
 
 

 
Université du Québec 

Institut National de la Recherche Scientifique 

Centre Énergie Matériaux Télécommunications 

 

 
 
 

Synthèse et étude des couches minces composites multiferroïques à base des 

bronzes de tungstène quadratiques 
 
 
Par 

Thameur HAJLAOUI  

 

 
Th¯se pr®sent®e pour lôobtention 

du grade de Philosophiae doctor (Ph.D.) 

en sciences de l'énergie et des matériaux 

29 septembre 2017 

 

 

 
 
 

Jury dô®valuation 

 

Président du jury et Prof. Daniel GUAY 

Examinateur interne INRS-Énergie, Matériaux Télécommunications 

 

Examinateur externe Dr. Mario MAGLIONE 

Institut de Chimie de la Matière Condensée de 

Bordeaux  

Université de Bordeaux 

 

Examinateur externe Dr. Riad NECHACHE 

École de technologie supérieure-Montréal 

 

Directeur de recherche Prof. Alain PIGNOLET 

INRS-Énergie, Matériaux Télécommunications 

 

 

 

© Droits réservés de Thameur Hajlaoui, 2017 



 

 



 
 _____________________________________________________________________________________  

 _____________________________________________________________________________________  

i 

Résumé 

En permettant la coexistence de plusieurs propriétés ferroïques (ferroélectriques, 

ferromagnétiques, ferroélastiques, etc.) dans le même matériau, les multiferroïques pourraient se 

révéler extrêmement prometteurs pour améliorer des dispositifs existants tant au niveau de leur 

performance, au niveau de leur int®grabilit® quôau niveau de leur consommation dô®nergie. En 

particulier, les multiferroïques composites permettent de diversifier les systèmes étudiés en 

offrant la possibilité de combiner les propriétés fonctionnelles des meilleurs matériaux ferroïques 

monophasés connus ainsi que dôavoir des couplages plus importants que ceux dôun mat®riau 

multiferroïque monophasé entre les différentes composantes ferroïques individuelles constituant 

le matériau composite. Le développement des couches minces possédants de bonnes propriétés 

fonctionnelles à température ambiante présente un défi majeur, mais est central pour la réalisation 

de nouveaux dispositifs microélectroniques et photoniques intégrés, utilisant les propriétés de 

matériaux multiferroïques. 

Côest dans ce contexte que nous avons d®cid® de synth®tiser et dôétudier des couches minces 

composites qui possèdent des propriétés multiferroïques à température ambiante, et côest cet 

objectif qui nous a guidés durant cette thèse. Dôun autre c¹t®, de nouveaux mat®riaux c®ramiques 

ayant la structure des bronzes de tungstène quadratiques de formulation Ba2LnFeNb4O15 (TTB-

Ln : Ln = Sm3+, Eu3+, Nd3+ ...) ont été synthétisés récemment et se sont révélés être des 

composites multiferroµques ¨ temp®rature ambiante. Côest dans un article qui date de 2009 que 

Josse et al ont montr® que lôhexaferrite de baryum (BaFe12O19 : BaFO) ï un composé magnétique 

ï se forme spontanément pendant la synthèse des céramiques ferroélectriques TTB-Ln, donnant 

naissance à des céramiques composites qui possèdent donc des propriétés multiferroïques à 

température ambiante [1]. Il a été montré aussi que la nature de lôion lanthanide (Ln) occupant les 

sites carrés de la structure TTB est le paramètre cristallochimique le plus important permettant de 

contrôler à la fois la nature ferroélectrique et la formation de la phase magnétique dans les 

composites TTB-Ln/BaFO. 

