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Liste des abréviations

− TE(s) : "Thermoélectrique(s)" ;

− TEG : "Générateur Thermoélectrique" ;

− TEC : "Refroidisseur Thermoélectrique" ;

− RTG : "Générateur Thermoélectrique Radioisotopique" ;

− SC : "Semi-conducteur" ;

− ScN : "Nitrure de Scandium" ;

− DOS : "Densité d’états" ;

− DFT : "Density Functional Theory" ;

− PVD : "Déposition par voie physique" ;

− dpa : "displacement per atom" ;

− SRIM : "Stopping and Range Ions Matter" ;

− DRX : "Diffraction des rayons X" ;

− FWHM : "Largeur à mi-hauteur" ;

− MET : "Microscopie électronique en transmission" ;

− BF : "Champ clair" ;

− DF : "Champ sombre" ;

− STEM : "Microscopie électronique en transmission et à balayage" ;

− EDX : "Spectroscopie X à dispersion d’énergie" ;

− HMS : "Hall measurement system" ;

− PPMS : "Physical Propertie Measurement System" ;

− TDTR/FDTR : "Time Domain ThermoReflectance/Frequency Domain ThermoReflectance" ;

− RT : "Température ambiante" ;

− VRH : "Variable Range Hopping".
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Introduction

La transition énergétique repose en grande partie sur le développement de technologies

innovantes. Néanmoins, les matières premières, telles que les terres rares, sont difficiles à pro-

duire et soumises à des tensions géopolitiques et environnementales, ce qui peut constituer

un frein à la transition énergétique. Le changement climatique, la réduction de la biodiversité,

la diminution des ressources naturelles, la décarbonisation, l’augmentation des risques envi-

ronnementaux et autres enjeux sont devenus des préoccupations majeures dans nos sociétés.

Donc, si aujourd’hui il est nécessaire de repenser notre manière de vivre et de consommer, la

science peut accompagner la transition vers un modèle plus durable et plus performant tout

en conciliant productivité et baisse sur l’impact énergétique et climatique. S’orienter vers de

nouvelles méthodes de production d’énergie est devenu une priorité. Dans ce nouveau pay-

sage énergétique, la thermoélectricité s’avère être une solution élégante pour concilier perfor-

mance et durabilité.

Découverte au XIXème siècle, la thermoélectricité désigne la capacité d’un matériau à gé-

nérer un courant lorsqu’un gradient de température lui est imposé, et inversement. Ces ma-

tériaux possèdent donc un fort potentiel dans la production d’énergie et notamment dans le

recyclage des pertes de chaleurs, très importantes dans la plupart des dispositifs thermiques

et électroniques entre autres [1]. Les modules thermoélectriques (TEs) ont ouvert la voie à

de nombreux dispositifs dans divers domaines tels que l’aérospatial, l’automobile ou l’indus-

trie du bâtiment [2–4]. Tout comme l’industrie de la micro-électronique et la loi de Moore,

ces dispositifs voient leur dimension s’amenuiser et permettent l’accès à de nouvelles appli-

cations innovatrices comme les générateurs thermoélectriques pliables et portables (bracelet,

vêtements, micro-électronique, ...) [5–7]. Plus généralement, ces dispositifs disposent de nom-

breuses qualités comme leur durabilité dans le temps, l’absence de parties mobiles ou la faible

maintenance nécessaire à leur fonctionnement, ce qui les rend particulièrement attractifs. Ce-

pendant, leur coût élevé et leur faible rendement vis-à-vis d’autres techniques de conversion

d’énergie "vertes" (éolien, photovoltaïque, géothermique, ...) représentent un frein à leur dé-

veloppement.
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INTRODUCTION

Le rendement des modules TEs est dépendant de l’efficacité des matériaux qui les com-

posent. Cette efficacité est tributaire du gradient thermique, des résistances de contacts mais

surtout du facteur de mérite zT. Ce terme adimensionnel dépend de différentes grandeurs

physiques dont le coefficient Seebeck, la conductivité électrique et la conductivité thermique.

Pour accroitre l’efficacité des dispositifs TEs, la communauté scientifique s’attache à conce-

voir et modifier par différentes voies les propriétés des matériaux sans oublier les contraintes

environnementales (toxicité, abondance, ...) et économiques. Le défi majeur est de concevoir

des matériaux dont les propriétés thermiques et électriques seraient découplées, c’est-à-dire

un bon conducteur électrique qui conduirait mal la chaleur. Dans cette optique, on peut ci-

ter l’approche dite de Phonon Glass Electron Crystal (PGEC) ou la nanostructuration qui ont

permis d’importants développements de performances sur des matériaux TEs usuels tels que

le PbTe ou le Bi2Te3 [8–11]. Plus récemment, quelques scientifiques se sont tournés vers les

semi-conducteurs des groupes III-V et plus particulièrement les nitrures tels que le ScN et

CrN [12]. Leur abondance, leur résistance thermique et leur résistance à l’oxydation en font

des candidats très intéressants pour la thermoélectricité.

Cette thèse s’inscrit dans la continuité des travaux de Tureson et al. qui ont étudié l’in-

fluence des défauts générés par implantation (réalisée à l’institut Pprime) d’ions Mg+ sur des

couches minces de ScN [13]. Ils ont notamment montré que la conductivité thermique des

films pouvait être fortement diminuée tout en modifiant les propriétés de transport électro-

nique et espérer une amélioration du facteur de mérite. De cette étude est née une collabora-

tion scientifique entre l’Université de Poitiers (Institut Pprime) et l’Université de Linköping

(IFM) qui a donné suite à l’envie de poursuivre les recherches sur ce matériau en utilisant

les techniques de faisceaux d’ions pour modifier ses propriétés. L’originalité de cette thèse

se retrouve dans l’utilisation d’éléments inertes lors du processus d’implantation, évitant tout

effet de dopage et se focalisant uniquement sur l’effet des défauts ainsi formés. L’objectif prin-

cipal est donc de comprendre comment les défauts induits influencent les propriétés TEs des

couches minces de ScN. Bien évidemment, le second objectif est d’améliorer les propriétés de

ce matériau et ainsi pérenniser le potentiel que possède l’implantation ionique à servir d’outil

de modulation des propriétés physiques des matériaux TEs.

Ce manuscrit s’articule autour de cinq chapitres. Le premier chapitre est consacré à un état

de l’art sur la thermoélectricité et sur les propriétés des couches minces de ScN. En premier

lieu, une description des effets thermoélectriques sera présentée, suivie de différents exemples

2



d’applications qui emploient ces phénomènes physiques. Par la suite, la notion de facteur de

mérite, paramètre central dans l’optimisation des matériaux thermoélectriques (TEs), sera in-

troduit au lecteur afin de mieux comprendre les contraintes imposées par la physique de ces

matériaux. S’en suivra une présentation des matériaux TEs usuels et les stratégies adoptées

pour les améliorer. En particulier, un panorama des différentes études utilisant l’implantation

ionique comme outil de modulation des propriétés TEs sera proposé. Enfin, un état de l’art

détaillé sur le nitrure de scandium (ScN) sera présenté.

Le second chapitre présente les différentes techniques expérimentales employées dans ces

travaux de thèse. Tout d’abord, l’élaboration des échantillons déposés par pulvérisation ma-

gnétron en collaboration avec l’Université de Linköping (Suède) sera brièvement présentée.

La seconde partie de ce chapitre est dédiée à l’implantation ionique qui a permis la modifica-

tion des propriétés TEs et la dernière partie décrit les différentes techniques de caractérisations

structurales et TEs utilisées.

Le troisième chapitre est dédié à la caractérisation des couches minces de ScN avant toute

modification de ses propriétés par implantation ionique. Les couches étant sensibles aux condi-

tions de dépôts (flux d’Ar, température, pression, ...), des différences peuvent exister entre les

campagnes de dépôt, notamment quand plusieurs années les séparent, et il est donc néces-

saire de les caractériser en amont pour connaitre leur état initial. Les caractérisations de la

microstructure et des propriétés TEs sont présentées et comparées aux résultats obtenus dans

la littérature.

Dans le quatrième chapitre, le rôle des défauts induits par implantation à l’argon dans

les couches de ScN, selon un régime d’endommagement élevé (5 dpa), est étudié. Dans un

premier temps, les caractérisations structurales, optiques et TEs sont présentées, permettant

d’obtenir une vision très globale sur la modification des propriétés des films. Un ensemble de

corrélations entre les différents résultats est obtenu comme par exemple le piégeage des por-

teurs de charge et l’amélioration du coefficient Seebeck, ou encore l’évolution des défauts en

bulles d’argon par recuit thermique et la guérison de l’endommagement induit. En particulier,

ce régime d’endommagement est appliqué sur deux séries distinctes afin de vérifier la repro-

ductibilité du processus d’implantation. Dans un second temps, le changement de mécanisme

de conduction est décrit dans le cadre d’un régime d’endommagement plus faible (1 dpa). Le

lien entre les types de défauts induits et leur influence sur la résistivité est établi. L’évolution
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de l’endommagement maximal provoqué dans les couches ScN est également présentée.

Le cinquième et dernier chapitre explore l’effet de la concentration d’ions sur les différents

changements apportés par les défauts. Des ions hélium sont implantés selon un régime d’en-

dommagement équivalent à 1 dpa mais avec une concentration 25 fois supérieure à celle de

l’argon (1 dpa). La première partie de cette étude est dédiée à la caractérisation globale des

propriétés du ScN. Une attention particulière est portée sur la nature des défauts après im-

plantation et leur évolution sous recuit thermique. De manière analogue à l’étude sur l’argon,

le changement du mécanisme de conduction et l’évolution de l’endommagement maximal

des films sont étudiés.

Ce manuscrit se termine par une conclusion générale qui reprend les axes de recherche

principaux et les résultats obtenus, mais qui évoque également les différentes perspectives

qui pourront être envisagées à l’issue de cette thèse.
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CHAPITRE I . Fondamentaux, voies de recherche sur la thermoélectricité et introduction aux
couches minces de ScN

I.1 Effets thermoélectriques

I.1.1 Effet Seebeck

L’effet Seebeck a été découvert en 1821 par le physicien allemand Thomas Johann Seebeck

[14]. Lors d’une expérience, il réalisa un circuit fermé composé de deux matériaux conduc-

teurs de nature distincte et dont les jonctions étaient soumises à des températures différentes.

Il observa alors que l’aiguille d’une boussole, placée entre ces deux matériaux, était déviée. Il

attribua ce phénomène à une relation avec le magnétisme terrestre et l’appela "thermomagné-

tisme". Il faudra attendre les travaux du physicien danois Hans Christian Ørsted, qui montra

alors que le gradient de température génère en réalité une différence de potentiel et était à

l’origine de l’apparition d’un champ magnétique permettant la déviation de l’aiguille de la

boussole [15].

FIGURE I.1 – Schéma d’un dispositif Seebeck constitué de deux matériaux différents A et B, TC
et TF sont respectivement la température chaude et la température froide et ΔV est le potentiel
électrique.

Si l’on considère le circuit fermé illustré figure I.1, le potentiel électrique mesuré a pour

origine l’apparition d’un flux de porteurs de charge (électrons ou trous) qui vont diffuser du

côté chaud vers le côté froid. L’effet Seebeck permet ainsi d’introduire le coefficient Seebeck,

noté S, connu aussi en tant que "Pouvoir thermoélectrique" (I.1) :

VAB(TF, TC) =

TC∫
TF

SAB(T)dT =

TC∫
TF

[SB − SA]dT (I.1)

où SAB = SB − SA est généralement exprimé en μV.K−1, et VAB est la différence de potentiel

entre les deux matériaux. Pour déterminer le coefficient Seebeck d’un seul matériau, il suffit

de connaître la valeur de S de l’un des deux. Ainsi, si SB est connu, SA sera déterminé à partir

de la mesure de tension VAB. Si l’on considère un matériau semiconducteur, le coefficient See-
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beck peut être négatif ou positif selon la nature des porteurs de charge majoritaires présents

au sein du matériau A. Si SA < 0, les porteurs majoritaires sont des électrons et le matériau

est considéré de type n. À l’inverse, si SA > 0, les porteurs majoritaires sont des trous et le

matériau est considéré de type p. Le coefficient Seebeck est donc une propriété intrinsèque

aux matériaux et dans le cas d’un matériau homogène il est définit par l’équation (I.2) :

S =
dV
dT

(I.2)

I.1.2 Effet Peltier

Le second effet thermoélectrique, nommé effet Peltier, fut découvert par le physicien fran-

çais Jean-Charles Peltier en 1834 [16]. Il observa l’apparition d’un gradient thermique lors-

qu’un courant électrique était imposé à un circuit fermé composé de deux matériaux de nature

différente, joints et soumis à la même température. C’est l’effet inverse de l’effet Seebeck. Le

courant appliqué induit un déplacement des porteurs de charge d’une extrémité à l’autre du

matériau conducteur. Ainsi, l’accumulation des porteurs au niveau de l’une des jonctions crée

un dégagement de chaleur alors que pour l’autre jonction, le déficit de porteurs induit une

absorption de la chaleur (figure I.2). Si le sens du courant est inversé, la nature de l’énergie

thermique apportée à chaque jonction sera inversée.

L’effet Peltier est décrit selon l’équation suivante :

Q = ΠAB I = (ΠB − ΠA)I (I.3)

où Q est le flux de chaleur, I le courant électrique imposé et ΠA et ΠB respectivement les

coefficients Peltier des matériaux A et B.

FIGURE I.2 – Schéma de l’effet Peltier entre deux matériaux A et B de nature différente.
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I.1.3 Effet Thomson

En 1851, William Thomson (plus tard connu sous le nom de Lord Kelvin) mit en évidence

le troisième effet thermoélectrique appelé effet Thomson [17, 18]. Il démontra l’existence d’un

échange de chaleur entre le milieu environnant et le matériau lui-même lorsque ce dernier

est parcouru simultanément par un courant électrique et un gradient de température. L’effet

Thomson s’exprime par l’équation suivante :

Q = βIΔT (I.4)

où Q est la quantité de chaleur échangée, β le coefficient Thomson exprimé en V.K−1, I le

courant qui parcourt le matériau et ΔT le gradient de température.

FIGURE I.3 – Schéma de l’effet Thomson dans le cas d’un dégagement de chaleur.

Dans le cas d’un matériau isotrope et homogène, si le courant est orienté dans le même sens

que le gradient de température, un dégagement de chaleur est observé (figure I.3). A l’inverse

si le courant et le gradient de température sont de sens opposé, le matériau absorbera la cha-

leur. Lord Kelvin montra également que les trois coefficients TEs, S, Π et β sont reliés par les

deux équations suivantes, appelées équations de Kelvin :

Π = ST (I.5)

β

T
=

dS
dT

(I.6)

Cependant, la démonstration faite par Thomson, basée sur la thermodynamique des pro-

cessus réversibles, était source de débat. Il faudra attendre le formalisme d’Onsager [19, 20]

dont les relations de réciprocité et le développement de la thermodynamique des processus

irréversibles [21, 22], pour valider la démonstration des relations de Thomson.
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I.2 Modules thermoélectriques et applications

Les principaux effets TEs permettent donc la conversion directe de l’énergie thermique en

énergie électrique, dans le cas de l’effet Seebeck, ou inversement dans le cas de l’effet Peltier.

Pour ce faire, des convertisseurs ou aussi appelés modules TEs sont utilisés. D’un point de

vue thermodynamique, ces modules sont assimilés à des moteurs ou des réfrigérateurs. Ce-

pendant, à l’instar de ces derniers, ce n’est pas un fluide qui achemine l’énergie à l’intérieur

du système mais un flux de charges situé dans un solide, ce qui en fait la force de la techno-

logie thermoélectrique (TE). En effet, dépourvus de fluide et de parties mobiles, ces modules

sont des éléments très fiables qui nécessitent peu de maintenance et perdurent dans le temps.

I.2.1 Fonctionnement d’un module

L’architecture d’un module est basée sur l’association de plusieurs thermoéléments reliés

en série électriquement et en parallèle thermiquement augmentant de manière significative la

puissance délivrée (voir figure I.4). Cet ensemble de thermoéléments est disposé entre deux

plaques isolantes (en général des céramiques) permettant la protection des éléments du mo-

dule et son insertion dans des environnements métalliques.

FIGURE I.4 – Schéma d’un module thermoélectrique. Adapté de [1].

Comme illustré sur la figure I.4, les thermoéléments fonctionnent par paire de matériaux

semi-conducteurs : un matériau de type n (électrons) et un matériau de type p (trous) sont

reliés par une jonction métallique. Par convention, les matériaux de type n possèdent un coef-

ficient Seebeck négatif et ceux de type p positif. Le sens du courant dans un type n est opposé

à celui d’un type p, ce qui permet de les relier en série. Selon l’effet TE souhaité, le fonction-

nement de ces thermoéléments diffère :
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• dans le cas d’un générateur TE (par effet Seebeck) les thermoéléments vont être soumis

à un gradient de température. L’une des surfaces sera exposée à une source de chaleur

et l’autre disposera d’un dissipateur thermique. Cette différence de température entraine

alors le mouvement des charges au sein du couple n-p, générant ainsi un courant électrique

(figure I.5a).

• dans le cas d’un refroidisseur Peltier, le module est soumis à un courant électrique en-

trainant un déplacement des charges au sein de son circuit. Les porteurs de charge sont

alors tous concentrées dans l’une des extrémités du thermoélément, résultant au refroidis-

sement de l’une des plaques et au réchauffement de l’autre comme illustré sur la figure

I.5b.

FIGURE I.5 – Couple thermoélectrique pour (a) un générateur Seebeck et (b) un réfrigérateur
Peltier.
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I.2.2 Applications

Si les effets TEs ont été décrits au XIXème siècle, ce n’est qu’au siècle suivant, dans les an-

nées 50, que les applications se sont développées notamment en raison de l’émergence des

semi-conducteurs. Mais la plupart de ces développements, dont notamment ceux qui pos-

sèdent la plus grande efficacité de production énergétique, se limitent à des secteurs de niche.

Comme expliqué précédemment, les modules TEs se classent en deux grandes familles : les

générateurs thermoélectriques, couramment appelés TEG (ThermoElectric Generator), et les

refroidisseurs thermoélectriques TEC (ThermoElectric Cooler). Dans la suite de cette sous-

section, une liste non exhaustive de certaines applications est présentée.

Générateurs Thermoélectriques :

Aérospatiale : A partir des années 1950, le développement de la thermoélectricité a joué un

rôle crucial dans la course à la conquête spatiale. Les générateurs TEs utilisés pour les mis-

sions spatiales, basés sur une technologie nucléaire, sont appelés RTGs pour Radioisotope

Thermoelectric Generators. Leur fonctionnement est simple et réside sur la radioactivité na-

turelle du Pu238 [23, 24]. Le premier RTG utilisé, en 1961, était équipé sur un satellite de la

NASA. Ce TEG, à base de Pb-Te, était en mesure de générer une puissance électrique de 2,7

W et a fonctionné pendant quinze années consécutives [25, 26]. L’intérêt de l’utilisation des

RTGs provient essentiellement de leur grande fiabilité et leur faible masse, paramètres extrê-

mement importants dans le domaine de l’aérospatiale. Plus récemment, la NASA a développé

de nouveaux générateurs appelés MMRTGs (Multi Mission Radioisotope Thermoelectric Gen-

reators), figure I.6 [27]. Comparés à leurs prédécesseurs, leur design a été grandement amé-

lioré, notamment en réduisant le nombre de modules de source de chaleur (source de Pu238)

de 18 pour les premiers RTGs, contre 8 pour les MMRTGs, diminuant considérablement leur

poids [28, 29]. De plus, leur utilisation ne se limite plus seulement à l’environnement spatial

mais également à des atmosphères planétaires. Par exemple, dans le cas de la mission Mars

2020 [30] le MMRTG, proposé pour le rover Perseverance, est capable de produire 110 W en

début de la mission pour une durée de vie estimée à 14 années. La majorité des MMRTGs

utilisent des modules TEs constitués de jambes n-p à base de PbTe/TAGS (Te/Sb/Ge/Ag) ou

de skutterudites [27, 31], atteignant des performances élevées autour 400°C pour une puis-

sance de sortie autour de 120 W. De nouvelles recherches sur les RTGs sont en cours, no-

tamment pour diminuer l’utilisation du Pu238 qui se fait rare mais aussi pour améliorer les

performances des modules [32].
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FIGURE I.6 – Schéma d’un MMRTG, d’après [27].

Automobile : L’industrie automobile est également un secteur qui s’intéresse de près aux tech-

nologies TEs. Avec la prise de conscience récente du réchauffement climatique, les construc-

teurs automobiles se voient contraints de trouver de nouvelles solutions afin de diminuer les

émissions de gaz à effet de serre liées au cycle de vie des voitures. Dans le cas d’un moteur à

combustion interne conventionnel, les pertes thermiques représentent environ 70% de l’éner-

gie apportée par le carburant, pertes qui se dissipent soit par l’échappement moteur soit par le

liquide de refroidissement [33]. L’utilisation des TEGs dans l’automobile permettrait de réem-

ployer les pertes de chaleur liées au fonctionnement du moteur pour alimenter les modules

Seebeck et réinjecter le courant généré vers le système embarqué de la voiture. Pour ce faire, la

majeure partie des TEGs développés utilisent les gaz d’échappement comme source chaude et

comme source froide soit des dissipateurs thermiques, soit un fluide réfrigérant, figure I.7 [34].

Ils sont appelés AETEGs pour Automotive Exhaust Thermoelectric Generators. Le premier

développement d’un AETEG remonte à 1961. Les travaux de Tomarchio [35] ont permis de

montrer qu’un générateur TE, refroidi à l’air et couplé aux gaz d’échappement d’une voiture

roulant à 80 km/h, était capable de couvrir la totalité de la charge d’alternateur. Ce résultat est

à l’origine de l’engouement autour du développement de ces modules TEs dans l’automobile.

Plus récemment de grands constructeurs automobiles, comme Ford [36], BMW [37–39] ou Re-

nault [40], ont développé des prototypes plus performants et plus adaptés aux véhicules en

conditions réelles. Parmi ces prototypes, les travaux de Crane [41] ont montré qu’un AETEG

cylindrique et segmenté peut délivrer une puissance de 608 W. Cependant, l’intégration des

AETEGs sur le marché automobile est ralenti pour plusieurs raisons dont notamment le coup
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de fabrication, l’inhomogénéité du flux de température des gaz d’échappement ou encore le

manque d’espace pour placer ces modules [42].

FIGURE I.7 – Schéma d’un échangeur de chaleur équipé de modules thermoélectriques,

d’après [34].

Refroidisseurs Thermoélectriques :

Micro-électronique : Le progrès de la micro-électronique permet aujourd’hui de développer

des appareils électroniques de plus en plus performants et compacts. Cependant, du fait de

leur compacité, ces systèmes électroniques (carte mère, processeur, ...) deviennent très sen-

sibles à la dissipation de chaleur, conséquence de l’effet Joule. L’effet Joule impacte grande-

ment les performances de calculs et la durée de vie des composants électroniques. Pour parer

à ce problème, des systèmes de refroidissements passifs (dissipateurs thermiques) ou actifs

(ventilateurs) peuvent être utilisés mais dans certains cas ils restent insuffisants. Les TECs sont

donc des candidats intéressants pour le refroidissement des composants électroniques [43–45].

Des études générales sur l’utilisation et l’incorporation des TECs dans les composants électro-

niques ont été menées par Chang et al. [46] et Huang et al. [47]. Ils ont étudiés les paramètres

de fonctionnement effectifs du module, dont notamment la capacité de refroidissement et le

courant qui lui est appliqué, dans le cas de TECs refroidis à l’air [46] et à l’eau [47]. Plus récem-

ment, un refroidisseur Peltier a été couplé à un échangeur à caloduc (Gravity Assistant Heat

Pipe) afin d’améliorer les performances du module, figure I.8 [48]. Le caloduc est capable de
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transporter un flux de chaleur en un temps très court grâce au changement de phase de l’air à

travers les tubes [49]. Ainsi, comparé à un système de refroidissement thermoélectrique plus

conventionnel, le TEC couplé au GAHP a vu sa capacité de refroidissement augmenter de

73% et sa consommation électrique réduite de 42% pour produire la même quantité de froid.

FIGURE I.8 – Schéma d’un TEC couplé à un GAHP. Adapté de [48].

Médical : Les modules TEs à effet Peltier sont également très répandus dans l’industrie biomé-

dicale. Les caractéristiques uniques des TECs telles que leur fiabilité, leur robustesse, l’absence

de "bruit", la modulation de leur dimension ou encore la précision sur le contrôle de la tem-

pérature, facilitent leur intégration dans les applications médicales. L’un des besoins le plus

commun dans le milieu hospitalier est la conservation et le transport des médicaments, des

vaccins ou des organes. Il existe de nombreux modèles de réfrigérateurs TEs permettant le

stockage de matières biologiques [50–54]. Cependant, ces modules Peltier nécessitent obliga-

toirement un accès à un réseau électrique pour fonctionner. Pour parer à cet inconvénient,

Field proposa un réfrigérateur TE portable [55]. Il est conçu pour stocker les médicaments, et

fonctionne avec un TEC "commercial" alimenté par une batterie de 18 V, elle-même reliée à

un réseau de cellules photovoltaïques repliable, le rendant totalement autonome en énergie.

Une autre application, bien spécifique du milieu médical, est le refroidissement du cerveau

humain. Dans le cas de traumatismes graves, le cerveau nécessite une oxygénation bien plus

importante que la normale [56]. Pour diminuer la demande en oxygénation et limiter l’aggra-

vation du patient [57,58], il est possible de refroidir le cerveau par le biais d’un casque munie

de TECs [58, 59]. Composé de 120 modules Peltier flexibles, le casque est capable d’atteindre
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une température minimale de -6°C et maximale de de 30°C en fonction des besoins d’utilisa-

tion [58]. A l’instar des techniques traditionnelles utilisant de la glace ou de l’eau froide [60],

l’avantage du casque réside dans sa portabilité et sa faciliter à intégrer un environnement

ambulatoire.
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I.3 Facteur de mérite

Les sections précédentes ont permis de comprendre les effets TEs et le fonctionnement des

modules, Peltier et Seebeck, appliqués à diverses utilisations. Les modules TEs peuvent être

assimilés à des machines thermiques et leur performance (ou rendement) est donc régie par

les lois thermodynamiques. Si l’on étudie un module TE simple constitué uniquement d’un

couple n-p et suivant que l’on considère un générateur ou un réfrigérateur, l’expression du

rendement est différente [61, 62] :

• Dans le cas d’un générateur TE (module Seebeck), le rendement ou aussi appelé efficacité,

est noté η et correspond au rapport entre la puissance générée P et la puissance thermique

perdue par la source chaude Qc (I.7) :

η =
P

Qc
=

Tc − Tf

Tc

√
1 + ZnpTm − 1√
1 + ZnpTm + Tc

Tf

(I.7)

avec Tc et Tf , respectivement la température de la surface chaude et de la surface froide,

Tm =
Tc−Tf

2 la température moyenne appliquée au module et Znp un terme lié aux proprié-

tés des matériaux n et p.

• Dans le cas d’un réfrigérateur TE (module Peltier), le rendement est défini par le coeffi-

cient de performance, noté C.O.P, qui correspond au rapport entre la puissance thermique

fournie Qth et la puissance électrique utilisée Pu (I.8) :

C.O.P =
Qth

Pu
=

Tf

Tc − Tf

√
1 + ZnpTm − Tc

Tf√
1 + ZnpTm + 1

(I.8)

De ces deux équations, ressort un facteur commun, noté ZnpTm, et dont l’expression est la

suivante :

ZnpTm =
(Sn − Sp)2

(
√

κnρn +
√

κpρp)2 Tm (I.9)

où Si est le coefficient Seebeck, ρi la conductivité électrique et κi la conductivité thermique

des matériaux n ou p. Introduit par le physicien russe A. F. Ioffe [63,64], ce terme est appelé le

facteur de mérite et représente le paramètre principal du rendement des modules TEs. D’après

l’équation I.9, l’efficacité d’un module est régie par deux paramètres : Tm et Znp, même si bien

évidemment d’autres paramètres tels que la résistance de contact, les problèmes de diffusion,

etc ont leur importance. Le premier représente la température moyenne appliquée qui est liée

directement à la différence de température utilisée pendant le fonctionnement du module.

Si Tm augmente, alors cela entraine une augmentation du rendement. Néanmoins ce n’est
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pas toujours vrai pour tous les systèmes, le plus souvent pour des raisons de stabilité des

matériaux à haute température. Le second terme Znp, comme le montre l’équation I.9, est

quant à lui influencé par les propriétés intrinsèques des matériaux n et p. En général, il est

plus aisé de s’intéresser aux matériaux du module individuellement, notamment pour les

optimiser. Dans ce cas, l’équation I.9 devient :

zT =
S2

ρκ
T =

PF
κ

T (I.10)

avec S2

ρ communément appelé facteur de puissance, noté PF. Ainsi pour améliorer le rende-

ment d’un module, il est nécessaire de choisir des matériaux dont les propriétés physiques

optimisent au mieux le facteur de mérite. Ceci implique donc d’utiliser des matériaux avec un

PF élevé et une faible conductivité thermique, deux propriétés qui sont difficilement compa-

tibles.

Comme le montre le Tableau I.1, les matériaux sont généralement classés en trois grandes

familles : les isolants, les semi-conducteurs et les métaux. Afin d’optimiser le facteur de mé-

rite, il peut donc être intéressant d’utiliser des matériaux dont les propriétés de transport

électriques sont élevées comme c’est le cas pour les métaux. Cependant, la conductivité ther-

mique de ces derniers étant très élevée, le facteur de mérite est détérioré (zT � 3 × 10−3 avec

T = 300 K). A l’inverse, les isolants possèdent une faible conductivité thermique mais égale-

ment de mauvaises propriétés de transports, rendant le facteur de mérite encore plus faible.

Les semi-conducteurs apparaissent donc comme les candidats les plus intéressants pour opti-

miser le zT.

Grandeur Isolants Semi-conducteurs Métaux

S(μV.K−1) ∼ 1000 ∼ 200 ∼ 5

σ(Ω−1.m−1) 10−10 105 108

κ(W.m−1.K−1) 0, 1 − 1 1 − 100 10 − 1000

z(K−1) 10−16 − 10−15 ∼ 10−5 − 10−3 ∼ 10−6 − 10−4

TABLEAU I.1 – Propriétés thermoélectriques des isolants, des semi-conducteurs et des métaux,

d’après [65].

La figure I.9 illustre le comportement des différents facteurs du zT, à savoir le coefficient

Seebeck, la conductivité électrique et la conductivité thermique en fonction du nombre de

porteurs [66]. La difficulté de l’optimisation des matériaux TEs réside surtout dans l’interdé-
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pendance de ces facteurs. Lorsque le nombre de porteurs augmente, le coefficient S diminue

alors que la conductivité électrique, σ, augmente. Le PF (facteur de puissance) ne peut donc

augmenter indéfiniment et est limité sur une plage bien précise du nombre de porteurs, entre

1019 et 1021cm−3. Les semi-conducteurs ont l’avantage d’être des matériaux pour lesquels le

nombre de porteurs est raisonnablement contrôlable par synthèse et/ou dopage. Cependant

la conductivité thermique, pour laquelle la valeur augmente avec l’accroissement du nombre

de porteurs (ne), peut entraîner d’autres effets défavorables au facteur de mérite. Pour être

capable d’optimiser au mieux les modules TEs, il est donc nécessaire de choisir une base de

matériaux adéquate, comme les semi-conducteurs, et par la suite les optimiser de manière à

trouver le meilleur compromis sur l’interdépendance des facteurs du zT, interdépendance qui

sera discutée davantage dans les sous-sections suivantes.

FIGURE I.9 – Interdépendance du facteur de mérite. Adapté de [66].

Bien évidemment, l’utilisation de semi-conducteurs n’est pas la seule voie d’optimisation

pour le facteur de mérite, comme nous le verrons par la suite. Cependant, il est important

de noter que les lois de la thermodynamique imposent une limite physique au rendement,

appelée rendement Carnot. La figure I.10 illustre l’efficacité maximum (ηmax) et le C.O.Pmax

pour différentes valeurs de zT dans le cas d’un générateur et un réfrigérateur respectivement.

Le rendement de Carnot, représenté dans les deux cas (a) et (b), correspond au cas idéal d’un

module dont le fonctionnement s’effectue sans pertes d’énergie.
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FIGURE I.10 – Performances (a) d’un générateur et (b) d’un réfrigérateur thermoélectrique.

Adapté de [22].

I.3.1 Coefficient Seebeck S

Les coefficients de transports se décrivent difficilement par une seule et unique expression,

notamment selon le matériau et les modèles considérés. Dans le cas des métaux, les propriétés

de transports sont régies par la distribution de Fermi-Dirac [67], basée sur l’approximation du

gaz d’électrons libres :

NF
λ =

1
eβ(ελ−μ) + 1

(I.11)

où β = 1
kBT , avec kB = 1.38× 10−23J.K−1 la constante de Boltzmann, μ le potentiel chimique et

ελ l’énergie de la particule dans l’état λ. Pour décrire au mieux le coefficient Seebeck dans le

cas des métaux et en prenant en compte les mécanismes de diffusions de manière qualitative,

S peut s’écrire selon l’expression suivante [68] :

S =
π2kB

2

3e
T

∂lnσ(ε)

∂ε

∣∣∣∣
ε=εF

(I.12)

où e est la charge élémentaire de l’électron et εF l’énergie de Fermi. σ(ε) représente la conduc-

tivité électrique et est définie par [69] :

σ(ε) = e2τ(ε)
∫ dk

4π3 δ(ε − ε(k))υ(k)υ(k) (I.13)

où τ(ε) est le temps de diffusion et k correspond au vecteur d’onde de l’électron. De ces deux

équations, I.12 et I.13, on obtient alors :
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S =
π2kB

2

3e
T
[(

∂lnτ(ε)

∂ε

)
εF

+

∫
dkδ(εF − ε(k))υ(k)M−1(k)∫

dkδ(εF − ε(k))υ(k)υ(k)

]
(I.14)

avec M−1 l’inverse du tenseur de la masse effective. L’équation I.14 représente l’expression

générale du coefficient Sebeeck dans le cadre du modèle semi-classique mais sa complexité

donne un aperçu de la difficulté à l’interpréter en fonction de la température. Plus récem-

ment, Snyder et Toberer ont donc proposé une expression simplifiée de S, valable pour les

métaux et les semi-conducteurs dégénérés et ce dans le cadre des bandes paraboliques et de

l’approximation des mécanismes de diffusion indépendants de l’énergie [1] :

S =
π2kB

2

3eh2 m∗T(
π

3ne
)2/3 (I.15)

où m∗ est la masse effective de la charge, h la constante de Planck et ne la concentration de

porteurs de charge. D’après l’équation I.15, le coefficient S est donc inversement proportion-

nel à n2/3
e . Pour améliorer S, il suffirait de diminuer ne, d’où l’intérêt d’utiliser des semi-

conducteurs pour lesquels nsemi−conducteurs < nmetaux. Cependant, diminuer ce nombre condui-

rait à altérer la conductivité électrique comme nous le verrons par la suite. Une autre voie

d’optimisation de S, consiste à jouer sur la masse effective des porteurs de charge. Plus leur

masse sera élevée et plus le coefficient Seebeck sera important. Néanmoins, pour obtenir une

masse effective élevée il est nécessaire d’étudier des systèmes de matériaux bien particuliers,

pour lesquels l’environnement chimique et donc les interactions atomiques influencent forte-

ment m∗.

I.3.2 Conductivité électrique σ

Dans les solides, les porteurs de charge libres (électrons ou trous) assurent la conduction

électrique. Qu’ils soient activés via l’application d’un champ magnétique, électrique ou un

gradient de température, ils interagissent avec le milieu environnant que ce soit avec les im-

puretés (défauts), les autres électrons ou encore les vibrations des atomes (phonons). Afin

de ne pas traiter chaque interaction des porteurs de charge, il est nécessaire d’introduire un

temps de relaxation noté τ pour exprimer la densité de courant circulant à travers un solide

soumis à un champ électrique [70] :

j = nqv =
nee2τE

m∗ (I.16)

où q est la charge électrique, v = −eEτ
m∗ la vitesse des porteurs de charge et E le champ élec-

trique. De l’équation I.16, il est possible d’identifier la loi d’Ohm :
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j = σE (I.17)

avec σ la conductivité électrique qui s’exprime en S.m−1 (ou (Ω.m)−1). σ représente donc la

capacité d’un matériau à transporter un courant électrique et selon le modèle de Drude, son

expression est la suivante :

σ =
1
ρ
=

nee2τ

m∗ (I.18)

avec ρ la résistivité en Ω.m et eτ
m∗ = μ la mobilité des électrons. Dans un semi-conducteur (SC)

non dégénéré, la concentration en porteurs de charge dépend de la température. Aux basses

températures, les donneurs (type n) libèrent leur électron dans la bande de conduction (BC),

puis lorsque tous les porteurs sont ionisés la concentration devient constante avec la tempéra-

ture (domaine extrinsèque ne ∼= ND). A plus haute température, le SC devient intrinsèque et

le nombre de porteurs augmente de façon exponentielle. Dans le cas d’un SC dégénéré, l’ap-

proximation de Boltzmann n’est plus valable et la concentration en porteurs est indépendante

de la température :

ne =
∫ ∞

Ec

NcF1/2(η f ) =
1

3π2

(
2m∗

h̄2

)3/2

(EF − Ec)
3/2 (I.19)

avec F1/2 l’intégrale de Fermi généralisée, Nc la densité d’états dans la bande de conduction

et η f le niveau de Fermi réduit. On dit alors que l’on a un comportement de type métal-

lique. Ainsi, la dépendance de la résistivité peut présenter différents régimes en fonction de

la mobilité et la concentration des porteurs de charge, comme le montre la figure I.11. A basse

température, la mobilité est dominée par les interactions coulombiennes avec les impuretés et

μ(T) ∝ T3/2. A plus haute température, les porteurs de charge sont diffusés par les phonons

et μ(T) ∝ T−3/2.

Pour améliorer la conductivité électrique, deux solutions sont alors envisageables. La pre-

mière serait d’augmenter la concentration des porteurs de charge, et donc diminuer la largeur

de la bande interdite par dopage, soit lors de la synthèse du matériau (alliage en solution so-

lide par exemple), soit par implantation ionique. Cependant, augmenter ne est contradictoire

avec l’amélioration du coefficient Seebeck et a pour effet de diminuer ce dernier. La seconde

solution est de diminuer m∗ afin d’augmenter la mobilité des porteurs et faciliter leur "trajet"

lors de la conduction électrique. Néanmoins, on retrouve à nouveau un effet défavorable pour

le coefficient Seebeck, I.15. Il est donc nécessaire de trouver le régime optimal pour lequel le
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facteur de puissance, défini par l’équation I.10, est maximal.

FIGURE I.11 – Evolution schématique du logarithme de la résistivité en fonction de la tempé-

rature dans le cas d’un métal et d’un SC non dégénéré.

I.3.3 Conductivité thermique κ

La conductivité thermique, notée κ, est la capacité d’un matériau à transporter un flux ther-

mique. Il existe deux contributions à cette grandeur : la conductivité thermique électronique

κe et la conductivité thermique de réseau κr. La conductivité thermique s’exprime donc :

κ = κe + κr (I.20)

La conductivité thermique électronique (κe) est reliée à la conductivité électrique et repré-

sente le transport de l’énergie thermique par le déplacement des porteurs de charge. Cette

contribution s’exprime selon la relation de Wiedemann-Franz comme suit [71] :

κe = LσT = neμLT (I.21)

avec L la constante de Lorentz (L ∼ 2, 44.10−8 W.Ω.K−2 pour des semi-conducteurs dégéné-

rés [70]). L’équation (I.21) montre ainsi la dépendance entre la conductivité électrique et la

conductivité thermique électronique. Or, l’augmentation de ces deux paramètres induit des

effets opposés sur le facteur de mérite. Encore une fois un problème d’optimisation apparaît.

La conductivité thermique de réseau (κr) a pour origine la vibration du réseau que l’on

assimile également au concept des phonons. Les phonons sont des quasi-particules qui pro-

pagent l’énergie thermique à travers le réseau cristallin d’un matériau. κr s’exprime comme

suit [72] :

κr =
1
3

∫ ωmax

0
C(ω)v(ω)Λ(ω)dω =

1
3

∫ ωmax

0
C(ω)v2(ω)τ(ω)dω (I.22)
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où C(ω) = h̄ωD(ω)d fBE/dT est la chaleur spécifique, D(ω) la densité de phonons et fBE

étant la distribution de Bose-Einstein, v(ω) est la vitesse des phonons, Λ(ω) = v(ω)τ(ω) est

le libre parcours moyen des phonons et τ représente la durée de vie d’un phonon. D’après

l’équation (I.22), κr ne dépend d’aucune contribution électronique et modifier cette grandeur

permettrait de diminuer la conductivité thermique totale.

FIGURE I.12 – (a) Schématisation de la diffusion des particules par les différents défauts pré-

sents dans un matériau. D’après [73] (b) Dépendance en température de la conductivité ther-

mique du GaAs et ajustement par un modèle tenant compte des contributions liées aux pho-

nons. D’après [72].

La vibration du réseau, et donc des atomes, ne se réalise pas de manière indépendante

et est soumise à des modes de phonons imposés par les liaisons interatomiques du réseau.

Il existe deux modes distincts de phonons : les phonons dits acoustiques qui s’expriment gé-

néralement aux basses fréquences et les phonons dits optiques qui sont prédominants aux

plus hautes fréquences. Pour diminuer la conductivité thermique de réseau, il faut diminuer

le libre parcours moyen de ces différents modes de phonons par des mécanismes de diffu-

sion. La figure I.12 (a) montre schématiquement l’impact de différents défauts cristallins sur

les phonons. Les défauts de type ponctuel ont tendance à diffuser les phonons acoustiques

alors que les plus gros défauts (nanoparticule, joints de grains) diffuse les phonons optiques,

résultant en la diminution globale du libre parcours moyen de κr.

La forme et la dépendance en température de la conductivité thermique est généralement

universelle parmi les matériaux cristallins. Différents mécanismes de diffusion contribuent

alors à son comportement comme le montre la figure I.12 (b), où κ dans le cas du GaAs est
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ajustée selon un modèle considérant les différentes contributions provenant des phonons.

Aux très basses températures, κ est proportionnelle à T3 et est dominée majoritairement par

les diffusions liées aux joints de grains alors que les interactions phonons-phonons sont très

faibles. La valeur maximal de la conductivité thermique dépend quant à elle des concentra-

tions d’impuretés. Enfin, à plus haute température, κ est décroissante avec la température, et

pour cause, les interactions phonons-phonons ou électrons-phonons (diffusion Umklapp) de-

viennent prédominantes, rendant la conductivité thermique proportionnelle à Tn avec n = 1 -

1, 5. Le plus simple pour augmenter le facteur de mérite équation (I.10) serait donc de réduire

la conductivité thermique en modifiant peu les autres propriétés TEs.
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I.4 Matériaux conventionnels

Dès le milieu du XXème siècle, la recherche sur les technologies et matériaux TEs a pris un

essor considérable. De nombreux matériaux TEs, binaires, ternaires ou encore plus complexes

comme les HEA (alliages à haute entropie), ont été développés et ont permis d’atteindre des

performances TEs élevées avec des zT dépassant 2, voire 3. Si la famille des matériaux TEs

est chaque année agrandie par la découverte d’un nouveau composé plus performant, les

matériaux à base de tellure de bismuth et de plomb mais aussi de siliciure de germanium, pour

lesquels le zT est proche ou dépasse l’unité, figure I.14, ont été longtemps sujets à recherche

et sont couramment utilisés dans l’industrie TE [74].

FIGURE I.13 – Facteur de mérite de matériaux TEs conventionnels de type n et p. D’après [74].

Tellure de Bismuth (Bi2Te3) :

Le Bi2Te3 et ses dérivés Sb2Te3 et Bi2Se3 représentent la classe la plus importante de maté-

riaux TEs dont le rendement est le plus élevé proche de l’ambiante [10,75]. Ce semi-conducteur

est couramment employé dans les modules TEs Peltier pour des applications de refroidisse-

ment. Un des grands avantages du Bi2Te3 est que selon sa stœchiométrie, il est possible de

l’obtenir soit en type n soit en type p. En effet, en jouant sur les conditions de croissance, la

fraction molaire de Te peut varier et si l’on considère un composé contenant moins de 60%

de Te, le Bi2Te3 est de type p alors qu’au-dessus de 60% c’est un type n [76]. La conductivité

thermique relativement faible du Bi2Te3 se situe autour de 2 W.m−1.K−1 à l’ambiante et varie
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très peu quelle que soit la composition considérée. Son zT avoisine l’unité avec une valeur

a 0,75 pour le type p et 0,86 pour le type n [76]. La barrière d’un zT à 1 a été dépassée par

les travaux de Poudel et al. [77]. Pour ce faire, le Bi2Te3 a été dopé par l’ajout d’antimoine

(Sb), qui substitue le Bi pour créer une phase ternaire du type BixSb2−xTe3, et un zT de 1,4 à

375 K a été obtenu. Ce dopage en solution solide a permis d’améliorer les matériaux à base

de Bi2Te3 et actuellement les plus optimisés pour le type n et pour le type p sont respecti-

vement Bi2Te2,7Se0,3 et Bi0,5Sb1,5Te3. Leur zT fluctue autour de 1 avec une faible conductivité

thermique, ∼ 2 W.cm−1.K−1, et un PF de 50 μW.cm−1.K−2 pour le type n et 35 μW.cm−1.K−2

pour le type p à l’ambiante [10].

