisceau.
Dans la configuration à angles rasants, le monochromateur n’est pas employé pour des
raisons de sensibilité ; on notera donc la présence de pics satellite dues à la raie Kα2.
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1.5.2 Diffraction d’électrons lents

La diffraction d’électrons lents [23] est une technique qui utilise comme sonde des
électrons de faible énergie cinétique (10-200 eV). La longueur d’onde de De Broglie λ =

h√
2mE

de tels électrons est de l’ordre des distances inter-atomiques dans les solides i.e. 1−
2 Å ; ils peuvent donc subir des phénomènes de diffraction par un réseau atomique ordonné.
Cependant, contrairement aux rayons X, leur forte interaction avec le cortège électronique
du matériau réduit très fortement leur libre parcours moyen, ce qui rend cette technique
très sensible à la surface [23] (voir Fig. 1.6). L’espace réciproque correspondant n’est plus
constitué de tâches comme en 3D mais de tiges de diffraction qui représente la transformée
de Fourier d’un réseau 2D. L’intersection de ces tiges avec la sphère d’Ewald va donner
les directions de diffraction [15] (Fig. 1.15-a). En d’autres termes, la condition de Laue en
3D est relaxée en LEED suivant la direction normale à la surface.

Figure 1.15 – (a) Schéma d’un dispositif LEED [23]. (b) Représentation du processus
de diffraction en LEED. Les conditions de diffraction sont données par l’intersection de
la sphère d’Ewald avec les tiges de troncature de la surface [15].

Un appareillage LEED en vue inversée se compose généralement (Fig. 1.15-a) :
▶ d’un canon à électrons, formé d’une cathode dans un wehnelt cylindrique, qui

permet à l’aide d’optiques électrostatiques d’accélérer les électrons jusqu’à leur
énergie cinétique nominale et de les focaliser vers la surface de l’échantillon ;

▶ d’une série de grilles métalliques partiellement transparentes aux électrons. La
polarisation de la première permet d’écarter les électrons diffusés inélastiquement
et celles des dernières d’accélérer les électrons vers l’écran ;



1.6. SPECTROSCOPIE D’ABSORPTION X 55

▶ un écran fluorescent fortement polarisé (quelques kV), sur lequel se formera le cliché
de diffraction ; l’écran est placé derrière un hublot de visualisation.

La symétrie globale du cliché de diffraction permet de connaître le type de réseau
cristallin 2D de la surface, et en particulier de détecter la présence de reconstructions.
Dans le cas d’un film suffisamment fin sur un substrat, si plusieurs motifs sont présents
(comme dans le cas ZnO/Ag(111) ; Chap. 5), leurs positions relatives renseignent sur
l’épitaxie [15, 23]. Une interprétation plus fine de la variation de l’intensité des spots
en fonction de l’énergie des électrons permet éventuellement de remonter aux positions
atomiques ; cependant le calcul est complexe en raison des effets de diffractions multiples
inhérents aux électrons. Dans notre cas, le cliché permet essentiellement de vérifier la
qualité cristalline de la surface. En effet, une surface bien ordonnée avec peu de défauts
cristallins et des terrasses larges produira un cliché avec des spots de diffraction fins et
intenses sur un faible fond continu (qui est dû à la diffusion des électrons par les défauts).
Cependant, il faut garder à l’esprit que la longueur de cohérence du faisceau incident dans
le plan de la surface est limité par la divergence du faisceau et donc reste modeste (de
l’ordre de quelques nanomètres) [23].

1.6 Spectroscopie d’absorption X

1.6.1 Principe

La spectroscopie d’absorption X (XAS : X-ray Absorption Spectroscopy) est une tech-
nique d’analyse locale non destructive qui permet d’obtenir pour un atome donné des
informations sur son état chimique et son voisinage (distances inter-atomiques, nature et
coordinence des atomes voisins). Elle consiste à mesurer la variation du coefficient d’ab-
sorption linéaire µ(E) des rayons X en fonction de leur énergie E. Ce coefficient est défini
par une loi exponentielle de type Beer-Lambert I = I0e

−µ(E)l de décroissance de l’intensité
du faisceau avec l’épaisseur traversée l. Comme vu dans la partie traitant de la photoémis-
sion (Sect. 1.3), lorsqu’un photon dont l’énergie est suffisante (c’est-à-dire supérieure au
seuil d’ionisation d’un des niveaux électroniques de cœur E > E0) interagit avec un atome,
son absorption engendre la création d’un photo-électron et d’un trou. Cela donne alors
lieu à une soudaine augmentation de l’absorption µ(E). La valeur du seuil d’absorption
dépend du niveau électronique excité pour l’atome considéré et des éventuelles liaisons
qu’il possède. Lorsque l’énergie du photon incident dépasse largement ce seuil (E ≫ E0),
le phénomène le plus probable est l’absorption et l’émission simultanée d’un photon ; il
s’agit de la diffusion Thomson à l’œuvre en diffraction des rayons X [56]. A une énergie
plus proche du seuil d’ionisation (E ≳ E0), l’onde électronique du photoélectron émis
sous forme d’onde sphérique dans des états libres peut être rétro-diffusée par les atomes
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voisins de l’absorbeur. Cela se traduit par des oscillations dans le coefficient d’absorption
µ(E) qui peuvent être interprétées comme la superposition de l’onde émise ψ0, provenant
de l’expulsion du photoélectron, et de celles rétro-diffusées ψs par tous les atomes voi-
sins. Ayant toutes des phases différentes, leur superposition et interférences provoquent
ces oscillations de µ(E) dites de Kronig [57] qui permettent d’extraire des informations
structurales. L’EXAFS est une sonde de l’ordre local en raison des effets d’atténuation
inélastique du photoélectron.

De manière générale, un spectre d’absorption X peut se décomposer en deux parties
distinctes (Fig. 1.16) :

▶ la partie proche du seuil, dite XANES (X-ray Absorption Near-Edge Structure)
qu’on délimite usuellement jusqu’à environ 50 eV après le seuil, correspond à la
transition de l’électron vers un niveau inoccupé et aux effets de diffusions mul-
tiples qu’il subit. Cette partie du spectre est très sensible aux liaisons chimiques de
l’atome absorbeur [58], ainsi qu’à la géométrie du cristal ce qui peut permettre de
discriminer différentes phases cristallographiques [59]. Au-delà de la comparaison
avec des échantillons de référence, l’analyse de cette partie du spectre nécessite
l’emploi de simulations quantiques de structure électronique qui seront détaillées
Sect. 1.6.4 ;

▶ la seconde partie appelée EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure) se
situe après 50 eV au-delà du seuil et correspond à une transition vers des état libres.
Plus éloignée du seuil d’absorption, elle ne dépend que très peu de la nature des
liaisons chimiques de l’atome absorbeur, mais plus de l’arrangement, des distances
et de l’ordre de ses atomes voisins. C’est donc cette partie qui est exploitée pour
accéder à la coordinence et aux distances inter-atomiques dans l’environnement
local de l’atome absorbeur [60]. Il est à noter que ces informations structurales
peuvent être extraites, non seulement pour des matériaux cristallisés pour lesquels
une grande précision (fraction d’Å) sur l’estimation des distances peut être atteinte,
mais également des matériaux amorphes.

L’analyse des oscillations EXAFS se fait sur le terme de structure fine défini par
rapport au comportement en absorption de l’atome isolé µ0(E) :

χ(E) =
µ(E)− µ0(E)

µ0(E)
. (1.34)

En général, µ0(E) correspond à un fond lissé déterminé à partir de la donnée expérimen-
tale. Afin d’obtenir des informations structurales, il est nécessaire, dans un premier temps,
de passer dans l’espace des vecteurs d’onde χ(k) à partir de la relation de dispersion des
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Figure 1.16 – Schéma qualitatif de l’évolution du coefficient d’absorption en fonction
de l’énergie du photon montrant la partie XANES et les oscillations EXAFS dans un
solide [59].

électrons libres (E0 énergie du seuil) :

E − E0 =
ℏ2k2

2me

. (1.35)

Dans un second temps, une transformée de Fourier (Eq.1.36) permet de passer de l’espace
des k vers l’espace des distances radiales R :

χ(R) =
1

2π

∫ kmax

kmin

knχ(k)eikRdk, (1.36)

avec kmin et kmax qui définissent la fenêtre sur laquelle l’opération est réalisée et la pon-
dération par kn (n = 0, 1, 2, 3 ; n = 2 dans nos analyses) qui permet de réduire le bruit.
Ces opérations permettent d’obtenir la partie réelle, imaginaire et le module de χ(R)

(Fig. 1.17). Ce dernier est constituée de plusieurs pics correspondants aux différentes
sphères de coordination de l’atome absorbeur. Leur amplitude est proportionnelle au
nombre de voisins N et leur position centrée à des distances R caractéristiques du voisi-
nage mais entachées par les phases de la rétro-diffusion.

En effet, l’analyse théorique de l’EXAFS [57, 60] permet de démontrer que le terme
de structure fine s’exprime par :

χ(k) =
∑
j

NjS(k)Fj(k)e
−2σ2

j k
2

e−
2rj
λ(k)

sin[2krj + Φj(k)]

kr2j
(1.37)
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Figure 1.17 – Exemple de fonction de distribution radiale |χ(R)| : (a) fonction totale,
(b) partie imaginaire.

où :
▶ Fj : l’amplitude rétro-diffusée par les Nj atomes voisins ;
▶ σj : le facteur de Debye-Waller qui traduit le désordre atomique et l’agitation

thermique ;
▶ Φj : le déphasage du photoélectron ;

▶ e−
2rj
λ(k) : la perte d’énergie provoquée par la diffusion inélastique (avec λ le libre

parcours moyen des électrons) ;
▶ S : le facteur de réduction d’amplitude ;
▶ Nj : le nombre d’atomes voisins considérés dans la diffusion ;
▶ rj : la distance entre l’atome voisin responsable de la rétrodiffusion et l’atome

émetteur du photoélectron.

1.6.2 Dispositif expérimental

Rayonnement synchrotron

La spectroscopie d’absorption X nécessite l’utilisation d’un rayonnement X à énergie
variable, et préférentiellement de forte intensité pour être sensible à de faibles quantités.
Un tel rayonnement est obtenu sur une installation synchrotron qui permet de maintenir
des particules chargées, en général des électrons préalablement accélérés, à une vitesse
proche de celle de la lumière, et d’infléchir leur trajectoire par des champs magnétiques.
Lors de ce changement de trajectoire en raison de l’accélération centripète par la force
de Lorentz, ils vont émettre des photons. Ce rayonnement, dit synchrotron, est continu ;
il peut aller de l’infra-rouge jusqu’aux rayons X durs. Il a pour caractéristique d’être
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extrêmement brillant et polarisé dans le plan de l’orbite des électrons. Ce grand instrument
peut être divisé en trois grandes parties (Fig. 1.18-b) :

▶ un accélérateur linéaire (LINAC) qui permet d’atteindre des énergies jusqu’à 100 MeV ;
▶ un petit anneau, appelé "booster", qui consiste en une alternance de portions

droites et courbes équipées d’aimants, qui permettent d’accélérer les électrons jus-
qu’à l’énergie souhaitée (jusqu’à quelques GeV) grâce à des cavités radiofréquence ;

▶ l’anneau principal, dans lequel sont injectés les électrons provenant du "booster"
permet de stocker les électrons et d’entretenir leur énergie cinétique ;

▶ des lignes de lumière tangentielles à l’anneau de stockage partant soit d’un aimant
de courbure soit d’un onduleur [57] ; l’onduleur est constitué d’une alternance li-
néaire d’aimants qui confère au faisceau d’électrons une trajectoire dite en zig-zag.
A chaque courbure, il y a émission de photons ; suivant la distance entre les ai-
mants, les interférences constructives entre les paquets d’ondes émis permettent
d’accroître fortement l’intensité du faisceau à certaines longueurs d’onde. En fonc-
tion des besoins, ces lignes sont équipées d’optiques spécifiques qui permettent de
sélectionner la longueur d’onde voulue dans le continuum émis.

Figure 1.18 – (a) Schéma de la ligne LUCIA (b) de l’anneau de SOLEIL.

La ligne de lumière LUCIA à SOLEIL

Les mesures de cette thèse ont été effectuées au seuil K de l’Al (E0 = 1559.6 eV) sur la
ligne LUCIA (Line for Ultimate Characterisation by Imaging and Absorption) (Fig. 1.18-
a) du synchrotron SOLEIL (Saint-Aubin). Optimisée pour les basses énergies (0.6-8 keV)
et la cartographie en absorption X, cette ligne se compose :

▶ d’un onduleur HU52 "Apple II", avec un gap variable de 15 à 150 mm qui permet
d’avoir une polarisation linéaire ou circulaire ;
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▶ d’une série de miroirs en Si recouverts de Ni qui permettent de faire converger la
lumière à travers une fente ;

▶ d’une paire de miroirs plans qui agissent comme filtre passe bas, et qui permettent
d’éliminer les hautes harmoniques ;

▶ d’un monochromateur à double cristal, placé dans un support refroidi à l’eau, qui
sélectionne la longueur d’onde voulue ;

Pour la mise au point finale, la ligne dispose de plusieurs paires de cristaux, utilisées en
fonction du domaine en énergie sur lequel on souhaite travailler. La paire Si(111)/Si(311)
permet d’utiliser la partie haute énergie et le duo KTP(111)/MGM (Multilayer Gra-
ting Mirror) est utilisé pour les basses énergies. Un système de miroirs réfléchissants
"Kirkpatrick-Baez" (KB) est utilisé pour les mesures en cartographie élémentaires avec
un faisceau X focalisé de 3×3 µm2.

Lors de nos expériences, les échantillons ont été montés sur une plaquette de Cu
grâce à de la laque conductrice à l’Ag. Ce support est introduit dans une chambre sous
vide primaire pour minimiser l’absorption par l’air. Lors de la mesure, le faisceau incident
vient frapper la surface des échantillons avec un angle d’incidence par rapport à la normale
variable (de 10◦ pour la plupart des mesures). La taille du faisceau sur la surface est de
l’ordre de 300 × 300 µm2 . En raison de son énergie, le seuil K de l’Al ne permet pas le
recourt à la transmission pour mesurer l’intensité absorbée. Elle est déterminée, à travers
une grandeur proportionnelle, à savoir :

▶ le rendement de fluorescence : à l’issu de l’émission d’un photoélectron, la désexcita-
tion de l’atome absorbeur peut se faire par l’émission d’un électron Auger/secondaire
ou par l’émission d’un photon X [61, 62, 23]. Il est possible de mesurer ces photons
de fluorescence à l’aide d’un détecteur mono-élément SDD (Silicon drift diode)
placé à 90◦ du faisceau X incident(Fig. 1.19),

▶ Total Electron Yield (TEY) qui consiste à suivre la variation de courant drainé créé
par l’excitation des atomes à l’issu de l’absorption des rayons X. Il est préférable
que les échantillons étudiés soient conducteurs. Dans notre cas, ce mode de mesure
n’a pas été retenu pour des questions de reproductibilité et de qualité des données,
probablement en raison de la forte résistivité des films d’AZO.



1.6. SPECTROSCOPIE D’ABSORPTION X 61

Figure 1.19 – Configuration de mesure de la ligne LUCIA. Les échantillons sont collés
sur une plaque de Cu à l’aide d’une laque à l’Ag et placés dans une chambre sous vide
primaire équipée d’un drain de courant et d’un détecteur à fluorescence.

1.6.3 Extraction et simulation des oscillations EXAFS

Traitement des données

Afin d’obtenir un bon compromis entre la précision et le temps de mesure entre la
partie XANES et EXAFS, le pas en énergie et le temps de comptage ont été adaptés à la
gamme d’énergie comme résumé Tab.1.3. Avant d’extraire des informations structurales, il

Gamme d’énergie (eV) Pas (eV) Temps de comptage (s/point)
1510-1554 4 4

1510.2-1580 0,2 4
1580.5-1600 0,5 4
1601-1700 1 8
1703-1800 3 8

Table 1.3 – Paramètres de mesure utilisés pour les spectres XAS sur AZO.

faut procéder à un certain nombre de traitement de données (Fig. 1.20) à l’aide du logiciel
ATHENA de la distribution DEMETER [63]. Premièrement, afin de déterminer la position
du seuil E0, le signal pré-seuil est ajusté par une droite et celui post-seuil par un polynôme
de faible degré qui permet de gommer les oscillations EXAFS et d’obtenir le coefficient
d’absorption de "l’atome isolé" µ0(E). Le signal soustrait peut alors être normalisé par
µ0(E) pour obtenir χ(E) (Eq. 1.34) [59] (Fig. 1.20-a,b). Il est ensuite transformé en χ(k)
en passant dans l’espace des vecteurs d’onde k (Fig. 1.20-c) grâce à Eq. 1.35. A partir
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Figure 1.20 – (a) Donnée brute µ(E) mesurée au seuil K de l’In dans un cristal InP avec
les lignes pré-seuil et post-seuil ajustées. (b) µ(E) normalisé obtenu à partir du spectre
de la figure-a. (c) χ(k) pondéré par k3 obtenu après suppression du fond et conversion
de l’échelle d’énergie en échelle de vecteur d’onde des photoélectrons. (d) Magnitude de
la transformée de Fourier χ(R) obtenue à partir de χ(k) pondérée par k3 en utilisant la
fenêtre de Hanning lissée tracée dans la figure-c. [59].
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de cette représentation qui permet de mettre en avant la partie oscillante du spectre,
une fenêtre [kmin, kmax] en k est sélectionnée avant d’effectuer une transformée de Fourier
(Eq. 1.36). On obtient alors une représentation χ(R) dans l’espace direct qui présente
une série de pics correspondant aux différentes sphères de coordination (Fig. 1.20-d).
Cependant, à ce stade, leurs positions ne correspondent pas aux distances inter-atomiques
réelles à cause du déphasage Φ (Eq. 1.37) [57]. Malheureusement, la gamme spectrale
exploitable lors de nos mesures en fluorescence est limitée par un signal du seuil K du Si
(E = 1838.9 eV), provenant du substrat lui-même pour les wafers de Si et silice sur les
spectres de fluorescence (Fig. 1.21), mais également d’un parasite de la ligne (Fig. 1.21).
Par conséquent, la gamme exploitable en k a été restreinte à 2− 7 Å−1 et le domaine en
R à 1− 4 Å pour les transformée de Fourier inverse.

Figure 1.21 – Spectre brut de fluorescence d’un film d’AZO/Si (cible céramique, 7 %at.)
sans corrections montrant l’apparition du seuil K du silicium.

Simulation du spectre EXAFS

Pour continuer, l’analyse doit passer par la simulation du spectre EXAFS à l’aide du
logiciel ARTEMIS de la suite DEMETER [63] qui emploie le code FEFF. Le but est de
simuler le spectre χ(R) d’une structure inconnue à l’aide de paramètres qui auront été
affinés sur le spectre d’un échantillon connu. Pour cela, on considère que l’atome central
dont est issu le photoélectron d’énergie E est entouré d’un potentiel de type "muffin-tin"
(Fig. 1.22) constitué d’un potentiel global V sur lequel se superpose plusieurs potentiels
sphériques vR centrés sur les différents atomes [57].
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Figure 1.22 – Potentiel de type "muffin-tin" divisé en trois sphères de potentiel constant :
(I) potentiel externe, (II) potentiel interstitiel et (III) potentiels atomiques.

V + Σ(Ef ) = ΣRvR(r−R) (1.38)

A partir de ce modèle, il est possible pour une structure connue de simuler χ(R) en
choisissant la nature des atomes autour de l’absorbeur et les chemins de rétrodiffusion
considérés (diffusions simples ou multiples) qui peuvent être ajustés sur des composés de
structures connues. Un ajustement de moindres carrés permet alors d’estimer les différents
paramètres structuraux comme le facteur de Debye-Waller, le nombre de voisins et les
distances inter-atomiques [64, 65].

1.6.4 Simulation des spectres XANES

Pour aller au delà d’une simple comparaison du spectre XANES avec des références
où l’environnement de l’atome absorbeur est connu, il est également possible de simuler
cette partie du spectre d’absorption, même si les processus de diffusion multiple la rendent
plus difficile à interpréter que la partie EXAFS. Le code utilisé dans notre cas, FDMNES
(Finite Difference Method Near Edge Structured) [66, 67], permet de simuler un grand
nombre de spectroscopies de rayons X, dont le XANES des niveaux K de tous les éléments
ou des niveaux L des atomes lourds. Il repose sur un calcul autocohérent de la structure
électronique dans le cadre de la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT : Density
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Functional Theory) en approximation locale de la densité locale (LDA : Local Density
Approximation) ainsi que sur la méthode des différences finies pour résoudre l’équation
de Schrödringer [68].

Principe

Pour générer un spectre XANES, l’objectif est de calculer la section efficace d’absorp-
tion σ(ω) de l’atome considéré dans l’approximation des processus à un photon au travers
de la règle d’or de Fermi :

σ(ω) = 4π2αℏω
∑
f,i

| ⟨φf |ô|φi⟩ |2 δ(Ef − Ei − ℏω), (1.39)

avec ô l’opérateur d’interaction entre l’onde et la matière couplant l’état initial électro-
nique φi et final φf , respectivement d’énergie Ef et Ei, δ la fonction de Dirac qui permet
la conservation de l’énergie et α la constante de structure fine [69]. La contribution essen-
tielle à ô est de nature dipolaire électrique.

Figure 1.23 – Schéma fonctionnel du code FDMNES [69].
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Pour parvenir à calculer cette quantité, il faut passer par différentes étapes présentées
(Fig. 1.23) et qui ne seront pas détaillées ici. Seule une explication qualitative du fonction-
nement du code sera donnée. Dans un premier temps, il faut fournir au programme une
structure contenant l’atome absorbeur et les autres constituants du système. Il faut alors
spécifier leurs natures chimiques, leur nombre et leurs positions dans la maille. Ensuite, le
code construit un cluster autour de l’atome absorbeur en s’assurant de respecter le prin-
cipe de neutralité des charges. C’est à l’utilisateur de déterminer la taille de ce cluster.
Compte tenu de la faible durée de vie du photoélectron lors du processus d’absorption,
une taille de 6 Å est généralement suffisante. Puis, le potentiel des atomes constituant le
dit cluster est calculé en supposant que l’atome absorbeur est dans l’état excité et que le
photoélectron occupe la première orbitale libre. A partir de là, la méthode dite de Dirac-
Fock est utilisée ; elle consiste à approximer la densité de charge du cluster ρ0 à la somme
de celles de chaque atome i :

ρ0(r) = |ψ(i)(r)|2. (1.40)

Cela permet ensuite de résoudre l’équation de Poisson radiale pour le potentiel U(r) :

1

r2
d

dr

(
r2
dU

dr

)
= −4πρ0(r). (1.41)

Cette étape peut se faire de deux manières différentes, celle des différences finies (utilisée
dans ce travail), qui ne contraint pas la forme du potentiel et celle dite à diffusions
multiples qui impose une forme "muffin-tin" (Fig.1.22) à ce potentiel. A partir de là, la
structure électronique et donc la densité d’états du système sont calculées par les méthodes
classiques de la fonctionnelle de la densité. Lors de ce calcul, il est possible d’adjoindre une
correction de Hubbard et également d’affiner le potentiel de départ grâce à une procédure
auto-cohérente (utilisée dans ce travail). Pour finir, la section efficace d’absorption σ(ω)

peut être obtenue en utilisant un approche tensorielle du problème :

σ(ω) =
πω

ε0c

( e
ℏ

)∫ ∞

EF

∑
i,f

T dE. (1.42)

où T le tenseur de l’échantillon comme décrit par Bunau et al. [69].

Procédure

Lors de ce travail, les spectres XANES expérimentaux au seuil K de l’Al dans AZO ont
été comparés à des spectres FDMNES calculés de manière non relativiste, avec un poten-
tiel d’échange et de corrélation de Barth-Hedin réel [70], uniquement pour la transition
dipolaire électrique s → p sans tenir compte du terme spin-orbite, pour des différentes
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structures atomiques relaxées en DFT à l’aide du code d’ondes planes VASP (Vienna Ab
Initio Simulation Package) [71, 72] (simulations réalisées par J. Goniakowski, Institut des
NanoSciences de Paris ; voir Sect. 3.5.2). Ces calculs, qui correspondent à des mailles de
ZnO de différentes tailles comportant un ou plusieurs atomes d’Al, permettent d’avoir des
structures où les paramètres de maille et l’emplacement des atomes sont déjà relaxées.
Seule une comparaison directe entre expérience et spectre simulé a été faite sans aucun
ajustement de paramètres FDMNES. Après plusieurs essais, une procédure de calcul qui
ménage la précision et temps de calcul a été mise au point. Afin de simuler le seuil K
de l’Al, le pas en énergie a été adapté pour avoir le même nombre de points que dans
l’expérience. Le spectre a été simulé pour tous les atomes d’Al de la maille. Le potentiel
est calculé de façon auto-cohérente ; le calcul est effectué avec une polarisation de faisceau
selon les trois axes cristallographiques [100], [010] et [001] de la maille initiale. Dans notre
cas, la taille du cluster a été imposée à 6 Å et la durée de vie du trou généré lors de
l’absorption est celle donnée par Kraus et Oliver [73]. Enfin, afin de reproduire au mieux
le spectre expérimental, celui simulé est convolué par une fonction arc-tangente proposée
par Seah et Dench [74] (Fig.1.24) :

γ = γhole + γmax

[
1

2
+

1

π
arctan

(
π

3

Γmax

Elarge

(
ξ − 1

ξ2

))]
, (1.43)

avec γhole (0,42 eV) la largeur du niveau de coeur considéré lors du phénomène d’absorp-
tion, ξ = E−EF

Ecent
où EF est le niveau d’arrivée, γmax (15 eV) la largeur maximum (à haute

énergie) de EF , Ecent (30 eV) et Elarge (30 eV) respectivement le centre et la largeur de
la fonction arc tangente. La pente au centre de cette fonction est Γmax/Elarge .

Figure 1.24 – Représentation de la fonction de convolution utilisée.



68 CHAPITRE 1. TECHNIQUES EXPÉRIMENTALES



Chapitre 2

Un bref état de l’art sur l’oxyde de zinc

2.1 L’oxyde de zinc

2.1.1 Introduction

L’oxyde de zinc (ZnO) est un semi-conducteur binaire de type II-VI à large bande inter-
dite (Eg ∼ 3.4 eV) [75] avec une forte énergie de liaison d’exciton (60 meV) [76]. Il possède
une excellente stabilité (i) thermique (avec une température de fusion Tf = 2242 K [77]),
(ii) chimique (il reste stable et conserve ses propriétés dans des conditions acide (pH =

4) [78] ou basique (pH = 10.4) [79]), (iii) mécanique (son module d’Young est estimé, par
nanoindentation et AFM, autour de 110 GPa pour les échantillons polycristallins [80]). Il
est aujourd’hui utilisé dans un grand nombre de domaines, comme l’optoélectronique [81],
le photovoltaïque [82], la catalyse [83], la fabrication de capteurs [84], l’alimentaire [85], la
médecine [86] ou l’industrie chimique [87]. Cette popularité s’explique par son abondance,
son faible coût et sa biocompatibilité, ainsi que par ses propriétés physico-chimiques spé-
cifiques, comme par exemple, la (photo)catalyse [83], la piezoélectricité [76, 88] ou encore
la pyroélectricité [89, 90].

Si des monocristaux de ZnO peuvent être obtenus par synthèse hydrothermale [91],
certaines de ses caractéristiques peuvent être exaltées sous forme de nanostructures ou de
films minces, en particulier au travers de leur surface. Les méthodes de croissance explorées
jusqu’à présent sont nombreuses : (i) la pulvérisation cathodique [92], (ii) l’épitaxie par
jet moléculaire (MBE : Molecular Beam Epitaxy,) [93], (iii) la pulvérisation assistée par
laser (PLD : Pulsed Laser Deposition) [94], (iv) le dépôt chimique en phase vapeur (CVD :
Chemical Vapor Deposition) [95], (v) le dépôt de couches atomiques (ALD : Atomic Layer
Deposition) [96], (vi) la synthèse en solution [97]. Ces méthodes permettent de créer toute
une variété de nanostructures, en premier lieu des films minces [22] comme dans cette
thèse, mais également des nanofils, des rubans, des feuillets etc. . .(Fig. 2.1) [88].

69
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Figure 2.1 – Collection de nanostructures de ZnO : (a) ceinture, (b) fils, (c) tube, (d)
hélice, (e) porosité, (f) cage, (g) coquille [88].

2.1.2 Structure cristalline

L’oxyde de zinc peut cristalliser selon trois structures différentes (Fig. 2.2) :

▶ Le sel de roche cubique ou "rocksalt" en anglais (symbole Strukturbericht B1 ;
groupe d’espace :O3

h/Fm3m dans les notations de Schoenflies ou Hermann-Mauguin) ;
▶ La zinc-blende cubique à faces centrées (B3 ; T 2

d /F43m) ;
▶ La würtzite hexagonale (B4 ; C4

6v/P63mm).

Les structures B3 et B1 de ZnO ne sont pas stables à température et pression ambiantes.
En effet, la zinc-blende est une structure cubique, qui n’apparaît que lors d’une hétéroépi-
taxie sur un substrat cubique [98, 77]. Quant à la structure rocksalt, elle n’est obtenue qu’à
partir d’une pression de 10 GPa [99, 100]. La würtzite est donc la seule structure stable
de ZnO dans les conditions normales. Cette structure (Fig. 2.3) hexagonale compacte
non centro-symétrique peut être décrite comme un empilement de bicouches Zn2+/O2−

perpendiculaires à la direction [0001] [75], avec des distances inter-couches alternées de
0.61 Å et 1.99 Å [101]. Elle peut être vue comme deux sous empilements hexagonaux,
l’un de Zn2+ et l’autre de O2−, interpénétrés [76]. Dans la littérature, il existe une grande
dispersion entre ses paramètres de maille mesurés, a et b étant compris entre 3.2475 Å et
3.2501 Å, et c entre 5.2042 Å et 5.2072 Å [102, 75]. Le fort rapport c/a compris entre 1.593
et 1.6035 et son paramètre interne u = 0.383 − 0.3856 (qui représente le rapport entre
la distance au premier voisin sur le paramètre de maille c) [102, 75] rendent la structure
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Figure 2.2 – Représentation des structures cristallines de ZnO : (a) cubique rocksalt B1,
(b) cubique zinc blende B3, et (c) hexagonale würtzite B4. Les sphères grises et noires
représentent respectivement les atomes de Zn et de O. [77].

très anisotrope avec une tendance à l’orientation des cristaux suivant la direction de l’axe
c. Un autre source d’anisotropie est la forte électronégativité de l’O (3.44 sur l’échelle
de Pauling) qui rend la liaison hybridée sp3 entre le Zn et l’O fortement polarisée [102].
Les cristaux de ZnO würtzite développent couramment des faces polaires perpendiculaires
à l’axe c, la (0001) terminée Zn et la (0001) terminée O, mais également des faces non
polaires dite rhomboédriques, la (1120) et la (1010) [75] constituées d’anions et de cations
en parts égales.

2.1.3 Structure électronique

Un grand nombre des propriétés de ZnO würtzite est conditionné à sa structure élec-
tronique (Fig. 2.4), que l’on peut décomposer en trois parties. La première, au bas de
la bande de valence est dérivée des électrons du niveau O 2s. La partie de la bande de
valence, la plus proche du niveau de Fermi EF , est dérivée des états liants Zn 3d et O 2p.
Quant à la bande de conduction, elle se forme à partir des états anti-liants O 2p et Zn 4s.
On notera que ZnO présente une bande interdite directe centrée sur le point Γ i.e. au
centre de zone de Brillouin (k = 0) [103, 104, 105, 106, 107].

2.1.4 Stabilité des faces polaires

Comme souligné précédemment, la structure würtzite de ZnO peut être vue comme
une alternance de plans anioniques O2− et cationiques Zn2+ perpendiculaires à la direction
[001]. Si la périodicité du cristal est rompue perpendiculairement à cet axe, apparaissent
des faces polaires (0001)-Zn ou (0001)-O [75]. En se plaçant du point du vue purement
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Figure 2.3 – Représentation schématique de la structure hexagonale würtzite de ZnO
avec ses paramètres de maille a et c. Le paramètre u est exprimé comme la longueur de
la liaison Zn-O ou la distance du plus proche voisin divisée par c (0,375 dans le cristal).
α et β (109.47◦ dans un cristal idéal) représentent les angles de liaisons. b′1, b′2 et b′3 sont
le trois distances du deuxième plus proche voisins [102].

Figure 2.4 – Structure électronique de bandes de ZnO et densité d’états obtenues à partir
d’un calcul DFT-LDA [106]. A noter la mauvaise reproduction de la valeur expérimentale
de la largeur de la bande interdite (gap) inhérente à la méthode de calcul.
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électrostatique, ces troncatures de volume sont instables. En effet, cet empilement de
plans chargés ±σ est assimilable à une série de condensateurs en parallèle, ce qui conduit
à une divergence du potentiel avec le nombre de plans et donc à une énergie de surface
infinie pour un cristal macroscopique. Pour que ces surfaces deviennent stables sur le plan
électrostatique, il faut introduire une compensation de charge en surface ±δσ (Fig. 2.5 [8])
qui correspond en valeur absolue à environ 25% de la charge de surface dans le cas de
ZnO [108, 6, 8]. Il existe plusieurs mécanismes pour apporter la charge ±δσ et stabiliser

Figure 2.5 – Modèle de condensateur sans (a) et avec (b) compensation des charges sur
les couches externes et variation du potentiel électrostatique entre elles [8].

la surface :
▶ l’adsorption et la création de liaisons chimiques avec d’autres espèces en surface,

par exemple H au travers d’une hydroxylation ou au contact de métaux ;
▶ des écarts à la stœchiométrie du matériau massif, ce qui peut conduire à des re-

constructions de surface et la formation de structures de surface inédites ;
▶ un transfert de charges entre les deux faces polaires du cristal et la métallisation

des surfaces ;
▶ un nano-facettage sous forme d’orientations non polaires.
Dans le cas de ZnO würtzite massif, ces mécanismes de guérison de polarité ont été

explorés tant sur la plan théorique qu’expérimental. Il existe un consensus sur l’absence
de transfert de charges entre les faces [6, 109, 110, 111]. Suivant les conditions de potentiel
chimique d’H et d’O, donc de l’environnement et de la température, les deux faces, termi-
nées O et Zn, n’ont pas la même façon de guérir la polarité. Plusieurs études de microscopie
champ proche (AFM et STM), menées sur la face (0001)-Zn de cristaux synthétisés par
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voie hydrothermale et préparés via les techniques usuelles sous ultra-vide (bombardement
ionique et recuit à haute température ; Sect. 1.1.2), ont montré la présence de trous et
d’îlots nanométriques de forme triangulaire (Fig. 2.6-a), décorés en bordure par des atomes
d’O et dans lesquels se concentrent les lacunes de Zn [112, 113, 114, 111, 108]. L’imagerie
STM à résolution atomique montre que la quantité de lacunes de Zn permet d’apporter
exactement la charge compensatrice nécessaire. On notera également l’observation par
Torbrügge et al. de reconstructions de type (1 × 3), qui consistent en la disparition de
rangées d’atomes de Zn [108]. L’adsorption d’hydrogène et l’hydroxylation peuvent égale-
ment contribuer à la guérison de polarité de cette surface [115, 116]. Le comportement de

Figure 2.6 – (a) Image STM (−0.45 V) d’une surface ZnO(0001)-Zn préparée à une
température de recuit de 1390 K [117] ; (b) Image STM haute résolution (110× 180) Å2)
de la structure reconstruite en nid d’abeille sur la surface ZnO(0001)-O [118] (paramètres
d’imagerie à 723 K, 3.1 V, 18 nA).

la face (0001)-O est assez différent. En effet, le Zn et l’O ne présentent pas le même type
d’orbitales de valence (O 2p et Zn 3d). La géométrie de ces orbitales a une influence sur
l’orientation des liaisons que ces atomes vont former. Ainsi, l’O préfèrera une configura-
tion tetraédrique alors que le Zn pourra également adopter une configuration plane grâce
aux orbitales dyz et dx2y2 ; les atomes d’O sont moins flexibles que ceux de Zn [118]. Ainsi,
les mécanismes de guérison de polarité ne sont pas les mêmes [101]. Les lacunes d’O ont
tendance à produire moins de reconstructions et favorisent l’adsorption d’H. Bien qu’une
reconstruction (1×3) sur une surface exempte d’H ait été reportée par Kunat et al. [116]
sur ZnO(0001)-O lors d’une étude par diffraction d’électrons lents, les calculs théoriques
s’accordent sur une stabilisation par la formation d’une demi-monocouche d’H avec une
reconstruction (1 × 2). Même en l’absence d’H dans l’atmosphère, cet élément peut dif-
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fuser depuis le volume du matériau [101, 119, 120]. Des reconstructions (2× 2) et (5× 5)

en forme de nid d’abeilles présentant des sous-stœchiométries complexes (Fig. 2.6-b) ont
également été reportées à l’échelle locale [101].

Pour conclure, les mécanismes de guérison de polarité à la surface de ZnO sont toujours
débattus. Ils dépendent fortement de la température et de l’environnement [121], et
l’hydrogène y joue un rôle prépondérant sans parler de celui des défauts de sous-surface
qui peuvent distribuer la charge compensatrice sur plusieurs couches.

2.2 Dopage de l’oxyde de zinc

ZnO présente naturellement une conductivité de type n [75]. C’est une caractéris-
tique partagée par beaucoup d’autres semi-conducteurs comme AlN, CdS ou ZnS [122] ;
on parle d’ailleurs parfois de "mystère du dopage II-VI". Cette conductivité peut être
accrue par un dopage extrinsèque avec des métaux du groupe IIIB comme le B [123],
l’Al [124], le Ga [125] ou l’In [126, 127, 22]. Ces dopages sont relativement bien maîtrisés
et permettent d’obtenir des films conducteurs et transparents dans le visible [75]. D’autres
dopants comme le Si, le Ge et le Sc [128] ou encore le Sn, l’Y, le Ti et le Hf ont également
été envisagés [129, 130].
Le dopage de type p, fait également l’objet de recherches notamment afin de créer des
diodes de type homojonction [131]. On citera notamment l’utilisation d’éléments du
groupe I, comme le Li [132],t du groupe V comme l’As, le P ou l’N [102] et également le
Cu [133] et l’Ag [134]. Cependant, le dopage p est beaucoup plus complexe à contrôler et
à reproduire. Klingshirn et al. rapportent cette difficulté à obtenir une réelle conductivité
de type p dans ZnO à la nécessité d’annihiler la conductivité de type n [75] au travers
d’une compensation par les atomes accepteurs des défauts ponctuels intrinsèques, comme
les lacunes d’O (VO) ou le Zn interstitiel (Zni) [135, 136].