Lôobjectif de cette th¯se est de synthétiser des couches minces par ablation laser pulsé (PLD) en 

utilisant ces céramiques composites de TTB-Ln/BaFO comme cibles et de tester si ces couches 

minces se comportent ou non (de point de vue de leurs propriétés physiques) de la même manière 
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que les céramiques composites de composition chimique similaire. Ensuite, nous optimisons les 

paramètres expérimentaux (conditions de dépôt, composition chimique, qualité des couches etc.) 

afin dôam®liorer les propri®t®s multiferroµques des couches obtenues. La PLD a été choisie pour 

déposer les couches minces en raison de sa capacité à pr®server la stîchiom®trie de matériaux 

complexes (pérovskites, hexaferrite, TTB, etc.).  

La thèse est organisée de la manière suivante : dans un premier temps les principales étapes de 

synthèse des céramiques TTB-Ln ainsi que leurs propriétés structurales et multiferroïques sont 

discutées. Les meilleures c®ramiques (densit® Ó 90 %, bonnes propri®t®s multiferroµques) ont été 

ensuite utilisées comme cibles lors du dépôt par PLD. En raison des propriétés multiferroïques 

importantes des céramiques composites TTB-Eu/BaFO, nous avons commencé par les utiliser 

pour synthétiser des couches minces multiferroïques à base des structures TTB-Eu. 

Lôoptimisation des conditions de d®p¹t nous a permis de synth®tiser des couches minces TTB-Eu 

épitaxiées sur des substrats SrTiO3(100) dopés au niobium (NSTO(100)). Ensuite, nous avons 

montré que les couches épitaxiées TTB-Eu sont sous contraintes compressives dans le plan, 

contraintes qui sont dues à un désaccord de maille positif, estimé à environ + 0,826 %, par 

rapport à la structure du substrat. Des études structurales approfondies nous ont aussi permis de 

déterminer les différentes relations dô®pitaxie et de montrer que la maille quadratique des couches 

minces est tourn®e dans le plan du substrat dôun angle de Ñ18Á par rapport ¨ la structure cubique 

de celui-ci. La bonne microstructure (rugosité faible, surface homogène, etc.) nous a permis de 

bien caractériser les propriétés ferroélectriques de ces couches. En effet, nous avons montré que 

les propriétés ferroélectriques mesurées macroscopiquement à température ambiante sont 

conserv®es ¨ lô®chelle nanom®trique en utilisant la microscopie à force piézoélectrique. En plus, 

nous avons montré ï en caractérisant les propriétés magnétiques des couches ï la formation des 

particules nanométriques de BaFO noyées dans la phase ferroélectrique TTB-Eu, démontrant la 

nature multiferroïque des couches minces composites épitaxiées synthétisées.  

Les résultats obtenus en étudiant les couches minces synthétisées sur des substrats NSTO(100) 

nous ont encouragé à étudier aussi des couches déposées sur des substrats à base de silicium 

(Si(100)), pertinents pour les domaines dôapplication ®voqu®s ci-haut, en particulier lôutilisation 

de ces couches dans des dispositifs intégrés. Les substrats Si(100) utilisés ont été recouverts 

dôune fine couche de platine (Pt) qui a été utilisée plus tard comme électrode inférieure pour les 
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mesures ferroélectriques et électromécaniques microscopiques. Lôoptimisation des conditions de 

croissance sur ces substrats (Pt/Si(100)) a permis la synthèse des couches hautement orientées 

parall¯lement ¨ lôaxe c de la structure quadratique TTB-Eu. En étudiant ï microscopiquement et 

macroscopiquement ï les propriétés ferroélectriques de ces couches, nous avons montré que leurs 

propriétés sont bien meilleures comparées à celles des couches minces synthétisées sur des 

substrats NSTO, ainsi que par rapport aux céramiques de composition chimique similaire. En 

outre, nous avons montré une bonne endurance des propriétés ferroélectriques de ces couches, 

avec une polarisation r®manente qui ne diminue que dôenviron 30 % de sa valeur initiale apr¯s 

109 cycles. Malgr® lôam®lioration encourageante des propri®t®s ferro®lectriques, ces couches sont 

toujours caractérisées par des propriétés magnétiques relativement faibles. Néanmoins, la 

présence même des propriétés magnétiques dans ces couches est une solide confirmation de la 

nature composite de celles-ci, ainsi que de lôexistence de leurs propri®t®s multiferroïques.         