Tellurure de Plomb (PbTe) :

Un autre matériau très prisé en tant que TE est le PbTe. Son utilisation est destinée prin-

cipalement à la génération d’énergie (module Seebeck) sur une gamme de température assez

large, entre 400 et 800 K [11,78]. Ce matériau possède également un faible gap [79] et a été uti-

lisé à maintes reprises dans les RTG pour l’aérospatial. De manière analogue au Bi2Te3, selon

la stœchiométrie, le PbTe peut être soit n soit p. Les premières synthèses de PbTe datant du

début des années 1960 montrent déjà les capacités TEs élevées de ce matériau avec un zT de

de 0,8 pour le type n et 0,7 pour le type p à 400 K [78]. Par la suite, l’utilisation de dopants

a également permis d’améliorer de façon considérable ses propriétés. Pour exemple, dans le

cas du Pb0,98Na0,02Te − 8%SrTe, qui est un type p, un zT de 2,5 à 923 K [80]. Dans le cas du

type n, un zT de 2 à 800 K a été obtenu pour du Bi − PbTe/Ag2Te [81]. D’autres dopages, avec

les éléments Na [82, 83], Se [84], K [85] ou Tl [86] pour le type p et Mn [87], Sb [88], Ga [89]

ou I [90] pour le type n, permettent l’obtention de zT(max) > 1 pour des applications à des

températures inférieures à 1000 K.

Siliciure de Germanium (SiGe) :

Le SiGe est un matériau très utilisé pour des applications à haute température (T>1000

K), notamment dans les modules Seebeck destinés aux RTG [91]. De base, le Ge et le Si sont

des matériaux avec de bonnes propriétés de transport électriques mais leur conductivité ther-

mique est très élevée. En les combinant, l’alliage SiGe montre une conductivité thermique re-

lativement faible tout en préservant de bonnes propriétés électriques. De fait, le zT obtenu est

meilleur comparé à celui du Si. En 1964, Dismukes et al. ont obtenu du Si0,7Ge0,3 de type n et p

avec un zT(max) de 1 et 0,7 respectivement [92]. Plus récemment, les zT les plus élevés ont été

obtenus pour du Si0,8Ge0,2. Le type n dispose d’un zT de 1,3 à 1173 K [93] quant au type p, le zT

26



I.4 Matériaux conventionnels

a été mesuré à 0,95 autour de 1173 K [94]. Globalement la conductivité thermique des Si1−xGex

est légèrement plus élevée que celle des ses homologues aux plus basses températures. Ce-

pendant, du fait de son très haut point de fusion et sa stabilité à très haute température, ce

matériau reste aujourd’hui un incontournable dans l’industrie du semi-conducteur [95].
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I.5 Stratégies d’optimisation

Le zT, défini par l’équation I.10, est donc difficile à améliorer notamment à cause de l’in-

terdépendance de ses termes S, σ et κ, voir figure I.9. Certains matériaux ont l’avantage de

posséder des propriétés plus adaptées, comme c’est le cas du Bi2Te3, PbTe ou SiGe présen-

tés précédemment. Néanmoins, pour ces matériaux conventionnels, le zT avoisine souvent

l’unité et dépasse difficilement 2 ce qui limite leurs applications. Afin de ne plus restreindre

les technologies TEs à des domaines de "niche", de nouveaux matériaux sont étudiés et sur-

tout de nouvelles voies d’optimisation sont mises en place pour atteindre des zT plus élevés.

Phonon Glass Electron Crystal (PGEC) :

Une première approche que l’on peut citer est celle dite de "verre de phonons / cris-

tal d’électrons", de l’anglais Phonon Glass Electron Crystal (PGEC), proposée par Slack en

1995 [8]. Ce concept repose sur le découplage des propriétés électriques et thermiques de

l’équation du zT, Eq. I.10. L’idée est d’utiliser des matériaux qui possèdent à la fois les pro-

priétés thermiques du verre, à savoir une valeur de κ très faible autour de 1 W.m−1.K−1 et

les propriétés électriques des cristaux, avec donc des propriétés de transport électriques avan-

tageuses comme les métaux. Bien évidemment, cette approche reste très conceptuelle et dif-

ficile à réaliser. Néanmoins, certaines familles de matériaux s’en rapprochent fortement. Par

exemple les skutterudites et les clathrates, communément appelés matériaux à "cage", sont des

matériaux avec des structures cristallographiques très ordonnées et complexes [96, 97]. Si des

atomes lourds sont introduits dans ces structures, les modes de vibrations des phonons sont

modifiés et par conséquent une diminution de la conductivité thermique est observée. Selon

l’élément introduit dans la structure, l’effet dopant peut être plus ou moins important et peut

avoir une influence bénéfique ou défavorable sur les propriétés de transports électriques. Le

choix de l’élément introduit est donc primordial. Un exemple historique de skutterudite dite

"remplie", dans laquelle un atome lourd a été introduit, est la skutterudite MSb3 (M = Fe ou

Co) [98]. Morelli et al. ont montré que l’introduction de l’élément lourd Ce dans la structure

diminue fortement la conductivité thermique [99]. Ainsi, à 300 K, κ = 0, 1 W.m−1.K−1 pour

CeFe4Sb12 contre 1 W.m−1.K−1 pour CoSb3 qui est une skutterudite conventionnelle. Ses zT

supérieurs à 1, à des température intermédiaire (>800 K), ont été atteints dans le cas de la

skutterudite Ba0,08La0,05Yb0,04Co4Sb12 ou le clathrate Ba8Ga16Ge30 [100, 101].
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FIGURE I.14 – Structures cristallographiques de (a) la skutterudite "remplie" ACoSb3 (avec A

= Pr, Ce, La, ...) et (b) du clathrate Ba8Ga16Ge30.

Nanostructuration :

Au début des années 90, un autre concept a été proposé par Hicks et Dresselhaus pour

améliorer les propriétés TEs : la nanostructuration des matériaux [9]. L’idée réside dans la ré-

duction de la dimension des matériaux 3D vers des structures 2D, 1D voir même 0D. Cette

réduction a, en théorie, une influence directe sur la densité d’états électroniques (DOS) des

structures, voir figure I.15. Cette forte augmentation de la DOS, proche de EF et qui s’explique

essentiellement par des effets de confinement quantiques, peut potentiellement entrainer une

augmentation du facteur de puissance, mais cela n’a jamais été réellement prouvé [73]. Néan-

moins, la nanostructuration modifie également les modes de diffusion des phonons, dont une

augmentation de la diffusion aux interfaces et aux joints de grains entrainant une diminution

importante de la conductivité thermique [102–104]. C’est ce dernier effet qui est majoritaire-

ment responsable de l’amélioration du zT des différents matériaux nanostructurés étudiés.

De nombreuses études en thermoélectricité se sont concentrées sur les matériaux nanostruc-

turés et ont montré la possibilité d’obtenir des zT supérieurs à l’unité [73, 104–107]. Outre les

études portées sur les nouveaux matériaux TEs, certains travaux expérimentaux ont utilisé les

matériaux conventionnels présentés précédemment, comme matériaux à nanostructurer. Par

exemple, dans le cas du nano-composite BixSb2−xTe3 le facteur de mérite a été amélioré de

40% par rapport à celui du massif, avec un zT = 1, 45 à 375 K [77]. Les travaux de Sootsman

et al. ont montré que le PbTe-Pb(0,5%)-Sb(2%) atteint un zT de 1,4 autour de 700 K avec l’in-

troduction de nanoparticules de Pb et Sb dans la matrice [108]. Enfin, dans le cas du SiGe, la

nanostructuration a permis d’obtenir un zT de 1,3 à haute température, augmentation essen-

tiellement attribuée à la réduction de la conductivité thermique [93].
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FIGURE I.15 – Densité d’états électroniques (DOS) en fonction de l’énergie pour un matériau

3D (massifs), 2D (puits quantiques), 1D (nano-fils) et 0D (boîtes quantiques). Adapté de [109].

Les oxydes :

Certains oxydes, qui sont intéressants en raison de leur faible coût de fabrication, leur

stabilité chimique et leur faible toxicité, sont des concurrents directs aux matériaux conven-

tionnels. Néanmoins, ils n’ont reçu que très peu d’attention en thermoélectricité notamment

à cause de leur caractère fortement ionique, avec des bandes passantes de conduction étroites

résultant d’un faible chevauchement orbital et conduisant à des électrons localisés et une faible

mobilité de porteurs. Avec la découverte des composés stratifiés NaxCo2O4, possédant un co-

efficient Seebeck élevé et un zT avoisinant l’unité à 800 K [110], l’intérêt sur les oxydes en tant

que matériaux TEs a été fortement relancé. De fait, de nombreuses études se sont focalisées

sur les oxydes stratifiés à base de Co [111], tels que Ca3Co4O9 et Bi2Sr2Co2Oy dont le zT est

supérieur à 1 [112, 113]. D’autres types d’oxydes tels que SrTiO3, ZnO et CaMnO3 sont éga-

lement étudiés [114–117]. Plus récemment les oxydes de séléniures, Bi1−xMxCuSeO (M = Mg,

Ca, Sr et Ba) [118], ont aussi fait l’objet d’un intérêt particulier et des résultats prometteurs

ont été obtenus sur un composé de Bi0,875Ba0,125CuSeO dont le zT = 1, 4 à 923 K [119]. Néan-

moins, le facteur de mérite des oxydes reste globalement plus faible que celui des matériaux

traditionnels et les études en cours s’efforcent à rendre ces oxydes viables pour les intégrer

dans la chaine industrielle.
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Différentes techniques et stratégies sont donc testées afin de contourner "les limites phy-

siques" du facteur de mérite pour obtenir une efficacité plus élevée. Depuis peu, une stratégie

émerge et montre son potentiel pour moduler les propriétés physiques des couches minces :

l’implantation ionique. Le principe est simple, des ions (ou molécules) sélectionnés sont ac-

célérés sur une cible afin d’en modifier ses propriétés physiques, chimiques voire même mé-

caniques. Les ions pénètrent dans la matière en cédant leur énergie à la suite de collisions

élastiques et inélastiques avec les atomes cibles. Ces collisions, en cascades, génèrent diffé-

rents types de défauts suivant les conditions d’implantation. Une description plus détaillée

sur ce procédé sera exposée dans le Chapitre 2. Si cette technique est très répandue en micro-

électronique, en particulier pour le dopage des SC, elle est également employée comme traite-

ment de surface (nitruration, ...). Plus récemment, elle a permis le développement du procédé

Smart CutTM en générant de manière contrôlée des défauts dans un wafer permettant la réa-

lisation de structures fines SOI (Semiconductor On Insulator) [120–122]. A l’heure actuelle, il

existe très peu de travaux sur l’implantation ionique appliquée aux matériaux TEs. La suite

de cette section fait état de l’art de ces études dont le but était de modifier, voire de moduler,

les propriétés TEs de différents matériaux via l’utilisation des faisceaux d’ions.

Bi2Te3 :

Le Bi2Te3 est un matériau couramment utilisé dans les modules TEs car il possède un

zT élevé autour de 1 [77, 123]. Dans les travaux de Suh et al., des ions helium (He+) ont été

accélérés à très haute énergie (3 MeV) pour irradier des échantillons d’épaisseurs différentes

tout en les traversant, et ce pour des fluences variant de 2 × 1013 à 3 × 1015 ions/cm2 [124].

Cette irradiation induit un endommagement en générant des défauts ponctuels tout le long

des films. Après irradiation, les propriétés TEs des films sont fortement modifiées. Plus la

fluence utilisée est élevée et plus la conductivité électrique des films augmente, quelle que

soit l’épaisseur considérée. Dans le cas du coefficient Seebeck, seuls les films d’une certaine

épaisseur (> 47 nm) montrent une amélioration. Ainsi, le facteur de puissance le plus élevé,

PFmax = 3, 4 × 10−3 W.m−1.K−2, a été obtenu pour un échantillon d’épaisseur 740 nm et

irradié avec une fluence de 4 × 1014 ions/cm2. Enfin, la conductivité thermique est diminuée

jusqu’à 35% sous l’effet de l’irradiation, voir figure I.16. L’irradiation d’ions He+ montre donc

que les défauts ponctuels engendrent une nette amélioration des propriétés TEs des films en

agissant notamment comme centre diffuseurs pour les phonons mais aussi en influençant les

propriétés de transports électriques.
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FIGURE I.16 – Évolution de la conductivité thermique en fonction de la fluence d’irradiation

d’ions He pour une couche mince de Bi2Te3. D’après [124].

Plus récemment, Kennedy et al. ont étudié l’effet de l’implantation de dopant sur un dé-

rivé du Bi2Te3, le Bi0,5Sb1,5Te3 [125]. L’implantation des ions sulfure, réalisée à faible énergie

(30 keV), n’a modifié qu’une faible épaisseur du film, créant alors une bicouche. Similaire-

ment aux travaux précédents [124], une augmentation simultanée de σ et S a été observée.

Cette augmentation, contraire aux liens d’interdépendance de ce deux paramètres, montre que

d’autres contributions sont à prendre en considération. L’implantation de 1 × 1014 S+/cm2 a

permis une augmentation remarquable du PF de 210%. Cette étude a permis de montrer que

les propriétés TEs des matériaux peuvent être améliorées en couplant l’influence des défauts

et des dopants.

PbTe :

Bala et al. ont étudié le comportement des couches minces de PbTe après implantation

d’ions argent (Ag) à forte concentration, de 1 à 14 at.% [126]. L’introduction de ce dopant a

généré de nouvelles phases dans les films. Dès 1 at.%, les phases Ag2Te et Ag sont obser-

vées. En augmentant le pourcentage à 14 at.%, la phase Ag2Te disparait totalement ne laissant

place qu’à la phase Ag, suggérant que plus la fluence est importante, plus les atomes d’argent

tendent à s’agglomérer pour former des précipités. D’un point de vue électronique, lorsque la

fluence du dopant augmente, elle entraine un accroissement de la densité de porteurs parallè-

lement à une diminution de la mobilité. Cet effet a été attribué à la diffusion des porteurs par

le dopant lui même, par les phases d’impuretés en présences ou encore aux défauts induits

par le faisceau d’ions. Dans l’ensemble, après implantation, le coefficient Seebeck préserve

son allure avec une augmentation progressive de sa valeur absolue en fonction de la fluence
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utilisée, voir figure I.17 (b). Cependant, l’effet sur la résistivité électrique diffère, figure I.17

(a). A 1 et 5 at.% Ag, ρ est légèrement plus faible que l’échantillon vierge alors que pour 10 et

14 at.% la résistivité électrique est bien plus élevée. Cette différence a été expliquée sur la base

de l’état de surface des échantillons. L’échantillon vierge montrait de nombreuses fissures sur

sa surface, et plus la fluence augmentait et plus la densité de ces fissures se réduisait. De

fait, pour les doses les plus élevées, la résistivité des films n’était plus influencée par l’état de

surface des films mais plutôt par les défauts, phases et impuretés présents dans la matrice.

Globalement, l’implantation d’ions Ag (dopants) dans le PbTe a permis d’améliorer les pro-

priétés électriques des films mais a également formé différentes phases et/ou précipités qui

sont susceptibles d’influencer la conductivité thermique du PbTe.

FIGURE I.17 – Évolution en température (a) de la résistivité électrique et (b) du coefficient

Seebeck pour différents % d’ions Ag introduits par implantation. D’après [126].

SrTiO3 :

Bhogra et al. se sont intéressés à l’effet de l’implantation d’azote (N) pour moduler les pro-

priétés physiques du SrTiO3 (STO) et se sont particulièrement intéressés aux mécanismes de

conduction électroniques de films [127]. Les échantillons ont été implantés à fortes fluences (1

et 5×1016 N+/cm2), puis ont subi un recuit de 2h à 700°C pour restaurer la structure cristal-

line des films endommagés. Les évolutions des propriétés de transports sont présentées figure

I.18. La résistivité électrique des films, vierge et implantés, est décroissante avec la tempéra-

ture suggérant un comportement semi-conducteur. Après implantation, une nette diminution

de ρ est observée uniquement pour l’échantillon implanté à 5×1016 N+/cm2, figure I.18 (a).

Parallèlement, le coefficient Seebeck est amélioré dans toute la gamme de température, figure

I.18 (b). Ainsi, l’échantillon implanté avec la plus forte fluence possède le meilleur facteur de

puissance avec une valeur maximum autour de 15×10−3 W.m−1.K−2 à 400 K, figure I.18 (c).
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FIGURE I.18 – Influence de l’implantation d’azote sur (a) la résistivité électrique, (b) le coeffi-

cient Seebeck et (c) le PF. D’après [127].

Un intérêt particulier a été apporté sur la nature des mécanismes de conduction. Dans le cas

de l’échantillon vierge, pour lequel ρ a un comportement semi-conducteur, le mécanisme de

conduction bande à bande est prédominant seulement à haute température (>300 K). En des-

sous de 300 K, deux autres mécanismes dominent : Nearest Neighbour Hopping (NNH) et

Variable Range Hopping (VRH). Ces mécanismes dérivent directement de l’équation généra-

lisée de la résistivité [128] :

ρ(E) = ρ0 exp
[(

Et

kBT

)p]
(I.23)

avec ρ0 le coefficient de résistivité, Et l’énergie de transition et p(>0) l’exposant définissant

le mode de conduction. Selon le système étudié et si les porteurs de charge ont suffisam-

ment d’énergie pour "sauter" vers la bande de conduction, alors p = 1 (cas des métaux et

SC dégénérés). Néanmoins, si l’énergie n’est plus suffisante, les sauts d’électrons s’effectuent

entre les états localisés de la densité d’états et dans ce cas p se situe entre 0 et 1. Après im-

plantation, ces mécanismes sont préservés mais subissent une modification notamment pour

l’échantillon implanté avec la plus forte fluence. La température de Mott, notée TM et caracté-
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ristique du VRH, est drastiquement diminuée après l’introduction des défauts suggérant une

augmentation de la densité d’états proche de EF ayant alors pour conséquence d’améliorer la

conductivité électrique du film. Les travaux de Boghra et al. ont donc montré que l’implanta-

tion ionique améliore les propriétés TEs mais peut aussi impliquer des modifications sur les

mécanismes de conduction des films.

CrSi2 :

Récemment, du CrSi2 amorphe a été implanté avec des ions aluminium (Al) et néon (Ne)

à température ambiante (RT) et à 250°C et pour des fluences variant de 1 × 1013 à 1 × 1016

ions/cm2 [129]. Les caractérisations structurales ont mis en évidence l’apparition de bulles

de néon le long des structures colonnaires du film implanté à RT. A 250°C, une transition

amorphe/cristal a été observée. L’implantation aux ions Al, n’a de son coté montré aucune

modification notable de la microstructure. La mesure de la résistivité électrique montre deux

FIGURE I.19 – Influence de l’implantation d’aluminium et de néon sur (a) la résistivité élec-
trique et (b) la conductivité thermique des films minces de CrSi2. Tiré de [129].

comportements distincts suivant la température d’implantation, figure I.19 (a). A température

ambiante (Ne et Al), la résistivité électrique est inférieure à celle de l’échantillon vierge. Cette

différence est attribuée aux défauts générés qui sont électriquement actifs et "libèrent" des

porteurs, diminuant alors ρ. A l’inverse, les deux échantillons implantés à 250°C, voient leur

résistivité augmenter fortement. Dans ce cas, l’endommagement étant plus élevé, la mobilité

des porteurs est réduite ce qui induit une augmentation de ρ. Enfin, les mesures de la conduc-

tivité thermique montrent une diminution de κ suivant toutes les conditions d’implantation

utilisées, figure I.19 (b). De ces résultats, deux conclusions peuvent être tirées : i) ce sont les

défauts générés par implantation qui sont responsables des changements des propriétés élec-

triques et thermiques (peu ou pas d’effet du dopant) ; ii) selon les conditions d’implantation
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utilisées, comme la température, les effets induits peuvent différer et il est donc primordial de

trouver un compromis pour lequel le zT sera maximum.

ScN :

Le nitrure de scandium (ScN), matériau étudié dans ces travaux de thèse et qui sera intro-

duit dans la section suivante a également fait l’objet d’études sur la modification de ses pro-

priétés TEs en implantant un dopant (Mg+) à des concentrations allant de 0, 35 à 2, 2 at.% [13].

Les observations par microscopie électronique (HR-STEM) ont mis en évidence l’introduction

de défauts cristallins dans les grains. Ces défauts modifient la bande interdite du ScN, ren-

dant l’échantillon de plus en plus opaque avec l’augmentation de la concentration d’ions.

Par ailleurs, cette étude révèle une forte diminution de la conductivité thermique après im-

plantation et ceci dès les plus faibles concentrations (0,35 at.%), figure I.20 (a). Cette chute

FIGURE I.20 – Évolution de la conductivité (a) thermique et (b) électrique en fonction de la
concentration de Mg. Tiré de [13].

est imputée majoritairement aux défauts ainsi introduits puisque une implantation à haute

température (HT 600°C), dont la recombinaison dynamique est plus élevée, n’a entrainé que

très peu de changements dans la valeur de κ. Cette comparaison met clairement en avant le
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rôle des défauts induits par implantation dans la diffusion des phonons. Le coefficient |S| su-

bit une nette augmentation après implantation quelle que soit la fluence utilisée. Quant à la

résistivité, qui présente un comportement de type métallique pour l’échantillon vierge, elle

augmente également sous l’effet de l’implantation. Cependant, toutes les courbes des échan-

tillons implantés à RT, présentent une chute autour de 400 K, figure I.20 (b). Ce phénomène est

attribué à une recombinaison partielle des défauts pendant la mesure. De fait, après l’intro-

duction d’ions Mg, le PF est similaire, voire détérioré, comparé à celui de l’échantillon vierge.

Cependant, cette étude montre clairement l’effet des défauts sur la conductivité thermique

et révèle également leur implication dans la modification des propriétés de transport électro-

nique.

Plus récemment, Rao et al. ont introduit des ions lithium (Li) dans des films minces de ScN

(375 nm) à différentes fluences de 0,5 à 10×1014ions/cm2 [130]. Similaire aux observations

précédentes [13], l’aspect des échantillons implantés est de plus en plus opaque au fur et à

mesure que la fluence augmente. Après des mesures spectrométriques, les analyses du coeffi-

cient d’absorption ont évalué une diminution du gap optique passant de 2,2 à 2 eV après im-

plantation suggérant l’apparition de nouveaux états de transitions. Les observations HRTEM

ont permis de mettre en évidence des défauts d’implantation mais surtout de conclure sur la

préservation de la cristallinité du film. Du côté des propriétés TEs, des modifications ont été

observées, figure I.21. De manière analogue aux travaux présentés par Tureson et al. [13], après

implantation une augmentation de ρ et S est observée mais globalement, le PF qui en résulte

est inférieur à celui de l’échantillon vierge. Cependant aucun changement de résistivité ou de

recombinaison des défauts n’est noté atour de 400 K, contrairement à l’étude précédente. Ceci

pourrait s’expliquer du fait que le taux d’endommagement est beaucoup plus faible en raison

des différences de masse des ions incidents (mLi < mMg). La conductivité thermique à RT est

réduite de moitié aux fortes fluences, figure I.21 (b). Cette réduction est principalement attri-

buée à la diffusion des phonons qui augmente avec la fluence utilisée. De plus, la contribution

du réseau κr (κ = κr + κe) ajustée avec le modèle de diffusion Umklapp (κ = AT−α où κ, A, T

et α sont la conductivité thermique, une constante, la température absolue et le coefficient de

diffusion Umklapp respectivement) montre un coefficient de diffusion Umklapp faible pour

les films implantés, confirmant ainsi la présence de défauts dans les films. Par ailleurs, un re-

cuit post-implantation de 2 min à 700°C est réalisé sur les échantillons implantés suite à quoi

la transparence initiale est rétablie, et étonnamment les modifications apportées aux proprié-

tés de transports électriques sont préservées. Cette étude montre que l’utilisation d’un dopant
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plus léger résulte tout de même en une réduction de κ et une modification des propriétés

électriques des films.

FIGURE I.21 – Dépendance en température de la conductivité (a) électrique et (b) thermique
des échantillons implantés aux ions Li. D’après [130].
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Résumé

Le tableau suivant, Tableau I.2, résume les conditions d’implantation et les propriétés me-

surées dans les études sur l’implantation ionique décrites précédemment.

Matériau

étudié

Conditions d’implantation
Propriétés

mesurées Reference

Ion Température Énergie Dose (ions/cm2) n μμμ ρρρ S κκκ

Bi2Te3 He RT 3 MeV 0, 2 − 50 × 1014 � � � � � Suh et al. [124]

Bi0,5Sb1,5Te3 S RT 30 keV 0, 5 − 5 × 1014 � � � � - Kennedy et al. [125]

PbTe Ag RT 130 keV 3 − 45 × 1015 � � � � - Bala et al. [126]

SrTiO3 N RT 60 keV 1 − 5 × 1016 - - � � - Bhogra et al. [127]

CrSi2 Al, Ne RT et 250°C 20-250 keV 0, 01 − 10 × 1015 - - � - � Timm et al. [129]

ScN
Mg RT et 600°C 20 − 180 keV 0, 38 − 20 × 1015 - - � � � Tureson et al. [13]

Li RT 35 keV 0, 5 − 10 × 1014 � � � � � Rao et al. [130]

TABLEAU I.2 – Conditions d’implantation et récapitulatif des propriétés électroniques mesu-

rées dans le cas de différentes matériaux TEs.

Globalement, de ces études plusieurs conclusions peuvent être retenues :

• quel que soit le système étudié et les conditions d’implantations utilisées, les défauts induits

par implantation agissent systématiquement comme centres diffuseurs de phonons et par

conséquent la conductivité thermique diminue [13, 124–127, 129, 130],

• les effets de l’implantation ionique étant dépendants du matériau étudié et de ses propriétés

physiques intrinsèques, les résultats obtenus sont différents d’un système à l’autre et dans

certains cas contre-intuitifs au regard de l’interdépendance des paramètres du zT (amélio-

ration simultanée de σ et S) [124–127, 129],

• aucune étude systématique n’a encore approfondi l’effet de l’implantation sur un même

système en utilisant différents ions (dopants, éléments inertes, ...) et différentes conditions

d’implantation (température, énergie, fluence),

• l’implantation ionique possède donc un fort potentiel en tant qu’outil de modulation des

propriétés physiques, mais des études supplémentaires sont nécessaires afin d’anticiper les

effets attendus et trouver le meilleur compromis pour augmenter le zT.
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I.7 Le nitrure de scandium

Les semi-conducteurs ont révolutionné l’industrie de l’électronique et de l’optoélectro-

nique depuis le milieu du XXème siècle. De ces semi-conducteurs, on peut notamment citer

le silicium et les semi-conducteurs III-V (composés binaires ou tertiaires d’éléments de la co-

lonne 13 et 15 du tableau de Mendeleïev) qui représentent les matériaux les plus utilisés dans

l’industrie électronique pour diverses applications [131–136]. Depuis peu, les matériaux du

groupe 3 (colonne 3 du tableau périodique) contenant le scandium (Sc), l’yttrium (Y) et les

lanthanides, intéressent de près la recherche pour le potentiel de leurs propriétés physico-

chimiques. Dans ce groupe, les nitrures ont particulièrement attiré l’attention en vue de nou-

velles applications pour la récupération d’énergie [12], comme c’est le cas du nitrure de scan-

dium (ScN).

I.7.1 Généralités

Le ScN, qui cristallise sous une forme cubique de type NaCl avec un paramètre de maille

a = 4, 501 Å, voir figure I.22, possède un fort potentiel dans plusieurs domaines de recherches

tels que la thermoélectricité [13, 130, 137–148], le photovoltaïque [149] ou encore plus récem-

ment en tant que matériau optoélectronique [150, 151] ou électronique comme les diodes

Schottky [152]. De plus, comme la majeure partie des métaux de transitions nitrurés, le ScN

possède également de très bonnes propriétés mécaniques. Le ScN a notamment une dureté

élevée, H ∼ 21 GPa, un module d’élasticité E ∼ 356 GPa et un point de fusion proche de

2600°C, ce qui le rend très stable à haute température [137,153]. Il est de manière générale très

inerte et ne réagit pas à l’air, à l’eau ou encore aux acides dilués [154].

FIGURE I.22 – Structure cristallographique du ScN. Représentation ionique.
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Néanmoins, le ScN a longtemps porté à débat sur sa nature, à savoir s’il devait être consi-

déré comme un semi-conducteur ou un semi-métal [154–159]. En effet, s’il n’est pas synthétisé

dans un environnement ultra vide, de nombreuses impuretés et contaminations peuvent s’in-

troduire dans le matériau. Par exemple, dans certains cas des impuretés de fluor sont détectées

dans les couches minces [160]. Cette contamination est attribuée à l’étape de purification de

Sc qui entraîne des impuretés de fluor dans la cible "pure" [161]. Moram et al. ont de leur côté

étudié l’effet des impuretés d’oxygène sur les couches minces de ScN et ont remarqué que le

scandium possédait une affinité avec l’oxygène bien plus élevée que le titane ou le zirconium

(TiN, ZrN). Ainsi, les porteurs libres provenant de ces impuretés, induisent des incertitudes

dans la détermination du gap et ce dû au décalage de Burstein-Moss [157, 162]. Ajoutons que

les calculs théoriques de DFT donnent également une sous-estimation du gap et peuvent ame-

ner à conclure que le ScN est un semi-métal [156,158,163]. Cependant, des études récentes ont

permis de montrer que le ScN possède en réalité un gap indirect (Γ − X) compris entre 0.9 et

1.6 eV et un gap optique direct (X − X) entre 2.2 et 2.4 eV, voir figure I.23 [157, 159, 160].

FIGURE I.23 – Calcul de la structure de bande du ScN le long des directions de haute symétrie
dans la zone de Brillouin, d’après [157].

I.7.2 Croissance

Le ScN est fabriqué selon différentes techniques de dépôts telles que la fusion à l’arc

[164, 165], la méthode de sublimation-recondensation [166, 167], etc. Les processus de dépôt

par épitaxie en phase vapeur d’hydrure (HVPE), épitaxie par jets moléculaires (MBE) et pul-

vérisation magnétron, qui permettent l’obtention de films de haute qualité, sont présentés

dans la suite de cette section.
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Epitaxie en phase vapeur d’hydrure (HVPE) :

La première synthèse du ScN sous forme de couche mince épitaxiée a été réalisée par Dis-

mukes et al. dans les années 70 [168]. Les films, d’une épaisseur de 2 − 3μm, ont été déposés

par épitaxie en phase vapeur d’hydrures (HVPE en anglais) sur des substrats de saphir (α-

Al2O3) entre 750°C et 1150°C. L’étude montre que l’orientation cristalline de la structure, sa

qualité et les propriétés électriques des films sont dépendantes de la température de dépôt et

du gaz utilisé pendant la phase de dépôt. Entre 850°C et 930°C, les couches de ScN croissent

selon une structure monocristalline et au dessus de 930°C la structure devient polycristalline.

De tous les films étudiés, le plus performant possède une mobilité de 176 cm2.V−1.s−1 pour

une densité de porteurs de 1,9 ×1020 cm−3 à 300 K. Toutes les couches minces sont de bonne

qualité cristalline et possèdent une relation d’épitaxie différente en fonction des conditions

de dépôts (température et gaz de dépôt). Le gap optique est quant à elle estimé à 2,1 eV par

spectrophotométrie. Cependant, cette méthode de dépôt induit beaucoup d’impuretés dans

les films telles que de l’oxygène (O) ou du chlore (Cl) [168,169]. Bien que ces impuretés soient

favorables aux propriétés électriques du ScN, en trop grand nombre, elles peuvent altérer la

cristallinité et la stœchiométrie de la structure et empêchent la réduction de la densité de por-

teurs et donc la possibilité d’augmenter S.

Récemment, Oshima et al. ont obtenu des couches minces de ScN stœchiométriques (très

peu d’impuretés dans le film), à l’aide d’une enceinte de dépôt résistante à la corrosion et

en utilisant une température de dépôt très élevée [170]. Un film, avec une mobilité de 284

cm2.V−1.s−1 pour une densité de porteurs n = 3, 7 × 1018cm−3 à RT, a ainsi été obtenue.

Epitaxie par jets moléculaires (MBE) :

Moustakaset al. ont réalisé des couches minces stœchiométriques et épitaxiées (111) sur

substrat de saphir (0001) par épitaxie par jets moléculaires (MBE) [171]. Selon la tempéra-

ture de dépôt, la taille de grain, dont la croissance est colonnaire, varie entre 0,1 et 1 μm.

Les propriétés électroniques des films, dont le comportement observé est semi-conducteur,

indiquent une densité de porteurs entre 1017 et 1019 cm−3 et une mobilité faible autour de 10

cm2.V−1.s−1.

Dans leur travaux, Smith et al. ont déposés des films de ScN (001) sur des substrats de

MgO (001) [172]. Les auteurs montrent que selon le ratio Sc/N, les propriétés optiques, élec-

triques et structurales diffèrent. L’épitaxie est préservée quelle que soit le ratio cependant plus
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les films sont riches en Sc et plus la résistivité diminue atteignant alors une valeur minimale

de 0,1×10−3 Ω.cm.

Plus récemment Ohgaki et al. ont étudié les propriétés des films de ScN sur différents

substrats : MgO (100) et (110) et Al2O3 (1010) et (1102) [173–175]. Les films de type n sont

fortement dégénérés, n = 1019 − 1021cm−3, avec une mobilité élevée comprise entre 20 et 180

cm2.V−1.s−1. Avec la température (80−400 K), la résistivité augmente linéairement et la den-

sité de porteurs est constante, typique du comportement métallique d’un semi-conducteur

dégénéré [173]. De plus, les auteurs ont observé que la mobilité des porteurs est fortement

influencée par la température de dépôt alors que leur concentration ne l’est pas. Une anisotro-

pie importante de la résistivité est également observée pour les films déposés sur un substrat

de MgO (110).

Rao et al. se sont intéressés aux propriétés TEs du ScN (002) déposé sur MgO (001) [130,

148, 176]. Tous les films possèdent une croissance de très bonne qualité et une interface très

nette avec le substrat, témoin de la forte épitaxie. Les mesures de Hall à température ambiante,

montrent une densité de porteurs n entre 1019 et 1020 cm−3 et une mobilité variant de 60 à 127

cm2.V−1.s−1. Les propriétés obtenues pour ρ, S et κ démontrent de bonnes capacités TEs dont

un PF élevé de 2, 3 × 10−3 W.m−1.K−2 entre 500 et 600 K. Les auteurs ont également étudié

la mobilité des adatomes pendant la phase de dépôt. Ils en ont conclu que la température de

dépôt joue un rôle crucial dans l’évolution de la microstructure et sur la concentration en oxy-

gène dans le film.

Pulvérisation magnétron

Une méthode également très répandue dans la synthèse du ScN est la pulvérisation ma-

gnétron. Elle a l’avantage d’utiliser des gaz non toxiques, contrairement aux méthodes de

dépôts par voie chimique (HVPE), et la vitesse de dépôt est relativement plus élevée que celle

de la MBE par exemple. Cette méthode est d’ailleurs celle employée dans la synthèse des films

de ScN étudiés dans ces travaux de thèse. Elle sera décrite plus en détail dans le chapitre 2.

Gall et al. ont été les premiers à présenter leurs travaux sur la synthèse par pulvérisation

magnétron en ultra vide et sous atmosphère pure de diazote [153, 177]. Les films minces de

ScN ont été déposés sur des substrats de MgO (001). L’observation de la microstructure met

en évidence une croissance colonnaire des films (largeur de 30 ± 5 nm) et différentes relations
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d’épitaxie : (001)ScN ‖ (001)MgO et (111)ScN ‖ (001)MgO. L’analyse des propriétés optiques

permet d’estimer un gap optique à 2,37±0,05 eV. La résistivité des films est décroissante avec

la température, suggérant alors un comportement semi-conducteur et à température ambiante

ρ = 1, 2 × 10−2Ω.cm. Un intérêt particulier a été apporté à l’influence de l’atmosphère de N2

pendant la phase de dépôt [153]. Les auteurs montrent que selon l’énergie des ions N2, la mi-

crostructure de volume et de surface est fortement modifiée et un changement dans l’orienta-

tion des grains est observé.

FIGURE I.24 – (a) Coefficient Seebeck S et résistivité électrique ρ, (b) facteur de puissance

PF, en fonction de la température pour des films minces de ScN/Al2O3 déposés à 800°C.

D’après [138].

L’équipe de recherche suédoise, avec laquelle nous collaborons dans le cadre de ce pro-

jet de thèse, a également étudié la synthèse du ScN sous environnement inerte argon/dia-

zote [13, 138, 144, 145, 147]. Des films ont été déposés sur différents substrats, Al2O3(0001)

[13, 138, 144, 145, 147], Al2O3(1102) [147] et MgO(111) [147], et possèdent différentes relations

d’épitaxie telles que (111)ScN ‖ (0001)Al2O3 , (111)ScN ‖ (111)MgO et (001)ScN ‖ (1102)Al203 .

La caractérisation structurale a mis en évidence la croissance colonnaire des couches avec ce-

pendant la présence d’un maclage. Dans les travaux de Kerdsongpanya et al., les mesures

effectuées en température montrent que la résistivité électrique exhibe un comportement de

type métallique et le coefficient Seebeck est linéaire, voir figure I.24 (a) [138]. Le PF obtenu,

figure I.24 (b), est très élevé atteignant une valeur de 2, 5 × 10−3 W.m−1.K−2 à 800 K et proche

des matériaux TEs usuels tel que le PbTe [12]. Un résultat similaire a été obtenu dans les tra-

vaux de Le Febvrier et al., avec un PF de 3, 2 × 10−3 W.m−1.K−2 mais cette fois à RT [147].

Dans cette étude, les auteurs ont porté un intérêt particulier à l’effet des impuretés sur la mor-
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phologie et les propriétés TEs des films. Les analyses de spectromètrie photoélectronique X

(XPS) mettent en évidence la présence d’oxyde et d’oxynitrure de scandium (ScO et ScNO)

dans tous les films. Cependant, le film déposé sur Al2O3(0001), pour lequel un maclage est

observé, possède le plus haut taux d’oxygène. Cette observation est mise en lien avec la mo-

bilité des adatomes qui est plus faible pour ce substrat en particulier. Enfin, les auteurs ont

remarqué que plus la température de dépôt est élevée (≥900°C), meilleures sont les proprié-

tés structurales et TEs des films.

Burmistrova et al. ont également reporté un facteur de puissance élevé pour un film mince

de ScN de type n, PF = 2, 5 × 10−3 W.m−1.K−2 à 800 K [142]. Dans cette étude les films ont

été déposés sur MgO (001) et une relation d’épitaxie (001)ScN ‖ (001)MgO a été observée. Les

films de très bonne qualité au vu de leur propriétés TEs, présentent tout de même un taux

d’oxygène important ∼1,6%. Comme dans l’étude de Kerdsongpanya et al. [138], la conducti-

vité électrique est décroissante avec la température, indiquant un comportement métallique.

Plus récemment, les auteurs ont étudié l’influence de la pression de dépôt sur les films [143] et

montrent clairement qu’au-delà d’une certaine pression (10 mTorr) la morphologie de crois-

sance et les propriétés physiques des films sont fortement détériorées, relevant l’importance

des conditions de dépôts, voir figure I.25.

FIGURE I.25 – Dépendance en température (a) de la conductivité électrique, (b) du coefficient

Seebeck et (c) du facteur de puissance, pour les films de ScN/MgO(001) déposés à 2, 5, 10 et

20 mTorr de pression. D’après [143].
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Enfin, d’autres groupes de recherches se sont intéressés aux propriétés TEs suivant la tem-

pérature de dépôt [146] et aux propriétés électroniques ou optiques [178–180] de films de

ScN/MgO(001).

I.7.3 Rôles des défauts

Les défauts, introduits intentionnellement ou non, influencent fortement les propriétés

physiques du ScN. Par exemple, le PF étonnamment élevé du ScN peut être expliqué par

l’évolution de sa densité d’état (DOS). Par le passé, Maha et Sofo avaient prédit que des ma-

tériaux ayant une forte variation de la DOS au niveau de Fermi posséderaient de bonnes

propriétés TEs [181]. Comme le montre la figure I.26 (a), cette variation s’illustre en général

par une pente abrupte proche de EF représentant une forte densité d’états localisés [182]. Le

coefficient Seebeck étant indirectement proportionnel à la dérivé de la densité d’états, équa-

tion I.12, la présence de ces états localisés autour de EF permet théoriquement d’améliorer S

et par conséquent le PF [183].

FIGURE I.26 – (a) DOS hypothétique avec une pente importante (à gauche) et une faible pente

(à droite) proche de EF [182]. (b) Effets des lacunes et dopants sur la structure de bande du

ScN [12]. De bas en haut : ScN stœchiométrique (courbe noire), avec 1% de lacunes N (rouge),

avec 1% de dopants C (verte) et ScN avec 1% de dopants et 1% de lacunes (bleue).

De fait, des études récentes ont montré, par des calculs de premiers principes, que la DOS

du ScN est influencée par les défauts introduits dans sa matrice [12, 141]. La figure I.26 (b)

illustre l’évolution de la DOS en fonction de la stœchiométrie du film. Lorsque des lacunes

d’azote (courbe rouge), des impuretés de carbone (courbe verte) ou une combinaison des deux
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(courbes verte et bleue) sont introduites, des pentes importantes se forment à proximité de EF.

Ces pentes ont notamment été observées dans le cas de lacunes d’azote ou de scandium [141].

De plus, selon la combinaison de lacune et impureté étudiée, EF est décalé vers la bande de

conduction ou de valence donnant lieu à un dopage différent selon le type de semi-conducteur

souhaité. Ainsi, en introduisant ou contrôlant les défauts introduits, il est possible d’obtenir

des films avec des coefficient Seebeck élevés.

Dans le ScN, il existe différents défauts natifs (lacunes, interstitiels, ...) et impuretés comme

la fluorine (F), qui proviennent du procédé de fabrication des cibles pures de Sc [160, 161], ou

l’oxygène (O) introduit durant la phase de dépôt [147, 179, 184, 185]. Kumagai et al. se sont

intéressés à la stabilité de ces défauts/impuretés et notamment à leur énergie de formation

par calculs DFT [186]. Dans le cas des défauts natifs et pour un film riche en Sc, les auteurs

montrent que l’énergie de formation de la lacune d’azote (VN) est la plus faible sur toute la

largeur de la bande interdite. De plus, VN est de type donneur contrairement à VSc qui est

accepteur et moins favorable énergétiquement à la formation que ce soit dans les conditions

d’un film riche en Sc ou en N, figures I.27 (a) et (b). Ce résultat rejoint les observations expéri-

mentales faites par Al-Brithen et al. qui démontrent la présence de VN (∼ 20%) dans des films

riches en Sc [172, 187].

En ce qui concerne les impuretés, la substitution de N par O (ON) est énergétiquement

favorable sur toute la largeur de la bande interdite que ce soit en conditions riches en Sc ou N,

I.27 (c) et (d). L’oxygène, également considéré comme donneur simple, est omniprésent dans

les chambres de dépôts malgré des vides poussés. De fait, plusieurs travaux expérimentaux

rejoignent les résultats de Kumagai et al. et confirment la présence d’oxygène dans les films de

ScN avec des taux variant de 1 à 20% selon les conditions de dépôts [147, 185, 188]. L’oxygène

est la principale source de la dégénérescence des films (augmentation de ne), d’un élargisse-

ment de la bande interdite, du déplacement de EF dans la bande de conduction (Burstein-

Moss shift) ou encore selon les conditions de dépôts, d’une détérioration de la morphologie

et des propriétés des films si son taux est trop élevé [142,147,179,184,185]. Enfin, d’autres im-

puretés telles que le fluor (F) ou le tantale (Ta) possèdent également une énergie de formation

faible et ont été observées dans des films de ScN par le passé [160].
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FIGURE I.27 – Énergie de formation (a) et (b) des défauts natifs et (c) et (d) des impuretés dans

ScN riche en Sc ou N en fonction du niveau de Fermi. D’après [186].

I.7.4 Optimisation du ScN

Globalement, du fait des nombreuses impuretés et lacunes présentes dans les couches

minces, quelle que soit la technique de dépôt employée, et au vu de ses très bonnes pro-

priétés électroniques, le ScN se présente comme un bon candidat pour les applications TEs.

Cependant, deux problèmes se posent. Premièrement, il est nécessaire de maitriser le type de

dopage n et p pour pouvoir créer des jambes TEs. Deuxièmement, la conductivité thermique

du ScN reste élevée et réduit de manière conséquente le facteur de mérite.

ScN type p

La synthèse du ScN type p a été présentée récemment dans les travaux de Saha.et al.