2.2.1 Dopage intrinsèque de ZnO

Dopage par les défauts ponctuels

Hormis les impuretés qui peuvent apparaître lors de la synthèse du matériau, le seul
moyen d’expliquer la conductivité de type n de ZnO repose sur les défauts ponctuels
qui sont au nombre de quatre : (i) les lacunes d’O (VO), (ii) les lacunes de Zn (VZn),
(iii) les atomes d’O interstitiels (Oi), (iv) les atomes de Zn interstitiels (Zni). Les éner-
gies d’ionisation par rapport au niveau de Fermi de ces défauts sont de (i) 2.35 eV,
(ii) 0.8 eV, (iii) 1.652 eV et (iv) 3.35 eV [137, 138]. L’insertion d’un atome de Zn dans
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un site d’O (ZnO) à également été envisagée, mais reste très improbable du point de
vue énergétique mais également de l’encombrement stérique. Seuls les Zni et VO peuvent
jouer le rôle de donneurs. Cependant, pour que ces défauts apportent des électrons dans
la bande de conduction, ils doivent être des donneurs peu profonds pour être ionisés à
température ambiante [128]. On a longtemps pensé que c’était le cas pour le Zni et VO

[139, 140, 141]. Cette hypothèse semblait être confirmée par des calculs de structure élec-
tronique dans le cadre de la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT : Density
Functional Theory) [142]. Par la suite, les calculs de Zhang et al. [143] puis les résultats
expérimentaux de Look et al. [135] ont montré que les VO se comportaient comme des
donneurs profonds. Ainsi, seul les Zni participent réellement à la conduction de type n
à température ambiante, en particulier dans les films de ZnO [144, 145, 146, 147]. La
Fig. 2.7 reproduit la position en énergie des différents défauts de ZnO dans la bande
interdite, calculé à l’aide de simulations de premiers principes DFT/GGA par Oba et
al. [148]. La difficulté théorique à établir la position des niveaux électroniques des dé-

Figure 2.7 – Niveau de transition thermodynamique des différents défauts dans ZnO,
Zn interstitiel (Zni), lacune de Zn (VZn), substitution d’un O par un Zn (ZnO), lacune
d’O (VO), ainsi que les impuretés d’H, en interstitiel (Hi) ou sur un site O (HO) [148].

fauts ponctuels (Fig. 2.8) s’explique par le fait que le résultat obtenu est très sensible
à l’approximation choisie pour le terme d’échange-corrélation en DFT [145]. On citera
notamment l’approximation la plus commune du gradient généralisé (GGA : Generalized
Gradient Approximation) qui a pour principal défaut de largement sous estimer la largeur
de la bande interdite (Fig. 2.8-a). Il est possible de compenser ce problème en ajoutant un
terme d’Hubbard U de répulsion sur site (GGA+U, Fig. 2.8-b) [145]. Cependant la mé-
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thode est assez coûteuse en ressources de calcul, et nécessite une paramétrisation correcte
du terme U . Par ailleurs, la compensation n’est pas totale comme on le voit sur l’extra-
polation de la bande interdite obtenue à partir des données expérimentales (Fig. 2.8-c).
De plus, la précision des calculs est de l’ordre de 50 à 100 meV, ce qui correspond à
l’énergie d’ionisation des donneurs peu profonds [145, 149]. Il est également important de

Figure 2.8 – Positions des niveaux électroniques des défauts intrinsèques de ZnO pour
trois positions Oi, Zni ainsi que pour VO et VZn dans ZnO calculées par Erhart et al. [145] :
(a) calcul dans l’approximation GGA (Eg = 0.75 eV), (b) GGA + U (Eg = 1.83 eV), et
(c) après extrapolation de la bande interdite théorique à la valeur expérimentale (Eg =
3.4 eV). Les barres d’erreur des niveaux de défauts calculés (a) et (b) et extrapolés (c)
sont ombrées en gris foncé.

garder à l’esprit que ces calculs, ne sont valables que pour des défauts isolés à l’équilibre
thermodynamique, ce qui peut ne pas être le cas lors de la synthèse des échantillons.

L’hydrogène dans ZnO

Le fait que l’hydrogène au sein de ZnO soit un donneur de charge qui participe à la
conductivité de type n est connu depuis les années 50 [150, 151, 152]. Cependant, ces
résultats ont été ignorés ou oubliés [22] et l’apport de charge a longtemps été attribué
aux défauts ponctuels VO et Zni. Dans les années 2000, plusieurs travaux théoriques et
expérimentaux ont remis en évidence le rôle de l’H comme dopant [153, 136, 154, 155, 156].
Le fait qu’il se comporte uniquement comme un donneur et participe à la conductivité
électronique est plutôt rare dans les semi-conducteurs, car généralement il joue le rôle
d’espèce amphotère [157], c’est à dire que pour un semi-conducteur de type n, l’hydrogène
joue le rôle d’accepteur (H−) alors que pour le type p, il se comporte comme un donneur
(H+). Le fait que l’hydrogène dans ZnO ne se comporte pas ainsi s’explique par la position
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Figure 2.9 – Position calculée [155] du niveau ϵ(H±) de l’hydrogène (ligne rouge) pour
différents semi-conducteurs et isolants par rapport au sommet de la bande de valence et
au bas de la bande de conduction. Les positions ont des barres d’erreur de l’ordre de
0.2 eV.

en énergie spécifique de l’état des ions H [ϵ(H±)]. Reportée sur une échelle d’énergie avec
le maximum de la bande de valence et le minimum de la bande de conduction, il se place
au bas de la bande de conduction de ZnO (Fig. 2.9 [154]). Il sera donc toujours dans
l’état H+ et ne jouera que le rôle de donneur. A l’inverse, Van de Wall et al. ont observé
que dans la majorité des cas, pour les autres semi-conducteurs ϵ(H±) est localisée dans
la bande interdite des semi-conducteurs [155, 154] et donc dans ce cas :

▶ si EF < ϵ(H±) : l’hydrogène se comporte comme un donneur H+.
▶ si EF > ϵ(H±) : l’hydrogène se comporte comme un accepteur H− [67].

L’hydrogène étant présent dans toutes les techniques de synthèse utilisées pour produire
ce matériau (même dans celles utilisant des atmosphères raréfiées), on retrouvera toujours
cet élément en son sein. Il peut se placer dans deux positions qui lui permettront de jouer
le rôle de donneur (Fig. 2.10) :

▶ en position interstitielle Hi, généralement au centre des liaisons Zn-O ; c’est la
position la plus favorable du point de vue énergétique [158, 154, 159] ;

▶ à l’intérieur des lacunes d’oxygène HO ; dans ce cas se développent des liaisons
avec les 4 atomes de Zn qui entourent la lacune [160] ; cette position est moins
favorable du point de vue énergétique que Hi, mais elle peut coexister avec la
première [154, 159, 161, 162].
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Figure 2.10 – Positions possibles de l’H dans la structure cristalline de ZnO. Les sphères
grises, rouges et bleu représentent respectivement les atomes de Zn, O et H. L’H interstitiel
formant des liaisons O-H (Hi) et/ou l’H de substitution au niveau des sites déficitaires en
O (HO) dans ZnO agissent comme donneur [159].

La nature de donneur peu profond de l’H dans ZnO a été confirmée par les travaux
expérimentaux de Hofmann et al. [163], et par des essais de dopage à l’H de films minces
qui ont permis d’augmenter la concentration en porteurs [164]. Ce dopage constitue donc
une piste intéressante pour augmenter la conductivité, d’autant plus qu’il semble favoriser
l’insertion d’autres dopants, comme l’Al en créant un environnement réducteur qui favorise
la formation de liaisons Al-O [165, 166]. Enfin, sous l’effet des recuits, de l’hydrogène
moléculaire (H2) peut se former dans les site HO. On parle souvent d’hydrogène caché,
car il est inactif électriquement et ne joue pas le rôle de donneur comme pour HO et
Hi [167].

2.2.2 Dopage extrinsèque de ZnO

L’objectif du dopage de type n de ZnO est souvent d’augmenter la conductivité des
films au-delà de 5 · 103 S.cm−1, ce qui correspond à une concentration en porteurs supé-
rieure à 5 · 1020 cm−3 [128]. Pour cela, des éléments du groupe IIIB, comme le B , l’Al
, le Ga et l’In sont employés. En théorie ces métaux viennent se placer en substitution
du Zn et apportent chacun un électron supplémentaire à la bande de conduction suivant
l’équation [168] :

Me2O3 ⇆ 2Me+Zn + 2e− + 2OO +
1

2
O2. (2.1)
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Cette hypothèse de substitution du Zn par le dopant a été confirmée par des calculs
DFT, et des mesures XAS, pour Al et Ga, qui reposaient sur la comparaison avec des
isostructures de ZnO, comme l’AlN [2] et le GaN [169]. Noriega et al. ont cependant,
montré à l’aide de mesures de spectroscopie par résonance magnétique nucléaire (NMR :
"Nuclear Magnetic Resonance"), que l’Al pouvait également se placer au sein des sites
interstitiels octaédriques et tétraédriques [170, 171]. Cette observation est contradictoire
avec les calculs théoriques pour lesquelles l’énergie de formation d’un Ali est estimée
à 4.2 eV par rapport au niveau de Fermi, ce qui est bien plus important que celle de
l’AlZn à 0.2 eV [172]. Cette divergence entre la théorie et l’expérience, peut s’expliquer
par les conditions hors-équilibre lors de la synthèse, notamment présentes dans certaines
techniques de synthèse comme la PVD ou l’ablation laser, qui permettent la formation
d’Ali alors que le calcul ne reflètent que l’équilibre thermodynamique.

Les principaux dopants utilisés, Al et Ga, permettent d’obtenir de fortes concentrations
en porteurs, respectivement jusqu’à 1.5 · 1021 cm−3 [173, 174, 175] et 1.1 · 1021 cm−3 [176,
177]. Cependant, comme présenté dans la Fig. 2.11, les propriétés conductrices des films
dopés avec les éléments du groupe IIIB sont très variables d’une synthèse à l’autre [128].
Cela s’explique par le fait que pour des échantillons polycristallins, au-delà d’une certaine
concentration, tous les dopants ne participent pas à la conduction et sont donc inactifs
électriquement. On estime par exemple, que pour des films avec un taux de dopage de
0.5 %at., en fonction des conditions et des méthodes de synthèse utilisées, le taux d’activa-
tion des dopants peut varier entre 10 et 15% [178, 179]. Pour expliquer cette inactivation
électrique, trois phénomènes ont été mis en avant :

▶ la formation de phases secondaires ;
▶ la formation de complexes de dopants ;
▶ l’auto-compensation par les défauts ponctuels Oi et VZn qui jouent alors le rôle

d’accepteur.

Ces trois phénomènes reposent sur le fait que la limite de solubilité des éléments dopants
dans ZnO est fortement dépassée pour les taux de dopage couramment employés (entre
1 et 3 %at.). Elle est de l’ordre de 0.3 %at. pour Al et les autres éléments du groupe
IIIB [180]. Ainsi les films dopés sont dans un état métastable qui peut conduire à la for-
mation de phases secondaires de type Me2O3 (structure corindon) ou ZnMe2O4 (structure
spinelle) [181, 182] et donc à une forte variation des propriétés électriques. Cependant,
il est difficile de trouver des preuves expérimentales de la présence de telles phases et
des phénomènes de ségrégation aux joints de grains dont elles peuvent faire l’objet. Cela
s’explique en grande partie par le fait que les quantités mises en jeu sont proches de la
limite de détection en diffraction de rayons X qui est la méthode de choix pour l’analyse
des différentes phases cristallographiques [128]. Cependant, l’apparition de ces phases a
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Figure 2.11 – Compilation des données de la littérature sur les propriétés électriques
des films de ZnO dopés avec les éléments du groupe IIIB (Al, Ga et In) et préparés
par différentes techniques de dépôt : × : pulvérisation magnétron à courant continu, ⋇ :
pulvérisation magnétron assistée par radio-fréquence, ⋊⋉ : déposition laser pulsée (PLD),
◁ : placage ionique (IP), ◦ : pyrolyse par pulvérisation (SP), △ : dépôt chimique en phase
vapeur (CVD), □ : evaporation par arc, ⋄ : dépôt par couches atomiques. Les données
électriques ont été déterminées par des mesures Hall à température ambiante. D’après
Ref. [155].

été mise en évidence dans certaines mesures d’absorption X sous l’effet de traitements
thermiques [3, 183, 184]. Au-delà d’une formation de complexes avec les défauts intrin-
sèques de la matrice, des complexes dopant-dopant peuvent statistiquement se former
en augmentant la concentration. A partir d’une valeur de 1 %at., la distance moyenne
entre dopants est de l’ordre du paramètre de maille [128]. Ainsi, lorsque les interactions
sont attractives, des clusters peuvent se former ; à l’inverse, pour des interactions répul-
sives, les éléments dopants auront tendance à se distribuer de manière homogène dans
le matériau [22]. Ce phénomène dépend surtout de la nature de l’élément considéré ; par
exemple, il a été démontré que l’N se distribuait de façon homogène, alors que dans le
cas de l’Al, des phénomènes d’agrégation et/ou de ségrégation ont été observés à l’aide
de la tomographie à sonde atomique [185]. Enfin, les éléments dopants peuvent être neu-
tralisés électriquement par des défauts ponctuels comme Oi ou VZn. Il a été montré à
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l’aide de mesures par effet Hall et de simulations que les lacunes de Zn jouaient un rôle
prédominant dans ce mécanisme [186, 187].

2.3 Etude du dopage par spectroscopie d’absorption X

Les techniques classiques d’analyse des matériaux et les simulations de premiers prin-
cipes permettent déjà d’obtenir une bonne image de l’insertion des éléments dopants dans
ZnO et de leurs impacts sur la conductivité. Cependant, la baisse de conductivité à fort
dopage (> 5 %at.) et l’existence d’une densité de porteurs bien en deçà de la concentra-
tion en dopants démontre l’existence de mécanismes de désactivation. La précipitation de
phases secondaires ou encore la formation de complexes entre les dopants et les défauts
intrinsèques de ZnO ont été proposées pour expliquer ces observations. Pour répondre à
ces questions, l’une des techniques les plus adaptées est la spectroscopie d’absorption des
rayons X (XAS : X-ray Absorption Spectroscopy), qui permet de sonder l’environnement
local autour de l’atome excité. Cette partie va décrire brièvement les différents résultats
de littérature obtenus à l’aide de cet outil, essentiellement le XANES, et finalement peu
l’EXAFS, dans le cas du dopage de ZnO.

2.3.1 Spectroscopie d’absorption X sur AZO

Tout d’abord, toutes les mesures XAS sur AZO (Aluminium-Doped Zinc Oxide) s’ac-
cordent sur le fait que l’Al, comme les autres dopants du groupe IIIB [169], se place majo-
ritairement en substitution du Zn dans la structure würtzite [4, 2, 188]. Cette conclusion
provient de la comparaison directe entre la forme des spectres XANES du seuil K de l’Al
(1559 eV)[58] avec celui de structures similaires comme l’AlN würtzite. La forme globale
est typique d’un environnement de type tétraédrique et se compose de trois pics caracté-
ristiques (Fig. 2.12-a). Les trois composantes A (1564.3 eV), B (1570 eV) et C (1581 eV)
sont principalement liées à la première sphère de coordination de l’atome d’Al, constituée
d’un tétraèdre d’atomes d’O [189, 190, 191, 192]. L’EXAFS montre que l’AlZn engendre
une diminution de 0.2 % de la distance avec les premiers voisins O situés à 1.98 Å et de
2 % pour les seconds voisins Zn à 3.36 Å [193]. Cette différence s’explique essentiellement
par la différence de rayons ioniques entre les deux éléments (rAl = 51 pm vs rZn = 74 pm).
Cette réduction des distances interatomiques entraîne également une contraction de l’axe
c, qui a été mesurée de nombreuses fois en diffraction de rayons X [194].

Thienprasert et al. ont mis en évidence, le fait que la conductivité des couches d’AZO
n’augmentait pas proportionnellement à la quantité d’Al ajoutée dans le matériau. Ils
relèvent dans leur étude que lorsque la teneur en Al passe de 0.1 %at. à 2.0 %at., la
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Figure 2.12 – (a) Mesure effectuée dans le cadre de cette thèse sur un film mince
AZO(5 %at.) (épaisseur de 200 nm) déposé sur silice amorphe. (b) Spectres simulés à
partir de différents modèles de structures locales d’Al dans ZnO. D’après [2].

concentration en porteurs n’a augmenté que de 7 fois (au lieu de 20 fois), i.e. passant
de 1.1×1020 cm3 à 7.3×1020 cm3, ce qui s’est accompagné d’une réduction de la mobilité
des électrons d’environ la moitié, i.e. de 52 à 25 cm2V−1s−1. [2]. Cela signifie qu’une
grande partie des dopants subit un phénomène de désactivation dont l’origine peut être
(i) l’apparition d’une autre phase à fort dopage et/ou (ii) la formation de complexes de
l’Al avec les défauts intrinsèques de ZnO. Ces deux possibilités ont déjà été explorées par
XAS et seront décrites par la suite.

2.3.2 Formation de complexes

Pour ce qui est de l’inactivation des dopants par les défauts intrinsèques de ZnO, le
mécanisme communément mis en avant (Eq.2.2) est que des lacunes d’oxygène chargées
O◦ et O◦◦ ne soient pas compensées par des lacunes de zinc V′

Zn et V′′
Zn et génèrent des

trous capables de capter les électrons apportés par l’Al [195, 22, 196] suivant :

[Al◦Zn] + [h◦] + [O◦] + 2[O◦◦] = [V ′
Zn] + [V ′′

Zn] + [e′]. (2.2)

Cela dépend bien sûr des concentrations relatives de ces deux défauts intrinsèques. La
formation de complexes comme, AlZn-Oi ou AlZn-VZn, est souvent explorée pour expliquer
la désactivation de dopants. Leur formation est énergétiquement plus favorable, lorsque
la synthèse des couches a lieu sous une atmosphère enrichie en oxygène [4]. En XAS pour
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soutenir la présence de ce type de complexes, il est courant d’avoir recours à la simulation
des spectres XANES [197, 198]. Malheureusement, les spectres obtenus par simulation sont
très proches de celui de la simple substitution AlZn (Fig. 2.12-b), en particulier pour le
complexe AlZn-VZn. Malgré les limitations intrinsèques aux simulations XANES, Sailuam
et al. [4] ont avancé la présence de complexes 2AlZn-VZn-Ali en comparant directement
l’expérience à des combinaisons linéaires de spectres simulés (Fig. 2.12-b). En raison d’une
enveloppe XANES plus éloignée de celle d’AlZn, il est plus facile de déceler la présence de
complexes AlZn-Oi ; on leur attribue généralement un élargissement du pic C [2].

2.3.3 Formation de phases secondaires

La formation de phases secondaires a également été abordée en XAS, de la même
façon que pour les complexes, via la comparaison entre expériences et simulations des
spectres XANES. La possibilité de précipitation d’une phase Al2O3 a rapidement été pro-
posée [191, 199, 190], en particulier dans le cas des échantillons sursaturés en Al (> 5 %at.).
Le fait que cette phase ne soit que très rarement détectée par diffraction de rayons X [4]
peut s’expliquer, soit par sont caractère amorphe, soit par la faible taille des cristallites
qu’elle forme. Dans un premier temps, il a été suggéré que cette phase a tendance à préci-
piter aux joints de grains de ZnO [200]. Cependant, la difficulté à l’observer directement a
poussé Yoshioka et al. à proposer la formation d’une phase homologue (ZnO)3(Al2O3) [184]
inspirée par une structure analogue (ZnO)3(In2O3) (groupe d’espace R3m) déjà bien étu-
diée [201, 202, 203]. Cette phase (Fig.2.13-a) est formée de nano-lamelles, composée de
fines couches d’AlO2 placées entre des couches plus épaisses d’AZO würtzite. La simula-
tion XANES de cette structure semble en bon accord l’expérience et cette hypothèse est
aujourd’hui largement reprise par la communauté. En partant de cette structure, Rijpstra
et al. grâce à un algorithme de DFT évolutionnaire basé sur la stœchiométrie [204, 205]
ont proposé une structure encore plus complexe (Fig.2.13-b), qui apparaît comme des
nanofils au sein d’une matrice d’AZO, et qui est énergétiquement plus stable que celle de
Yoshioka et al.

2.3.4 Effet des recuits

L’effet des recuits à haute température sur les film minces d’AZO a également été
étudié par XAS. Au-delà de 700 ◦C, les spectres XANES évoluent fortement (Fig. 2.14-b)
ce qui traduit un changement profond de structure locale autour de l’Al. Par comparaison
avec des échantillons de référence, la phase formée a rapidement été identifiée comme
une structure spinelle ZnAl2O4 (Fig. 2.14-a). Dans sa forme dite directe, c’est une phase
cubique dans laquelle les atomes de Zn sont placés en environnement tétraédrique et les
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Figure 2.13 – (a) Représentation de la structure (ZnO)3(Al2O3) nanolaminée proposée
par Yoshioka et al. Le rectangle contient une unité formulaire. Les couches en rouge ont
pour composition AlO2. Les couches violettes épaisses sont constituées de ZnO où 25 %
des positions de Zn sont remplacées de manière aléatoire par de l’Al. Ce qui n’est pas
explicitement montré sur cette image est un décalage dans le plan de la couche de ZnO
par rapport aux couches d’AlO2, de telle sorte que la périodicité n’est atteinte qu’après
la troisième couche d’AlO2. (b) Représentation de la nano-brique Zn3Al2O6 trouvée par
un algorithme évolutionnaire. La cellule rectangulaire contient deux cellules unitaires pri-
mitives, ces dernières contenant une formule unité. Un bloc de construction de base est
indiqué par le rectangle en pointillé dans l’encart. Ce cristal peut être décrit comme une
matrice de ZnO (bleu) pénétrée par des fils d’Al2O3 parallèles et sans contact (rouge) [206].
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Figure 2.14 – (a) Composé gahnite ZnAl2O4 de structure spinelle directe. Les atomes
de Zn, Al, O sont en gris, bleu et rouge, respectivement. (b) Changement dans le spectres
XANES du seuil K de l’Al d’un film d’AZO synthétisé par PLD à partir d’une cible
ZnO-Al2O3 (équivalent à une concentration en Al de 19 %at.) Al avec la température de
recuit [184].

atomes d’Al en site octaédrique. Cependant, il y a une possibilité d’inversion des cations
entre les deux types de sites [207] pour former progressivement une spinelle inverse, mais
ce phénomène n’est pas toujours pris en compte dans les analyses car il demande pour être
détecté un affinement structural précis (de type Rietveld donc sur un matériau massif)
ou une étude par résonance magnétique nucléaire (NMR) [208]. Ce type de structure a
été évoqué dans le cas d’autres types de dopage de ZnO, comme dans le cas du Ni ou le
Cu (NiAl2O4, CuAl2O4) [209, 210]. Détecter cette phase spinelle par diffraction X reste
délicat compte tenu des faibles quantités mises en jeu par dopage. Elle a donc surtout été
observée au sein de films fortement sursaturés et après recuit. La chute drastique de la
conductivité correspondante s’accorde bien avec la disparation des Al dopants et le carac-
tère isolant de cette phase [211]. Sa formation s’accompagne d’une baisse des distances
inter-réticulaires (0001) de ZnO [184]. Le spectre du seuil K Al de ZnAl2O4 (Fig. 2.14)
est constitué de 4 pics à 1566 eV (A), 1568 eV (B), 1571 eV (C) et 1576 eV (D).

2.3.5 Le cas des autres dopants

Des études de XAS au seuil K d’autres éléments dopants plus lourds ont également
été menées : Ni [212], Zr [213], As [214, 215], Co [216, 217], Ti [218], Cu [219, 220].
Les énergies des seuils correspondants étant différentes, il est difficile de les comparer
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Figure 2.15 – Spectre XANES du seuil K d’autres éléments dopants. (a) Ni [212], (b)
Ga [148]

(Fig. 2.15). Cependant, la structure générale des spectres XANES est caractéristique d’un
environnement tétraédrique de l’élément sondé ; l’élément X vient se placer en substitution
du Zn et ne perturbe que très peut la structure würtzite du ZnO. Les études relèvent la
tendance de la substitution à modifier de façon notable la distance avec le premier voisin
oxygène (dX−O), en fonction du rayon atomique de l’élément étranger (i.e. dX−O < dZn−O

lorsque rX < rZn et dX−O > dZn−O lorsque rX > rZn). Par contre, les autres distances,
notamment celle avec le second voisin Zn (dX−Zn), restent bien plus proches de leurs
valeurs dans le ZnO massif. Certain travaux aboutissent à des conclusion remarquables. On
citera notamment l’étude de Vaithianathan et al. sur le dopage à l’As [215], qui démontre
la capacité de cet élément à se placer en substitution du Zn ou de l’O conduisant à des
types de dopage différents n et p. Ou encore Oba et al. [148] ainsi que Limpijumnong
et al. [214], qui soulèvent respectivement la formation de complexes Ga-Oi et As-2VZn.
Enfin, Fons et al. [220] ont mis en évidence la formation d’un environnement Cu2O pour
certaines conditions de synthèse.

2.4 Couches minces de ZnO

Cette thèse s’est focalisée sur l’effet du dopage dans des couches synthétisées par des
méthodes de dépôt physique en phase vapeur (PVD : Physical Vapor Depostion). Un bref
résumé des résultats de la littérature sur les couches de ZnO est présenté dans cette partie.
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2.4.1 Méthodes de synthèse

Pulvérisation cathodique assistée par magnétron

Cette technique, comme décrit en Sect. 1.2.1, consiste à bombarder une cible avec des
ions de gaz rare (Ar+ en général) pour en éjecter les atomes, qui viendront se condenser
sur la surface du substrat en regard. C’est une technique très versatile qui, en théorie,
permet de déposer n’importe quel type de matériau avec une grande vitesse. Pour ZnO, il
est possible d’atteindre des valeurs de l’ordre de 60 nm.min−1, tout en gardant un contrôle
relatif de la stœchiométrie [22]. Quelle que soit le substrat, la pulvérisation permet d’ob-
tenir des films minces de ZnO fortement texturés hors-plan selon l’axe cristallographique
[001], avec polarisation préférentielle c’est-à-dire une orientation ±c (suivant la nature du
substrat ou la polarisation électrique de l’échantillon) et une forte conductivité [221, 222].
Dans la plupart des applications, les films de ZnO sont déposés sous atmosphère réac-
tive (gaz rare + O2) même si dans ce cas, la synthèse est plus difficile à contrôler. Ceci
permet l’utilisation de cibles métalliques sans avoir à passer par une étape d’oxydation
post-dépot, ce qui réduit considérablement les coûts [22]. Il a également été montré que ce
type d’atmosphère augmentait la qualité cristalline des films tout en réduisant la rugosité
de la surface [223]. Ainsi, en pulvérisation réactive, on distingue trois modes de dépôt en
fonction de la proportion d’O2 et de l’hystérèse de la cible [224, 19] :

▶ un mode métallique, où la proportion d’O2 est relativement faible par rapport au
taux de pulvérisation, ce qui permet à la cible de ne pas s’oxyder lors du dépôt.
Dans ce cas, la vitesse de dépôt est directement proportionnelle à la pression d’O2

dans la chambre. Cependant, ce mode produit des films avec un grand nombre de
lacunes d’oxygène VO [225] ;

▶ un mode oxyde où le taux d’O2 est important, ce qui entraine l’oxydation de la
surface de la cible et réduit la vitesse de dépôt ;

▶ un mode intermédiaire, instable et difficile à contrôler mais qui offre une plus grande
flexibilité et la possibilité de moduler la stœchiométrie du film.

Dans le cas de ZnO, la température du substrat a également son importance, pas seule-
ment pour permettre une meilleure cristallisation, mais également à cause de la forte
pression de vapeur du Zn à faible température (de l’ordre de 10−5 mbar à 200◦C) qui ré-
duit son coefficient de collage. Il a été montré par Szyska et al. qu’un dépôt sur un substrat
chauffé permettait de désorber le surplus de zinc, et donc d’obtenir des films stœchiomé-
triques [226]. Dans le cas de l’AZO, il est crucial de contrôler la température du substrat,
car une augmentation de la concentration en Al ainsi que la formation d’une phase Al2O3

peuvent survenir [227, 228]. Les cibles céramiques (mélange de ZnO:Al2O3) sont souvent
privilégiées car elles permettent d’obtenir des films d’une bonne qualité cristalline, tout
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en s’affranchissant de la nécessité d’introduire de l’O2 lors du dépôt [229]. Par contre, elle
nécessite des modes de dépôt spécifique (radio-fréquence) pour éviter l’accumulation de
charges à leur surface.

Ablation par laser pulsée

L’ablation par laser pulsée (PLD) est une méthode de dépôt de couches minces sous
vide qui consiste à irradier une cible avec un laser intense (50-100 MW/cm2) de manière
répétée pendant quelques nanosecondes [230]. On utilise généralement la fréquence fon-
damentale (1064 nm) ou la seconde harmonique (512 nm) d’un laser Nd:YAG, mais aussi
ArF et KrF [231, 232]. L’emploie d’UV permet de dissocier l’oxygène moléculaire [230].
L’apport d’énergie provoque la fusion puis l’évaporation des espèces à la surface de la
cible dans la chambre de dépôt. Elles sont ensuite ionisées, ce qui génère un plasma entre
la cible et le substrat (la plume) où elles viennent se déposer [22]. Les particules ainsi éjec-
tées possèdent une forte énergie cinétique, ce qui permet d’obtenir des films d’une bonne
cristallinité et d’une faible rugosité [233]. Cependant, par rapport aux autres techniques,
la vitesse de dépôt est faible, de l’ordre de 10 nm.min−1, et les surfaces recouvertes, ne
sont que de quelques cm2, limitant ainsi l’usage de la PLD dans l’industrie du revête-
ment [234]. La PLD est surtout utilisée dans les laboratoires de recherche [230], car elle
permet d’obtenir des films epitaxiés d’une grande qualité cristalline [234]. Comme dans
le cas de la pulvérisation cathodique, il est possible de jouer sur l’atmosphère de dépôt,
que l’on peut enrichir en O2, ce qui permet par exemple de réduire l’endommagement des
films [235]. On peut également faire le dépôt en chauffant le substrat pour augmenter la
mobilité des espèces en surface et donc améliorer encore la qualité cristalline [236].

Évaporation thermique

Le dépôt par évaporation thermique sous vide est l’une des méthodes de dépôt les plus
simples et les moins coûteuses à mettre en œuvre. Le processus de croissance peut être
décomposé en trois étapes. La première, consiste à faire passer le matériau source (dans
notre cas le Zn ou le ZnO) de la phase solide à la phase vapeur. C’est l’étape de sublimation
ou d’évaporation suivant la phase du matériau à la température considérée. Cela se fait
généralement par chauffage dans un creuset, soit à l’aide d’une résistance chauffante, soit
par bombardement électronique pour atteindre des températures élevées si l’oxyde est la
source [237]. La seconde étape est celle du transfert en phase vapeur. Pour cette étape, un
vide poussé est nécessaire, afin que le libre parcours moyen des espèces en phase vapeur
soit au moins de l’ordre de la distance entre la source et le substrat. En règle générale
des pressions de l’ordre de 10−4 à 10−6 mbar sont suffisantes [238, 239, 240, 241, 242].
Cependant, lorsque l’on souhaite déposer de très faibles quantités de matière avec un haut
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niveau de contrôle, il est préférable d’opérer sous un vide encore plus poussé [11, 237, 243,
244], comme lors de ce travail (Chap. 5). La dernière étape est la condensation à la surface
du substrat. Il existe trois modes de croissance (Fig. 2.16) : (i) couche par couche (mode
dit de Frank-Van der Merve), (ii) par îlots (Volmer-Weber) ou( iii) mixte avec formation
d’une couche de mouillage puis relaxation des contraintes par formation d’îlots (Stranski-
Krastanov). Le type de croissance qui intervient lors de l’évaporation est en premier lieu
piloté par des considérations thermodynamiques (énergie de surface et d’interface) mais
il dépend également de la cinétique lors du dépôt (flux et température) qui conditionne la
nucléation et la mobilité en surface [237, 96]. A cela s’ajoute, la réaction chimique entre
le Zn et l’O en surface si l’espèce se condensant n’est la molécule ZnO.

Figure 2.16 – Représentation schématique des trois principaux modes de croissance :
(a) mode de croissance couche par couche (Frank-van der Merve, FM) ; (b) mode de
croissance couche plus îlot (Stranski-Krastanov, SK) ; (c) mode de croissance par îlots
(Volmer-Weber, VW) [15].

Quel que soit la méthode de synthèse des films de ZnO, la question la plus importante
reste la stœchiométrie, c’est à dire le taux d’oxydation du Zn. On distingue à ce titre
deux procédures d’oxydation. La première consiste à traiter un film de Zn après sa forma-
tion en le chauffant sous une atmosphère oxydante (O2, N2O, H2O) ou simplement sous
atmosphère "normale" [245, 246]. Dans ce cas, la température, l’atmosphère et le temps
de traitement, sont les principaux paramètres sur lesquels il faut jouer pour obtenir un
film totalement oxydé sans nuire à ses qualités cristallines. L’autre voie utilisée, qu’on
appelle parfois croissance réactive, consiste à procéder à l’évaporation sous une atmo-
sphère enrichie en oxygène [10, 247]. Cela permet d’éviter la formation d’alliage avec le
substrat [248]. Cependant, cette procédure peut être difficile à maitriser, notamment lors-
qu’on souhaite contrôler précisément la quantité de Zn déposée. De plus, pour les dépôts
relativement épais (de l’ordre de plusieurs dizaines de nm), l’homogénéité de l’oxydation
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au sein des couches est difficile à atteindre et nécessite souvent une étape supplémentaire
de post-oxydation.

2.4.2 Traitements thermiques

Chaque méthode de synthèse des films de ZnO a ses spécificités et une influence sur
les propriétés qu’il est possible de moduler par des traitements thermiques post-synthèse.

Effets sur la cristallinité

Le processus de synthèse d’un matériau cristallin quel qu’il soit induit un certain
nombre de défauts ou d’écarts à la structure idéale. Ils sont classifiés en fonction de leur
dimension [249, 90] :

▶ 0D : lacunes, interstitiels, dopants ;
▶ 1D : dislocations ;
▶ 2D : joints de grains ;
▶ 3D : inclusion dans la matrice, porosité.

Dans le cas des films minces polycristallins de ZnO, les défauts les plus courants sont
ceux de stœchiométrie (i.e. VZn, VO, Zni, Oi sans oublier la présence d’H) et les joints
de grains. Ils provoquent l’apparition de contraintes résiduelles à l’intérieur du film ; ces
contraintes peuvent, lorsqu’elles sont trop fortes, provoquer des problèmes d’adhésion au
substrat [250], des fissures [251] ou l’augmentation de la rugosité de surface [252]. Les
contraintes macroscopiques moyennes sont souvent induites par le processus de croissance
(comme par exemple la coalescence des grains) ; elles peuvent être estimées par diffrac-
tion de rayons X au travers du décalage des pics de Bragg ou au travers de la courbure
macroscopique du substrat [253]. Le recuit des films de ZnO est un moyen de réduire le
nombre de défauts en augmentant la mobilité des espèces et de permettre un retour vers
l’équilibre [145]. L’amélioration de la qualité cristalline des films passe par l’augmentation
de la taille des grains (i.e. un mûrissement et donc un réduction de la densité de joints
de grains). En général, la texture des films de ZnO selon l’axe [001] est renforcée par
ces traitements au détriment d’autres orientations [254]. Il en résulte une relaxation des
contraintes en tension ou compression [255, 256, 257]. Le substrat joue également un grand
rôle sur l’épitaxie et la cristallinité. Un film déposé sur un substrat cristallin, qui partage
sa symétrie dans le plan d’interface et dont les paramètres de maille sont proches, verra
sa densité de joints de grains réduite. Il faut cependant garder à l’esprit, que les recuits
n’améliorent pas la qualité cristalline des films de manière constante avec la température.
Il existe une gamme optimale de température qui dépend surtout de l’état initial du film,
et de l’atmosphère utilisée. Parfois, il peut arriver que le recuit détériore le matériau ce
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qui se traduit par une diminution de l’intensité des pics de diffraction des rayons X qui
correspondent à la texture préférentielle des films de ZnO [244].

Effets sur la chimie des films

Les traitements thermiques ont également un effet sur la chimie du film, et particu-
lièrement sur sa stœchiométrie. De ce point de vue, l’atmosphère dans laquelle les recuits
sont menés est un facteur très important. Il a par exemple été observé que la présence
d’oxygène avait pour effet d’augmenter le taux d’oxydation des films en comblant les
VO ou neutralisant le Zni. Il a même été reporté la possibilité d’augmenter la quantité
d’oxygène en position interstitielle Oi [255]. A l’inverse, un recuit effectué sous vide ou en
atmosphère réductrice peut, tout en améliorant la qualité cristalline, augmenter le nombre
de lacunes de zinc VZn [258]. Une des modifications chimiques les plus importantes dans le
cas des films dopés est la précipitation de phases secondaires. Dans le cas des films d’AZO
et de GZO (dopage Ga), ont été reportées la formation de phases Al2O3, de type spinelle
(Zn(Al/Ga)2O4) ou la formation de structures métastables tel que ZnO-Al2O3 [183, 184],
mais aussi l’association des éléments dopants pour former des complexes avec les défauts
ponctuels [2, 3, 4].

Propriétés électroniques

Sachant que la largeur de bande interdite de ZnO est relativement grande, la conducti-
vité est sans doute la propriété qui a été la plus optimisée pour obtenir des films d’oxydes
transparents et conducteurs pour des applications opto-électroniques. Dans le cas des
métaux, ces deux caractéristiques son bien évidemment antinomiques contrairement au
semi-conducteur dopé. Dans le cadre du modèle semi-classique de Drude/Sommerfeld, la
conductivité σ = neµ ne dépend que de la concentration de porteurs n et de leur mo-
bilité µ [259]. µ = eτ/m∗ est lié au temps de relaxation τ et à la masse effective m∗

des électrons en bas de bande de conduction (donnée par l’inverse de la courbure de la
bande de conduction) pour un semi-conducteur de type n. τ est conditionné par tous les
mécanismes de collision des électrons avec les défauts de périodicité, comme les vibrations
de réseau (phonons), ainsi que les défauts ponctuels ou étendus.

Les traitements thermiques peuvent donc améliorer σ de deux manières différentes.
La première est l’augmentation de n. Dans le cas de ZnO (Sect. 2.2.1) à température
ambiante, les donneurs les moins profonds sont les Zni et les H alors que les VO sont plus
éloignés en énergie de la bande de conduction. Les recuits ayant tendance à diminuer la
concentration en défauts ponctuels, il ne permettent pas d’augmenter le nombre de por-
teurs. En revanche, la diminution de la concentration en VZn, qui ont le rôle d’accepteur
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dans les films de ZnO, est une source indirecte de porteurs de charges, qui deviennent dis-
ponibles pour la conduction [255]. De plus, l’augmentation de la température est connue
pour favoriser la diffusion d’H de la surface vers l’intérieur du film [260, 261, 168] et donc
favorise leur participation à la conduction. Enfin, comme précisé en Sect. 2.2.1, l’ajout
d’éléments dopants comme l’Al, le Ga ou l’In permet d’augmenter n. Dans ce cas aussi, des
recuits à températures modérées peuvent permettre de rendre ces dopants "disponibles"
pour participer à la conduction en venant réduire le nombre de complexes qu’ils forment
avec les défauts intrinsèques [4].
La seconde méthode pour augmenter la conductivité est d’améliorer la mobilité des por-
teurs de charge au sein des films en jouant sur le temps de relaxation. A température
fixée, cette mobilité µ est réduite par diffusion des électrons sur les impuretés et les joints
de grains [141, 129, 262]. Ces derniers génèrent également des zones de déplétion qui
sont de véritables pièges pour les électrons. Cette interprétation a été proposée par Saito
et Baccarani pour le Si [263, 264]. Elle s’accorde très bien avec les données expérimen-
tales recueillies par Ellmer et al. sur ZnO [22]. Les recuits en jouant sur la densité de
joints de grains et de défauts ponctuels augmentent la mobilité des porteurs au sein des
films [255, 93, 254].
Cependant, une opposition existe entre mobilité et concentration de porteurs de charges.
On peut d’ailleurs l’observer lorsque l’on augmente fortement la concentration en Al dans
des films de ZnO (Fig. 2.17 [265]). En effet, les dopants, intrinsèques comme extrinsèques,
peuvent être des donneurs mais également être un frein aux déplacements des charges via
des processus de diffusion ; ils renforcent la conductivité en augmentant n mais la dimi-
nue en jouant sur µ. Il existe donc une valeur optimale du dopage pour la conductivité
(Fig. 2.18). Cette valeur se situe généralement vers une densité de l’ordre de 1020 cm−3

mais elle dépend fortement de la qualité cristalline du film.