La deuxième étape de notre travail consiste à étudier les propriétés structurales et fonctionnelles 

des couches minces TTB-Ln en fonction de la nature de lôion lanthanide pour Ln = Nd3+, Sm3+ et 

Eu3+. Ce choix est justifié par : ï la volont® dô®largir lô®tude afin de couvrir dôautres TTB 

niobates ainsi que ï de tester lôeffet de lôion lanthanide (la composition chimique) sur les 

propri®t®s des couches minces. Lô®tude structurale de ces couches a montr® une croissance 

orient®e parall¯lement ¨ lôaxe c de la phase principale TTB-Ln dans des conditions de synthèse 

très similaires (optimales). En plus, cette étude a révélé la présence dans tous les cas dôune 

quantit® faible dôhexaferrite de baryum, attestant la nature multiferroµque de ces couches minces. 

Nous avons d®termin® quôà la fois les propriétés structurales et les propriétés ferroélectriques 

ainsi que les propriétés magnétiques sont toutes d®pendantes de la nature de lôion lanthanide. 

Similairement à ce qui a été déterminé pour les céramiques, nous avons pu expliquer les 

tendances de la variation des propri®t®s fonctionnelles en fonction de la nature de lôion lanthanide 

par les distorsions qui affectent le réseau cristallographique de la structure TTB-Ln en raison de 

lôaccommodation partielle des ions Ln dans les sites carr®s de cette structure. Les meilleures 

propriétés ferroélectriques ont été obtenues dans des couches minces TTB-Nd qui possèdent la 

polarisation spontanée la plus importante par rapport aux couches minces contenant dôautres 

types dôions lanthanides. Notamment, les couches minces TTB-Nd sont caractérisées par des 

propriétés ferroélectriques robustes, qui ne sont que peu affectées par la fatigue ferroélectrique. 

Nous avons test® ensuite lôeffet de la pression dôoxyg¯ne dans la chambre de d®p¹t sur ces 
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propriétés. En ce qui concerne la croissance, nous avons obtenu des couches hautement orientées 

selon lôaxe c ¨ pression dôoxyg¯ne de 1 mTorr et des couches polyorient®es ¨ pressions 

dôoxyg¯ne plus ®lev®es (nous avons utilisé 10 mTorr comme exemple). Tandis que les couches 

déposées à 1 mTorr (hautement orientées) possèdent la polarisation ferroélectrique la plus 

importante, les couches d®pos®es ¨ pression dôoxyg¯ne de 10 mTorr (polyorientées) possèdent les 

propriétés ferroélectriques les plus résistantes à la fatigue ferroélectrique avec une polarisation 

macroscopique qui ne diminue que dôapproximativement 8 % et de 12 % de sa valeur initiale 

respectivement après 106 et 108 cycles ferroélectriques successifs, mettant en évidence une 

exceptionnelle endurance ferroélectrique. Nous avons expliqué cette endurance importante de la 

ferro®lectricit® par la pr®sence dôune concentration plus r®duite de d®fauts dôoxyg¯ne dans les 

couches d®pos®es ¨ pression dôoxyg¯ne plus importante, attestant lôimportance de ce param¯tre 

de dépôt sur lôam®lioration des propri®t®s fonctionnelles, même si cela se produit au dépens de 

lôorientation cristalline.     