[146, 189]. Via une co-pulvérisation magnétron, des films de Sc1−xMgxN ont été déposés sur

des substrats de MgO(001) à 750°C et sous atmosphère inerte Ar/N2 à une pression de 5

mTorr. Les analyse structurales montrent une croissance cubique du film avec pour rela-

tion d’épitaxie (001)ScN ‖ (001)MgO, relation déjà observée par le passé pour du ScN type

n [142, 143, 177, 178]. Les analyses par spectroscopie de rayons X à dispersion d’énergie (EDS)

ont révélé la présence de Mg uniformément distribué dans le film sans aucune observation
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de précipités ou phases secondaires, indiquant ainsi le caractère substitutionnel des atomes

de Mg. Cela est confirmée par des calculs de DFT qui montrent que cette substitution a une

faible énergie de formation, plus faible que les lacunes d’azote, et est donc en mesure de doper

le film en type "p" [186]. Pour l’échantillon Sc0,962Mg0,038N on obtient une densité de porteurs

p ∼ 2, 2 × 1020 cm−3 pour une résistivité électrique de 2 × 10−3 Ω.cm , une mobilité autour

de 15 cm2.V−1.s−1 et un coefficient Seebeck positif d’environ 99 μV.K−1 à température am-

biante. De plus, le comportement métallique de la résistivité est préservé, suggérant ainsi que

l’incorporation d’atomes de Mg déplace EF vers la bande de valence [146]. La conductivité

thermique des échantillons de type p est cependant plus élevée que celle des type n, avec

κ = 14, 2 W.m−1.K−1 à RT, voir figure I.28. La position en substitution des atomes de Mg a un

effet sur la diffusion des phonons, notamment sur κe, mais la conductivité thermique totale

résultante n’est pas améliorée. Les travaux de Saha et al. [146,189], ont donc permis l’accès aux

films minces de ScN de type p mais de nombreux efforts sont encore nécessaires notamment

pour abaisser la conductivité thermique de ces couches minces de type p, dont la contribution

du réseau semble plus importante que celle des types n.

FIGURE I.28 – Dépendance en température de la conductivité thermique totale et sa contribu-

tion électronique pour des films de ScN de type n et p. D’après [146].

Réduction de κ

Afin de diminuer la conductivité thermique du ScN, différentes stratégies ont été mises en

place. On peut d’abord citer l’utilisation d’alliages en solution solide tels que Cr1−xScxN ou

Sc1−xNbxN [145, 190, 191]. Dans le cas du Cr1−xScxN, des échantillons ont été déposés par

pulvérisation magnétron sur des substrats d’Al2O3 à 600°C [191]. L’incorporation de CrN
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influence fortement les propriétés TEs des échantillons avec notamment une réduction la

conductivité thermique à 2, 3 W.m−1.K−1 à 300 K (Cr0,54Sc0,46N). Le coefficient Seebeck est

aussi amélioré, atteignant -100 μV.K−1 à 300 K pour l’échantillon Cr0,88Sc0,12N contre ∼-

30 μV.K−1 pour le ScN non dopé. Cependant la résistivité électrique augmente avec l’aug-

mentation de Sc dans la matrice, diminuant fortement le PF. Les travaux de Tureson et al. ont

également montré que l’introduction de Nb (niobium), pendant la phase de dépôt, modifie

les propriétés TEs de ces dernières. En particulier, cette introduction a pour effet de diminuer

drastiquement la conductivité thermique, κ ∼ 2, 2 W.m−1.K−1 à 300 K pour x= 0, 13. Malheu-

reusement, la conductivité électrique et le coefficient Seebeck sont fortement détériorés par le

Nb et finalement, le facteur de mérite des couches minces de Sc1−xNbxN est similaire à celui

du ScN non dopé. Enfin, une autre stratégie de diminution de la conductivité thermique, est

l’introduction de dopants par implantation ionique, comme cela a été présenté dans la section

précédente [13, 130]. Néanmoins, malgré l’utilisation de ces diverses stratégies, de nombreux

travaux de recherches sont encore nécessaires afin de mieux comprendre l’influence des do-

pants sur les propriétés physiques des films et trouver le compromis le plus efficace pour le

zT.

I.7.5 Conclusion sur les propriétés du ScN

Le Tableau ci-dessous, I.3, résume les propriétés électroniques et TEs obtenues pour des

couches minces de ScN par le biais des différentes techniques de dépôt présentées précédem-

ment. Ce tableau ne réfère que les films "naturellement" dopés par le procédé de dépôt. Le

ScN est un semi-conducteur dégénéré et de type n avec une densité de porteurs comprise

entre 1018 et 1022 cm−3, quelle que soit la méthode de dépôt employée. Comme expliqué

précédemment, cette dégénérescence naturelle provient essentiellement des impuretés d’oxy-

gène présentes dans l’enceinte de dépôt. Ainsi, avec une résistivité autour de 1 × 10−4 Ω.cm

et une mobilité entre 30 et 150 cm2.V−1.s−1 pour les films les plus performants, ce matériau

peut atteindre des valeurs de facteur de puissance bien plus élevées que celles des matériaux

usuels utilisés en thermoélectricité, exemple du PbTe dont le PF = 2, 4 × 10−3 W.m−1.K−2

à 500 K [138]. Néanmoins, la conductivité thermique reste élevée, entre 10 et 15 W.m−1.K−1

à RT [13, 130, 142, 145, 146, 148], réduisant la performance TE des films. La conductivité ther-

mique (κtotal) d’un film de ScN/MgO(001) de type n, illustré figure I.25, est décroissante avec

la température suggérant un comportement de diffusion Umklapp [130, 146]. Cependant, sa

contribution électronique, notée κelectron, semble inférieure à κlattice montrant la prédominance

de la contribution du réseau dans le film. De nouvelles stratégies de développement et de
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modification des propriétés physiques des films de ScN sont donc à mettre en place afin de

diminuer la contribution du réseau, par l’introduction de défauts par exemple, tout en préser-

vant ou modifiant faiblement les propriétés électroniques des films.

Dans cette optique, l’objectif de ce travail de thèse est de montrer que par le biais de l’im-

plantation ionique il est possible de faire évoluer les propriétés TEs du ScN. Les différentes

études sur ce procédé de modification de la matière ont montré le potentiel de cette technique

en tant qu’outil d’ingénierie des matériaux TEs. Mais dans notre cas, l’originalité de l’étude

réside surtout dans l’utilisation d’éléments inertes (gaz nobles) et non de dopants pour créer

les défauts, qui seront à terme responsables de l’amélioration ou non des propriétés TEs en in-

fluençant notamment la conductivité thermique de réseau (κr). Le large éventail de techniques

de caractérisation utilisées, et qui seront présentées dans le chapitre suivant, permettent un

suivi complet de l’évolution à la fois des propriétés TEs mais aussi optiques et structurales.

Il sera alors possible de comprendre de manière plus précise le rôle des défauts dans les dif-

férents phénomènes observés et mieux appréhender les axes de recherches à prendre pour

espérer une amélioration du zT.
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couches minces de ScN

Méthode

de dépôt

Température/

Substrat

n × 1020

(cm−3)

μμμ

(cm2.V−1.s−1)

ρρρ × 10−3

(Ω.cm)

S

(μV.K−1)

PF × 10−3

(W.m−1.K−2)

κκκ

(W.m−1.K−1)

Gap

(eV)
Référence

HVPE

750−1150°C/

α-Al2O3

2, 7 − 47 0, 3 − 176 - - - - 2, 1 Dismukes et al. [168]

1050°C/

Al2O3(101̄2)

Al2O3(101̄0)

0, 08 − 1 70 − 284 - - - - 2, 06 Oshima et al. [170]

MBE

650°C/

MgO(001)
1 − 100 1 − 10 - - - - 2,1 Moustakas et al. [171]

650°C/

MgO(001)
20 - 0, 1 − 0, 59 - - - 2,15 Smith et al. [172]

300−650°C/

MgO(100)
0, 1 − 10 50 − 130 0, 04 − 5 - - - - Ohgaki et al. [173]

750−900°C/

Al2O3(101̄0)

MgO(110)

0, 1 − 1 10 − 90 0, 001 − 0, 1 - - - - Ohgaki et al. [174]

750−900°C/

Al2O3(11̄02)
0, 4 − 7 62 − 181 0, 078 − 0, 2 - - - - Ohgaki et al. [175]

650°C/

MgO(001)
0, 86 127 0, 57

100

(400K)

2,3

(500 − 600K)
12, 5 - Rao et al. [148]

650°C/

MgO(001)
2, 3 60 0, 46

106

(400K)

2,3

(500 − 600K)
∼ 15 2, 2 Rao et al. [130]

Pulvérisation

magnétron

750°C/

MgO(001)
- - 12 - - - 2,37 Gall et al. [177]

800°C/

Al2O3(0001)
10 30 0, 17 38

2, 5

(à 800 K)
- - Kerdsongpanya et al. [138]

700−950°C/

Al2O3(0001)

Al2O3(1102)

MgO(111)

- - 0, 05 − 2, 9 26 − 40 0, 023 − 3, 2 - - Le Febvrier et al. [147]

950°C/

Al2O3(0001)
16 - 0, 2 23

0, 6

(800 K)
11 - Tureson et al. [145]

950°C/

Al2O3(0001)
0, 01 - 0, 25 20

0, 55

(800 K)
10,5 - Tureson et al. [13]

850°C/

MgO(001)
2, 5 106 0, 22 75

3, 3 − 3, 5

(600−840 K)

8, 6

(800 K)
- Burmistrova et al. [142]

650°C/

MgO(001)
1, 2 − 2, 5 30 − 100 0, 25 − 1, 9 60 − 85

0, 5 − 3, 3

(800 K)
- - Burmistrova et al. [143]

500−750°C/

MgO(001)
1 18, 6 2 - - - 2,03 Saha et al. [178]

750°C/

MgO(001)
- - 0, 3 ∼ 70

3

(600−850 K)
13, 6 - Saha et al. [146]

750°C/

MgO(001)
0, 5 − 1, 6 50 − 70 0, 07 − 0, 27 - - - - Cetnar et al. [179]

700°C/

MgO(001)
11 25 0, 23 - - - 2, 60 More-Chevalier et al. [180]

TABLEAU I.3 – Propriétés électroniques et TEs de couches minces de ScN (non-dopé) selon

différentes méthodes de dépôt. Sauf précision, toutes les valeurs reportées ont été mesurées à

température ambiante.
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II.1 Élaboration des couches minces de ScN

II.1 Élaboration des couches minces de ScN

Pour élaborer des couches minces, il existe de nombreuses techniques de croissance qui

résident sur le principe de la condensation de vapeur sursaturée à la surface d’un substrat.

C’est le cas des processus de dépôt par voie physique (PVD) et voie chimique (CVD) [192].

La PVD comprend diverses méthodes de dépôt telles que l’ablation laser, la pulvérisation ou

encore la PVD par arc cathodique. Dans le cadre de ces travaux de thèse nous avons utilisé la

pulvérisation magnétron réactive en courant continu (DC) en collaboration avec l’Université

de Linköping (Suède), laquelle dispose d’un bâti de dépôt capable de supporter des tempéra-

tures relativement élevées (>900°C).

II.1.1 Principe de la pulvérisation magnétron réactive

La figure II.1 illustre le principe de la chambre de dépôt par pulvérisation. Dans cette

chambre, sous vide secondaire, la cible à pulvériser est positionnée à une extrémité et le sub-

strat à revêtir à l’autre. Un gaz inerte, généralement de l’argon, est introduit pendant le pro-

cessus de pulvérisation. L’application d’une tension entre l’anode et la cathode du module

de pulvérisation permet d’ioniser l’argon et un plasma est alors formé, conséquence des col-

lisions entre les électrons et les atomes d’argon. Les ions d’argon sont alors dirigés vers la

cathode et entrent en collision avec la cible de laquelle les atomes sont arrachés et pulvérisés

sur le substrat.

FIGURE II.1 – Schéma du bâti de pulvérisation magnétron utilisé pour l’élaboration des

couches minces de ScN. Adapté de [193].
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Lorsqu’un champ magnétique est ajouté au module de pulvérisation, le plasma est confiné

et la pulvérisation est dite magnétron. Il existe deux types de configurations d’aimantation :

compensée et décompensée. Dans le cas compensé, la force des aimants est équivalente et

confine le plasma près de la surface de la cible. Cette configuration est utilisée lorsque l’on

souhaite une pulvérisation avec un faible rendement. La configuration décompensée com-

prend deux configurations pour lesquelles le flux magnétique du pôle central est supérieur

à celui des pôles extérieurs (type I) ou inversement (type II). Dans la configuration de type

II, illustrée figure II.2, les lignes de champ magnétique s’écartent du magnétron et couvrent

une plus grande surface, augmentant le taux de déposition et améliorant la densification des

films. Les lignes du champ magnétique, qui vont du centre de la cible à pulvériser vers ses

extrémités, créent une érosion inhomogène de la cible appelée "race-track".

FIGURE II.2 – Schéma du fonctionnement du module magnétron en configuration décompen-

sée de type II.

Afin de former un film composé de deux ou plusieurs éléments, il est possible d’utili-

ser une cible composite. Cependant, les particules pulvérisées ne formeront pas forcément

la même composition que celle de la cible, entrainant parfois une sous stœchiométrie des

couches. Pour parer à ce problème, la pulvérisation magnétron réactive est utilisée pour for-

mer des composites, tels que les nitrures et les oxydes, en incluant un gaz réactif dans le flux

d’argon. Les atomes déposés par pulvérisation se combinent avec les molécules/ions du gaz

réactif pour former le matériau composite. Cependant, la réaction entre le gaz réactif et la cible

entraîne la formation d’un film d’oxyde/nitrure sur sa surface qui peut, à terme, diminuer le

rendement de pulvérisation. Le dépôt se poursuit alors avec une cible dite "empoisonnée"

dont la couche poison ainsi formée augmente la résistivité de la surface de la cible, réduisant

le potentiel appliqué entre la cathode et l’anode et augmentant le temps de déposition. Le dé-
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bit de gaz réactif doit donc être choisi méthodiquement pour obtenir les conditions de dépôt

optimales souhaitées.

II.1.2 Conditions de pulvérisation

Les dépôts des films de ScN ont tous été réalisés par A. Le Febvrier (Université de Linkö-

ping). Des substrats 10 × 10 mm2 d’Al2O3(0001), dont une seule face est polie, ont été utilisés.

Avant la phase de dépôt, les substrats ont d’abord été nettoyés pendant 10 minutes dans un

bain à ultrasons d’acétone, puis dans de l’éthanol et séchés à l’aide d’azote. La pulvérisation

a été réalisée à 125 W sous une pression de 0,27 Pa (2 mTorr), dans un environnement de gaz

Ar/N2 (Ar 68% / N2 32%) pendant 1h20 et en utilisant une cible de Sc "pure" à 99,998% de

diamètre 5 cm. Les substrats ont été maintenus à une température de 900°C et en rotation

constante pendant le dépôt. Tous les films obtenus ont une épaisseur comprise entre 220 et

240 nm. Dans les chapitres suivants, les échantillons présentés sont issus de deux campagnes

de dépôts appelées série 2018 et 2022. La série 2018 comprend deux lots, indexés 64 et 65, et la

série 2022 comprends trois lots, indexés 17, 16 et 12.
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II.2 Implantation ionique

Afin de modifier les propriétés TEs des films minces de ScN, l’implantation ionique a été

utilisée. Cette technique permet d’introduire (implanter) des éléments du tableau périodique

(alcalins, métaux, gaz, ...) dans la matrice d’un matériau et d’en modifier ses propriétés struc-

turales, chimiques et électroniques. Certains aspects nécessaires à la compréhension de cette

étude sont présentés dans la suite.

II.2.1 Interaction ion/matière

Le faisceau d’ions qui pénètre le film est ralenti par les différentes interactions que forment

les ions incidents avec les atomes de la cible (échantillon). Ces interactions, ou collisions, sont

classées en deux catégories : des collisions nucléaires (interactions élastiques) et des collisions

électroniques (interactions inélastiques). Les collisions électroniques représentent une interac-

tion entre l’ion implanté avec le nuage électronique d’un atome cible. Lors de cette interaction,

la vitesse incidente de l’ion diminue au profit d’une excitation, une ionisation de l’atome cible

ou alors une émission de rayons X, photons ou électrons secondaires. Les collisions nucléaires

impliquent quant à elles l’interaction entre les noyaux de l’ion incident et l’atome cible. Une

partie de l’énergie cinétique de l’ion est alors transférée à l’atome, et si cette énergie est suffi-

sante, cet atome se verra éjecté de sa position devenant lui aussi initiateur de désordre créant

ainsi une cascade de collisions dans la matrice (analogie des boules de billard). De cette inter-

action peut survenir différents effets tels que l’implantation de l’ion incident (énergie cinétique

totalement transférée), le déplacement des atomes cibles de leur site ou encore l’éjection défi-

nitive de ces atomes de leur matrice (en surface généralement). En réalité, ces deux types de

transfert d’énergie se produisent simultanément pendant le processus d’implantation et sont

difficiles à dissocier.

FIGURE II.3 – Schéma des défauts ponctuels créés dans la structure cristalline : (A) auto-

interstitiel, (B) lacune, (C) et (D) substitution et interstitiel par l’ion implanté. En pointillé

est représenté l’exemple d’une paire de Frenkel.
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Ces interactions créent donc un désordre important via la création de nombreux défauts

ponctuels, illustrés figure II.3. En très grand nombre, ils peuvent évoluer vers des défauts

étendus et former des défauts d’empilements, des dislocations ou des défauts plus complexes

tels que des regroupements de paires de Frenkel, créant alors des cavités (3D) dans la matrice.

L’avantage de l’implantation ionique est que la création des défauts est contrôlée. Plusieurs

paramètres sont ajustables comme l’espèce à implanter, la concentration d’ions, l’énergie, la

température d’implantation, l’angle ou le courant. Selon l’espèce implantée, l’effet escompté

est différent notamment si une interaction chimique existe entre l’atome et l’ion (espèce neutre

ou dopant). La concentration d’ions peut influencer le niveau d’endommagement et le type

de défauts générés (défauts ponctuels ou complexes). L’énergie à laquelle sont accélérés ces

ions peut varier de la dizaine de kV à la dizaine de MV selon la profondeur d’implantation

voulue. Enfin la température à laquelle est porté l’échantillon à implanter joue sur le nombre

de défauts et leurs types (recuit dynamique). L’implantation ionique permet donc l’ingénierie

contrôlée des défauts donnant lieu à la modification des propriétés physiques des matériaux,

dont plus généralement les films minces.

II.2.2 Principe du dispositif expérimental

La figure II.4 illustre le fonctionnement de l’implanteur EATON NV3206 utilisé pour cette

étude. L’élément à implanter est introduit par une source solide ou gazeuse et combiné à une

source Freeman, un plasma est formé. En sortie de la chambre d’ionisation, le plasma est dirigé

dans la zone d’extraction par l’application d’une tension électrique de 20 kV. Le faisceau d’ions

ainsi formé traverse ensuite un électroaimant qui permet de sélectionner la nature de l’ion et

sa charge selon sa masse et l’angle de déviation. Par la suite, le faisceau passe à travers un tube

d’accélération (180 kV) attribuant l’énergie d’implantation souhaitée aux ions. En sortie de ce

tube, le faisceau est focalisé par l’intermédiaire de plaques électrostatiques et balayé sur la

surface de l’échantillon. Durant tout le processus d’implantation, l’échantillon est placé dans

une chambre sous vide autour de 1×10−6 mbar. Le porte échantillon a la possibilité d’être

refroidi ou chauffé donnant l’accès à une gamme de température d’implantation entre 77 et

1073 K. Ce dispositif permet une implantation avec une tension d’accélération entre 5 et 200

kV. La densité de courant de toutes les implantations a été maintenue autour de 1 μA.cm−2

afin d’éviter tout échauffement de la cible.
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FIGURE II.4 – Schéma du principe de l’implanteur EATON NV3206 (200 kV).

II.2.3 Simulations SRIM

Pour définir l’énergie d’implantation à utiliser pour atteindre une profondeur donnée, il

est possible de simuler les trajectoires complexes des ions via le logiciel SRIM (Stopping and

Range of Ions Matter) [194]. Ce programme basé sur une méthode de calcul Monte Carlo,

permet notamment d’obtenir les profils d’endommagement et de concentration des ions im-

plantés. Le profil de distribution des ions s’approxime par une gaussienne selon l’expression

suivante :

C(x) =
φ√

2πΔRp
exp

[
− (x − Rp)2

2ΔRp

]
(II.1)

où C(x) représente la concentration d’ions implantés en atomes/cm−3, x est la profondeur,

φ représente la fluence, Rp est la profondeur projetée moyenne atteinte par les ions et ΔRp

est l’écart type de la gaussienne. La fluence correspond au nombre total d’ions implantés par

unité de surface (ion/cm2) et s’exprime :

φ =
It

qA
(II.2)

avec I le courant appliqué, t la durée d’implantation, q la charge des électrons et A la surface

implantée. Le niveau d’endommagement induit par implantation est évalué par le dpa (dis-

placement per atom). Il représente le nombre de fois qu’un atome est déplacé par une fluence
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donnée. Le niveau d’endommagement s’exprime :

dpa =
φV
d

(II.3)

avec V (1/ion.Å) le nombre de lacunes produites et d (atomes/cm3) la densité de la cible. Le

dpa est très largement utilisé pour comprendre et prédire la durée de vie des matériaux sou-

mis à des environnements d’irradiation.

Dans cette étude différentes implantation ont été réalisées avec divers gaz : argon, he-

lium et oxygène. Toutes les implantations ont été effectuées à température ambiante et en

multi-énergies. Le processus de multi-énergies implique l’utilisation de plusieurs énergies ce

qui permet de générer une implantation quasi homogène le long de toute la profondeur des

échantillons, soit en dpa soit en concnetration. Dans notre étude, le profil de dpa a été opti-

misé de sorte à générer un "plateau" au niveau d’endommagement souhaité, comme l’illustre

la figure II.5.

FIGURE II.5 – Exemple des profils de (a) dpa et de (b) concentration dans le cas d’une implan-

tation multi-énergies à l’argon. Trois fluences de 3,5 ×1015, 1 ×1015 et 1 ×1015 cm−2 pour des

énergies respectives de 180, 80 et 25 keV ont été utilisées.

Les avantages de l’implantation ionique sont multiples comme :

• la diversité d’ions implantables,

• le contrôle précis de la fluence (concentration en ions, dpa),

• le choix de la localisation des ions introduits (énergie),

• la réalisation de profils complexes (protocole multi-énergies),

• procédé rapide et disponible industriellement (semi-conducteurs Si).
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II.3 Caractérisation optique

L’éllipsométrie est une technique optique non destructive qui par le biais du change-

ment d’état de polarisation de la lumière permet de caractériser les propriétés optiques des

films [195]. Dans le cadre de cette étude, seule l’ellipsométrie standard a été employée. Les

propriétés optiques ont été caractérisées par ellipsométrie spectroscopique à angle variable

(VASE), de l’ultraviolet à l’infrarouge. Deux ellispomètres ont été utilisés à température am-

biante : le Woolam M-2000 de l’UV au proche IR (211 nm à 1700 nm) et le Woolam VASE-IR

Mark II dans l’IR (1,7 μm à 30 μm).

II.3.1 Principe de mesure

Lorsqu’un faisceau lumineux incident est réfléchi sur une surface plane, son état de pola-

risation est modifié tout comme son champ électrique, voir figure II.6. Si le champ électrique

incident est noté Ei et le champ électrique réfléchi est noté Er et qu’un matériau isotrope est

considéré, Ei et Er sont reliés par la matrice de Jones (2×2) tels que [196] :

⎛
⎝Erp

Ers

⎞
⎠ =

⎛
⎝rp 0

0 rs

⎞
⎠
⎛
⎝Eip

Eis

⎞
⎠ (II.4)

où Erp , Ers , Eip et Eis représentes respectivement les composantes perpendiculaires et parallèles

au plan d’incidence des champs électriques incident et réfléchi. rp et rs correspondent aux

coefficients de réflexion s et p, fonctions de l’angle d’incidence ϕ0 et des propriétés optiques

du système considéré.

FIGURE II.6 – Schéma du principe de mesure par ellipsométrie.
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Les coefficients rp et rs peuvent également s’exprimer sous la forme suivante :

rp =
Erp

Eip

= |rp| exp(jδp)

rs =
Ers

Eis

= |rs| exp(jδs)

(II.5)

avec |rp| et |rs| les modules représentant la modification apportée à l’amplitude de la com-

posante du champ et δp et δs les phases correspondant au retard introduit par la réflexion.

L’ellipsométrie permet d’accéder à la valeur complexe ρ, rapport de rp et rs :

ρ =
rp

rs
= tan(ψ) exp(jΔ) (II.6)

où tan(ψ) =
|rp|
|rs| est le rapport des modules et Δ la différence de phase totale introduite. La

mesure de ψ et Δ ne fournit pas une détermination directe des constantes optiques de l’échan-

tillon. Pour les déterminer, il est nécessaire de construire un modèle optique représentant le

système étudié en tenant compte des différentes couches (ScN et substrat).

II.3.2 Modèle optique

Dans le cadre de cette étude, le traitement de la réponse optique des échantillons de ScN

a été effectué sur le logiciel CompletEease®. Pour modéliser l’échantillon, deux couches ont

été créées. La première correspond au substrat. Des substrats vierges de Al2O3 et MgO ont

été caractérisés afin de déterminer leurs indices optiques au préalable. La seconde couche

représente le ScN, dont les parties réelles et imaginaires de la fonction diélectrique εr = ε1 +

iε2 sont modélisées par un ensemble d’oscillateurs :

• un oscillateur de Tauc-Lorentz représentant le pic d’absorption du gap direct, autour de 2,4

eV (516 nm).

• une gaussienne proche du Tauc-Lorentz (>2,4 eV) correspondant à une transition inter-

bande supplémentaire.

• un oscillateur de Drude pour décrire le comportement du aux porteurs libres.

• une gaussienne centrée arbitrairement à 8 eV pour représenter d’autres transitions inter-

bandes ayant lieu dans l’UV, hors de la plage de mesure, qui peuvent induire une absorp-

tion et une dispersion en dessous de 6 eV.
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Après application des oscillateurs, décrits en Annexe A, la loi de dispersion figure II.7 est

obtenue. A l’aide d’un algorithme itératif basé sur une méthode d’optimisation de Levenberg-

Marquardt, il est possible d’ajuster ce modèle aux valeurs expérimentales de ψ et Δ. Cet al-

gorithme permet de faire varier les différents paramètres ajustables afin de diminuer l’écart

quadratique moyen calculé (MSE). L’objectif de l’ajustement est donc d’obtenir le MSE le plus

faible possible, le cas idéal étant un MSE = 0. Cependant complexifier la loi de dispersion, donc

augmenter le jeu de paramètres, pour obtenir un faible MSE n’est pas toujours la meilleure

solution. Cela n’est justifié que si le nouveau modèle est suffisamment proche d’un modèle

théorique physiquement acceptable et simple pour être discuté. Il est possible de remonter

à l’indice de réfraction n et au coefficient d’extinction k par la fonction diélectrique tel que

εr = (n + ik)2. Les couches minces du ScN ont été caractérisées par ellipsométrie standard,

selon trois angles d’incidence, de 55 à 75° par pas de 10°.

FIGURE II.7 – Loi de dispersion obtenue à partir des différents oscillateurs employés.
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II.4 Caractérisations structurales

II.4.1 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X est une technique non destructive qui permet de caractéri-

ser la microstructure des matériaux (phases cristallines, orientations préférentielles, taille des

grains, déformations, ...) sous forme de massifs ou de films minces. Dans la suite, les concepts

fondamentaux de la diffraction de rayons X sont présentés.

II.4.1.1 Concepts fondamentaux

Lorsque le réseau périodique d’un cristal est irradié par un faisceau de rayons X, les

photons de ce faisceau interagissent avec les atomes de l’échantillon et un phénomène phy-

sique particulier appelé diffusion Thomson (diffusion élastique) se produit. Chaque atome de

l’échantillon diffuse élastiquement les photons incidents et joue alors le rôle de centre diffu-

seur ; une alternance d’interférences constructives ou destructives est alors générée. La super-

position de ces ondes génère un phénomène de diffraction et il est alors possible d’observer

les pics de diffraction, et plus particulièrement les positions pour lesquelles se produisent des

interférences constructives, grâce à la formule de Bragg exprimée par la relation suivante :

2dhklsinθ = nλ (II.7)

où λ est la longueur d’onde du faisceau incident, dhkl la distance interréticulaire entre deux

plans cristallins adjacents de l’échantillon, θ l’angle de diffraction et n un nombre entier indi-

quant l’ordre de diffraction. La figure II.7 illustre un faisceau incident de longueur d’onde λ,

arrivant avec un angle θ sur une famille de plans atomiques (hkl) parallèles et séparés d’une

distance caractéristique dhkl .

FIGURE II.8 – Schéma du principe de la loi de Bragg.

65



CHAPITRE II . Méthodes expérimentales : Élaboration et méthodes de caractérisation des
couches minces de ScN

Grâce à la formule de Bragg, il est possible d’associer des valeurs données de θ à des

valeurs spécifiques de dhkl et donc d’associer chaque pic du diagramme de diffraction à une

famille de plans cristallins. L’intensité du signal diffracté dépend entre autres de la nature des

atomes et de leurs positions suivant le facteur de structure Fhkl :

Fhkl = ∑ f j × exp(2iπ(hxj + kyj + lzj)) (II.8)

où fj est le facteur de diffusion.

Dans le cas des films minces de ScN, la croissance sur Al2O3 ou MgO s’effectue selon

une direction préférentielle <111>. Le diagramme de diffraction ω − 2θ, figure II.9, est obtenu

pour un film mince déposé sur un substrat d’Al2O3. Le diagramme est représenté en ω − 2θ en

raison de l’application d’un léger "offset" sur θ. Cet "offset" permet de diminuer l’intensité des

pics du substrat (monocristallin) et d’observer les pics du film et du substrat simultanément.

La relation d’éptitaxie du film, (111)ScN ‖ (0001)Al2O3 , induit des interférences constructives

sur le diagramme uniquement pour les plans {111} parallèles à la surface du film et ceux des

bas angles au forts angles (10° à 140°). Dans l’exemple illustré sur la figure II.9 un pic de

diffraction pour 2θ111 = 34,5° est ainsi observé. Toutes les analyses ont été effectuées à l’aide

du diffractomètre SEIFERT Space XRD TS-4 en configuration ponctuelle (collimateur de 0,5

mm) et en utilisant les rayonnements Kα du cuivre (λ = 1, 54056 et 1,54439 Å). Le détecteur

utilisé est le Meteor0D, deux fentes de 1 et 0,5 mm sont placées devant ce dernier.

FIGURE II.9 – (a) Diagramme de diffraction du ScN déposé sur un substrat d’Al2O3. (b) Struc-

ture cristallographique du ScN (CFC, Fm3m). Les plans parallèles à la surface du film et son-

dés par DRX sont représentés en rouge.
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II.4.1.2 Analyse des contraintes résiduelles

La contrainte est définie comme une grandeur physique exprimant les forces internes qui

s’exercent dans le matériau (unité de mesure N.m−2). La contrainte peut être résiduelle, c’est-

à-dire qu’elle persiste malgré le fait qu’aucune force extérieure n’est appliquée. Dans le cadre

de cette étude, deux types de contraintes résiduelles sont considérées : l’une due à la crois-

sance de l’échantillon (déformations plastiques, gradients thermiques, ...) et l’autre due à la

modification de la structure cristalline provoquée par l’implantation ionique et les recuits ther-

miques. Pour rappel, la formule de Bragg permet de calculer la distance dhkl entre deux plans

adjacents d’une même famille cristalline. S’il existe une contrainte résiduelle dans le cristal,

cette distance dhkl sera différente de celle d’un état sans contrainte. La différence entre ces

deux valeurs de dhkl est proportionnelle à l’intensité de la contrainte résiduelle présente dans

l’échantillon. La composante de la déformation dans la direction définie par ϕ et ψ (et normale

au plan cristallin examiné) est définie par [197, 198] :

εϕψ =
aϕψ − a0

ϕψ

a0
ϕψ

� ln
(

aϕψ

a0
ϕψ

)
= ln

( sinθ0
ϕψ

sinθϕψ

)
(II.9)

avec a0
ϕψ et aϕψ respectivement les paramètres de maille dans l’état libre de contraintes et sous

contraintes (internes et/ou externes). En considérant le film étudié dans un état de contraintes

planes et isotropes, la déformation εϕψ s’écrit également de la manière suivante :

εϕψ =
1 + ν

E
σrsin2ψ − ν

E
2σr (II.10)

où ν est le coefficient de Poisson, E est le module d’Young, σr représente la contrainte rési-

duelle macroscopique. Une nouvelle relation peut alors être établie à partir des équations II.9

et II.10 :

ln(aϕψ) =
1 + ν

E
σrsin2ψ − ν

E
2σr + ln(a0

ϕψ) (II.11)

Cette relation représente l’équation de la méthode des sin2ψ qui permet de déterminer les

contraintes résiduelles présentes dans le film à partir de la déformation élastique εϕψ. Dans

cette étude, étant donné le caractère texturé du film et sa relation d’épitaxie avec le substrat,

sonder une seule famille de plan {hkl} n’est pas suffisant pour déterminer la contrainte ré-

siduelle dans les films. De fait, différentes familles de taches entre 0 et 70° en ψ et pour ϕ

fixé à une valeur donnée ont été analysées. La figure II.10 schématise les différentes directions

impliquées dans la détermination des contraintes résiduelles.

67



CHAPITRE II . Méthodes expérimentales : Élaboration et méthodes de caractérisation des
couches minces de ScN

FIGURE II.10 – Définition des angles ϕ et ψ dans le repère de l’échantillon.

II.4.1.3 Mesure d’épaisseur

L’épaisseur des échantillons de ScN a été mesurée par réflectomètrie de rayons X. Un fais-

ceau de rayons X monochromatique est dirigé en incidence rasante sur la surface du film. Les

variations de l’intensité du faisceau réfléchi sont alors mesurées selon l’angle d’incidence et

il est alors possible de remonter à la densité, la rugosité et l’épaisseur de l’échantillon. Pour

déterminer avec précision l’épaisseur du film, un état de surface homogène avec une faible

rugosité (< 20 Å) est nécessaire. Les mesures ont été réalisées à l’aide du diffractomètre SEI-

FERT 3000 XRD en configuration linéaire, utilisant le rayonnement Kα1 du cuivre (λ = 1,54056

Å). Le faisceau monochromatique et parallèle est obtenu grâce à un monochromateur utili-

sant deux monocristaux de germanium. Le détecteur utilisé, situé à 200 nm de l’échantillon,

est ponctuel et deux fentes de 0,5 et 0,07 mm sont placées devant ce dernier.

II.4.2 Microscopie électronique en transmission

La microscopie électronique en transmission (MET) est une technique d’imagerie permet-

tant l’observation d’échantillons minces (50-100 nm) à l’échelle locale (du micromètre au na-

nomètre). Cette technique a permis de caractériser la microstructure des films minces de ScN

et d’analyser les défauts tels les cavités, bulles et défauts complexes induits par l’implantation

de gaz rares. De nombreux ouvrages donnent une description détaillée des principes fonda-

mentaux de la microscopie électronique en transmission, comme c’est le cas dans le Williams

et Carter [199]. Dans la suite une description succincte du principe d’utilisation du MET et de

la préparation des échantillons pour la microscopie est présentée.

II.4.2.1 Principe de la MET

Les électrons sont générés et accélérés par une tension stabilisée (généralement comprise

entre 60 kV et 300 kV) au niveau du canon. Le système d’illumination ou lentilles conden-

seurs permet de contrôler la taille de sonde et la convergence du faisceau sur l’échantillon.
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Lors de la traversée de l’échantillon, le faisceau incident interagit avec les atomes donnant

lieu à des électrons transmis et des électrons diffractés (diffusion élastique). Le système ob-

jectif, dont dépend la mise au point de l’image et la résolution du MET, permet d’obtenir

une figure de diffraction (Fraunhofer) dans le plan focal et une image de l’échantillon dans

le plan image de la lentille. Le choix du faisceau d’électrons (transmis ou diffractés) utilisé

pour former l’image est réalisé par le biais de diaphragmes (diaphragmes de contraste ou dia-

phragme objectif). Ainsi différents modes d’imagerie sont possibles : imagerie en champ clair,

imagerie en champ sombre. Le système de projection composé de lentilles intermédiaires per-

met de passer du mode image au mode diffraction. Le système d’observation permet quant

à lui d’agrandir et de projeter l’image ou la diffraction obtenue par la lentille de projection.

Différents détecteurs peuvent être utilisés (écran fluorescent, caméra CCD, ...) Le principe du

microscope électronique en transmission est illustré figure II.11

Les images sont caractérisées par des contrastes d’amplitude et des contrastes de phase.

L’amplitude des faisceaux transmis et diffractés dépend de l’épaisseur, de la nature des atomes

et de l’orientation cristalline de l’échantillon. On n’a vu précédemment que différents modes

d’imagerie sont possibles : imagerie en champ clair et imagerie en champ sombre.

L’image en champ clair (BF) est formée en sélectionnant uniquement le faisceau transmis à

l’aide du diaphragme de contraste placé dans le plan focal de la lentille objectif. Les zones de

l’échantillon où le faisceau diffracte fortement apparaissent les plus sombres sur l’image. Dans

le cas de l’imagerie en champ sombre (DF), l’image est formée en sélectionnant un faisceau

diffracté à un angle particulier à l’aide du diaphragme de contraste. Les zones de l’échantillon

qui diffractent à des angles différents que le faisceau choisi apparaissent sombres.

Pour effectuer une diffraction sur une zone restreinte de l’échantillon, un diaphragme de

sélection d’aire est placé dans le plan image de l’objectif. Son rôle est de ne laisser passer que

les rayons provenant de la zone sélectionnée de l’échantillon

Pour mettre en évidence les cavités et bulles de gaz induites par implantation, il faut ob-

server les franges de Fresnel autour des cavités. Pour cela, il faut s’écarter de l’axe de la zone

de l’échantillon et défocaliser l’image. Ainsi les cavités apparaissent noires avec une frange

blanche lorsque l’image est sous-focalisée et noire avec une frange blanche lorsque l’image est

sur-focalisée.
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L’observation des échantillons a été réalisée sur le TEM TALOS F200S G2 de Thermofi-

sher Scientific. Il est équipé d’un canon à émission de champ (Schottky FEG pour "Schottky

Field Emission Gun") fonctionnant à une tension d’accélération de 200 kV. Il possède un mo-

dule STEM avec un détecteur annulaire à grand angle (HAADF), l’image est formée à partir

des électrons diffusés à grand angle et permet d’obtenir un contraste chimique (également

appelé contraste en Z ou Z-contrast). Le contraste sera d’autant plus clair que le numéro ato-

mique Z des atomes de la zone sondée est élevé. Il est également équipé d’un spectrométre

de dispersion des rayons X en énergie (EDX pour "Energy Dispersive X-Rays") afin de réaliser

des analyses chimiques de l’échantillon. Dans le cas de l’implantation d’He dans le ScN, le

microscope Jeol 2200FS équipé d’un canon à émission de champ fonctionnant à une tension

d’accélération de 200 kV, a été utilisé.

FIGURE II.11 – Principe de fonctionnement du TALOS F200S G2.
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II.4.2.2 Préparations des lames pour microscopie

Pour observer la microstructure des couches minces de ScN, des coupes transverses ont

été réalisées. Deux méthodes d’amincissement ont été utilisées :

• La première consiste en un amincissement tout d’abord par polissage mécanique à l’aide

d’un tripode et de papiers diamant (30 μm à 3 μm) jusqu’à une épaisseur de l’ordre de 10

μm puis par bombardement ionique d’argon à l’aide de l’amincisseur GATAN PIPS jusqu’à

perçage de l’échantillon. Les conditions d’amincissement sont 6°/-6° à 3 keV.

• La seconde technique utilise un FIB (Focused Ion Beam) de chez FEI, le Helios NanoLab

G3 CX Dual Beam. En plus de sa colonne ionique (ion gallium), il est équipé d’une colonne

électronique afin d’imager la surface de l’échantillon. Les dimensions des lames minces

sont de 8 μm pour la longueur et 80 nm d’épaisseur.
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II.5 Caractérisation des propriétés thermoélectriques

II.5.1 Mesures de résistivité et mobilité

Les propriétés de transports électriques de couches ont été caractérisées par la méthode

quatre pointes van der Pauw couplée à l’effet Hall, permettant ainsi de mesurer la résistivité

ρ, la densité ne et la mobilité des porteurs μ. Les films minces de ScN ont été mesurés avec

le dispositif Ecopia HMS-5500. Deux systèmes sont reliés à ce dispositif pour les mesures en

température : AMP−55 (80−350 K) et AHT−55T3 (300−750 K). Toutes les mesures ont été

effectuées avec un champ magnétique constant de 0,580 Tesla. En amont de chaque mesure,

une courbe de courant/tension (I/V) est réalisée pour vérifier la nature ohmique des contacts

entre la surface de l’échantillon et les pointes. Si les courbes obtenues montrent une propor-

tionnalité entre I et V de -1 à 1 mA, alors le contact est considéré comme ohmique.

II.5.1.1 Méthode van der Pauw

La méthode quatre pointes van der Pauw, développée par l’ingénieur du même nom [200,

201], permet de mesurer la résistivité électrique d’un film mince quelle qu’en soit sa forme.

L’échantillon doit être supposé isotrope, uniforme, plan et d’épaisseur constante [202]. Pour ce

faire, quatre contacts ponctuels et équidistants sont placés sur les extrémités de l’échantillon,

voir figure II.12. Un courant est injecté entre les contacts 4 et 3 (I43) et un potentiel est mesuré

entre 2 et 1 (V21). On peut alors définir la relation suivante : R43,21 = V21
I43

. De la même manière

sont mesurés R34,21, R12,43 et R21,43. Il est alors possible d’obtenir la résistance du côté nommé

A :

RA =
R43,21 + R34,21 + R12,43 + R21,43

4
(II.12)

La mesure est ensuite réalisée sur l’autre côté, nommé B, qui est perpendiculaire à A :

RB =
R14,23 + R41,23 + R23,14 + R32,14

4
(II.13)

La résistance du film obéit alors à la relation du théorème de van der Pauw qui fait inter-

venir RA et RB :

exp
(
− πRA

RS

)
+ exp

(
− πRB

RS

)
= 1 (II.14)

avec RS la résistance surfacique de l’échantillon. L’équation II.14 est résolue numériquement

par un solveur. Dans le cas d’un échantillon de forme carré et dont l’épaisseur notée t est
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connue, la solution de l’équation II.14 est simplifiée (RA et RB sont supposées être égales) et

s’exprime :

ρ =
π

ln(2)
× RS × t (II.15)

Dans le cas où l’échantillon est de forme rectangulaire, un facteur correctif doit être ajouté

pour prendre en compte les différences de résistivité entre les côtés [203]. L’équation II.15

devient :

ρ =
π

ln(2)
RA + RB

2
× t × f

(
RA

RB

)
(II.16)

D’après les équations II.12 et II.13, huit mesures sont effectuées, quatre en courant positif

et quatre en courant négatif. Cette répétition de mesures permet de s’affranchir des tensions

parasites et minimiser l’erreur expérimentale obtenue pendant la mesure.

FIGURE II.12 – Schéma du principe de la mesure de résistivité par la méthode de van der

Pauw.

II.5.1.2 Effet Hall

L’effet Hall est utilisé par le dispositif pour mesurer la nature et la densité des charges et

en déduire, combiné à la mesure de ρ, la mobilité des porteurs charge telle que μ = 1
neρ (dans

le cas de porteurs majoritaires de type électrons). Sur le principe, si on reprend le schéma pré-

cédent, un champ magnétique noté B et orthogonal à la surface de l’échantillon est appliqué

selon l’axe z, voir figure II.13. L’échantillon est également parcouru par un courant I selon

l’axe x, entre les contacts 2 et 4. De fait, les particules chargées sont alors soumises à la force

de Lorentz et déviées selon -y. La force de Lorentz s’exprime selon la relation suivante :

FL = qννν ∧ B (II.17)

avec ννν la vitesse de déplacement des charges n. La distribution des charges créée par la force

de Lorentz, entre les contacts 1 et 3, donne lieu à une différence de potentiel appelée tension

de Hall. Cette dernière compense exactement la force de Lorentz et s’exprime :

VH =
RH

t
BI (II.18)
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où t représente l’épaisseur de l’échantillon et RH = 1
nq la constante de Hall.

FIGURE II.13 – Schéma du principe de la mesure de la tension de Hall dans le cas d’un échan-

tillon de type n.

II.5.2 Mesures du coefficient Seebeck

Les mesures du coefficient Seebeck ont été réalisées sur deux systèmes de mesures diffé-

rents selon la gamme de température souhaitée. Le PPMS (Physical Properties Measurement

System), récemment acquis (2022) par l’institut Pprime, est utilisé de 4 à 400 K. Pour les plus

hautes températures, de 350 à 700 K, un ZEM3, de la marque ULVAC-RIKO, a été utilisé en

collaboration avec le laboratoire GREMAN.

II.5.2.1 ZEM3

Dans le cas du ZEM3 utilisé au GREMAN, la mesure de S s’obtient par une méthode diffé-

rentielle. L’échantillon est maintenu par deux électrodes (1 et 2), qui servent de thermocouples,

pour contrôler la température aux extrémités de l’échantillon, voir figure II.14. Deux sondes

en nickel, 3 et 4, sont alors placées sur la surface du film entre les électrodes 1 et 2. Ces sondes

permettent de mesurer le potentiel électrique ΔV induit par la différence de température entre

1 et 2. Le coefficient Seebeck est obtenu par la relation :

S =
dV
dT

(II.19)

Avant chaque mesure, de manière analogue à la mesure de résistivité par la méthode van der

Pauw, le contact ohmique avec la surface du film est vérifiée. Le courant est envoyé à travers

les électrodes 1 et 2 et la tension est mesurée par 3 et 4. Toutes les mesures ont été réalisées

sous pression partielle d’helium. Toutes les mesures ont été réalisées par F. Giovanelli du

GREMAN.
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FIGURE II.14 – Schéma du principe de mesure du coefficient Seebeck avec le ZEM3.