2.4.3 Couches ultra-minces de ZnO

Comme évoqué Sect. 2.1.4, les mécanismes de stabilisation des faces polaires d’un
composé iono-covalent tel que ZnO restent débattus. La déstabilisation électrostatique
étant liée aux nombres de couches, il est concevable qu’il existe un seuil d’épaisseur à partir
duquel la divergence reste acceptable sur le plan énergétique. De plus, le rôle du substrat
et de l’épitaxie du film doivent également être considérés. Enfin, il est récemment apparu,
aussi bien du point de vue expérimental [9] qu’au niveau des simulations de premiers
principes [271], que lorsqu’un film de ZnO est suffisamment fin (de l’ordre de quelques
plans atomiques), celui-ci peut adopter une structure plane dite, "graphitique" (g-ZnO),
pour guérir sa polarité. Cette section vise à résumer les résultats de la littérature dans le
domaine des couches ultra-minces épitaxiales de ZnO.
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Figure 2.17 – (a) Conductivité électrique en fonction de la concentration d’Al dans des
films d’AZO ; (b) Résistance carré en fonction de la concentration d’Al (%) dans des films
d’AZO [265].

Structure graphitique de ZnO (g-ZnO)

Cette structure, comme son nom l’indique, consiste en un empilement de feuillet hexa-
gonaux les uns sur les autres (Fig. 2.19 [9]-b). L’analogue cristallographique de g-ZnO
n’est pas exactement le graphite mais le nitrure de bore hexagonal h-BN. Cette structure
amène des modifications des distances interatomiques par rapport à la structure würtzite
présentée Sect. 2.1.2. Les différences, (reportées dans Tab.2.1) les plus notables sont :

▶ une relaxation du paramètre de maille dans le plan a qui augmente de 1.6 % ;
▶ une légère diminution de la distance Zn-O (−3 %) ;
▶ une augmentation de la taille des liaisons entre deux couches successive (+11 %)

qui se réduira au fur et à mesure de l’augmentation de l’épaisseur.
Ces modifications structurales sont provoquées par un changement d’hybridation des orbi-
tales. L’hybridation sp2 serait privilégiée par rapport à l’hybridation sp3 que l’on rencontre
dans la structure würtzite ; la première étant plus forte que la seconde, les distances in-
teratomiques s’en trouvent modifiées. La largeur de la bande interdite est accrue ; ce
phénomène est imputable à un effet de confinement quantique des électrons [272, 273].

Sur le plan théorique, il semblerait que la voie g-ZnO pour guérir la polarité au sein des
films ultra-minces de ZnO (Fig. 2.19) soit privilégiée jusqu’à 3−4 plans. Ce phénomène à
déjà été prédit par des calculs théorique sur ZnO mais également pour MgO (structure sel



2.4. COUCHES MINCES DE ZNO 95

Figure 2.18 – Mobilité de Hall de films minces de ZnO non dopés et dopés en fonction
de la concentration en porteurs. Films déposés sur du verre flotté (■) ainsi que sur des
substrats en saphir (△, ▷, ◁ ) [266]. Pour comparaison, les données de mobilité d’autres
groupes, qui ont été mesurées pour des films déposés par pulvérisation magnétron et par
dépôt par laser pulsé (PLD) ont été rajoutées : Minami (□, # , • - PLD) [267], Brehme et
al. (▼ , ▽t) [268], Kon et al. (⊠ ) [269], Agura (▷◁ - PLD) [175], Suzuki (◦ - PLD) [173],
et Lorenz et al. (⊗, ⊕ - PLD) [270].

Figure 2.19 – Comparaison de la structure ZnO (a) würtzite et (b) graphitique [9].
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Structure g-ZnO Structure würtzite w-ZnO Variation(%)
a(Å) 3.3 3.25 +1.6

dlayer(Å) 2.3 2.6 +11
dZn−O(Å) 1.92 1.98 -3

u(Å) 0.12 0.61 -81
θ(degrés) 120 108 +11
gap(eV) 4.07 3.37 +21

Table 2.1 – Différences structurales entre ZnO würtzite et graphitique avec a paramètre
de maille, dlayer distance entre les premières couches atomiques, dZn−O la distance entre
les atomes d’une même couche, u la différence d’altitude entre les atomes d’une même
couche et θ l’angle O-Zn-O [248]

de roche B1) suivant l’orientation (111) [6]. Pour les couches d’épaisseurs plus importantes,
le film préfère basculer vers la structure würtzite classique non compensée pour se tourner
ensuite vers d’autres modes de guérison de polarité. Cependant, comme présenté par la
suite, la question de la guérison de polarité dans les films ultra-minces de ZnO est loin
d’être aussi binaire que présentée ici et dépend de nombreux paramètres notamment,
l’épaisseur, le substrat, la méthode de synthèse utilisée, les paramètres physico-chimiques
pendant et après la croissance des films.

Procédés de croissance des films ultra-minces de ZnO

La croissance de films de ZnO de quelques couches atomiques d’épaisseur requiert un
vide poussé de l’ordre de 10−10 mbar, dit ultra-vide (UHV : Ultra-High Vacuum). Ce
vide permet d’éviter les contaminations extérieures qui pourraient entraver la formation
des couches minces ou favoriser certaines voies de guérison de polarité (formation d’OH,
adsorption. . .). Outre une synthèse maîtrisée, cet environnement permet l’emploi de diffé-
rentes techniques de caractérisation qui ont été détaillées dans le chapitre précédent. On
peut cependant noter, que d’autres méthodes de synthèse sans recours à un vide poussé
ont permis d’obtenir des monocouches de ZnO, comme dans les travaux de Sahoo et al.
par voie hydrothermale [274].

La croissance sous ultra-vide est réalisée le plus souvent à partir d’évaporation de Zn
sous forme gazeuse qui se condense pour former une couche, plus ou moins épaisse, en
fonction de la quantité de matière évaporée. Pour favoriser une croissance épitaxiale des
films de g-ZnO ou würtzite, la face dense de symétrie hexagonale de nombreux métaux
cubique faces centrées a été employée : Pd(111) [247], Pt(111) [25, 24, 242], Au(111) [275,
94], Ag(111) [276, 10, 24], Cu(111) [242, 246] et également sur du graphène [277]. La
structure g-ZnO peut être obtenue par deux voies :
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▶ l’évaporation réactive qui consiste à injecter un gaz oxydant (O2 par exemple) dans
la chambre pendant l’évaporation du Zn ; la réaction d’oxydation se fait alors en
même temps que le dépôt à la surface du substrat. Les conditions usuelles sont une
température de substrat de 500◦C et une pression partielle d’O2 de 10−6 mbar [275,
10].

▶ l’oxydation post-dépôt qui, comme son nom l’indique, consiste à oxyder le Zn après
son dépôt sur le substrat [242].

Ces méthodes présentent chacune leurs particularités. L’évaporation réactive est favo-
rable à la formation de films dont l’épaisseur dépasse la monocouche et permet d’éviter la
formation d’alliages à l’interface avec le substrat. La post-oxydation est privilégiée pour
synthétiser des films d’une épaisseur inférieure à la monocouche. Cette technique semble
complexe, car elle nécessite de trouver les paramètres optimaux de température et de
pression partielle afin de synthétiser la structure voulue [242]. Il faut noter que les dé-
fauts de surface du substrat, en particulier les bords de marches, constituent des sites de
nucléation/croissance privilégiés. Enfin, la majorité du temps, la diffusion de ZnO à la
surface du substrat est limitée ce qui conduit à un film amorphe. Pour voir apparaître un
ordre cristallographique, il est donc nécessaire de procéder à un recuit [10].

Structure g-ZnO et substrat métallique

Le choix de la face la plus dense (111) d’un métal cubique faces centrées comme sub-
strat s’explique par l’accord de symétrie avec le plan (0001) des structures würtzite et
graphitique de ZnO. Le choix du métal lui-même est souvent lié à la minimisation du
désaccord paramétrique avec la couche déposée (Tab. 2.4.3). Dans le cas d’une orienta-

Element Paramère de maille (Å) Désaccord w-ZnO (%) Désaccord g-ZnO(%)
Al(111) 2.86 11 (8× 7) 1.07(4× 4)* 13.3 (8× 7) 0.67(5× 4)*
Ni(111) 2.47 23 (4× 3) 4.8(7× 8)* 25 (4× 3) 1(7× 8)*
Cu(111) 2.54 21.3 (5× 4) 6.4(3× 3)* 23 (6× 4) 1.9(8× 8)*
Pd(111) 2.73 15.5 (6× 5) 1.94(4× 5)* 17 (2× 1) 2.3(4× 4)*
Ag(111) 2.88 11 (9× 8) 2.53 (5× 5)* 12.7 (2× 1) 2.15(4× 4)*
Pt(111) 2.76 14 (7× 6) 1.43 (5× 5)* 16 (6× 5) 1.8(4× 4)*
Au(111) 2.88 11 (9× 8) 4.16(4× 4)* 12.7(8× 7) 3.8(4× 4)*
Fe(110) a=2.86, c=4.04 11 (8× 7) 4.8 (3× 4)* 13(8× 7) 5.2(3× 4)*

Table 2.2 – Paramètres de maille de surface pour différents substrats métalliques et
désaccords paramétriques par rapport à la structure würtzite (w-ZnO) et graphitique (g-
ZnO). Les valeurs correspondent à un orientation relative hexagone/hexagone et tournée
de 30◦ (pointée par une astérisque). Entre parenthèses, sont reportées les mailles de coïn-
cidence (ZnO/substrat) [248].
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tion épitaxiale, la différence de paramètre de maille pour les deux orientations de haute-
symétrie (hexagone/hexagone ou tournée de 30◦) conduit à une figure de Moiré qui peut
être observable directement par microscopie tunnel (Fig. 2.20). Différentes études ont
conclu que cette figure d’interférence était due à la similitude des réseaux et à la mo-
dulation de densité d’états électroniques aux nœuds du réseau de coïncidence [94, 10].
Dans le cas de Ag(111), Shiotari et al. [10] ont observé deux figures de Moiré différentes.

Figure 2.20 – Figure de Moiré observée en STM dans le cadre d’une bicouche de ZnO
sur substrat d’Au(111) [94].

La première qu’ils attribuent à la superposition hexagone/hexagone du substrat et de la
couche. La seconde tournée de 30◦ par rapport à la première, mais minoritaire, permet
une coïncidence de maille toute les 5 mailles de ZnO et d’Ag (5 × 5). Ce phénomène a
également été observé sur Pt(111) [278]. Au-delà de la symétrie globale de l’interface, il
faut garder à l’esprit que la seule présence de la figure de Moiré n’est pas suffisante pour
établir la présence de la structure g-ZnO. Un indice peut être fourni par l’épaisseur du film
en fonction du nombre de couches. Si les calculs théoriques prédisent un empilement pos-
sible de cette structure jusqu’à une limite de 18 monocouches non supportées [271] avant
le retour à la structure classique würtzite, la réalité est très différente. En effet, même si
les films minces de ZnO ont une proximité de symétrie avec le substrat, les contraintes
d’épitaxie vont se développer à l’intérieur du film. En fait, la structure g-ZnO perdure
jusqu’à 3 voire 4 monocouches [248]. Passé ce palier, les distances interatomiques et l’or-
ganisation évoluent jusqu’à retrouver les paramètres typiques de la structure würtzite [9].
Il est d’ailleurs important de noter que le substrat peut jouer un rôle stabilisateur, en
induisant des contraintes à l’intérieur du film qui forcent l’oxyde à adopter une configura-
tion plane (effet géométrique) ou bien un rôle perturbateur en favorisant, à partir d’une
certaine épaisseur, la structure würtzite (effet électronique). Ce phénomène de compéti-
tion entre les effets géométriques et électroniques peut être observé en suivant l’évolution
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de la distance inter-couches (dlayer) qui, à mesure que l’épaisseur du film augmente, se
rapproche de sa valeur dans la würtzite [279].

Le nombre de monocouches dans le film de g-ZnO conditionne non seulement ses pro-
priétés, mais également la croissance ultérieure du film. La croissance de la nieme couche
commence avant que celle de la précédente ne soit complète [9]. En d’autres termes, le
mode de croissance de ces films n’est pas de type Frank van der Merve (Fig. 2.16-a).
De plus, la morphologie des îlots ainsi formés va dépendre de leurs épaisseurs. Les îlots
monocouches vont avoir tendance à être de forme triangulaire alors que ceux formés de
bicouches seront plutôt hexagonaux comme illustré Fig. 2.20. Le passage d’un îlot de
type monocouche à bicouche se fait en commençant par les bords de marche de l’îlot qui
sont des sites de basse coordinence [10, 94, 242]. La seconde couche va croître à partir
de ces bords par diffusion. On souligne également que le g-ZnO favorise l’organisation en
bicouche pour des raisons énergétiques. Il semble que l’interaction entre deux couches de
g-ZnO soit plus forte que l’interaction entre la couche et le substrat métallique [275].

Cette organisation en bicouches permet d’ailleurs de modifier le comportement ré-
actionnel du film. En effet, les bicouches vont présenter un plus grand nombre de sites
d’adsorption et seront donc plus susceptibles de réagir avec des espèces en surface [275].
De plus, selon les prédictions théoriques de Kang et al., l’évolution de la bande inter-
dite de la structure g-ZnO diminue progressivement avec l’épaisseur, passant d’une valeur
à 3.576 eV pour la monocouche, pour atteindre celle du massif à 3.37 eV [280]. Cette
variation de la largeur de la bande interdite n’est pas forcément observée sur le plan
expérimental ; par exemple sur substrat d’Au(111), Dang et al. ont mis en lumière un
réarrangement électronique qui donne au film de g-ZnO un caractère conducteur [275]. Ce
phénomène pourrait d’ailleurs être proche de la métallisation qui est un des mécanismes
de guérison de polarité des films plus épais. Il apparaît donc que la guérison de la polarité
par réarrangement de structure électronique dépende beaucoup du substrat utilisé et donc
fatalement des caractéristiques électroniques de celui-ci.

Enfin, il est possible de rencontrer, même sous ultra-vide, une compensation de polarité
par formation d’une couche de groupements hydroxyle dans le cas des substrats de Pt(111)
et de Pd(111). Ce fait s’explique par la capacité de dissociation du H2 que possèdent ces
substrats [24, 281, 282]. Cela souligne la difficulté qui existe pour stabiliser le g-ZnO sur
une longue période même dans des conditions bien maitrisées. Deng et al. ont par exemple
noté, dans le cas de ZnO/Pt(111), la disparition progressive de la structure g-ZnO au profit
d’une couche Zn6(OH) [275] après seulement quelques heures.
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Dopage de la structure g-ZnO

Pour finir, la structure et les propriétés réactionnelles des couches ultra-minces de
ZnO peuvent être modulées par le dopage. Il se présente, comme pour les couches plus
épaisses, sous la forme d’une substitution d’un Zn par un autre atome, comme des métaux
de transition (Sc, Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni et Cu) ainsi que des éléments des groupes I,
III ou V. Il peut avoir lieu (i) soit par adsorption du dopant à la surface, qui va ensuite se
substituer au Zn, (ii) soit par diffusion à partir du substrat. Le dopage par les métaux de
transition a été étudié uniquement sur le plan théorique et pas sur le plan expérimental.
Des propriétés magnétiques comme le ferromagnétisme dans le cas de dopage Mn, Fe, Co,
Ni et Cu ont été prédites ; le dopage par le Cr lui provoque l’apparition d’un caractère
antiferromagnétique. Ce dopage diminue la largeur de la bande interdite jusqu’à aboutir
dans certains cas à un caractère d’un semi-métal au lieu de semi-conducteur [248]. Les
éléments des groupes I et V induisent un dopage de type p à l’inverse de ceux fait du
groupe III (type n) [283]. Le dopage avec des métaux aurait ainsi pour principal effet,
d’entraîner une baisse de la bande interdite et une augmentation de l’absorbance dans
les zone UV et IR du spectre électromagnétique [284, 285]. Ce dernier aspect est par-
ticulièrement important dans le dopage à l’Ag, et en fait donc un candidat idéal pour
les applications optoélectroniques. Compte tenu des faibles épaisseurs impliquées, se pose
également avec le dopage la question de la stabilité de la structure g-ZnO lorsqu’on y
insère un élément étranger. On pourrait supposer que certains dopages seraient favorables
à cette structure assurant son apparition et son maintien au-delà de 3 monocouches. C’est
en tout cas l’hypothèse proposée par les simulations de Sang et al.[286] dans le cas du
Cu, qui parviennent à maintenir cette structure jusqu’à 9 monocouches. Cependant, cette
hypothèse n’a, à notre connaissance, fait l’objet d’aucune étude expérimentale.
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Chapitre 3

Environnement de l’Al dans les films
d’AZO tels que déposés

3.1 Introduction

Dans le cadre de cette thèse, nous avons synthétisé un certain nombre de couches
minces d’AZO, d’épaisseurs entre 100 et 200 nm, par pulvérisation cathodique magné-
tron, sur différents substrats [Si(001) avec son oxyde natif de SiO2 de ∼ 2 nm d’épaisseur,
monocristal de ZnO d’orientation (0001)-Zn et (0001)-O et silice massive amorphe], avec
plusieurs concentrations en Al (2-33 %at.) et dans différentes conditions (atmosphère en-
richie en O2, cible métallique/céramique). L’idée était (i) de voir si les conditions de dépôt
et par la suite le recuit des couches (réducteur ou oxydant) avaient une incidence sur la
structure du film et sa stœchiométrie et plus particulièrement sur l’insertion et l’envi-
ronnement de l’Al et (ii) par la même de comprendre le mécanisme de désactivation du
dopant dans la conductivité électrique lorsque sa concentration augmente [265, 287, 288]
(Sect. 2.4.2).

Dans un premier temps, nous avons caractérisé ces échantillons par DRX (Sect. 3.2.1),
TEM (Sect. 3.2.3), AFM (Sect. 3.2.2), XPS (Sect. 3.3) et en mesure de resistivité (Sect. 3.4)
avant d’étudier le seuil K de l’Al par XAS (Sect. 3.5). Pour réaliser cette dernière étude,
nous avons mené deux campagnes de mesures au synchrotron SOLEIL sur la ligne LUCIA
durant lesquelles, nous avons analysé différents échantillons ainsi que plusieurs matériaux
de référence. Les spectres XAS ont été acquis en fluorescence X (FY : Fluoresence Yield)
et par rendement total d’électrons (TEY : Total Electron Yield). Pour des raisons de
reproductibilité, nous avons décidé de focaliser nos analyses uniquement sur les mesures
en fluorescence. Nous présenterons d’abord les résultats des caractérisations DRX, TEM,
AFM, XPS et de transport des films tels que synthétisés et après leurs traitements ther-
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miques. Puis, les données XAS de ces films après leur synthèse seront comparés entre
elles, avec des références, des simulations XANES/EXAFS basées sur des calculs DFT
de différentes configurations atomiques pour l’environnement du dopant (réalisés par J.
Goniakowski, Institut des NanoSciences de Paris). L’analyse XAS de l’évolution du site Al
lors des recuits sera détaillée au chapitre suivant alors que, pour des raisons de cohérence,
les conclusions des autres techniques de caractérisation apparaitront dans ce chapitre.

3.2 Premières caractérisations structurales des films d’AZO

Les échantillons, après leur synthèse, ont d’abord été caractérisés via ses techniques
classiques d’étude des matériaux (XRD, TEM, AFM, XPS et transport), afin de nous
fournir une première série d’informations sur leurs spécificités. Nous avons fait en sorte de
ne jamais mesurer la même partie des échantillons avec deux techniques différentes afin
d’éviter tout artefact.

3.2.1 Diffraction des rayons X : texture et contrainte

Les différents films minces ont été analysés par XRD dans la configuration classique
Bragg-Brentano θ−2θ normale à la surface (Fig. 3.1-a) et en incidence rasante (Fig. 3.1-b,
3.2-b). Les films étudiés ont été déposés sur substrat de Si (Fig. 3.1), pour s’affranchir du
bruit de diffusion diffuse, sur silice massive, ou sur monocristal de ZnO (Fig. 3.2). Sur ce
dernier, seul les pics (1010) et (2020) apparaissent en configuration d’incidence rasante
démontrant ainsi une forte texturation dans le plan de la couche due à une croissance
épitaxiale sur le monocristal. Une simple analyse de taille de domaines cohérents par le
formule de Scherrer donne une valeur de 20 nm. Sur substrat de Si, comme attendu au
travers de la littérature (Sect. 2.4.2), nous avons observé une forte texture préférentielle
de l’axe c suivant la direction de croissance, caractérisée en configuration Bragg-Brentano
par un unique pic de diffraction (0002) du ZnO autour de 2θ = 34◦ (Fig. 3.1-a) sur tous
les échantillons quelles que soient les conditions de synthèse. On note la présence des pics
de diffraction (002) et (004) du substrat Si à 2θ = 32.9◦ et 2θ = 69.1◦ dont les éventuels
effets de diffraction multiples [289] (présents normalement autour de 2θ = 32− 33◦) n’en-
tachent pas l’interprétation de celui de ZnO (2θ = 34◦). Par contre, la raie (0004) de ZnO
attendue vers 2θ = 72.6◦ avec une intensité en principe dix fois moindre [290] n’apparaît
que sous forme d’une vague asymétrie au pied du pic de Bragg (004) du Si.

Dans un premier temps, nous nous sommes concentrés sur l’étude XRD des films
déposés sur Si et en particulier sur l’évolution du pic (0002) de ZnO, en fonction du type
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Figure 3.1 – Diffractogrammes de films d’AZO/Si mesurés en configuration (a) Bragg-
Brentano et (b) d’incidence rasante. Les films sont synthétisés à partir de cibles métalliques
avec différents taux de dopage ; la valeur affichée a été quantifiée par micro-sonde X comme
détaillé Tab. 1.1. Le diffractogramme rasant correspond à une concentration de 7 %at.
L’attribution des pics a été faite au travers des fichiers CIF des matériaux et du logiciel
Vesta [290].
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Figure 3.2 – Diffractogramme d’un film d’AZO/ZnO (7 %at.) mesurés en incidence
rasante. Des pics satellites liés aux raies Kβ du Cu et Lα du W sont présents car la
mesure en incidence rasante est réalisée sans monochromateur pour augmenter le flux.

de dépôt et du traitement thermique. En premier lieu, on observe que sa position angulaire
est différente d’un échantillon à l’autre comme résumé dans le Tab. 3.1.

Cible Concentration Position Largeur à Taille des Déformation Contrainte
(0002) mi-hauteur domaines axe c axe a

%at. (deg.) (deg.) cohérents (nm) (%) (%) (GPa)
Cér. 2% 34.18 0.58 16.3 0.8 -0.3 -1.81
Cér. 5% 34.24 1.33 7.1 0.65 -0.23 -1.47
Cér. 7% 34.28 0.85 11.1 0.53 -0.19 -1.19
Cér. 33% 33.97 0.64 14.5 1.4 -0.5 -3.17
Mét. 5% 33.99 0.30 31.4 1.35 -0.5 -3.06
Mét. 20% 33.27 0.82 11.5 3.5 -1.2 -7.92

Table 3.1 – Résultats d’analyse des diffractogrammes des couches ZnO (voir Fig. 3.1-a).
La déformation et la contrainte dans le plan sont déduites de la position du pic (0002)
de ZnO à partir de l’élasticité linéaire et la taille des domaines cohérents de sa largeur à
mi-hauteur au travers de la formule de Scherrer.

On peut observer entre les échantillons une disparité de tailles de domaines cohérents
estimées par la formule de Scherrer (Eq. 1.33). Il est bon de noter que cette grandeur
donne une borne inférieure à la taille réelle des grains dans la direction de croissance, i.e.
normale à la surface du substrat. La différence entre échantillons ne semble pas corré-
lée à la concentration en Al ou à une condition de synthèse particulière. La taille reste
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modeste par rapport à l’épaisseur des films (100-200 nm) ce qui peut s’expliquer par la
grande sensibilité de qualité cristalline des films déposés par pulvérisation cathodique en
particulier à l’énergie cinétique des ions impliqués [291]. On observe également une ex-
tension systématique du paramètre de maille c par rapport à la valeur du ZnO massif
(cbulk = 5.204 Å) suivant la direction perpendiculaire à la surface. Elle est associée à
une contraction du paramètre de maille a par effet de Poisson dans le plan de la couche.
Cette tendance s’observe pour tous les échantillons, qu’ils soient synthétisés à partir d’une
cible métallique (Mét.) ou céramique (Cér.), et s’accentue à mesure que la concentration
en Al dans les couches augmente (Tab. 3.1 et Fig. 3.3). Cette extension suivant c est
due à une contrainte de compression dans le plan du film (Fig. 3.3-a) σ∥ qui s’accroît
avec le dopage, un comportement déjà mis en lumière dans la littérature [292, 293]. Elle
peut être estimée à partir de l’élasticité linéaire (Eq. 3.1) en supposant la contrainte nor-
male σz dans le film nulle [294, 225] car la surface est libre de se déformer. L’Eq. 3.1
fait intervenir les constantes élastiques de volume dont les valeurs ont été reportées par
Morkoç et Özgür [102] (i.e. C11 = 209.7 GPa, C12 = 121.1 GPa, C13 = 105.1 GPa et
C33 = 210.9 GPa) :

σ∥ =

[
2C13 −

C33 (C11 + C12)

C13

](
c0 − c

c0

)
. (3.1)

Afin d’avoir un ordre de grandeur de la taille des domaines cohérents dans le plan de
la couche, nous avons également mesuré un échantillon sur substrat de Si en configuration
d’incidence rasante (Fig. 3.1-b). La direction de balayage étant arbitraire, on notera tout
d’abord le caractère polycristallin du film dans la plan avec les pics de diffraction les
plus intenses [(1010) et (1120)] dominés par la texture hors-plan. A partir de la largeur à
mi-hauteur du pic (1010), la formule de Scherrer donne une valeur de 15 nm qui est une
borne inférieure pour la taille latérale des grains. Grosso modo, les grains présents dans
les films ont donc une taille relativement homogène dans les deux directions.

Les mêmes mesures de diffraction ont été effectuées également après un traitement
thermique à haute température (800◦C pendant 1 h) sous atmosphère oxydante (air)
(Fig. 3.4). Le recuit induit une recristallisation du film, qui engendre un affinement du pic
de diffraction (0002) du ZnO ainsi qu’un décalage de sa position vers la valeur volumique
(Fig. 3.4). Cela se traduit par une augmentation de la taille de domaines cohérents et une
relaxation des contraintes dans le plan vers une valeur légèrement en tension de l’ordre de
0.5 GPa, valeur qui apparaît assez peu dépendante de la concentration en Al (Fig. 3.3-c).
On notera également l’apparition de nouveaux pics de diffraction (Fig. 3.5) après le recuit
à l’air. Ils peuvent être attribués à l’apparition d’une nouvelle phase gahnite ZnAl2O4
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Figure 3.3 – Évolution des paramètres structuraux des films minces d’AZO/Si estimés
par XRD en fonction de la concentration en Al : (vert) paramètre des maille c ; (rouge)
contrainte dans le plan. Échantillons (a) tel que déposés, (b) recuits sous vide, (c) recuits
à l’air.
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Figure 3.4 – Évolution du pic (0002) des films d’AZO après traitement thermique : (a)
AZO/Si, cible céramique, 7%at., (b) AZO/Si, cible céramique + O2, 8%at., (c) AZO/Si,
cible métallique, 5%at. Le trait pointillé correspond à la valeur volumique attendue.
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Figure 3.5 – Diffractogramme d’un des films d’AZO/Si (2 %at.) après recuit à l’air
(800°C pendant 1h) qui met en évidence l’apparition d’une phase ZnAl2O4.

de structure cubique spinelle (groupe d’espace Fd3m; paramètre de maille a = 8.085 Å ;
Fig. 3.6) dont les pics les plus intenses sont attendus à 2θ = 31.9◦ (220), 2θ = 48◦ (331),
2θ = 56.7◦ (422) et 2θ = 63.2◦ (440). Elle est composée d’anions O en empilement cubique
faces centrées. Comme dans toutes les autres spinelles dites directes, le cation minoritaire
(ici le Zn) se place au sein de sites tétraédriques, tandis que les cations majoritaires (Al) se
trouvent dans des sites octaédriques. Cependant, en fonction des échantillons, ces pics de

Figure 3.6 – Représentation atomique de la gahnite ZnAl2O4 de structure cubique spi-
nelle. Les atomes d’Al, Zn et O sont respectivement en bleu, gris et rouge.
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diffraction ne sont pas toujours tous détectables. En effet, il est possible, vu les quantités
mises en jeu, que cette phase ne soit pas suffisamment cristallisée et/ou que ses cristallites
soient trop petits pour être détectés en XRD. On peut ainsi interpréter la relaxation de la
compression initiale du film comme une conséquence de la recristallisation de la matrice
ZnO mais également comme le résultat de la précipitation de cette phase ZnAl2O4, qui
en sortant l’Al de la structure würtzite, lui permet de relaxer la forte contrainte initiale
de compression pour passer en légère tension.

L’effet du recuit sous vide (p < 10−6 mbar) est quelque peu différent. On note tou-
jours une augmentation de la taille des grains et d’un relâchement des contraintes en
compression vers une valeur faible mais toujours négative (Fig. 3.3-a versus b). Cepen-
dant, l’amélioration de la cristallinité des films recuits sous vide est moins importante que
dans le cas des recuits à l’air, comme il apparaît en comparant la largeur à mi-hauteur
des pics de diffraction (0002) et la largeur des domaines cohérents (Fig. 3.4, Tab. 3.2).
Cette différence peut être attribuée au fait que sous atmosphère réductrice les défauts de
stœchiométrie ne peuvent être guéris, voire sont créés (voir Sect. 3.3). De plus, comme
les diffractogrammes ne révèlent jamais l’apparition d’une autre phase que le ZnO après
recuit sous vide, il semble donc nécessaire d’avoir des conditions oxydantes pour précipiter
la phase spinelle ZnAl2O4.

Cible Concentration Taille des Déformation Contrainte
domaines axe c axe a

%at. cohérents (nm) (%) (%) (GPa)
Recuit à l’air

Cér. 2% 38 -0.13 0.13 0.02
Cér. 5% 33 -0.35 0.05 0.03
Cér. 7% 32 -0.2 0.04 0.03
Cér. 33% 36 -1.4 0.08 -3.17
Mét. 5% 31.5 -0.3 0.04 0.04
Mét. 20% 34 -0.23 0.06 0.02

Recuit sous vide
Cér. 2% 32.9 0.2 -0.07 -0.6
Cér. 5% 26.4 0.3 -0.13 -0.8
Cér. 7% 21.4 0.7 -0.25 -0.8
Cér. 33% 18.2 0.5 -0.18 -1.56
Mét. 5% 20.5 0.2 -0.03 -0.5
Mét. 20% 19.3 0.4 -0.09 -1.12

Table 3.2 – Même légende que Tab. 3.1 pour les échantillons après recuit.
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Conclusion

Pour résumer, les films d’AZO sont fortement texturés avec un axe c suivant la normale
à la surface, donc la direction de croissance. Ils sont en compression dans le plan ce qui
se traduit par une extension du paramètre c hors plan. Si une partie de cette contrainte
peut être attribuée au processus de croissance lui même, elle semble augmenter avec la
concentration en Al. Le recuit à l’air induit une recristallisation qui se traduit par une
augmentation de la taille des grains mais également une relaxation des contraintes vers
une valeur légèrement en tension. Cette évolution se produit en parallèle à la précipitation
d’une phase secondaire qui, par XRD, s’apparente à la phase spinelle ZnAl2O4. Le recuit
sous vide, outre une recristallisation, relâche les contraintes, moins fortement que celui
en atmosphère oxydante, vers une valeur toujours légèrement en compression. De plus, à
l’échelle de la diffraction, aucune précipitation de phase secondaire n’est observée.

3.2.2 Microscopie à force atomique : topographie des films

Sur certains échantillons (Fig. 3.7), des caractérisations par AFM ont été réalisées
juste après la synthèse afin d’éviter le vieillissement des films dû à l’interaction avec
l’atmosphère, en particulier l’eau. Ces mesures permettent d’estimer la rugosité Rq et la
taille moyenne des grains en surface (Tab. 3.3).

Figure 3.7 – Images AFM de films d’AZO/Si : (a) cible céramique, 7 %at., (b) cible
céramique + O2, 8 %at. , (c) cible métallique + O2, 5 %at. Image AFM de films
d’AZO/ZnO(0001)-O : (d) cible céramique, 7 %at., (e) cible céramique + O2, 8 %at.,
(f) cible métallique + O2, 5 %at.
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Échantillons (CAl) Rugosité moyenne Rq (nm) Taille des grains (nm)
Echantillons déposés sur Si

Céramique (7 %at.) 1.8 37
Céramique + O2 (8 %at.) 1.02 25
Métallique + O2 (5 %at.) 1.09 19

Echantillons déposés sur ZnO(0001)-O
Céramique (7 %at.) 1.8 34

Céramique + O2 (8 %at.) 0.81 27.2
Métallique + O2 (5 %at.) 0.38 26.8

Table 3.3 – Caractérisation topographique des films par AFM

On note que la rugosité des films déposés sur Si (1-2 nm) reste modeste par rapport à
leur épaisseur d’une centaine de nanomètres. L’ajout d’O2 lors d’un dépôt à partir d’une
cible céramique donne lieu à des grains plus petits. En effet, l’utilisation d’O2, comme celle
d’une cible métallique lors des dépôts par pulvérisation cathodique, permet d’augmenter
la vitesse de dépôt donc la densité de grains [22] qui sont alors plus petits. Les dépôts
effectués sur substrat ZnO(0001)-O présentent les mêmes tendance en fonction de la cible
et de l’atmosphère de synthèse. On note cependant une plus grande taille de grains, une
rugosité plus faible lors du dépôt réactif et une distribution de tailles plus homogène
que sur Si. Ces caractéristiques peuvent être attribuées à l’orientation épitaxiale du film
d’AZO observée en XRD. Enfin, la taille des grains estimé en AFM est supérieure à celle
obtenue par XRD. Cette divergence, déjà notée dans la littérature [295, 296, 297], est
liée au fait que l’AFM ne fournit qu’une information sur la topographie de surface alors
qu’à l’inverse, la XRD donne une valeur moyenne sur toute la profondeur du film des
domaines cohérents. Cette dernière est inférieure à la taille du grain lui-même en raison
de l’élargissement des pics de diffraction dû aux effets de microcontraintes et de mosaicité.
Enfin, il faut également garder à l’esprit que la microstructure du film peut évoluer avec
l’épaisseur, tout particulièrement sur le substrat monocristallin.

3.2.3 Microscopie électronique en transmission

Afin de compléter la vision structurale fournie par XRD, des échantillons spécifiques
ont été observés en microscopie électronique en transmission en balayage (STEM ; voir
Sect. 1.4.4). Pour ce faire, des dépôts d’environ 10 nm d’AZO ont été réalisés sur des mem-
branes minces et amorphes de SiNx par pulvérisation cathodique à partir de deux cibles
céramique utilisées lors des dépôts plus épais donnant lieu à un dopage faible (5 %at.) et
fort (33 %at.) en valeur nominale dans la cible (Fig. 3.8, (a-d) et (e-h) respectivement).
Les mesures ont été réalisées en champ clair (BF) et sombre (HAADF) qui sont, respecti-
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Figure 3.8 – Imagerie TEM en mode "bright field" et "high-angle annular dark field"
d’un film d’AZO (cible céramique) tel que déposé sur membrane SNix : (a-d) 5 %at. et
(e-h) 33 %at. Les valeurs de composition sont celles nominales i.e. dans la cible.

vement, plus sensibles à l’absorption (donc à l’épaisseur) et à la densité électronique. Elles
mettent en évidence des grains d’une taille latérale de l’ordre de 10 nm, ce qui confirme
les observations XRD et AFM. Une résolution atomique apparaît dans certains de ces
grains qui sont en axe de zone suivant la direction c ; le paramètre de maille mesuré à
3.2 Å correspond bien à celui a = b de ZnO (Fig. 3.8-d,h).

Le recuit à 800◦C à l’air induit un fort mûrissement des grains qui ont une taille de
l’ordre de 20-30 nm, une amélioration générale de la cristallinité des films et un démouillage
partiel. Cependant, apparaissent, essentiellement dans l’échantillon le plus dopé, des grains
avec une structure lamellaire (Fig. 3.9-g,h) clairement différente de la matrice de ZnO
dont il est plus difficile d’observer des grains en axe de zone. Les distances entre les
plans atomiques dans ces structures sont de l’ordre 3.4 Å et pourraient correspondre à
la distance entre plans Zn de la structure spinelle ZnAl2O4 (3.35 Å). Cette structure
rappelle fortement la structure homologue Zn3Al2O6 et lamellaire évoquée par Yoshioka
et al. [184, 206] (Fig. 2.13).

Sur les mêmes échantillons, des cartographies élémentaires en émission X ont été réali-
sées (Fig 3.10). A l’issue des recuits, au-delà d’un changement de morphologie qui apparait
en HAADF, aucun phénomène clair d’agrégation de l’Al n’apparait ce qui laisse penser
que cet élément ne se concentre pas spécifiquement dans des précipités localisés et reste
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Figure 3.9 – Identique à Fig. 3.9 mais après recuit (800◦ sous air) : (a-d) 5 %at. et (e-f)
33 %at.

distribué de manière homogène dans la couche et probablement en surface des grains.

3.3 Spectroscopie de photoémission et chimie des films

Les films d’AZO ont également été analysés par photoémission. Cette technique étant
sensible à la surface du film, un recuit basse température sous vide (150◦C pendant 15 min)
a été réalisé avant chaque mesure. Cette procédure permet de désorber une partie des
espèces carbonées et l’eau (dues à la contamination atmosphérique) qui peuvent biaiser les
interprétations. Les balayages larges (Fig. 3.11) ne font apparaître que les pics de niveaux
de cœur du Zn (Zn 2s, Zn 2p, Zn 3s, Zn 3p), de l’O (O 1s), de l’Al (Al 2p et Al 2s),
ainsi qu’un pic C 1s qui correspond aux espèces carbonées résiduelles. A cela s’ajoute les
transitions Auger du Zn (LMM) et de l’O (KLL). Aucune trace d’autre impuretés, en
particulier d’Ar implanté, n’a été vue, mis à part l’H qui ne peut être détecté avec cette
technique mais qui est connu pour participer à la conductivité dans le ZnO (Sect. 2.2.1).

Terminaison des films

En mesurant la bande de valence en XPS, et en la comparant à celle de monocristaux
à faces polaires (0001)-Zn et (0001)-O, il est possible de connaître la terminaison des
films d’AZO [125]. En effet, la face terminée (0001)-Zn présente une exaltation du pic
autour de 5 eV en énergie de liaison par rapport à l’orientation (0001)-O [298, 299, 300].
Malheureusement, contrairement à l’étude faite dans la thèse d’E. Chernysheva [21] sur
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Figure 3.10 – Cartographie élémentaire (EDX) Al, Zn, O et imagerie d’AZO/SiNx après
recuit (800◦ sous air) : (a-d) 5 %at. et (e-f) 33 %at.