Cette thèse a permis la synthèse de nouvelles couches minces composites multiferroïques à 

température ambiante. Elle a permis également de comprendre la physique qui gouverne les 

propriétés fonctionnelles de ces couches ainsi que de déterminer les paramètres expérimentaux 

assurant lôam®lioration et potentiellement le contr¹le de ces propri®t®s. Dôautre part, notre ®tude a 

ouvert la porte à de nombreuses perspectives prometteuses, tant au niveau scientifique quôau 

niveau de lôam®lioration technologique o½ nos couches minces peuvent °tre utilis®es dans des 

dispositifs int®gr®s pouvant b®n®ficier de lôutilisation des propriétés multiferroïques ou 

magnétoélectriques et qui peuvent fonctionner à température ambiante, ce qui nôest pas toujours 

possible pour des couches minces dôautres compos®es multiferroïques.    
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Introduction générale 

Les propri®t®s fonctionnelles de la mati¯re sont ¨ lôorigine de nombreuses applications 

importantes. En particulier, un matériau ferroélectrique, possédant une polarisation électrique 

spontan®e qui peut °tre invers®e au moyen dôun champ ®lectrique appliqu®, est n®cessairement 

aussi pyroélectrique1 et piézoélectrique2. Ce type de matériaux peut donc être utilisé dans de 

nombreuses applications parmi lesquelles nous pouvons citer les thermodétecteurs 

pyroélectriques IR, les capteurs et les mémoires non-volatiles. En plus, les matériaux qui 

présentent une aimantation spontanée (qui sont en général ferromagnétiques ou ferrimagnétiques) 

que lôon peut contr¹ler par un champ magn®tique sont couramment employés dans les systèmes 

de stockage de lôinformation, comme les disques durs des ordinateurs. Ces deux propriétés, 

chacune étant intéressante du point de vue des applications, ne sont généralement pas présentes 

simultanément, sauf dans de rares cas où elles peuvent coexister.  Un tel matériau est alors 

qualifié de multiferroïque. Il est également possible que ces propriétés soient couplées, ce 

couplage sôappelle couplage "magnétoélectrique", et par extension un tel matériau multiferroïque 

est alors dit magnétoélectrique. Au cours des dernières années plusieurs types de matériaux de 

différentes structures ont été largement étudiés pour leurs propriétés multiferroïques et 

magnétoélectriques [2]. Lôint®r°t particulier port® aux multiferroµques est justifi® par la richesse 

de leurs propri®t®s physiques ainsi que par la possibilit® quôils offrent dôimaginer de nouveaux 

dispositifs intégrés de haute performance. En particulier, plusieurs multiferroïques ont été testés 

pour fabriquer des mémoires multi-états fonctionnant avec, non pas deux, mais 4 états logiques 

[3]. En effet, dans les m®moires actuelles lôinformation est stock®e sous forme de bit qui ne peut 

prendre que 2 états, correspondant physiquement aux deux orientations différentes de 

lôaimantation dôun mat®riau magn®tique (MRAM) [4] ou de la polarisation dôun mat®riau 

ferroélectrique (FeRAM) [5]. Lôutilisation dôun mat®riau pr®sentant ¨ la fois une polarisation et 

une aimantation manipulables ¨ lôaide dôexcitations ext®rieures (multiferroµques) permet de 

développer des mémoires en principe beaucoup plus performantes (permettant de stocker plus 

dôinfirmation dans le m°me espace) fonctionnant par exemple avec des ®tats pouvant prendre 4 

valeurs différentes correspondants aux différentes orientations de la polarisation et de 

                                                           
1 Il sôagit de la variation de la polarisation dôun mat®riau sous lôeffet du changement de la température. 
2 Côest la propri®t® dôun mat®riau qui se polarise électriquement quand il est sous contrainte mécanique ou inversement de se 

déformer lorsquôil est soumis à un champ électrique. 
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lôaimantation. Un autre exemple dôapplication des mat®riaux multiferroµques-magnétoélectriques 

est constitué par les mémoires MERAM [4]. Dans ce type de m®moires lôinformation est stock®e 

magn®tiquement, mais "®crite" ¨ lôaide dôun champ ®lectrique via le couplage magnétoélectrique, 

et elle est lue ensuite magn®tiquement ¨ lôaide dôune t°te de lecture ¨ magn®tor®sistance g®ante 