II.5.2.2 PPMS

La figure II.15 (a) représente le schéma du principe de mesure du PPMS. Quatre élec-

trodes sont reliées par des barreaux en cuivre sur la surface de l’échantillon à l’aide d’epoxy

conductrice. Une des électrodes aux extrémités de l’échantillon sert de chaufferette alors que

celle à l’autre extrémité est maintenue à la température de consigne, créant ainsi le gradient

de température. Les deux électrodes du milieu permettent la mesure simultanée de ΔV et ΔT.

Contrairement au ZEM3, une contrainte de forme est imposée par le porte objet. La forme type

d’un échantillon est un barreau de 3x10 mm. Avant chaque mesure, l’ohmicité des contacts est

vérifiée.

L’obtention de ΔV et ΔT diffère du ZEM3 pour lequel l’équilibre statique en tempéra-

ture est attendu pour effectuer la mesure. L’objectif du PPMS est d’être capable de mesurer

les trois paramètres du facteur de mérite en même temps, mais dans notre cas seul S est re-

tenu. Toutefois, la mesure n’est pas réalisée en statique mais en dynamique, c’est-à-dire à

température non constante. Cela donne l’avantage de réduire le temps de mesure des gran-

deurs souhaitées. Pour ce faire, le PPMS utilise un modèle dynamique pour déterminer les

grandeurs d’intérêt. Une impulsion de chaleur, illustrée sur la figure II.15 (b), chauffe une ex-

trémité de l’échantillon pendant un temps donné. ΔT est alors mesuré selon la pulsation de

chaleur induite sur une période donnée, illustré par la II.15 (c). Ces points de mesures sont

ensuite ajustés par le modèle dynamique décrit par l’équation suivante :

ΔTmodel = ΔT∞

(
1 − τ1 exp(−t/τ1)− τ2 exp(−t/τ2)

τ1 − τ2

)
(II.20)

où ΔT∞ est la limite asymptotique de température dans le cas où l’impulsion de chaleur est
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perpétuelle, et τ1 et τ2 des constantes de temps empiriques qui décrivent la courbe. La pé-

riode sur laquelle l’impulsion de chaleur est envoyée doit être choisie méthodiquement afin

d’avoir suffisamment de points de mesure pour déterminer ΔT∞. L’impulsion est donc stop-

pée bien avant d’atteindre l’équilibre thermique afin d’écourter les mesures. La détermination

de ΔV se fait de manière analogue à ΔT, via un modèle dynamique. Ainsi, en combinant ΔV

et ΔT comme dans l’équation (II.18), le coefficient Seebeck est obtenu. Une grande majorité

des mesures du PPMS ont été réalisées par H. Bouteiller, Post-doctorant à l’Institut Pprime.

FIGURE II.15 – (a) Schéma de principe du PPMS. (b) Impulsion de chaleur imposée à l’échan-

tillon en fonction du temps. (c) ΔV, ΔT en fonction du temps.

II.5.3 Mesures de la conductivité thermique

Mesurer la conductivité thermique de couches minces peut s’avérer être un vrai défi mais

plusieurs instruments de caractérisation le permettent [204]. Ne disposant pas de techniques

spécifiques pour la mesure de κ à l’Institut Pprime, la caractérisation des échantillons de ScN

a été réalisée en collaboration avec S. Dilhaire, J.-M. Rampnoux et A. Zenji au Laboratoire des

Ondes et Matières d’Aquitaine (LOMA) par TDTR/FDTR à température ambiante.

II.5.3.1 Principe de mesure

La TDTR et la FDTR, de l’anglais Time Domain ThermoReflectance et Frequency Domain

ThermoReflectance, sont deux méthodes optiques non destructives permettant d’accéder à
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la conductivité thermique d’un matériau par la mesure de la variation de température à sa

surface. Un laser pulsé femtoseconde (appelé faisceau pompe) est utilisé pour moduler la

température de l’échantillon localement. La perturbation thermique ainsi créée provoque une

déformation en surface, qui induit une modification des constantes optiques et donc un chan-

gement de réflectivité. Ces changements sont mesurés sur la surface du film par une seconde

impulsion laser non perturbatrice appelée sonde, figure II.16. Afin d’augmenter l’absorption

de la pompe et la réflectivité de la sonde, une fine couche de métal, nommée transducteur,

est déposée sur la surface. Tous les films de ScN ont été recouverts de 70 nm d’aluminium

dont les propriétés thermo-optiques sont parfaitement connues. Les longueurs d’ondes de la

pompe et de la sonde sont de 808 et 786 nm respectivement.

FIGURE II.16 – Schéma du principe de la mesure par TDTR.

Les figures II.17 (a) et (b) schématisent les bancs optiques de la TDTR et FDTR respecti-

vement. Dans les deux cas, les impulsions laser sont générées par un oscillateur Ti :Sapphire

et séparées au moyen d’un cube polarisant. De fréquence légèrement différente, un délai est

"naturellement" introduit lors de la focalisation des lasers (pompe et sonde) sur la surface de

l’échantillon. Avant d’être focalisés, les faisceaux pompe et sonde sont synchronisés grâce à

une photodiode pour déclencher l’acquisition de la mesure. Le signal du faisceau sonde, qui

est réfléchi sur la surface, est par la suite dirigé vers une photodiode pour être enregistré. La

TDTR donne accès à une gamme de fréquence pour la réponse de l’échantillon entre 76 MHz

et 1 THz alors que pour la FDTR cette gamme se situe entre 10kHz et 200 MHz. Donc l’avan-

tage de couplée ces deux méthodes réside dans l’obtention d’une gamme spectrale de mesure

très large, entre 10 kHz et 1 THz. Les mesures obtenues des différentes pulsations de chaleur

induites par le laser sont des réponses en amplitude et en phase en fonction de la gamme fré-

quentielle. Le chevauchement en termes d’amplitude et de réponse de phase est possible car

les mêmes conditions de mesures sont utilisées. Le principe de ces deux méthodes est décrit

plus en détails dans la thèse d’A. Zenji [205].
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FIGURE II.17 – Schéma des bancs optiques de (a) la TDTR et (b) FDTR. Tiré de [205].

II.5.3.2 Mesures des films de ScN

Dans la suite, un exemple de la détermination des propriétés du ScN est décrit. Pour rap-

pel, le système mesuré est composé d’un transducteur en aluminium (60 nm), du film mince

de ScN (240 nm) et du substrat d’Al2O3 (considéré comme infini), figure II.18 (a). La figure

II.18 (b) résume les différents paramètres utilisés dans la détermination des propriétés ther-

miques du ScN. Dans ce cas, les propriétés du transducteur et du substrat sont fixées. L’in-

terface entre la couche de ScN et le substrat est considérée comme négligeable. Seul trois

paramètres restent à être déterminés : la conductivité tehrmique κScN , la capacité thermique

ρCScN et l’interface thermique RAl/ScN .

FIGURE II.18 – (a) Description schématique de l’échantillon de ScN/Al2O3 et (b) paramètres

fixés et à identifier pour ce système. Tiré de [205].
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La réponse de phase obtenue par la mesure est présentée figureII.19 (a). Pour accéder aux

propriétés souhaitées, un ajustement de la courbe expérimentale par un modèle appelé 1TM

(one Temperature Model) et issu de la loi de Fourrier est utilisé. Ce modèle et sa résolution

sont décrits en détails dans la thèse d’A. Zenji [205]. L’optimisation du modèle avec la courbe

expérimentale montre un très bon accord sur toute la gamme fréquentielle. Les valeurs ainsi

identifiées sont κScN = 12, 5 W.m−1.K−1, ρCScN = 3, 9 MJ.m−3.−1 et RAl/ScN = 14 nK.m2.W−1,

ce qui est en accord la littérature présentée dans le chapitre précédent. La figure II.19 (b), qui

représente les résidus issus de l’optimisation, montre que les erreurs entre la courbe expéri-

mentale et le modèle sont faibles ce qui renforce la véracité des valeurs obtenues.

FIGURE II.19 – (a) Signal de phase mesuré et modélisation correspondante. (b) Résidus issus

de l’optimisation de la modélisation. Tiré de [205].
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Chapitre III

Caractérisation des propriétés des

couches minces de ScN à l’état initial

Sommaire

III.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 82

III.2 Propriétés structurales . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 83

III.2.1 Analyse de la microstructure par MET . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 83

III.2.2 Analyse de la microstructure par diffraction de rayons X . . . . . . . . 86

III.2.3 Propriétés optiques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 88

III.3 Propriétés thermoélectriques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 93

III.3.1 Résistivité et mobilité . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 93

III.3.2 Coefficient Seebeck S . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 98

III.3.3 Conductivité thermique κ . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 101

III.4 Conclusion sur les propriétés initiales du ScN . . . . . . . . . . . . . . . . . . 103

81
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III.1 Introduction

Avant de présenter les résultats obtenus sur les couches implantées, il est nécessaire de

caractériser ce matériau dans son état initial. Dans le Chapitre I, il a été montré que selon la

technique de dépôt et les paramètres utilisés (température, pression, substrat, énergie de dé-

pôt, ...) les propriétés des films peuvent varier, cf. Tableau I.3. Ces variations ont notamment

pour origine le type du substrat et le taux d’oxygène incorporé involontairement pendant la

phase de dépôt. Il a notamment été observé que l’utilisation d’un substrat d’Al2O3(0001) (c-

plane) favorisait la création de "macles" (twin domain boundaries) et que la contamination en

oxygène y était plus importante, [O] = 8 at.% contre 1 at.% pour un film déposé sur MgO [147].

De plus, en fonction de la température de dépôt, la microstructure du film et la contamination

en oxygène diffèrent. L’élévation de la température de dépôt a pour effet d’améliorer la qua-

lité de la microstructure tout en réduisant le taux d’impuretés d’oxygène. Cette contamination

est particulièrement importante dans les films du ScN, puisqu’elle pilote toutes ses proprié-

tés physiques [142, 147, 179, 184, 185]. Étant le donneur majoritaire, (ON), l’oxygène entraine

la dégénérescence des films du ScN et peut induire le déplacement de EF dans la bande de

conduction.

Une caractérisation approfondie du ScN avant implantation a donc été réalisée afin de

situer les propriétés de nos films par rapport à ceux de la littérature et par la suite mieux com-

prendre et interpréter les changements des propriétés qui résultent de l’implantation. Deux

séries d’échantillons ont été caractérisées, séries différenciées par leur année de fabrication

2018 et 2022. De légères différences au niveau des propriétés physiques sont observables entre

ces séries comme nous allons le voir par la suite. Ces variations, qui ont pour origine l’évolu-

tion de l’enceinte de dépôt, ont été observées pour les propriétés structurales et TE des films.

Cependant, elles ne représentent pas une barrière à la comparaison relative des propriétés

physiques des films et à la bonne compréhension des phénomènes liés à l’implantation.
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III.2 Propriétés structurales

III.2.1 Analyse de la microstructure par MET

La microstructure des échantillons vierges a été caractérisée par microscopie électronique

à transmission (MET) uniquement pour la série 2018. Des coupes transverses du film, d’une

épaisseur inférieure à 100 nm, ont été préparées par amincissement mécanique ou FIB (cf.

chapitre II §4). La figure III.1 (a) représente une image de microscopie en champ clair (BF)

d’un film de ScN(111)/Al2O3(0001) avant implantation, avec pour axe de zone [1̄10]. Le film

possède une croissance colonnaire (encart), avec des grains d’une épaisseur inférieure à 100

nm. De nombreux contrastes sont observables, conséquence des déformations locales liées aux

défauts ou joints de grains engendrés pendant la croissance du film. Ce contraste indique donc

que le film possède initialement un état microstructural fortement perturbé par les différents

défauts, ce qui peut, à terme, avoir une incidence sur la formation des défauts générés par

implantation.

FIGURE III.1 – (a) Champ clair (BF) d’un film de ScN(111)/Al2O3(0001) avant implantation.

L’encart est un zoom sur la microstructure du film. (b) Diagramme de diffraction du ScN

selon l’axe de zone [1̄10]. (c) Diagramme de diffraction du substrat (Al2O3) selon l’axe de

zone [011̄0].
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Les diagrammes de diffraction, figures III.1 (b) et (c), confirment les structures cristallogra-

phiques cfc et hexagonale du film et du substrat respectivement. Ces diagrammes attestent

également de la relation d’épitaxie dépendante de l’orientation du substrat et déjà observée

dans diverses études [13, 138, 145, 147] : {111}ScN<1̄11>ScN ‖ {0001}Al2O3<011̄0>Al2O3 .

Cette relation est vérifiée dans tout le film, indiquant ainsi le caractère fortement texturé des

grains.

Le diagramme de diffraction, figure III.1 (b), est en réalité un cas particulier du film où le

diaphragme de sélection d’aire ne comprend qu’un seul grain ou plusieurs grains orientés de

la même manière. Si une translation est effectuée le long du film, le diagramme de diffraction

de la zone observée évolue et devient celui présenté dans la figure III.2 (a). Des réflexions sup-

plémentaires correspondant à une seconde famille de grains sont alors observées. Ces deux

familles de grains (jaune et vert) possèdent un plan commun, qui est le plan de croissance du

film (111). Leur réflexions respectives sont similaires et s’obtiennent par une simple rotation

de 180° autour du plan (111). Cette observation est confirmée par les images en champ sombre

(DF), présentées figure III.2 (b), (c) et (d), dont le contraste est sensible à la réflexion (orienta-

tion) sélectionnée sur le diagramme de diffraction. En (b), selon la réflexion g = 111 tous les

grains du film sont en contraste, confirmant le plan de croissance commun aux deux familles.

Lorsque la réflexion g = 002 de la première famille (vert) est sélectionnée (c), certaines colonnes

apparaissent fortement contrastées et d’autres sont éteintes. Dans le cas où la réflexion g = 002

de la seconde famille (jaune) est sélectionnée (d), le contraste de l’image s’inverse. Ces images

en champ sombre confirment donc les observations faites à partir du diagramme de diffrac-

tion figure III.2 (a) et renseignent également sur la morphologie colonnaire de ces grains. De

fait, l’observation réalisée permet de confirmer que les colonnes observées ne sont pas poly-

cristallines et peuvent être identifiées en tant que grains. De plus, que ce soit pour des grains

qui diffractent ou non avec une réflexion spécifique, cette morphologie est présente sur toute

l’épaisseur du film, du début de la croissance jusqu’à la surface. Les grains sont alors assimilés

non pas à des macles mais bien à des variants de croissance. L’information sur l’épaisseur des

grains est également affinée et une épaisseur variant de 50 à 100 nm est observée.
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FIGURE III.2 – (a) Diagramme de diffraction du ScN obtenu dans une zone contenant des

variants de croissance. (b) Champ sombre du film selon la réflexion g = 111. (c) et (d) champs

sombres selon la réflexion g = 200 pour chaque variant de croissance (vert et jaune).

Les variants de croissance sont également observés en haute résolution comme le montre

la figure III.3 (a). A droite de l’image, l’arrangement atomique est caractéristique de la struc-

ture cfc observée selon l’axe de zone [1̄10] et indique qu’un seul variant de croissance est

présent dans cette zone. Cependant, au centre de l’image l’arrangement atomique diffère et

un motif de surstructure apparait. Ce motif a pour origine la présence des deux variants de

croissance qui sont certainement superposés générant ainsi une figure de moiré. Un joint de

grain est également observable entre ces deux zones marquant l’apparition du second variant

de croissance. Les transformées de Fourrier rapides de ces deux zones, figure III.3 (b) et (c),

confirment également ces observations avec l’apparition de réflexions supplémentaires sur le

motif de diffraction figure III.3 (b) du à la présence des deux variants. Ces observations re-

joignent l’étude de Tureson et al. dans laquelle les images MET en haute résolution montrent

l’existence de ces variants et notamment l’organisation atomique qui diffère entre deux grains

et qui n’est autre qu’une rotation de 180° autour du plan (111) [13].
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FIGURE III.3 – (a) Image haute résolution du ScN montrant un arrangement atomique de

surstructure lié à la présence de variants de croissance. (b) Transformée de Fourrier rapide

d’une zone contenant deux variants de croissance. (c) Transformée de Fourrier rapide d’une

zone contenant un seul variant (jaune).

III.2.2 Analyse de la microstructure par diffraction de rayons X

La caractérisation de la microstructure des couches minces avant implantation a égale-

ment été réalisée par diffraction des rayons X. De manière générale, les films des deux séries

2018 et 2022 possèdent un diagramme de diffraction similaire. La figure III.4 (a) représente le

diagramme de diffraction type pour un film de ScN entre 33 et 43° en 2θ. Un offset de 0,3° en

θ a été appliqué afin de réduire l’intensité de la réflexion du substrat et protéger le détecteur

lors de l’acquisition expérimentale. De fait, le diagramme est tracé en ω-2θ, avec ω = θ − 0, 3°.

Étant donné l’absence de la réflexion (200) (rouge) du ScN pour 2θ = 40, 6° sur le diagramme,

les seuls plans parallèles à sa surface sont les plans {111}. Ce résultat rejoint les observations

faites en microscopie et confirme la direction de croissance <111>, commune aux grains co-

lonnaires. Les pics principaux de diffraction du ScN et du substrat qui se situent à 2θ = 34, 5°

et 41,6° respectivement, sont en accord avec les fiches ICCD PDF 00-045-0978 (ScN) et ICCD

PDF 01-071-1684 (Al2O3) (Annexe B).

Le tableau III.1 résume quelques paramètres obtenus par la diffraction des rayons X pour

un échantillon de la série 2018 et 2022. La position 2θ de la réflexion (111) est légèrement

différente entre les deux séries. Pour la série 2018, la largeur à mi-hauteur est plus fine d’un
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facteur 2 indiquant que la série 2022 possèderait plus d’hétérogénéités locales de déformation

qui par conséquent dilatent le pic de diffraction. Le paramètre de maille reste néanmoins

similaire pour les deux séries, avec a � 4, 5 Å, et en bon accord avec la littérature [13,138,145,

147]. Enfin, les mesures par réflectomètrie de rayons X (XRR) ont permis d’évaluer l’épaisseur

des échantillons à 245 nm pour la série 2018 et entre 210 et 220 nm pour la série 2022.

Série 2θ (°) FWHM (°) a (Å) Épaisseur XRR (nm)

2018 34,5 0,07 4,49 245

2022 34,46 0,17 4,50 210-220

TABLEAU III.1 – Paramètres expérimentaux déterminés par diffraction des rayons X.

FIGURE III.4 – (a) Diagramme de diffraction ω− 2θ du ScN déposé sur substrat d’Al2O3(0001).

En rouge la réflexion 200 du ScN ne diffracte pas pour ces échantillons à cause de la texture.

(b) Diagramme de diffraction selon φ et et à ψ = 70, 5°. (c) Schéma en coupe du film illustrant

les variants de croissance et les figures de pôles correspondant à chacun des variants.

La figure III.4 (b) représente un diagramme de diffraction obtenu selon la rotation du film

dans le plan azimutal (φ), à ψ = 70, 5° et 2θ = 34, 5° (cf. chapitre II §4, figure II.10). Sur le

diagramme en φ, six réflexions sont observées. Pour rappel la structure cristallographique du

ScN est CFC (Fm3̄m) et donc seules trois réflexions sont attendues. Par conséquent l’existence

de ces six pics de diffractions démontre la présence de variants, inhérents à la croissance du
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ScN sur Al2O3(0001) c−plane. Cette croissance particulière mise en évidence par MET précé-

demment a également été observée par DRX dans différentes études [13, 138, 145, 147].

La figure III.4 (c) schématise une coupe transverse du film déposé sur son substrat. Les

grains colonnaires sont distribués aléatoirement avec une direction de croissance [111] com-

mune. Dans le cas idéal où le film est composé uniquement de grains A (jaune), la figure de

pôles caractéristique serait celle illustrée à gauche. A l’inverse, si le film n’est composé que

de grains B (vert), les réflexions subissent une rotation de 180° et la figure de pôle à droite est

obtenue. Dans le cas du film de ScN, la figure de pôles est en réalité une combinaison de celles

des grains A et B et le diagramme figure III.4 (b) est alors obtenu.

III.2.3 Propriétés optiques

Tous les films de ScN ont été caractérisés par ellipsométrie standard, selon trois angles

d’incidence, 55, 65 et 75°. Ces angles ont été choisis afin de réaliser les mesures autour de

l’angle de Brewster du substrat d’Al2O3 [206]. Pour rappel, cette technique permet la mesure

des spectres ellipsométriques ψ et Δ obtenus à différents angles et leur modélisation par le

biais d’un modèle théorique, figure III.5. Lorsque le modèle atteint le meilleur accord avec

les spectres expérimentaux, il est alors possible de remonter aux propriétés optiques du film

mince. Dans le cas du ScN déposé sur un substrat d’Al2O3, un MSE minimal de 30 est obtenu

après simulation. Cet MSE est relativement élevé mais suffisant pour déterminer les propriétés

optiques du film.

FIGURE III.5 – Spectres ψ et Δ expérimentaux et théoriques obtenus par ellipsométrie standard

pour un film mince de ScN selon différents angles d’incidence.
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Les lois de dispersions présentées figure III.6 ont été déterminées pour différents échan-

tillons au sein de chaque série afin de vérifier la reproductibilité des dépôts. Dans le cas de la

série 2018, un échantillon de chaque lot a été caractérisé. L’indice de réfraction et le coefficient

d’extinction sont identiques pour les deux lots, figure III.6(a). Il en est de même pour la sé-

rie 2022, où aucune différence pour n ou k n’est observable, figure III.6 (b). Lorsque les deux

séries sont comparées, figure III.6 (c), de très faibles différences sont reportées. Ce résultat per-

met de conclure que les propriétés optiques des films sont assez similaires. Pour le coefficient

d’extinction, le gap optique peut être estimé graphiquement entre 2,3 et 2,4 eV. Une gamme

quasi transparente du film est observable dans le visible, entre 520 et 800 nm. Au-delà de 900

nm une forte augmentation de k survient, caractéristique de l’oscillateur de Drude qui décrit

le comportement métallique de l’échantillon.

FIGURE III.6 – Lois de dispersions n et k en fonction de la longueur d’onde λ pour des échan-

tillons de la série (a) 2018 et (b) 2022. (c) Comparaison des lois de dispersions entre les séries

2018 et 2022.
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Dans le modèle, deux oscillateurs sont utilisés : un oscillateur de Tauc-Lorentz pour déter-

miner le gap optique et un oscillateur de Drude pour décrire le caractère métallique du film

et remonter à divers paramètres tels que la mobilité optique, la densité ou la masse effective

des porteurs de charge. Afin de déterminer μopt, la masse effective des électrons a été fixée

à m∗ = 0, 4m0 (avec m0 la masse de l’électron) d’après les résultats expérimentaux de Deng

et al. [160]. Il est également possible de remonter à l’épaisseur des échantillons via l’ellipso-

métrie à condition que le film possède une gamme de longueurs d’ondes transparentes pour

que le faisceau interagisse avec le substrat. Le gap optique, obtenu par l’oscillateur de Tauc-

Lorentz, est similaire à celui déterminé graphiquement. Le tableau III.2 ci-dessous résume les

différentes valeurs déterminées à partir du modèle pour différents échantillons.

Série Lot μopt (cm2.V−1s−1) nopt
e ×1021 (cm−3) EG (eV) Épaisseur (nm)

2018
64 44 ±2 2,0 ±0, 2 2,40 ±0, 05 245 ±5

65 40 ±2 2,0 ±0, 2 2,39 ±0, 05 237 ±5

2022

17 28 ±2 2,0 ±0, 2 2,31 ±0, 05 220 ±5

16 28 ±2 2,0 ±0, 2 2,31 ±0, 05 218 ±5

12 29 ±2 1,9 ±0, 2 2,33 ±0, 05 211 ±5

TABLEAU III.2 – Comparaison des différents paramètres déterminés à RT pour divers lots de

ScN dans le cas des séries 2018 et 2022.

Les échantillons de 2018 sont, d’après les mesures optiques, légèrement plus épais que

ceux de la série 2022, ce qui est en bon accord avec les résultats obtenus par XRR, tableau

III.1. De plus, leur gap optique et leur densité de porteurs ne diffèrent pas par rapport à la sé-

rie 2022. Néanmoins, une différence peut être observée entre les valeurs de mobilité optique,

notamment d’une série à l’autre, qui peut être expliquée sur la base de la microstructure des

échantillons. En effet, Steinhauser et al. ont montré dans leur travaux que la mobilité optique

peut être fortement influencée par la densité de joints de grains présents au sein du film [207].

Si la taille des grains est faible, et donc la densité de joints de grains élevée, une différence

importante sera observée entre μopt et μHall (mobilité mesurée par effet Hall). La valeur éle-

vée de μopt obtenue pour la série 2022 peut provenir soit d’une densité de joints de grains

plus élevée ou alors une nature de joints de grains légèrement différente de celle de la série

de 2018. Cependant, il est nécessaire de confronter μopt à μHall pour être en mesure de com-

prendre l’origine de la différence entre ces deux séries. Cet aspect sera traité dans la suite de

ce chapitre.
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Bien que les gaps optiques déterminés graphiquement (figure III.6) et par l’oscillateur de

Tauc-Lorentz (tableau III.2) soient identiques, leur valeur n’est pas réellement en accord avec

la littérature. Précédemment, dans le Chapitre I, il a été précisé à plusieurs reprises que le ScN

est un matériau sensible au décalage de Burstein-Moss [157, 162]. De fait, en fonction de la

densité de porteurs du film, le gap sera plus ou moins élevé. L’oscillateur de Drude a permis

de déterminer une densité nopt
e = 2, 0 × 1021cm−3, valeur qui est proche de celle mesurée par

effet Hall et présentée dans la suite. En se référant au Tableau I.3 (cf. Chapitre I §7), l’étude

dont la densité de porteurs est la plus proche de celle de nos films rapporte un gap optique de

2,6 eV pour une densité nHall
e = 1, 12 × 1021cm−3 [180]. L’oscillateur de Tauc-Lorentz utilisé

dans notre modèle sous estime donc la valeur de EG.

Deng et al. ont, de leur côté, étudié l’évolution du gap optique du ScN (gap direct) en fonc-

tion de différents dopages, figure III.7 (b) [160]. Une nette augmentation de EG est visible avec

l’accroissement de la densité de porteurs, comportement typique d’un décalage de Burstein-

Moss. Ce décalage a été ajusté selon une loi ∝ n2/3
e et décrite par la relation suivante :

EG = EG0 +
π4/3h̄2

2mDOS
n2/3

e (III.1)

où EG0 est le gap intrinsèque du ScN, dans l’hypothèse où les impuretés ont un effet négli-

geable sur la forme de la bande de conduction, et mDOS est la masse effective dans le bas

de la bande de conduction. L’ajustement des points de mesure a donné EG0 = 2, 02 ± 0, 03

eV et mDOS = 0, 33m0 ± 0, 02, résultats qui sont en accord avec leurs prédictions de calculs

des premiers principes. En réajustant cette loi avec les valeurs de densité de porteurs obte-

nues dans notre étude, EG semble plus proche de 2,8 eV que 2,4 eV. Une raison possible à

cette sous estimation est la légère absorption sous le gap entre 520 et 800 nm qui est difficile

à décrire avec le modèle employé. Le coefficient d’absorption k n’étant pas tout à fait nul, il

entraine alors dans le modèle un décalage de l’oscillateur de Tauc-Lorentz vers les énergies

plus faibles. L’ajustement des points de mesures obtenus par Deng et al. et ceux de notre étude

donne EG0 = 2, 05 ± 0, 05 eV et mDOS = 0, 38m0 ± 0, 02 ce qui reste en très bon accord avec la

littérature et conforte sur le choix d’une masse effective fixe à 0,4m0 dans le modèle.

Afin de déterminer une valeur de EG plus cohérente, il est possible de tracer le Tauc-Plot

[208]. La figure III.7 (b) représente le Tauc-Plot obtenu pour un échantillon de ScN à partir

de son coefficient d’absorption k, où α = 4πk
λ . La détermination du gap optique directe se

fait graphiquement par un ajustement linéaire de la première transition entre 2,5 et 4,5 eV. La
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valeur lue de 2,82 eV est en meilleur accord avec la sensibilité de l’échantillon au décalage de

Burstein-Moss.

FIGURE III.7 – (a) Tauc-Plot type d’un échantillon de ScN. L’encart représente un agrandisse-

ment sur la zone de détermination du gap optique direct. (b) Gap optique EG en fonction de la

densité de porteurs nHall
e , adapté de [160]. Les courbes en pointillé représentent l’ajustement

des points expérimentaux selon différentes masses effectives tirée de [160].

Ainsi, le gap optique de chaque échantillon a été obtenu en traçant le Tauc-Plot et les

résultats obtenus sont reportés dans le tableau III.3. Aucune différence entre les deux séries

n’est notable. En reportant les valeurs obtenus pour EG (Tauc-Plot) et nHall
e dans la figure III.7

(b), un très bon accord est trouvé avec la loi ∝ n2/3
e ce qui conforte cette fois sur la véracité des

résultats comparés à ceux de la littérature. Pour la suite et notamment pour les comparaisons

avec les échantillons implantés, le gap optique retenu sera uniquement celui déterminé par le

Tauc-Plot.

Série Lot nopt
e ×1021 (cm−3) EG Tauc-Lorentz (eV) EG Tauc-Plot (eV)

2018
64 2,0 ±0, 2 2,40 ±0, 05 2,87 ±0, 05

65 2,0 ±0, 2 2,39 ±0, 05 2,88 ±0, 05

2022

17 2,0 ±0, 2 2,31 ±0, 05 2,81 ±0, 05

16 2,0 ±0, 2 2,31 ±0, 05 2,80 ±0, 05

12 2,0 ±0, 2 2,33 ±0, 05 2,79 ±0, 05

TABLEAU III.3 – Comparaison des différentes valeurs de EG déterminées par l’oscillateur de

Tauc-Lorentz et le Tauc-Plot pour les séries 2018 et 2022.
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III.3 Propriétés thermoélectriques

III.3.1 Résistivité et mobilité

La figure III.8 (a) présente les mesures de résistivité pour différents échantillons vierges

de 80 à 350 K. Toutes les courbes possèdent une allure linéaire à partir de 180 K, typique

des semi-conducteurs dégénérés ou des métaux. De 80 à 180 K, la faible augmentation de la

résistivité avec la température suggère que le transport électrique est régi essentiellement par

les impuretés ou défauts présents dans le film. Au-delà de 180 K, la linéarité de ρ(T) est issue

de la prédominance de l’interaction électrons-phonons du transport électrique. Ces courbes

peuvent être décrites de manière phénoménologique par l’équation suivante (pour T > T0) :

ρ(T) = ρR + α(T − T0) (III.2)

où ρR est la résistivité résiduelle, α représente la pente et T0 la température qui marque le

début de la linéarité de la courbe. Graphiquement un décalage est observé entre les échan-

tillons, notamment au sein d’une même série. Ces disparités peuvent être attribuées à une

non uniformité de la croissance qui selon chaque échantillon peut s’avérer différente, parti-

culièrement au niveau de la distribution des défauts cristallins ou des variants de croissance

observés précédemment. Le terme ρR diffère alors d’un échantillon à l’autre. Globalement les

films de la série 2018 possèdent une résistivité légèrement plus faible que ceux de la série 2022

mais l’ordre de grandeur est identique et autour de 2 × 10−6Ω.m à l’ambiante. Cette valeur

est similaire à celles d’études précédentes pour lesquelles les films ont été préparés par pul-

vérisation magnétron [13, 138, 142, 143, 145, 147, 178].

La figure III.8 (b) représente la résistivité sur une gamme de température plus élevée, de

80 à 750 K. Pour des raisons de lisibilité un seul échantillon de chaque série est représenté.

Le comportement métallique de ρ(T) est conservé à haute température pour tous les films

minces. Il est possible d’ajuster les courbes de chaque échantillon par l’équation (III.2) dont

les différents paramètres sont répertoriés dans le tableau III.4. Au sein d’une même série, il y a

peu de différences pour ρR et α. Néanmoins, entre les séries la résistivité résiduelle se veut être

plus élevée pour les films de 2022, impliquant un taux d’impuretés ou de défauts intrinsèques

plus important. La pente en fonction de la température est aussi légèrement différente d’une

série à l’autre, conséquence des variations microstructurales de croissance. Pour un échan-

tillon donné, si un protocole cyclique en température est réalisé, les mesures suivantes seront

reproductibles. Le matériau est donc résistant aux mesures à haute température (750 K) sous
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air ambiant ce qui est en accord avec la littérature [154].

Série Lot α ×10−9(Ω.m.K−1) ρR × 10−6(Ω.m) ρ(300K) ×10−6(Ω.m)

2018
64 2,3 1,0 1,6

65 2,5 1,3 2,0

2022

17 2,0 1,6 2 2

16 2,2 1,8 2,4

12 2,0 1,8 2,5

TABLEAU III.4 – Paramètres de la résistivité obtenus à partir de l’ajustement de l’équation

(III.2) et résistivité à l’ambiante des différents échantillons.

Dans un métal, un semi-métal ou encore un semi-conducteur dégénéré, les variations de

ρ(T) peuvent être également modélisées en utilisant la formule de Bloch-Grüneisen [209],

donnée par :

ρ(T) = ρR + ρBG(T) = ρR + A
(

T
θD

)n ∫ θD/T

0

xn

(ex − 1)(1 − e−x)
dx (III.3)

avec A une constante telle que A ∝ ωD et θD qui est assimilé à la température de Debye

caractéristique du matériau, avec

θD =
h̄ωD

kB
=

h̄ν

kB

(
6π2N

V

)
(III.4)

où N est le nombre total d’atomes dans le volume V, ωD la pulsation de coupure associée à

θD et ν la vitesse du son dans l’échantillon.

Dans l’équation III.3, l’exposant n dépend du mécanisme de diffusion dominant. Généra-

lement, il est admis que n = 2 pour un mécanisme de diffusion électrons-électrons, n = 3 pour

une diffusion des électrons s − d (mécanisme de Bloch-Wilson) et n = 5 dans le cas d’une dif-

fusion des électrons par les phonons acoustiques. Dans le cas du ScN, ρ(T) a été ajustée avec

l’équation III.3 de 80 à 750 K, exemple courbe bleue figure III.8 (b), afin d’estimer la tempé-

rature de Debye des films et vérifier la linéarité des courbes en fixant n = 5 pour confirmer

la dominance de l’interaction électron-phonon. En fonction des échantillons, la température

de Debye varie entre 550 et 680 K. Ce résultat est relativement en accord avec la tempéra-

ture de Debye estimée à 711 K à partir de la chaleur spécifique par des calculs de premiers

principes [210]. Malgré l’écart observé pour θD entre les échantillons, le bon ajustement de

l’équation III.3 (n = 5) avec les courbes expérimentales conforte sur la prédominance de l’in-
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teraction électrons-phonons dès 180 K et jusqu’aux hautes températures. Une comparaison

qualitative de θD sera réalisée avec les échantillons soumis à l’implantation afin de vérifier si

l’interaction électrons-phonons est bien préservée.

FIGURE III.8 – (a). Dépendance en température de la résistivité de (a) 80 à 350 K et (b) 80

à 750 K pour différents films de ScN. En rouge est représenté l’ajustement linéaire illustrant

l’équation III.2 et en bleu l’équation III.3.

La figure III.9 représente la densité de porteurs de 80 à 350 K. Le signe négatif des points

de mesure permet de confirmer que le ScN est de type n. Sur cette gamme de température,

malgré la dispersion observée, nHall
e peut être considéré comme stable et estimé entre 2,1 et

2,3×1021 cm−3 pour tous les échantillons. Ce résultat rejoint les densités de porteurs détermi-

nées précédemment par ellipsométrie. A plus haute température, de 350 à 750 K, la dispersion

du nuage de points de nHall
e augmente rendant l’évaluation des porteurs incertaine, avec no-

tamment une incertitude de mesure supérieure à 50% dans certains cas. La tension de Hall

mesurée est naturellement faible du fait de la forte densité de porteurs. Le champ magnétique

appliqué étant fixe (II.18), seul le courant peut être augmenté de manière à améliorer la pré-

cision des mesures. Pour un courant I = 10 mA, la dispersion de points reste encore trop

élevée pour exploiter les données de façon fiable. Étant donné le comportement métallique

de la résistivité, considérer la densité de porteurs comme stable même à haute température

est en accord au regard de la théorie sur les semi-conducteurs dégénérés pour lesquels n̄e est

indépendant de la température comme le montre l’équation suivante [211] :

n̄e = NcF1/2(η f ) =
1

3π2

(
2m∗

h̄2

)3/2

(εF − εc)
3/2 (III.5)
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avec F1/2 l’intégrale de Fermi généralisée, Nc la densité d’états dans la bande de conduction et

η f le niveau de Fermi réduit. Pour ces raisons, la densité de porteurs retenue dans ces travaux

de thèse sera toujours une densité moyenne, notée n̄Hall
e , déterminée entre 80 et 350 K.

FIGURE III.9 – Dépendance en température de la densité de porteurs nHall
e des films vierges

de ScN de 80 à 350 K.

La détermination de la densité de porteurs permet d’accéder à leur mobilité :

μ(T) =
1

nHall
e (T) ρ(T) e

(III.6)

avec nHall
e (T) = n̄Hall

e pour les échantillons de référence. La figure III.10 représente les mobi-

lités ainsi lissées. Dans le cas de la série 2022, les courbes de μ(T) sont identiques et la valeur

obtenue à l’ambiante est de 12 cm2.V−1.s−1. Les échantillons de la série 2018 possèdent une

mobilité légèrement plus élevée, μ = 14 et 17 cm2.V−1.s−1 pour le lot 65 et 64 respective-

ment. Ces valeurs sont du même ordre de grandeur que celles du tableau I.3 (cf. Chapitre I §7)

mais relativement moins élevées que les films de ScN les plus performants. De nouveau, ce

constat est à mettre en lien avec les différences de microstructure possibles entre les séries et

observées précédemment. Toutes les courbes μ(T) sont décroissantes sur toute la gamme de

température, figures III.10 (a) et (b). Cette décroissance est plus lente que celle attendue pour

la diffusion acoustique des phonons, qui prédit que μlat(T) ∝ T−1,5 (ou μlat(T) ∝ T−1,29 [189]).

Le comportement de la mobilité peut se modéliser à partir de la loi de Mathiessen :

1
μ(T)

= ∑
i

1
μi

=
1

μlat(T)
+

1
μr

+
1

μGB(T)
(III.7)
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où μlat est la mobilité du réseau cristallin (phonons), μr la mobilité résiduelle issue des défauts

et impuretés en présence et μGB(T) = μGe
−ΔE
kBT la mobilité des grains associée à la barrière des

joints de grains [212]. L’équation III.7 a été utilisée pour ajuster les courbes expérimentales

de mobilité. Quel que soit l’échantillon de ScN considéré, l’ajustement donne ΔE ∼ 10−5

eV rendant le terme μGB(T) quasi constant avec la température. Ce résultat souligne que le

modèle utilisé ne permet pas de décrire correctement l’influence des joints de grains sur la

mobilité mesurée par effet Hall. Cela peut s’expliquer par le fait que la contribution de μGB(T)

apparait à une température bien plus faible que celle de la gamme de mesure et l’ajustement

obtenu est faussé. Par conséquent, n’étant pas capable de dissocier μGB(T) et μr, un terme

noté μR =

(
1
μr
+ 1

μGB(T)

)−1

sera utilisé dans l’ajustement et l’équation III.7 devient :

1
μ(T)

= ∑
i

1
μi

=
1

μlat(T)
+

1
μR

(III.8)

Sur la figure III.10 (b) sont illustrés les ajustements de la loi de Mathiessen seulement

pour le lot 64 et 16. La loi définit bien le domaine des basses et moyennes températures, mais

au-delà d’une température limite d’autres contributions viennent s’ajouter qui ne sont pas

considérées dans le modèle. Le terme μR est environ égal à 24, 19 et 14 cm2.V−1.s−1 pour les

lots 64, 65 et les lots de la série 2022 respectivement. La faible valeur de μR pour la série 2022

témoigne également d’une contribution élevée des défauts ou impuretés résiduelles indiquant

que leur nombre est potentiellement plus élevé que pour la série 2018.

FIGURE III.10 – (a) Dépendance en température de la mobilité de porteurs entre (a) 80 et 350

K et (b) 80 à 750 K des échantillons vierges de ScN. En rouge est illustré l’ajustement de la loi

de Mathiessen (équation III.8).
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Le tableau III.5 compare les mobilités optique et Hall obtenues à température ambiante.

Comme expliqué précédemment, l’écart entre μopt et μhall est signe d’une influence des joints

de grain sur la mobilité des films. La mesure par effet Hall moyenne la mobilité en tenant

compte de toutes les contributions qui s’y appliquent (impuretés, diffusion des phonons,

joints de grain, ...). Dans le cas de l’ellipsométrie, l’excitation apportée n’est pas suffisante

pour permettre aux charges de passer la barrière des joints de grain. Les valeurs mesurées

correspondent alors à la mobilité intra-grains (ou des grains). Si le rapport μopt/μhall = 1, cela

traduit que les joints de grains sont très peu nombreux et leur contribution sur la mobilité est

faible. Les films posséderaient alors une largeur de grain importante (autour de 600 nm pour

le ZnO par exemple [207]). Dans le cas du ScN, ce rapport est supérieur à 1 indiquant que

pour tous les films les joints de grains induisent une influence non négligeable sur la mobilité.

Au sein d’une même série, le rapport est quasi identique. Lorsque les séries sont comparées,

une légère différence est observée suggérant que la contribution des joints de grains est plus

faible pour la série 2022 et donc que les grains seraient plus larges. Cette hypothèse reste néan-

moins à vérifier par MET. Cette comparaison permet donc de détecter l’influence ou non des

joints de grains dans les films et à posteriori observer l’évolution des joints de grains après

implantation.

Série Lot μopt (cm2.V−1.s−1) μhall (cm2.V−1.s−1) μopt/μhall

2018
64 44 17 2,6

65 40 14 2,7

2022

17 28 12 2,3

16 28 12 2,4

12 29 12 2,4

TABLEAU III.5 – Comparaison de la mobilité optique Hall à l’ambiante pour différents échan-

tillons vierges de ScN.

III.3.2 Coefficient Seebeck S

La figure III.11 (a) représente les coefficients Seebeck obtenus à partir des mesures effec-

tuées sur le ZEM3, de 375 à 700 K. Dans le cas de la série 2018, un seul lot a pu être me-

suré. Toutes les courbes, quel que soit le lot ou la série, sont linéaires et décroissantes avec

la température. Le signe négatif de S justifie de nouveau la nature des porteurs majoritaires

du ScN qui sont des électrons. Les pentes de la série 2022 sont similaires avec des valeurs

estimées à −6, 5 ± 0, 5 × 10−2μV.K−2. La pente du lot 64 est légèrement plus faible et vaut
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−4, 8 ± 0, 5 × 10−2μV.K−2. Cette variation peut de nouveau s’expliquer par les différences de

la microstructure induite par le dépôt. En extrapolant les ajustements linéaires (non présentés

pour des raisons de lisibilité) vers l’ambiante, le coefficient Seebeck obtenu est de −20, −23,

−25 et −24 μV.K−1 pour les échantillons vierges des lots 64, 17, 16 et 12 respectivement. Ces

valeurs sont relativement proches de la littérature, tableau I.3 (cf. Chapitre I §7) mais ne sont

pas représentatives des échantillons les plus performants pour lesquels le S varie autour de

70 μV.K−1 à l’ambiante [130, 138, 142, 147, 148].

En reprenant l’ajustement linéaire effectué précédemment, il est possible de recalculer le

coefficient Seebeck et le combiner à ρ sur la même gamme de température pour en déterminer

le PF avec un nombre de points plus conséquent. Figure III.11 (b) sont présentées les valeurs

du PF recalculées. A 690 K, le PF estimé varie entre 0,6 et 0,9 mW.m−1.K−2. Ces valeurs sont

faibles au regard des résultats obtenus dans la littérature (cf. Chapitre I §7).

Sur la figure III.11 (c) est reporté le coefficient Seebeck sur une gamme de température

plus large, de 100 à 700 K en combinant les mesures obtenues avec le PPMS (Poitiers) et le

ZEM3 (Blois) pour un échantillon vierge du lot 16. Un désaccord ou décalage observé entre les

deux appareillages et peut s’expliquer par la différence des méthodes de mesures. Toutefois,

la linéarité de S est observée pour les deux courbes avec cependant des pentes légèrement

différentes. Pour comprendre l’origine des variations du coefficient Seebeck, un ajustement

de ces courbes a été testé en utilisant la formule S suivante [213] :

S(T) = −8π2

3

(
π

3

)2/3

(y +
3
2
)

k2
Bm∗T

eh2(N+
D )2/3

(III.9)

avec N+
D la densité des porteurs ionisés prise égale à n̄e et y un paramètre caractérisant le

mode de diffusion des porteurs. Ce paramètre est associé au temps de relaxation des porteurs

qui suit une loi de puissance de la forme τe ∝ Ey. Par exemple, pour un processus dominant

de diffusion par les phonons acoustiques, y = −0, 5, alors que y = 1, 5 lorsque les interactions

avec les impuretés ionisées dominent [212]. Les ajustements présentés figure III.8 (c) ont été

déterminés en prenant n̄Hall
e = 2, 3 × 1021cm−3 et m∗ = 0, 4m0 [160]. Un ajustement semble

possible avec y = 1, 5 pour la courbe PPMS, indiquant que le processus dominant serait lié

uniquement aux impuretés ionisées. Ce résultat est surprenant, voire paradoxal, compte tenu

des courbes de mobilité obtenues précédemment pour lesquelles la mobilité du réseau liée

à la diffusion de phonons acoustiques semblait intervenir sur cette gamme de température.