Figure 3.11 – Spectre large de photoémission de films d’AZO/Si. Les pics des niveaux
de cœur et les transitions Auger sont indiqués sur la figure.
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des films plus minces de ZnO pur, les bandes de valence mesurées sur des dépôts sur Si ne
présentaient pas un rapport signal/bruit suffisant pour confirmer ou infirmer la présence
de ce pic caractéristique de la terminaison. La mesure a donc été réalisée sur des films
sur substrats monocristallins ZnO(0001)-Zn (Fig. 3.12). La comparaison aux substrats
nus montre clairement une orientation (0001)-O sur les films d’AZO en contradiction avec
celle du substrat. Par contre, ce résultat est en accord avec le diagramme de terminaison
de ZnO établi dans Ref. [21] sur Si en fonction de la tension appliquée à l’échantillon et
de la température.

Figure 3.12 – Comparaison des bandes de valence des échantillons AZO sur ZnO(0001)-
Zn et de monocristaux de référence.

État chimique du zinc

En théorie, à partir des positions en énergie de liaison (EB) des pics de photoémission,
il est possible de connaître l’état chimique des éléments d’intérêt. Cependant, sans évoquer
la problématique de courbure de bande du semi-conducteur, la position des niveaux de
cœur varie très peu dans le cas du Zn entre l’état métallique et oxydé comme montré
par l’analyse des bases de données (Fig. 3.13). Pour étudier la chimie du Zn, il est donc
préférable de se fier à la position du pic Auger Zn LMM, qui, en impliquant deux niveaux
de cœur 3d du Zn sensibles à la bande de valence, voit sa forme et sa position (-4 eV en
énergie de liaison) changer drastiquement, lorsque le Zn passe de l’état métallique à l’état
oxydé (Fig. 3.14).
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Figure 3.13 – Variation de la position en énergie de liaison des pics de photoémission du
Zn entre l’état métallique et l’état oxydé d’après les bases de données [301, 302, 303, 304] :
(a) Zn 2p3/2 , (b) Zn 3p3/2.

Figure 3.14 – (a) Comparaison des spectres Auger Zn LMM du Zn métallique (noir)
et d’un monocristal de ZnO (rouge). D’après Ref. [305]. (b) Compilation des bases de
données [301, 302, 303, 304] sur la position en énergie de liaison entre Zn0 et Zn2+ pour
la transition Auger Zn LMM.
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A première vue, la comparaison de la forme et de la position du pic Auger Zn LMM avec
la référence monocristalline de ZnO (Fig. 3.15) montre, sans surprise, que la plupart du Zn
des films d’AZO se trouve sous forme oxyde. Cependant, un épaulement caractéristique
de Zn0 apparaît sur la partie de basse énergie de liaison (494 et 497 eV) entre la référence
monocristalline et les films synthétisés à partir d’une cible céramique sans oxygène ou
d’une cible métallique. Il correspond donc à des défauts d’oxydation du Zn [lacune d’O
(VO) ou interstitiels de Zn (Zni)] qui sont courants dans ZnO (Sect. 2.2.1). Son aire
représente environ 9 % de l’aire totale du pic. A noter que ce défaut de stœchiométrie
n’apparaît pas pour des couches synthétisées à partir d’une cible céramique avec ajout
d’O2.

Figure 3.15 – (a) Pic Auger Zn LMM correspondant à différents films d’AZO/Si et une
référence monocristalline ZnO(0001)-O. Le spectre différence entre la référence monocris-
taline et les films AZO/Si apparaît en pointillé.

Estimation de la stœchiométrie

Pour confirmer cela, la stœchiométrie de la surface des films a été estimée à l’aide
des aires sous les pics de niveau de cœur Zn 3p (EB = 91 eV), O 1s (EB = 531 eV) et
Al 2s (EB = 118 eV) mesurées avec une émission normale (Φ = 0◦) à la surface pour maxi-
miser la profondeur sondée (Fig. 3.16-a). La procédure est décrite Sect. 1.3.2 et implique,
outre la soustraction du fond continu inélastique [34] pour calculer les aires élastiques,
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des corrections liées aux libres parcours moyens inélastiques des photoélectrons [31], aux
sections efficaces de photoionisation des niveaux de cœur [29] et à la fonction de réponse
de l’appareil [30] (voir Annexe). Bien que le pic Zn 2p (EB = 1022 eV) soit plus intense, il
est préférable d’utiliser le niveau Zn 3p car sa proximité en énergie cinétique avec l’Al 2s
et l’O 1s minimise l’erreur introduite par la correction de la fonction réponse de l’analy-
seur [30]. L’estimation de la stœchiométrie se fait dans l’hypothèse d’un alliage ZnxOyAlz
où les éléments sont répartis de façon homogène. L’épaisseur de la couche étant bien plus
grande que le libre parcours moyen des photoélectrons (quelques nanomètres), l’hypo-
thèse sous-jacente d’un matériau semi-infini est parfaitement justifiée. Il faut cependant
garder à l’esprit que la préparation des échantillons (recuit à 150◦C sous vide) ne permet
pas de faire désorber toutes les espèces carbonées (présence de C 1s) et les groupements
hydroxyles qui contiennent de l’O ; sa proportion sera donc nécessairement surestimée et
ceci d’autant plus en émission rasante.

Figure 3.16 – Estimation de la stœchiométrie des films d’AZO/Si tels que synthétisés
pour différentes conditions de dépôt [cible métallique (5 %at.)/céramique avec/sans ajout
d’O2 (7/8 %at.) lors de la croissance]. Mesures en émission : (a) normale Φ = 0◦ et (b)
rasante Φ = 70◦.

Les films synthétisés à partir de la cible métallique et céramique sans ajout d’O2

présentent un net excès de Zn. Cette observation va à l’encontre d’une surestimation
de la présence d’O en surface due à une couche de contamination ou d’hydroxylation.
Cette sous-stœchiométrie en O est cohérente, (i) avec la littérature [75], qui reporte très
souvent la présence de VO ou Zni lors des synthèses par pulvérisation cathodique et (ii)
avec l’épaulement observé pour ces échantillons sur le pic Auger Zn LMM (Fig. 3.15).
On notera également que la concentration en Al estimée par XPS sur le film synthétisé à
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partir de la cible métallique est très différente de celle obtenue pour les échantillons issus
des cibles céramique et diverge fortement de l’estimation faite par micro-sonde i.e 0.4 au
lieu de 2 %at. Cette différence peut s’expliquer par la différence de profondeur sondée
entre XPS (quelques nanomètres) et par micro-sonde X (toute la couche).

Pour s’en assurer, les mesures en géométrie d’émission rasante (Φ = 70◦ ; Fig. 3.16-b)
permettent d’exalter le signal de surface en faisant croître le trajet des photoélectrons
dans le matériau. On observe une sous-stœchiométrie du film en O accrue, mais cette
fois également pour l’échantillon synthétisé à partir d’une cible céramique avec un apport
d’O2. Cette observation va à l’encontre de la terminaison O du film vue dans la bande de
valence et la problématique de la contamination de surface. Alors que les films fabriqués
à partir d’une cible céramique semblent de composition homogène en Al entre mesures
en émission normale et rasante, la couche synthétisée avec une cible métallique semble
enrichie en Al en surface (1.3 %-at.) ce qui signifie que dans ce cas l’Al subit un phénomène
de ségrégation en surface. De plus la valeur se rapproche de l’estimation par micro-sonde.
L’origine de ces observations reste inexpliquée.

Effet des recuits haute température

Par la suite, l’effet des recuits à haute température (800◦C-1 h) sur la stœchiométrie
de ces films, en particulier la concentration en Al, a été analysée. Deux atmosphères très
différentes en terme de conditions d’oxydo-réduction ont été explorées : l’air (Fig. 3.17-a)
ou le vide (p < 10−6 mbar)(Fig. 3.17-b).
Après un recuit à l’air donc en atmosphère oxydante, le film retrouve une stœchiométrie
très proche de 1:1 pour le ratio Zn:O et des concentrations en Al très voisines de celles
déterminées par microsonde (Fig. 3.17-a). Outre une recristallisation du film (Sect. 3.2.1),
le recuit sous air induit donc une disparition des VO ou Zni ; ce changement de stoechio-
métrie est également visible sur l’évolution du pic Auger (Fig. 3.18). De plus, même si
une phase secondaire ZnAl2O4 semble précipiter comme détectée en XRD, les mesures
angulaires en photoémission (Fig. 3.17-b) ne mettent pas évidence un gradient de concen-
tration entre la surface et le volume donc une ségrégation marquée en surface de l’Al. La
concentration semble homogène pour tous les échantillons.
Après un recuit effectué sous vide (Fig. 3.17-b,d), le comportement en terme de stœchio-
métrie est assez différent. Elle se caractérise par une diminution nette de la concentration
en Zn accompagnée d’une augmentation de celle de l’Al et de l’O. Il semble que le recuit
sous vide provoque une évaporation du Zn0 (dont la pression de vapeur est très forte à
ces températures [306]) pour passer à une sur-stœchiométrie en O qui conduit à un profil
Auger Zn LMM proche de celui du monocristal (Fig. 3.18). Ce phénomène s’accompagne
également d’un enrichissement mesurable de l’Al en surface comme le montre les mesures
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Figure 3.17 – Estimation de la stœchiométrie ZnxOyAlz des films d’AZO/Si après recuit
pour différentes conditions de synthèse [cible métallique/céramique ; 5%at. (valeur nomi-
nale cible) avec/sans ajout d’O2] après recuit (a)(c) à l’air (800◦-1 h) et (b)(d) sous vide.
(a)(b) Stœchiométrie ZnxOyAlz du film obtenue en émission normale et (c)(d) variation
angulaire de la concentration en Al.
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Figure 3.18 – Evolution du pic Auger Zn LMM avant et après recuit (800◦C, 1 h) pour
un film AZO/Si (céramique 7 %at.).

angulaires (Fig. 3.17-d). Au vu de la sensibilité à la surface de l’XPS (quelques nm), ce
changement de composition et cette réduction sous vide pourraient être simplement limi-
tés à l’extrême surface ou sur une profondeur limitée. Les mesures XAS en fluorescence
présentées par la suite et qui sont sensibles au volume de la couche montre, à l’inverse,
clairement l’absence totale de changement de l’environnement de l’Al lors du recuit ré-
ducteur.

Conclusion

En résumé, la photoémision a révélé un défaut de stœchiométrie en O dans les films
d’AZO après synthèse. Cette légère réduction est absente dans les dépôts réalisés à partir
d’une cible céramique avec ajout d’O2. Les cibles métalliques semblent produire des films
où l’Al est distribué de manière inhomogène, l’extrême surface étant moins riche que le
reste du film. Les études menées après les recuits haute température mettent en lumière
des divergences de comportement en fonction de l’atmosphère. Le recuit oxydant à l’air
permet de guérir les écarts de stœchiométrie et de répartition de l’Al dans les films ; ils
favorise également la précipitation d’une phase spinelle ZnAl2O4 d’après la XRD. Quant
au recuit en atmosphère réductrice sous vide, à l’échelle sondée par la photoémission, il
engendre une désorption d’une partie du Zn, une forte réduction de la surface du film et
une ségrégation de l’Al en surface.
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3.4 Mesures de résistivité en température

Les propriétés de transport électrique d’AZO sont des caractéristiques importantes
dans les applications de ce matériau. Dans un semi-conducteur dopé n comme AZO, la
conductivité σ = neµ est non seulement liée à la densité de porteurs n, qui suit en général
un comportement d’Arrhenius en température avec un énergie d’activation Ea qui dépend
de la position en énergie du niveau de dopant par rapport à la bande de conduction, mais
également à leur mobilité µ. Cette dernière µ = eτ/m∗ est pilotée par la masse effective
du porteur m∗ mais surtout par tous les mécanismes de collisions qui interviennent dans
le temps de relaxation τ . Additifs d’après la règle de Matthiessen, ils font intervenir tous
les écarts au réseau cristallin parfait comme les défauts ponctuels (comme les dopants
ou les défauts intrinsèques) ou étendus (dislocations ou joints de grains) mais également
les vibrations de réseau (phonons). La valeur de la résisitivité ρ = 1/σ est donc un bon
indicateur qui permet de comparer les échantillons entre eux.

Figure 3.19 – (a) Mesure de résistivité en température des différent films d’AZO déposés
sur silice amorphe. (b) Représentation du logarithme de la conductivité en fonction de
l’inverse de la température et son ajustement linaire en pointillé pour estimer une énergie
d’activation.

Des mesures de résistivité en conditions de Van der Pauw [307] ont été réalisées en
fonction de la température (300-400 K) sur des films minces déposés sur silice amorphe
(Fig. 3.19). Ce substrat isolant massif a été choisi pour s’affranchir de la contribution de
volume sur Si ou ZnO monocristallin et ne mesurer que le transport dans la couche. Les
valeurs de résistivité obtenues à température ambiante sur les films (ρ ∼ 103 Ω.cm) sont
dans la fourchette des valeurs de la littérature (10−3 − 106 Ω.cm) [175, 263, 308, 262]
dont l’amplitude s’explique, au-delà du dopage, par la grande sensibilité de la mobilité
électronique à la densité de défauts des films considérés. Les courbes de résisitivité ne
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Echantillons Résistivité Energie
Cible/dopage à 400 K (Ω.cm) d’activation (eV)
Mét. 5 %at. 1.2 0.81±0.01
Cér. 7 %at. 0.43 0.86±0.01

Mét. 20 %at. 5 0.82±0.01
Cér. 33 %at. 1.4 0.84±0.01

Table 3.4 – Mesure de résistivité en température et estimation de l’énergie d’activation.

respecte pas la hiérarchie du dopage, les plus résistives étant les plus dopées (Fig. 3.19-a).
De plus ρ baisse en fonction de la température ce qui va à l’encontre d’une diminution
de µ sous l’effet de la diffusion des électrons par les phonons. Cela signifie donc que la
densité de porteurs doit augmenter avec la température donc que tous les dopants ne
sont pas activés à température ambiante. L’évolution de la conductivité en fonction de
la température a été ajustée par une loi d’Arrhenius 1/ρ = σ = σ0e

−Ea
kBT pour en tirer un

énergie d’activation apparente Ea (Fig. 3.19-b ; Tab. 3.4). Entre les échantillons, il n’y a
pas de variation flagrante d’Ea en fonction de la concentration d’Al. Comme, pour la valeur
de résistivité, cette énergie d’activation se trouve dans la fourchette des différentes études
menées sur ce type de film (0.01 − 3 eV [309, 310, 311]). Dans notre cas, en l’attribuant
à une augmentation de n, elle correspond donc à des dopants profonds. La formation de
complexes entre l’Al et les défauts intrinsèque de ZnO a été évoquée dans la littérature
pour expliquer le phénomène [312, 3] (Sect. 2.3.2). Ce point fait l’objet de l’étude XAS
qui va suivre. On peut également mettre en avant l’effet de l’hydrogène présent dans les
films, qu’il est difficile de quantifier et qui peut avoir un effet important sur la conductivité
comme évoqué Sect. 2.2.1.



126 CHAPITRE 3. ENVIRONNEMENT DE L’AL DANS L’AZO

3.5 L’environnement local de l’Al dans les films d’AZO

vu par XAS

L’environnement local de l’Al dans AZO et son évolution en fonction des conditions
de synthèse ont été sondés par spectroscopie d’absorption X au seuil K de l’Al. Pour cela,
nous avons analysé de façons séparées la partie proche du seuil (XANES ; Sect. 3.5.1) et
de celle des oscillations EXAFS (Sect. 3.5.3). Mis à part une comparaison avec des échan-
tillons référence, des simulations FDMNES de spectres XANES (Sect. 3.5.2) obtenues
à partir de configurations atomiques relaxées en calcul DFT ont permis de tester diffé-
rentes hypothèses d’environnement de l’Al. Ces dernières ont également été comparées à
l’EXAFS expérimental dans l’espace radial χ(R) qui permet d’avoir accès à la seconde
sphère de coordination de l’Al.

3.5.1 Analyse qualitative du spectre XANES

Pour tous les échantillons tels que synthétisés, quel que soit le mode de dépôt (cible
céramique/métallique avec/sans ajout d’O2), la concentration en Al (2-33 %at.) et le
substrat, leurs spectres XANES sont extrêmement similaires. Après le traitement des
données brutes pour en extraire µ(E), l’enveloppe du spectre (Fig. 3.20) est caractérisée
par trois pics, un à 1565 eV (A), un second plus intense vers 1570.6 eV (B) et enfin un
plus large à 1581.3 eV (C). Cette forme globale est caractéristique d’un environnement
de type tétraédrique pour l’Al, comme le montre la comparaison avec des structures
analogues connues tel que l’AlN würtzite (Fig. 3.20). Cette simple comparaison laisse
supposer que l’Al vient se placer préférentiellement en substitution du Zn (AlZn), sans
modifier la structure cristallographique würtzite et sans précipiter de phases secondaires.
Cette conclusion est en accord avec la littérature (Sect. 2.3) qui a depuis longtemps mis
en évidence la position en substitution de l’Al [4, 2, 188]. Comme montré par la suite,
le plus étonnant est l’absence d’évolution claire du spectre, en particulier en fonction du
taux d’Al jusqu’à des valeurs se rapprochant plus de l’alliage que du dopage.

Comparaison avec les échantillons de référence

Dans un premier temps, plusieurs échantillons de référence ont été mesurés par XAS :
(i) une poudre et un monocristal α-Al2O3 (corindon) et un film d’alumine amorphe déposé
par pulvérisation cathodique (Fig. 3.21), (ii) des poudres de ZnAl2O4 de structure spinelle
(Fig. 3.6) essentiellement pour comparer aux échantillons d’AZO après recuit. Dans ces
composés, comme la quantité absolue d’Al est bien plus élevée que dans les films, l’auto-
absorption qui consiste en la réabsorption d’une partie des photoélectrons peut modifier



3.5. L’ENVIRONNEMENT LOCAL DE L’AL DANS LES FILMS D’AZO VU PAR XAS127

Figure 3.20 – XANES au seuil K de l’Al : spectre typique de tous les films minces de
cette étude (ici AZO/Si à partir d’une cible céramique 7 %at.) et simulation FDMNES
pour l’AlN structure würtzite.

la forme du spectre. Elle a été systématiquement corrigée à l’aide de l’algorithme implé-
mentée dans le logiciel Athena, qui se base sur le travail de Booth et Bridges [313].

Tout d’abord, le spectre typique AZO diffère fortement de celui d’α-Al2O3 où l’Al
est placé au sein de sites octaédriques uniquement. Cette comparaison exclut d’emblée
la précipitation massive d’Al2O3 en particulier à fort dopage. On notera que la nature
d’alumine (film, monocristal ou poudre) joue également sur l’enveloppe du spectre. En
effet, pour le film amorphe déposé par pulvérisation cathodique, un décalage de la position
du seuil de -3 eV est observé et le spectre est globalement moins structuré que celui de la
poudre ou du monocristal. Ces différences sont explicables par le caractère amorphe du
film et de la présence dans celui ci d’Al en sites tétraédriques [314]. Pour le monocristal,
un effet d’anisotropie cristalline doit aussi être pris en considération (voir Sect. 3.5.1).

Pour obtenir des références de gahnite (ZnAl2O4, structure spinelle), une poudre a
été synthétisée par chimie douce en suivant le protocole décrit par Battiston et al. [315].
Celui-ci consiste à mélanger un sel de nitrate d’aluminium Al(NO3)3 (11 g dans 20 mL)
et un sel de nitrate de zinc Zn(NO3)2 (30 g dans 20 mL) dans une solution aqueuse d’am-
moniaque ([NH3] = 28%). Une fois filtrée et séchée, la poudre obtenue est ensuite recuite
à l’air à 750◦C pendant 3 h. La caractérisation par XRD (Fig. 3.22-a) a bien confirmé la
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Figure 3.21 – Comparaison des spectres XANES au seuil K de l’Al entre AZO et diffé-
rentes références (Al2O3, ZnAl2O4).

présence du composé gahnite et l’absence d’impuretés. Cependant, un affinement Rietveld
(G. Rousse, Collège de France) a mis en évidence un phénomène d’inversion des sites ca-
tioniques. Cette inversion, qui est un phénomène courant dans la structure spinelle [316],
consiste en un échange d’une partie des cations en site octaédrique (Al) et de ceux en
site tétraédrique (Zn). Le taux d’inversion a été estimé autour de 30 % d’Al en site tétra-
édrique dans notre échantillon. La largeur des pics atteste de la formation de cristallites de
petites tailles (∼ 10 nm) liée à la méthode de synthèse à basse température. Pour tenter
de réduire le taux d’inversion dans cette poudre, nous avons procédé à un recuit à 1000◦C
pendant 4 h. Cependant, le diffractogramme réalisé après ce traitement thermique révèle
la précipitation d’Al2O3 ce qui rend difficile l’utilisation de cette poudre comme référence
en XAS. Dans un second temps, pour s’affranchir de ce problème d’inversion, une syn-
thèse céramique de ZnAl2O4 à haute-température par frittage a été tentée. Elle consiste à
mélanger des poudres de ZnO würtzite et d’α-Al2O3 en quantités stœchiométriques, puis
à procéder à des séries de recuits dans un creuset à 1000◦C pendant 24 h et de broyage.
Malheureusement, le diffractogramme de la poudre ainsi obtenue (Fig. 3.22-b) révèle bien
la présence de gahnite, mais également celle de ZnO et d’α-Al2O3 qui n’ont pas réagi
lors des recuits. La présence ZnO n’est pas gênante pour la mesure XAS contrairement à
Al2O3.
Bien qu’une phase pure et sans inversion de ZnAl2O4 n’ait pas pu être synthétisée, les
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Figure 3.22 – Diffractogrammes de poudres de ZnAl2O4 synthétisées (a) par voie de
chimie douce et (b) par voie céramique. L’indexation des pics par la structure gahnite est
montrée sur la Fig. a et les pics des précurseurs ZnO et Al2O3 apparaissent sur la Fig. b.

mesures XAS ont tout de même été réalisées sur ces échantillons (Fig. 3.23). L’objectif
était dans un premier temps de les comparer au spectre de ZnAl2O4 publié par Yoshioka
et al. [317]. La poudre synthétisée par chimie douce présente un spectre structuré diffé-
remment des deux autres, probablement en raison de la taille nanométrique des cristallites
et d’un désordre de sites plus marqué. Concernant la poudre obtenue par voie céramique,
son spectre XAS correspond bien à la référence de la littérature qui a été présentée comme
une phase pure sans pour autant fournir une preuve structurale de l’absence d’inversion
de sites (spinelle directe).

Toujours est-il que la différence avec les spectre XANES de films d’AZO tels que
synthétisés exclut la précipitation massive d’une phase secondaire de ZnAl2O4, ce qui
n’est pas le cas après recuit oxydant comme on le verra au chapitre suivant.
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Figure 3.23 – Spectres XANES de poudres référence de ZnAl2O4 : (ligne noire) échan-
tillon de Yoshioka et al. [317] ; (ligne verte) synthèse par voie chimique et (ligne rouge)
par voie céramique .

Effet de la concentration en Al

La comparaison des spectres XANES d’AZO pour des concentrations croissantes en Al
montre qu’ils ont la même forme et se superposent assez bien (Fig. 3.24). Ainsi il semble
que la position de l’Al en substitution du Zn reste privilégiée même à de très fortes
concentrations d’Al (> 20%). En effet, on pourrait légitimement s’attendre à observer un
changement de la forme du spectre en raison d’une modification de l’environnement local
de l’Al au travers (i) soit d’une occupation statistique des sites qui favorise les seconds
voisins Al d’un Al en substitution (voir Sect. 3.5.2), (ii) de l’apparition d’Al interstitiels
ou, (iii) de la précipitation d’une phase secondaire (Al2O3 ou ZnAl2O4). On notera tout
de même que pour les échantillons les plus dopés les intensités relatives des pics diffèrent
légèrement.

Type de cible

De la même manière que pour les différents taux de dopage, le type de cible utilisée
lors de la synthèse ne semble pas produire de modifications significatives de la forme du
spectre XANES. La Fig. 3.25 l’illustre au travers d’une comparaison de films déposés
sur silice synthétisés à partir de cibles céramique et métallique pour des concentrations
en Al comparables. Hors la photoémission (Sect. 3.3) a montré des variations claires
de stœchiométrie Zn:O suivant le mode de synthèse avec des films réduits pour la cible
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Figure 3.24 – Comparaison des spectres XANES d’AZO/Si en fonction de la concentra-
tion en Al pour des films synthétisés à partir d’une cible (a) céramique et (b) métallique.

métallique et stœchiométrique pour la cible céramique avec ajout d’O2. Il semble donc
que l’écart à la stœchiométrie ne se traduit pas clairement dans le spectre XANES. On
peut avancer que cette différence provient du fait que l’estimation de la stœchiométrie
faite grâce aux mesures XPS, ne prend en compte que les quelques nanomètres de surface,
alors que la mesure XAS sonde tous les Al présents dans la couche. Cette différence
de profondeur étudiée pourrait expliquer le fait que cet écart ne soit pas visible sur les
spectres d’absorption.

Effet du substrat

Enfin, il n’y a aucune modification du spectre XANES en fonction de la nature du
substrat sur lequel les films sont déposés (Fig. 3.26). En effet, bien que les échantillons
déposés sur monocristaux de ZnO avec un film parfaitement texturé dans le plan (Fig. 3.2)
aient une qualité cristalline bien meilleure que sur Si ou silice, aucune différence notable
n’apparaît dans le spectre XANES.

Mesure XAS en angle et anisotropie de texture

La diffraction de rayons X a montré que les films d’AZO étaient texturés préféren-
tiellement selon l’axe c suivant la normale à l’échantillon. Il est donc possible que cette
anisotropie structurale se traduise en XAS au travers de l’orientation relative de la po-
larisation linéaire de l’onde incidente et de l’échantillon. La Fig. 3.27 montre l’évolution
du spectre XANES en augmentant l’angle entre le faisceau de rayons X incident qui est
polarisé dans le plan de l’orbite synchrotron et la normale à la surface de l’échantillon.
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Figure 3.25 – Comparaison des spectres XANES AZO/silice en fonction du type de cible
utilisée céramique/métallique (avec ajout d’O2) : (a) forte concentration, 33 %at. (rouge)
et 20 %at. (vert), (b) concentration moyenne 7 %at., (c) faible concentration 5 %at.

Jusqu’à présent et comme par la suite, l’ensemble des spectres présentés correspondaient
à une incidence d’environ 10◦, par rapport à la normale de la surface de notre échantillon
(encart Fig. 3.27), donc pour une direction du champ électrique essentiellement dans le
plan de la couche et suivant les axes a, b (ou [100]/[010]) de la structure würtzite. Pour
de plus grands angles d’incidence, la contribution relative de l’axe c (ou [001]) augmente.
Étonnamment, cet effet a été assez peu commenté dans la littérature, seulement dans le
cas d’études au seuil K du Zn [318] ; pour le seuil K de l’Al, l’information n’est jamais
donnée dans les publications. Enfin, on notera que l’évolution du spectre en fonction de
l’angle de mesure est différente avec la concentration en Al ce qui peut provenir d’un
changement de cristallinité/texture avec le dopage du film (Tab. 3.1). En effet, la XRD
en géométrie Bragg-Brentano montre l’apparition d’un épaulement correspondant au pic
(0111) pour la couche la plus fortement dopée en Al (Fig. 3.1-a) et qui est absent à plus
faible dopage. Cette réduction de la texture des films d’AZO pourrait donc expliquer cette
différence d’anisotropie en fonction du dopage.
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Figure 3.26 – Comparaison des spectres XANES en fonction de la nature du substrat
utilisé pour différentes cibles et concentrations : (a) céramique 7 %at. ; (b) métallique
5 %at. (avec ajout d’O2), (c) céramique 8 %at., (d) céramique 33 %at.
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Figure 3.27 – Spectres XANES, corrigés de l’auto-absorption, en fonction de l’angle
d’incidence entre le faisceau et l’échantillon : films d’AZO/silice (a) 5 %at. (b) 33 %at.

3.5.2 Simulations du spectre XANES et environnement local de

l’Al

Afin d’interpréter les résultats des mesures d’absorption X, nous avons eu recours à des
simulations des signatures XANES et EXAFS de configurations choisies pour l’environne-
ment local de l’Al. Dans un premier temps, des calculs de premiers principes (réalisés par
J. Goniakowski, Institut des NanoSciences) ont permis d’optimiser les positions atomiques
autour d’un (ou plusieurs) atome d’Al insérés dans la structure würtzite avec d’éventuels
défauts intrinsèques de ZnO dans son voisinage. A partir de ces structures relaxées, le
code FDMNES (Sect. 1.6.4) a permis de simuler leurs signatures XANES. Dans un se-
cond temps (Sect. 3.5.3), le code FEFF (Sect. 1.6.3) a donné accès à la représentation
χ(R) des distances radiales entre l’atome absorbeur et ses voisins (Sect. 1.6.3).

Simulations atomistiques DFT

Toutes les simulations atomistiques des structures que nous avons utilisées ont été
faites dans le cadre de la fonctionnelle de la densité (DFT : Density Functional Theory)
sur une base d’ondes planes telle qu’implémentée dans le code VASP (Vienna Ab Initio
Simulation Package) [71, 72]. Dans ces simulations, la méthode PAW (Projector Aug-
mented Wave) [72] ainsi que la fonctionnelle d’échange-corrélation PW91-GGA [319] ont
été employées. Les standards implémentés dans le code VASP pour les pseudo-potentiels
du Zn, de l’Al et de l’O ont été utilisés. Cette approche a pour effet de surestimer les
paramètres de maille de ZnO, qui passent de 3.25 Å à 3.28 Å pour a et b, et de 5.21 Å à
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5.30 Å pour c.
Pour se rapprocher des concentrations en Al observées au sein des films d’AZO, une super-
cellule contenant 48 unités formulaires de ZnO a été systématiquement employée avec 1
à 3 Al en substitution ou en interstitiel conduisant ainsi à des concentrations atomiques
de 2-6 %at. La zone de Brillouin a été échantillonnée avec une grille de (5× 5× 5) et les
coordonnées atomiques de tous les ions ont été relaxées jusqu’à ce que les forces résiduelles
soient inférieures à 0.01 eV.Å−1. La coupure en énergie pseudo-potentiels du Zn et de l’O
était de 270 eV comme dans le travail de J.Goniakowski et.al. [320].

Polarisation du faisceau et simulations XANES

Comme mis en évidence expérimentalement en faisant varier l’angle du faisceau inci-
dent (Sect. 3.5.1), la signature XANES dépend de l’orientation relative du champ élec-
trique du faisceau et de la normale à l’échantillon en raison de la texture des couches.
Cependant la plupart de nos mesures ont été faites avec un angle d’incidence de 10◦ par
rapport à la normale de l’échantillon, ce qui permet de mettre en évidence les composantes
d’absorption suivant les axes a et b de la structure würtzite. Cet effet d’anisotropie cris-
talline sur le coefficient d’absorption est pris en compte dans les simulations FDMNES.
La Fig. 3.28 l’illustre dans le cas d’une simple substitution d’Al sur site Zn en fonction
de l’orientation du champ électrique et des axes hexagonaux de la structure würtzite ; par
symétrie, les résultats suivant a ([100]) et b ([010]) sont identiques. Par la suite, compte
tenu de la géométrie de mesure, seule la moyenne des spectres simulés suivant a et b sera
comparée à l’expérience, dont la contribution de l’axe c au signal est considérée comme
négligeable. En outre, si plusieurs atomes d’Al sont présents, l’absorption totale simulée
sur tous les sites Al sera comparée à l’expérience.

Al substitutionnel et Al interstitiel

En tout premier lieu, le cas d’un Al isolé soit en position interstitielle (Ali, Fig. 3.29-a)
soit en substitution du Zn (AlZn, Fig. 3.29-b) a été considéré. La comparaison entre les
spectres XANES théorique de ces deux structures et le spectre expérimental est assez
édifiante, et confirme bien que les atomes d’Al sont en position de substitution du Zn
dans la structure würtzite. Cependant, on remarquera que, pour la configuration AlZn,
les différents pics du spectre XANES simulé ne se trouvent pas exactement à la même
position que dans l’expérience et que leurs séparations en énergie diffèrent également. C’est
un effet bien connu de ce type de calculs d’excitation qui ont tendance à mal reproduire la
valeur de la bande interdite et à "comprimer" le spectre. Cependant, nous avons préféré
tout au long de ce travail de rester sur une comparaison "qualitative" des spectres XANES
sans chercher un ajustement vraiment "quantitatif".
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Figure 3.28 – Simulation du spectres XANES produit par AlZn dans ZnO pour des
champs électriques selon les directions principales de la maille hexagonale.

Figure 3.29 – Simulation XANES de configurations pour des atomes d’Al isolés : (a) Ali
(b) AlZn et (c) comparaison des spectres XANES simulés correspondants avec l’expérience.
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Spectre XANES AlZn et densité d’états

Pour comprendre la forme du spectre XANES de AlZn, il est possible de s’appuyer
sur le calcul de la densité d’états projetée sur l’Al (Fig. 3.30). Ainsi, la contribution à
la bande de conduction de l’orbitale 3p de l’Al en partie hybridée à celles 2p de l’O
présente trois pics, respectivement à 5, 10 et 20 eV au dessus du niveau de Fermi. Leurs
positions et leurs formes sont très similaires à celles observées dans le spectre XANES.
De plus, en projection sur les trois directions de l’espace (plan [100]/[010]-x/y et [001]-z),
les contributions px et py sont quasiment superposées par symétrie et présentent 3 pics
alors que l’orbitale pz génère une densité d’états très différente. Ceci est à l’origine du
changement de la forme du signal XANES en fonction de la direction de la polarisation
(Sect. 3.5.2). En raison de la texture préférentielle des films d’AZO et de la géométrie de
mesure, seule la transition 1s→ 3px, 3py apparaît dans l’expérience.

Figure 3.30 – Densité d’états projetés sur l’Al pour la configuration AlZn en fonction
des trois directions de l’espace (échelle de gauche) comparée au spectre XANES calculé
(échelle de droite).

Présence de défauts ponctuels intrinsèques autour de AlZn

Dans un second temps, en partant de l’hypothèse AlZn qui est clairement la plus
plausible, nous avons cherché à savoir si les défauts natifs du ZnO pouvaient être présents
dans l’environnement direct de l’Al et induire une modification des spectres XANES. Pour
ce faire, nous avons considéré quatre défauts ponctuels à proximité d’un AlZn (Fig. 3.31-
a,c,e,g), à savoir (i) la lacune de Zn (VZn) placée à 3.26 Å de l’Al, (ii) d’O (VO) à
1.81 Å, (iii) l’interstitiel de Zn (Zni) à 2.83 Å et (iv) d’O (Oi) à 1.85 Å. Sachant que la
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photoémission a mis en évidence des films réduits, les configurations impliquant Zni et
VO apparaissent comme les plus raisonnables. Les spectres simulées pour chacun de ces
complexes sont présentés dans la Fig. 3.31 et comparés à l’expérience et à la configuration
AlZn isolé.

A partir de ces simulations, il est possible d’écarter d’emblée la présence du complexe
AlZn-Oi (Fig. 3.31-g,h) ; cette structure ne permet pas de reproduire le troisième pic (C) à
1581.3 eV. On peut également exclure la présence du complexe AlZn-VO (Fig. 3.31-c,d) au
travers de l’apparition d’un structure pré-seuil. Pour ce qui est des autres défauts ponc-
tuels AlZn-Zni et AlZn-VZn, la discrimination est bien moins aisée et leurs spectres restent
proches de celui obtenu avec une simple substitution AlZn et de l’expérience. On note éga-
lement que les spectres des complexes AlZn-Zni (Fig. 3.31-e,f) et AlZn-VZn (Fig. 3.31-a,b)
reproduisent mieux les rapports d’intensité entre les pics que pour un AlZn isolé ce qui
pourrait signifier que ce sont ces défauts qui sont présents dans son voisinage direct.

La partie XANES du spectre étant très sensible aux modifications structurales autour
de l’atome absorbeur au travers d’une modification de l’hybridation de ses orbitales, il
n’est pas étonnant que l’ajout ou le retrait d’atomes dans le voisinage de l’Al produisent
des modifications notables du spectre. Les spectres ont donc été simulés en éloignant un
peu plus les défauts ponctuels intrinsèques du site AlZn. Ont été considérés l’effet d’un
Oi placé à 3.82 Å et d’un Zni à 4.55 Å (Fig. 3.32). En fait, éloigner le Zni fait apparaître
un épaulement dans le pied de basse énergie du premier pic (A) XANES, ce qui dégrade
l’accord avec l’expérience. À l’inverse, éloigner l’Oi permet de récupérer un pic autour
de 25 eV après le seuil qui n’était pas présent lorsque ce défaut était situé à 1.85 Å. De
la même façon, les cas des VO et VZn placées à plus grande distance de l’atome d’AlZn

(Fig. 3.33) ont été envisagés. L’accord avec l’expérience dans le cas VO ne s’améliore pas
et a tendance à se détériorer dans le cas VZn concernant le rapport des pics (A)(B). De
plus, un épaulement apparaît sur le pic (A) dans ce dernier cas. Enfin, il est clair qu’en
éloignant encore plus le défaut intrinsèque la signature XANES de l’AlZn isolé va être
retrouvée car la modification des orbitales de l’Al induite par le défaut voisin va devenir
minime.

Pour conclure, quant à la présence de défauts ponctuels dans l’environnement de l’AlZn,
il est difficile de trancher définitivement sur la simple base de l’enveloppe du spectre
XANES. Si AlZn-VZn et AlZn-Zni sont plausibles, AlZn-Oi et AlZn-VO peuvent être ex-
clus. A noter que l’excès de Zn mis en lumière par photoémission (Sect. 3.3) est beaucoup
plus compatible avec la présence de Zni dans le voisinage de AlZn peut-être engendré
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Figure 3.31 – Simulation XANES des complexes AlZn-défaut : structures atomiques et
spectres XANES de (a)(b) AlZn-VZn, (c)(d) AlZn-VO, (e)(f) AlZn-Zni, (g)(h) AlZn-Oi. La
comparaison au spectre expérimental et simulé pour AlZn est systématiquement faite.
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Figure 3.32 – Effet de la distance AlZn-défauts sur la simulation XANES : structures
atomiques (a) AlZn-Oi et (b) AlZn-Zni ; spectres XANES simulés comparés avec celui de
AlZn isolé, de l’expérience ou d’un défaut plus proche (Fig. 3.31).
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Figure 3.33 – Effet de la distance AlZn-défauts sur la simulation XANES : structures
atomiques (a) AlZn-VO et (b) AlZn-VZn ; spectres XANES simulés comparés avec celui de
AlZn isolé, de l’expérience ou d’un défaut plus proche (Fig. 3.31).

par le substitution par l’Al. Ces résultats permettent de compléter ceux présentés par
Thienprasert et al. [2] mais dans la gamme des plus forts dopages et avec des spectres
nettement mieux résolus, sans parler des effets d’orientation préférentielle qui ne sont
pas évoqués par les auteurs. Comme dans notre travail, ils ne notaient que très peu de
variation du spectre XANES lors de l’ajout de VZn et une différence bien plus notable
avec Oi. Par contre, les auteurs n’abordaient pas la question de Zni et ne connaissaient
pas réellement la stœchiométrie de leur films. Par contre, ils concluaient à partir de consi-
dérations énergétiques sur le formation des défauts en l’existence de complexes passivés
donneur-accepteur AlZn-VZn.

Concentration en Al et clusterisation des Al en substitution

En augmentant le concentration en Al, il est possible que des atomes d’Al passent en
insertion dans la structure würtzite. Seul le cas d’un complexe AlZn-Ali avec un Ali placé à
2.77 Å de l’AlZn a été envisagé (Fig. 3.34-a). A une distance plus grande, la contribution
XANES de l’Ali s’apparenterait à celle d’un atome isolé ; hors celle-ci diffère trop du
spectre XANES expérimental (Fig. 3.29). La comparaison à l’expérience est édifiante
pour AlZn-Ali (Fig. 3.34-b) et permet d’exclure clairement la présence d’Ali même aux
forts dopages.