communément utilisée de nos jours pour la lecture dôinformation magn®tique [4,6]. Lôutilisation 

du champ ®lectrique pour manipuler lôaimantation (effet magn®to®lectrique) permet de rem®dier ¨ 

plusieurs problèmes que rencontrent les mémoires actuelles, comme par exemple la nécessité 

dôutiliser une forte densit® de courant pour générer le champ magnétique qui sert à écrire 

lôinformation dans les m®moires magn®tiques MRAM. Ce dernier processus consomme 

beaucoup de courant et g®n¯re beaucoup dô®chauffement n®faste pour les circuits int®gr®s. En 

outre, les mémoires MERAM ne souffrent pas des problèmes de fatigue ferroélectrique qui 

peuvent affecter les mémoires à base des matériaux ferroélectriques FeRAM [5,7]. Le 

développement des mémoires en utilisant des matériaux multiferroïques-magnétoélectriques ne 

repr®sente en r®alit® quôun exemple des applications qui peuvent profiter de la richesse des 

propriétés physiques de ces matériaux [8]. Dôun autre c¹t®, pour quôils puissent °tre utilisés dans 

les applications, les matériaux doivent impérativement être multiferroïques à température 

ambiante. Dans le but de surmonter le problème de la rareté des matériaux multiferroïques à 

température ambiante dans la nature, plusieurs stratégies ont été adoptées. Une de ces stratégies 

est de modifier un matériau connu pour être multiferroïque à basse température afin de ramener 

sa température de transition au-dessus de la temp®rature ambiante. ê titre dôexemple, cette 

stratégie a été adoptée par Sanchez et al qui ont étudié des solutions solides de pérovskites 

monophasées de formulation (PbZr0.53Ti0.47O3) (1-x)-(PbFe0.5Ta0.5O3) x (PZT-PFT) [9]. Une autre 

stratégie consiste à créer une distorsion polaire dans la structure dôun mat®riau d®j¨ magn®tique ¨ 

temp®rature ambiante afin dôinduire la pi®zo®lectricit® ou ®ventuellement la ferro®lectricit®. Nous 

pouvons citer ici lôexemple des couches minces multiferroµques dôAlFeO3 [10]. Une troisième 

stratégie consiste à élaborer un composite formé par un composant ferroélectrique et un 

composant ferromagnétique à température ambiante. En réalité cette dernière stratégie est la plus 

prometteuse, particulièrement en raison de la diversit® quôelle offre et la possibilité de combiner 

de bons matériaux ferroélectriques et de bons matériaux ferromagnétiques, dans des conditions 

bien déterminées, pour donner naissance à des composites de bonnes propriétés multiferroïques. 

Plusieurs ®tudes rapport®es dans la litt®rature ont en effet montr® quôil est judicieux dôadopter 
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cette stratégie pour synthétiser des composites multiferroïques vraiment utilisables dans des 

applications [11].   

Les céramiques appartenant à la famille des bronzes de tungstène quadratiques (tetragonal 

tungsten bronze : TTB) de formulation Ba2LnFeNb4O15 (TTB-Ln : Ln = Sm3+, Eu3+, Nd3+ ...) sont 

des matériaux particulièrement intéressants. En effet, ces céramiques ont été largement étudiées 

pour leurs propriétés ferroélectriques ainsi que la possibilité de la formation spontan®e dôune 

phase secondaire magn®tique dôhexaferrite de baryum BaFe12O19 (BaFO). En effet, la phase 

magnétique (BaFO) se forme au sein de la matrice ferroélectrique (TTB-Ln) pendant les 

processus de synthèse de la céramique donnant lieu à un matériau composite qui est globalement 

à la fois ferroélectrique et magnétique, donc multiferroïque, à température ambiante. Il  a aussi été 

démontré que les propriétés multiferroïques de ces céramiques dépendent de leur composition 

chimique, en particulier de la nature de lôion lanthanide (Ln). De fa­on plus d®taill®e, les 

céramiques TTB-Ln exhibent des propriétés ferroélectriques classiques pour Ln = Sm3+, Eu3+ ou 