La courbe obtenue avec le ZEM3 s’ajuste autour de y = 3 ce qui ne correspond à aucun
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processus particulier. Globalement, pour ajuster ces deux courbes avec le processus lié à la

diffusion des phonons acoustiques, il faudrait augmenter de manière significative la valeur

de m∗. D’ailleurs, cette valeur de masse effective diffère, de 0,18m0 à 1,07m0 selon les auteurs

[160, 210, 214, 215].

FIGURE III.11 – Dépendance en température (a) du coefficient Seebeck et (b) du facteur de

puissance (PF) des échantillons vierges de ScN. (c) Comparaison des mesures de S obte-

nues avec le PPMS et le ZEM3 pour un échantillon du lot 16. En bleu sont représentés les

ajustements de l’équation III.8 pour différentes valeurs de y et en fixant m∗ = 0, 4m0 et

n̄Hall
e = 2, 3 × 1021cm−3.
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III.3 Propriétés thermoélectriques

Cependant, il est important de rappeler que pour les métaux et les SC, le coefficient See-

beck se définit de façon générale par [86] :

S =
π

3
k2

BT
e

[
1
ne

dne(E)
dE

+
1
μ

dμ(E)
dE

]
E=EF

(III.10)

avec ne(E) = g(E) f (E) où g(E) est la densité d’états électroniques et f (E) la fonction de

Fermi. Ainsi, une amélioration de S peut apparaitre par une augmentation de la dépendance

en énergie de μ(E), par un mécanisme de diffusion qui dépend fortement de l’énergie des

porteurs de charge par exemple, ou de n(E) par une augmentation locale de g(E). De plus,

d’autres phénomènes peuvent influencer S de manière significative, comme par exemple le

"phonon drag effect" qui apparait dans les films minces et induit un accroissement de la masse

effective des échantillons [216].

Pour conclure, les variations de S(T) sont linéaires avec la température et en accord avec

les mesures de densité de porteurs montrant l’indépendance de n̄e vis à vis de la température

mais il est difficile d’en déterminer de façon cohérente et fiable l’origine. Pour ces raisons, dans

la suite les pentes de S seront comparées selon la méthode de mesure utilisée sans s’attacher

aux processus de diffusion.

III.3.3 Conductivité thermique κ

La conductivité thermique a été déterminée à partir des mesures de TDTR et FDTR com-

binées. Ces mesures ont été réalisées à température ambiante pour une gamme de fréquence

allant de 10 kHz à 1 THz . Pour des raisons de logistique et de délais, la mesure pour les

échantillons vierges a été réalisée uniquement sur un échantillon de la série 2018. Cet échan-

tillon, qui servira de référence à toutes les études d’implantation qui suivront, a une valeur de

conductivité thermique estimée à : κ(300K) = 12,5 W.m−1.K−1.

L’erreur sur κ a été estimée à 10% [204]. La figure III.12 compare la valeur de κ à celles

obtenues dans la littérature pour des films minces de ScN déposés soit par pulvérisation

magnétron ou MBE sur des substrats de MgO ou Al2O3 et d’épaisseur variant de 100 à 450

nm [13, 130, 145, 146, 148]. Tous ces films ont été mesurés par TDTR ou par thermoréflectance

microscopique modulée (variante de la TDTR). Au regard de la variété des méthodes de dé-

pôts et substrats utilisés dans la littérature, les valeurs de κ sont relativement proches à celle

mesurée pour la série 2018.
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FIGURE III.12 – Conductivité thermique du ScN comparé aux valeurs de la littérature.
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III.4 Conclusion sur les propriétés initiales du ScN

La caractérisation structurale et la détermination des propriétés physiques des films minces

de ScN vierges ont permis de comparer les deux séries d’échantillons impliquées dans cette

étude. La relation d’épitaxie {111}ScN<1̄11>ScN ‖ {0001}Al2O3<011̄0>Al2O3 et la croissance co-

lonaire des films ont été vérifiées par MET. Les analyses par diffraction de rayons X confirment

également la relation d’épitaxie de croissance du film. Sur les diagrammes θ − 2θ, qui sont si-

milaires pour les deux séries, seule la réflexion 111 est observée en parallèle de la réflexion

0006 du substrat, montrant ainsi les axes de croissance communs. La position en 2θ de la

tache principale du ScN varie légèrement d’une série à l’autre mais le paramètre de maille

déterminé est quasi identique et vaut a ∼ 4, 50 Å, ce qui est en bon accord avec la fiche ICCD

PDF 00−045−0978 du ScN (voir Annexe 3). Les analyses par MET et DRX ont également mon-

tré que les films possèdent deux familles de grains, assimilées à des variants de croissance qui

diffèrent d’une rotation de 180° autour de leur plan commun (111) (similaire à des macles) et

dont la distribution est aléatoire sur tout le film. Comme le montre les diagrammes de diffrac-

tion en φ, ces variants sont présents quelle que soit la série considérée.

Les images en champ sombre réalisées par MET ont permis d’évaluer une taille (ou lar-

geur) de grains entre 50 à 100 nm pour les échantillons de la série 2018. La comparaison des

mobilités optiques et Hall montrent, d’après les travaux de Steinhauser et al., que les grains des

échantillons de la série 2022 sont potentiellement plus larges que ceux de la série 2018 [207].

Dans le cas où cette hypothèse n’est pas vérifiée et la taille de grains est similaire pour les deux

séries, le rapport μopt/μhall pourrait éventuellement être influencé par la densité de joints de

variants de croissance. Les travaux de Le Febvrier et al. ont d’ailleurs montré que les variants

de croissance sont présents uniquement pour le ScN déposé sur un substrat d’Al2O3 c-plane

et que la microstructure de ces films, étaient fortement influencées par les conditions de dé-

pôt [147]. L’information sur la taille de grains des films reste donc à vérifier par MET pour la

série 2022 afin de s’assurer que la microstructure est similaire.

Tous les films possèdent les mêmes propriétés optiques, avec une allure similaire des lois

de dispersion n et k. La densité de porteurs est la même pour tous les films mais légèrement

sous estimée par rapport aux valeurs de n̄Hall
e déterminées par effet Hall. Enfin le gap optique

qui est également sous estimé à cause de l’absorption sous le gap, est estimé graphiquement à

partir d’un Tauc-Plot autour de 2,8 eV. Cette méthode de détermination de EG sera employée

systématiquement pour comparer l’évolution du gap en fonction de l’implantation réalisée
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sur les échantillons.

Méthode

de dépôt

Température/

Substrat

ne × 1020

(cm−3)

μ

(cm2.V−1.s−1)

ρ × 10−3

(Ω.cm)

S

(μV.K−1)

PF × 10−3

(W.m−1.K−2)

κ

(W.m−1.K−1)

EG

(eV)
Référence

Pulvérisation

magnétron

750°C/

MgO(001)
- - 12 - - - 2,37 Gall et al. [177]

800°C/

Al2O3(0001)
10 30 0, 17 38

2, 5

(à 800 K)
- - Kerdsongpanya et al. [138]

700−950°C/

Al2O3(0001)

Al2O3(1102)

MgO(111)

- - 0, 05 − 2, 9 26 − 40 0, 023 − 3, 2 - - Le Febvrier et al. [147]

950°C/

Al2O3(0001)
16 - 0, 2 23

0, 6

(800 K)
11 - Tureson et al. [145]

950°C/

Al2O3(0001)
0, 01 - 0, 25 20

0, 55

(800 K)
10,5 - Tureson et al. [13]

850°C/

MgO(001)
2, 5 106 0, 22 75

3, 3 − 3, 5

(600−840 K)

8, 6

(800 K)
- Burmistrova et al. [142]

650°C/

MgO(001)
1, 2 − 2, 5 30 − 100 0, 25 − 1, 9 60 − 85

0, 5 − 3, 3

(800 K)
- - Burmistrova et al. [143]

500−750°C/

MgO(001)
1 18, 6 2 - - - 2,03 Saha et al. [178]

750°C/

MgO(001)
- - 0, 3 ∼ 70

3

(600−850 K)
13, 6 - Saha et al. [146]

750°C/

MgO(001)
0, 5 − 1, 6 50 − 70 0, 07 − 0, 27 - - - - Cetnar et al. [179]

700°C/

MgO(001)
11 25 0, 23 - - - 2, 60 More-Chevalier et al. [180]

950°C/

Al2O3(0001)
21 − 23 12 − 17 0, 16 − 0, 25 20 − 24 0, 7 − 0, 9 12,5 2, 80 Ces travaux

TABLEAU III.6 – Propriétés électroniques et TEs de couches minces de ScN vierge déposées

par pulvérisation magnétron. Sauf précision, toutes les valeurs reportées ont été mesurées à

température ambiante.

Enfin, les propriétés TEs mesurées sont légèrement différentes, notamment entre les sé-

ries. Ces variations sont essentiellement associées à la qualité des films obtenus. Sur les quatre

années qui se sont écoulées entre la synthèse des deux séries, le bâtit de dépôt a subit de

nombreuses évolutions (changement de la pompe, du porte substrat, ...), impliquant alors des

modifications sur la qualité du vide, des impuretés présentent dans l’enceinte ou sur la vitesse

de dépôt par exemple. Il n’est donc pas étonnant que ces légères variations soient observées

malgré l’utilisation de paramètres de dépôts identiques. Le tableau III.6 compare les proprié-

tés électroniques et TEs de nos films de ScN avec la littérature et notamment avec des études

pour lesquelles la pulvérisation magnétron a été utilisée comme technique de dépôt. Globa-

lement, les films de cette étude sont moins performants que ceux de certains travaux pour

lesquels un PF de 2 à 3 mW.m−1.K−2 a été observé [138, 142, 146, 147]. La performance des

films est bridée par leur croissance (taille de grains, joints de grains, variants, ...) et surtout
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le taux d’impuretés d’oxygène introduit pendant la phase de dépôt. Pour rappel, le ScN est

dégénéré grâce à ces impuretés d’oxygène qui agissent comme sites donneurs. Le Febvrier et

al. ont montré que les films de ScN déposés sur Al2O3(0001) tendent à posséder une concen-

tration en oxygène plus élevée que celle de films déposés sur MgO(111), diminuant ainsi leurs

performances [147]. Cette tendance est liée à la mobilité des adatomes qui diffère en fonction

du substrat utilisé et qui dans le cas de l’Al2O3(0001) favorise la formation de variants de

croissance et l’introduction d’oxygène. Les propriétés des films de cette étude sont donc cohé-

rentes avec la littérature et identiques avec les travaux de Tureson et al. pour lesquels le bâtit

de dépôt était similaire à celui utilisé pour la synthèse du ScN.

En conclusion, malgré de légères disparités observées au niveau des propriétés TE, il est

possible de considérer les films des deux séries 2018 et 2022 comme quasi identiques, notam-

ment lorsqu’ils sont comparés à la littérature. Pour la suite de l’étude, les valeurs nominales

des échantillons vierges de chaque lot seront préservées et comparées à celles obtenues après

implantation. Cependant, l’objectif de ces travaux thèse est de comprendre l’influence des

défauts induits par implantation les propriétés TE des films. De fait, l’étude s’attachera plus

souvent à une analyse qualitative que quantitative.

A retenir

• Relation d’épitaxie {111}ScN<1̄11>ScN ‖ {0001}Al2O3<011̄0>Al2O3 .

• Comportement métallique de la résistivité.

• ρ(300K) � 2, 0 × 10−6 Ω.m ; κ(300K) = 12, 5 W.m−1.K−1.
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par implantation d’argon

Sommaire

IV.1 Introduction . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 109

IV.2 Régime d’endommagement élevé (5 dpa) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 111

IV.2.1 Présentation des paramètres d’implantation . . . . . . . . . . . . . . . 111

IV.2.2 1ère étude à 5 dpa . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 113

IV.2.2.1 Évolution des propriétés structurales . . . . . . . . . . . . . . 113

IV.2.2.1.1 Analyse de la microstructure par MET . . . . . . . . 113

IV.2.2.1.2 Analyse de la microstructure par diffraction des rayons

X . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 117

IV.2.2.1.3 Évolution des propriétés optiques . . . . . . . . . . . 121

IV.2.2.2 Propriétés thermoélectriques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 123

IV.2.2.2.1 Évolution des propriétés de transport électrique . . 123

IV.2.2.2.2 Évolution du coefficient Seebeck . . . . . . . . . . . 126

IV.2.2.2.3 Évolution de la conductivité thermique . . . . . . . 128

IV.2.3 2nde étude à 5 dpa . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 130

IV.2.3.1 Évolution des propriétés structurales . . . . . . . . . . . . . . 130

IV.2.3.1.1 Analyse de la microstructure par diffractions des

rayons X . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 130

IV.2.3.1.2 Évolution des propriétés optiques . . . . . . . . . . . 134

IV.2.3.2 Propriétés thermoélectriques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 136

IV.2.3.2.1 Évolution des propriétés de transport électrique . . 136

IV.2.3.2.2 Évolution du coefficient Seebeck . . . . . . . . . . . 140

IV.2.3.2.3 Évolution de la conductivité thermique . . . . . . . 141

IV.3 Vers les bas régimes d’endommagement . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 143

IV.3.1 Présentation des paramètres d’implantation . . . . . . . . . . . . . . . 143

107



CHAPITRE IV . Modification des propriétés physiques par implantation d’argon

IV.3.2 Influence sur les mécanismes de conduction électrique . . . . . . . . . 144

IV.3.3 Évolution de l’endommagement maximal . . . . . . . . . . . . . . . . . 150

IV.4 Discussion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 153

IV.5 Conclusion . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 159

108



IV.1 Introduction

IV.1 Introduction

Les études présentées précédemment dans le Chapitre 1 ont mis en évidence le poten-

tiel que possède l’implantation ionique à modifier les propriétés physiques des films minces

TEs [13, 124–127, 129, 130]. Ces études ont notamment montré que les défauts induits par im-

plantation agissent systématiquement comme centres diffuseurs de phonons, quelle que soit

leur nature, et réduisent par conséquent la conductivité thermique (κ) des échantillons. Néan-

moins, d’autres effets bénéfiques et/ou néfastes sont observés, notamment sur les propriétés

de transports et donc selon l’élément et le système implantés, les effets varient. Dans la majo-

rité de ces études, des dopants ont été implantés afin de moduler parallèlement la conductivité

thermique et le facteur de puissance (PF) des matériaux. Cependant, il n’est pas toujours aisé

de décorréler l’effet des dopants et des défauts induits par implantation sur la résistivité élec-

trique (ρ) et le coefficient Seebeck (S).

Les travaux préliminaires de Tureson et al., sur le ScN, ont montré que l’introduction d’ions

Mg+, via l’implantation ionique, introduisait une réduction importante de κ en parallèle d’une

augmentation de S et de ρ [13]. Une faible amélioration du zT a alors été obtenue. La réduc-

tion de la conductivité thermique la plus conséquente a été réalisée grâce à une implantation

autour de 0,75 at.% d’ions Mg+, correspondant à un taux d’endommagement supérieur au-

tour de 8 dpa. De fait, ces résultats ont motivé l’étude de l’influence des défauts induits par

implantation sur les propriétés physiques du ScN. L’idée de cette étude est d’implanter des

gaz nobles, inertes chimiquement, pour étudier l’effet des défauts et non celui de l’espèce im-

planté. Pour cela, un gaz lourd, de l’argon, à été utilisé afin de générer une importante quantité

de dommage pour une faible concentration en ion. Les gaz nobles sont connus pour former,

dans certaines conditions, des cavités (bulles si pleines) [217,218] ou des nano-précipités [219],

comme l’illustre les figures IV.1 (a) et (b). Cependant, il ne s’agit pas de créer des matériaux

biphasés mais plutôt d’introduire des interfaces pour dévier la propagation des phonons. En

effet, il a été montré que la conductivité thermique de matériaux biphasés (de conductibilité κ1

et κ2), dans le cas d’inclusions sphériques réparties de façon homogène, est donnée par [220] :

κ∗ = κ1(1 + βc) (IV.1)

avec κ∗ la conductivité thermique effective, β =
κ2
κ1
−1

κ2
κ1
+2

et c la concentration d’inclusions. Cette

équation montre qu’il faut une très forte concentration pour agir de façon significative sur

κ∗. L’objectif de ce chapitre est d’étudier, de montrer et de comprendre comment les défauts
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induits par implantation à l’argon (du défaut ponctuel 0D à la cavité 3D) influent sur les

propriétés physiques mais surtout TEs du ScN.

FIGURE IV.1 – (a) Micrographie MET en champ clair montrant la formation de bulles d’hé-

lium dans un monocristal de 4H-SiC après implantation (RT) d’hélium à 2 dpa et recuit à

1400°C [218]. (b) Micrographie HRTEM montrant l’apparition de figures de Moirés (xénon

solide) dans un monocristal de 4H-SiC après implantation (400°C) de xénon à 30 dpa et recuit

à 1400°C [219].

La première partie de ce chapitre est destinée à l’implantation d’argon sous un régime

d’endommagement élevé, s’élevant à 5 dpa. L’étude vise à caractériser les différentes proprié-

tés structurales et TE des échantillons afin de comprendre quel est le rôle des défauts induits

par implantation. Deux séries d’échantillons ont été étudiées afin d’évaluer la reproductibi-

lité de l’endommagement généré par la technique d’implantation. Entre autre, il sera montré

que les défauts d’implantation influencent le ScN par le biais d’une forte diminution de la

conductivité thermique, d’une augmentation du coefficient Seebeck et d’une diminution de la

conductivité électrique ayant pour conséquence d’améliorer le zT. Les défauts seront observés

par MET, notamment après recuit, et leurs effets sur la microstructure des films seront évalués

par DRX.

La seconde partie de ce chapitre a pour objectif de comprendre comment les défauts issus

de l’implantation modifient les propriétés de transport des films. Les contributions de deux

types de défauts particuliers seront présentées et mises en lien avec la théorie de Mott sur le

mode de conduction des échantillons. Enfin, un essai d’implantation cumulative réalisé sur le

même échantillon sera présenté et permettra de montrer le palier de saturation en défauts des

échantillons.
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IV.2 Régime d’endommagement élevé (5 dpa)

IV.2.1 Présentation des paramètres d’implantation

La première étude menée sur l’implantation à l’argon a impliqué deux lots d’échantillons :

le lot 64 (2018) et 17 (2022). Pour cette étude le niveau d’endommagement a été fixé à 5 dpa

afin de répliquer le résultat obtenu dans les travaux de Tureson et al. et pour lequel κ a été

réduit d’un facteur 3, atteignant une valeur minimale de 3 W.m−1.K−1 [13]. Pour ce faire, un

protocole d’implantation multi-énergies a été utilisé afin d’endommager le film de manière

homogène sur toute son épaisseur. Dans le cas de l’implantation à l’argon, ce protocole met

en jeu trois énergies différentes 320, 160 et 50 keV pour trois fluences respectives de 3,5×1015,

1×1015 et 1×1015cm−2.

FIGURE IV.2 – (a) Profils d’endommagement (dpa) et (b) de concentration des ions Ar utilisés

dans le cadre d’une implantation à régime d’endommagement élevé (5dpa).

Les figures IV.2 (a) et (b) présentent les profils d’endommagement et de concentration

d’ions Ar+ obtenus par les simulations SRIM. Sur la figure IV.2 (a) la somme des trois éner-

gies correspond au profil d’endommagement final. Cette somme illustre un plateau plus ou

moins constant à hauteur de 5 dpa selon toute l’épaisseur du film (240 nm). La figure IV.2

(b) montre un profil en concentration d’ions assez irrégulier, entre 0,1 et 0,3 at.%, qui s’étend

dans le substrat. Le tableau IV.1 résume différents paramètres obtenus à partir de SRIM. La

distribution des ions, dont la trajectoire est aléatoire et non linéaire dans le matériau, est dé-

finie par le parcours moyen projeté RP qui correspond à la profondeur où la concentration

d’ions est la plus élevée, figure IV.2 (b). La déviation standard (ou straggling) ΔRP représente

à l’écart-type du profil d’implantation. La "skewness" correspond au troisième moment de la
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gaussienne définissant le profil d’implantation et traduit l’asymétrie des profils qui est impor-

tante pour une énergie de 320 keV. Enfin (V/ion) est un rapport donné par SRIM représentant

le nombre de lacunes générées à partir d’un ion. Ce calcul ne prend pas en compte les recom-

binaisons. Ces rapports montrent que l’argon est un ion générant une quantité importante de

défauts, du fait de sa masse élevée, contrairement à l’hélium qui pour une énergie équivalente

de 160 keV ne produit que 110 lacunes par ion.

Énergie (keV) RP (nm) ΔRP(nm) Skewness V/ion Fluence (×1015cm−2) dpamax

320 204 57 −9,21 2257 3,5 4,4

160 104 35 −1,11 1406 1,0 1,4

50 35 14 0,14 575 1,0 1,7

TABLEAU IV.1 – Paramètres liés à l’implantation d’ions argon déterminés par les simulations

SRIM pour différentes énergies.

L’implantation de tous les films a été réalisée à température ambiante de l’énergie la plus

élevée vers la plus faible afin de minimiser le recuit dynamique sous faisceau. Pendant l’im-

plantation, le courant a été maintenu autour de 10 μA.cm−2 afin d’éviter tout échauffement

de l’échantillon et par conséquent une recombinaison (annihilation) supplémentaire des dé-

fauts. Une particularité de l’implantation à l’argon est l’utilisation d’énergies bien plus élevées

que celles atteignables par l’implanteur (limité à 200 keV). L’énergie d’un ion est définie par

E = V/q où V est la tension et q la charge. Le logiciel SRIM ne prend en compte que les

ions chargés une fois dans ses calculs, et par conséquent pour réaliser notre implantation il

faut énergiser des ions Ar+ à 320 keV. Pour ce faire, des ions Ar2+ ont été sélectionnés via

l’électroaimant et énergisés à 160 keV ce qui revient exactement à utiliser des ions Ar+ à 320

keV. Cependant, le compteur ne pouvant pas dissocier deux charges, les fluences ont été mul-

tipliées par 2 pour rester en accord avec les simulations SRIM. Les ions Ar2+ ont été utilisés

pour tous les paliers d’énergies.
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IV.2.2 1ère étude à 5 dpa

Cette première étude d’endommagement à régime élevé (5 dpa) concerne trois échan-

tillons du lot 64 synthétisés en 2018. Deux de ces films de 245±5 nm d’épaisseur, ont été

implantés avec le protocole présenté précédemment puis l’un d’entre eux a subit un recuit

post mortem à 1300°C sous vide dynamique (3 ×10−6 hPa) dans un four à lampes pendant 10

minutes. Dans la suite, les résultats des trois films seront présentés : l’échantillon de référence,

implanté à 5dpa à l’argon et implanté puis recuit à 1300°C.

IV.2.2.1 Évolution des propriétés structurales

IV.2.2.1.1 Analyse de la microstructure par MET

La figure IV.4 (a) représente la micrographie du film avant implantation (Chapitre III §2.1).

Pour rappel, la microstructure de ce film est colonnaire avec une largeur de grains variant de

50 à 100 nm et montre l’existence d’une relation d’épitaxie telle que :

{111}ScN<1̄11>ScN ‖ {0001}Al2O3<011̄0>Al2O3 . De plus, des variants de croissance sont obser-

vés dans les films. Après implantation, la structure cristalline du film est préservée et aucune

trace d’amorphisation n’a été observée, figure IV.4 (b) (diagramme de diffraction). La micro-

structure a été modifiée et la zone observée est désormais composée d’un contraste homogène

de points "noirs" uniformément répartis jusqu’à une profondeur d’environ 300 nm. Cette ob-

servation est en accord avec le profil d’endommagement présenté précédemment figure IV.2

(a). Ce contraste ou plus précisément ces "mouchetis" noirs ne peuvent être résolus indivi-

duellement. De fait cela suggère que les seuls défauts en présence sont des défauts ponctuels

ou des amas de défauts ponctuels. Aucun autre type de défaut particulier lié à l’implantation

n’a été observé. La présence d’argon dans le film implanté est confirmée par spectroscopie

de rayons X à dispersion d’énergie couplée à un microscope électronique en transmission à

balayage (STEM-EDS).

La figure IV.3 (a) est une micrographie en champ sombre et aux grands angles (HAADF)

d’un échantillon implanté. Le contraste observé est fonction du numéro atomique des atomes

en présence, c’est-à-dire plus le Z est élevé et plus le contraste est clair sur l’image. Dans notre

cas, le numéro atomique du Sc est bien plus élevé que celui de l’Ar, ne permettant pas de

conclure sur la présence ou non de l’ion implanté. Cependant, la cartographie EDS réalisée

sur la même zone met en évidence la présence d’argon dans tout le film. Autour de 50 nm de

la surface, une légère diminution de la concentration en atomes d’argon est visible. Plus loin,

la limite avec le substrat est bien démarquée et la concentration en atomes d’argon s’atténue
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dans le substrat. Aucun regroupement particulier n’est observé, dans la limite de détection, et

ceci même au niveau de l’interface. Il semblerait donc qu’aucune diffusion de l’argon ne sur-

vient sous irradiation et qu’il reste piégé dans la matrice (pas de désorption). La cartographie

STEM-EDS est donc en accord avec la simulation SRIM réalisée en amont, figure IV.3 (c).

FIGURE IV.3 – Film de ScN implanté à l’Ar : (a) micrographie en champ sombre à grands

angles (HAADF). (b) Cartographie correspondante de la zone implantée montrant la présence

d’argon dans le film. (c) Profil de concentration total et des différentes énergies utilisées.

La figure IV.4 (c) correspond à une micrographie en champ clair de l’échantillon implanté

et recuit à 1300°C. La densité de contraste noir liée aux amas de défauts ponctuels a visi-

blement diminué et le caractère "colonnaire" du film est de nouveau observable à travers le

contraste. De nombreuses formes sont cependant apparues autant dans le film que dans le

substrat. Afin d’identifier ces formes, il est nécessaire de s’écarter de l’axe de zone afin d’ob-

server le contraste de Fresnel (cf. Chapitre II §4.2).

FIGURE IV.4 – Film de ScN implanté à l’Ar : micrographie en champ clair (a) pour l’état de

référence, (b) après implantation et (c) après un recuit haute température à 1300°C.
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La figure IV.5 (a) reprend, à titre comparatif, la micrographie en champ clair et en axe de

zone de l’échantillon implanté et recuit à 1300°C. La figure IV.5 (b) correspond à un champ

clair plus étendu du film, sur laquelle de nombreuses cavités sont visibles. Dans le substrat,

certaines cavités sont larges et facettées le long des plans basaux alors que d’autres sont plutôt

sphériques, comme le montre l’encart (i). Ces observations sont semblables à la littérature

où un monocristal d’Al2O3 a été implanté avec de l’hélium et des cavités facettées ont été

observées [221]. Dans le ScN, ces cavités sont bien moins discernables. Elles sont distribuées

de manière hétérogène à travers tout le film sans position ou alignement particulier. Leur

forme est sphérique ou parfois allongée comme le montre les différents encarts (ii) et (iii) et

leur taille varie entre 5 et 40 nm. Proche de l’interface et dans une zone d’environ 50 nm de

large, le film semble dépourvus de cavités, suggérant que l’interface agit comme puits des

espèces mobiles empêchant toute formation de ces défauts.

FIGURE IV.5 – (a) Micrographie en champ clair et en axe de zone du film implanté et recuit

à 1300°C. (b) Micrographie en champ clair et en condition de Fresnel montrant les cavités

(bulles si pleines) dans le film. Les encarts (i), (ii) et (iii) correspondent à un agrandissement

de zones spécifiques contenant des cavités.

Les figures IV.6 montrent des exemples supplémentaires de zones du film implanté et re-

cuit pour lequel des cavités de tailles et formes variées sont observées. Une microstructure

particulière en "écaille" est visible sur ces six micrographies. Elle n’a pas de lien direct avec

l’implantation ou le recuit et est attribuée à la préparation des lames de microscopie (prépa-

ration mécanique).
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FIGURE IV.6 – Film de ScN implanté à l’Ar : micrographies en champ clair et hors axe de

zone (a), (c) et (e) sous focalisées et (b), (d) et (f) sur focalisées montrant les différentes cavités

présentes. Les cercles en pointillés mettent en avant les cavités en présence de différentes

formes.
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Des pointés STEM-EDS, présentés figure IV.7 (a), ont été réalisés dans le substrat, dans

le film et à l’interface afin de détecter la présence de l’argon. Figure IV.7 (b) est représenté

un spectre EDS typique et normalisé sur le pic Sc-Kα. L’encart est un agrandissement de la

position du pic de la raie Ar-Kα et présente les spectres pour chaque pointé. Globalement,

l’argon est détecté pour tous les pointés mais en faible quantité. Les pointés P2 et P5 dans

le film et le substrat respectivement, ont été réalisés dans des cavités. Les deux pics obtenus

sont plus intenses que les autres démontrant la présence d’argon dans les cavités que nous

nommerons bulles. Néanmoins, les autres pointés n’étant pas dépourvu d’argon, montrent

que des défauts ou des amas associés à l’argon sont encore présents dans la matrice.

FIGURE IV.7 – Film de ScN implanté à l’Ar : micrographie HAADF de l’interface film/sub-

strat. Les points rouges représentent les différents pointés EDS réalisés. (b) Spectre EDS type

obtenu à partir de P1. L’encart est un agrandissement de la position de la raie Kα de l’argon

pour les différents pointés.

IV.2.2.1.2 Analyse de la microstructure par diffraction des rayons X

Afin d’observer plus clairement les changements éventuels liés à l’implantation, l’analyse

par DRX a été réalisée à un angle 2θ plus élevé pour la réflexion (333), où la précision de

mesure est améliorée. La figure IV.8 (a) représente le diagramme de diffraction θ − 2θ de la

réflexion (333) pour différentes conditions du film de ScN. Dans le cas de l’échantillon de

référence, deux pics sont observables, conséquence de la source de rayons X polychromatique

(Kα1 et Kα2). La raie Kα1 de la réflexion (333) est observée pour 2θ = 125, 75° ce qui est en bon

accord avec la structure rapportée sur la fiche ICCD PDF 00−045−0978 (ScN). L’observation

de ces deux raies justifie également de la bonne cristallinité du film. Après implantation, une
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diminution très importante de l’intensité survient et la discrimination de Kα1 et Kα2 n’est plus

possible. Ce résultat suggère donc un changement drastique de la microstructure et rejoint les

observations faites à partir des analyses de microscopie électronique. L’encart de la figure IV.8

(a) montre l’évolution de la largeur à mi-hauteur (FWHM) de la raie Kα1. Après implantation,

la FWHM est fortement élargie. Étant donné qu’aucune modification de la taille de grains n’a

été observée par TEM, cet élargissement a pour origine la présence de défauts cristallins et

donc d’hétérogénéités locales de déformations. Ce résultat est également observé sur la figure

IV.8 (b) qui représente le diagramme de diffraction normalisé en intensité. La FWHM est en

effet élargie mais une information supplémentaire apparait : la position du pic de diffraction

est décalée vers les bas angles, 2θ = 125, 09°, attestant de l’augmentation du paramètre de

maille induit par implantation. Après le recuit à 1300°C, l’intensité du pic de diffraction est

en partie rétablie mais la discrimination des raies Kα1 et Kα2 n’est toujours pas possible. La

largeur à mi-hauteur est aussi partiellement retrouvée et la position du pic est observée à

2θ = 125, 78°. Le recuit permet donc de restaurer partiellement la microstructure du film.

Néanmoins, la forme du pic et son intensité permettent de confirmer que des défauts sont

encore présents dans la matrice même après recuit à haute température.

FIGURE IV.8 – (a) Diagramme de diffraction de la réflexion (333) du ScN à son état initial, après

implantation et après un recuit haute température à 1300°C. L’encart représente les largeurs

à mi-hauteur pour chaque état du ScN. (b) Diagramme de diffraction du ScN normalisé en

intensité.
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Pour évaluer les contraintes résiduelles, des plans non parallèles à la surface ont été étu-

diés. Pour ce faire, l’échantillon a été incliné d’un angle ψ de 70,53° afin d’observer la réflexion

(333̄). La figure IV.9 (a) compare les diagrammes de diffraction obtenus pour la réflexion (333)

et (333̄) du ScN à son état initial. La distance interréticulaire, notée d, est similaire pour les

deux réflexions et vaut d333 � d333̄ � 0, 8655 Å. Cette égalité indique que les contraintes ré-

siduelles avant implantation ne sont pas significatives. Néanmoins, la FWHM entre les deux

réflexions est différente. Cette différence est purement instrumentale et provient de la perte

de précision du faisceau après inclinaison de l’échantillon. Après implantation (figure IV.9 (b))

d333 � 0, 8681 Å > d333̄ � 0, 8670 Å indique que le film est cette fois soumis à des contraintes

résiduelles de compression. L’implantation a pour effet de gonfler la maille de la structure.

Cependant, le gonflement n’est pas autorisé par le substrat qui applique alors des contraintes

de compression sur le film, figure IV.9 (d).

FIGURE IV.9 – Comparaison des pics (333) et (333̄) pour le film de ScN (a) à son état initial, (b)

après implantation et (c) après recuit à 1300°C. La flèche indique le déplacement du pic (333̄)

par rapport à la position du pic (333) de chaque échantillon. (d) Illustration des contraintes

subies par l’échantillon en fonction de la relation entre les distances interréticulaires des fa-

milles de plan (333) et (333̄).

De plus, l’élargissement de la distance interréticulaire des plans (333) va engendrer une com-

pression des plans (333̄) qui est traduite par un déplacement du pic (333̄) vers les hauts angles.
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Le recuit de l’échantillon à 1300°C, produit l’effet inverse. Cette fois d333 � 0, 8654 Å <

d333̄ � 0, 8661 Å ce qui suggère qu’en plus de la diminution de la densité de défauts, ces

derniers ont évolué. Le film tend alors à se comprimer sur lui même et un déplacement du pic

(333̄) vers les bas angles par rapport à (333) est observé. Des contraintes de tension sont alors

imposées par le substrat, figure IV.9 (d).

La figure IV.10 présente les courbes a − sin2ψ des échantillons de ScN sous différentes

conditions. Malgré le caractère polycristallin du ScN, sa texture de croissance avec la relation

d’épitaxie {111}ScN<1̄11>ScN ‖ {0001}Al2O3<011̄0>Al2O3 , ne permet d’analyser que de deux

pics de diffraction entre 0 et 70,5° en ψ, (333) et (333̄). De fait, cette approche a pour but de

comparer qualitativement l’évolution de la contrainte au sein du ScN après implantation ou

recuit. Pour les trois échantillons, l’évolution observée est donc linéaire et attendue par l’équa-

tion (II.11). En fonction du signe de la pente, il est possible de déterminer l’état de contrainte

dans lequel se trouve l’échantillon. La pente positive du film de référence suggère donc que le

ScN est légèrement en tension, contrairement à ce qui a été observé figure IV.9 (a). Néanmoins,

cette contrainte peut être considérée comme non significative au regard des contraintes obte-

nues après implantation ou recuit. Après implantation, la pente s’inverse, augmente et devient

négative. Le recuit à 1300°C rétablit la pente positive avec une contrainte de tension qui ap-

parait plus élevée. De ces pentes, il est possible de déterminer les valeurs de la contrainte σ et

du paramètre de maille libre de contrainte a0 à partir du module d’Young E = 270 GPa et du

coefficient de Poisson ν = 0, 188 donnés par [222].

FIGURE IV.10 – Évolution de a en fonction de sin2ψ de la famille de plans {333} pour le ScN

sous différentes conditions.
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Le tableau IV.2 résume les valeurs de σ et a0. L’implantation d’ions argon dans le ScN gé-

nère de nombreux défauts, supposés de type ponctuels d’après les observations par MET. Ces

défauts vont donc provoquer un élargissement du paramètre de maille (Figure IV.9) ce qui

aura pour conséquence d’augmenter la contrainte dans le film et de le mettre dans un état de

compression. Le recuit thermique à haute température permet une évolution des défauts et

une restauration partielle de la structure cristalline du film. De fait, la contrainte résiduelle est

de nouveau en tension mais sa valeur est plus élevée que celle de la référence indiquant que

des défauts sont encore présents dans le film. Enfin, le paramètre de maille libre de contrainte

est aussi tributaire des défauts microstructuraux. Le fait que a0 soit différent après implanta-

tion indique que la maille de l’échantillon augmente sous l’effet du faisceau d’ions et qu’un

recuit thermique suffit à le restaurer.

État σ (GPa) a0 (Å) Type de contrainte

Référence 0,09 4,496 tension (négligeable)

Implanté -0,32 4,507 compression

Recuit (1300°C) 0,27 4,497 tension

TABLEAU IV.2 – Résumé des valeurs expérimentales et de l’état de contrainte déterminés par

la méthode des sin2ψ.

IV.2.2.1.3 Évolution des propriétés optiques

La figure IV.11 (a) représente les lois de dispersion n et k pour les trois échantillons. Après

implantation, les indices n et k sont fortement modifiés. En ne regardant que l’indice k, le

pied du gap optique direct autour de 511 nm semble s’être décalé vers les longueurs d’ondes

supérieures. La zone quasi transparente, observée entre 520 et 800 nm, a totalement disparu

laissant place à une absorption importante. Ce constat est également observable sur l’aspect

visuel de l’échantillon qui passe du jaune transparent au brun opaque, figure IV.11 (d). Enfin,

au-delà de 900 nm la forte augmentation de k qui était caractéristique de l’oscillateur de Drude

(comportement métallique) est très fortement réduite après implantation. Le recuit thermique

permet néanmoins de restaurer les indices n et k tout comme la couleur initiale du ScN, figure

IV.11 (d).

Le Tauc-Plot des échantillons est présenté figure IV.11 (b). L’allure générale des courbes

de référence et recuit (1300°C) est similaire. Cependant, celle de l’échantillon implanté diffère

et tend à montrer que le gap optique direct est plus faible comparé aux deux autres courbes.

L’encart, qui est un agrandissement de la zone de détermination du gap optique, montre ex-
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plicitement que EG est plus faible après implantation et que le recuit thermique permet de

restaurer la valeur initiale du gap. En reportant les valeurs de EG et de nHall
e sur la figure IV.11

(c), un bon accord est obtenu avec la loi ∝ n2/3
e (m∗ ∼ 0, 38me). Comme l’échantillon reste

sensible à cette loi et donc au décalage de Burstein-Moss quel que soit son historique, il est

cohérent de dire que la densité d’états n’est que très peu modifiée par le processus d’implan-

tation et les seules évolutions possibles peuvent être de nature locale.

État μopt (cm2.V−1s−1) nopt
e ×1021 (cm−3) EG Tauc-Plot (eV)

Référence 43 ± 2 2,0 ± 0,2 2,82 ± 0,05

Implanté ∼ 2 ± 2 ∼ 1,0 ± 0,2 2,65 ± 0,05

Recuit (1300°C) 34 ± 2 2,0 ± 0,2 2,76 ± 0,05

TABLEAU IV.3 – Différents paramètres obtenus par ellipsométrie dans le cas du ScN à l’état

initial, après implantation et après recuit à 1300°C.

Le tableau IV.3 résume les différents paramètres obtenus à partir des analyses ellipsomé-

triques. La mobilité optique (ou intra grain) subit une très forte diminution après implantation

montrant que le temps moyen entre deux collisions est réduit en raison des nombreux défauts

introduits. La densité de porteurs est également diminuée, d’un facteur 2, suggérant que les

défauts générés introduisent des niveaux profonds de types accepteurs. La détermination de

ces deux paramètres s’est avérée complexe notamment pour des raisons d’ajustement. Ces

premières mesures sur ScN étaient initialement réalisées sur l’ellipsomètre visible unique-

ment. Au vu de la diminution de k au-delà de 900 nm il est difficile d’ajuster proprement

l’oscillateur de Drude et pouvoir en déterminer des valeurs raisonnables pour nopt
e et μopt.

L’information importante à retenir est que l’implantation génère des défauts qui ont pour ef-

fet de piéger une partie des porteurs et de très fortement détériorer la mobilité intra-grains.

La détermination du gap optique par la méthode du Tauc-Plot montre une diminution de

EG après implantation ce qui est en accord avec la diminution de nHall
e ou nopt

e observée et

cohérent avec la sensibilité de l’échantillon au décalage de Burstein-Moss. Le recuit permet

de restaurer en grande partie les propriétés optiques du ScN mais la mobilité n’en reste pas

moins impactée, signe que les défauts n’ont pas disparu et subsistent encore dans le matériau

sous une autre forme comme l’ont montré les analyses MET.
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FIGURE IV.11 – (a) Lois de dispersion n et k en fonction de la longueur d’onde λ à l’état

initial, après implantation et après recuit à 1300°C. (b) Tauc-Plot correspondants. L’encart est

un agrandissement de la zone de détermination du gap optique direct. (c) Gap optique EG en

fonction de la densité de porteurs nHall
e , adapté de [160]. La courbe en rouge et en pointillé

représente l’ajustement des courbes expérimentales selon la loi tirée de [160]. (d) Évolution de

la couleur des échantillons selon leur historique.

IV.2.2.2 Propriétés thermoélectriques

IV.2.2.2.1 Évolution des propriétés de transport électrique

Dans le cadre de ce niveau d’endommagement, la première mesure de résistivité (et Hall)

n’a pu être conservée en raison de la perte de contacts ce qui a entrainé un recuit in situ in-

volontaire de l’échantillon implanté. Il faut donc garder à l’esprit que l’effet observé sur ρImpl

est uniquement lié aux défauts stables en température qui sont induits par implantation. Cela

n’exclue pas la possibilité que des défauts métastables en température se soient formés et aient

évolué ou disparu sous l’effet du recuit in situ.
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Les mesures de résistivité électrique sont représentées sur la figure IV.12 (a) de 80 à 750

K. Toutes les courbes présentent un aspect identique et caractéristique d’un comportement

de type métallique. Que ce soit après implantation ou recuit, la résistivité possède une allure

similaire à la référence et quasi constante entre 80 et 180 K. Au-delà de 180 K, les courbes de

résistivité sont décrites par l’équation (III.2) en ajoutant un terme supplémentaire :

ρ(T) = ρR + α(T − T0) + ρD (IV.2)

où ρD est un terme représentant la résistivité induite par implantation, avec ρ
Re f
D = 0. Le ta-

bleau IV.4 rassemble les paramètres obtenus à partir de l’équation IV.2. Pour l’ajustement des

courbes après implantation et recuit, ρR a été maintenu à 1, 0 × 10−6 Ω.m afin de prendre en

compte les impuretés présentes à l’état initial et α est considéré comme un paramètre libre

pour ajuster au mieux les courbes expérimentales. La pente de l’échantillon implanté est légè-

rement différente de celle de la référence ou du recuit, néanmoins les valeurs sont très proches.

De la même manière, l’ajustement par l’équation de Bloch-Grüneisen (III.2) indique que l’in-

teraction électron-phonon n’est que peu modifiée après implantation. Les valeurs de θD sont

similaires, la seule différence provient du terme supplémentaire ρD. Ce terme est indépendant

de la température sur toute la gamme de mesure et ρ
Impl
D = 12, 4 × 10−6Ω.m, suggérant que

ce type de défauts est stable thermiquement jusqu’à au moins 750 K. Après recuit à 1300°C,

la résistivité est restaurée en grande partie et ρ1300C
D = 3, 2 × 10−6Ω.m, soit une réduction de

90% de ρ
Impl
D .

État α ×10−9(Ω.m.K−1) ρR × 10−6(Ω.m) ρD × 10−6(Ω.m) ρ(300 K) ×10−6(Ω.m) θD (K)

Référence 2,3 1,0 0 1,6 685

Implanté 3,1 1,0 12,4 14,2 693

Recuit (1300°C) 2,5 1,0 1,5 3,2 760

TABLEAU IV.4 – Paramètres de la résistivité obtenus à partir de l’ajustement de l’équation

(IV.1) et résistivité à l’ambiante des différents échantillons. θD a été estimé à partir de la fonc-

tion de Bloch-Grüneisen, équation (III.2).

La figure IV.12 (b) présente les variations de la densité de porteurs pour les trois échan-

tillons. Les densités sont constantes avec la température de 80 à 350 K en accord avec un com-

portement de type métallique. Les défauts induits par implantation agissent donc comme des

centres pièges de porteurs libres, divisant n̄Re f
e d’un facteur 2 avec n̄Impl

e = 1, 1 × 1021 cm−3.

Ce résultat est en accord avec la caractérisation optique pour laquelle une évolution optique et
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un changement de la couleur des échantillons survient après implantation (jaune transparent

vers brun opaque. Après recuit, n̄1300C
e = 2, 2 × 1021 cm−3, montrant ainsi que l’évolution des

défauts entraine la libération des porteurs et la couleur initiale de l’échantillon est restaurée.

FIGURE IV.12 – Dépendance en température de (a) la résistivité, (b) la densité de porteurs et

(c) de la mobilité pour les films de ScN à l’état initial, après implantation à l’argon (5 dpa) et

après un recuit thermique à 1300°C.