Au vu des quantités d’Al mises en jeu dans les échantillons (jusqu’à ∼ 33 %at.), il est
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Figure 3.34 – Simulation XANES de la configuration AlZn-Ali : (a) structure atomique
et (b) spectre XANES simulé comparé avec celui expérimental.

également légitime de penser que les AlZn ne sont pas répartis de façon isolée mais qu’ils
sont voisins les uns des autres. En supposant qu’ils se placent de manière aléatoire dans
la structure ZnO würtzite, il est possible de calculer la probabilité qu’un atome d’AlZn ait
un nombre n de seconds voisins AlZn. Cette quantité a été estimée en plaçant aléatoire-
ment des AlZn dans un cristal de (50× 50× 50) cellules unités (correspondants à 2.5 105

sites cationiques) pour atteindre une concentration donnée. La statistique de voisinage a
été calculée sur 2500 tirages. Elle apparaît dans la Fig. 3.35 en fonction du %at.Al. Ce
calcul montre que la probabilité d’avoir pour un AlZn un second voisin AlZn, ou plus,
augmente rapidement avec la concentration en Al. Cependant, à 2-3 %at. qui est la valeur
usuelle de concentration utilisée pour AZO, la plupart (∼ 80 %) des AlZn devraient être
isolés (n = 0, courbe bleu sur la Fig. 3.35), le reste n’ayant qu’un seul second voisin
AlZn ; cela se traduit par un nombre moyen de seconds voisins AlZn de AlZn de seulement
0.24, sachant que le maximum est de 12. Pour atteindre une valeur moyenne proche de
1 pour cette quantité, il faut une concentration de l’ordre de 8 %at. La valeur de 2 est
atteinte seulement à 17 %at. Ce calcul purement aléatoire démontre que, statistiquement,
le groupement (ou clusterisation) d’AlZn est peu probable aux concentrations étudiés, à
l’exception de nos échantillons les plus concentrés en Al.

Afin d’explorer cette hypothèse sur la forme du spectre XANES, une configuration
comportant plusieurs AlZn placés en seconds voisins (3AlZn) a été testée (Fig. 3.36). Par
rapport à un AlZn isolé, l’intensité du premier pic (A) à 1565 eV semble être mieux
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Figure 3.35 – Évolution de la statistique du voisinage de l’AlZn dans le cas d’une sub-
stitution aléatoire de l’Al sur sites Zn dans la würtzite en fonction de la concentration en
Al : (a) proportion de sites à n-voisins, (b) nombre moyen de voisins AlZn.

reproduite alors que le reste des structures n’évolue pas. De la même manière que pour le

Figure 3.36 – Configuration à 3 AlZn (concentration 6 %at.) voisins : (a) structure
atomique et (b) spectre XANES simulé comparé avec celui de AlZn isolé et de l’expérience
(5 %at.).

cas d’un atome d’AlZn isolé, l’effet d’un ajout d’un défaut ponctuel à proximité de l’entité
3AlZn a été testé (Fig. 3.37). Un atome d’Oi a été placé au centre du cluster formé par
les 3 AlZn (Fig. 3.37-a). Une fois les positions optimisées, l’Oi se trouve respectivement
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à 1.74, 1.83 et 2.76 Å des atomes d’AlZn. En procédant de la même manière pour le Zni

(Fig. 3.37-b), celui ci se trouve à 2.9, 2.93 et 2.95 Å des AlZn. La comparaison des spectres

Figure 3.37 – Configuration 3AlZn+défaut : Structures atomiques (a) 3AlZn-VO, (b)
3AlZn-Oi, (d) 3AlZn-VZn, (e) 3AlZn-Zni. (c)-(f) Comparaison des spectres XANES simulés
avec l’expérience (AZO/Si, cible céramique, 33 %at.) et la configuration 3AlZn.

XANES simulés correspondants avec la mesure montre que l’intensité du pic (A) à basse
énergie n’est pas correctement reproduite par la configuration 3AlZn-Oi. L’ajout d’un Zni

lui s’accorde mieux à l’expérience. Ainsi, comme pour le cas de l’atome d’Al isolé, le défaut
Zni semble le plus probable, bien qu’il ne modifie que très peu la forme du spectre par
rapport à la configuration 3AlZn. Comme pour la configuration avec un seul AlZn , les
simulations permettent d’écarter la possibilité de présence de VO (Fig. 3.37-d). Quant à
la VZn, la simulation ne permet pas de reproduire l’intensité des pics aussi bien que les
simples substitution. La configuration 3AlZn sans ajout de défaut ou avec un Zni voisin
semble donc être la plus à même de reproduire le spectre expérimental.

Précipitations de phases secondaires : les polymorphes de l’alumine

La possibilité de précipitation de phases secondaires lors de la synthèse, en augmentant
la concentration a également été envisagée au travers de la simulation XANES, même si
a priori, la comparaison avec des mesures sur des échantillons de référence d’Al2O3 et
ZnAl2O4 l’exclut (voir Sect. 3.5.1). Bien que les mesures XRD n’aient pas révélé l’ap-
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parition d’une telle phase, il est possible qu’elle ne soit pas détectée pour des raisons de
tailles de cristallites en particulier pour les échantillons avec une faible concentration d’Al.

Tout d’abord, les spectre XANES que produisent les différents polymorphes de l’alu-
mine (α, β, κ, γ, δ et bixbyite, voir Fig. 3.38) ont été simulés à partir de leurs structures
relaxées [321]. Ces structures se distinguent en fonction du type d’empilement des anions

Figure 3.38 – Polymorphes de l’Al2O3. (a) α, (b) bixbyite, (c) δ, (d) γ, (e) κ, (f) θ [321].

O (cubique faces centrées et hexagonal compact) et de la proportion d’Al dans les sites
tétraédriques et octaédriques [314]. Ainsi, dans les structure α (Fig. 3.38-a) et bixbyite
(Fig. 3.38-b), tous les atomes d’Al sont au sein des sites octaèdriques, alors que dans les
autres structures la proportion d’Al placés dans des sites tétraédriques varie [31 % pour
κ-Al2O3 (Fig. 3.38-e), 37 % pour γ-Al2O3 (Fig. 3.38-d), 44 % pour δ-Al2O3 (Fig. 3.38-c),
57 % pour θ-Al2O3 (Fig. 3.38-f)]. Dans tous les cas, tous ces composés produisent des
spectres XANES clairement différents de ceux mesurés. En accord avec la XRD, il est
légitime de conclure que nos films ne présentent pas de précipités alumine, en proportion
notable, quelle que soit sa forme. Le cas de la gahnite ZnAl2O4 sera considéré au chapitre
suivant.
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Figure 3.39 – Spectres XANES simulés des différents polymorphes de l’alumine comparés
à l’expérience.

Formation de la structure homologue

Dans leur travaux, Yoshioka et al. [184] proposent, lors de la substitution d’Al dans
ZnO, la formation d’une composé homologue à (ZnO)mIn2O3 (voir Sect. 2.3.3). C’est une
structure, de groupe d’espace R3m (a = b = 3.3534 Å, c = 42.51 Å ; α = β = 90◦, γ =

120◦), composée de couches d’InO2 contenant des octaèdres InO6. Ainsi, en remplaçant
In2O3 par l’Al2O3 et en posant m = 3, ces auteurs proposent une nouvelle structure
Zn3Al2O6, qui par la suite à été largement reprise par la communauté [322, 323, 324, 179,
195]. Pour générer cette structure et simuler son spectre XANES (Fig. 3.40), nous avons
utilisé la structure homologue Zn3In2O6 dans laquelle l’In est substitué par l’Al, avant
d’optimiser les positions atomiques et la maille (Fig. 3.40-b). Le spectre XANES simulé de
la structure homologue Zn3Al2O6 est très différent de celui expérimental (Fig. 3.40-a). On
peut donc écarter la possibilité que cette structure décrive correctement l’environnement
de l’Al dans nos films.

Conclusion

La comparaison des spectres XANES théoriques et expérimentaux montre que l’essen-
tiel de l’enveloppe du spectre est déjà bien reproduit par la substitution du Zn par l’Al
(AlZn) et jamais par l’Al en site interstitiel (Ali). Cela confirme les conclusions basées
sur la comparaison avec des références (type AlN ; Sect. 3.5.1) et l’ensemble de la litté-
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Figure 3.40 – Structure homologue Zn3Al2O6 : (a) comparaison du spectre XANES
simulé avec le spectre enregistré sur un film d’AZO (2 at. % sur silice) ; (b) représentation
de la structure atomique Zn3Al2O6 avec les atomes d’ O, Al, Zn en bleu, gris et rouge,
respectivement

rature [325]. Si la simulation permet d’exclure l’Oi et VO dans l’environnement de AlZn,
compte tenu des limitations de la comparaison "qualitative" expérience/théorie, les cas
où Zni et VZn sont dans l’environnement proche de AlZn sont moins tranchés par rapport
à une entité isolée. Mais le cas de VZn est peu probable compte tenu de la photoémis-
sion qui met en évidence un excès de Zn dans les films. En principe, les défauts Zni et
VO ont l’énergie de formation la plus basse dans des conditions de sous-stœchiométrie en
oxygène [148]. Si la clusterisation d’AlZn peut intervenir sur un plan purement statistique
qu’à de très fortes teneurs en Al, elle impacte peu le spectre XANES. En résumé, contrai-
rement à la littérature [2] au-delà de la présence de l’Al en site tétraédrique (AlZn), le
XANES ne permet pas de conclure définitivement sur le second voisin de l’Al, même si la
présence de Zni apparaît plausible dans le voisinage de AlZn.



148 CHAPITRE 3. ENVIRONNEMENT DE L’AL DANS L’AZO

3.5.3 Analyse EXAFS : vers le second voisin de l’Al

Comme dans le cas des spectres XANES, nous avons cherché à comparer les mesures
EXAFS dans l’espace radial χ(R) (Sect. 1.6.3) en fonction des conditions de synthèse des
films. Pour cela, nous avons appliqué rigoureusement les mêmes paramètres de traitement
à chaque spectre (voir Sect. 1.6.3) avec une fenêtre k de 2 − 7 Å−1. Par contre, il faut
garder à l’esprit que les valeurs de R ne correspondent pas aux distances réelles car elles
ne prennent pas en compte les décalages de phases à la rétrodiffusion en fonction de la
nature des voisins. Pour corriger ces distances apparentes, il faut mesurer un échantillon
connu, comme nous l’avons fait dans les cas d’une poudre d’Al2O3, et évaluer le paramètre
de décalage en énergie ∆E = 1.673 eV et s20 = 0.93. Cependant, à part donner accès aux
véritables distances entre les atomes, cette correction ne change en rien les conclusions si
on s’intéresse aux variations de distances, qui, au passage, sont déterminées plus précisé-
ment sur les parties imaginaires de χ(R).

Effet du taux de dopage

En comparant χ(R) en fonction du taux d’Al (Fig. 3.41), il apparaît en premier lieu
une variation de position sur le pic lié aux premiers voisins O (vers 1.5 Å) et sur celui
lié aux seconds voisins (autours de 3.1 Å). Sur les parties imaginaires, on note que les
échantillons synthétisés à partir d’une cible céramique avec une concentration de 7 et
8 %at. présentent un premier voisin O situé à 1.53 Å, alors que pour les autres échantillons
ces atomes se placent plutôt à 1.49 Å. Pour les seconds voisins, seul l’échantillon de plus
forte concentration en Al (33 %at.) présente un fort décalage dans sa position. Il se situe à
3.16 Å alors que tous les autres échantillons présentent un second voisin situé à 3.22 Å. On
peut attribuer cette différence de position des voisins à la contrainte en compression dans le
plan des films (Sect. 3.2.1) et à la clustérisation des AlZn (Sect. 3.5.2) qui augmentent avec
le concentration en Al . Il existe également des différences dans les intensités des différents
pics dans χ(R). Dans le cas des premiers voisins qui correspondent au tétraèdre d’O, les
différences d’intensité sont assez faibles. Cependant, les pics des seconds voisins présentent
des variations d’intensité bien plus importantes qui sont corrélées à la concentration en
Al. Cette évolution peut probablement s’expliquer par la probabilité de présence d’Al en
seconds voisins. En effet, les éléments avec un numéro atomique faible, donc possédant
moins d’électrons, vont produire des pics de moindre intensité que les atomes plus lourds.



3.5. L’ENVIRONNEMENT LOCAL DE L’AL DANS LES FILMS D’AZO VU PAR XAS149

Figure 3.41 – Comparaison du signal EXAFS dans l’espace radial χ(R) en fonction du
taux de dopage pour AZO/Si : (a) module et (b) partie imaginaire.

Effet du substrat

Pour ce qui est de l’effet du substrat sur les spectres χ(R), nous avons comparé les
échantillons issus des mêmes cibles et déposés sur différents substrats (silice, Si et ZnO)
(Fig. 3.42). Il existe une variation de la position des pics des premiers et seconds voisins
en fonction du substrat. On note une tendance générale, à savoir que dSil. < dSi < dZnO.
Cette observation est corrélée à l’évolution des contraintes et de la déformation de l’axe
c observées en XRD (Sect. 3.2.1).



150
C

H
A

P
IT

R
E

3.
E

N
V

IR
O

N
N

E
M

E
N

T
D

E
L’A

L
D

A
N

S
L’A

ZO

Figure 3.42 – Signal EXAFS dans l’espace radial pour des échantillons déposés sur des substrats différents. (a)(c)(e)(g)(i) Module
et (b)(d)(f)(h)(j) partie imaginaire de χ(R) pour différents dopages : (a)(b) cible céramique, 7 et 8 %at., (c)(d) cible céramique,
5 %at., (e)(f) cible métallique, 5 %at., (g)(h) cible céramique, 33 %at., (i)(j) métallique, 20 %at.
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Simulations EXAFS

Pour tenter de discriminer entre les différentes configurations atomiques qui produisent
des enveloppes XANES proches de l’expérience, leurs signatures dans l’espace radial
χ(R) ont été directement simulées à l’aide du code FEFF6 à partir des positions ato-
miques calculées en DFT sans ajuster aucun paramètre puis comparées à l’expérience.
Cependant, dans ces comparaisons, il faut garder à l’esprit (i) la surestimation systéma-
tique des paramètres de maille de ZnO en DFT (∆a/a = (atheo − aexp)/aexp ≃ +1 %;
∆c/c = (ctheo − cexp)/cexp ≃ +1.7 %) et (ii) l’état de déformation anisotrope due aux
contraintes dans le plan des films (Tab. 3.1 ; −1.2 ≲ ∆a/a ≤ 0 % et 0 ≤ ∆c/c ≲ 3.5 %).
Les deux expliquent les décalages systématiques entre théorie et expérience. Pour chaque
configuration testée, une optimisation de la géométrie (distances inter-atomiques) et du
désordre (facteur de Debye-Waller ou coordinence) permettent bien évidemment d’obte-
nir de meilleurs accords mais bien souvent avec des résultats aberrants sur les paramètres
ajustés.

Dans un premier temps, le calcul de χ(R) a été effectué pour de l’Ali isolé et le com-
plexe AlZn-Ali (Fig. 3.43). Comme attendu au vu des simulations EXAFS, ces structures
ne permettent pas de reproduire le spectre expérimental. Les résultats pour tous les dé-

Figure 3.43 – Comparaison du spectre EXAFS dans l’espace radial χ(R) (AZO/Si ; cible
céramique ; 5 %at.) avec les spectres calculés pour les configurations Ali, AlZn-Ali et le
composé fictif AlO würtzite.
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Figure 3.44 – Comparaison avec l’expérience du signal EXAFS dans l’espace radial
(a)(b) |χ(R)| et (c)(d) Im[χ(R)] produit par des configurations avec défauts ponctuels
autour de AlZn : (a)(c) interstitiels AlZn-Oi et AlZn-Zni ; (b)(d) lacunes AlZn-VO et AlZn-
VZn.

fauts ponctuels dans l’environnement direct de l’AlZn (voir Fig. 3.31-a,c,e,g) sont présentés
dans la Fig. 3.44 et comparés à l’expérience. Tout d’abord, le signal χ(R) produit par un
simple AlZn isolé reproduit assez bien les intensités et la position des pics expérimentaux,
tant sur le plan de la première que de la seconde sphère de coordination. En parallèle du
XANES, cela confirme clairement, à toutes les concentrations en Al, la préférence de l’Al
pour la position substitutionnelle dans la structure. Pour ce qui est des défauts ponctuels
dans l’environnement direct de AlZn, Zni produit une augmentation de l’intensité du pic
de seconds voisins vers 3.4 Å, alors qu’à l’inverse l’ajout d’un Oi à tendance à le diminuer.
Pour ce qui est des lacunes, elles ont toutes les deux pour effet de diminuer l’intensité du
pic de premiers voisins vers 1.7 Å tout en augmentant celui du second. On serait donc
amené à conclure à partir de l’EXAFS que l’AlZn n’a pas systématiquement dans son
voisinage direct un défaut ponctuel intrinsèque.
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Comme pour les simulations XANES, les spectres obtenus en plaçant Zni et Oi (Fig.3.45-
a) plus loin de l’atome absorbeur l’AlZn (respectivement à 4.5 Å et 3.82 Å) ont également
été simulés. Comme attendu, cela induit une forte augmentation de l’intensité du pic vers
3.4 Å qui correspond à l’ajout d’un atome dans la seconde sphère de coordination de l’Al.
Le spectre EXAFS de ces défauts placés à plus grande distance ne reproduit pas la donnée
expérimentale. Il en est de même pour les lacunes (Fig.3.45-b).

Figure 3.45 – Effet de la distance AlZn-défauts sur |χ(R)| calculé : (a) défauts inertiels
et (b) lacunes. Les structures atomiques correspondantes apparaissent dans Fig. 3.32 et
3.33

.

Concernant l’effet de clusterisation des AlZn, la simulation EXAFS (Fig 3.46) pour la
configuration 3AlZn (Fig. 3.36-a) montre que le signal χ(R) n’est pas aussi bien reproduit
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que dans le cas d’un AlZn isolé. Concernant les configurations qui font intervenir dans
le voisinage de 3AlZn des défauts ponctuels (Fig. 3.46-b,c), les positions de chaque pic
et leurs intensités sont relativement mal reproduites, ce qui permet de les exclure. Enfin
a été simulé également le cas extrême et fictif d’une clustérisation maximale au travers
d’une structure würtzite où tous les cations sont des Al (structure dite AlO ; Fig. 3.43).
Elle a été créée à partir de la structure AlN würtzite en substituant les N par des O avant
d’optimiser les paramètres de maille et les positions atomiques. L’accord avec l’expérience
(Fig. 3.43) est médiocre.

Figure 3.46 – Comparaison à l’expérience (AZO/Si, cible céramique, 33 %at.) du signal
EXAFS dans l’espace radial produit par la clusterisation d’AlZn : configurations (a) AlZn

et 3AlZn isolées, (b) 3AlZn associée à une lacune, (c) 3AlZn associée à un interstitiel.

Au vu de tous les résultats précédents, la structure avec une simple substitution AlZn

isolée est celle qui reproduit le mieux toutes les données expérimentales (XANES et
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EXAFS). On doit cependant garder à l’esprit que la structure relaxée en DFT est direc-
tement introduite dans la simulation FEFF. Un meilleur accord (Fig. 3.47 )a été obtenu
en optimisant la géométrie (distances inter-atomiques) et le facteur de Debye-Waller sans
toucher bien évidemment à la coordinence. Ce même exercise dans le cas 3AlZn n’est pas
aussi convaincant. Le tableau Tab. 3.5 résume les résultats obtenus par un tel ajustement

Figure 3.47 – Ajustement du spectre EXAFS expérimental en relaxant les structures
AlZn et 3AlZn.

pour les films déposés sur silice. Pour la structure simulée en DFT, du fait de l’optimi-
sation des positions, tous les atomes d’O de la première sphère de coordination et les
atomes de Zn de la seconde autour de l’Al ne se trouvent pas à la même distance. Le
tableau ne présente que les distances moyennes afin d’avoir une idée générale de leurs
variations entre les échantillons. On observe que, de manière générale, le premier voisin
O est plus proche de l’Al que dans le calcul DFT (environ 5.8 %). Cette distance réduite
peut être en partie expliquée par la compression observée en DRX dans le plan du film
(−1.2 ≲ ∆a/a ≤ 0 %), mais également par le fait que les simulations DFT ont tendance
à surestimer ces distance (∆a/a ≈ +1 %). Pour ce qui est de la distance aux seconds voi-
sins, celle-ci est moins compressée par rapport au calcul DFT (environs 3.1 %). Comme
remarqué précédemment, il n’y a pas non plus de différences marquantes de distances
pour les échantillons les plus dopés, qu’ils soient synthétisés avec une cible métallique ou
céramique.



156 CHAPITRE 3. ENVIRONNEMENT DE L’AL DANS L’AZO

Premier voisin O Second voisin Zn
Echantillon σ2 (Å2) Distance (Å) σ2 (Å2) Distance (Å)
Cer. 5 %at. 0.0023 1.70±0.01 0.0037 3.17±0.04
Cer. 7 %at. 0.0035 1.73±0.04 0.0035 3.16±0.1
Cer. 33 %at. 0.0047 1.71±0.01 0.0042 3.16±0.04
Met. 5 %at. 0.0025 1.70±0.02 0.0051 3.17±0.04
Met. 20 %at. 0.0030 1.70±0.03 0.0064 3.18±0.3

Table 3.5 – Résumé des distances inter-atomiques (film AZO/silice) estimées à partir
d’un ajustement sur la structure AlZn. Les distances moyennes dans la structure simulée
en DFT sont respectivement de 1.814 Å et de 3.17 Å.

3.6 Conclusion

L’objectif de ce chapitre était de mieux comprendre l’environnement de l’Al dans AZO.
Pour ce faire, des films d’une centaine de nanomètres d’épaisseur ont été déposés par pul-
vérisation cathodique magnétron sur différents substrats (amorphe/monocristal) et dans
des conditions variées (cible métallique et céramique avec/sans O2) pour en moduler la
stœchiométrie et la cristallinité. Des dopages dans la gamme 2 − 33 %at. ont été explo-
rés. Sur substrat amorphe, la XRD, le TEM et l’AFM ont montré que les films sont peu
rugueux mais polycristallins avec une taille de grains de l’ordre la dizaine de nanomètres.
Les films sont fortement texturés avec l’axe c parallèle à la direction de croissance et en
compression dans le plan. Sur monocristal de ZnO, la croissance apparaît épitaxiale. La
photoémission a mis en évidence une sur-stœchiométrie en Zn sauf dans les échantillons
déposés à partir d’une cible céramique avec O2.
L’environnement de l’Al dans les films d’AZO a été abordé par XAS au seuil K de l’Al
associée à des simulations DFT. Le spectre XAS expérimental est extrêmement robuste et
dépend peu du dopage, du substrat ou des conditions de synthèse des films. L’anisotropie
du signal XAS en fonction de l’orientation relative de la direction du champ électrique et
de la normale à la surface a été attribuée à la texture du film ; ce point n’est jamais dis-
cuté dans la littérature. L’élément dopant Al se place systématiquement en substitution
du Zn au sein de la structure würtzite ZnO, et ceci jusqu’à des concentrations étonnam-
ment élevées, bien au delà de la limite de solubilité (Sect. 2.2.1), qui relèvent de l’alliage.
Ainsi, avant recuit, aucune précipitation de phases secondaires telles que l’alumine, la
gahnite, ou la structure complexe Zn3Al2O6 reportée dans la littérature n’a été mise en
évidence. La simulation du spectre XANES exclut clairement l’hypothèse Ali et confirme
l’environnement O tétraédrique de l’AlZn. L’existence de divers complexes entre AlZn et
des défauts en seconds voisins ont été envisagés afin de tenir compte de l’écart à la stœ-
chiométrie des films. La simulation XANES ne permet pas de conclure de façon claire sur
leur existence. Certes elle permet d’exclure AlZn-Oi, AlZn-VO, AlZn-Ali mais ne tranche
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pas entre AlZn-VZn ou AlZn-Zni, bien que le dernier complexe soit plus probable au vu
de la sur-stœchiométrie en Zn. Un calcul de répartition purement aléatoire des AlZn a
montré que le regroupement des AlZn, s’il n’est pas favorisé sur le plan énergétique, ne
doit intervenir qu’à très fortes concentrations (> 20 %at.). Simulé par un cluster 3AlZn,
cette configuration ne semble pas altérer l’accord expérience théorie ; en y adjoigant un
Zni en proche voisin, l’accord expérience-théorie reste bon. Bref, toutes les simulations
DFT/XANES favorisent clairement un environnement AlZn avec une clusterisation plus
ou moins importante et éventuellement un Zni dans le voisinage.
En permettant d’avoir accès à la seconde sphère de coordination, l’analyse EXAFS s’est
révélée plus pertinente. Les données dans l’espace radial présentent de légères variations
sur les distances et intensités des pics premiers et seconds voisins en fonction du type
d’échantillon. Parmi les paramètres explorés (cible, substrat et dopage), c’est ce dernier
qui conduit à des variations les plus conséquentes. La configuration AlZn isolé avec des
distances inter-atomiques figées aux valeurs DFT reproduit quasiment parfaitement le
χ(R) expérimental à une contraction des distances près, ce qu’on peut attribuer à la
contrainte de compression dans le plan des films. Par contre, dès que l’environnement
des seconds voisins de AlZn est altéré (AlZn-Oi, AlZn-Zni, AlZn-VO, AlZn-VZn, 3AlZn ,
3AlZn-Oi, 3AlZn-Zni), l’accord expérience-théorie sur l’EXAFS se dégrade. Pour conclure,
l’étude XAS des films d’AZO montre que l’Al est en substitution du Zn et qu’il ne forme
pas de complexe avec des défauts intrinsèques en seconde sphère de coordination. Par
contre, le défaut de stœchiométrie détecté en photoémission implique des VO ou Zni plus
éloignés. La décroissance de la résistivité avec la température a été expliquée par l’activa-
tion de porteurs relativement profonds (Ea ≃ 0.8 eV). Par contre, d’après notre analyse
XAS, l’explication d’un optimum de dopage en terme de résistivité dans AZO n’est pas
donc liée à la formation des complexes AlZn-défauts. Enfin, on notera que le cas de l’H
n’as pas été envisagé dans l’étude précédente ; il peut par contre jouer fortement sur les
propriétés de transport.
Comme abordé dans la partie d’analyse structurale de ce chapitre (Sect. 3.2), l’environ-
nement de l’Al évolue lors des recuits, en particulier oxydants. Son étude fait l’objet du
chapitre suivant.



158 CHAPITRE 3. ENVIRONNEMENT DE L’AL DANS L’AZO



Chapitre 4

Environnement de l’Al dans les films
d’AZO : évolution en température

4.1 Introduction

Dans ce chapitre, l’effet sur l’environnement local de l’Al du traitement thermique
à haute température (jusqu’à 1000◦C durant 1 h) des échantillons d’AZO sera exploré
par XAS. Pour rappel, l’analyse structurale des recuits par diffraction (Sect. 3.2.1) et
par microscopie en transmission (Sect. 3.2.3) ainsi que l’évolution de la stœchiométrie
(Sect. 3.3) ont été présentées dans le chapitre précédent. Deux environnements très dif-
férents en terme d’oxydo-réduction ont été employés : l’atmosphère normale (air) ou le
vide (p < 10−6 mbar). Dans un premier temps, l’effet de l’atmosphère oxydante sur la
précipitation de la phase gahnite ZnAl2O4 spinelle sera discuté avant d’aborder le recuit
réducteur. Dans tous les cas, l’objectif est d’explorer l’effet que peuvent avoir les diffé-
rents paramètres de synthèse des films d’AZO sur le comportement de l’Al lors des deux
traitements thermiques. L’approche de la question est similaire à celle suivie dans le cha-
pitre précédent ; elle combine la comparaison entre échantillons d’AZO et de référence,
conditions de synthèse/recuit et simulations XANES/EXAFS.

4.2 XANES et recuit sous atmosphère oxydante : pré-

cipitation de la phase secondaire ZnAl2O4

Dans le chapitre précédent (Sect. 3.2.1), la diffraction de rayons X et la microscopie en
transmission ont mis en évidence, dans certains échantillons, la précipitation d’une phase
secondaire de type gahnite ZnAl2O4 après un recuit à 800◦C à l’air pendant 1 h. Son
apparition s’accompagne d’une recrisallisation de la matrice ZnO et d’un relâchement des

159
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contraintes en compression vers une valeur légèrement en tension. Cette évolution a été
attribuée en partie à la sortie de l’Al de la structure würtzite du ZnO pour précipiter la
phase gahnite. Le XAS nous a permis d’avoir une vision du phénomène plus locale à l’Al
et avec une meilleure sensibilité que la diffraction.

4.2.1 Comparaison du spectre XANES avant/après recuit et avec

les références

La comparaison des spectres XANES enregistrés avant et après le recuit haute tem-
pérature (800◦C-1 h) à l’air (Fig. 4.1), sur substrats de Si comme de silice, montre une
forte modification de la forme de l’enveloppe XANES obtenue avec l’apparition de 6 com-
posantes après recuit à : (A) 1567.5, (B) 1570, (C) 1572, (D) 1574.5, (E) 1582 et (F)
1590 eV. Cette forme semble caractéristique d’un environnement octaédrique formé par
l’O autour des atomes d’Al, comme dans le cas de l’α-Al2O3 (Sect. 3.5.1,3.5.2). Par contre,
la différence avec les spectres XANES de référence d’une poudre d’alumine α permet d’en
exclure la précipitation lors du recuit, comme la simple comparaison visuelle avec les
spectres simulés de l’ensemble des polymorphes de l’alumine (Sect. 3.5.2).

Figure 4.1 – Comparaison des spectres XANES avant/après recuit à l’air (AZO/Si,
5%at.) à 800◦C pendant 1 h et les échantillons de référence (Al2O3 et ZnAl2O4).

Pour tester l’hypothèse de la formation de la phase gahnite suspectée par diffraction,
différentes tentatives de synthèse de poudres de ZnAl2O4, par voie chimique et par voie
céramique comme détaillé Sect. 3.5.1 ont été faites ; en parallèle, nous avons pu obtenir le
spectre XANES d’une poudre de ZnAl2O4 mesuré par Yoshioka et al. [184] qui nous servira
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de référence. L’enveloppe globale du spectre XANES de la poudre ZnAl2O4 synthétisée
par voie céramique, qui comporte bien six composantes, est assez similaire à l’expérience
qui se rapproche le plus du spectre de Yoshioka et al. (Fig. 4.1). Cela s’explique en partie
par la pureté de notre échantillon de référence qui comporte une part de α-Al2O3 n’ayant
pas réagi durant la synthèse. Pour le confirmer, le spectre de notre poudre de ZnAl2O4

a pu être décomposé en une somme pondérée de celui de Yoshioka et al. [184] (qui est
considérée comme une référence pure de ZnAl2O4) et de celui enregistré sur une poudre
α-Al2O3 (Fig. 4.2) ; le ratio molaire d’Al est de 60 % -ZnAl2O4:40 %-α-Al2O3. On notera
cependant que les pics (E-F) vers 1580-1590 eV ne sont pas parfaitement reproduits par
cette combinaison, peut être en raison d’un taux d’inversion cationique différent dans les
deux échantillons spinelle ou des différences dans l’extraction de µ(E) des deux jeux de
données. Enfin, le spectre de la poudre de ZnAl2O4 obtenue par chimie douce (Fig. 3.23)
diffère énormément de la mesure sur AZO après recuit. Son enveloppe globale contient
bien les quatre pics principaux (A-D) mais ils sont tous décalés en énergie (entre -6 et
-3 eV) avec des largeurs et des intensités vraiment différentes. L’analyse XRD a montré
qu’il s’agissait bien d’une phase pure mais nanocristalline et avec un fort taux d’inversion
cationique. Ces deux points peuvent expliquer les différences en XANES comme on le
verra par la suite.

Figure 4.2 – Décomposition du spectre de la poudre ZnAl2O4 obtenue par synthèse
céramique à partir d’une combinaison linéaire du spectre de la référence de Yoshioka et
al. et de celui d’une poudre α-Al2O3.
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4.2.2 Influence de la température de recuit

Sur des échantillons déposés sur Si et sur silice, l’effet de la température de recuit sur
la précipitation de la gahnite a été exploré. La Fig. 4.3 présente les spectres XANES d’un
film d’AZO (cible céramique, 5 %at.) soumis à un recuit progressif à l’air (250, 500, 700,
750, 800 et 1000◦C). Le recuit à faible température (250, 500◦C) ne change absolument pas
la forme du spectre par rapport à la température ambiante. A partir de 750◦C, un début
de transition apparaît avec un spectre qui se rapproche de celui obtenu après un recuit
à 800◦C mais avec des intensités de pics différentes. Ceci est flagrant sur les pics situés
à (E) 1582 et (F) 1590 eV, qui après un recuit à 750◦C ont une intensité similaire alors
qu’au-delà de cette température, le pic à haute énergie gagne en intensité. Malgré cela, au-
delà de 800◦C, le spectre semble stabilisé (Fig. 4.3). On peut supposer qu’en raison de la
cinétique de diffusion, seulement une fraction de ZnAl2O4 a précipité vers 750◦C. Pour le
confirmer, le spectre de cet échantillon a été décomposé à l’aide d’une combinaison linéaire
de sa signature XANES après synthèse où tous les Al sont en substitution du Zn et du
spectre de référence de ZnAl2O4 de Yoshioka et al. (Fig. 4.4-a). L’accord est relativement
satisfaisant, excluant la présence de l’Al dans une phase secondaire minoritaire comme de

Figure 4.3 – Comparaison des spectres XANES de films AZO/Si (cible céramique,
5 %at.) recuits à l’air à différentes températures : 250, 500, 700, 750, 800 et 1000◦C
pendant 1 h.
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l’alumine. Ainsi, après recuit à 750◦C, le spectre du film d’AZO/Si (céramique 5 %at.)
(Fig. 4.4-a) conserve encore 30 % des Al dans la phase würtzite. Le même travail de
décomposition a été fait pour la température de recuit de 800◦C pour les différentes
conditions de synthèse des films d’AZO (Fig. 4.4-b). La plupart des échantillons conservent
une fraction d’Al, autour de ∼ 10% qui est toujours sous forme d’AlZn dans l’AZO et n’a
pas précipité dans la phase ZnAl2O4. Cependant, tous les échantillons n’ont pas le même
comportement. Les couches synthétisées à partir de la cible métallique à fort dopage
(20 %at.) ne présente plus d’AlZn dans AZO. L’ajout d’O2 lors de la synthèse ne semble
pas influer sur ces décompositions post-recuit. En effet, le film à 8 %at. est issus de la
même cible céramique que celui à 7 %at., la seul différence étant l’ajout de 10 sccm
d’O2 lors de la pulvérisation qui permet d’obtenir des films stœchiométriques (Sect. 3.3).
Or la proportion post-recuit de la phase würtzite est la même dans les deux cas (5 %).
Pour obtenir une transition complète, un recuit à 1000◦C en atmosphère oxydante est
nécessaire ; cela apparaît clairement dans la comparaison avec le spectre référence de
Yoshioka et al. [184] (Fig. 4.5) et au travers de l’évolution de la composante vers 1580-
1600 eV. En conclusion, on peut donc penser que la nature de l’échantillon, au travers de
sa microstructure, de son dopage et peut être de sa stœchiométrie joue sur la cinétique
de précipitation. Mais vu le nombre d’échantillons testés, il est difficile de rationaliser ces
effets. Par contre, la comparaison avec les couches déposées sur monocristaux est plus
instructive.

4.2.3 Effet du substrat

En comparant les spectres XANES des échantillons recuits sous atmosphère oxydante
(Fig. 4.6), seuls les films déposés sur Si et sur silice présentent une transition entre AlZn

dans la structure würtzite et la structure spinelle ZnAl2O4. En effet, aucune des couches
déposées sur monocristaux de ZnO, quellle que soit son orientation (0001)-Zn ou (0001)-
O, ne présente de modification de son enveloppe XANES après le traitement thermique à
800◦C pendant 1 h. La diffraction l’avait déjà montré mais sa mauvaise sensibilité dans le
cas d’une phase avec de très petits domaines cohérents n’était pas forcément concluante.
Ici, le XANES nous permet d’affirmer que l’Al dans les films déposés sur monocristaux
de ZnO conserve son environnement tétraédrique dans la structure würtzite même après
le traitement thermique sous atmosphère oxydante.

Pour expliquer cette observation, deux raisons peuvent être invoquées : (i) soit une
diffusion de AlZn de la couche dans le volume du monocristal de ZnO, (ii) soit un effet
lié à la croissance épitaxiale d’AZO sur ZnO qui permet de réduire la densité ou la na-
ture des joints de grains et améliorer sa cristallinité (Sect. 3.2.1). La première hypothèse
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Figure 4.4 – (a) Décomposition du spectre de l’échantillon (AZO/Si, cible céramique,.
5% at.) après recuit à 750◦C à l’air par combinaison linéaire des spectres XANES avant
recuit et de celui de ZnAl2O4 de Yoshioka et al.. (b) Fraction molaire d’Al dans chaque
phase (AZO et ZnAl2O4) après recuit à 800◦C.
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Figure 4.5 – (a) Spectres XANES des films d’AZO/Si (cible céramique, 5 %at.) recuits
à l’air à à 800 et 1000◦C pendant 1 h. (b) Différence après recuit à 1000◦C par rapport
au spectre de Yoshioka et al. de ZnAl2O4.

Figure 4.6 – Comparaison des spectres des films d’AZO sur Si et ZnO(0001) (cible
céramique, 5 %at.) avant et après recuit à l’air à 800◦C.
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impliquerait un appauvrissement en Al et/ou une modification du profil de concentration
en Al à la surface. Or ceci n’a pas été constaté en photoémission ; l’estimation XPS de la
concentration moyenne en Al reste la même (i.e. 5 %at.). De plus, des mesures de spec-
trométrie de masse d’ions secondaires (SIMS) de la littérature pour des couches similaires
déposées par pulvérisation cathodique (500 nm) [312] ont montré qu’une température bien
au-delà de 900◦C est nécessaire pour observer une diffusion significative de l’Al dans le
volume du cristal. Comme le montre la Fig. 4.7, même à des températures très élevées
(1300◦C), la couche de surface est bien loin d’être déplétée. L’épaisseur légèrement plus
faible et la durée de recuit double de notre étude ne vont pas changer foncièrement cette
constatation. Il semble donc que l’orientation relative des joints de grains dans le plan soit
un point clé dans la précipitation de la phase gahnite dans AZO lors du recuit oxydant.
En effet, d’après les caractérisations structurales du chapitre précédent (Sect. 3.2), les
tailles de grains sont relativement similaires sur substrat amorphe ou monocristallin alors
que leurs textures dans la plan sont très différentes.

Figure 4.7 – Evolution du profil de concentration en Al dans une couche de 500 nm
d’AZO déposée sur monocristal de ZnO en fonction de la température de recuit (durée
0.5 h). D’après Ref. [312].



4.3. XANES ET RECUIT SOUS VIDE 167

4.2.4 Effet de la concentration et du type de cible

La Fig. 4.8 montre la comparaison entre les spectres XANES d’échantillons d’AZO/Si
après un recuit à l’air pour différentes concentrations initiales. Leur superposition quasi-
parfaite montre qu’à l’issue du traitement thermique, l’environnement de l’Al est le même
pour tous les échantillons. Indépendamment de sa concentration de départ, l’AlZn précipite
sous forme de phase spinelle. Il est possible que ce paramètre influe sur la cinétique
du phénomène mais cette question n’a pas été abordée lors de nos mesures. Enfin, la
conclusion est la même pour le type de dépôt i.e. cible métallique ou céramique avec ou
sans ajout d’O2. Cela n’a aucune incidence sur le spectre final et donc la phase formée.