Nd3+ et sont des matériaux dits relaxeurs3 pour Ln= La3+, Pr3+ ou Gd3+. En ce qui concerne la 

composante magn®tique, il a ®t® d®montr® que lôaimantation diminue quand le rayon de lôion Ln 

augmente, pour disparaitre pour Ln = La3+. Ce comportement a été reli® ¨ lôincorporation 

partielle des ions Ln de rayon ionique faible dans les sites carrés du réseau TTB-Ln, ce qui cause 

une distorsion du réseau sur ces sites et induit la formation des phases secondaires, en particulier 

la phase magnétique BaFO. Les mécanismes qui sont à la base des propriétés fonctionnelles 

intéressantes des composites spontanés TTB-Ln/BaFO sont expliqués plus en détails dans le 

premier chapitre de la th¯se ainsi que dans certaines r®f®rences sôy rapportant [1,12].     

 Problématique et présentation du sujet 

La problématique principale de cette thèse est de déterminer si des couches minces à base des 

TTB-Ln se comportent de la même manière et présentent les mêmes propriétés que les matériaux 

c®ramiques ayant la m°me stîchiom®trie, particuli¯rement des propri®tés multiferroïques à 

température ambiante. Il sôagit de comprendre si lôon observe lôapparition des m°mes phases 

secondaires ï notamment la phase magn®tique dôhexaferrite de baryum ï au cours du dépôt des 

couches minces, que lors de la synthèse des céramiques. Par conséquent, notre travail consiste à 

produire des couches minces de ces matériaux et à étudier en détail leurs propriétés 

                                                           
3 Expliqu® de fa­on d®taill®e dans lôannexe IV 
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multiferroïques en fonction des conditions de synthèse. Ensuite, nous tentons de trouver les 

conditions expérimentales qui permettent de maximiser les propriétés ferroélectriques ainsi que la 

formation de la phase magnétique dôhexaferrite de baryum afin dôobtenir des couches minces 

composites multiferroïques et/ou magnétoélectriques à température ambiante, ayant les 

meilleures propriétés possibles. 

Objectifs et méthodologie 

Lôobjectif principal de ce travail est la synth¯se et lô®tude des couches minces (potentiellement 

multiferroïques) de TTB-Ln de formule Ba2LnFeNb4O15 (Ln = Nd3+, Eu3+, Sm3+). Cette étude 

permet de comprendre lôeffet de la technique de d®p¹t ainsi que de la nature des lanthanides 

choisis (en particulier leurs rayons ioniques) sur les propriétés recherchées. Ceci est dans le but 

(i) de produire des composites qui se forment spontanément sous forme de couches minces et (ii) 

qui possèdent les meilleures propriétés multiferroïques possibles à la température ambiante.  

La r®alisation de lôobjectif principal de ce travail sôest faite en plusieurs étapes selon une 

méthodologie bien définie. Dans un premier temps, nous avons commencé par le dépôt des 

couches minces de TTB-Ln par ablation laser pulsé. Le but de cette étape était de déterminer les 

conditions de synth¯se qui permettent dôaboutir ¨ la meilleure cristallisation du matériau et de 

comprendre les effets des divers paramètres sur la formation des phases recherchées. Étant donné 

que la ferroélectricité est causée par la phase TTB-Ln qui est la phase principale dans notre 

mat®riau, nous avons commenc® par lôexamen de cette propriété. Ensuite, nous nous sommes 

concentr®s sur la recherche de la phase magn®tique qui est lôhexaferrite de baryum. Enfin, nous 

avons recherché les conditions pour quôil y ait existence de la ferro®lectricit® et du 

ferromagnétisme simultanément, dans le but de fabriquer un matériau multiferroïque-