La détermination de la densité moyenne n̄Hall
e permet d’accéder à la mobilité des porteurs

dont les courbes sont présentées figure IV.12 (c). Les courbes après implantation et après recuit

sont ajustables par la loi de Mathiessen décrite par l’équation (III.7), en considérant un terme

supplémentaire :
1

μ(T)
= ∑

i

1
μi

=
1

μlat(T)
+

1
μR

+
1

μD
(IV.3)

avec μD la contribution de la mobilité reliée aux défauts induits par implantation. La courbe

de référence avait permis de déterminer μR = 24 cm2.V−1.s−1. Cette valeur a été préservée
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pour les ajustements des courbes après implantation et recuit. La mobilité des porteurs est

fortement réduite par implantation et devient quasi constante avec la température, entre 4 et 5

cm2.V−1.s−1. Ceci révèle la contribution majeure des défauts estimée à μ
Impl
D ∼ 5, 2 cm2.V−1.s−1.

Malgré le recuit à 1300°C, la mobilité n’est restaurée que de moitié contrairement à la résis-

tivité. La contribution liée aux défauts d’implantation est fortement réduite mais reste néan-

moins présente, avec μ1300C
D ∼ 18, 5 cm2.V−1.s−1. De fait, les défauts (bulles ou autres amas)

restent un obstacle important à la mobilité des électrons mais les niveaux profonds respon-

sables du piégeage des électrons ont disparu.

Le tableau IV.5 compare les mobilités optique et Hall obtenues à température ambiante.

Pour rappel, lorsque le rapport de μopt/μhall = 1, la contribution des joints de grain sur la mo-

bilité totale est considérée comme négligeable. Le rapport pour l’échantillon de référence vaut

2,5. Après implantation, la difficulté d’ajustement pour obtenir μopt ne permet pas de conclure

sur le rapport mais les valeurs des deux mobilités semblent être proches et très faibles. Cela

suggère donc que la densité de défauts engendrés par implantation est si importante que la

contribution des joints de grains devient négligeable. Après recuit à 1300°C, le rapport de-

vient 3,8 et est bien supérieur à celui obtenu pour la référence. Ce résultat suggère donc que

la contribution des joints de grain est d’autant plus importante après implantation.

État μopt (cm2.V−1.s−1) μhall (cm2.V−1.s−1) μopt/μhall

Référence 43 17 2,5

Implanté ∼ 2 4 −
Recuit (1300°C) 34 9 3,8

TABLEAU IV.5 – Comparaison de la mobilité optique Hall à l’ambiante pour différentes condi-

tions des films de ScN.

IV.2.2.2.2 Évolution du coefficient Seebeck

La figure IV.13 (a) représente les mesures du coefficient Seebeck réalisées sur le ZEM3. Le

comportement linéaire du coefficient Seebeck à l’état initial est conservé après implantation et

après recuit. Cette linéarité, avec S(T) ∝ aT, suggère que la densité de porteurs ne dépend pas

de la température quel que soit l’historique de l’échantillon, ce qui est en accord avec les me-

sures de Hall précédentes (Figure IV.12). Après implantation, S augmente fortement jusqu’à

atteindre une valeur de −96 μV.K−1 à 670 K contre −38 μV.K−1 pour la référence. La pente

évolue de −4, 8 ± 0, 5 × 10−2 (référence) à −15, 9 ± 0, 5 ×10−2μV.K−2 (implanté) et peut être

corrélée à la diminution de la densité de porteurs de charge après implantation. Cependant, le
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rapport des pentes de S vaut aimpl

are f = 3, 3. Si on reprend la définition du coefficient Seebeck par

l’équation (I.15) telle que S ∝ (n̄e)−2/3T et dans l’hypothèse où sa pente n’est influencée que

par l’évolution de n̄e, alors le rapport n̄impl
e

n̄re f
e

= 1, 6 devrait avoir strictement la même valeur que

le premier rapport calculé, or ce n’est pas le cas. L’augmentation de S ne peut donc pas s’ex-

pliquer par l’évolution de n̄Hall
e seule et d’autres contributions doivent être prises en compte.

Une explication plausible à la contribution supplémentaire pourrait être reliée aux niveaux

résonants, comme étudiés dans le cas du PbTe ou encore du SnTe par exemple [86, 223]. Ces

niveaux apparaissent lorsqu’une distorsion locale de la densité d’états survient au niveau de

EF, suite à l’introduction d’un dopant par exemple. Dans les cas du ScN, il a été montré que

ces niveaux résonants, induits par les impuretés (oxygène), pourraient être à l’origine de son

coefficient Seebeck élevé. On peut donc imaginer que suite aux effets induits par le faisceau

d’ions, ces distorsions locales aient été modifiées légèrement. Optiquement, la diminution de

la densité de porteurs en parallèle de celle de EG suivent raisonnablement la loi décrivant le

décalage de Burstein-Moss indiquant alors que la densité d’états n’est que très peu modifiée.

Cependant, cela n’exclue pas la possibilité que des variations locales au niveau de EF se pro-

duisent et induisent l’augmentation importante de la pente de S. Comparé à la littérature, le

comportement du coefficient Seebeck après implantation est identique à celui observé dans le

cas de l’implantation au Mg ou Li [13, 130], à savoir une augmentation de sa valeur absolue.

Après recuit, S est restauré, voire même légèrement détérioré, car sa valeur devient plus

faible que celle de l’échantillon de référence, avec S1300C = −29 μV.K−1 à 670 K. Néanmoins,

la pente est restaurée et vaut −4, 2 ± 0, 5 × 10−2μV.K−2. Ce dernier résultat est cohérent avec

la densité de porteurs qui, après recuit, retrouve sa valeur initiale de 2,2 ×1021cm−3. La dé-

térioration de S après recuit est cependant surprenante. L’implantation qui est un processus

hors équilibre pourrait donc s’avérer être une technique pouvant décorréler les paramètres

qui interviennent dans le calcul du zT.

La figure IV.13 (b) présente le PF (calcul cf. chapitre III §3.2) des échantillons sous diffé-

rentes conditions. Après implantation, le PF est inférieur à l’échantillon de référence, mais son

augmentation avec la température est plus rapide et semble rejoindre la référence au-delà de

700 K. Comme les pentes de ρRe f (T) et ρImpl(T) sont assez similaires, l’augmentation du PF

avec la température est liée à l’importante différence entre les pentes de SRe f (T) et SImpl(T).

Après implantation, le PF est plus faible, ce qui est cohérent au vu des résultats obtenus pour

ρ1300C(T) et S1300C(T).
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FIGURE IV.13 – Dépendance en température (a) du coefficient Seebeck et (b) du PF pour les

films de ScN à l’état initial, après implantation et après un recuit thermique à 1300°C.

IV.2.2.2.3 Évolution de la conductivité thermique

La figure IV.14 (a) présente les valeurs de conductivité thermique obtenues à l’ambiante

pour les trois échantillons. L’implantation à 5 dpa diminue fortement κ, atteignant ainsi une

valeur de 3 W.m−1.K−1, i.e une diminution de 76 %. Cette diminution remarquable a pour ori-

gine la génération de nombreux défauts qui agissent comme centres diffuseurs de phonons.

Ce résultat rejoint les études précédentes [13, 124–127, 129, 130]. Après un recuit thermique à

1300°C, le film voit sa conductivité thermique être partiellement restaurée et vaut désormais

κ = 8 W.m−1.K−1. Ce résultat démontre que certains défauts persistent dans le film et est en

accord avec les caractérisations structurales, optiques et électriques réalisées précédemment.

Sur cette même figure, les contributions électroniques (κe) et de réseau (κr) de la conducti-

vité thermique ont été tracées. Pour rappel, d’après la loi de Wiedemann-Franz κe = LT/ρ

(équation (I.21)). La constante de Lorenz utilisée est relative à celle des métaux ou semi-

conducteurs dégénérés et vaut 2,44 ×10−8 W.Ω.K−2. La contribution du réseau, obtenue

en utilisant la relation κr = κ − κe, prédomine le comportement de la conductivité thermique

totale quelle que soit la condition à laquelle est soumis l’échantillon. L’effet attendu par l’im-

plantation d’argon est donc bien vérifié, à savoir une augmentation de la diffusion des pho-

nons avec cependant une influence sur la contribution électronique même après recuit. Une

question peut se poser quant à la valeur de L, est-elle la même après implantation ou recuit ?

Kim et al. ont montré que L pouvait être estimé à partir des mesures du coefficient Seebeck
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par l’équation suivante [224] :

L = 1, 5 + exp
[
− |S|

116

]
(IV.4)

Pour ce calcul, les valeurs de S utilisées sont celles de l’ambiante extrapolées des mesures du

ZEM3. Pour les échantillons à l’état initial, implanté et recuit à 1300°C la valeur de L obtenue

par l’équation (IV.4) est 2,34, 2,23 et 2,39 ×10−8 W.Ω.K−2 soit une erreur inférieure à 10%.

Donc utiliser L = 2, 44× 10−8 W.Ω.K−2 dans l’équation (IV.4) pour évaluer κe est convenable.

FIGURE IV.14 – (a) Valeurs de la conductivité thermique obtenues à l’ambiante pour les films

de ScN à l’état initial, après implantation et après un recuit thermique à 1300°C. (b) Valeurs

de κ obtenues après implantation dans le cas de notre étude et reportées dans la littérature

[13, 130].

Sur la figure IV.14 (b) sont comparées la valeur de κ de notre étude avec celles obtenues

pour deux études faisant état de l’effet de l’implantation sur le ScN. Dans les travaux de Tu-

reson et al., une valeur minimale 3,2 W.m−1.K−1 a été obtenue grâce à l’introduction de 0,75

at.% d’ions Mg+, soit un endommagement ∼ 8 dpa [13]. Cette réduction représentait une di-

minution de la conductivité thermique initiale d’un facteur ∼ 3. A l’instar de leurs travaux,

l’implantation à 5 dpa d’ions argon a permis une diminution de κ d’un facteur ∼ 4. Dans la

seconde étude bibliographique, les couches minces de ScN ont été implantées avec des ions

Li+ et la conductivité thermique a été réduite d’un facteur 2 pour atteindre une valeur de

7 W.m−1.K−1 à l’ambiante. Cette valeur a été obtenue avec une concentration maximum de

0,08 at.%, soit 0,1 dpa, montrant ainsi qu’avec un taux d’endommagement plus faible il est

possible de modifier les propriétés thermiques du ScN [130]. La corrélation entre la concen-

tration ou le taux d’endommagement et l’évolution de κ par implantation n’est pas clair étant

donné que selon l’élément implanté, l’effet observé sur la diminution de κ peut être plus
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ou moins intense. Néanmoins, les résultats de la littérature montrent qu’augmenter ou di-

minuer le taux d’endommagement n’améliore pas systématiquement l’abaissement de κ. De

plus, l’utilisation d’un élément inerte à la place d’un dopant est suffisante pour diminuer la

conductivité thermique convenablement et ainsi espérer améliorer les propriétés TE du ScN.

IV.2.3 2nde étude à 5 dpa

Afin de vérifier la reproductibilité de l’implantation réalisée à 5 dpa, quatre échantillons

du lot 17, de la nouvelle série 2022, ont été implantés de manière identique à la série précé-

dente. Trois d’entre eux ont été recuits à différentes températures (600°C, 800°C et 1000°C)

sous vide dynamique (3 ×10−6 hPa) dans un four à lampes pendant 10 min. Ces températures

sont inférieures à celle présentée précédemment (1300°C) afin d’observer d’autres évolutions

potentielles des propriétés physiques. Par la suite, cinq échantillons seront considérés : réfé-

rence, implanté (Ar 5 dpa), recuit 600°C, recuit 800°C et recuit 1000°C. L’analyse par MET n’a

cependant pas pu être encore réalisée sur ces échantillons.

IV.2.3.1 Évolution des propriétés structurales

IV.2.3.1.1 Analyse de la microstructure par diffractions des rayons X

Le diagramme de diffraction θ − 2θ de la réflexion (333) est présenté figure IV.15 (a) pour

différentes conditions. Dans le cas de l’échantillon de référence, la position du pic de diffrac-

tion est trouvée à 2θ = 125, 30°. Cette position est légèrement inférieure à celle obtenue pour

l’échantillon de référence de la série 2018 mais reste en accord avec la structure rapportée sur

la fiche ICCD PDF 00−045−0978 (ScN). Néanmoins, la discrimination des raies Kα1 et Kα2

possible précédemment, ne l’est plus. Cette observation donne une information : la cristal-

linité est de moins bonne qualité que les films synthétisés de 2018. De manière analogue à

la première étude, après implantation une diminution très importante de l’intensité survient,

couplée à un élargissement de la FWHM présentée dans l’encart. Cet élargissement, égale-

ment observé figure IV.15 (b) où les intensités sont normalisées, est représentatif de la pré-

sence de nombreuses hétérogénéités locales de déformations induites par le faisceau d’ions.

La position du pic (333) est également déplacée vers les bas angles de manière bien plus pro-

noncée qu’auparavant, avec 2θ = 123, 79°, impliquant alors un élargissement du paramètre

de maille bien plus élevé. Les recuits en température permettent de progressivement restau-

rer l’intensité du pic. La FWHM devient plus large pour le recuit à 600°C puis diminue sans

pour autant retrouver sa valeur initiale ou du moins s’en rapprocher. Le recuit à 1000°C ne

permet donc pas de restaurer tout l’endommagement induit à la microstructure du ScN. Avec
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le recuit à 600°C, la position de la réflexion (333) est retrouvée pour 2θ = 125, 30°. Au-delà de

cette température, la position du pic tend à augmenter légèrement avec des valeurs de 125,51°

et 125,61° pour les recuits à 800°C et 1000°C respectivement. Après cette première analyse, il

s’avère que les échantillons ont subit une évolution plus accentuée malgré l’utilisation d’un

protocole d’implantation identique. Cette réaction peut être corrélée à l’état initial du ScN qui

n’est pas strictement le même et qui peut entrainer une évolution du film différente de celle

déjà observée sous le faisceau d’ions, mais la tendance reste la même.

FIGURE IV.15 – (a) Diagramme de diffraction de la réflexion (333) du ScN à son état initial,

après implantation et après différentes températures de recuit. L’encart représente les largeurs

à mi-hauteur pour chaque état. (b) Diagramme de diffraction normalisé en intensité.

Les figures IV.16 comparent les diagrammes θ − 2θ entre les réflexions (333) et (333̄). Pour

l’échantillon de référence, figure IV.16 (a), une différence de position entre les deux réflexions

est observée. La distance interréticulaire est plus élevée pour la réflexion (333) que pour (333̄),

d333 � 0, 8672 Å > d333̄ � 0, 8654 Å. Cela suggère donc que le film est déjà dans un état de

contraintes résiduelles de compression non négligeable. Après implantation, cette contrainte

s’accentue d’autant plus et d333 � 0, 8732 Å > d333̄ � 0, 8672 Å. Dès lors que le recuit à 600°C

est appliqué, d333 � 0, 8673 Å > d333̄ � 0, 8668 Å ce qui représente toujours une contrainte ré-
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siduelle de compression mais cette fois plus faible. A la suite du recuit à 800°C, les contraintes

résiduelles passent de la compression à la tension en raison de la réorganisation ou de l’évo-

lution des défauts et d333 � 0, 8664 Å < d333̄ � 0, 8670 Å. Il en est de même pour le recuit

à 1000°C où d333 � 0, 8659 Å < d333̄ � 0, 8669 Å. Donc similairement à l’étude précédente

(série 2018), l’implantation génère sur cette nouvelle série de fortes contraintes résiduelles de

compression qui sont "guéries" et transformées progressivement en contraintes résiduelles de

tension par le biais de recuits thermiques progressifs.

FIGURE IV.16 – Comparaison des pics (333) et (333̄) pour le film de ScN (a) à son état initial,

(b) après implantation et après recuit (c) à 600°C, (d) 800°C et (e) 1000°C. La flèche indique le

déplacement du pic (333̄) par rapport à la position du pic (333) de chaque échantillon.

La figure IV.17 présente le paramètre de maille a en fonction de sin2Ψ en fonction des

différentes conditions. Dans l’étude précédente, il a été précisé que le caractère texturé du film

ne permettait d’observer que les réflexions (333) et (333̄) pour déterminer les contraintes des

films qui étaient alors déduites de l’ajustement linéaire entre deux points. Afin d’améliorer

la précision sur la détermination de la contrainte, de nouvelles réflexions ont été observées

permettant cette fois un ajustement linéaire sur cinq points expérimentaux : (333), (331), (220),

(331̄) et (333̄). Pour les cinq échantillons, l’évolution de a est bien linéaire en fonction de sin2Ψ
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ce qui est attendu par l’équation (II.12). A Ψ = 0°, une très forte augmentation du paramètre

de maille est observée, en accord avec le déplacement important du pic (333) vers les bas

angles observé précédemment, figure IV.15 (b).

FIGURE IV.17 – Évolution de a en fonction de sin2Ψ de la famille de plans {333} pour le ScN

sous différentes conditions.

Le tableau IV.6 résume les valeurs de contraintes et du paramètre libre de contraintes dé-

terminés par la méthode des sin2Ψ. Dans le cas de l’échantillon de référence, la pente néga-

tive de la courbe confirme l’existence de contraintes résiduelles de compression estimées à

-0,568 GPa. Après implantation, cette pente s’accentue d’autant plus, σ = −1, 818 GPa. Cette

contrainte est très élevée et indique que les échantillons de la série 2022 réagissent plus au

faisceau d’ions.

État σ (GPa) a0 (Å) Type de contrainte

Référence -0,568 4,502 compression

Implanté -1,818 4,526 compression

Recuit (600°C) -0,159 4,505 compression

Recuit (800°C) 0,045 4,501 tension

Recuit (1000°C) 0,227 4,501 tension

TABLEAU IV.6 – Résumé des valeurs expérimentales et de l’état de contrainte déterminés par

la méthode des sin2Ψ.

Dès lors que les recuits sont appliqués, la contrainte de compression tend à diminuer et

évolue en contrainte de tension à partir de 800°C. Cette évolution de la contrainte est toujours
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liée à l’évolution des défauts. Le paramètre de maille libre de contraintes est quasi identique

pour tous les échantillons sauf l’échantillon implanté pour lequel les déformations locales

liées aux défauts microstructuraux sont si importantes que le film ne possède plus sa maille

"intrinsèque".

IV.2.3.1.2 Évolution des propriétés optiques

La figure IV.18 (a), qui représente les lois de dispersion, montre que de manière identique à

l’étude précédente, l’indice k évolue et voit sa gamme transparente disparaitre au profit d’une

absorption importante. Au-delà de 900 nm, la zone décrite par l’oscillateur de Drude est for-

tement diminuée. Ces deux effets sont principalement corrélés à la diminution de la densité

et de la mobilité des porteurs causée par la génération de défauts d’implantation. Les recuits

thermiques à 600°C, 800°C et 1000°C permettent de restaurer progressivement l’allure des lois

optiques et la couleur des échantillons (figure IV.18 (d)), cependant sans atteindre une restau-

ration totale comme c’était le cas pour un recuit à 1300°C. De même que pour l’analyse DRX,

l’évolution progressive des défauts est visible à travers l’ellipsométrie.

La figure IV.18 (b) montre l’évolution du Tauc-Plot des échantillons selon leur historique de

modification. Toutes les courbes possèdent la même allure mis à part l’échantillon implanté.

D’après l’encart, la détermination du gap de l’échantillon implanté suggère une diminution

lorsqu’il est comparé à la courbe de la référence, tableau IV.7. Ce résultat est identique à l’étude

précédente et les recuits progressifs permettent de rétablir progressivement le gap optique du

ScN.

En reportant les valeurs de EG et nHall
e sur la figure IV.18 (c), l’accord avec la loi est tou-

jours préservé. Néanmoins, il est plutôt étonnant d’observer une valeur de EG inférieure à

celle de l’échantillon implanté après un recuit à 600°C. Une raison à cela peut être liée au

modèle utilisé qui dans le cas de l’échantillon implanté semble surestimer le gap optique.

En effet, étant donné que la tendance de restauration progressive de EG est respectée après

chaque recuit, il est plutôt cohérent de suggérer que le gap optique des échantillons implantés

(1ère et 2nd études) semble être légèrement surestimé. Globalement, malgré les quelques in-

cohérences obtenues pour les différents paramètres de l’échantillon implanté tableau IV.7, la

même tendance globale est observée, à savoir une diminution des propriétés optiques et une

restauration via les différents recuits thermiques.
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État μopt (cm2.V−1s−1) nopt
e ×1021 (cm−3) EG Tauc-Plot (eV)

Référence 31 ± 2 2,0 ± 0,2 2,81 ± 0,05

Implanté ∼ 5 ± 2 ∼ 0,6 ± 0,2 2,65 ± 0,05

Recuit (600°C) 15 ± 2 1,0 ± 0,2 2,61 ± 0,05

Recuit (800°C) 18 ± 2 1,3 ± 0,2 2,67 ± 0,05

Recuit (1000°C) 20 ± 2 1,7 ± 0,2 2,79 ± 0,05

TABLEAU IV.7 – Différents paramètres obtenus par ellipsométrie dans le cas du ScN à l’état

initial, après implantation et après recuit à 600, 800 et 1000°C.

FIGURE IV.18 – (a) Lois de dispersion n et k en fonction de la longueur d’onde λ à l’état initial,

après implantation et après différentes températures de recuit. (b) Tauc-Plot correspondants.

L’encart est un agrandissement de la zone de détermination du gap optique direct. (c) Gap

optique EG en fonction de la densité de porteurs nHall
e , adapté de [160]. (d) Évolution de la

couleur des échantillons selon leur historique.
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IV.2.3.2 Propriétés thermoélectriques

IV.2.3.2.1 Évolution des propriétés de transport électrique

Précédemment, la première mesure des propriétés électriques effectuée après implanta-

tion n’a pas pu être analysée en raison de problèmes liés aux contacts électriques. Cette 2nde

étude va donc permettre de vérifier si les défauts générés par implantation sont stables en

température ou non.

La figure IV.19 présente la résistivité ρ(T) mesurée après implantation et la compare à

celle obtenue dans l’état initial (courbe noire). Dans le cas de l’échantillon implanté, ρ(T) a

été mesurée deux fois de manière consécutive. La première mesure notée # 1 montre que le

comportement de la résistivité est fortement modifié. On constate :

• Une forte augmentation de ρ(T) après implantation quelle que soit la température. Par

exemple ρRe f (300) = 0, 2 × 10−5 < ρ#1(300) = 4, 2 × 10−5Ω.m.

• Après implantation, ∂ρ
∂T < 0, contrairement à la référence où ∂ρ

∂T > 0. Le mode de conduction

a donc été changé de métallique à semi-conducteur.

• Dès 400 K, cette chute de résistivité avec la température s’accélère ( ∂ρ
∂T augmente) puis tend

à se stabiliser vers 700 K.

La seconde mesure est totalement différente et rejoint celle observée dans la section pré-

cédente, avec ∂ρ
∂T > 0, et le comportement métallique retrouvé. Par ailleurs, la mesure # 2

rejoint à 750 K l’état final de la mesure # 1. Une troisième mesure de 80 à 750 K ne montre

plus aucune évolution et reste identique à la mesure # 2. Il apparait donc que l’accélération de

la pente dès 400 K, observée pendant la mesure # 1, est due à une recombinaison irréversible

des défauts ou du moins à une partie des défauts. Ces derniers, ainsi que le changement de

mécanisme observé seront étudiés en détail dans la section suivante. Cependant, ces observa-

tions montrent que l’implantation génère deux types de défauts : des défauts stables jsuqu’à

au moins 750 K et d’autres qui commencent à se recombiner dès 400 K. Dans la partie précé-

dente (1ère étude à 5 dpa), les problèmes rencontrés lors de la première mesure ont joué le rôle

de recuit d’une partie des défauts. Dans la suite, pour différencier ces deux types de défauts,

ils seront intitulés :

• défauts de type ponctuel (stables jusqu’à 400 K),

• défauts de type complexe (stables jusqu’à au moins 750 K).
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IV.2 Régime d’endommagement élevé (5 dpa)

FIGURE IV.19 – Dépendance en température de la résistivité dans le cas de l’échantillon de

référence et implanté.

La figure IV.20 (a) présente les courbes de ρ(T) pour les échantillons obtenus en tempé-

rature. Toutes les courbes présentent la même allure, un comportement linéaire dès 180 K

caractéristique du comportement métallique et en bon accord avec l’équation (IV.2). Le ta-

bleau IV.8 résume tous les paramètres obtenus à partir des équations (IV.2) et (III.3) ainsi que

la résistivité à l’ambiante de chaque échantillon. La pente de l’équation (IV.2) varie légèrement

selon les conditions dans lesquelles se trouve l’échantillon, indiquant une faible évolution de

l’interaction électron-phonon.

Ce même constat est fait à partir de l’équation de Bloch-Grüneisen qui montre que l’inter-

action électron-phonon varie peu après implantation mais évolue au cours des recuits pour se

rapprocher de la valeur similaire reportée lors de la 1ère étude. Cela signifie, que les défauts

résiduels propres à la croissance, influencent peu l’évolution sous recuit des défauts induits

par implantation. Le terme supplémentaire ρD est du même ordre de grandeur qu’aupara-

vant, ρ
Impl
D = 15, 1 × 10−6 Ω.m montrant que la quantité de défauts introduite est identique

à celle de la 1ère étude et que l’endommagement introduit sur la résistivité dépend peu de

l’état initial. Les recuits thermiques vont réduire progressivement ce terme, par le biais de la

"guérison" ou recombinaison des défauts jusqu’à une valeur de ρ1000C
D = 2, 2 × 10−6 Ω.m, soit

une réduction de 95% de ρ
Impl
D . Cette "guérison" est légèrement supérieure à celle observée

précédemment ce qui montre cette fois que les défauts résiduels favorisent la recombinaison.
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État α ×10−9(Ω.m.K−1) ρR × 10−6(Ω.m) ρD × 10−6(Ω.m) ρ(300 K) ×10−6(Ω.m) θD (K)

Référence 2,1 1,6 0 2,2 610

Implanté 1,6 1,6 15,1 17,1 500

Recuit (600°C) 3,4 1,6 6,2 8,8 538

Recuit (800°C) 2,5 1,6 3,4 6,0 660

Recuit (1000°C) 2,2 1,6 2,2 4,5 750

TABLEAU IV.8 – Paramètres de la résistivité obtenus à partir de l’ajustement de l’équation

(IV.1) et résistivité à l’ambiante des différents échantillons. θD a été estimée à partir de la

fonction de Bloch-Grüneisen, équation (III.2).

La figure IV.20 (b) représente les densités de porteurs mesurées en température. La densité

de l’échantillon implanté est très bruitée, n̄Hall
e est évaluée à 1,1 ±0, 3 × 1021 cm−3, soit deux

fois moins que l’échantillon référence. On observe donc un piégeage des porteurs, similaire

aux essais précédents, et donc la présence de niveaux profonds de type accepteur également

responsables du changement de couleur après implantation. La tendance de "guérison" après

recuit est également suivie par la densité de porteurs qui tend vers sa valeur initiale. D’après

les recuits intermédiaires, les défauts de type accepteur disparaissent progressivement comme

c’était le cas dans la 1ère étude.

Enfin, la figure IV.20 (c) montre les différentes mobilités. Similairement à l’étude précé-

dente, une forte diminution de la mobilité est observée, puis une restauration survient grâce

aux recuits. Ces courbes ont été ajustées en utilisant l’équation (IV.3). Le terme μR retenu pour

cette série possède une valeur de 14 cm2.V−1.s−1 relativement inférieure à la série précédente

indiquant que la contribution des défauts résiduels est bien plus importante dans la série 2022,

toujours en accord avec les propriétés structurales et optiques. Après implantation, la mobi-

lité est quasi constante avec la température, ∼ 4 cm2.V−1.s−1 et un terme μD = 5 est rajouté.

La valeur de ce terme est identique à celle obtenue précédemment (1ère étude) indiquant de

nouveau la reproductibilité des conditions d’implantation dans la création des défauts. Après

recuit, ce terme voit sa valeur augmenter (tableau IV.9), illustrant la diminution des contribu-

tions liées aux défauts implantés sur la mobilité. En comparant la mobilité optique et Hall,

le rapport μopt/μHall diminue et se rapproche de l’unité après implantation, conséquence des

nombreux défauts générés qui influent de manière analogue la mobilité optique et Hall. Après

recuit, ce rapport retrouve sa valeur initiale indiquant que l’endommagement évolue et ce dès

600°C. La mobilité n’est cependant que partiellement restaurée montrant que des défauts sont

toujours présents dans l’échantillon.
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État μopt (cm2.V−1.s−1) μHall (cm2.V−1.s−1) μopt/μHall μD (cm2.V−1.s−1)

Référence 31 12 2,6 ∞

Implanté ∼ 5 3,7 ∼ 1, 35 5

Recuit (600°C) 15 5,3 2,8 9

Recuit (800°C) 18 6,2 2,9 15

Recuit (1000°C) 20 7,3 2,7 18

TABLEAU IV.9 – Comparaison de la mobilité optique Hall à l’ambiante pour différentes condi-

tions des films de ScN et valeur du terme μD obtenue par l’ajustement de l’équation (IV.2).

FIGURE IV.20 – Dépendance en température de (a) la résistivité, (b) la densité de porteurs et

(c) de la mobilité pour les films de ScN à l’état initial, après implantation et après un recuit

thermique à 600, 800 et 1000°C.
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IV.2.3.2.2 Évolution du coefficient Seebeck

La figure IV.21 (a) montre la dépendance en température du coefficient Seebeck selon les

différentes conditions auxquelles ont été soumis les films. Toutes les courbes sont linéaires

avec la température, résultat similaire à celui obtenu lors de la 1ère étude et toujours en accord

avec l’indépendance en température de la densité des porteurs de charge. Après implanta-

tion le coefficient Seebeck augmente mais sa pente est moins accentuée que précédemment.

Les recuits progressifs à différentes températures permettent de restaurer S mais il semblerait

que dès 800°C, le recuit a guéri suffisamment de défauts ce qui n’influence plus le coefficient

Seebeck. Les valeurs de S à 670 K et les pentes correspondantes de chaque échantillon sont

résumées tableau IV.10.

La figure IV.21 (b) présente le PF déterminé à partir de l’ajustement linéaire de S(T) com-

biné à ρ(T) sur la même gamme de température que la figure IV.21 (a). Le PF à l’état initial,

dont la valeur vaut 0,71 W.m−1.K−2 à 650 K, est légèrement plus élevé que celui mesuré pré-

cédemment lors de la 1ère étude alors que n̄e déterminé par Hall ou optiquement sont quasi

identique pour les deux séries. La DOS des deux séries semble donc différer pour pouvoir

justifier de cet écart. Après implantation ou recuit, le PF est diminué d’environ 30% et ne

semble pas tendre vers les valeurs de l’état initial au-delà de la limite de mesure. Le facteur

de puissance des films de cette série est néanmoins légèrement plus élevé.

FIGURE IV.21 – Dépendance en température (a) du coefficient Seebeck et (b) du PF pour les

films de ScN à l’état initial, après implantation et après un recuit thermique à 1300°C.
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La figure IV.22 représente les courbes de S obtenues à partir du PPMS. A l’identique du

Chapitre 3, ces courbes de S possèdent des pentes et des valeurs très différentes de celles

obtenues avec le ZEM3, résumées dans le tableau IV.10.

État SZEM3(670K) (μV.K−1) αZEM3 (×10−2 μV.K−2) SPPMS(300K) (μV.K−1) αPPMS (×10−2 μV.K−2)

Référence −47 −6,4 −15 −4,0

Implanté −97 −11,7 −27 −8,9

Recuit (600°C) −78 −10,5 −24 −6,9

Recuit (800°C) −62 −10,1 −23 −7,6

Recuit (1000°C) −56 −7,5 −23 −7,8

TABLEAU IV.10 – Tableau résumant les coefficients Seebeck à 300 (PPMS) et 670 K (ZEM3) et

les pentes correspondantes.

En l’état des choses, il est difficile de donner un explication concrète quant à ces diffé-

rences. Des raisons plausibles pourraient être liées à la géométrie imposée par le système de

mesure qui entraine un facteur de forme important ou à la nature des contacts thermiques qui

est différente et engendre des écarts de ΔT en particulier. Des analyses complémentaires sont

donc nécessaires pour approfondir et comprendre l’origine des ces différences. Néanmoins, la

tendance des pentes est identique à celle observée avec le ZEM3, à savoir une augmentation

de S après implantation puis une restauration partielle qui tend vers la courbe initiale après

recuit.

FIGURE IV.22 – Dépendance en température du coefficient Seebeck obtenu à partir du PPMS.

IV.2.3.2.3 Évolution de la conductivité thermique

La conductivité thermique après implantation est réduite à 3 W.m−1.K−1 comme le montre

la figure IV.23 (a). Cette valeur est identique à l’étude précédente et prouve de nouveau la

bonne reproductibilité de l’endommagement sur le ScN et sur la diffusion des phonons. Les
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recuits progressifs appliqués à la suite de l’implantation ont pour effet d’augmenter la valeur

de la conductivité thermique avec κ = 5, 7 et 8 W.m−1.K−1 à 600, 800 et 1000°C respectivement.

Cette augmentation progressive vers la conductivité thermique initiale montre que la densité

de défauts, très élevée après implantation, diminue par le biais leur évolution mais impacte

toujours κ. Ces effets sont également observés sur les composantes électriques et de réseau de

la conductivité thermique, notées respectivement κe et κr, figure IV.23. La contribution liée au

réseau reste néanmoins prédominante sur la conductivité thermique totale et l’effet apporté

par l’implantation est plus important sur κr que sur κe. Cela montre bien que l’effet escompté

par l’implantation d’argon a été obtenu à savoir une forte réduction de κr.

FIGURE IV.23 – Valeurs de (a) la conductivité thermique et (b) la résistivité électrique obtenues

à l’ambiante pour les films de ScN à l’état initial, après implantation et après recuits.

La figure IV.23 (b) représente la résistivité électrique mesurée à 300 K pour les différents

échantillons. L’évolution de ρ est strictement l’inverse de l’évolution de κ et montre l’inter-

dépendance de ces deux paramètres liée à la loi de Wiedemann-Franz décrite au Chapitre I.

L’effet de l’implantation sur ρ est néanmoins plus important qu’il ne l’est sur κ.
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IV.3 Vers les bas régimes d’endommagement

IV.3.1 Présentation des paramètres d’implantation

Les mesures électriques en température montrent qu’un changement du comportement de

ρ(T) survient après implantation d’argon à 5 dpa. Ce changement se traduit par la disparition

du comportement métallique du film et d’une décroissance en température de ρ. Par contre,

durant le recuit in situ de la mesure, une accélération de la pente jusqu’à 750 K est observée et

le comportement initial est rétabli, figure IV.24 (a). Ce même phénomène est observé pour des

niveaux d’endommagement plus faibles comme par exemple à 3 dpa, illustré figure IV.24 (b).

Les résultats obtenus à 3 dpa ne feront pas l’objet de détails supplémentaires puisqu’ils sont

très similaires à ceux obtenus à 5 dpa. L’effet de l’implantation sur l’introduction de défauts

semble saturer.

FIGURE IV.24 – Dépendance en température de ρ(T) en température pour un régime d’en-

dommagement de (a) 5 dpa et (b) 3 dpa. Après implantation, les deux mesures consécutives

réalisées sont notées #1 et #2 respectivement.

Dans cette dernière partie, le mode de conduction électrique a été étudié sur un échan-

tillon de la série 2018 implanté de manière cumulative par palier de 1 dpa jusqu’à 6 dpa.

L’évolution des propriétés électriques du film sous l’accumulation d’endommagement a été

déterminée. Pour ce faire, le protocole utilisé est strictement identique à celui présenté pour

le régime à 5 dpa, mis à part que les fluences utilisées ont été divisées par 5 afin d’obtenir un

endommagement homogène autour de 1 dpa. Les figures IV.25 (a) et (b) présentent les profils

d’endommagement et de concentration. Un second échantillon, de la série 2018 également,

a été implanté à l’aide d’un protocole cumulatif afin d’évaluer cette fois l’évolution de l’en-
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dommagement maximal sur la résistivité. Cette dernière étude vise à comprendre le rôle des

défauts sur le mécanisme de conduction du ScN.

FIGURE IV.25 – (a) Profils d’endommagement (dpa) et (b) de concentration des ions Ar utilisés

dans le cadre d’une implantation à faible régime d’endommagement (1 dpa).

IV.3.2 Influence sur les mécanismes de conduction électrique

La figure IV.26 montre les résultats obtenus pour ρ(T) et μ(T) des échantillons de référence

et après implantation d’argon à 1 dpa à RT (Ar-1dpa). Avec l’augmentation de la température,

la courbe ρ(T) de l’échantillon de référence est approximativement constante dans la gamme

80-180 K, puis augmente linéairement, tendance observée précédemment et caractéristique

d’un comportement de type métallique pour les semi-conducteurs dégénérés (équation IV.2),

avec n̄Re f
e = 2, 1 ± 0, 2 × 1021 cm−3. Après implantation, la résistivité #1 est significativement

plus élevée et diminue de façon continue alors que la mobilité est fortement réduite et aug-

mente avec la température. La densité des porteurs de charge est constante sur toute la gamme

de température de mesure, avec n̄Impl
e = 1, 1 ± 0, 2 × 1021 cm−3, ce qui indique le piégeage de

certains porteurs. L’implantation et la génération de défauts pour un niveau d’endommage-

ment de 1 dpa impliquent aussi des modifications des propriétés de transport électrique dans

le ScN.

Les courbes ρ(T) (#1) et μ(T) (#1) (figures IV.26 (a) et (b)) peuvent se diviser en trois ré-

gions distinctes. A basse température, dans la région I de 80 à 400 K, les courbes ρ(T) et μ(T)

sont entièrement réversibles (illustrées par ↔) ; elles peuvent donc être répétées plusieurs fois

sans montrer de changement. Dans la région II (400-700 K), les deux paramètres, ρ(T) et μ(T),

ne sont plus réversibles (→), ce qui suggère l’activation de la recombinaison irréversible cer-
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tains défauts induits par l’implantation. La réduction du nombre de défauts dès 400 K entraîne

une diminution de la résistivité et donc une augmentation de la mobilité avec la température

puisque la concentration de porteurs de charge est constante. Ce processus de restauration

se termine vers 700 K, ce qui représente le début de la région III. Une fois cette température

atteinte, tous les défauts susceptibles de se recombiner in situ ont été éliminés et le comporte-

ment réversible de type métallique du ScN est retrouvé. Cette observation est confirmée par

la seconde mesure #2 effectuée sur le même échantillon, pour laquelle le comportement de

type métallique est entièrement rétabli. Les mesures de ρ(T) et μ(T) redeviennent réversibles

sur toute la gamme de température, soit de 80 à 750 K.

FIGURE IV.26 – (a) Dépendance en température de ρ(T) de l’échantillon de référence et im-

planté. Les mesures consécutives après implantation sont notées #1 et #2. (b) Dépendance en

température de la mobilité et n̄Hall
e correspondants. La mesure #1 est découpée en trois régions

distinctes dont les parties réversibles sont notées (↔) et celles irréversibles (→).

La résistivité et la mobilité dans le cas de l’échantillon de référence et de la mesure #2

peuvent être ajustées par les équations (IV.2) et (IV.3) présentées précédemment. Ces ajuste-

ments permettent de déterminer les termes liés aux défauts résiduels des films avant implan-

tations et ceux liés aux défauts d’implantation :

• Référence : ρR = 1, 0 × 10−6 Ω.m et μR = 24 cm2.V−1.s−1,

• 1 dpa : ρD = 7, 2 × 10−6 Ω.m et μD = 9 cm2.V−1.s−1.

Les deux termes ρD et μD sont indépendants de la température et attribués aux défauts im-

plantés stables thermiquement avec ρ
1dpa
D < ρ

5dpa
D et μ

1dpa
D > μ

5dpa
D .
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Après implantation, la densité des porteurs de charge diminue, comme reportée pour l’im-

plantation à 5 dpa. Cependant, aucune différence significative de n̄Hall
e n’a été observée entre

la #1 et la #2 dont les densités respectives valent n̄Hall
e = 1, 2 et n̄Hall

e = 1, 1 ± 0, 2 × 1021 cm−3.

Cette observation montre que les défauts de type ponctuel, qui se recombinent pendant le

recuit in situ, n’introduisent pas de niveaux profonds de type accepteur ou donneur dans la

bande interdite (gap). Cependant, ces derniers affectent le mode de transport électronique du

ScN. Tous les échantillons implantés avec des ions argon présentent ce changement du mode

de conduction à basse température suivi par la recombinaison partielle des défauts de type

ponctuel à partir de 400 K. Une fois la température de 700 K atteinte, leur recombinaison de-

vient complète.

Deux types de défauts sont générés après implantation : (i) des défauts de type complexe,

stables au moins jusqu’à 750 K, affectant les propriétés électriques du film par piégeage des

porteurs (création de niveaux accepteurs profonds) et leur diffusion ; (ii) des défauts de type

ponctuel se recombinant lors de la mesure in situ à partir de 400 K. Ces derniers, induits par

implantation, agissent comme des diffuseurs de porteurs (réduction de μ) et non comme des

pièges (pas de réduction de n̄e). Ces observations sont en accord avec l’implantation au Mg+

où une diminution de ρ(T) a également été observée, suggérant alors une recombinaison des

défauts pendant la mesure [13]. Cependant, comme la mesure n’a pas été répétée, il n’est pas

possible de confirmer si les défauts sont restés après la recombinaison, comme c’est le cas pour

l’implantation d’Ar+.

Introduits en grande quantité, les défauts ponctuels ont donc un impact sur le mode de

conduction électrique dans la région basse température (I). La pente négative de la résistivité

implique un comportement de type semi-conducteur. Deux mécanismes de conduction élec-

trique peuvent opérer en parallèle dans les semi-conducteurs : la conduction "de bande" où

l’électron passe d’un état lié à un état libre dans la bande de conduction (BC) et la conduction

dite par sauts (ou "hopping" en anglais) entre les états localisés, pour une gamme de dopage

où le recouvrement des fonctions d’ondes agit. Deux types de conduction par sauts existent

selon l’énergie thermique disponible : le NNH (Nearest Neighbour Hopping) et le VRH (Va-

riable Range Hopping), schématisés par la figure IV.27.

Dans le mécanisme de VRH, il est plus favorable pour l’électron de sauter sur un site plus

éloigné en distance mais plus proche en énergie. En résumé, la théorie VRH de Mott permet
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de décrire la physique des électrons localisés dans un réseau aléatoire de sites piégeurs. Pour

rappel, les modes de conduction sont décrits par :

ρ(T) = ρ0 exp
[(

Et

kBT

)p]
(IV.5)

où ρ0 est le coefficient de résistivité, Et est une énergie de transition et p un paramètre carac-

téristique (p > 0) définissant le mode de conduction électrique [128]. Pour un transport par la

bande de conduction, induit par l’activation thermique des électrons, p = 1, alors que pour un

transport régie par le "saut" d’électrons (VRH) entre états localisés, 0 < p < 1. De façon plus

générale, ce mode de conduction a été prédit par Mott pour comprendre le mode de transport

dans les solides désordonnés, à basse température, et pour lesquels les états d’énergie sont

localisés proche de EF. La loi de Mott prédit une dépendance exponentielle avec p = 1
d+1 avec

d la dimensionnalité du système. En se basant sur un mode de conduction 3D, on retrouve

dans le cas d’un VRH p = 1/4.

FIGURE IV.27 – Schématisation des mécanismes de conduction NNH et VRH en fonction de

l’énergie E et de la distance R entre les sites.

La figure IV.28 (a) compare les courbes de ln(ρ) vs T−1/4 de l’échantillon Ar-1dpa qui a été

ensuite implanté cumulativement à 3 (Ar-3dpa) et 6 dpa (Ar-6dpa). Les trois courbes montrent

un comportement similaire, c’est-à-dire une région linéaire de 80 à 280 K liée au mécanisme

du mode de conduction électrique, et un changement de pente autour de 400 K marquant le

début du processus de recombinaison. A basse température (Région I), le mode de conduction

par bande qui prédit une dépendance d’Arrhenius de la résistivité (p = 1), n’est pas valide in-

diquant que le mécanisme de conduction diffère. Néanmoins, ln(ρ) peut être convenablement

ajusté avec l’équation (IV.5) avec p = 1/4, suggérant alors un mécanisme de conduction par

sauts d’électrons (VRH) proposé par Mott [225].
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Pour T > 400 K, la recombinaison de ces défauts ponctuels se produit et ρ(T) et μ(T) ne

sont plus réversibles. Le mécanisme de conduction VRH prévaut à basse température sur tous

les échantillons de ScN implantés avec un niveau de dommage allant de 1 à 6 dpa. Cependant,

la température de Mott caractéristique TM = Et/kB (pente estimée à partir de l’équation IV.5

avec p = 1/4) diffère entre Ar-1dpa, Ar-3dpa-cumul et Ar-6dpa-cumul. Pour Ar-1dpa, TM =

1 K tandis que pour Ar-3dpa, TM = augmente jusqu’à 16 K et reste inchangé pour des doses

d’argon supérieures (Ar-6dpa). Selon le modèle de Mott, la température TM s’écrit :

TM =
18

L3
CD(εF)kB

(IV.6)

où LC représente le paramètre de localisation et D(εF) la densité d’état au niveau de Fermi.