Figure 4.8 – Comparaison du spectres XANES des films d’AZO/Si recuits à l’air à 800◦C
pendant 1 h pour différentes concentrations initiales en Al.

4.3 XANES et stabilité de l’environnement Al dans

AZO lors du recuit sous vide

Dans le cadre des caractérisations classiques de science des matériaux (Sect. 3.2), plu-
sieurs effets du recuit sous vide sur les films d’AZO avaient été mis en évidence. Comme
le montre la photoémission, les films se réduisent par évaporation d’une partie du Zn, ce
qui entraîne mécaniquement une augmentation de la concentration en Al et sa ségrégation
en surface. Tous les échantillons présentent ce comportement, quelles que soient le type
de cible ou l’atmosphère de dépôt utilisée. Vis-à-vis de cette conclusion, il faut cependant
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garder à l’esprit la sensibilité intrinsèque à la surface de la photoémission. La diffraction
de rayons X et la microscopie en transmission ont mis en lumière une recristallisation du
film, mais pas aussi poussée que lors du recuit à l’air, avec une relaxation des contraintes
en compression. Cela avait été interprété par la guérison plus aisée des défauts de stœchio-
métrie lors du recuit à l’air. Dans la même optique que précédemment, l’effet du recuit
sous vide sur l’environnement de l’Al a été analysé par XAS.

4.3.1 Effet de la température de recuit sur le spectre XANES

La comparaison du spectre XANES avant et après recuit sous vide (800◦C-1 h) pour
un échantillon AZO/Si (cible céramique, 7 %at.) est édifiante ; il n’y a pas d’évolution du
profil du spectre (Fig. 4.9). L’enveloppe XANES correspond toujours à l’environnement
tétraédrique AlZn avec trois pics à (A) 1565, (B) 1570.6 et (C) 1583.3 eV. En fait, pour
tous les échantillons (non montré), il n’y a pas de modification fondamentale de l’environ-
nement de l’Al à la suite du recuit sous atmosphère réductrice. Pour tester l’hypothèse

Figure 4.9 – Comparaison du spectres XANES des films d’AZO/Si (cible céramique,
7 %at.) avant et après recuit sous vide à 800◦C pendant 1 h.

d’une blocage cinétique à la transition, des recuits ont été faits à des températures plus
élevées sur un échantillon représentatif synthétisé à partir d’une cible céramique (7 %
at.) sans ajout d’O2 lors de sa synthèse. Il a été recuit séquentiellement à 900 et 1000◦C
pendant 1 h. La superposition des différents spectres (Fig. 4.10) obtenus montre qu’il n’y
a aucune évolution même à ces températures. Pour réellement confirmer cette observa-
tion, un travail de combinaison linéaire des spectres identique à celui de la Sect.4.2.2 a
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été réalisé. La conclusion (non montrée) est, qu’au-délà des légères différences entre les
différentes campagnes de mesure, la fraction de ZnAl2O4 est nulle.

Figure 4.10 – Comparaison des spectres XANES des films d’AZO/Si (céramique, 7 %at.)
recuits au-delà de 800◦C pendant 1 h.

4.3.2 Effet du substrat et du mode de dépôt

Comme pour les échantillons après leur synthèse, les films déposés (i) sur différents
substrats, à savoir du Si, un monocristal de ZnO et de la silice amorphe, et (ii) à partir des
deux cibles, céramique et métallique, ont été comparés en terme de XANES après recuit
à 800◦C sous vide. Il ressort de la Fig. 4.11 que ces paramètres ne sont pas pertinents et
qu’aucune transition n’est observée.

4.3.3 Effet de la concentration

Enfin, il est légitime de se demander si un blocage dû à la cinétique de diffusion pourrait
être surmonté à plus forte concentration pour observer une transition. La Fig. 4.12 ne
montre pas d’évolution des spectres XANES après recuit à 800◦C jusqu’à 33 %at. ; on
note bien quelques variations d’intensité ou de largeur des pics mais rien de fortement
marqué et du même ordre de grandeur de ce qui était observé avant recuit en particulier
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Figure 4.11 – Comparaison des spectres XANES après recuit sous vide à 800◦C sur
différents substrats : (a) cible céramique, 7 % at., (b) cible céramique avec O2, 8% at. et
(c) cible métallique, 5% at.

pour les plus forts % at. (Fig. 3.24). La concentration en Al n’influe pas (ou à la marge)
sur l’environnement local de l’Al qui reste de type AlZn.

Figure 4.12 – Comparaison des spectres XANES après recuit sous vide pour différentes
concentrations d’Al pour des dépôts sur substrat de Si.
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4.4 Simulations du spectre XANES après recuit

Comme dans le cas des couches d’AZO telles que déposées (Sect. 3.5.2), nous avons
simulé la signature XANES de plusieurs structures, pour les confronter aux hypothèses
avancées grâce à l’analyse qualitative précédente.

4.4.1 Simulation XANES de la phase précipitée lors des recuits

à l’air

Simulation de la structure gahnite spinelle directe

Concernant le recuit effectué sous atmosphère oxydante (à l’air), la première simulation
XANES faite a été celle du composé gahnite ZnAl2O4 de structure spinelle directe parfaite
à partir des coordonnées atomiques reportées [326]. La maille étant cubique et compte
tenu du site de Wyckoff de l’Al, aucun effet de la polarisation du faisceau en fonction des
directions cristallographiques n’a à être pris en compte. La comparaison à l’expérience
(Fig. 4.13) montre un spectre simulé très proche. On note cependant que celui-ci est
moins structuré et les pics expérimentaux (B) à 1570 eV et (D) à 1574 eV ne sont pas
visibles. De plus, le pic (A) à 1556 eV (-0.3 eV) est légèrement décalé dans la simulation.
On peut attribuer ce défaut à la tendance de la simulation FDMNES à "comprimer" le
spectre ce qui peut rendre certains épaulements difficiles à reproduire. L’introduction d’un
paramètre de Hubbard pourrait peut être y palier ; cependant, il est plus important de
tester l’hypothèse de l’inversion des sites cationiques dans ZnAl2O4.

Interprétation du spectre par la densité d’états

Pour comprendre la forme du spectre XANES de la gahnite en spinelle directe, il est
possible de se pencher sur la densité d’états électroniques projetés sur l’Al (Fig. 4.14)
qui résulte directement de la simulation XANES. Comme on peut s’y attendre pour un
seuil K, l’enveloppe globale est similaire entre le XANES et la densité d’états de bande
de conduction. Le pic principal C du XANES à 1572 eV correspond essentiellement à un
transition de l’orbitale s vers l’orbitale 3pz de l’Al alors que ceux en dessus et en dessous en
energie proviennent des orbitales px, py. Cependant, les pics expérimentaux (B) à 1570 eV
et (D) à 1574.5 eV ne correspondent à aucune structure dans la bande de conduction de
l’Al.

Effet de l’inversion cationique

L’analyse de la diffraction sur les poudres de référence de ZnAl2O4 avait mis en évi-
dence un phénomène d’inversion cationique par rapport à la spinelle directe. Certains
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Figure 4.13 – Comparaison du spectre XANES des films d’AZO/Si recuits sous vide à
800◦C pendant 1 h et de celui simulé pour le composé gahnite ZnAl2O4 spinelle directe.

Figure 4.14 – Densité d’états de la spinelle directe ZnAl2O4 projetés sur l’Al comparée
aux spectres XANES de la référence de Yoshioka et al. et à la simulation.
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cations Al en principe en sites octaédriques peuvent se retrouver en sites tétraédriques
et vice-versa pour le Zn. Afin d’explorer cette possibilité dans les films recuits, le spectre
XANES de ZnAl2O4 avec différents taux d’inversion de l’Al ont été simulés. Pour cela, les
atomes d’Al ont été progressivement intervertis avec les atomes de Zn avant de relaxer
la structure obtenue (Fig. 4.15). Dans la structure spinelle, il y a 8 atomes d’Al pour

Figure 4.15 – Exemple de structure ZnAl2O4 avec un taux d’inversion des cations de
(a) 2/16 (12.5%) et (b) 6/16 (37.5%).

16 atomes de Zn par maille ; le taux d’inversion a été défini suivant le nombre d’atomes
de Zn ayant échangé leurs positions avec un Al (1/16, 2/16, 3/16,. . ., 8/16). Le résultat
présenté Fig. 4.16 démontre qu’il n’y a pas d’effet majeur, jusqu’à un taux d’inversion de
3/16 (i.e. 18.75 %), si ce n’est l’apparition d’un épaulement plus marqué vers 8 et 11 eV
au-delà du seuil qui rappelle le pic B dans l’expérience (Fig. 4.13). Au-delà, le spectre
se décale fortement et des nouvelles structures apparaissent vers 8-10 eV et 17 eV. Il est
difficile de conclure sur la valeur exacte du taux d’inversion dans les échantillons recuits
mais ce phénomène, qui n’est pas évoqué dans la littérature XAS d’AZO, semble être
présent après recuit, comme dans le spectre de réference de Yoshioka et al. [184]. Pour
être plus quantitatif, il faudrait tenir compte dans la simulation du désordre statistique
sur les sites.
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Figure 4.16 – Spectres XANES simulés pour différents taux d’inversion cationique dans
la structure gahnite. Comparaison au spectre typique XANES d’AZO après recuit.

4.4.2 Simulation du spectre XANES d’échantillons recuits sous

vide

Dans le cas des recuits sous vide, la concordance des spectres XANES avant et après
recuits laisse penser à l’absence de changement du site de l’Al. Les spectres expérimentaux
ont de tout de même été comparés à ceux simulés dans le chapitre précédent dans le
cas AlZn (Sect. 3.5.2) en écartant les configurations AlZn-Oi, AlZn-VO, AlZn-Ali et en
ne considérant que Zni et VZn comme défaut en seconds voisins, ce dernier étant bien
évidemment le plus plausible et ceci d’autant plus qu’un sous-stœchiométrie en Zn a été
observée en photoémission (Sect. 3.3). Ainsi, les spectres des configurations envisagées
précédemment dans les cas des échantillons tels que déposés, c’est-à-dire AlZn, 3AlZn,
AlZn-VZn, AlZn-Zni et 3AlZn-Zni, s’accordent aussi aux données expérimentales après
recuit sous vide (Fig. 4.17).

En conclusion, après recuit sous vide, l’Al reste en substitution du Zn. Même si le
recuit réducteur génère un déficit en Zn d’après les mesures de photoémission, comme
dans le cas des échantillons tels que déposés, le XANES ne permet pas de trancher sur
la présence de défauts spécifiques dans l’environnement de l’Al. Il en est de même pour
une clusterisation des AlZn induite par le chauffage ; cependant ceci est peu probable au
vu des expériences de diffusion de l’Al dans ZnO [312] qui montrent une activation du
phénomène de diffusion à bien plus haute température (voir Fig. 4.7).
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Figure 4.17 – Comparaison des spectres XANES simulés avec un échantillon typique
après recuit sous vide : (a) simulation pour les faibles concentrations (7 % at.), (b) simu-
lation pour les fortes concentrations (33 % at.).

4.5 Analyse des oscillations EXAFS après recuit

Pour aller plus loin, il faut se pencher sur l’analyse complète des oscillations EXAFS,
qui permettent d’extraire les distances inter-atomiques à partir du passage dans l’espace
des distances radiales. Compte-tenu de la nature des échantillons et de la gamme en
énergie sondée, il est difficile d’extraire les distance au-delà du second voisin de l’Al.

4.5.1 EXAFS de la phase ZnAl2O4

Comme dans l’étude du chapitre précédent, le spectre EXAFS de ZnAl2O4 gahnite
en spinelle directe a été simulé à partir des positions atomiques reportées sans aucun
ajustement. L’accord avec le spectre expérimental (Fig. 4.18) n’est pas aussi satisfaisant
que dans le cas calculé AlZn au sein de la structure würtzite ZnO (Sect. 3.5.3). On pourrait
être tenté d’attribuer cette différence à un phénomène d’inversion cationique (Fig. 4.15).
Les simulations de |χ(R)| des structures atomiques correspondantes (Fig. 4.19-a) montre
un meilleur accord sur la première sphère de coordination au détriment de la seconde.
Bien évidemment, il faut garder à l’esprit qu’il ne s’agit que de structures parfaites qui ne
tiennent pas compte du désordre statistique des sites cationiques et qu’une fraction d’Al
(∼ 10 %) toujours présente sous forme d’AlZn dans ZnO à cette température de recuit
(Fig. 4.4).

En partant de la structure spinelle directe, nous avons tout de même affiné les distances
inter-atomiques entre l’Al et ses premiers voisins O et seconds voisins Al, ainsi que le
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Figure 4.18 – Simulation du spectre EXAFS de ZnAl2O4 spinelle directe et comparaison
avec celui d’un film d’AZO/silice (céramique, 7 %at.) recuit à l’air (800◦C, 1 h) : (a)
module |χ(R)| et (b) partie imaginaire de χ(R).

Figure 4.19 – (a) Simulation des spectres dans l’espace radial de ZnAl2O4 pour diffé-
rents taux d’inversion et comparaison à l’expérience (recuit 800◦C à l’air). (b) Ajuste-
ment du spectre EXAFS de ZnAl2O4 (sans inversion) et comparaison avec celui d’un film
d’AZO/silice (céramique, 7 %at.) recuit à l’air (800◦C, 1 h).
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Premiers voisins O Seconds voisins Al
Echantillon σ2 (Å2) Distance (Å) σ2 (Å2) Distance (Å)
Cer. 5 %at. 0.002 1.84±0.01 0.008 2.88±0.02
Cer. 7 %at. 0.008 1.87±0.01 0.0006 2.91±0.1
Cer. 33 %at. 0.001 1.83±0.01 0.0025 2.83±0.02
Met. 5 %at. 0.001 1.83±0.01 0.0025 2.92±0.1
Met. 20 %at. 0.003 1.86±0.02 0.007 2.90±0.03

Table 4.1 – Résumé des distances moyennes inter-atomiques ajustées à partir de la
structure ZnAl2O4 dans des films AZO/silice après recuit à l’air à 800◦C. Les distances
avec les premiers voisins O et seconds voisins Zn dans la structure calculée en DFT sont
respectivement de 1.91 Å et 2.83 Å

désordre de type Debye-Waller (Tab. 4.1). Le premier atome de Zn dans cette structure
ne se trouve qu’en 4eme voisin de l’Al ; il est difficile de séparer sa contribution des atomes
d’O situés à proximité. L’accord avec l’expérience est satisfaisant (Fig. 4.19-b). Ainsi, les
distances avec les premiers voisins O (dAl−O = 1.85 Å) et les seconds voisins Al (dAl−Al =

2.8 Å) sont plus contractées par rapport à la structure de volume (i.e. respectivement
1.91 et 2.86 Å). Les distances obtenues sur tous les échantillons sont assez peu dispersées
(dAl−O = 1.83− 1.86 Å ; dAl−Al = 2.83− 2.92 Å pour l’Al). Cette dispersion pourrait être
liée à des taux d’inversion cationique différents dans les films.

4.5.2 Échantillons recuits sous vide

Pour les échantillons recuits sous vide, la similarité des spectres XANES avant/après
traitement thermique pousse à utiliser la configuration AlZn dans la structure würtzite
comme point de départ de l’analyse EXAFS. Comme précédemment, le code FEFF fournit
les chemins de rétrodiffusion qui sont ceux qui contribuent le plus au spectre. Nous avons
donc repris les mêmes contributions que celle utilisées dans la Sect. 3.5.3 pour ajuster les
distances et facteurs de Debye-Waller après recuit (Fig. 4.20). Les résultats présentés dans
le Tab. 4.2 montrent que, comme dans le cas des films après leur synthèse (Tab. 3.5), il y
a une contraction de la distance aux premiers voisins O allant de 5.2 à 6.2 % par rapport
à la structure simulée en DFT (1.814 Å). Par contre, cette distance dAl−O évolue peu lors
du recuit (Tab. 3.5 vs Tab. 4.2) et elle est indépendante de l’échantillon. A contratio, la
distance dAl−Zn aux seconds voisins Zn augmente de 3.17 Å à 3.21 Å sous l’effet du recuit
mais toujours avec une contraction de -3 % à -1.8 % par rapport à la structure DFT
simulés (3.27 Å). Ce résultat va dans le sens d’un tétraèdre d’O rigide autour de l’Al et
d’une diminution, sous l’effet de la recristallisation, de la déformation inter-tétraèdres due
à la contrainte en compression comme notée en diffraction de rayons X (Fig. 3.3). Ainsi,
alors que les spectres XANES ne montrent pas de changement particulier après recuit
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Figure 4.20 – Ajustement du spectre EXAFS d’un films d’AZO/silice (cible céramique,
7 %at.) recuit sous vide (800◦C, 1 h) à partir de la configuration AlZn : (a) |χ(R)|, (b)
partie imaginaire de χ(R).

Premier voisin O Second voisin Zn
Echantillon σ2 (Å2) Distance (Å) σ2 (Å2) Distance (Å)
Cer. 5 %at. 0.001 1.70±0.01 0.004 3.21±0.02
Cer. 7 %at. 0.001 1.70±0.01 0.0023 3.21±0.1
Cer. 33 %at. 0.0001 1.72±0.01 0.0031 3.32±0.02
Met. 5 %at. 0.001 1.71±0.01 0.0045 3.21±0.1
Met. 20 %at. 0.001 1.72±0.02 0.001 3.25±0.03

Table 4.2 – Résumé des distances moyennes inter-atomiques ajustées à partir de la
structure AlZn dans des films AZO/silice après recuit sous vide à 800◦C. Les distances
avec les premiers voisins O et seconds voisins Zn de la structure sont respectivement de
1.814 Å et 3.27 Å

sous vide, la variation de contrainte due à la recristallisation apparaît bien en EXAFS.

4.6 Conclusion

L’impact d’un traitement thermique sur l’environnement de l’Al dans les films d’AZO
est très différent suivant sa nature, oxydante (air) ou réductrice (vide), et la cristallinité du
film. L’analyse XAS, à la fois dans sa partie XANES et sa partie des oscillations EXAFS,
démontre clairement, pour le recuit à l’air, la précipitation vers 750◦C de l’Al dans une
phase ZnAlO4 de type spinelle. A des températures inférieures, la configuration AlZn

domine ; vers 800◦C, la réaction est presque complète car au-delà (jusqu’à 1000◦C), les si-
gnatures XAS n’évoluent plus. Le recuit s’accompagne d’une recristallisation de la matrice
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de ZnO, d’un retour à une stœchiométrie Zn:O 1:1 et d’un relâchement des contraintes
en compression. Cette phase spinelle, difficilement détectable par diffraction X mais qui
semble apparaitre dans certains grains en microscopie en transmission, présente proba-
blement une inversion partielle des sites cationiques entre Al et Zn. Sur substrat de Si
ou silice, sa formation est indépendante de la concentration initiale en Al . Par contre,
elle n’apparaît jamais pour des films déposés sur monocristal de ZnO. Comme la diffusion
massive de l’Al dans le cristal de ZnO est à exclure d’après la littérature, il semble que la
meilleure qualité cristallographique du film sur ZnO par rapport aux substrats amorphes
soit à l’origine de ce phénomène. Comme les grains semblent de dimensions assez simi-
laires dans les deux cas, l’origine doit provenir de la meilleure texture dans le plan due à
l’homoépitaxie AZO/ZnO. Une explication probable est la diffusion d’O de l’atmosphère
au travers de certains joints de grains qui y favorise la précipitation de ZnAl2O4. Une
preuve est apportée par le recuit réducteur sous vide. Quels que soient la température,
le dopage, la nature du mode dépôt ou le substrat, l’Al reste alors en substitution du Zn
dans la matrice de ZnO qui elle recristallise. Seulement une relaxation de la contrainte
en compression dans le film est observée sur la distance aux seconds voisins de l’Al en
EXAFS alors que la distances aux O tétraédriques n’évolue pas.
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Chapitre 5

"Dopage" au Mg de films ultra-minces
de ZnO sur Ag(111)

5.1 Introduction

Le second volet de cette thèse porte sur la croissance de films ultra-minces épitaxiés
de ZnO sur une surface monocristalline d’Ag(111) et leur interaction avec le Mg. Le terme
"ultra-mince" se réfère à des épaisseurs allant d’une fraction de monocouche à quelques
couches atomiques. L’objectif est de comprendre comment le Mg, qui est un dopant cou-
ramment employé [327, 328] comme l’Al dans les films d’AZO, et qui forme des alliages
de structure würtzite avec ZnO jusqu’à des concentrations très élevées (33 %) en volume
avant la transition vers la structure sel de roche [12], influe sur la transition entre la struc-
ture "graphitique" et würtzite (voir Sect. 2.4.3) et sur la stabilisation de la polarité de
surface (voir Sect. 2.1.4). Déjà employé dans la littérature [10], le substrat d’Ag(111) a été
choisi pour son inertie chimique et sa faible différence de paramètre de maille (-2.75 %)
avec le plan basal de ZnO(0001) würtzite qui favorise a priori une croissance épitaxiale.
Au-delà de l’étude fondamentale menée ici, l’interface ZnO/Ag/ZnO est centrale dans les
vitrages bas-émissifs ou anti-solaires afin de stabiliser des films d’Ag continus transparents
dans le visible mais réfléchissants l’infra-rouge thermique [329, 330, 21].

L’approche suivie, de type science des surfaces, a combiné (i) l’analyse chimique et
la quantification des éléments par spectroscopie de photoémission (XPS) (Sect. 1.3), (ii)
l’analyse structurale par diffraction d’électrons lents (LEED) (Sect. 1.5) et (iii) l’analyse
"topographique" par microscopie à effet tunnel (STM) (Sect. 1.4). Un travail expérimental
a été réalisé afin de reproduire les conditions de synthèse de la littérature des films de ZnO
par évaporation réactive (Sect. 5.2) avant d’aborder l’impact d’une fraction de monocouche
de Mg déposée par dessus (Sect. 5.3). Un grand soin a été apporté au vide de base des
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chambres de travail (p ≲ 1. 10−10 mbar) et au dégazage des cellules, en particulier de Mg.
Le distingo a été fait entre les films "sous-monocouche ou monocouche" et multicouches
de ZnO i.e. couvrant ou pas le substrat métallique.

5.2 Films ultra-minces de ZnO/Ag(111)

5.2.1 Préparation de la surface d’Ag(111)

Le substrat monocristallin d’Ag (taille ∼ 1 cm2 ; épaisseur 2 mm) est orienté et poli
suivant le plan (111) à 0.1◦ près par le fournisseur (Mateck GmbH). La surface a été
préparée par des cycles de bombardement Ar+ (1 keV ; 13 µA de courant de drain) et
recuit à 500◦C de façon à éliminer la couche de contamination initiale, recristalliser la
surface et éliminer les éventuels dépôts précédents (Sect. 1.1.2). Même s’il s’agit de la
face compacte de plus basse énergie de l’Ag [331, 332], la température a été choisie de
façon à éviter toute transition rugueuse [333] et permettre le développement de larges
terrasses. Après préparation, la surface obtenue est exempte de toutes impuretés, dans
la limite de détection de la photoémission (Fig. 5.1-a). Comme l’atteste l’imagerie STM,
elle est constituée essentiellement de terrasses de l’ordre de 100 nm de large séparées
par des marches monoatomiques (Fig. 5.1-b). D’autres zones sur le cristal présentent des
regroupement de marches ("step-bunching"). Cette morphologie se traduit par un cliché
LEED (1× 1) avec des spots intenses et fins sur un fond diffus très faible.

5.2.2 Procédure de dépôt de ZnO

La croissance des films de ZnO a été réalisée par évaporation thermique à partir d’une
cellule basse température de type Knudsen (MBEKomponents) régulée en température
(T = 245◦C) dont le flux a été préalablement calibré sous vide sans ajout d’O2 (flux
Mg : 0.01 Å.s−1). Pour ces croissances, une procédure de dépôt réactif inspirée de la
littérature [276, 10, 24] a été suivie. Elle consiste à injecter à l’aide d’une vanne microfuite
de l’O2 dans la chambre (p = 10−6 mbar) tout en évaporant le Zn sur le substrat propre
d’Ag(111) maintenu à température ambiante. Cette méthode a le double avantage (i)
d’oxyder le Zn à la surface, probablement par un mécanisme par impact direct (dit de
Eley-Rideal) car le coefficient de collage d’O2 sur Ag(111) est quasi-nul [334] et (ii) de
limiter par rapport à la post-oxydation les risques de formation d’alliage de surface de
cet élément avec l’Ag [335, 336] comme dans le cas du Cu [337]. Un fois le dépôt réalisé,
un recuit à 300◦C durant 15 min est effectué, toujours sous la même atmosphère enrichie
en O2, afin d’éliminer les éventuels défauts d’oxydation encore présents dans le film, ainsi
que de le cristalliser. En effet, en raison de la forte pression de vapeur saturante du Zn à
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Figure 5.1 – Surface d’Ag(111) après préparation par bombardement ionique/recuit :
(a) spectre de photoémission, (b) imagerie STM (taille 300 nm2, tension 0.5 V, courant
0.6 nA) et (c) profil comme indiqué sur l’image montrant les marches monotatomiques
(dAg(111)=2.35 Å). En insert, cliché LEED de la surface (énergie cinétique 60 eV).

cette température [306] (pZn = 2. 10−3 mbar), on peut s’attendre à ce que le Zn en excès
se désorbe de la surface.

5.2.3 Epaisseur et stœchiométrie des films minces

Afin de s’affranchir de problèmes de reproductibilité dus au processus de synthèse,
les épaisseurs des films obtenus ont été systématiquement calibrées par photoémission.
Comme détaillé Sect. 1.3.2, cette technique donne accès à partir du ratio d’aires corrigées
des pics élastiques (i) Zn 2p/Ag 3d à l’épaisseur moyenne du film dans l’hypothèse d’une
couche plane constituée d’îlots de même hauteur et de composition homogène et (ii)
Zn 2p/O 1s à la stœchiométrie Zn:O du film. La Fig. 5.2 montre un exemple de balayage
large sur un film de ZnO/Ag(111) qui fait bien apparaître les niveaux de cœur du Zn
(Zn 2p, Zn 3s, Zn 3p), de l’O (O 1s) ainsi que les transitions Auger liées à ces deux
éléments (O KLL et Zn LMM), en plus des pics liés au substrat (Ag 3s, Ag 3d, Ag 3p,
Ag 4p). L’avantage avec ce type de dépôt très mince est la très grande sensibilité de
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la photoémission en raison d’une section efficace de photoionisation très élevée pour le
niveau de cœur Zn 2p (σ(Zn 2p)/σ(C 1s) = 37).

Figure 5.2 – Spectre large de photoémission avant et après dépôt d’un film de ZnO de
3 Å (1.15 MC) sur Ag(111).

La Fig. 5.3 rassemble les résultats pour des films jusqu’à des épaisseurs de l’ordre de
∼ 10 Å. En définissant la monocouche (MC) comme la distance entre plans cationiques
suivant la direction c dans la würtzite (i.e. 2.6 Å), cela correspond à des films jusqu’à
∼ 4 MC. Dans ces conditions réactives de croissance et de recuit oxydant, la maîtrise
exacte de la quantité de ZnO est délicate. En effet, le changement d’un collage Zn/Ag
(i.e. métal/métal) à métal/oxyde (i.e. Zn/ZnO) à la percolation de la première couche (en
particulier si la croissance n’est pas faite à température ambiante), la formation potentielle
d’un alliage Zn-Ag [337, 335, 336] à l’interface et le recuit oxydant font que l’épaisseur
finale de ZnO ne dépend pas de façon linéaire avec le temps d’évaporation (Fig. 5.3).

Pour une croissance à température ambiante, les films les plus épais au-delà de 2 MC
sont clairement sous-stœchiométriques en O (Fig. 5.3) malgré un très large excès d’O/Zn
(i) d’un facteur ∼ 500 lors de la croissance tenant compte du ratio entre flux Mg et
rendement de chocs d’O2 sur le surface et (ii) lors du recuit (∼ 900 Langmuirs). Une
hypothèse plausible est la dissolution ou la formation d’un alliage à l’interface entre le Zn
et l’Ag [337, 335, 336] sous la couche de Zn oxydé. Des recuits oxydants (p = 10−6 mbar) à
des températures jusqu’à 400◦C ont été tentés pour palier à ce défaut. L’effet essentiel est
une diminution de l’épaisseur du film jusqu’à sa désorption complète. Par exemple, pour
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Figure 5.3 – Évolution de l’épaisseur et de la stœchiométrie Zn:O de films ZnO/Ag(111)
en fonction du temps d’évaporation de Zn. La croissance à température ambiante (trait
pointillé) et à 150◦C (trait plein) sont comparées. La barre d’erreur sur l’épaisseur du film
a été estimée en faisant varier dans l’analyse de photoémission le taux de couverture du
film (îlots cylindriques) entre 50 et 100 %. Pour la stœchiométrie, une erreur moyenne
de ±5% due à l’incertitude sur l’estimation de l’aire sous les pics de photoémission a été
utilisée.

un dépôt de 8 Å/3 MC d’épaisseur, un recuit à 400◦C pendant 10 min sous atmosphère
d’O2 permet de retrouver une stœchiométrie Zn:O 1:1, mais provoque également une di-
minution de plus de 50 % de l’épaisseur de la couche (i.e. avec une épaisseur finale de
3.4 Å soit 1.3 MC). Le défaut d’oxydation est un phénomène courant dans les films plus
épais de ZnO [22], comme on l’a vu dans le cas des films d’AZO (Chap. 3), mais n’a pas
été réellement commenté dans le cadre des études des films ultra-minces épitaxiés. Pour
pallier à ce défaut de stœchiométrie pour des épaisseurs dépassant les 2 MC, nous nous
sommes inspiré du travail de Pan et al. [11] pour mettre au point une nouvelle procédure
de synthèse. Le dépôt réactif est réalisé sur un substrat porté à 150◦C avant le recuit
oxydatif. Le chauffage permet probablement de désorber l’excès de Zn en cours de crois-
sance et/ou d’activer le processus d’oxydation du Zn. Cette nouvelle procédure permet
une oxydation complète des films plus épais (Fig. 5.3), au prix d’une légère diminution de
l’épaisseur finale (i.e. par exemple 8 Å/3 MC au lieu de 9 Å/3.5 MC soit une variation
de l’ordre de -11%).
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Compte tenu des résultats de cette analyse de stœchiométrie et des conditions de syn-
thèse différentes, les cas des films d’épaisseur ≤ 1 MC et multicouches ont été distingués.

5.2.4 Films sous-monocouche et monocouche

Etat chimique par photoémission

Comme montré précédemment, les films déposés à température ambiante sont bien
stœchiométriques pour des épaisseurs ≤ 1 MC. L’état oxydé Zn2+ est bien confirmé par
la position absolue en énergie de liaison du niveau de cœur Zn 2p (EB = 1023.2 eV ; voir
Fig. 5.4-b) et encore plus, comme expliqué Sect. 3.3 dans le cas d’AZO, par celle de la
transition Auger Zn LMM (EB = 500 eV ; Fig. 5.4-c). A mesure que l’épaisseur déposée
augmente (0.46−0.9 MC), aucun décalage en énergie de liaison des pics de photoémission
liés au ZnO (Fig. 5.4-a,b,c) n’est observé. La comparaison avec les niveaux de cœur d’un
monocristal de ZnO (Fig 5.5-a,c) démontre l’existence d’une asymétrie du pic O 1s vers
les plus hautes énergies de liaison (EB = 532.1 eV) qui peut être due à des sites sous-
coordonnés et/ou à la présence de groupements OH. Pour s’en assurer, un film de 1 MC a
été analysé 72 h après sa synthèse (Fig. 5.6) ; même sous ultra-vide, une augmentation de la
composante décalée de ∆EB = +2.1 eV est observée, ce qui montre son origine potentielle
liée à une hydroxylation par la pression résiduelle d’eau de l’enceinte. Quant aux films
de ZnO mesurés juste après leur synthèse, la décomposition du spectre O 1s donne une
aire d’environ 15 % pour cette composante supplémentaire (Fig 5.5-b). Ce recouvrement
correspond typiquement à des bords d’îlots car la croissance n’est pas couche à couche
comme le montrera l’imagerie STM. A l’inverse la décomposition du pic Auger Zn LMM
(Fig 5.5-d) ne met pas en évidence une composante claire décalée de ∆EB = −4 eV vers
les basses énergies de liaison qui est attribuée à Zn0 (voir Fig. 3.15) ; son aire de seulement
quelques pourcents (Fig. 5.5-d) confirme l’oxydation quasi-complète du film dans le régime
sous-monocouche. Par contre, le pic Auger Zn LMM est bien plus large que dans le cas
monocristallin ZnO(0001)-Zn en raison de la sous-coordinence et du désordre de sites.
Enfin, le niveau de cœur Ag 3d (Fig. 5.4-d) n’évolue ni en position ni en forme pour les
dépôts de faible épaisseur. Cela signifie qu’il n’y a que très peu d’interaction chimique
entre le film et le substrat et démontre l’absence de formation d’un alliage Ag-Zn avec
cette procédure de croissance [248].

Caractérisation par diffraction d’électrons lents

La cristallinité des films a été analysée par diffraction d’électrons lents. Avant dépôt,
le cliché de symétrie hexagonale est caractéristique de la maille hexagonale de surface
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Figure 5.4 – Évolution des pics de photoémission ZnO/Ag(111) dans le régime sous-
monocouche : (a) O 1s, (b) Zn 2p, (c) Auger Zn LMM, (d) Ag 3d. Les spectres ont été
alignés sur le fond continu à basse énergie de liaison et en intensité de pic mais pas en
énergie de liaison. Les épaisseurs sont indiquées sur le graphique.

d’Ag(111) de paramètre as,Ag(111) = 2.89 Å (Fig. 5.7-a). Après dépôt de ZnO, on note
l’apparition d’un second hexagone à l’intérieur du premier (Fig. 5.7-b) ; il correspond à
une maille hexagonale dans le film de ZnO [248, 11] de paramètre dilaté de ∼ 12 %
par rapport à celui d’Ag(111) comme l’atteste le profil d’intensité sur le cliché LEED
(Fig. 5.7-c). La dilatation correspond à un paramètre as,ZnO = 3.24 Å, très proche de la
valeur a = b = 3.24 Å du ZnO würtzite. Enfin, la finesse des spots de diffraction du dépôt
atteste d’un ordre à longue distance dans la couche et sa cristallisation grâce au recuit.

Imagerie par microscopie à effet tunnel

L’imagerie du substrat Ag(111) nu fait apparaître des terrasses larges de quelques
centaines de nm séparées par des marches monoatomiques (Fig. 5.1-b). Après dépôt de
1.15 MC de ZnO, la topographie est fortement bouleversée ; il est impossible de trouver
des terrasses de grandes dimensions (Fig. 5.8-b). La surface est recouverte d’îlots isolés
ou rassemblés, qu’on peut attribuer à la couche de ZnO dont les hauteurs apparentes sont
de type mono (∼ 2.3 Å), bi (∼ 5.1 Å) voire tri-couche (∼ 7 Å) atomique dans certains
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Figure 5.5 – Comparaison des composantes XPS d’un film de 1 MC de ZnO/Ag(111) et
d’un monocristal ZnO(0001)-Zn : (a) O 1s, (b) Zn LMM. Ajustement des spectres pour
le film avec deux composantes : (c) O 1s et (d) Zn LMM.

Figure 5.6 – Évolution du pic de photoémission O 1s avec le temps d’un film
ZnO(1.2 Å/0.46 MC)/Ag(111) après 72 h d’exposition sous ultra-vide (p ≲ 1. 10−10 mbar).
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Figure 5.7 – Cliché LEED mesuré : (a) sur Ag (111) après préparation de surface et (b)
sur un dépôte ZnO(3 Å/1.15 MC) après son recuit de recristallisation à 300◦C. L’énergie
cinétique du faisceau incident est donnée sur le cliché. (c) Profil d’intensité comme indiqué
sur les deux clichés.

cas (Fig. 5.8-b). Ils recouvrent environ 43 % de la surface et leur hauteur apparente
moyenne est située autour de 6.8 Å (Fig. 5.8-c) ; la majorité du film se trouve sous la forme
d’une "bi-couche". Sur les parties du substrat exemptes d’îlots, des dépressions apparentes
sont présentes ; il s’agit probablement d’îlots de ZnO enterrés. Le mode de croissance est
donc assez bidimensionel, comme attendu en vertu des énergies de surfaces des deux
matériaux [338] mais pas de type Frank Van Der Merwe couche à couche (Sect. 2.4.1).

Certains îlots ont une forme triangulaire ou hexagonale (Fig. 5.8-a) comme reporté
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Figure 5.8 – Topographie STM d’un dépôt ZnO(3 Å/1.15 MC)/Ag(111) après recuit :
(a) image STM, (b) profils de hauteur comme indiqué et (c) distribution des hauteurs. Les
conditions tunnel et l’échelle sont données sur l’image. On été cerclés des îlots de forme
triangulaire et hexagonale.

dans la littérature [275, 94]. Malheureusement nous n’avons pas pu obtenir une résolution
atomique sur ces objets afin de discuter la structure atomique du dépôt. De toute façon,
d’après la littérature, la différence entre la structure "graphitique" et würtzite est extrê-
mement ténue sur le plan des distances [339] (voir Sect. 2.4.3). Cependant dans ces objets,
apparaît une sur-structure hexagonale ayant un paramètre de maille moyen de ∼ 21 Å
(Fig. 5.9-b).

Il s’agit d’une figure de Moiré entre les réseaux cristallins de ZnO et Ag(111) [10]. Dans
le cas d’un feuillet ZnO(0001) würtzite sur Ag(111) en orientation hexagone/hexagone
(voir Fig. 5.10-a), compte tenu de la différence de paramètre de maille de +11 %, la cellule
de coïncidence [340, 341] apparaît toutes les 9 mailles d’Ag et 8 mailles de ZnO soit 23 Å.
L’orientation tournée de 30◦ quant à elle devrait conduire à une périodicité plus faible
(15 Å ; Fig. 5.10-b). De plus, d’après l’imagerie STM (Fig. 5.8-a et Fig. 5.9-a), la figure
de Moiré s’aligne bien suivant la rangée dense du métal [101]Ag comme attendue pour
une orientation hexagone/hexagone. On notera que le Moiré n’est observable que dans
les îlots les plus minces (mono et bi-couche apparent) alors qu’au-delà de trois couches
atomiques, il n’apparaît pas.
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Figure 5.9 – (a) Image STM d’un dépôt ZnO de 3Å/1.15 MC sur Ag(111) montrant la
figure de Moiré dans un îlot "monocouche". (b) Profil de hauteur de la figure de Moiré
présentée dans l’encart.