magnétoélectrique à température ambiante sous forme de couches minces et ainsi atteindre notre 

but final. Étant donné que les TTB-Ln sont très peu étudiées, même sous forme de céramiques, 

nous avons décidé de fabriquer aussi quelques céramiques. La synthèse des céramiques nous a 

aidé (i) à mieux comprendre le mécanisme de formation des différentes phases au sein de la 

structure, et (ii) nous a permis de fabriquer des cibles qui contiennent plus dôhexaferrite de 

baryum pour nos dépôts par ablation laser pulsé, qui  mène donc à la production de couches 

minces exhibant plus de magnétisme. 
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Le présent manuscrit est organisé en chapitres qui discutent les différentes étapes suivies afin de 

r®aliser lôobjectif de la thèse. Le premier chapitre est consacré ¨ lôintroduction des structures 

synthétisées et caractérisées dans le cadre de ce travail ainsi que de leurs propriétés importantes. 

Le deuxième chapitre introduit les méthodes de synthèse utilisées pour fabriquer les céramiques 

et les couches minces, ainsi que les techniques de caractérisation exploitées pour étudier leurs 

propriétés. Dans le troisième chapitre nous discutons quelques études faites sur les céramiques à 

base des bronzes de tungstène quadratiques. Dans ce chapitre nous exposons quelques exemples 

des propriétés structurales et fonctionnelles des céramiques TTB-Sm. Ensuite, nous discutons 

lôeffet de la substitution en site A du baryum par le strontium sur les propriétés de ces 

céramiques. Dans le chapitre quatre, nous traitons et examinons les propriétés structurales et 

fonctionnelles des couches minces TTB-Ln (Ln = Eu3+, Nd3+ et Sm3+). Nous nous intéressons à la 

croissance épitaxiée de couches minces de ces matériaux sur des substrats monocristallins 

SrTiO3(100) dopé avec le niobium (NSTO(100)). Ensuite, nous discutons les propriétés 

multiferroïques (ferroélectriques et ferromagnétiques) et nous démontrons donc la synthèse de 

couches minces composites de TTB-Ln/BaFO qui sont multiferroïques à température ambiante. 

Dans ce chapitre nous exposons ®galement les r®sultats de lô®tude des couches minces TTB-Ln 

sur des substrats ¨ base de silicium. Ces couches sont hautement orient®es parall¯lement ¨ lôaxe c 

et possèdent de bonnes propriétés multiferroïques. Après une conclusion générale, nous 

finissons par la discussion de quelques perspectives concernant lôam®lioration du magn®tisme, le 

couplage magnétoélectrique ainsi que les propriétés optiques des couches minces à base des 

structures TTB-Eu.     
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Chapitre I  ï Les bronzes quadratiques ferroélectriques et multiferroïques 

I. Les bronzes de tungstène quadratiques 

1. La structure des bronzes de tungstène quadratiques 

Historiquement, la structure cristalline des bronzes de tungstène quadratiques (« tetragonal 

tungsten bronze » : TTB) a été déterminée pour la première fois par Magnéli à partir des oxydes 

monocristallins de K0,57WO3  et de Na0,57WO3 [13,14]. Ensuite plusieurs composés de cette 

famille basés sur cette structure ont été étudiés avec différents ions alcalins (K+, Na+, Cs+ et Rb+) 

[15ï18]. En 1824 le chimiste allemand Friedrich Wöhler a attribué le nom « bronze » aux 

composés contenants des alcalins et riches en sodium après avoir remarqué que ces matériaux 

présentent une couleur intense et un éclat métallique. 