Dans ce modèle, D(εF) ne varie pas ou peu autour de EF dans l’intervalle d’énergie (kBT)

considéré. Les valeurs de TM peuvent varier dans une large gamme, de 1 à 105 K, suivant

les systèmes étudiés [127]. Selon l’équation (IV.6), l’accroissement de la dose d’implantation

entraine une augmentation de la quantité L3
CD(εF) en accord avec l’augmentation de la quan-

tité de défauts introduite. Le mécanisme de transport électrique est alors prédominé par le

VRH. Ce mode de conduction s’effectue par sauts d’électrons (effet tunnel) entre les défauts

d’implantation qui introduisent une "bande" proche du niveau de Fermi. En outre, S. Kerd-

songpanya et al. ont montré que l’introduction de lacunes ou d’autres défauts (impuretés ou

dopants) peut modifier la DOS en introduisant des pics asymétriques ou en déplaçant le ni-

veau de Fermi dans la bande électronique [141].

La figure IV.28 (b) montre ln(ρ) vs T−1/4 pour Ar-3dpa-cumul. Dans ce cas particulier, la

mesure a été arrêtée à 600 K et reprise depuis la basse température jusqu’à 750 K (voir flèches).

Les valeurs de résistivité de la seconde mesure sont inférieures à celles de la mesure initiale

jusqu’au point d’arrêt initial à 600 K. Au-delà de 600 K, la résistivité continue à diminuer

jusqu’à ce que ρ(T) se stabilise. Une fois de plus, la région I a été ajustée selon l’équation

(IV.5), donnant une température de Mott de 16 K et 1 K pour la première et la deuxième me-

sure respectivement. Lorsque la mesure de résistivité a été interrompue dans la région II, la

recombinaison partielle des défauts ponctuels a augmenté l’extension spatiale des états loca-

lisés. Le mode de conduction VRH prévalait toujours puisque ln(ρ) ∝ T−1/4 mais avec TM

plus faible, augmentant ainsi le paramètre de localisation Lc. Il est important de souligner que

malgré l’apparition d’une recombinaison partielle de défauts ponctuels lorsque la tempéra-

ture dépasse légèrement 400 K (T < 700 K), le mécanisme de conduction VRH persiste dans

148



IV.3 Vers les bas régimes d’endommagement

la région I. La seule variable dans la description du mécanisme de conduction est la tempéra-

ture de Mott TM. Cela confirme donc que la concentration des défauts est directement liée à la

température de Mott.

FIGURE IV.28 – (a) ln(ρ) vs T−1/4 de l’échantillon Ar-1dpa et ensuite implanté cumulative-

ment à 3 et 6 dpa. Dans la gamme de température 80-400 K (Région I) les courbes ont été

ajustées par le modèle de conduction VRH, équation (IV.5). (b) ln(ρ) vs T−1/4 de l’échantillon

cumulé Ar-3dpa avec une interruption à 600 K, suivie par une seconde mesure (chemin de

flèches). (c) ln(ρ) vs T−1 des courbes permettant de déterminer l’énergie d’activation du pro-

cédé de recombinaison dans la région II (400 - 700 K). En orange est représentée une courbe

dans le cas de l’implantation au Mg+ [13].

La figure IV.28 (c) représente le tracé ln(ρ) vs T−1 pour Ar-1dpa, Ar-3dpa-cumul et Ar-

6dpa-cumul et les compare aux données obtenues à partir d’un échantillon implanté au Mg+

[13]. Dans la région II, où le nombre de défauts ponctuels diminue en raison de leur recom-
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binaison, les variations de résistivité suivent une loi d’Arrhenius, à travers une dépendance

linéaire des courbes ln(ρ) ∝ T−1, avec une valeur d’énergie d’activation de EA = 90 ± 10

meV. De plus, le processus d’activation reste indépendant de la fluence (dpa) ou des ions inci-

dents utilisés. L’échantillon implanté au Mg avait une énergie d’activation similaire (EA ≈ 90

meV). Cette comparaison montre que les défauts ponctuels impliqués dans la recombinaison

proviennent principalement d’effets balistiques plutôt que de la nature de l’espèce implantée.

Dans le cas du ScN/MgO de type n implanté au Li+ (n̄e = 1020 cm−3) à faible dose, une aug-

mentation de la résistivité et une diminution de la mobilité ont été observées à mesure que la

dose augmentait [130]. Toutefois, aucun changement dans le mécanisme de conduction ou de

processus de recombinaison n’ont été reportés entre 400 et 1000 K. Cela peut suggérer que le

niveau de dommage (ou la dose) est un facteur majeur dans la production de défauts instables

dans le ScN, à moins que d’autres facteurs ne soient pertinents pour la stabilité des défauts,

tels que l’état initial du matériau.

Enfin, dans la région III, une fois les défauts ponctuels recombinés, seuls les défauts de

type complexe subsistent, ce qui entraîne : (i) un comportement de type métallique similaire à

celui de l’échantillon vierge, (ii) une réduction du nombre de porteurs par piégeage, et (iii) une

diffusion supplémentaire des porteurs. Comme observé précédemment, ce type de génération

de défauts conduit en outre à une augmentation du coefficient Seebeck et à la diffusion des

phonons.

IV.3.3 Évolution de l’endommagement maximal

La résistivité est sensible aux défauts et peut donc être une indication de l’accumulation

de dommages dans les échantillons implantés. Afin de comprendre comment le processus

de formation et d’accumulation des deux types de défauts (ponctuel et complexe) évolue au

cours de l’implantation, un nouvel échantillon appelé Ar-cumul, a été implanté jusqu’à 5 dpa

par pas de 1 dpa et suivi par des mesures de résistivité.

La figure IV.29 (a) présente la variation relative de la résistivité à l’ambiante attribuée soit

à des défauts ponctuels (DP), soit à des défauts complexes et normalisée par la résistivité

à saturation (toujours à 300 K) observée après l’implantation. Les évolutions des contribu-

tions de ces deux types de défauts sur la résistivité relative sont comparées et présentées

figure IV.29 (b). La contribution des DP est donnée par la différence entre #1 et #2, c’est-à-dire

Δρ300K
DP = ρ#1 − ρ#2. D’autre part, la contribution des défauts de type complexe est donnée
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par la différence entre #2 et la mesure de référence, c’est-à-dire Δρ300K
Complexes = ρ#2 − ρre f . Les

contributions de ces deux types de défauts sont comparées à un modèle qui simule l’accumu-

lation du désordre dans l’échantillon. Des modèles phénoménologiques existent pour décrire

l’accumulation de désordre dans les matériaux irradiés et permettent, par exemple, de pré-

dire la transition cristal-amorphe. Le premier modèle décrivant l’accumulation des défauts

d’implantation fut donné par Gibbons qui a proposé que la fraction volumique endommagée,

notée fD, suit une équation de type Poisson :

fD = fD(∞)

[
1 − Σn−1

k=0
(σφ)k

k!
e(−σφ)

]
(IV.7)

où fD(∞) est la valeur de l’endommagement à saturation ( fD(∞) = 1) pour obtenir l’amor-

phisation du matériau), σ la section efficace de création de défauts du désordre, φ la dose (ou

dpa) et n le nombre d’impacts (pour un ion) nécessaire pour créer un endommagement per-

manent de la matrice. Pour n = 1, modèle de "Direct Impact" (DI), chaque ion incident crée

un désordre permanent et l’équation devient :

fD = fD(∞)[1 − e(−σφ)] (IV.8)

A faible dose, cette expression peut être approximée par une loi linéaire fD ∼ σφ, montrant

que le désordre intervient dans une seule cascade. Lorsque n augmente, (n > 1), modèle de

"Cascade Overlap" (CO), l’évolution de l’endommagement suit une forme sigmoïdale.

La courbe en pointillé, figure IV.29 (a), est caractéristique d’un processus d’impact unique

(DI) pour la création de défauts et peut être décrite par l’équation (IV.9) et suppose dans ce

cas qu’aucun recouvrement de cascade n’est nécessaire pour influencer la résistivité :

Δρ300K = Δρ300K
sat (1 − e(−σφ)) (IV.9)

où Δρ300K
sat représente la résistivité résiduelle induite par les défauts à son niveau de saturation.

L’impact sur la résistivité de ces deux types de défauts est similaire : une augmentation rapide

avec la dose précédant une tendance à la saturation pour des niveaux d’endommagement plus

élevés. Après l’implantation d’une dose élevée, il est courant d’observer la transition cristal-

amorphe dans les échantillons implantés [226, 227]. D’après la figure IV.29, la résistivité tend

à saturer autour de 5-6 dpa, indiquant ainsi la saturation potentielle de la formation des dé-

fauts. Cette observation peut éventuellement expliquer pourquoi aucune amorphisation de la

structure n’a été signalée dans les observations MET lors de l’implantation à 5 dpa présen-
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tée précédemment. En ce qui concerne le type de défauts, leur niveau de saturation diffère

légèrement, avec Δρ300K
sat (DP) ∼ 2, 4 × 10−5Ω.m et Δρ300K

sat (Complexes) ∼ 1, 8 × 10−5Ω.m. Par

conséquent, la contribution des DP semble être légèrement plus importante que celle des dé-

fauts complexes sur la résistivité. Cependant, la section efficace de dommage est identique

pour les deux défauts, σ = 0, 75 ± 0, 1dpa−1, suggérant un processus de production similaire

via les cascades d’endommagement. Cela signifie que les deux types de défauts ont été géné-

rés pendant le processus d’implantation et ne résultent pas de l’évolution de certains défauts

pendant le recuit in situ. Cela est confirmé par les valeurs obtenues pour n̄Hall
e (figure IV.26

(b)) qui restent constantes entre les #1 et #2, ce qui indique que les défauts complexes étaient

déjà formés dans l’échantillon avant toute mesure.

FIGURE IV.29 – (a) Valeurs à l’ambiante de l’augmentation relative de la résistivité en fonction

du dpa pour un échantillon de ScN implanté cumulativement de 1 à 5 dpa. En pointillé est

représenté le modèle de l’impact direct (DI) décrit par l’équation (IV.9). (b) Dépendance de la

résistivité en fonction de la température montrant l’influence des deux types de défauts.
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Reproductibilité de l’implantation

L’implantation ionique est une technique reproductible et donc les effets engendrés se

doivent d’être analogues. Dans ce chapitre, la reproductibilité de l’implantation a été vérifiée

dans le cadre d’un régime d’endommagement élevé de 5 dpa. Si des disparités ont été obser-

vés sur les propriétés TE, elles sont attribuées au processus de dépôt des films. L’évolution du

bâti de déposition et de ses équipements associés a entrainé des modifications de microstruc-

ture.

Les résultats du Chapitre 3 ont permis de conclure sur le fait que les films possédaient des

propriétés tout de même similaires dans leur état initial. Les analyses microstructurales, dont

notamment la détermination des contraintes par la méthode des sin2Ψ, ont montré des films

fortement contraints à l’état initial pour la série 2022 alors que ceux de la série 2018 possé-

daient des contraintes de tension quasi négligeables. Ces contraintes témoignent donc d’une

différence microstructurale entre les deux séries. De fait, certains effets induits par l’implan-

tation se sont vu être exacerbés lorsque les deux séries sont comparées, notamment au niveau

des analyses DRX et des propriétés TE dont ρ et S. L’état initial des échantillons est donc un

facteur non négligeable et primordial lorsqu’il s’agit d’utiliser l’implantation ionique comme

outil de modulation des propriétés TE de matériau en couche mince. Toutefois, les tendances

restent les mêmes.

La vérification de la reproductibilité a également permis de montrer que la résistivité ou

plus généralement, le mode de conduction des échantillons était modifié après implantation.

Ce phénomène lié à la génération simultanée de défauts de type ponctuel est systématique

quel que soit le taux d’endommagement appliqué. Ce mécanisme avait été observé dans le

cas de films de SrTiO3 pour lesquels le VRH prédominait dès l’état initial et voyait son effet

s’amplifier avec l’implantation [127]. Cette amplification est également vérifiée dans le cas du

ScN où TM augmente avec le taux d’endommagement ce qui traduit une diminution du pa-

ramètre de localisation liée à une présence de défauts plus importante. Cette prédominance

disparait par la simple application d’un recuit in situ à hauteur de 750 K. Le recuit in situ

pendant la mesure de ρ a également été reporté dans le cadre de l’implantation du ScN au

Mg+ [13]. Finalement, quelles que soient la nature et la concentration d’ions implantés, les

films subissent une diminution importante de ρ dès 400 K attribuée à une recombinaison des
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défauts de type ponctuel.

Microstructure

L’argon est un atome lourd permettant de générer un grand nombre de défauts pour une

faible concentration d’ions ce qui entraine des modifications microstructurales importantes

dans les films. Ces modifications se traduisent notamment par de nombreuses hétérogénéités

locales de déformations visibles par DRX (abaissement de l’intensité et augmentation de la

FWHM) et MET (contraste spécifique). L’endommagement observé après implantation sug-

gère que les premières interactions des ions avec les atomes de la cible génèrent des cascades

de collisions dans lesquelles se forment des défauts de type ponctuel (paires de Frenkel par

exemple) et de type complexe (amas de défauts). Du fait de leur faible solubilité, les gaz nobles

tendent à s’agglomérer avec des défauts lacunaires puis à former d’autres défauts tels que des

cavités ou des bulles, sous forme solide ou fluide, et selon les conditions d’implantation [228].

Les calculs de structure électronique ont d’ailleurs montré que le piégeage d’argon, comme

celui de d’autres gaz, se réalise par le biais d’une mono- ou bi-lacune qui sont des défauts

énergétiquement favorables [229, 230]. Donc, au cours du processus d’implantation, de nom-

breux interstitiels se recombinent avec des lacunes (recuit dynamique sous faisceau) ou s’as-

socient avec d’autres interstitiels pour former des amas de défauts qui induisent un contraste

spécifique en microscopie électronique. Les lacunes restantes piègent alors les atomes d’argon

pour former des complexes argon-lacune, ArnVm avec m > n.

La figure IV.30 résume les contraintes obtenues selon les différentes conditions auxquelles

ont été soumis les échantillons de ScN des deux séries 2018 et 2022. De manière générale,

l’implantation augmente la contrainte de compression qui est directement reliée à la densité

de défauts induite. Les recuits thermiques permettent de "guérir" l’endommagement généré

et entrainent alors une contrainte en tension. L’énergie apportée par les recuits est suffisante

pour créer une dissociation ou migration des amas de défauts vers d’autres complexes pour

ainsi former des bulles et autres complexes. Cette formation diminue la densité de défauts et

par conséquent les hétérogénéités locales de déformation. Toutefois, la formation et la crois-

sance de ces bulles semblent être le résultat de la combinaison de nombreux facteurs incluant

la contrainte initiale du film, la densité de grains ou encore la mobilité des défauts, ce qui a

pour conséquence de générer une distribution de bulles très hétérogène dans le film. Ce phé-

nomène s’observe également dans d’autres matériaux, comme par exemple dans le SiC où la
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croissance des bulles est valorisée plutôt par les joints de grains [231]. Dans le ScN, l’effet des

joints de grains, étudié en comparant μHall et μopt, semble être non négligeable mais n’a pu

être quantifié précisément.

FIGURE IV.30 – Contrainte déterminée à partir des analyses DRX en fonction des différentes

conditions auxquelles ont été soumis les films de ScN des séries 2018 et 2022.

Propriétés optiques

Outre les modifications des indices optiques des films, l’implantation d’argon fait varier la

densité de porteurs n̄e (Hall ou opt). Une diminution de n̄e est observée et reliée au piégeage

des porteurs par un type de défauts spécifiques mais non identifiables avec les techniques

de caractérisations utilisées dans cette étude. Ce piègeage a un effet très concret sur le gap

optique direct des films, puisque ce dernier voit sa valeur décroitre, figure IV.31. Les recuits

thermiques permettent quant à eux de progressivement libérer les porteurs. Cet effet est la

preuve concrète de la sensibilité du ScN au décalage de Burstein-Moss, décrit dans la litté-

rature à de nombreuses reprises [157, 160, 180]. En comparant nos points de mesures à ceux

de la littérature un bon accord a été trouvé avec une loi permettant de décrire ce décalage tel

que ΔE ∝ n2/3. Néanmoins, le résultat obtenu pour les points représentant les échantillons

implantés est surprenant au regard de sa valeur qui se veut supérieure à celle des échantillons

recuits. Si il est possible de justifier que la DOS n’est que très peu modifiée étant donné que les

échantillons décrivent convenablement le décalage de Burstein-Moss, il n’est pas impossible

que localement des variations de la DOS surviennent lorsque des lacunes ou autres types de

défauts sont introduits dans la matrice [12, 141]. Ces variations entrainent des modifications
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des propriétés TE des films mais peuvent également agir sur la masse effective des électrons.

Dans cette étude la masse effective a été fixée à une valeur de 0,4m0 [160] permettant ainsi de

déduire μopt et nopt
e à partir du modèle. Cependant si dans le modèle le paramètre fixe avait

été nHall
e une évolution de la masse effective aurait pu être observée en fonction des conditions

auxquelles ont été soumis les échantillons. Cette voie de recherche n’ayant pas été priorisée

dans ces travaux de thèse, il n’est pas possible de réellement discuter de l’influence de l’im-

plantation sur m∗. Par contre cette approche permettrait potentiellement d’éclaircir l’incerti-

tude à prendre en compte sur ces valeurs de EG qui semblent surestimées après implantation.

FIGURE IV.31 – EG en fonction de n̄Hall
e pour les différents films de ScN des séries 2018 et 2022.

Propriétés TE

La décroissance importante de la conductivité thermique du ScN après implantation à

l’argon, avec des dopants (étude au Mg+) [13] ou encore des éléments non électriquement

actifs (étude au Li+) [130] est essentiellement liée aux défauts introduits qui réduisent le libre

parcours moyen des phonons et par conséquent augmente la diffusion de ces derniers. Cette

réduction a également été observée pour d’autres systèmes dont notamment le Bi2Te3 irradié

à l’hélium pour lequel une réduction de κ, issue uniquement des défauts générés par le pas-

sage des ions, a été observée [124]. Donc, que l’élément introduit soit un dopant ou un élément

inerte, l’influence sur κ est uniquement reliée aux défauts générés dans la matrice. Les recuits

thermiques appliqués après implantation engendrent une augmentation de la conductivité

thermique due à la recombinaison/évolution des défauts observée par MET ou DRX.
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Les caractérisations du coefficient Seebeck et de la résistivité électrique ont permis de mon-

trer que les défauts résultant de l’implantation sont électriquement actifs. Outre la modifica-

tion du mode de conduction des échantillons discutée précédemment après implantation (ef-

fet des défauts ponctuels), une augmentation de la résistivité a été observée (effet des défauts

stables jusqu’à 750 K). Elle est principalement reliée à la diminution parallèle de la mobi-

lité et de la densité des porteurs de charge. Les défauts générés représentent des obstacles

importants au mouvement des charges libres, augmentant ainsi leur diffusion. De plus, la di-

minution de n̄e prouve qu’une partie des défauts représente des centres de piégeage pour les

charges libres. En mettant en lien ces observations avec les résultats obtenus par ellipsomé-

trie, on se rend compte que ces centres sont également à l’origine de niveaux profonds de type

accepteur qui influencent les propriétés de transport et optiques du matériau. Grâce à ce pié-

geage, S voit sa valeur augmenter fortement après implantation. Pour ces deux paramètres, la

tendance des recuits thermiques est identique à celle observée pour κ à savoir une "guérison"

progressive de l’endommagement généré.

Ces observations sont en accord avec les résultats obtenus pour implantation du ScN au

Mg et Li [13, 130] mais également avec l’implantation de matériaux TE différents [124, 126,

127, 129]. Néanmoins, l’utilisation d’un dopant peut s’avérer bénéfique pour les propriétés

électriques et le coefficient Seebeck mais son comportement est difficilement anticipable du

fait des relations dopant/défaut.

FIGURE IV.32 – zT à l’ambiante en fonction pour les différents films de ScN des séries 2018 et

2022.
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La figure IV.32 illustre les valeurs de zT des différents échantillons. Néanmoins, il est im-

portant de garder à l’esprit que ces valeurs de zT permettent simplement de comparer quali-

tativement les modifications liées à l’implantation et ne sont pas représentatives des valeurs

exactes de ces échantillons. La raison est purement géométrique et liée aux différentes carac-

térisations. Dans le cas de ρ et S, les résultats obtenus proviennent de mesures dans le plan de

l’échantillon alors que dans le cas de la conductivité thermique, la mesure est normale au plan

et suit la direction de croissance des colonnes. Il est donc logique de penser que κ serait plus

faible dans le plan de l’échantillon. D’après la figure IV.32, l’implantation permet d’améliorer

le zT des échantillons. Cette amélioration est toujours effective avec le recuit à 600°C, mais au-

delà les effets liés à l’implantation semblent s’estomper sur le zT. Donc selon les conditions

d’implantation et l’état initial des échantillons, il est possible d’améliorer les propriétés TE du

ScN.
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Dans ce chapitre l’effet de l’implantation d’ions argon a été étudié sur les propriétés phy-

siques des films minces de ScN. Une première partie de ce chapitre a été destinée à l’implanta-

tion d’un régime d’endommagement élevé (5 dpa). La reproductibilité de l’endommagement

a été vérifiée et confirmée sur deux séries distinctes d’échantillons. Les résultats issus des ca-

ractérisations structurales ont montré une microstructure fortement perturbée mais non amor-

phisée et d’importantes contraintes de compression générées par les défauts. Les propriétés

TE des films sont améliorées via l’implantation avec notamment une augmentation du coef-

ficient Seebeck et une importante diminution de la conductivité thermique, ce qui conduit à

une augmentation du zT de 150 % après implantation. Les recuits thermiques, appliqués à

la suite de l’implantation, ont guéri l’endommagement introduit mais les défauts n’ont pas

disparu et ont au contraire évolué en maintenant leurs effets sur les propriétés TE des films.

Dans la seconde partie de ce chapitre, le changement du mécanisme de conduction après

implantation a été étudié pour un régime d’endommagement plus faible (1 dpa). Ce change-

ment apparait quels que soient la série et le niveau d’endommagement utilisés. Deux types

de défauts ont été mis en évidence :

• des défauts de type ponctuel stables jusqu’à 400 K et qui se recombinent au-delà de cette

température,

• des défauts de type complexe qui sont stables jusqu’à un minimum de 750 K.

Les défauts de type ponctuels sont responsables de la conduction de type VRH. L’analyse

des résultats a également montré selon le modèle de Mott que le paramètre de localisation

était lié à la concentration de défauts ponctuels. Le recuit in situ de ces défauts a permis de

rétablir le comportement dégénéré du transport, laissant place à des défauts de type com-

plexes qui modifient les propriétés TE des films à travers la création de niveaux profonds de

type accepteurs dans la bande interdite par exemple. Dans le cas des doses d’accumulation, la

cinétique des deux types de défauts a suivi un modèle d’impact direct révélant qu’ils se sont

formés directement dans la cascade de déplacements.
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A retenir

• Sensibilité au décalage de Burstein-Moss après implantation.

• Changement du mode de conduction : génération de défauts de type ponctuel.

• Piégeage des porteurs : génération de défauts de type complexe.

• Augmentation de S et diminution de κ.

• Création des défauts par impact direct.
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Chapitre V

Modification des propriétés physiques

par implantation d’hélium
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CHAPITRE V . Modification des propriétés physiques par implantation d’hélium

V.1 Introduction et paramètres d’implantation

Le chapitre précédent a permis de montrer que l’implantation d’argon avec un régime

d’endommagement élevé à 5 dpa, ou plus faible à 1 dpa permet de modifier les propriétés

physiques des films et notamment d’améliorer leurs propriétés TEs. L’argon est un atome

lourd qui induit de nombreux dommages et les effets observés sont majoritairement liés aux

défauts générés et non à l’espèce introduite. Une question peut se poser : qu’advient-il si l’ion

utilisé est plus léger que l’argon, donc si le rapport dégâts/ion diffère? Pour répondre à cette

question, de l’hélium (He) a été implanté dans les films. Pour rappel, à une énergie donnée de

160 keV, le rapport V(lacunes)/ion vaut 110 pour l’hélium et 1406 pour l’argon. Afin de réali-

ser un endommagement similaire à celui de l’argon, il sera nécessaire d’augmenter fortement

la fluence.

Dans la littérature, des ions He ont été utilisés pour irradier des films minces de Bi2Te3.

Pour effectuer l’irradiation, les ions ont été implantés plus profondément dans le substrat, gé-

nérant ainsi des défauts tout le long du film. Les résultats obtenus étaient prometteurs mon-

trant notamment une réduction de κ de 35%, avec en parallèle une augmentation du facteur

de puissance PF selon la dose appliquée. Il serait donc intéressant d’observer comment la for-

mation des défauts se produit dans le ScN lorsque la concentration d’ions implantés est plus

élevée.

FIGURE V.1 – Profils (a) d’endommagement (dpa) et (b) de concentration des ions He utilisés

dans le cadre d’une implantation à un régime de 0,9 dpa.

Le choix a été de préserver le processus multi-énergies présenté précédemment, en uti-

lisant cette fois quatre énergies afin de générer un endommagement homogène sur toute
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l’épaisseur des films. Les figures V.1 (a) et (b) présentent les profils de dpa et de concentration

utilisés pour cette étude. L’endommagement total, figure V.1 (a) est maximal autour de 0,9 dpa

et comparable à celui utilisé pour l’argon à 1 dpa. La concentration moyenne d’ions hélium se

situe autour de 0,5 % contre 0,02% pour l’argon. Il faut donc 25 fois plus d’ions hélium pour

générer un endommagement similaire à celui étudié à l’argon. Les effets observés seront po-

tentiellement plus dominés par l’espèce implanté que par les défauts. Le tableau V.1 résume

les différents paramètres obtenus à partir des simulations SRIM.

Énergie (keV) RP (nm) ΔRP(nm) Skewness V/ion Fluence (×1015cm−2) dpamax

50 245 63 −0,84 91 12 0,6

35 183 54 −0,56 78 6,4 0,35

20 116 41 −0,35 63 4,8 0,3

10 64 26 −0,10 45 3,2 0,22

TABLEAU V.1 – Paramètres liés à l’implantation d’ions hélium déterminés par les simulations

SRIM pour différentes énergies.

Dans la première partie de ce chapitre, les résultats obtenus après implantation et re-

cuits post-implantation seront présentés. Il sera montré que les défauts générés par hélium

induisent des effets similaires à ceux reportés après implantation d’argon. Outre ces simili-

tudes, des différences seront retenues dont notamment une distribution particulière des dé-

fauts observée par MET et un comportement de la bande interdite optique qui n’obéit plus au

décalage de Burstein-Moss.

Dans la seconde partie de ce chapitre, la modification des propriétés de transport sera

étudiée. Il sera présenté le mécanisme de conduction lié à la théorie de Mott, toujours valable

dans le cas de l’hélium. La saturation en défauts sera également étudiée par le biais d’essais

par implantation cumulative.
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CHAPITRE V . Modification des propriétés physiques par implantation d’hélium

V.2 Régime d’endommagement intermédiaire (1 dpa)

Cette étude a été réalisée sur les deux séries d’échantillons. La série de 2018 (lot 65) a été

utilisée pour les observations microscopiques, dont notamment la caractérisation des échan-

tillons après différentes températures de recuits. Cinq échantillons seront présentés en MET.

Pour ce qui est des caractérisations restantes, elles ont été réalisées avec des échantillons de

la série 2022 (lot 12) dont un échantillon à l’état initial, un implanté, un recuit à 400°C et un

dernier échantillon implanté puis recuit de manière successive de 400 à 1000°C par palier de

200°C.

V.2.1 Évolution des propriétés structurales

V.2.1.1 Analyse de la microstructure par MET

La figure V.2 (a) représente la micrographie en champ clair et en axe de zone de l’échan-

tillon implanté à 0,9 dpa à l’hélium. De manière analogue aux ions argon, les ions hélium

créent de nombreux défauts dont le contraste spécifique est représenté par des mouchetis

noirs. De plus, ce contraste est distribué de manière homogène sur toute l’épaisseur implan-

tée. Aucune transition ou zone amorphe n’est constatée, comme le montre la figure V.2 (b)

pour laquelle la structure cristallographique du film est maintenue.

FIGURE V.2 – Film de ScN implanté à l’He : (a) micrographie en champ clair et (b) le dia-

gramme de diffraction correspondant.

Les figures V.3 (a) et (b) sont les micrographies de l’échantillon implanté, orientées dans

les conditions de Fresnel pour observer les défauts spécifiques liés à l’implantation de gaz.
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Contrairement à l’argon, des cavités sont observées après implantation. Le terme cavité sera

employé dans la suite car le STEM-EDS n’a pas permis de détecter l’hélium. Ces cavités sont

pour la majorité de taille nanométrique et difficilement percevables. Certaines sont plus larges

et sont réparties de manière aléatoire dans l’échantillon. Dans certains cas, si les conditions

sont remplies (pression, contrainte, énergie, ...), des cavités semblent s’aligner selon la direc-

tion de croissance du film, indiquant que leur formation est potentiellement favorisée le long

des joints de grains.

FIGURE V.3 – Film de ScN implanté à l’He : micrographies en champ clair et hors axe de zone

(a) sous focalisées et (b) sur focalisées montrant les différentes cavités présentes. Les cercles

en pointillés mettent en avant des cavités particulières.

Les figures V.4 (a)-(d) représentent les micrographies en conditions de Fresnel des échan-

tillons recuits à 600°C et à 900°C après implantation. La plupart des cavités maintiennent leur

taille nanométrique et sont difficilement observables. Certaines apparaissent néanmoins plus

larges dans des zones très localisées. Il semblerait donc que dans certaines zones, les condi-

tions liées aux contraintes de la microstructure ou à l’énergie thermique apportée par exemple,

permettent de faire grossir quelques cavités soit par un mécanisme d’Oswald Ripening soit

par migration.
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FIGURE V.4 – Films de ScN implantés à l’He : micrographies en champ clair et hors axe de

zone (a) et (c) sous focalisées et (b) et (d) sur focalisées montrant les différentes cavités pré-

sentes après un recuit à 600 et 900°C. Les cercles en pointillés mettent en avant des cavités

particulières.

A 1100°C, figures V.5 (a) et (b), aucune évolution majeure des cavités n’a été observée.

On note cependant l’existence de cavités plus larges, localisées dans certaines zones, comme

c’était le cas précédemment à 600 et 900°C. Par contre, après recuit à 1300°C la densité de

cavités, de diamètre supérieur à 10 nm, augmente de manière importante, comme cela est

montré figure V.5 (c) et (d). Certaines cavités sont distribuées de manière aléatoire dans les

films alors que d’autres tendent à s’aligner dans la direction de croissance [111]. Cela suggère

que certaines de ces cavités migrent ou se forment directement dans les joints de grains ce
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V.2 Régime d’endommagement intermédiaire (1 dpa)

qui expliquerait cet alignement particulier. Au-delà d’un recuit à 1300°C, les joints de grains

semblent donc clairement accélérer le processus de grossissement des cavités ce qui n’a pas

été observé dans le cas de l’argon.

FIGURE V.5 – Film de ScN implanté à l’He : micrographies en champ clair et hors axe de zone

(a) et (c) sous focalisées et (b) et (d) sur focalisées montrant les différentes cavités présentes

après un recuit à 1100 et 1300°C. Les cercles en pointillés mettent en avant des cavités parti-

culières.
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V.2.1.2 Évolution des propriétés optiques

Figure V.6 (a) sont représentées les lois de dispersion des films implantés et recuits. Simi-

lairement à l’étude sur l’argon, après implantation d’He l’indice k perd sa gamme transparente

au profit d’une absorption importante. De plus, la partie décrite par l’oscillateur de Drude (>

900 nm) est fortement diminuée lorsqu’elle est comparée à l’état initial. Les recuits thermiques

réalisées à 400, 600, 800 et 1000°C restaurent progressivement l’allure des indices et la couleur

des échantillons (figure V.6 (d)), avec à 1000°C une restauration quasi complète. Ces résultats

démontrent indirectement une évolution et/ou restauration progressive des défauts.

La figure V.6 (b) représente le Tauc-Plot des échantillons. Les courbes ont globalement une

allure identique et seul l’échantillon implanté diffère. L’encart, qui représente un élargisse-

ment de la zone de détermination de EG, suggère cette fois une augmentation de ce dernier

après implantation, tableau V.2. Ce résultat est contraire à celui obtenu pour l’implantation à

l’argon. Les recuits thermiques permettent quant à eux de progressivement rétablir la valeur

de EG. Dans le tableau V.2 sont également reportées les valeurs de μopt et nopt
e . Ces valeurs

présentent des tendances très similaires à celles obtenues pour l’argon, c’est à dire une dimi-

nution de μopt et nopt
e après implantation et les recuits restaurent progressivement ces valeurs.

Néanmoins, le recuit le plus faible à 400°C ne semble pas réellement différer de l’échantillon

implanté.

État μopt (cm2.V−1s−1) nopt
e ×1021 (cm−3) EG Tauc-Plot (eV)

Référence 28 ± 2 2,0 ± 0,2 2,79 ± 0,05

Implanté ∼ 2 ± 2 ∼ 1 ± 0,2 3,07 ± 0,05

Recuit (400°C) ∼ 2 ± 2 ∼ 1,2 ± 0,2 3,02 ± 0,05

Recuit (600°C) 15 ± 2 1,4 ± 0,2 2,94 ± 0,05

Recuit (800°C) 17 ± 2 1,6 ± 0,2 2,84 ± 0,05

Recuit (1000°C) 22 ± 2 1,8 ± 0,2 2,84 ± 0,05

TABLEAU V.2 – Différents paramètres obtenus par ellipsométrie dans le cas du ScN à l’état

initial, après implantation et après recuit à 400, 600, 800 et 1000°C.

Les valeurs de EG sont reportées sur la figure V.6 (c) en fonction de leurs densités de por-

teurs respectives mesurées par effet Hall n̄Hall
e . La loi en ΔE ∝ n2/3, qui décrit le comportement

du ScN lié au décalage de Burstein-Moss, n’est plus suivie par ces nouveaux points de me-

sure. L’implantation à l’hélium élève cette fois la valeur de EG et les recuits à 400 et 600°C ne
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V.2 Régime d’endommagement intermédiaire (1 dpa)

permettent pas de rejoindre la loi du Burstein-Moss. Il faut attendre les recuits à 800 et 1000°C

pour rejoindre la courbure de la loi adaptée de [160]. Cette évolution est très contraire à la sen-

sibilité que devrait avoir le ScN au décalage de Burstein-Moss. Ce résultat sera discuté plus

tard dans le chapitre.

FIGURE V.6 – (a) Lois de dispersion n et k en fonction de la longueur d’onde λ à l’état initial,

après implantation et après différentes températures de recuit. (b) Tauc-Plot correspondants.

L’encart est un agrandissement de la zone de détermination du gap optique direct. (c) Gap

optique EG en fonction de la densité de porteurs nHall
e , adapté de [160]. (d) Évolution de la

couleur des échantillons selon leur historique.

V.2.2 Propriétés thermoélectriques

V.2.2.1 Évolution des propriétés de transport électrique

L’implantation à l’hélium influence la résistivité du ScN de la même manière que l’ar-

gon, comme le montre la figure V.7. Après implantation, la première mesure effectuée sur
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l’échantillon montre d’une part une très forte augmentation de ρ(T) mais également une mo-

dification de sa pente qui devient négative ∂ρ
∂T < 0. Une modification du mode conduction

a donc eu lieu, passant d’un comportement métallique à l’état initial vers un comportement

de type semi-conducteur. Dès 400 K, ∂ρ
∂T augmente, accélérant ainsi la chute de la résistivité.

La seconde mesure diffère de la mesure # 1 et montre le retour du comportement de type

métallique de ρ(T), indiquant une recombinaison de certains défauts pendant la mesure. Une

troisième mesure sur la même gamme de température ne dénote plus aucune évolution et

est identique à la mesure # 2. L’implantation à l’hélium génère donc également deux types

défauts : des défauts de type complexe stables jusqu’à au moins 750 K et des défauts de type

ponctuel qui se recombinent dès 400 K. Ce comportement sera étudié plus en détail dans la

seconde partie de ce chapitre.

FIGURE V.7 – Dépendance en température de la résistivité dans le cas de l’échantillon de

référence et implanté à l’hélium.

La figure V.8 (a) représente les différentes courbes de ρ(T) obtenues. L’allure linéaire dès

180 K, caractéristique du comportement de type métallique, est observée pour tous les échan-

tillons. Le tableau V.3 résume les paramètres obtenus à partir des équations (IV.2) et (III.3),

ainsi que la valeur de résistivité à l’ambiante. Les valeurs des pentes de ρ(T) varient légère-

ment, indiquant une faible évolution de l’interaction électron-phonon. Le même constat est

fait à partir de l’équation de Bloch-Grüneisen qui montre que l’interaction électron-phonon

évolue peu après implantation et/ou recuits. Le terme ρD vaut 9,5 ×10−6 Ω.m après implanta-

tion et les recuits le réduisent progressivement indiquant une guérison de l’endommagement

couplée à une évolution des défauts.
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État α ×10−9(Ω.m.K−1) ρR × 10−6(Ω.m) ρD × 10−6(Ω.m) ρ(300 K) ×10−6(Ω.m) θD (K)

Référence 2,4 1,7 0 2,4 600

Implanté 2,6 1,7 9,5 12,0 492

Recuit (400°C) 2,9 1,7 8,4 11,0 495

Recuit (600°C) 2,9 1,7 4,5 7,0 510

Recuit (800°C) 2,5 1,7 3,3 5,8 550

Recuit (1000°C) 3,3 1,7 2,5 5,2 550

TABLEAU V.3 – Paramètres de la résistivité obtenus à partir de l’ajustement de l’équation (IV.2)

et résistivité à l’ambiante des différents échantillons implantés à l’hélium. θD a été estimée à

partir de la fonction de Bloch-Grüneisen, équation (III.3).

La figure V.8 (b) représente les densités de porteurs mesurées en température. Pour la ma-

jorité, après implantation ou recuits elles apparaissent bruitées. Après implantation, n̄Hall
e est

évalué à 1,0 ±0, 3 × 1021 cm−3, soit deux fois moins que l’échantillon référence. On observe

à nouveau un piégeage des porteurs et la présence de niveaux profonds de type accepteur

également responsables du changement de couleur. La tendance de "guérison" après recuit

est également suivie par la densité de porteurs qui tend vers sa valeur initiale du fait de la

disparition progressive des défauts de type accepteur. Néanmoins, contrairement à l’argon,

n̄Hall
e semble être restauré dès 1000°C suggérant alors que les porteurs piégés sont libérés plus

rapidement dans ce cas. A propos des porteurs, que ce soit à 1 dpa d’hélium ou 5 dpa d’argon,

leur densité semble diminuer de la même quantité. Donc, à priori, l’implantation à l’hélium

se veut plus efficace dans le piégeage des porteurs et implicitement dans la génération des

défauts complexes de type accepteur. Cela rejoint les observations MET qui montrent une

densité de défauts (cavités) plus importante et répartie de façon plus homogène que lors de

l’implantation à l’argon. Avec la densité de gaz plus importante dans le cas de l’hélium, le

désordre par ion incident apparait être distribué de manière plus homogène.

Enfin, la figure V.8 (c) présente les mobilités des échantillons. En ajustant ces courbes à

l’équation (IV.3) le terme μR retenu vaut 15 cm2.V−1.s−1. Après implantation, une forte dimi-

nution de la mobilité est observée, avec μ(300K) = 5, 2 et μD = 8, 6 cm2.V−1.s−1. Le recuit à

400°C ne permet pas de restaurer la mobilité (μHall(300K)) et les défauts ne semblent pas évo-

luer au vu du terme μD qui reste similaire. Pour les recuits suivants, la mobilité n’est toujours

pas restaurée et varie entre 5 et 7 cm2.V−1.s−1. Une légère augmentation de μD se manifeste

pour les températures les plus élevées mais ces valeurs ne sont pas significativement diffé-

rentes et ne traduisent pas une restauration progressive de l’endommagement sur la mobilité.
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FIGURE V.8 – Dépendance en température de (a) la résistivité, (b) la densité de porteurs et

(c) de la mobilité pour les films à l’état initial, après implantation et après différents recuits

thermiques.

Dans le tableau V.4, le rapport μopt/μHall évolue également selon les différentes condi-

tions auxquelles est soumis le film de ScN. Après implantation et recuit à 400°C, le rapport

est inférieur à un suggérant que les défauts influencent fortement la mobilité des porteurs

dans les grains. Les recuits successifs augmentent de nouveau ce rapport et dépassent la va-

leur obtenue pour l’état initial dans le cas des recuits à 800 et 1000°C, alors que la mobilité

mesurée par effet Hall reste quasi identique. Du point de vue du rapport, les joints de grains

voient leur contribution augmenter sur les porteurs de charge. Cependant, l’effet des joints

de grain n’influence pas μHall avec l’augmentation de la température de recuit alors que μopt

est restaurée progressivement. Cela peut s’expliquer par le fait que les défauts, évoluant avec

l’apport énergétique des recuits, migrent dans les joints de grains diminuant ainsi la diffusion

des porteurs dans les grains et n’influençant que très faiblement la contribution due aux joints
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de grains. Cela est en accord avec les observations MET qui montrent des rangés de cavités

aux différentes températures de recuit.

État μopt (cm2.V−1.s−1) μHall (cm2.V−1.s−1) μopt/μHall μD (cm2.V−1.s−1)

Référence 28 12 2,3 ∞

Implanté ∼ 2 5,2 - 8,6

Recuit (400°C) ∼ 2 5,1 - 8,3

Recuit (600°C) 15 6,1 2,5 12,1

Recuit (800°C) 17 5,5 3,1 10,4

Recuit (1000°C) 22 5,6 3,9 11,2

TABLEAU V.4 – Comparaison de la mobilité optique et Hall à l’ambiante pour différentes

conditions des films de ScN et valeur du terme μD obtenue par l’ajustement de l’équation

(IV.3).

V.2.2.2 Évolution du coefficient Seebeck

Sur la figure V.9 (a) est représentée la dépendance en température du coefficient Seebeck.

Toutes les courbes sont linéaires avec la température, ce qui est en accord avec l’indépendance

en température de n̄Hall
e . De même que pour l’argon, le coefficient Seebeck est augmenté après

implantation d’hélium grâce au piégeage des porteurs. Les valeurs de S et les pentes corres-

pondantes mesurées par le ZEM3 sont présentées tableau V.5.

État SZEM3(670K) (μV.K−1) αZEM3 (×10−2 μV.K−2)

Référence −46 −7,1

Implanté −81 −12,6

Recuit (400°C) −81 −10,6

Recuit (1000°C) −47 −10,5

TABLEAU V.5 – Tableau résumant les coefficients Seebeck à 670 K (ZEM3) et les pentes corres-

pondantes.

Après implantation une augmentation de la pente est observée mais les recuits thermiques

ne semblent pas la restaurer. Après recuit à 400°C, S est identique à l’échantillon implanté et

à 1000°C, la valeur initiale est retrouvée ce qui est cohérent avec la restauration complète de

la densité de porteurs à cette même température. Étant donné que ne (Hall ou opt) est res-

tauré avec les recuits thermiques mais que la pente de S ne l’est pas, cela montre que d’autres

contributions, liées par exemple à une modification de la masse effective, rentrent en jeu et
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persistent malgré les recuits.

La figure V.9 (b) présente le PF déterminé à partir de l’ajustement linéaire de S(T) com-

biné à ρ(T) sur la même gamme de température que la figure V.9 (a). Après implantation,

le PF n’est réduit que de 22 %. Le recuit à 400°C, pour lequel une légère restauration de ρ a

été observée précédemment, possède un PF identique à celui de l’échantillon de référence.

Dans l’hypothèse où l’endommagement généré est suffisant pour augmenter la diffusion des

phonons, cet échantillon en particulier pourrait voir son zT augmenter de manière impor-

tante. Enfin, le recuit à 1000°C dégrade le PF de 50% et par conséquent ne semble pas être en

mesure d’améliorer le zT.

FIGURE V.9 – Dépendance en température (a) du coefficient Seebeck et (b) du PF pour les

films de ScN à l’état initial, après implantation et après un recuit à 400 et 1000°C.
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V.3 Mécanismes de conduction à 1 dpa et implantation cumulative

V.3.1 Influence sur les mécanismes de conduction

Les figures V.10 (a) et (b) représentent les dépendances en température de ρ(T) et μ(T)

de l’échantillon à l’état initial et implanté à 0,9 dpa d’hélium à RT (nommé He-1dpa). Après

implantation, la première mesure # 1 montre une résistivité significativement plus élevée que

celle de référence et une mobilité fortement diminuée. La densité de porteurs de charge, qui

est constante sur toute la gamme de mesure, vaut 1,0 ×1021 cm−3, indiquant le piégeage des

porteurs de charge.

FIGURE V.10 – (a) Dépendance en température de ρ(T) de l’échantillon de référence et im-

planté à l’hélium. Les mesures consécutives après implantation sont notées #1 et #2. (b) Dé-

pendance en température de la mobilité et n̄Hall
e correspondants. La mesure #1 est découpée

en trois régions distinctes dont les parties réversibles sont notées (↔) et celles irréversibles

(→).

Similairement à l’étude sur l’argon, les courbes ρ(T) et μ(T) peuvent se diviser en trois

régions distinctes. Pour rappel, à basse température (région I), les courbes sont réversibles.