Discussion

L’observation de cette figure de Moiré en STM, ainsi que le cliché LEED correspondent,
si on considère la structure würtzite de ZnO, à une épitaxie hexagone/hexagone de type
ZnO(0001)[100] ∥Ag(111)[110] (Fig. 5.10-a). Observée systématiquement pour l’interface
inverse Ag(111)/ZnO(0001) et sur les deux terminaisons O et Zn [340, 341], cette orienta-
tion va à l’encontre de considérations de contraintes liées à la différence de paramètre de
maille. En effet, l’orientation tournée de 30◦ i.e. ZnO(0001)[210] ∥Ag(111)[110] (Fig. 5.10-
b, voir Sect. 2.4.3) correspond à une différence de paramètre de maille bien plus faible
(−2.75 %). La présence de l’orientation tournée de 30◦ dans une partie des îlots étant
exclue par l’observation plus globale par LEED, il est légitime de se poser la question
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de l’origine de la préférence pour l’orientation hexagone/hexagone pour ZnO/Ag(111).
L’existence d’une coïncidence à longue portée presque parfaite peut expliquer le choix de
cette orientation ; mais il en existe une également pour le feuillet de ZnO tourné de 30◦

(Fig. 5.10). Pour l’interface inverse Ag(111)/ZnO(0001), en combinant observations STM
et calculs DFT sur l’orientation non polaire ZnO(1010), Benedetti et al. [342] ont avancé
que l’alignement de la rangée dense du métal [110]Ag suivant la direction [100]ZnO est due
à la croissance des îlots d’Ag suivant les bords de marches polaires, préférentiellement
terminés O, présents sur la surface polaire ZnO(0001) comme non-polaire ZnO(1010). Au
travers d’un transfert de charge, le métal permet de compenser la polarité de bord de
marche [342]. Celle-ci peut être préexistante et non compensée sur la surface native de
ZnO(0001) car moins couteuse en énergie que celle d’une surface étendue car la divergence
électrostatique de l’énergie est simplement logarithmique avec le nombre de lignes char-
gées contrairement à une divergence linéaire avec le nombre de plans chargés pour une
surface [7, 8]. Cette hypothèse d’épitaxie orientée par les bords de marches polaires permet
d’expliquer les observation structurales faites pour les métaux cubique face centrées sur
ZnO(0001). Dans la cas présent ZnO/Ag(111), la formation d’un îlot mono-feuillet de ZnO
würtzite ou graphitique peut impliquer l’existence de bords de marches polaires terminés
Zn ou O (Fig. 5.10-b). Du fait de la forte mobilité atomique de l’Ag en température, leur
stabilisation favorable par un bord dense [110]Ag apparaît comme une explication plau-
sible pour la formation de l’orientation hexagone/hexagone. Cet alignement pourrait être
à l’origine d’objets enterrés qui apparaissent comme des dépressions sur les images STM
(Fig. 5.8) et du déplacement chimique observé sur le niveau de cœur O 1s (Fig. 5.6). De
plus, dans des îlots, ces mêmes bords non compensés par un contact avec l’Ag doivent
avoir réactivité accrue vis-à-vis de l’H2O résiduelle de l’enceinte (Fig. 5.6).

Figure 5.10 – Schéma atomique des orientations (a) hexagone/hexagone et (b) tournée
de 30◦ pour un feuillet de ZnO würtzite sur Ag(111) [10]. La cellule de coïncidence est
montrée sur chaque figure et les bords polaires et non-polaires du feuillet sont indiqués
sur la figure b.
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5.2.5 Films multi-couches

Comme évoqué précédemment, l’évaporation réactive sur un substrat à température
ambiante donne lieu à des films multicouches sous-stœchiométriques en O. Pour y palier,
au travers probablement de la ré-évaporation du Zn en excès lors de la croissance ou d’une
meilleure oxydation du Zn, il faut maintenir le substrat à 150◦C au prix d’une croissance
plus lente de l’ordre de 10 %.

Caractérisation par photoémission

Comme pour les films déposés à température ambiante, la position en énergie de liaison
du pic de photoémission Zn 2p (EB = 1023.2 eV) et du pic Auger Zn LMM (EB = 499 eV)
confirment l’état oxydé du Zn (Fig. 5.11-b, c). En ce qui concerne l’asymétrie du pic O 1s
attribuée aux bords de marches (hydroxylés ou en contact avec l’Ag), elle n’a pas été
observée sur les films épais déposés en température (Fig. 5.11-a). Une hypothèse est qu’ils
sont moins présents dans un film percolé et que leur hydroxylation par le vide résiduel est
donc moins prégnante.

Figure 5.11 – Evolution des pics de photoémission ZnO/Ag(111) dans le régime multi-
couches : (a) O 1s (encart : décomposition du pic O 1s par une unique composante), (b)
Zn 2p , (c) Auger Zn LMM, (d) Ag 3d. Les spectres ont été alignés sur le fond continu et
l’intensité du pic mais pas en énergie de liaison.
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Caractérisations par LEED et STM

Le cliché LEED sur un dépôt plus épais (9 Å/3.5 MC) (Fig. 5.12) montre la présence
d’un seul hexagone de spots qui correspond au film aligné suivant les axes initiaux du
substrat Ag(111). La contribution du substrat a disparu car le film recouvre l’intégralité
de la surface et son épaisseur est au-delà du libre parcours moyen inélastique qui est de
l’ordre de 6 Å aux énergies cinétiques considérées [31]. Cette hypothèse est confirmée

Figure 5.12 – Clichés LEED (a) avant et (b) après un dépôt de ZnO/Ag(111) de
9 Å/3.5 MC. L’énergie cinétique est indiquée sur la figure.

par l’analyse STM (Fig. 5.13) qui fait apparaître un film percolé avec plusieurs niveaux
de terrasses ; la distribution de hauteurs apparentes est autours de 1.2 nm et la rugosité
moyenne (RMS) de 0.36 nm. L’image ne fait apparaître ni figure de Moiré ni forme
régulières.

Figure 5.13 – Imagerie STM d’une couche de ZnO(9 Å/3.5 MC)/Ag(111) : (a) image
STM et (b) distribution de hauteurs apparentes.
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5.3 Réactivité vis-à-vis du Mg des films ZnO/Ag(111)

L’effet d’un dépôt de Mg sur les films ZnO/Ag(111) a été exploré en visant des quan-
tités compatibles avec un dopage c’est-à-dire de l’ordre du dixième de l’épaisseur du film
de ZnO. Le Mg a été évaporé sous ultra-vide sur un substrat à température ambiante à
partir d’une cellule de Knudsen longuement dégazée, maintenue à 330◦C et calibrée en
flux à l’aide d’une balance à quartz (flux Mg : 0.02 Å/min). Ce procédé a été préféré à la
co-évaporation Mg-Zn réactive en raison de la différence d’électronégativité très marquée
entre ces deux éléments ; la difficulté à obtenir des films ZnO stœchiométriques dans les
conditions présentes de croissance favoriserait une oxydation du Mg au détriment du Zn.

5.3.1 L’interaction chimique Mg-ZnO vue par photoémission

Tout d’abord, la comparaison des spectres larges avant et après dépôt (Fig. 5.14) fait
bien apparaître les pics caractéristiques les plus intenses du Mg : Mg 1s (EB = 1304 eV)
et Auger Mg KL2,3L2,3 (EB = 305 eV). Les autres, i.e. Mg 2s (EB = 89 eV) et Mg 2p
(EB = 49.8 eV), ne sont pas visibles dans ce cas particulier à cause de la faible section
efficace de photoionisation de ces niveaux [343, 29] et de la quantité de Mg déposé (∼
0.3 Å).

Figure 5.14 – Spectre large de photoémission avant et après dépôt de Mg (∼ 0.3 Å) sur
une couche mince de ZnO (3 Å/1.15 MC) sur substrat d’Ag(111).

L’évolution chimique engendrée par le dépôt de Mg apparaît plus clairement pour
un dépôt plus épais Mg(0.6 Å)/ZnO(6 Å-2.3 MC)/Ag(111) (Fig. 5.15). En premier lieu,
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Figure 5.15 – Spectres de photoémission avant et après dépôt de Mg (∼ 0.6 Å) sur
une couche mince de ZnO (6 Å/2.3 MC) sur substrat d’Ag(111) : (a) Zn 2p , (b) Auger
Zn LMM, (c) O 1s et (d) décomposition du pic O 1s.

il provoque un décalage du pic Zn 2p vers les plus hautes énergies de liaison (∆EB =

+0.35 eV) et l’apparition d’une composante supplémentaire à EB = 495.2 eV sur le pic
Auger LMM du Zn qui est caractéristique du Zn métallique (Fig. 5.15-b). Toutes ces
modifications traduisent la réduction d’une partie du Zn provoquée par l’ajout de Mg. En
parallèle, on note également l’apparition d’une composante supplémentaire au pic O 1s
vers les plus fortes énergies de liaison (∆EB = +0.35 eV) dont l’aire représente environ
10 % de l’aire totale (Fig. 5.15-c,d). Celle-ci est attribuée à du Mg lié à de l’O (Mg2+).
En plus, la décomposition du pic Mg 1s (Fig. 5.16-b) montre clairement la présence de
deux contributions, l’une métallique à EB = 1303.8 eV légèrement décalée par rapport à
la référence de la littérature (1304.5 eV [343]), et l’autre oxydée à EB = 1305.1 eV. Le pic
attribué à Mg2+ ne représente environ que 33 % de l’aire totale du pic Mg 1s. On peut
donc supposer que la majorité du Mg déposé n’a pas réagi avec la couche de ZnO en raison
de la couverture partielle du film ; le reste du Mg métallique est localisé sur la fraction non
couverte du substrat d’Ag. En effet, le niveau de cœur Ag 3d du substrat avant et après
dépôt de Mg montre une asymétrie plus marquée vers les plus basses énergies de liaison
(Fig. 5.16-a). Celle-ci est compatible avec une forte interaction entre Mg/Ag (voire la
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formation d’un alliage) qui est pilotée par le caractère plus électropositif du Mg comparé
à l’Ag.

Figure 5.16 – Spectres de photoémission avant et après dépôt de Mg (∼ 0.6 Å) sur
une couche mince de ZnO (6 Å/2.3 MC) sur substrat d’Ag (111) : (a) Ag 3d 5/2 et (b)
décomposition du niveau de cœur Mg 1s en deux composantes.

Pour un dépôt de Mg (0.3 Å) sur une couche plus fine de ZnO (3 Å/1.15 MC ; Fig. 5.17),
l’évolution est plus ténue. Le Mg engendre les mêmes tendances de décalages en énergie
de liaison des pics O 1s et Zn 2p comme on le voit sur les courbes différence. Cependant,
on ne retrouve pas clairement les composantes supplémentaire sur les pics O 1s et Zn
LMM (Fig 5.17-a et b). Il est tout de même possible d’ajuster le pic Mg 1s avec deux
composantes (Fig. 5.17 insert), une métallique à EB = 1303.8 eV (75 % de l’aire totale),
et la seconde à EB = 1305.2 eV (25 % de l’aire totale) correspondante à du Mg oxydé. Le
taux de couverture en ZnO et la quantité déposée ne sont peut être pas suffisantes pour
observer le même réaction d’oxydo-reduction que pour un dépôt plus épais ; le Mg déposé
forme préférentiellement un "alliage" de surface avec la partie métallique non recouverte
du substrat. Pour confirmer cette dernière hypothèse, on peut se pencher sur l’évolution
du niveau de cœur Ag 3d avant et après dépôt (Fig. 5.17-d). Un décalage vers les plus
hautes énergies de liaison du centroïde du pic est clairement observé, en accord avec une
interaction Mg-Ag et un taux de couverture d’environ 50 % de la surface d’Ag par du
ZnO.

5.3.2 Caractérisation LEED et STM après dépôt de Mg

Après le dépôt de Mg sur un film mince monocouche de ZnO(3 Å/1.15 MC), l’hexagone
interne caractéristique du film a disparu (Fig. 5.18). En parallèle à la réduction du film,
le Mg provoque une perte de l’ordre à longue distance faisant disparaître les tâches de
diffraction sur le cliché LEED associées au ZnO.

En imagerie STM sur un film plus épais (6 Å/2.3 MC) (Fig. 5.19-b,c,d), le dépôt de
Mg provoque un changement de la topographie apparente du film. En effet, les terrasses
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Figure 5.17 – Spectres de photoémission avant et après dépôt de Mg (∼ 0.3 Å) sur
une couche mince de ZnO (3 Å/1.15 MC) sur substrat d’Ag(111) : (a) O 1s , (b) Auger
Zn LMM , (c) Zn 2p et (d) Ag 3d et en insert Mg 1s avec son ajustement en deux
composantes.

Figure 5.18 – Clichés LEED avant (a) et après (b) dépôt de Mg (∼ 0.3 Å) sur un film
ZnO(3 Å/1.15 MC)/Ag(111).

de ZnO sont beaucoup moins bien définies et il n’est plus possible de les délimiter. On
peut interpréter cette dégradation de la couche de ZnO par sa réaction avec le Mg. Cette
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amorphisation s’accompagne d’une augmentation modéré de la rugosité moyenne passant
de 0.176 nm à 0.2 nm.

Figure 5.19 – Image STM avant et après le dépôt de Mg(0.6Å) sur un film
ZnO(6 Å/2.3 MC) sur substrat Ag(111) : (a) avant et (b,c,d) après dépôt.

5.4 Conclusion

Ce chapitre s’est focalisé sur l’étude de l’interaction du Mg avec des films ultra-minces
de ZnO épitaxiés sur Ag(111). Afin d’avoir un contrôle suffisant de l’épaisseur finale, le
travail a nécessité l’optimisation d’une méthode de croissance de ZnO par évaporation
réactive de Zn sous pression partielle d’O2 suivie d’un recuit oxydatif à 300◦C. Deux ré-
gimes peuvent être distingués en fonction de l’épaisseur finale du film.
En (sous)-monocouche, le dépôt à température ambiante permet d’obtenir un film stœ-
chiométrique sans signature spectroscopique de Zn réduit et en faible interaction chimique
avec le substrat. Il est non couvrant et formé majoritairement d’îlots (mono-, bi- ou
tri-couches) de formes irrégulières comme triangulaires ou hexagonaux ; des dépressions
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apparentes apparaissent également et pourraient correspondre à des objets enterrés. La
diffraction d’électrons, l’orientation du réseau de Moiré observé en STM sur certains objets
ainsi que son paramètre de maille mettent en évidence une épitaxie hexagone/hexagone.
Cette orientation à fort désaccord paramétrique a été interprétée par une stabilisation des
bords de marches polaires des îlots par la rangée dense de l’Ag(111). Un pic O 1s décalé de
∆EB = +2.1 eV est systématiquement observé sur le niveau de cœur O 1s de ces îlots ; il a
été attribué soit à ce contact avec le métal soit à l’hydroxylation par le vide résiduel. Au-
delà de la monocouche, il est nécessaire d’opérer une croissance en température (150◦C)
pour éliminer l’excès de Zn qui apparaît pour un dépôt à température ambiante. Le dépôt
recouvre alors intégralement le substrat métallique avec plusieurs niveaux atomiques et
l’épitaxie hexagone/hexagone persiste. Le pic O 1s est alors symétrique.
Le dépôt de Mg induit une réaction d’oxydo-réduction avec ZnO à température ambiante.
Cette dernière se traduit par (i) un déplacement en énergie de liaison des pics Zn 2p et
O 1s, (ii) l’apparition de Zn métallique sur le pic Auger Zn LMM, (iii) de deux compo-
santes Mg 1s, l’une métallique, l’autre oxydée et (iv) de deux composantes O 1s, l’une liée
au Zn et l’autre au Mg. Par contre, une partie du Mg est toujours dans un état métallique.
Elle correspond à la fraction déposée sur la partie non couverte du substrat métallique
Ag(111) ; cela ce traduit par un déplacement chimique sur le pic de cœur Ag 3d du sub-
strat en raison de la différence d’électronégativité des deux éléments. Enfin, la réaction
Mg-ZnO induit une perte de cristallinité du film.
Pour aller plus loin dans cette étude et en particulier savoir si le Mg s’incorpore réelle-
ment dans le réseau de ZnO en substitution du Zn et ne forme pas localement MgO de
structure cubique faces centrées, il serait nécessaire d’opérer à un recuit sous ultra-vide du
film pour désorber l’excès de Zn/Mg métallique, ces deux éléments ayant une pression de
vapeur élevée, et de recristalliser le film. La question serait de savoir si l’orientation LEED
hexagone/hexagone persiste et si l’imagerie STM à résolution atomique permettrait de
localiser le Mg. Dans cette optique, l’emploi du XAS au seuil K du Mg, comme utilisé
dans l’étude des contraintes dans les îlots de MgO(100)/Ag(100) [344], pourrait trouver
toute sa pertinence pour sonder l’environnement local du Mg. La question en filigrane
est la stabilité de la structure ZnO würtzite/graphitique au dopage Mg et au-delà l’exis-
tence d’une structure h-BN dans MgO et sa compétition avec l’orientation MgO(111) non
compensée [5, 6, 7].
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Conclusion

Ce travail de thèse avait pour objectif d’analyser deux aspects distincts du "dopage"
de l’oxyde de zinc, celui (i) à l’Al dans le volume de films minces polycristallins et (ii)
celui au Mg dans des films ultra-minces épitaxiés sur Ag(111) en lien avec le processus de
guérison de polarité.

Environnement local de l’Al dans AZO
Le dopage à l’Al, élément trivalent, de ZnO (AZO) est couramment employé pour aug-
menter la densité d’électrons de conduction et donc la conductivité des films dans le cadre
d’applications potentielles comme films minces transparents conducteurs. Le constat de la
littérature est qu’il existe un optimum de dopage n en terme de résistivité qui est lié certes
à un compromis densité de porteurs et mobilité, mais qu’une fraction non négligeable des
dopants sont "inactifs" à température ambiante. Sur le plan structural, le phénomène a
été attribué dans les études précédentes à (i) l’existence de complexes entre l’Al et les
défauts intrinsèques de ZnO dus à une non-stœchiométrie (qui est très courante dans les
films qui sont déposés en conditions hors d’équilibre) et/ou (ii) à la précipitation de phases
secondaires et ceci d’autant plus que la limite thermodynamique de solubilité de l’Al est
largement atteinte pour des taux de dopage usuels de quelques pourcents. Si, comme rap-
pelé dans le chapitre de bibliographie (Chap. 2), toutes les études s’accordent sur une
substitution de l’élément trivalent Al en site tétraédrique Zn dans la structure würtzite,
les preuves de l’existence de ces complexes et phases secondaires sont peu nombreuses et
peu convaincantes et reposent uniquement sur des mesures XAS au seuil K de l’Al mais
uniquement dans sa partie XANES. Aucune analyse EXAFS n’a été reportée.
L’objectif de ce travail a donc été de revisiter la question de l’environnement local de
l’Al dans des films de ZnO par XAS. Les paramètres explorés ont été les conditions de
synthèse et le substrat dans l’espoir de moduler la cristallinité des films et leur stœchio-
métrie. Par rapport aux travaux de la littérature, l’originalité ici a été d’aller vers des
régimes de concentration en Al (2-33 %at.) qui s’apparente plus à l’alliage qu’au dopage.
Des films d’une épaisseur de 100-200 nm ont été déposés par pulvérisation cathodique
magnétron (i) sur des substrats amorphes ou en homo-épitaxie sur un monocristal orienté
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de ZnO(0001) et (ii) à partir de cibles céramique et métallique avec ou sans ajout d’O2.
Les échantillons ont été analysés tels que déposés et après traitement thermique réduc-
teur (sous vide) et oxydant pour comprendre la stabilité de l’environnement de l’Al et
la précipitation de phases secondaires. En plus d’analyses classiques structurales (XRD),
morphologiques (AFM/TEM) et chimiques (XPS), les mesures XAS au seuil K de l’Al
pratiquées sur le ligne LUCIA de SOLEIL ont été systématiquement accompagnées de
simulations atomistiques DFT pour tester différentes hypothèses d’environnement local
d’Al et leur signatures XANES (simulations FDMNES) et EXAFS.
Les films déposés sur wafer de Si ou silice sont (i) polycristallins mais peu rugueux
(Rq ∼ 1 nm) avec une taille de grains de l’ordre de la dizaine de nm, (ii) fortement textu-
rés avec l’axe c de la maille hexagonale suivant la normale à la surface et en compression
dans le plan de la surface et (iii) surstœchiométrique en Zn sauf si une cible céramique est
utilisée avec O2. Par contre sur substrat monocristallin ZnO(0001), la croissance semble
homoépitaxiale avec un film orienté dans le plan. Les films présentent une forte résistivité
électrique mais qui décroit en chauffant contrairement avec la baisse attendue de mobilité.
Tous les porteurs ne sont donc pas activés à température ambiante.
L’étude XAS démontre clairement l’insertion de l’Al dans la structure würtzite en sub-
stitution du Zn (AlZn), quels que soient (i) la quantité d’Al introduit (jusqu’à 33 %at.),
bien au delà de la limite de solubilité, (ii) les conditions de synthèse et (iii) le substrat. Le
spectre XANES est extrêmement robuste mais dépend de l’orientation de la polarisation
du faisceau en raison de la texture, un point souvent ignoré dans la littérature. Dans
les films tels que déposés, la comparaison avec des simulations XANES et des composés
de référence permet d’exclure sans aucun doute l’existence d’Ali et la précipitation de
phases secondaires (alumine, gahnite ou structure plus complexe). L’existence de divers
complexes entre AlZn et des défauts intrinsèques en seconds voisins ont été envisagés afin
de tenir compte de l’écart à la stœchiométrie des films. Si pour certains la simulation
XANES permet d’exclure leur présence (AlZn-Oi, AlZn-VO), pour d’autres la conclusion
est moins claire (AlZn-VZn ou AlZn-Zni). Aux plus fortes concentrations en Al, une ré-
partition aléatoire des AlZn devrait conduire à une fraction notable d’AlZn en seconds
voisins. Simulée par une configuration 3AlZn, cette clusterisation des AlZn ne peut pas
être exclue uniquement sur la base de l’accord XANES expérience/théorie.
En permettant d’avoir accès à la seconde sphère de coordination, l’EXAFS s’est révélé plus
pertinent que le XANES. La configuration AlZn figée aux positions relaxées en DFT re-
produit quasiment très fidèlement la transformée de Fourier χ(R) des oscillations EXAFS.
Modulo un ajustement des distances dû à la contrainte dans le plan des films et au biais
introduit par le calcul DFT sur les paramètres de maille, l’accord devient quasi-parfait.
En revanche, dès que la seconde sphère de coordination est modifiée par l’introduction
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d’un défaut intrinsèque à ZnO ou un autre AlZn, l’accord se dégrade. L’EXAFS prouve
clairement que, non seulement, AlZn ne forme pas de complexes avec d’autres défauts
mais aussi que des interactions répulsives doivent exister entre eux car statistiquement ils
devraient être voisins aux fortes concentrations. L’inactivation de l’Al en tant que dopant
n’est donc pas à chercher du côté de complexes mais plutôt d’accepteurs plus éloignés.
L’hydrogène pourrait être une piste.
Le traitement thermique à haute température (800◦C) a un effet drastiquement différent
sur l’environnement local de l’Al suivant la nature de l’atmosphère. Sur ce point, le XAS
a démontré toute sa pertinence. En effet, la XRD met, certes, en lumière une recristallisa-
tion du film qui s’accompagne d’une relaxation des contraintes mais a du mal à détecter la
précipitation de phases secondaires. Par contre, l’analyse XANES montre clairement que
le recuit sous atmosphère normale oxydante conduit à la précipitation de l’Al dans une
structure gahnite ZnAl2O4 (avec probablement une inversion des sites cationiques) et non
Al2O3 quel que soit le polymorphe envisagé. Le processus démarre vers 750◦C, s’accom-
pagne d’un retour vers la stœchiométrie de ZnO 1:1 et a lieu à toutes les concentrations
explorées. Par contre, il n’a lieu que pour des couches sur substrat amorphe (wafer Si ou
silice) et pas sur monocristal ZnO(0001) même après un traitement jusqu’à 1000◦C. Il est
donc lié à la cristallinité du film et à la présence de joints de grains comme chemin de
diffusion de l’oxygène. Ce point est clairement illustré par le recuit réducteur sous vide.
Quels que soient la température, le dopage, la nature du mode dépôt ou le substrat, l’Al
reste alors en substitution du Zn dans la matrice de ZnO qui elle recristallise. Seulement
une relaxation de la contrainte en compression est observée sur la distance aux seconds
voisins de l’Al en EXAFS. Pour revenir à la question initialement posée en introduction
sur la précipitation de l’Al dans une phase secondaire lors des traitements thermiques des
vitrages à contrôle thermique, le recuit autour de la température de transition vitreuse
(650◦C) n’est pas suffisant pour induire une évolution de l’environnement AlZn dans AZO.
De plus, l’encapsulation de l’empilement avec des couches barrières externes de type ni-
trure évite la diffusion d’O qui est essentielle au phénomène. L’instabilité de la couche
d’Ag n’est donc pas à chercher dans un problème lié à la précipitation d’Al.

Concernant les perspectives de ce travail, il serait judicieux de s’intéresser à l’impact
de l’H sur l’environnement local de l’Al au travers de simulations DFT et de voir si une
signature est détectable en XANES/EXAFS, probablement au travers d’une évolution
des distances interatomiques. Une option serait de l’introduire volontairement lors de la
synthèse des films par pulvérisation [2] pour moduler encore plus la stœchiométrie des
films que ce qui n’a été fait dans ce travail. Il serait intéressant également (i) de rationali-
ser la stabilité surprenante jusqu’à des concentrations élevées de la configuration AlZn et
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l’origine de l’interaction répulsive AlZn-AlZn et (ii) de mieux relier les évolutions structu-
rales observées aux propriétés de transport (densité de porteurs et mobilité). Enfin, une
analyse plus poussée de l’imagerie TEM pourrait permettre de mieux appréhender le lien
entre nature des joints de grains et précipitation de ZnAl2O4.

Dopage au Mg des films ultra-minces de ZnO/Ag(111)
Le mécanisme de stabilisation de la polarité de l’orientation (0001) de ZnO würtzite dé-
pend non seulement de la face considérée Zn ou O mais aussi de l’environnement [7, 8].
En réduisant la dimension donc le nombre de plans anion/cation, les empilements non
compensés [6] ou la structure graphitique [5] de ZnO deviennent compétitifs sur le plan
énergétique [7, 8]. Afin de comprendre cette transition, de nombreuses études se sont
ainsi penchées sur la croissance de quelques plans atomiques de ZnO en épitaxie sur des
substrats métalliques. Par contre, aucune n’a traité la question du dopage de ces films
ultra-minces et le lien avec le stabilisation de la polarité. Ce travail a abordé la question
dans le cas du Mg, élément divalent qui est connu pour former un alliage Zn1−xMgxO
de structure würtzite jusqu’à des concentrations très élevées avant de basculer dans la
structure sel de roche [12]. La question de la formation de monocouche de MgO(111) de
structure graphitique [5] est ainsi connexe. Ces interrogations ont été abordées dans le cas
de l’interaction du Mg avec des films ultra-minces de ZnO supportés sur Ag(111). Outre
l’accord de symétrie et de paramètre de maille, l’Ag a été choisi pour son inertie chimique.
De plus, l’interface Ag/ZnO est centrale dans les vitrages à contrôle thermique.
Une procédure de dépôt réactif, éventuellement en température, suivie d’un recuit oxydatif
a été optimisée pour obtenir des films ZnO stœchiométriques et d’épaisseur contrôlée, tant
en sous-monocouche qu’en multicouches. La croissance est relativement bidimensionnelle
mais la percolation du film a lieu au-delà de la monocouche. En (sous)monocouche, le film
est formée d’îlots irréguliers ayant jusqu’à trois couches atomiques, en faible interaction
avec le substrat et en épitaxie hexagone/hexagone. Les îlots les plus minces (mono et
bi-couche) présentent une figure de Moiré en STM. Comparée à l’épitaxie tournée de 30◦,
cette orientation correspond à un fort désaccord paramétrique et va à l’encontre de l’ac-
cord de maille ; elle a été expliquée par l’alignement des bords de marche polaires des îlots
suivant la rangée dense du substrat métallique comme dans le cas inverse Ag/ZnO(0001).
Par contre, le niveau de cœur O 1s présente une composante supplémentaire dont l’aire
correspond typiquement à ces bords de marche d’îlots en contact avec l’Ag et à leur hy-
droxylation par le vide résiduel. Les films multicouches, qui nécessitent une croissance
en température pour éliminer l’excès de Zn, présentent clairement plusieurs niveaux de
terrasses et la même épitaxie mais un pic O 1s symétrique. Le Mg provoque une réac-
tion d’oxydo-réduction avec le ZnO qui apparaît sous forme d’une composante Zn0 sur
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la transition Auger Zn LMM, d’un pic Mg2+ dans le niveau de cœur Mg 1s et de deux
composantes O 1s associées aux deux cations. Par contre, sur les films non couvrants, un
fraction du Mg reste métallique en interaction avec l’Ag, conduisant à un déplacement
chimique spécifique sur l’Ag 3d. Enfin, la réaction Mg-ZnO induit une perte de cristalli-
nité du film.

L’étape suivante serait de recuire sous ultra-vide ces dépôts pour désorber le Zn et Mg
excédentaires et recristalliser le film. La question qui se pose est de savoir si le Mg peut
réellement se substituer au Zn dans ZnO, à l’instar d’un dopant et si l’épitaxie persiste ou
s’il adopte un environnement local caractéristique de la structure sel de roche. L’imagerie
STM à résolution atomique pourrait permettre de localiser le Mg et le XAS au seuil K
du Mg [344] de sonder son environnement local sur le plan structural. Enfin, aller vers un
substrat plus réfractaire comme Pt(111), permettrait, outre des recuits de recristallisation
à plus haute température, de moduler la réactivité des îlots vis-à-vis de l’H comme montré
dans la littérature [11].
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A B S T R A C T

A new method is proposed for the determination of the intensity/energy response function of a hemispherical
electrostatic analyser as commonly used in photoemission spectroscopy. It only requires the measurement of a
wide spectrum of a reference metallic sample. Based only on the knowledge of the Tougaard inelastic electron
scattering cross section and an educated parametrization of the response function, the retrieval algorithm
minimizes the area of the background subtracted primary spectrum with some constraints. Sound results for
different metals (Ag, Au, Cu, Zn) are obtained (i) on two different photoemission instruments (ii) in both
fixed analyser transmission and fixed retarding ratio modes (iii) for various lens and slits settings (iv) for both
monochromated and unmonochromated x-ray sources. The linear correlation between core level areas and the
product of tabulated inelastic mean free paths and of photo-ionization cross sections validates the approach.

1. Introduction

Photoemission spectroscopy [1], most of the time performed with
a concentric hemispherical electron analyser, is a key tool for the
analysis of chemical states of elements not only in surface science but
more generally in material characterization. Binding energies of core
levels or kinetic energies of Auger transitions provide characteristic
fingerprints of elements but also of their chemical environment via
shifts in energies. Besides this chemical analysis capability, the con-
centrations of probed elements can be assessed by comparing relative
intensities of recorded features. Accuracies down to a fraction of a
percent in the bulk or in coverage for a deposit can be reached [2].
Quantification is obtained via a well-established formalism of straight
electron trajectory [1,3–6] for which the elastic intensity 𝐼𝑖(𝐸𝐾 ) of a
core level 𝑖 at kinetic energy 𝐸𝐾 for an element in a matrix 𝑚 is given
by:

𝐼𝑖(𝐸𝐾 ) ∝ 𝛷 𝑑𝜎
𝑑𝛺

𝛥𝛺𝑇𝐹 (𝐸𝐾 )𝐴(𝐸𝐾 )𝐷(𝐸𝑝) (1)

× ∫
+∞

0
𝑛𝑖(𝑧) exp

(
− 𝑧
𝜆𝑖𝑚(𝐸𝐾 ) cos 𝜃

)
𝑑𝑧,

where 𝛷 is the incident flux of X-rays photons of energy ℎ𝜈, 𝑑𝜎
𝑑𝛺 is

the differential photo-ionization cross section, 𝛥𝛺 is the acceptance
angle of the analyser, 𝑇𝐹 (𝐸𝐾 ) is the total transmission function of the
focusing/retardation electrostatic column and of the analyser, 𝐴(𝐸𝐾 )
is the convolution between the area irradiated by the X-ray source

∗ Corresponding author.
E-mail addresses: stephane.guilet@insp.jussieu.fr (S. Guilet), lea.bataillou@insp.jussieu.fr (L. Bataillou), olivier.kerivel@insp.jussieu.fr (O. Kerivel),

remi.lazzari@insp.jussieu.fr (R. Lazzari).

and the area analysed by the spectrometer (see Ref. [7] for details),
𝐷(𝐸𝑝) is the detector efficiency at the used pass energy 𝐸𝑝, 𝑛𝑖(𝑧) is the
element concentration at depth 𝑧, 𝜆𝑖𝑚(𝐸𝐾 ) is the inelastic mean free
path of core level 𝑖 in the matrix 𝑚 and 𝜃 is the emission angle between
the surface normal and the analyser. 𝑑𝜎

𝑑𝛺 = 𝜎∗𝑖 (ℎ𝜈, 𝐸𝐾 )𝑊𝑖(ℎ𝜈, 𝐸𝐾 , 𝜃𝑋 )
is given by the product of the photo-ionization cross section of the
considered core level 𝜎∗𝑖 (ℎ𝜈, 𝐸𝐾 ) and of the anisotropy factor of the
latter 𝑊𝑖(ℎ𝜈, 𝐸𝐾 , 𝜃𝑋 ) which depends on the angle 𝜃𝑋 between the X-ray
source and the analyser. For unpolarized radiation, 𝑊𝑖(ℎ𝜈, 𝐸𝐾 , 𝜃𝑋 ) =
1
4𝜋

[
1 − 𝛽

4 (3 cos
2 𝜃𝑋 − 1)

]
where 𝛽(ℎ𝜈, 𝐸𝐾 ) is an asymmetry parameter.

Elastic scattering effects can be reintroduced in Eq. (1) through a
modified cross section 𝑑𝜎

𝑑𝛺 or by replacing properly in the quantification
the inelastic mean free path by the effective attenuation length (see
[4,5,8,9] for details). In fact, the splitting in Eq. (1) of the intensity
energy response function of the apparatus (or étendue) as a product
𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) = 𝛥𝛺𝑇𝐹 (𝐸𝐾 )𝐴(𝐸𝐾 ) is already a simplification as the accep-
tance angle of the analyser and the irradiation may vary with the
position across the sample surface [10–13]. For a constant concentra-
tion profile that is to say a bulk homogeneous material, the integral
in Eq. (1) reduces to 𝑛𝑖𝜆𝑖𝑚(𝐸𝐾 ) cos 𝜃. Eq. (1) ignores photo-diffraction
effects and is more suited for polycrystalline or ill-crystallized samples.
It involves parameters that are calculated or tabulated [𝜎∗𝑖 (ℎ𝜈, 𝐸𝐾 ) and
𝑊𝑖(ℎ𝜈, 𝐸𝐾 , 𝜃𝑋 ) [14–16], 𝜆𝑖𝑚(𝐸𝐾 ) [17–22]] and others that are related to
the instrument and the geometry of measurement [𝛷, 𝐷(𝐸𝑝), 𝑇𝐹 (𝐸𝐾 ),
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𝐴(𝐸𝐾 ), 𝜃𝑋 , 𝜃]. Since absolute intensity measurements are impossible,
information about the concentration of an element is usually obtained
through ratios of core level peak areas using a reference core level of
the matrix. At constant X-ray flux, pass energy and angles, the remain-
ing unknown in the quantification is then the intensity/energy response
function of the apparatus 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) that plays a paramount role when
comparing results obtained from different spectrometers [7,11,23].
Therefore poor results in terms of quantification may be obtained when
using general empirical databases of relative sensitivity factors [24] if
𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) is not properly accounted for.

For a concentric hemispherical photoemission analyser, 𝑇𝐹 (𝐸𝐾 ) =
𝐿𝐹 (𝐸𝐾 )𝐻𝐹 (𝐸𝐾 ) can be decomposed into the contributions [23,25]
(i) of the input lens column 𝐿𝐹 (𝐸𝐾 ) that combines the focusing and
retardation lenses and (ii) of the concentric hemisphere itself 𝐻𝐹 (𝐸𝐾 ).
While the pass energy 𝐸𝑝 drives the resolution 𝛥𝐸𝐾 , 𝐻𝐹 (𝐸𝐾 ) scales
with 𝐸𝑝 and therefore depends on the selected working mode. In
the fixed analyser transmission (FAT) mode at fixed 𝐸𝑝 and therefore
fixed 𝛥𝐸𝐾 as commonly used in photoemission, 𝐻𝐹 (𝐸𝐾 ) is constant.
In the fixed retardation ratio (FRR) mode for which the ratio 𝑅 =
𝐸𝐾∕𝐸𝑝 (and also the relative resolution 𝛥𝐸𝐾∕𝐸𝐾 ) is constant, 𝐻𝐹 (𝐸𝐾 )
scales as 1∕𝐸𝐾 .1 The FRR mode is preferred for Auger spectroscopy to
enhance transmission at low kinetic energy. In the absence of paraxial
aberrations, as the entry angles of the hemisphere are fixed and thus
determine the exit angles from the input lens, 𝐿𝐹 (𝐸𝐾 ) can be directly
derived from the Abbe sine condition of optics (or Helmholtz–Lagrange
in electron optics) [13,23,25,27] for a fixed magnification. In FAT
mode, 𝐿𝐹 (𝐸𝐾 ) follows a 1∕𝐸𝐾 trend while in FRR mode, it is constant.
Combining the transmissions of both elements 𝐿𝐹 (𝐸𝐾 ) and 𝐻𝐹 (𝐸𝐾 ),
an aberration-free or perfect analyser behaves as 𝑇 𝐹𝐴𝑇

𝐹 (𝐸𝐾 ) ∝ 1∕𝐸𝐾
in FAT mode and as 𝑇 𝐹𝑅𝑅

𝐹 (𝐸𝐾 ) ∝ 𝐸𝐾 in FRR mode. However, a
real apparatus through the lens settings and the presence of various
apertures to define the beam exhibits all kinds of aberrations, not
speaking about internal electron scattering [28], and therefore deviates
from this theoretical behaviour [11–13,23,25–27,29–37]. Moreover,
using a scanning electron gun as a point source for imaging, Mahjoub
et al. [13] demonstrated that, at variance to common assumptions in
photoemission quantification, the area probed by the analyser does
depend on kinetic energy even with an unmonochromated non-focused
source. Added to the convolution between the sample size and irradi-
ated area in 𝐴(𝐸𝐾 ), this leads to a global apparatus response that is
different from the transmission function of the analyser itself [7].

Besides a complete and complex simulation of electron ray tracing
for a given apparatus design [12,36] (that is often unfortunately pro-
prietary!), several experimental and practical calibration methods [7,
11,23,25–27,30,34–36,36–39] have put forward to determine 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ),
(often mixed up with 𝑇𝐹 (𝐸𝐾 )) leading still to a power law trend in FAT
mode.

Cross and Castle [25] proposed to make the intensity ratio 𝐼𝐹𝐴𝑇 (𝐸𝐾 )
∕𝐼𝐹𝑅𝑅(𝐸𝐾 ) of spectra acquired in FAT and FRR modes to get rid
off of the sample peaks and to reveal the apparatus transmission
function. For an ideal analyser, 𝐼𝐹𝐴𝑇 (𝐸𝐾 )∕𝐼𝐹𝑅𝑅(𝐸𝐾 ) ∝ 1∕𝐸2

𝐾 . By
assigning most of the optical aberrations to the transmission function
in FAT mode via an exponent 𝑇 𝐹𝐴𝑇

𝐹 (𝐸𝐾 ) ∝ 1∕𝐸𝛼
𝐾 , the fit of the

ratio 𝐼𝐹𝐴𝑇 (𝐸𝐾 )∕𝐼𝐹𝑅𝑅(𝐸𝐾 ) gives directly 𝛼. Nevertheless, the underlying
assumption of 𝑇 𝐹𝑅𝑅

𝐹 (𝐸𝐾 ) ∝ 𝐸𝐾 remains not clearly justified [30]. This
methodology was applied by Ruffieux et al. [34] to an analyser similar
to one tested herein. They found a nearly ideal behaviour with 𝛼 ≃ 1
but only on restricted ranges of kinetic energies [34].

1 As the detector efficiency poorly depends on pass energy for commonly
used values if the counting rate is not too high, it does not contribute to the
overall transmission of the analyser itself even in FRR mode [26]. Of course,
in FAT mode, this latter is constant.

Based on tabulated photo-ionization cross sections and inelastic
mean free paths, Eq. (1) can also be used to determine the analyser
response function for known reference samples [26,27,35,36]. Besides
inherent uncertainties in the databases used [4,21] and the question
of contamination, there are drawbacks of this ‘‘first-principle’’ method
(also called Quantified Peak Area Approach, QPA). Firstly, the 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 )
function is only sampled at the available kinetic energies of the studied
material core levels, thus requiring many reference samples usually
metals but also ionic liquids [40] an ad hoc interpolation function
of 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ). Secondly, the zero loss line areas in particular for small
intensity peaks [41,42] are quite sensitive to the background used to
derive them.

True photoemission spectra (i.e. absolute spectra with all instrumen-
tal terms removed) of clean sputtered coinage metals such as Ag, Au,
Cu are also available to calibrate a given instrument [7,11,23,35,36,
38]. But this procedure (the so-called Survey Spectra Approach, SSA)
requires a spectrum of a clean reference material measured with the
same excitation source and with similar experimental geometry and
resolution to minimize issues related to the spectra ratio. If an ion gun
is not available to clean the sample but a charge compensation tool
is, low-density polyethylene turned also to be a good candidate for
such a calibration method due its large background and few intense
features, but at the expense of longer acquisition times and of dark
noise measurement [37,39].

Beyond the ability to polarize the sample, the bias method [30,33]
requires measurements at different voltages on signal background. It
assumes that the additional electric field due to the polarized sample
manipulator has a negligible impact on the transmission function.
Based on the Liouville theorem applied to the propagation of charged
particles, Triguiero et al. [27] proposed also to determine a correc-
tion function by biasing the sample at much higher voltage to shift
one core level to the kinetic of an other one prior to measure the
transmission function at any kinetic energy. Still, the method relies
on some tabulated parameters [𝜎∗(𝐸𝐾 ) and 𝜆(𝐸𝐾 )] and peak intensity
integration.

Other authors exploited the dependence of the background signal
in pass energy at constant kinetic energy to deduce the exponent 𝛼 of
the transmission function in FAT mode [26,31,32]. But this assumes
a separable relationship between both variables and that the detector
efficiency or the electron scattering inside the concentric hemispherical
analyser [28] do not change with pass energy.

Most of the proposed calibration methods are either time con-
suming, rely on restrictive assumptions or require some instrumental
specificity. In the present paper, an algorithm for retrieval of the
analyser intensity/energy response function is developed using the
inelastic background of a wide spectrum. Aside the inelastic electron
scattering cross section, the method does not require any tabulated
data, true spectrum or polarization; experimentally, the measurement
is performed only on a clean metallic polycrystalline reference (such as
Ag) as often already present in any photoemission setup for calibration
purposes.

The article is organized as follows. After an experimental part
(Section 2), the underlying concepts of the algorithm are detailed in
Section 3. After a test on simulated data (Section 4.1), it is then
applied successfully in Sections 4.2–4.3 to actual measurements on
various metals with two different analysers working in the two usual
acquisition FAT and FRR modes. The approach is finally validated
against tabulated relative sensitivity factors (Section 4.4).

2. Experimental

Experiments have been performed on two different vacuum vessels
involving two different photoemission apparatuses (base pressures in
the low 10−10 mbar). The first one involves a 125 mm radius hemi-
spherical analyser (EA-125 from ScientaOmicron [43]) combined with
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a 5 channeltron detector and a dual Al/Mg-K𝛼 unmonochromated X-
ray source (DAR400 from ScientaOmicron). Two sets of slits of circular
or rectangular shapes can be selected, either at the entrance of the
hemisphere (6 × 12 mm2, 𝜙 = 6 mm, 𝜙 = 2 mm, 𝜙 = 1 mm, 1 × 12 mm2)
or in front of the detector (1 × 10 mm2, 3 × 10 mm2, 5 × 11 mm2).
The second setup is based on a 100 mm radius analyser (Phoibos-100
from SPECS [44]) associated with a delay-line detector and an Al-K𝛼
monochromated X-ray source (XM1000 from ScientaOmicron). Beside
a similar set of slits (entrance: 0.2 × 20 mm2, 0.5 × 20 mm2, 1 × 20 mm2,
3 × 20 mm2, 7 × 20 mm2, 𝜙 = 1 mm, 𝜙 = 3 mm, 𝜙 = 7 mm; exit : 0.3 ×
20 mm2, fully open with/without a mesh), an iris in the middle of the
input optical column can be varied between 2.5 and 50 mm to suppress
the most aberrated electron trajectories; it was kept open at 15 mm
for all measurements. This function is insured in the EA-125 machine
by a fixed aperture. The angle between source and EA-125 analyser
corresponds to the magic value 𝜃𝑋 = 54.7◦ at which the asymmetry
factor effect in the photo-ionization cross section vanishes, while the
monochromator flange on the Phoibos-100 chamber is at 𝜃𝑋 = 35◦. On
both analysers, angular acceptance and therefore analysed area can be
varied with the preselected electron optics magnification mode [34].
Finally, both input lens columns can work (i) in FAT mode at fixed pass
energy or (ii) in the FRR mode for which the ratio 𝑅 = 𝐸𝐾∕𝐸𝑝 is kept
constant. Combining the choice of the excitation source, the large set
of slits, the magnification and working modes, the intensity response
in kinetic energy of the whole measurement chain can be varied over
a large range, not speaking about the linearity of the detector or the
choice of the collection angle 𝜃.

In the present study, all measurements have been performed in a
normal (𝜃 = 0◦ for EA-125) or close to normal (𝜃 = 35◦ for Phoibos-
100) emission configuration either in FAT or FRR modes with Al-K𝛼
excitation (ℎ𝜈 = 1486.6 eV). Spatially resolved mode with an acceptance
area limited by the input lenses (high magnification mode for EA-125)
was selected for most measurements with the unmonochromated source
while transmission was favoured with the smaller monochromated
beam footprint (medium area mode for Phoibos-100). Only wide scans
have been recorded for kinetic energies (𝐸𝐾 ) ranging between ∼100 eV
and ∼1470 eV. A pass energy of 50 eV for EA-125 and 20–50 eV
for Phoibos-100 was chosen since resolution is not an issue herein;
in FRR mode, the retardation ratio was adapted to have a similar
counting rate as in FAT mode for the most intense core level while
achieving reasonable 𝐸𝑝 at the smallest 𝐸𝐾 . The pass energy should
be large enough to avoid internal scattering in the hemisphere and a
spurious increase of the background signal [28]. Finally, caution was
taken to measure at kinetic energies above the photon excitation for
a good estimate of the initial background. At the opposite, the kinetic
energy range below 100 eV was not recorded to avoid detector non-
linearity due to the burst of secondary electrons in FAT mode and to
have a reasonable counting rate in FRR mode. Moreover, beyond the
lack on interesting spectroscopic features for most materials at such
energies, the trajectories of those slow electrons are more sensitive to
any disturbance such as magnetic fields. Also the chosen energy step
was small enough (𝛥𝐸 = 0.05− 0.3 eV) to insure an accurate numerical
integration in the inelastic background (Eq. (2)) and the peak areas.

Polycrystalline high-purity samples of about 1 cm2 of Ag, Cu, Au
and Zn were prepared by Ar+-sputtering (beam energy 1 keV, current
of ∼10 μA) until the contamination level by carbonaceous species and
oxide was below the detection limit on a wide scan. The obvious ad-
vantage of those metals is their conductivity and their relative inertness
under vacuum once prepared.

3. Response function from Tougaard background: the algorithm

Let us call 𝑆(𝐸𝐾 ) the primary spectrum of emitted electrons upon X-
ray irradiation. Upon their path to the surface, the electrons will suffer
from inelastic collisions leading to a distorted signal 𝑀(𝐸𝐾 ) = 𝑆(𝐸𝐾 )+

𝐵(𝐸𝐾 ) associated to an extrinsic background 𝐵(𝐸𝐾 ). For a homoge-
neous distribution of emitters, the background can be accounted for via
an integral equation [45–48] involving a kernel (𝐸𝐾 , 𝑇 ) correspond-
ing to the probability per unit of length of an energy loss 𝑇 = 𝐸′

𝐾 −𝐸𝐾
for an electron of kinetic energy 𝐸𝐾 :

𝐵(𝐸𝐾 ) = ∫
+∞

𝐸𝐾

𝜆(𝐸𝐾 )(𝐸𝐾 , 𝐸
′
𝐾 − 𝐸𝐾 )𝑀(𝐸′

𝐾 )𝑑𝐸
′
𝐾 , (2)

where 𝜆(𝐸𝐾 ) is the inelastic mean free path. Note 𝐵(𝐸𝐾 ) accounts
intrinsically for multiple losses via the presence of the 𝑀(𝐸′

𝐾 ) term
in the integral. Theoretically (𝐸𝐾 , 𝑇 ) is related to an integral of
the non local loss function of the considered material. Fortunately,
the product 𝜆(𝐸𝐾 )(𝐸𝐾 , 𝑇 ) depends strongly on energy loss 𝑇 but
moderately on the material and on the kinetic energy 𝐸𝐾 . In fact,
finer details are smeared out by the convolution with the intrinsic peak
width, experimental resolution and multiple scattering events [46].
For metals, their oxides and alloys, Tougaard demonstrated that the
product can be conveniently described by the following two/three
parameter functions [46–49]:

𝜆(𝐸𝐾 )(𝐸𝐾 , 𝑇 ) =
𝐵(𝑇 − 𝐺)𝛩𝐻 (𝑇 − 𝐺)

[𝐶 + (𝑇 − 𝐺)2]2
(3)

𝜆(𝐸𝐾 )(𝐸𝐾 , 𝑇 ) =
𝐵(𝑇 − 𝐺)𝛩𝐻 (𝑇 − 𝐺)

[𝐶 − (𝑇 − 𝐺)2]2 +𝐷(𝑇 − 𝐺)2
,

where 𝐵,𝐶,𝐷 are material dependent parameters, 𝐺 the corresponding
band gap and 𝛩(𝑇 ) the Heaviside function (𝛩(𝑇 ) = 0 for 𝑇 < 0;
𝛩(𝑇 ) = 1 for 𝑇 > 0). The values of the parameters were determined
theoretically from extensive dielectric calculations or experimentally
from reflection energy loss spectroscopy [47]. For most materials, the
so-called universal cross section (Eq. (3)) with 𝐶 = 1643 eV2 and
𝐵 ≃ 3000 eV2 provides sound results [47,50] but can be refined to
include intrinsic losses due to the sudden creation of the hole during
the photo-excitation process [51]. Depending on the width of the cross
section, more accurate results can be obtained with the three-parameter
function in particular in the presence of narrow plasmon structure. Note
that the Tougaard background (Eq. (2)) is independent of the nature of
the primary electron (that is to say core level or Auger transitions) and
is linearly additive and therefore valid for a polychromatic excitation
(i.e. for satellites and Bremsstrahlung emission of an unmonochromated
source). With usual parameters, the background extends over several
tens of electron volts above the primary spectrum peak meanwhile,
whatever the peak line shape, this latter tend towards zero. If the
response function of the analyser is known, the Tougaard background
was shown to be better suited in terms of quantification compared to
Shirley or linear backgrounds although it does not account for intrinsic
losses [42,52–54].

Based on these observations, an iterative algorithm to recover the
response function in kinetic energy 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) can be devised from a
simple wide spectrum of a flat homogeneous sample. Its flow chart is
sketched in Fig. 1. Starting from an actual measured spectrum 𝐼(𝐸𝐾 ) =
𝑅𝐹 (𝐸𝐾 )𝑀(𝐸𝐾 ), at iteration 𝑘, a trial total spectrum 𝑀 (𝑘)(𝐸𝐾 ) is ob-
tained by dividing 𝐼(𝐸𝐾 ) with an initial educated and sound estimate of
𝑅(𝑘)
𝐹 [𝐸𝐾 , 𝛼(𝐸𝐾 )] that depends on a limited number of parameters within

𝛼(𝐸𝐾 ) (see below). From 𝑀 (𝑘)(𝐸𝐾 ), an estimate of the background
𝐵(𝑘)(𝐸𝐾 ) is then obtained using Eq. (2) with the most suitable two or
three parameters cross section (Eqs. (3)) for the considered material. To
obtain 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ), the process is iterated for a new parameter set in 𝛼(𝐸𝐾 )
until the area 𝑘(𝛼) under 𝑆(𝑘)(𝐸𝐾 ) = 𝑀 (𝑘)(𝐸𝐾 ) − 𝐵(𝑘)(𝐸𝐾 ) is minimal.
The idea is that, over a large fraction of the total spectrum 𝑀(𝐸𝐾 ) =
𝑆(𝐸𝐾 )+𝐵(𝐸𝐾 ) in between core level peaks or Auger lines, the spectrum
overlaps with its background leading to a primary spectrum 𝑆(𝐸𝐾 ) of
minimal area (see for example Fig. 2). Beyond this assumption, the
algorithm is based on the validity of the Tougaard background to grasp
the right 𝐵(𝐸𝐾 ) line shape. If some discrepancies might appear close
to the primary peak, it was already demonstrated that Eqs. (2)–(3),
in particular for bulk metals, give a fair estimate in a kinetic energy
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Fig. 1. Flow chart of the proposed algorithm of response function retrieval.

range of a few tens of electron-volts below photoemission lines [47]
since multiple scattering events undergone by electrons smooth out the
exact details of the cross section of energy loss.

In the present case, the analysis was limited to coinage or late
transition metals (Ag, Au, Cu, Zn) for which the three-parameters cross
section (Eq. (3)) gives the most accurate results with 𝐵 = 4200 eV2,
𝐶 = 1000 eV2, 𝐷 = 13300 eV2, 𝐺 = 0 eV. If not stated, these
values were used all along this work. Deviations from the 1∕𝐸𝐾 and 𝐸𝐾
behaviour of the perfect analyser in FAT and FRR modes respectively
were accounted for by power laws [7,26]:

𝑅𝐹𝐴𝑇
𝐹 (𝐸𝐾 ) = 1∕𝐸𝛼(𝐸𝐾 )

𝐾

𝑅𝐹𝑅𝑅
𝐹 (𝐸𝐾 ) = 𝐸𝛽(𝐸𝐾 )

𝐾 , (4)

where the exponents are polynomial functions of 𝐸𝐾 :

𝛼(𝐸𝐾 ) =
𝑛𝛼∑
𝑖=0

𝛼𝑖

(
𝐸𝐾
1000

)𝑖

𝛽(𝐸𝐾 ) =
𝑛𝛽∑
𝑖=0

𝛽𝑖

(
𝐸𝐾
1000

)𝑖
. (5)

To further constraint the optimization and to better describe the actual
behaviour of 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) with a transition between two nearly constant
exponent values (see below), the following effective dependence was
also adopted for both exponents 𝛼(𝐸𝐾 ) and 𝛽(𝐸𝐾 ):

𝛼(𝐸𝐾 ) = 𝛼 + 𝛥𝛼 Erf
[
𝐸𝐾 − 𝐸0

𝐾,𝛼

𝛥𝐸𝐾,𝛼

]

𝛽(𝐸𝐾 ) = 𝛽 + 𝛥𝛽 Erf
[
𝐸𝐾 − 𝐸0

𝐾,𝛽

𝛥𝐸𝐾,𝛽

]
, (6)

where Erf(𝐸) = 2
𝜋 ∫ 𝐸

−∞ 𝑒−𝑡2𝑑𝑡 is the error function. To avoid convergence
towards irrelevant and unphysical solutions with negative intensity
𝑆(𝑘)(𝐸𝐾 ) values, the minimized cost function 𝑘(𝛼) was chosen as
the area of the absolute value of 𝑆(𝑘)(𝐸𝐾 ) instead of its actual area.
Also to favour the overlap between 𝐵(𝑘)(𝐸𝐾 ) and 𝑀 (𝑘)(𝐸𝐾 ) over the

largest range of energy while accounting for the inherent noise in
measurement, a penalty cost controlled by the 𝜖 and 𝜅 parameters was
introduced:

𝑘(𝛼; 𝛽) =
1

𝜖 + 𝜔𝑘 ∫ ||𝑆𝑘(𝐸𝐾 )|| 𝑑𝐸𝐾 , (7)

where 0 ≤ 𝜔𝑘 ≤ 1 is the fraction of kinetic energies where ||𝑆𝑘(𝐸𝐾 )||
is close to zero within the measurement noise 𝑁(𝐸𝐾 ) i.e. ||𝑆𝑘(𝐸𝐾 )|| <
𝜅𝑁(𝐸𝐾 ). Assuming a shot noise with a Poisson statistics, a good esti-
mate is given by 𝑁(𝐸𝐾 ) ≃

√
𝐼(𝐸𝐾 ) with 𝜅 ≃ 1. For 𝜖 ≪ 𝜔𝑘 < 1, the cost

function strongly disadvantages unphysical solutions for which 𝜔𝑘 ≃ 0
or the response function blows up and the intensity goes towards zero.
At the opposite limit for 𝜖 ≫ 1 > 𝜔𝑘, only the area is really minimized.
Noise needs to be accounted for only in 𝑆𝑘(𝐸𝐾 ) since the integral in
Eq. (2) intrinsically performs a smoothing in 𝐵𝑘(𝐸𝐾 ). Caution was taken
to measure spectra well above the maximum kinetic energy 𝐸𝑚

𝐾 of the
K𝛼 emission line of the source so that, above, one can assume no signal
despite the bremsstrahlung excitation i.e.𝑀(𝐸𝐾 ) = 𝑆(𝐸𝐾 ) = 𝐵(𝐸𝐾 ) = 0.
In practice, the integral of Eq. (2) is then evaluated between 𝐸𝐾 and
𝐸𝑚
𝐾 for 𝑀∗(𝐸𝐾 ) = 𝑀(𝐸𝐾 ) −𝑀(𝐸𝑚

𝐾 ).
The algorithm was implemented in the Igor Pro Paris Photoemission

Package [55]. To speed up calculation, 𝐵(𝐸𝐾 ) (Eq. (2)) was calculated
via convolution in Fourier space. The minimization of the cost function
was performed with the Optimize function of Igor Pro [56] based on the
line search, the dogleg trust region method or the hookstep trust region
method of More-Hebdon algorithm [57]. The minimization was con-
verged until predefined relative tolerances (∼10−4) on the gradient of
the cost function and on the minimization step length. In ill-conditioned
cases too far from the actual solution, the loop (Fig. 1) is stopped
after a given number of iterations (∼100) before being launched from a
new trial starting point. Search with the Corana algorithm of simulated
annealing [58] was also implemented for a more global search of
minimum.

4. Results

4.1. Algorithm test on a simulated spectrum

First of all, the algorithm was intensively tested on a simulated wide
spectrum of Ag at fixed resolution with a known response function
𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) = 1∕𝐸𝐾 i.e. 𝛼(𝐸𝐾 ) = 𝛼0 = 1 (Fig. 2). The primary spectrum
𝑆(𝐸𝐾 ) was calculated at ℎ𝜈 = 1486.6 eV as a sum of asymmetric
core level peaks of similar width (asymmetric Voigt functions with
Gaussian and Lorentzian full-widths at half maximum of 0.5 and 1.5 eV
respectively) at tabulated metallic binding energies, spin orbit split-
tings and areas [59–61]. As expected for a semi-infinite homogeneous
material, the latter were taken as the product of the calculated photo-
ionization cross sections 𝜎∗(ℎ𝜈, 𝐸𝐾 ) [15] and the TPP-2M inelastic mean
path 𝜆(𝐸𝐾 ) [17,22] (Table 1). Auger lines and valence band were
mimicked by Gaussian peaks which intensities and broadenings were
taken close to experimental ones (see Fig. 5(a)). From this simulated
𝑆(𝐸𝐾 ), the Tougaard background 𝐵(𝐸𝐾 ) was then calculated iteratively
using Eqs. (2)–(3) with 𝐵 = 4200 eV2, 𝐶 = 1000 eV2, 𝐷 = 13300 eV2,
𝐺 = 0 eV down to a relative accuracy of 0.005. Their sum 𝑀(𝐸𝐾 ) =
𝑆(𝐸𝐾 ) + 𝐵(𝐸𝐾 ) was then multiplied by the selected response function
𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) = 1∕𝐸𝐾 to obtain 𝐼(𝐸𝐾 ). Finally, the overall intensity was
scaled to match the typical experimental counting rate before adding a
Poisson noise with a variance equal to 𝐼(𝐸𝐾 ).

Fig. 2 illustrates the ability of the method to recover exactly the
initial response function with a standard algorithm of smart steepest
descent (red versus black dotted lines). As shown in Fig. 3(a) for a
constant 𝛼(𝐸𝐾 ) = 𝛼0 (Eq. (5)), the proposed penalty of the cost function
𝑘(𝛼) (Eq. (7)) helps distorting favourably the concavity of the one-
dimensional parameter space compared to a simple criterion based
on the area (blue curve with 𝜖 = 100 versus green/red curves with
𝜖 = 0.001). The minimization can be even more constrained towards the
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Fig. 2. Application of the algorithm of response function retrieval with [𝜖 = 0.001, 𝜅 = 1] to a theoretical Ag wide photoemission spectrum (see text; ℎ𝜈 = 1486.6 eV with no
satellites): (red full line) initial simulated spectrum 𝐼(𝐸𝐾 ) including the response function and a Poisson noise; (red dotted line) initial response function 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ); (orange dotted line)
estimate of noise 𝑁(𝐸𝐾 ) =

√
𝐼(𝐸𝐾 ); (black full line) retrieved spectrum 𝑀(𝐸𝐾 ) corrected from response function; (blue full line) retrieved three-parameter Tougaard background

𝐵(𝐸𝐾 ); (green full line) retrieved primary spectrum 𝑆(𝐸𝐾 ); (black dotted line) retrieved response function. Vertical violet sticks correspond to used tabulated core level and Auger
line positions.

Fig. 3. Cost function (𝛼0) (Eq. (7)) for a noisy theoretical Ag spectrum as function of the exponent of the response function 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) = 1∕𝐸𝛼0
𝐾 (a) for several penalty cost parameters

[𝜖, 𝜅] (see text for definition) at fixed Tougaard cross section [𝐵 = 4200 eV2, 𝐶 = 1000 eV2, 𝐷 = 13300 eV2, 𝐺 = 0 eV] (Eq. (3)) and (b) for variable [𝐵,𝐶,𝐷] parameters at fixed
[𝜖 = 0.001, 𝜅 = 0.5]. The corresponding inelastic electron scattering cross sections are plotted in figure (c) with the same colour code as in (b).

actual solution by decreasing the 𝜅 value (green curve 𝜅 = 0.5 versus
red curve 𝜅 = 1). A polynomial exponent up to order four (𝑛𝛼 = 4
in Eq. (5)) was then tested in the retrieval process leading to the same
type of accuracy as defined by the curvature matrix of (𝛼) close to the
minimum (not shown). Nevertheless, as for any minimization process,
the main drawback is the convergence towards local minima that do
not lead to large kinetic energy ranges where 𝑆(𝐸𝐾 ) is close to zero.
In this respect, simulated annealing can be of help but at the expense
of calculation cost (tens of minutes compared to a few seconds on a
standard computer).

Using the same theoretical curve (Fig. 2), the sensitivity of the
algorithm to the parameters of the inelastic electron scattering cross
section (Eq. (3)) was then tested by varying the [𝐶,𝐷] values by ±20%
or by changing the gap 𝐺 to 2.5 eV (Fig. 3(c)). Provided that the cross
section is normalized to the same area via the 𝐵−parameter [47], the
optimal 𝛼0 value is found within less than 0.07 from the nominal one
(Fig. 3(b)). This finding illustrates the poor dependence of method to
the exact shape of the cross section in the primary peak region. By
overweighting the matching between 𝑀(𝐸𝐾 ) and 𝐵(𝐸𝐾 ), the algorithm
is more sensitive to the global power law decay of the cross section a
few tens of electron-volts below the zero-loss line.

4.2. Response function parametrization

Before testing the algorithm on actual spectra of clean metal foils,
the question of the arbitrariness of the parametrization of the response
function was first tackled by looking at the ratio of spectra acquired
in FAT and FRR modes with similar slits and magnification condition.
For a perfect analyser, 𝐼𝐹𝐴𝑇 (𝐸𝐾 )∕𝐼𝐹𝑅𝑅(𝐸𝐾 ) should scale with 1∕𝐸2

𝐾
while in the general case, a trend in 1∕𝐸𝛼(𝐸𝐾 )+𝛽(𝐸𝐾 )

𝐾 is expected. As
shown in Fig. 4, depending on the chosen apparatus configuration,
the ratio (𝐸𝐾 ) = 𝐸2

𝐾𝐼𝐹𝐴𝑇 (𝐸𝐾 )∕𝐼𝐹𝑅𝑅(𝐸𝐾 ) can deviate substantially
from a perfect constant behaviour (dotted line in Fig. 4). This was
already pointed out in Refs. [13,34] for the same EA-125 analyser.
Excluding the low kinetic energy range 𝐸𝐾 ≲ 250 eV where the trend
is complex (shaded area in Fig. 4), curves can be gathered in two
groups for the EA-125 analyser: (A) a nearly perfect behaviour with
a 2 − 𝛼(𝐸𝐾 ) − 𝛽(𝐸𝐾 ) value close to zero or slightly positive and (B) a
nearly symmetric change of 2 − 𝛼(𝐸𝐾 ) − 𝛽(𝐸𝐾 ) slope from a positive to
a negative value at 𝐸𝐾 ≃ 800 eV over a with of ∼ 200 eV. Regarding
the Phoibos-100 apparatus, similar curves show two changes of positive
2 − 𝛼(𝐸𝐾 ) − 𝛽(𝐸𝐾 ) slope around 𝐸𝐾 ≃ 250 eV and 𝐸𝐾 ≃ 600 eV. Based
on these findings and the assumption that the FRR response function



Journal of Electron Spectroscopy and Related Phenomena 258 (2022) 147225

6

S. Guilet et al.

Fig. 4. Ratio (𝐸𝐾 ) = 𝐸2
𝐾𝐼𝐹𝐴𝑇 (𝐸𝐾 )∕𝐼𝐹𝑅𝑅(𝐸𝐾 ) of spectra acquired in FAT and FRR modes with (a) the EA-125 apparatus (𝐸𝑝 = 50 eV; 𝑅 = 15; unmonochromated Al-K𝛼) on

Ag and (b) the Phoibos-100 apparatus (𝐸𝑝 = 50 eV; 𝑅 = 28; monochromated Al-K𝛼) on Au. The dotted line stands for the behaviour of a perfect analyser. The most intense
features in spectra give rise to spikes in (𝐸𝐾 ) since resolution differs between FAT and FRR modes. Different sets of input/output slits and preset magnification modes (HM: high
magnification; MM: medium magnification; MA : medium area) are indicated in the figure. For the EA-125 analyser, curves can be gathered into two groups: (A) HM/6+3×10 mm2,
HM/6 × 12 + 3 × 10 mm2; HM/2 + 3 × 10 mm2; MM/6 + 3 × 10 mm2 and (B) HM/6 + 5 × 11 mm2, HM/6 + 1 × 10 mm2, HM/1 × 12 + 3 × 10 mm2. For the Phoibos-100 analyser, rectangular
(7 × 20 mm2) or circular (𝜙 = 7 mm) input slits have been combined with a fully opened mesh in front of the detector.

poorly deviates from the expected theoretical energy dependence, the
two representative groups have been analysed with (i) constant 𝛼0
exponent (Eq. (5)) and (ii) the ad hoc change of 𝛼(𝐸𝐾 ) exponent as
given by Eq. (6). The latter parametrization gives a more meaningful
description of the observed change of slope at high kinetic energy than
a simple polynomial (Eq. (5)). But to avoid increasing the number
of free parameters, the 𝐸𝐾 ≲ 200 eV range that would require a
more involved 𝑅(𝐸𝐾 ) expression was excluded from the analysis as the
studied materials does present interesting transitions at those energies.

4.3. Application to experimental data

First, the response function representative of group (A) of Fig. 4
was recovered from the spectrum of the EA-125 analyser working in
FAT mode with 6 + 3 × 10 mm2 slits. For all tested metals (Ag, Cu, Au,
Zn) covering a wide range of kinetic energies of core levels and Auger
transitions, the algorithm converged readily towards an 𝛼0 = 1.0 ± 0.1
exponent (Fig. 5); no clear improvement could be obtained with a
polynomial exponent (not shown). As pointed in the analysis of (𝐸𝐾 )
(Fig. 4), better results are obtained if the kinetic range below ∼200 eV
is excluded from the analysis. Thus, this analyser follows a perfect
behaviour in FAT mode as already shown in Refs. [13,34] but in FRR
mode (Fig. 6(a)), the exponent differs from one (𝛽0 = 0.8 ± 0.1) leading
to the slight slope observed in (𝐸𝐾 ) (see Fig. 4).

Treating the second behaviour group (B) observed in the EA-125 re-
sponse function is more challenging. It is illustrated by the Ag case with
6+5×11 mm2 slits (Fig. 6(b)). As suspected from the analysis of (𝐸𝐾 )
(Fig. 4), a better convergence for FAT mode spectrum is achieved with
the more constrained expression Eq. (6) for 𝛼(𝐸𝐾 ) than with a simple
polynomial (Eq. (5)) owing to the physical meaning of its parameters in
the definition of the starting point of the minimization. The algorithm
gave similar values for all metals (𝛼 ≃ 0.9, 𝛥𝛼 ≃ 0.5, 𝐸0

𝐾,𝛼 ≃ 670 eV and
𝛥𝐸𝐾,𝛼 ≃ 230 eV). In parallel, the response function in FRR mode with
such slits still obeys a power law behaviour with a constant exponent
𝛽0 = 0.9 ± 0.1 (Fig. 6(c)). In passing, within small 𝛽0 variation of about
0.1, for this analyser, the quantity (𝐸𝐾 ) is already a good estimate of
the response function of the apparatus in FAT mode. However, a change

Table 1
List of parameters of the herein studied core levels: binding energy (𝐸𝐵 ), kinetic energy
(𝐸𝐾 ) for Al-K𝛼 source, photo-ionization cross sections accounting for asymmetry factor
𝑑𝜎
𝑑𝛺

(normalized to the C 1s one) for EA-125/Phoibos-100 configurations [15] and
TPP-2M inelastic mean free path (𝜆) [19,22].

Metal Level 𝐸𝐵 𝐸𝐾
𝑑𝜎
𝑑𝛺

𝜆
(eV) (eV) (norm.) (Å)

EA125/Phoi100

Ag 4p 60 1426.6 2.08/2.64 19.3
Ag 4s 98 1388.6 0.68/0.90 18.9
Ag 3d 368.3 1118.3 19.03/22.76 16.0
Ag 3p 573 913.6 12.7/16.00 13.8
Ag 3s 719 767.6 3.15/4.18 12.2

Au 5p 57 1429.6 1.69/2.17 16.0
Au 4f 84 1402.6 19.31/22.55 15.8
Au 5s 110 1376.6 0.59/0.78 15.6
Au 4d 335 1151.6 21.07/25.31 13.6
Au 4p 547 939.6 9.41/11.89 11.8
Au 4s 643 843.6 2.69/3.57 10.9

Cu 3p 75 1411.6 2.54/3.16 20.1
Cu 3s 123 1363.6 1.00/1.32 19.6
Cu 2p 932.7 553.9 26.44/32.57 10.1
Cu 2s 1097 389.6 5.77/7.64 8.0

Zn 3p 89 1397.6 2.84/3.55 22.3
Zn 3s 140 1346.6 1.07/1.42 21.7
Zn 2p 1021.8 464.8 30.05/36.88 10.0
Zn 2s 1195 291.6 6.08/8.04 7.5

of behaviour from case (A) to case (B) can also be observed at fixed slits
but variable pass energy (Fig. 7), thus demonstrating a more complex
dependence than a simple 𝐸𝐾∕𝐸𝑝 scaling in 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) as already pointed
out in the literature [26,28,31,32]. As seen in Fig. 7(a), this appears as
a change from a stair-step background after each core level or Auger
lines (case 𝐸𝑝 = 20; 30; 50 eV) to an unusual decreasing background
following each feature (case 𝐸𝑝 = 75; 100 eV; see also Fig. 6(b)).

Regarding the other analyser, namely the Phoibos-100 with a
monochromatic excitation, a similar change in 2 − 𝛼(𝐸𝐾 ) − 𝛽(𝐸𝐾 ) slope
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Fig. 5. Retrieval [𝜖 = 0.001; 𝜅 = 0.5] of the response function of the EA-125 analyser run in FAT mode (𝐸𝑝 = 50 eV) at high magnification with 6 + 3 × 10 mm2 slits from metallic
foils: (a) Ag, (b) Cu; (c) Au; (d) Zn. Same labelling as Fig. 2. 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) is fitted by a power law 1∕𝐸𝛼0

𝐾 with a constant exponent given in figure. The X-ray source is a Al-K𝛼
(ℎ𝜈 = 1486.6 eV) unmonochromated tube.

is observed in the log–log plot of (𝐸𝐾 ) (Fig. 4(b)) around 𝐸𝐾 ≃ 600 eV
but between two positive values. Using power law behaviours with
exponents given by Eq. (6), the algorithm retrieves similar response
functions for all metals for a given set of parameters showing the
consistency of the approach (Fig. 8). With a complete reversal from
a decreasing to an increasing response function at high kinetic energy
when changing from rectangular (Fig. 8(a)) to circular (Fig. 8(b)) slits,
𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ) appears to be more sensitive to slits in FAT mode than in FRR
mode. As in the case of the EA-125 analyser, the 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 )-exponent in
FRR mode is close to a constant.

4.4. Comparison to theoretical relative sensitivity factors

All the provided examples clearly demonstrate the extreme sensitiv-
ity of the response function to working mode, lens magnification, pass
energy and slits but also the transferability of the retrieved function
from one sample to the other. But, even if results close to previous
determination for the EA-125 analyser were obtained [13,34] the last
question is the reliability of the proposed algorithm in terms of quan-
tification compared to tabulated data (Table 1). The 19 core level peaks
of the obtained primary spectra 𝑆(𝐸𝐾 ) for all metals and analyser
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Fig. 6. Same as Fig. 5 for Ag : (a) FRR (𝑅 = 15) mode with 6 + 3 × 10 mm2 slits; (b) FAT (𝐸𝑝 = 50 eV) mode with 6 + 5 × 11 mm2 slits; (c) FRR (𝑅 = 15) mode with 6 + 5 × 11 mm2

slits. Analysis was performed with power laws with a constant exponent (𝐸𝛽0
𝐾 ) or with a 𝛼(𝐸𝐾 ) exponent given by Eq. (6). Parameters are given in figure.

Fig. 7. (a) Ag spectra recorded in FAT mode on the EA-125 analyser with fixed 6 + 3 × 10 mm2 slits and variable pass energy. (b) Retrieved response functions with Eq. (6). (c)
Corresponding core level areas as a function of their theoretical values 𝑑𝜎∕𝑑𝛺(ℎ𝜈, 𝐸𝐾 , 𝜃𝑋 )𝜆(𝐸𝐾 ) (values are normalized by the sum; see text for explanation).

settings, both in FAT and FRR modes, have been directly integrated
between fixed limits. Limits have been selected in the nearly zero
background level to include K𝛼3,4 satellites below the peak if present
and all the plasmon and shake-up losses above. For the Au sample,
a deconvolution of overlapping Au 5p, Au 4f and Au 5s lines with
Doniach–Sunjic profiles at fixed theoretical branching ratios and spin–
orbit splittings [59–61] was necessary. The obtained areas have been
plotted in Figs. 7(c) and 9 as a function of the product (Table 1)
of (i) the photo-ionization cross section of the considered core level
𝑑𝜎
𝑑𝛺 = 𝜎∗(ℎ𝜈, 𝐸𝐾 )𝑊 (ℎ𝜈, 𝐸𝐾 , 𝜃𝑋 ) [15] taking into account asymmetry
factor if needed and (ii) the inelastic mean free path 𝜆(𝐸𝐾 ) obtained

from the TPP-2M formula at the corresponding kinetic energy [17,22].
No correction from elastic scattering [4,5,8,9] was accounted for as, for
a homogeneous sample, it was found to be overshadowed by the uncer-
tainties in 𝜎∗ and 𝜆 in the quantification except for thin layers buried at
large depths [62,63]. Experimental areas and theoretical products have
been normalized by their respective sums to be able to compare differ-
ent samples by getting rid (i) of intensity variations from one scan to the
other and (ii) of the atomic concentration of each metal (see Eq. (1)). In
line with Refs. [42,53,54] showing the better reliability of the Tougaard
background for quantification, the linear correlation of Figs. 7(c) and
9 fully validates the methodology by exploring a wide range of kinetic
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Fig. 8. Response function of the Phoibos-100 analyser retrieved from Ag, Au, Cu and Zn wide spectra acquired in FAT (𝐸𝑝 = 50 eV; full lines) and in FRR (𝑅 = 22 for Ag and
𝑅 = 28 for Au, Cu, Zn; dotted lines) modes with a (a) rectangular (7 × 20 mm2) and (b) circular (𝛷 = 7 mm) input slit and a open mesh in front of the detector.

Fig. 9. Areas of all core levels for all apparatus, metals and lens/slit settings as a function of their tabulated relative sensitivity factors 𝑑𝜎
𝑑𝛺

(ℎ𝜈, 𝐸𝐾 , 𝜃𝑋 )𝜆(𝐸𝐾 ) (see text). For
comparison, areas have been normalized to their sum for a given spectrum while, for comparison, the abscissa have been rescaled to the sum of the theoretical relative sensitivity
factors of each element. The inset shows the theoretical intensity of the core levels of each element as a function of its kinetic energy. Error bars on experimental areas correspond
to 10%. The dotted curve corresponds to a one-to-one linear trend.

energies from 219.6 eV (Zn 2s) to 1429.6 eV (Au 5p) (see Table 1 and
inset of Fig. 9) and a great variety of response functions provided by
different apparatuses working in FAT or FRR modes with different lens
and slit settings under (un)monochromated excitations. In contrast to
the Quantified Peak Area Approach [26,27,35,36], this correlation is
not assumed here but a result of the algorithm. Beyond the bias of the
method due to the simplified parametrization of the response function,
deviations from the linear trend may result from uncertainties in the
𝑑𝜎
𝑑𝛺 (𝐸𝐾 )𝜆(𝐸𝐾 ) theoretical parameters that can reach up to 20% [14–
22] or from the assumption of a homogeneous flat sample described
by the Tougaard background. But most importantly, the bunching
of all measurements within ±10% for each core level reinforces the
consistency of the analysis method in very different situations and sets

the level uncertainty of the present approach. Even if there is still some
room for improvement for the choice of the inelastic scattering cross
section, the parametrization of the response function, the minimization
algorithm or the chosen penalty in the cost function, the proposed
method (Fig. 1) appears quite robust. In passing, its reversed version,
based on the knowledge of 𝑅𝐹 (𝐸𝐾 ), could be used to determine the
unknown Tougaard background parameters of a given sample.

5. Conclusion

A method of retrieval of the intensity/energy response function of
a photoemission hemispherical analyser based on the measurement
of a wide spectrum of a reference metal (Ag, Cu, Au, Zn) has been
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described. From only the knowledge of the Tougaard cross section of
inelastic losses, the parametrized response function is determined by
minimizing the area of the primary spectrum with some constraints.
The method has been tested successfully both at fixed pass energy and
fixed retardation ratio on two different analysers with different lens
and slits settings and X-ray source focusing and validated a posteriori
on tabulated relative sensitivity factors. This study opens interesting
perspectives for a rapid intensity calibration of photoemission setups
since it requires only the measurement of a wide spectrum of a common
reference metallic polycrystalline material and it is not based on the
knowledge of the inelastic mean free paths or photo-ionization cross
sections at a limited number of core levels.
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