Dans la seconde région (II), de 400 à 700 K, la résistivité et la mobilité deviennent irréversibles

en raison de la recombinaison des défauts induits par implantation d’He. Une diminution de

ρ(T), en parallèle d’une augmentation de μ(T), est alors observée dans cette gamme de tem-

pérature. Le processus de recombinaison semble de nouveau se terminer vers 700 K, marquant

le début de la région III. Une fois cette température atteinte, tous les défauts susceptibles de

se recombiner ont été éliminés. Il est alors observé sur la mesure # 2, effectuée sur le même

échantillon, que le comportement métallique est rétabli mais la résistivité et la mobilité restent
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impactées par l’implantation. Il ne reste alors plus que des défauts supposés de type complexe

et stables jusqu’à 750 K voire au-delà.

Une diminution de la densité de charges après implantation est reportée pour la mesure

# 1. Cette diminution reste effective pour la mesure # 2 où n̄Hall
e = 0, 9 × 1021 cm−3 soit une

valeur quasi identique à celle de la mesure # 1. L’implantation à l’hélium induit des effets très

similaires à ceux obtenus par implantation d’argon. Les défauts, qui se recombinent in situ

pendant la mesure, influencent le mode de conduction des films, impliquant une conduction

de type VRH décrite par l’équation (IV.5).

La figure V.11 (a), qui représente les courbes ln(ρ) en fonction de T−1/4, permet de vé-

rifier si le mécanisme de conduction de type VRH, pour lequel p = 1/4, prévaut dans la

région I. Étant donné la linéarité des trois courbes entre 80 et 280 K, le mécanisme de conduc-

tion de type VRH est bien prédominant après implantation. Cependant, la température de

Mott caractéristique, estimée à partir de l’équation (IV.5), diffère entre les trois courbes. Pour

He-1dpa, TM = 5 K, alors que pour He-3dpa-cumul et He-5dpa-cumul TM = 360 et 600 K res-

pectivement. Précédemment, lors de l’étude sur l’implantation d’argon, l’augmentation de la

dose induisait un accroissement de la quantité L3
CD(εF) dès 3 dpa dans l’hypothèse où D(εF)

varie peu. L’implantation d’hélium conduit également à une augmentation de cette quantité

mais de manière plus exacerbée, comme le montrent les valeurs de TM obtenues pour He-

3dpa-cumul et He-5dpa-cumul. Donc, l’extension spatiale des états localisés est réduite avec

l’augmentation de la dose à l’hélium. Outre le lien entre la densité de défauts et TM, il semble-

rait que la concentration en ions joue un rôle important sur la formation d’états localisés.

La figure V.11 (b) traite de la recombinaison des défauts dans la région II. En traçant ln(ρ)

en fonction de T−1, il est possible d’évaluer une énergie d’activation. Les trois courbes de

résistivité suivent une loi d’Arrhenius et une énergie d’activation Ea = 130 ± 10 meV est

obtenue. Cette énergie est plus élevée que celle obtenue pour l’implantation à l’argon et au

magnésium [13], qui était de 90 ±10 meV. Précédemment, il a été précisé que les défauts

ponctuels s’avèrent provenir principalement d’effets balistiques plutôt que de la nature de

l’espèce implanté. Ceci est également vrai dans le cas des ions hélium mais cette énergie peut

être également influencée par la concentration de l’espèce implantée ou la réaction de cette

espèce aux différents recuits thermiques.
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FIGURE V.11 – (a) ln(ρ) vs T−1/4 de l’échantillon He-1dpa et ensuite implanté cumulativement

à 3 et 5 dpa. Dans la gamme de température 80-400 K (Région I) les courbes ont été ajustées

par le modèle de conduction VRH, équation (IV.5). (b) ln(ρ) vs T−1 permettant de déterminer

l’énergie d’activation du procédé de recombinaison dans la région II (400 - 700 K).

V.3.2 Évolution de l’endommagement maximal

L’évolution de l’endommagement maximal a été étudiée, de manière analogue au cas de

l’argon, comme le montre la figure V.12 (a). Pour rappel, les différentes contributions des dé-

fauts sont évaluées comme suit : Δρ300K
DP = ρ#1 − ρ#2 pour les défauts de type ponctuel et

Δρ300K
Complexes = ρ#2 − ρre f pour les défauts de type complexe. Comme pour l’argon, l’impact de

ces deux types de défauts sur la résistivité est similaire, cependant la saturation ne semble pas

avoir été atteinte à 5 dpa. En ajustant ces deux courbes au modèle d’impact direct (DI) présenté

au chapitre précédent et décrit par l’équation (IV.9), certains points suivent mal l’ajustement

pour lequel une section efficace de dommage de 0,55 ±0, 1 dpa−1 a été trouvée. Cette diffé-

rence provient des défauts ponctuels qui persistent lors de l’accumulation de la dose malgré

les recuits in situ (Mesure # 2). Donc à partir d’un endommagement de 3 dpa, les valeurs sont

légèrement surévaluées. Néanmoins, la section efficace obtenue à partir du modèle semble

être commune aux deux courbes suggérant que la formation de ces défauts s’est bien réalisée

pendant l’implantation et non après les différents recuits in situ imposés par les mesures.
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FIGURE V.12 – (a) Valeurs à l’ambiante de l’augmentation relative de la résistivité en fonction

du dpa pour un échantillon de ScN implanté cumulativement de 1 à 5 dpa à l’hélium. (b)

Dépendance en température de la résistivité obtenue à partir de la mesure # 2 pour chaque

étape de cumul.
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V.4 Discussion

Microstructure

L’hélium est un atome plus léger que l’argon et la fluence introduite nécessite d’être plus

élevée pour générer un endommagement équivalent. Cet endommagement se traduit toujours

par une modification du contraste de la microstructure, observée par MET. Après implanta-

tion d’He, des cavités de taille nanométrique sont observées dans le film, alors qu’elles ne sont

pas observables après implantation d’Ar. La concentration seuil de la formation des cavités est

donc atteinte et couplée à une mobilité élevée des ions He, de nombreuses cavités se forment

pendant le processus de cascades de collisions.

Les recuits thermiques successifs n’ont pas montré d’évolution de la microstructure jus-

qu’à une température de 1100°C, à l’exception de l’alignement de certaines cavités dont la

fréquence d’observation reste faible. Les cavités de taille nanométrique ne semblent donc pas

ou peu évoluer en dessous de cette température. Ces résultats sont en accord avec les ob-

servations faites par Agarwal et al. où des bulles de tailles similaires ont été observées dans

des films minces de TiN implantés à l’hélium et recuits à 1100°C [232]. Par contre, le recuit à

1300°C a montré de nettes évolutions de la microstructure et notamment des cavités. Des ran-

gés de cavités apparaissent de façon aléatoire dans le film en parallèle d’une diminution de

la densité de cavités nanométriques dans les grains. Cet arrangement de cavités laisse penser

que l’énergie apportée par le recuit thermique est suffisamment élevée pour permettre la nu-

cléation de complexes He-V en cavités plus larges et leur migration dans les joints de grains.

Ces formes particulières ont déjà été observées expérimentalement dans différents matériaux

et étudiées en simulation [233–235]. D’autres défauts tels que des amas de cavités, similaires

à ceux observés dans le cas de l’argon, ont été observés.

Propriétés optiques

L’influence de l’hélium sur les propriétés optiques du ScN est sur certains aspects similaire

à celle de l’argon. Après implantation, une détérioration des lois de dispersion a été montrée

suivie de leur restauration à travers les différents recuits thermiques. En parallèle un assom-

brissement des échantillons survient après implantation, lié majoritairement à la présence de

niveaux profonds de type accepteur.
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Un autre résultat pour le moins surprenant est l’augmentation de EG avec la diminution

de la densité de porteurs. Cet effet, contraire au décalage de Burstein-Moss (B-M) observé

dans le chapitre 4, peut être attribué à ce que l’on appelle la renormalisation de la bande inter-

dite (BGR pour Band Gap Renormalization en anglais) qui un phénomène lié aux interactions

électron-électron et électron-ion [236–239]. Souvent, seul le B-M est considéré dans la plupart

des systèmes car il compense généralement l’effet du BGR. Néanmoins, ces deux effets co-

existent et peuvent être schématisés par la figure V.13. Dans le cas d’un film dégénéré, si le

bas de la bande de conduction est rempli, plus la densité de porteurs augmentent et plus EG

augmente si seul le décalage de B-M est considéré. Dès lors que le BGR est pris en compte,

les différentes interactions coulombiennes peuvent avoir pour effet de relever le haut de la

bande de valence et d’abaisser le bas de la bande de conduction, diminuant ainsi l’énergie de

la transition directe la plus basse existante dans la bande interdite.

FIGURE V.13 – Schématisation de EG pour un semi-conducteur fortement dopé (dégénéré) et

pour lequel les contributions liées aux B-M et BGR sont considérées. Tiré de [239].

Actuellement, il n’est pas possible de confirmer l’origine de ce phénomène dans le cadre

de l’implantation à l’hélium avec les résultats obtenus. Cependant, la concentration de l’es-

pèce implantée pourrait jouer un rôle non négligeable sur les interactions du gaz d’électrons

libres mais également sur les contraintes engendrées dans le film, qui peuvent modifier la

bande interdite en accentuant potentiellement l’effet de ces différentes interactions. L’analyse

des contraintes par DRX pourra nous éclaircir sur les différents effets optiques observés.

Propriétés TE

Les propriétés TEs ont été pour la majorité influencées de la même manière que dans le

cas de l’implantation à l’Ar. Une augmentation de la résistivité couplée à une diminution de

la densité de porteurs (n̄Hall
e ) ont été observées. De plus, le changement de mode de conduc-
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tion est également effectif, indiquant la formation de nombreux défauts de type ponctuel qui

se recombinent pendant la mesure dès 400 K. Cependant cette recombinaison ne semble pas

être complète ou totalement terminée à 750 K puisque les mesures suivantes, à 3 ou 5 dpa cu-

mulés, montrent qu’une faible quantité de défauts responsables du VRH est encore présente.

Ainsi, la quantité de défauts produite lors de l’implantation/irradiation semble avoir un ef-

fet important. Les défauts ponctuels après implantation d’He et pour une dose suffisamment

élevée sont donc plus résistants thermiquement que ceux formés à l’argon. En parallèle, une

augmentation de S a été observée qui est à mettre en lien avec la diminution de la densité de

porteurs.

Les différents recuits thermiques post mortem ont permis de restaurer progressivement une

partie de l’endommagement généré. Néanmoins, la mobilité n’évolue pas ou peu après des

recuits entre 400 à 1000°C (figure V.8 (c)). Ce résultat est d’autant plus surprenant que ρ et

n̄Hall
e évoluent avec les différents recuits. La figure suivante, V.14, semble apporter un élément

de réponse à cette problématique. Elle présente les variations du terme ρD, qui représente

uniquement les défauts complexes, au cours des recuits. Ces résultats correspondent à deux

échantillons de la série 2018 implantés à 5 dpa à l’argon et à 1 dpa à l’hélium. Ils ont par la

suite été recuits successivement selon différentes températures et leur résistivité a été mesurée

entre chaque étape. Cette figure met en évidence une cinétique de guérison différente entre

les défauts complexes générés par l’hélium ou l’argon.

Dans le cas de l’hélium, une décroissance monotone de ρD est observée jusqu’à 800°C,

qui semble se stabiliser à 900°C pour ensuite chuter brutalement entre 900 et 1200°C. Au-delà

de 1200°C, ρD est très faible et peu d’évolutions sont à constater : plus de 90% des défauts

complexes responsables des variations de résistivité ont disparus. Cette transition de la ciné-

tique d’évolution des défauts, entre 900 et 1200°C, rejoint les observations MET où pour rap-

pel, aucune évolution majeure des cavités n’a été notée jusqu’à 1100°C (figure V.4) alors qu’à

plus haute température, le mécanisme de grossissement des cavités s’enclenche de manière

concrète, notamment à 1300°C. Cette série, notée He-1dpa-2018, a vu sa mobilité fortement

restaurée à partir de 1200°C (résultats non présentés) ce qui semble être cohérent avec l’évo-

lution brutale des défauts et leur migration dans les joints de grains.

Dans le cas de l’argon, le processus global de recombinaison sous recuit post mortem semble

identique. Une décroissance de ρD jusqu’à 1000°C est reportée mais la pente, qui est plus éle-

181



CHAPITRE V . Modification des propriétés physiques par implantation d’hélium

vée, indique que la recombinaison est bien plus effective. L’endommagement est plus impor-

tant avec les ions Ar (5 dpa) qu’il ne l’est avec les ions He (1dpa) et la concentration moyenne

en ions diffère d’un facteur 5 (0,1 pour Ar et 0,5 pour He). Ces résultats confirment donc que le

gaz a un rôle de stabilisateur des défauts très important. De plus, la taille des amas (GaznVm)

et cavités diffère selon les recuits montrant que leur énergie de dissociation tend à décroitre

avec l’accroissement de leur taille, certainement lié à la présence du gaz (paramètre n). Par

ailleurs, cette figure montre également que des complexes se forment sous implantation, mais

ceux-ci ne sont pas tous de type accepteur car le nombre de porteurs est restauré à une tempé-

rature de recuit plus basse que la restauration de résistivité. L’hélium génère donc bien plus

de défauts de type complexe. Au vu de ces résultats, il existe des différences notables entre

ces deux gaz, mais des expériences plus précises et complémentaires sont nécessaires pour

confirmer ces phénomènes. Notamment, sont-ils simplement liés à une évolution de la taille

des défauts (évolution des cavités entre 1000 et 1300°C pour l’hélium et pour l’argon) ou alors

aux différents défauts complexes considérés.

FIGURE V.14 – Contribution à l’ambiante des défauts complexes (stables en température) ρD

en fonction de la température de recuit subit par les échantillons dans le cas d’une implanta-

tion de 1 dpa à l’hélium et 5 dpa à l’argon. Les deux courbes ont été normalisées par rapport

à la valeur obtenue après implantation. Pour les deux courbes, le premier point correspond

au recuit in situ réalisé pendant la mesure quatre pointes (van der Pauw) dont la température

maximum atteinte était de 477°C.

La figure V.15 compare l’augmentation relative de la résistivité (défauts complexes et ponc-

tuels compris) à l’ambiante dans le cas d’un endommagement proche de 1 dpa engendré à

l’hélium et à l’argon. Le processus d’impact direct présenté précédemment est valable pour
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les deux gaz. L’argon étant plus lourd, sa section efficace de création de défauts est plus éle-

vée que celle de l’hélium. Cependant, le niveau de saturation en défauts est très différent entre

les deux gaz, avec ΔρHe
sat = 10 Ω.m contre ΔρAr

sat = 3, 9 Ω.m. De plus la saturation à l’argon

semble être atteinte dès 3 dpa alors qu’à l’hélium elle ne semble toujours pas avoir atteint son

maximum à 5 dpa. La quantité de gaz peut donc être considérée comme un facteur limitant la

recombinaison dynamique en créant une densité de défauts plus importante. Cela rejoint les

conclusions émises à partir de la figure V.14, où la cinétique de recombinaison pour l’hélium

est plus lente. L’hélium possède donc un potentiel d’endommagement supérieur à celui de

l’argon à niveau égal.

FIGURE V.15 – Augmentation relative de la résistivité (défauts complexes + ponctuels) à l’am-

biante dans le cadre d’un processus d’implantation cumulative à 1 dpa pour l’argon et l’hé-

lium.
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V.5 Conclusion

Dans ce chapitre, les effets de l’implantation des ions hélium sur les propriétés des films de

ScN ont été étudiés. Une première partie de ce chapitre a montré que pour un taux d’endom-

magement équivalent à 1 dpa, l’implantation d’hélium engendre des effets similaires à ceux

observés par implantation d’argon. Les observations MET ont montré une modification de la

microstructure sans transition amorphe. Le coefficient Seebeck a été amélioré et la résistivité

augmentée. On peut donc s’attendre à ce que la conductivité thermique soit diminuée mais

cela reste encore à vérifier. Cependant des différences ont été reportées, dont notamment la

présence de cavités après implantation d’He qui semblent migrer ou coalescer dans les joints

de grains à partir d’une certaine température de recuit. L’évolution brusque des cavités a été

corrélée au comportement de la résistivité qui au-delà de 1000°C présente une transition im-

portante liée à la guérison de l’endommagement et ce qui expliquerait l’immobilisation de la

mobilité entre 400 et 1000°C. Les mesures optiques ont également montré que les échantillons

implantés à l’hélium ne suivent plus un comportement de type BM mais plutôt une combi-

naison du B-M et BGR. Enfin, la comparaison du terme d’endommagement ρD a montré que

les défauts complexes générés par l’hélium sont plus nombreux et possèdent une résistance

thermique aux recuits plus élevée que ceux produits par l’argon, du fait d’une concentration

en ions plus importante qui permet la stabilisation d’un plus grand nombre de défauts.

La seconde partie a montré que le changement du mécanisme de conduction prévaut éga-

lement dans le cas de l’implantation à l’hélium (1 dpa) avec la génération de défauts de type

ponctuel, responsables du VRH, et des défauts de type complexe. Le recuit in situ des défauts

ponctuels a permis de rétablir le comportement dégénéré de la résistivité, ne laissant place

qu’aux défauts complexes. Cependant, pour l’implantation cumulée à 3 dpa et 5 dpa, des

défauts de type ponctuel persistent et génèrent toujours une légère modification du compor-

tement de la résistivité aux basses températures. Dans le cas de l’accumulation des défauts

selon les différents paliers de dpa, il a été montré que le modèle d’impact direct (DI) est va-

lable pour l’hélium comme pour l’argon mais que la saturation n’est toujours pas atteinte à 5

dpa avec les ions He et la section efficace de création des défauts diffèrent entre les deux gaz.
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A retenir

• Création de nanocavités après implantation.

• Coexistence du Burstein-Moss et Band Gap Renormalization.

• Changement du mode de conduction : défauts de type ponctuel.

• Piégeage des porteurs : défauts de type complexe.

• Augmentation du coefficient Seebeck.

• Mise en évidence du rôle stabilisateur du gaz.
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Conclusion générale

Les travaux de recherche présentés dans ce manuscrit ont pour objectif de mieux com-

prendre l’influence des défauts sur les propriétés thermoélectriques (TEs) du ScN qui a été

synthétisé sous forme de film mince par pulvérisation magnétron. L’introduction de ces dé-

fauts a été réalisée à l’aide d’un processus unique couramment utilisé dans l’industrie des

semi-conducteurs, l’implantation ionique. Notre étude se concentre principalement sur le rôle

des défauts, et non leur caractérisation. Pour limiter toute interaction chimique entre l’élément

implanté et la matrice, des gaz nobles ont été implantés en contrôlant précisément leur quan-

tité et donc indirectement l’endommagement créé.

Les différentes expériences menées permettent d’obtenir une vision globale des effets mis

en jeu, notamment à travers la caractérisation des propriétés TEs par le biais de mesures de

résistivité électrique, de conductivité thermique et de coefficient Seebeck, mais également en

caractérisant les propriétés optiques par ellipsométrie et en observant l’évolution de la mi-

crostructure par microscopie électronique en transmission et diffraction des rayons X. Deux

axes principaux de recherche ont été menés, l’un sur l’impact des défauts sur les propriétés

physiques, et le second sur les changements de modes de conduction électrique du ScN après

implantation. Par ailleurs, deux ions incidents ont été utilisés, l’un favorisant les effets liés à

l’endommagement en utilisant des ions "lourds" (Ar) et l’autre en mettant en avant l’influence

de la concentration en ions par l’introduction d’atomes plus légers (He).

Dans la première étude, l’introduction d’ions Ar, selon un régime d’endommagement

élevé (5 dpa), a montré une réduction importante de la conductivité thermique (κ) couplée

à une amélioration du coefficient Seebeck (S) et une augmentation de la résistivité électrique

(ρ). Cela conduit à l’amélioration du facteur de mérite (zT) jusqu’à 150%, en particulier grâce

à l’augmentation de la diffusion des phonons par les défauts. Les défauts introduits sont aussi

électriquement actifs et agissent comme centres diffuseurs de phonons. Après implantation,

un changement du mécanisme de conduction a été reporté par les mesures de résistivité. Étu-

dié de manière précise dans le cadre d’un régime d’endommagement plus faible (1 dpa), cette

évolution du comportement de ρ(T) est systématique quel que soit l’ion utilisé (Ar ou He) et
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le niveau d’endommagement induit. Ce changement est associé à une forte densité de défauts

qui contraignent les porteurs de charge à se déplacer selon un mécanisme dit par sauts (VRH).

Plus la densité de défauts est élevée et plus l’effet du VRH est dominant. Un recuit in situ jus-

qu’à 750 K suffit à recombiner les défauts responsables de ce changement de conduction, ne

laissant place qu’à des défauts dits complexes qui sont stables thermiquement. Le comporte-

ment de type métallique de la résistivité est alors restauré. La nature exacte des défauts ne

peut être déterminée avec les techniques de caractérisations utilisées, mais cette étude montre

que deux types de défauts se forment simultanément pendant le processus des cascades de

collisions : des défauts de type ponctuel (VRH) et complexe.

Les défauts complexes sont également responsables, pour une partie d’entre eux, du pié-

geage des porteurs de charge. La diminution de la densité de porteurs, reportée également par

les caractérisations optiques, a plusieurs effets dont une amélioration de S, un changement de

la couleur des échantillons et une diminution de EG liée à la sensibilité du ScN au décalage

de Burstein-Moss. Ces analyses montrent donc que les défauts responsables de ces différents

effets introduisent des niveaux profonds de type accepteur dans la bande interdite.

Des effets sur la microstructure sont également reportés dont une augmentation de la

contrainte de compression liée à la densité importante de défauts qui induisent de nombreuses

hétérogénéités locales de déformation. Cette densité ne peut être quantifiée précisément, mais

les observations par microscopie électronique confirment son importance au vu du contraste

observé, qui est distribué de manière homogène à travers tout le film. Malgré un endomma-

gement élevé, aucune transition amorphe n’a été observée démontrant que le ScN est relati-

vement résistant à l’endommagement.

Les recuits thermiques post mortem, montrent une restauration partielle de l’endomma-

gement. Néanmoins, cet endommagement reste effectif sur les propriétés TEs indiquant que

des défauts persistent dans le film. Ces défauts ont, d’après les observations MET, évolués et

peuvent former des bulles d’argon, conséquence d’une dissociation ou migration des amas de

défauts de type lacune-Argon. La formation de ces bulles semble cependant être tributaire de

différents facteurs étant donné leur distribution hétérogène dans le film.

La seconde étude montre que les effets induits par l’implantation d’un gaz plus léger, l’hé-

lium, sont globalement similaires de ceux observés à l’argon. Une amélioration du coefficient

Seebeck est reportée en parallèle d’une augmentation de la résistivité électrique et donc po-

tentiellement d’une diminution de la conductivité thermique qui reste à confirmer avec des

mesures thermiques. Le changement du mode de conduction directement après implantation
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est également effectif et disparait sous recuit in situ. Les lois de dispersions optiques sont

modifiées et la microstructure est localement perturbée. Néanmoins, des différences ont été

observées. Des cavités de taille nanométrique formées par l’implantation d’hélium, pour une

concentration de l’ordre de 1%, sont visibles directement après implantation. La concentration

seuil de la formation des cavités est donc atteinte, permettant ainsi leur création pendant les

cascades de collisions. Les différents recuits post mortem ne montrent que peu d’évolutions de

ces cavités jusqu’à 900°C. Par contre, à plus haute température, de nombreux regroupements

de cavités sont observés et forment un alignement le long de la direction de croissance [111].

La croissance et la migration des cavités semblent dans le cas de l’hélium être favorisées dans

ou autour des joints de grains.

Cette étude a également montré que la bande interdite ne suit plus le décalage de Burstein-

Moss mais est sensible à un autre effet appelé Band Gap Renormalization qui a pour origine

la modification des courbures de bandes par les différentes interactions coulombiennes du

gaz d’électrons. Les analyses de contraintes par DRX permettront éventuellement d’éclaircir

un peu plus l’origine de ce phénomène en confirmant notamment si la contrainte est d’autant

plus élevée dans le cas de l’hélium.

L’analyse approfondie de la contribution des défauts sur la résistivité électrique a permis

de montrer que la cinétique de guérison des défauts diffère et est plus rapide pour l’argon

qu’elle ne l’est pour l’hélium. Le gaz joue donc un rôle de stabilisateur des défauts et plus

sa concentration est élevée, plus nombreux sont les défauts complexes générés. Pour les deux

gaz une transition de leur cinétique de guérison est observée autour de 1100°C et elle est d’au-

tant plus marquée pour l’hélium ce qui semble cohérent avec les observations microscopiques.

Enfin, l’endommagement lié suit un processus dit d’impact direct (DI), c’est à dire que chaque

ion incident crée un désordre permanent. Cependant, la saturation de l’endommagement est

atteinte plus rapidement pour l’argon alors qu’à l’hélium il est encore possible d’accumuler

des défauts, montrant ainsi que la concentration d’ions limite la recombinaison dynamique

des défauts.

En résumé, notre étude a permis de montrer que l’introduction de défauts, par implanta-

tion d’éléments non dopants, améliore les propriétés TEs des couches minces du ScN. Néan-

moins, le contrôle des ces défauts (type, concentration, évolution) reste un sujet d’étude afin

d’optimiser leur utilisation dans l’amélioration des films TEs. Le procédé d’implantation peut

donc être utilisé comme outil de modulation de ces défauts suivant les conditions utilisées

comme par exemple la température ; dans ce travail tous les échantillons ont été implantés à
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RT.

Plusieurs perspectives peuvent être tirées de ce travail. Dans un premier temps, il est né-

cessaire d’approfondir les recherches menées sur l’implantation à l’hélium et les compléter

par des mesures de conductivité thermique (TDTR/FDTR) et des analyses DRX pour obtenir

une vision plus complète sur les effets induits par ce gaz.

Il serait également intéressant d’élargir les conditions d’implantation en augmentant par

exemple l’endommagement pour l’hélium afin d’atteindre la saturation en défauts ou à l’in-

verse le diminuer pour fixer le seuil à partir du quel les propriétés TEs sont améliorées dans

le cas de l’argon ou l’hélium. Des implantations en température, afin de stabiliser tous les

défauts et d’observer éventuellement leur évolution, doivent aussi être envisagées.

Dans cette étude la nature de certains défauts n’a pu être déterminée précisément mais

nous avons suggéré qu’elle pouvait être assimilée soit à défauts de type ponctuel ou de type

complexe. Il serait intéressant de vérifier ces hypothèses par le biais de techniques de caracté-

risation qui donnent accès à ces informations comme la diffusion Huang ou la spectroscopie

de positons (PALS) [240, 241].

Des travaux préliminaires ont également été réalisés et ont montré que l’implantation

d’oxygène (1 dpa), qui se veut être un dopant "naturel" pour les films de ScN pendant leur

croissance, ne joue plus ce rôle et de nombreux défauts semblent détériorer la résistivité élec-

trique, qui augmente d’ailleurs d’un facteur 10000 comme le montre la figure V.16 (a). Cette

étude devrait se poursuivre rapidement (thèse début octobre 2023).

FIGURE V.16 – Dépendance en température de la résistivité dans le cas d’une implantation (a)

à l’oxygène (1 dpa) pour du ScN/MgO et (b) à l’argon (0,1 dpa) pour du CrN/Al2O3.
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Enfin, d’autres travaux préliminaires, effectués en collaboration avec Hugo Bouteiller (Post-

Doctorant) ont montré que l’implantation ionique est un procédé qui peut s’appliquer à d’autres

matériaux TEs comme par exemple le CrN. Pour ce matériau, l’introduction de seulement 0,1

dpa à l’argon suffit à fortement détériorer la résistivité du matériau avec en plus la disparition

de la transition de phase qui est pourtant présente pour l’échantillon de référence. Il serait

donc très intéressant d’essayer de comprendre pourquoi cette transition disparait sur les me-

sures de résistivité et quels sont les effets induits sur les autres propriétés TEs et structurales.
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[188] J. More-Chevalier, S. Cichoň, L. Horák, et al. Correlation between crystallization and oxida-

tion process of ScN films exposed to air. Applied Surface Science, 515, 145 968 (2020).

206



BIBLIOGRAPHIE

[189] B. Saha, M. Garbrecht, J. A. Perez-Taborda, et al. Compensation of native donor doping

in ScN : Carrier concentration control and p -type ScN. Applied Physics Letters, 110(25),

252 104 (2017).

[190] S. Kerdsongpanya, B. Alling, P. Eklund. Phase stability of ScN-based solid solutions for

thermoelectric applications from first-principles calculations. Journal of Applied Physics,

114(7), 073 512 (2013).

[191] S. Kerdsongpanya, B. Sun, F. Eriksson, et al. Experimental and theoretical investigation of

Cr1-xScxN solid solutions for thermoelectrics. Journal of Applied Physics, 120(21), 215 103

(2016).

[192] M. Henini. Handbook of Thin-Film Deposition Processes and Techniques. Microelectronics

Journal, 31(3), 219 (2000).

[193] A. le Febvrier, L. Landälv, T. Liersch, et al. An upgraded ultra-high vacuum magnetron-

sputtering system for high-versatility and software-controlled deposition. Vacuum, 187,

110 137 (2021).

[194] J. F. Ziegler, M. Ziegler, J. Biersack. SRIM – The stopping and range of ions in matter (2010).

Nuclear Instruments and Methods in Physics Research Section B : Beam Interactions

with Materials and Atoms, 268(11-12), 1818–1823 (2010).

[195] F. Bernoux, J.-P. Piel, B. Castellon, et al. Ellipsométrie - Théorie. Mesures mécaniques et

dimensionnelles (2003).

[196] M. Losurdo, K. Hingerl, eds. Ellipsometry at the Nanoscale. Springer Berlin Heidelberg,

Berlin, Heidelberg. ISBN 978-3-642-33955-4 (2013).

[197] V. Hauk, H. Behnken. Structural and residual stress analysis by nondestructive methods : eva-

luation, application, assessment. Elsevier, Amsterdam New York. ISBN 978-0-444-82476-9

(1997).

[198] E. Kula, V. Weiss, eds. Residual Stress and Stress Relaxation. Springer US, Boston, MA.

ISBN 978-1-4899-1886-4 (1982).

[199] D. B. Williams, C. B. Carter. Transmission electron microscopy : a textbook for materials

science. 2. ed edition. Springer, New York. ISBN 978-0-387-76500-6 (2009).

[200] L. J. van der Pauw. A method of measuring the resistivity and hall coefficient on lamellae of

arbritary shape. Philips Technical Review, 20 (1958).

[201] L. J. van der Pauw. A method of measuring specific reesitivity and hall effect of discs of arbritary

shape. Philips Research Reports, (13), 1–9 (1958).

207



BIBLIOGRAPHIE

[202] J. G. Webster. The Measurement, Instrumentation and Sensors Handbook (1999).

[203] S. Hurand, T. Chommaux, P.-O. Renault, et al. Easy and computer-time-saving implemen-

tation of the van der Pauw method including anisotropy and probe positioning correction factors

using approximate closed-form analytical functions. Review of Scientific Instruments, 93(5),

053 907 (2022).

[204] S. Sandell, E. Chávez-Ángel, A. El Sachat, et al. Thermoreflectance techniques and Raman

thermometry for thermal property characterization of nanostructures. Journal of Applied Phy-

sics, 128(13), 131 101 (2020).

[205] A. Zenji. Seeking for non-Fourier heat transfer with thermoreflectance. Ph.D. thesis, Univer-

sité de Bordeaux (2023).

[206] P. J. Ouseph, K. Driver, J. Conklin. Polarization of light by reflection and the Brewster angle.

American Journal of Physics, 69(11), 1166–1168 (2001).

[207] J. Steinhauser, S. Faÿ, N. Oliveira, et al. Transition between grain boundary and intragrain

scattering transport mechanisms in boron-doped zinc oxide thin films. Applied Physics Let-

ters, 90(14), 142 107 (2007).

[208] P. Makula, M. Pacia, W. Macyk. How To Correctly Determine the Band Gap Energy of Mo-

dified Semiconductor Photocatalysts Based on UV–Vis Spectra. The Journal of Physical Che-

mistry Letters, 9(23), 6814–6817 (2018).

[209] J. M. Ziman. Electrons and Phonons : The Theory of Transport Phenomena in Solids. Oxford

University Press. Oxford, At the Clarendon Press (1960).

[210] B. Saha, J. Acharya, T. D. Sands, et al. Electronic structure, phonons, and thermal properties

of ScN, ZrN, and HfN : A first-principles study. Journal of Applied Physics, 107(3), 033 715

(2010).

[211] J.-F. Barbot. Cours de Master : Physique Statistique II (2019).

[212] K. Ellmer, R. Mientus. Carrier transport in polycrystalline ITO and ZnO :Al II : The influence

of grain barriers and boundaries. Thin Solid Films, 516(17), 5829–5835 (2008).

[213] K. Seeger. Semiconductor Physics, volume 40 of Springer Series in Solid-State Sciences.

Springer Berlin Heidelberg, Berlin, Heidelberg. ISBN 978-3-662-02665-6 (1991).

[214] C. E. Ekuma, D. Bagayoko, M. Jarrell, et al. Electronic, structural, and elastic properties of

metal nitrides XN (X = Sc, Y) : A first principle study. AIP Advances, 2(3), 032 163 (2012).

[215] A. Qteish, P. Rinke, M. Scheffler, et al. Exact-exchange-based quasiparticle energy calcula-

tions for the band gap, effective masses, and deformation potentials of ScN. Physical Review

B, 74(24), 245 208 (2006).

208



BIBLIOGRAPHIE

[216] M. Kimura, X. He, T. Katase, et al. Large phonon drag thermopower boosted by massive elec-

trons and phonon leaking in LaAlO3/LaNiO3/LaAlO3 heterostructure. Nano Letters, 21(21),

9240–9246 (2021).

[217] P. Trocellier, S. Agarwal, S. Miro. A review on helium mobility in inorganic materials. Journal

of Nuclear Materials, 445(1-3), 128–142 (2014).

[218] J. Barbot, M. Beaufort, M. Texier, et al. Swelling and stacking fault formation in helium

implanted SiC. Journal of Nuclear Materials, 413(3), 162–165 (2011).

[219] M.-F. Beaufort, R. Burcea, J.-F. Barbot. Damage in Xe-implanted 4H-SiC under severe condi-

tions. Journal of Nuclear Materials, 570, 153 941 (2022).

[220] J. Thovert, A. Acrivos. The Effective Thermal Conductivity of a Random Polydispersed Sus-

pension of Spheres to Order C 2. Chemical Engineering Communications, 82(1), 177–191

(1989).

[221] M. van Huis, A. van Veen, F. Labohm, et al. Formation, growth and dissociation of He

bubbles in Al2O3. Nuclear Instruments and Methods in Physics Research Section B :

Beam Interactions with Materials and Atoms, 216, 149–155 (2004).

[222] M. A. Moram, Z. H. Barber, C. J. Humphreys, et al. Young’s modulus, Poisson’s ratio, and

residual stress and strain in (111)-oriented scandium nitride thin films on silicon. Journal of

Applied Physics, 100(2), 023 514 (2006).

[223] G. Tan, F. Shi, S. Hao, et al. Codoping in SnTe : Enhancement of Thermoelectric Performance

through Synergy of Resonance Levels and Band Convergence. Journal of the American Che-

mical Society, 137(15), 5100–5112 (2015).

[224] H.-S. Kim, Z. M. Gibbs, Y. Tang, et al. Characterization of Lorenz number with Seebeck

coefficient measurement. APL Materials, 3(4), 041 506 (2015).

[225] N. F. Mott, E. A. Davis. Electronic Process in Non-Crystalline Materials. Oxford, At the

Clarendon Press (1971).

[226] L. Pelaz, L. A. Marqués, J. Barbolla. Ion-beam-induced amorphization and recrystallization

in silicon. Journal of Applied Physics, 96(11), 5947–5976 (2004).

[227] S. Leclerc, M. F. Beaufort, J. F. Barbot, et al. Strain and amorphization under light-ion im-

plantation in SiC. EPL (Europhysics Letters), 98(4), 46 001 (2012).

[228] C. Templier. Fundamental Aspects of Inert Gases in Solids. NATO ASI Series B : Physics,

Plenum Prss : New York, 279(117-132) (1991).

[229] A. Charaf Eddin, L. Pizzagalli. First principles calculation of noble gas atoms properties in

3C–SiC. Journal of Nuclear Materials, 429(1-3), 329–334 (2012).

209



[230] L. Pizzagalli, A. Charaf-Eddin, S. Brochard. Numerical simulations and modeling of the

stability of noble gas atoms in interaction with vacancies in silicon. Computational Materials

Science, 95, 149–158 (2014).

[231] J. Chen, P. Jung, H. Trinkaus. Evolution of Helium Platelets and Associated Dislocation Loops

in a-SiC. PHYSICAL REVIEW LETTERS, 82(13), 4 (1999).

[232] S. Agarwal, P. Trocellier, D. Brimbal, et al. An experimental study of helium diffusion and he-

lium induced microstructural evolution in ion implanted polycrystalline titanium nitride. Acta

Materialia, 121, 1–14 (2016).

[233] P. L. Lane, P. J. Goodhew. Helium bubble nucleation at grain boundaries. Philosophical

Magazine A, 48(6), 965–986 (1983).

[234] O. El-Atwani, K. Hattar, J. Hinks, et al. Helium bubble formation in ultrafine and nano-

crystalline tungsten under different extreme conditions. Journal of Nuclear Materials, 458,

216–223 (2015).

[235] J. Hetherly, E. Martinez, M. Nastasi, et al. Helium bubble growth at BCC twist grain boun-

daries. Journal of Nuclear Materials, 419(1-3), 201–207 (2011).

[236] Z. M. Gibbs, A. LaLonde, G. J. Snyder. Optical band gap and the Burstein–Moss effect

in iodine doped PbTe using diffuse reflectance infrared Fourier transform spectroscopy. New

Journal of Physics, 15(7), 075 020 (2013).

[237] M. Feneberg, S. Osterburg, K. Lange, et al. Band gap renormalization and Burstein-Moss

effect in silicon- and germanium-doped wurtzite GaN up to 1020 cm3. Physical Review B,

90(7), 075 203 (2014).

[238] Y. Liu, Y. Li, H. Zeng. ZnO-Based Transparent Conductive Thin Films : Doping, Performance,

and Processing. Journal of Nanomaterials, 2013, 1–9 (2013).

[239] A. Walsh, J. L. F. Da Silva, S.-H. Wei. Origins of band-gap renormalization in degenerately

doped semiconductors. Physical Review B, 78(7), 075 211 (2008).

[240] M.-F. Beaufort. Study of point defect clusters in hydrogen implanted silicon by X-ray diffuse

scattering. Nuclear Instruments and Methods in Physics Research Section B : Beam In-

teractions with Materials and Atoms, 62(4), 478–483 (1992).

[241] M.-F. Barthe, C. Corbel, G. Blondiaux. Caractérisation de défauts lacunaires par annihilation

de positons. Techniques d’analyse (2003).



Annexes

211





Annexe A : Description des oscillateurs

optiques

Dans le domaine visible-proche infrarouge, les propriétés optiques du ScN dense sont

prises en compte par la combinaison d’un oscillateur gaussien (GO), d’un oscillateur de Tauc-

Lorentz (TLO) et d’une constante diélectrique à fréquence infinie ε∞, reproduisant les tran-

sitions interbandes dans le domaine UV, et un oscillateur de Drude(DO) représentant l’exci-

tation du plasma des porteurs de charge libres dans la gamme IR, de sorte que la fonction

diélectrique et complexe ε(ω) = ε1(ω) + iε2(ω) du ScN, dépendante de la fréquence ω, se

lise :

ε(ω) = ε∞ + εGO(ω) + εTLO(ω) + εDO(ω) (1)

Ci-dessous est explicité l’expression mathématique de chaque oscillateur.

Oscillateur Gaussien :

εGO(ω) = AGO

⎡
⎢⎣Γ
(

ω − ωGO

σGO

)
+ Γ

(
ω + ωGO

σGO

)
+ i

⎛
⎜⎝e

−
(

ω − ωGO

σGO

)2

− e
−
(

ω + ωGO

σGO

)2⎞
⎟⎠
⎤
⎥⎦ (2)

où les paramètres d’ajustement sont l’amplitude AGO, l’énergie centrale ωGO (en eV), et l’élar-

gissement BGO = 2
√

ln 2 σGO (en eV). La fonction Γ est une série de convergence qui produit

une forme linéaire cohérente de Kramers-Kronig pour ε1.

Oscillateur de Tauc-Lorentz :

ε2,TLO(ω) =

⎧⎪⎪⎨
⎪⎪⎩

[
ATLO ω0 BTLO (ω − ωg)2

(ω2 − ω2
0)

2 + B2
TLO ω2

·
1
ω

]
for ω > ωg

0 for ω ≤ ωg

(3)

Et ε1,TLO est obtenue à partir de ε2,TLO par une transformation de Kramers-Kronig, où P repré-
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sente la partie principale de l’intégrale :

ε1,TLO(ω) =
2
π

P
∫ ∞

ωg

ξ ε2,TLO(ξ)

ξ2 − ω2 dξ (4)

Les paramètres d’ajustement de l’oscillateur de Tauc-Lorentz sont l’amplitude ATLO, l’énergie

centrale ω0 (en eV), l’énergie de la bande interdite (gap) ωg (en eV), et l’élargissement BTLO

(en eV).

Oscillateur de Drude :

εDO(ω) = − h̄2 e2 N μ

ε0 (μ m∗ me ω2 + i e h̄ ω)
(5)

Les constantes physiques sont h̄ (constante de Planck/2π), ε0 (la constante diélectrique du

vide), me (la masse de l’électron), and e (la charge électronique). Les paramètres d’ajustement

de l’oscillateur de Drude sont la concentration d’électrons libres N (en cm−3), and la mobilité

μ (en cm2V−1s−1). La masse effective relative des électrons libres dans le ScN est fixée à m∗ =

0, 4.
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Annexe B : Fichiers de références ICCD

FIGURE B.1 – Fiche ICCD PDF 00-045-0978 du ScN
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FIGURE B.2 – Fiche ICCD PDF 01-071-1684 de l’Al2O3
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Influence des défauts induits par implantation sur les propriétés

thermoélectriques du ScN

Résumé :

Dans un contexte énergétique incertain, l’idée de récupérer un flux de chaleur perdu en courant électrique
apparait séduisante : c’est le principe de la thermoélectricité. Ce travail de thèse a pour objectif de montrer que
les défauts qui influencent les propriétés physiques peuvent être utilisés pour les moduler et ainsi améliorer
les performances des matériaux thermoélectriques, dont leur facteur de mérite (zT = S2

ρκ ). Les défauts ont été
introduits via un processus hors équilibre, couramment utilisé dans l’industrie du semi-conducteur, appelé
implantation ionique. Des films minces de ScN ont ainsi été implantés à différents taux d’endommagement
et l’effet des ions a été examiné à travers différentes techniques de caractérisation permettant d’analyser en
détail l’évolution des propriétés structurales et thermoélectriques. Les résultats montrent que quel que soit
l’ion considéré, la génération de défauts induit systématiquement une diminution importante de la conducti-
vité thermique (κ). Cependant, dans le ScN l’implantation provoque également un changement du mode de
conduction électrique, de type métallique à semi-conducteur. Ce changement est imputé à des défauts de type
ponctuel qui induisent des états localisés proches du niveau de Fermi, entrainant alors un mode de conduction
par sauts (VRH). Ces défauts guérissent dès 400 K, laissant place à un autre type de défauts dits complexes
qui sont notamment responsables de l’augmentation de la résistivité (ρ) mais également de l’amélioration
du coefficient Seebeck (S). Ainsi, après implantation le zT du ScN peut être amélioré jusqu’à 150%. Des re-
cuits thermiques post-implantation montrent une évolution des défauts et une guérison de l’endommagement
simultanément, permettant ainsi de restaurer la résistivité tout en préservant un effet sur la conductivité ther-
mique. L’implantation ionique apparait donc comme une technique adaptée pour moduler les propriétés des
matériaux thermoélectriques.

Mots clés : Thermoélectricité, films minces, implantation ionique, DRX, MET, Ellipsométrie, propriétés élec-
triques.

Influence of implantation-induced defects on the thermoelectric

properties of ScN

Abstract :

Given the current energy context, the idea of recovering a flow of lost heat as an electrical current appears
attractive : this is the principle of thermoelectricity. The aim of this thesis work is to show that the defects that
influence physical properties can be used to modulate them and thus improve the performance of thermoelec-
tric materials, including their figure of merit (zT = S2

ρκ ). Defects were introduced via a non-equilibrium process,
commonly used in the semiconductor industry, called ion implantation. ScN thin films were implanted at dif-
ferent damage rates and the effect of ions was examined using various characterisation techniques to analyse
in detail the evolution of the structural and thermoelectric properties. The results show that regardless of the
ion considered, the generation of defects systematically leads to a significant decrease in thermal conductivity
(κ). However, in ScN, implantation also causes a change in the electrical conduction mode, from metallic to se-
miconductor. This change is attributed to point-like defects that induce localised states close to the Fermi level,
resulting in a hopping conduction mode (VRH). These defects recover after 400 K, leaving place for another
type of defects known as complex defects, which are responsible in particular for the increase in resistivity
(ρ), but also for the improvement in the Seebeck coefficient (S). After implantation, the zT of ScN can be im-
proved up to 150%. Post-implantation thermal annealing shows a simultaneous evolution of the defects and
recovery of the damage, thereby restoring the resistivity while preserving an effect on thermal conductivity.
Ion implantation therefore appears to be a suitable technique for modulating the properties of thermoelectric
materials.

Key words : Thermoelectricity, thin films, ion implantation, XRD, TEM, Ellipsometry, electrical properties.