La structure des TTB est illustrée dans la Figure 1(a) et 1(b). Cette structure peut être décrite par 

un encha´nement tridimensionnel dôocta¯dres formant le r®seau anionique. Ces octa¯dres sont 

dans le cas le plus g®n®ral form®s par des ions dôoxyg¯ne et le site octa®drique en leur centre 

étant occupé par des cations métalliques (MO6) (avec M est un métal de transition). Néanmoins, 

dôautres possibilit®s sont pr®sentes dans la litt®rature, et les octa¯dres peuvent °tre form®s par des 

ions de fluor [19ï21]. Par ailleurs, les centres des octaèdres peuvent être occupés  par une grande 

vari®t®  dôions m®talliques (Ta5+, Fe5+, Nb5+, Ti4+ é) [22ï24]. Ces octaèdres sont connectés par 

leurs sommets et constituent le squelette de la structure. Cet arrangement fait apparaitre des 

tunnels de sections pentagonales, carrées et triangulaires de coordinences 15, 12 et 9 

respectivement. Les sites pentagonaux peuvent être occupés par des ions de grande taille (Ba2+, 

Sr2+, Ca2+ é)  [25,26]. Les sites carrés peuvent être occupés par des cations de taille moyenne ou 

grande (en général des terre-rares ou des lanthanides) [27,28]. Les sites triangulaires peuvent être 

occupés par des cations de petite taille comme le lithium (Li+) [25,29] comme ils peuvent être 

vides [1]. 

La structure TTB se distingue des autres structures qui permettent lôinsertion des ions dans leurs 

réseaux comme les pérovskites par la grande diversité de leurs sites cristallographiques. Ainsi, un 

grand nombre de possibilit®s de substitution et dôinsertion cationiques sont possibles. Cette 

flexibilité permet à la fois de synthétiser un grand éventail de phases ayant la structure TTB et de 

contrôler leurs propriétés structurales et fonctionnelles.  
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Figure 1 : Représentation schématique de la structure des bronzes de tungstène quadratiques de 

formule générale A2BC2M5O15 ; (a) perpendiculairement ¨ lôaxe c et (b) perpendiculairement ¨ 

lôaxe a. Cette structure a été obtenue en utilisant les données cristallographiques de la structure 

Sr2LaTi2Nb3O15. 

- Les carrés dessinés avec des lignes rouges continues représentent la maille élémentaire de 

la structure. 

- Le carré dessiné avec une ligne noire continue représente un exemple des octaèdres 

dôoxyg¯ne qui sont entour®s uniquement par deux types de sites cristallographiques (dans 

ce cas des sites pentagonaux et triangulaires).  
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- Le carré dessiné avec une ligne noire pointillée représente un exemple des octaèdres 

dôoxyg¯ne qui sont entour®s par les trois types de sites cristallographiques (pentagonaux, 

carrés et triangulaires). 

Tableau 1 : Données cristallographiques de la structure Sr2LaTi2Nb3O15 déterminées dans la 

référence [30] ¨ lôaide de lôaffinement de "Rietveld" du patron de diffraction des rayons X à 

haute temp®rature dans le syst¯me quadratique de groupe dôespace P4/mbm avec des param¯tres 

de maille a å b å 12,3051 ¡ et c å 3,8674 ¡. 

Atome Coordonnées atomiques dans la cellule 

unitaire 

Position de 

Wyckoff 

Occupation 

x y z 

Sr 0,1697 0,3303 0 4g 1 

La 0 0 0 2a 1 

Ti1 0,2155 0,0781 0,5 8j 0,4 

Ti2 0,5 0 0,5 2c 0,4 

Nb1 0,2155 0,0781 0,5 8j 0,6 

Nb2 0,5 0 0,5 2c 0,6 

O1 0,204 0,077 0 8j 1 

O2 0,5 0 0 2d 1 

O3 0,279 0,221 0,5 4h 1 

O4 0,151 0,499 0,5 8j 1 

O5 0,064 0,132 0,5 8j 1 

 

De façon générale, les TTB discutés dans cette thèse sont décrits par la formulation A2BC2M5O15. 

La maille élémentaire de ces structures est composée de 46 ions. Le paramètre de maille 

perpendiculaire au plan est de lôordre de c å 4 ¡ ce qui correspond ¨ la hauteur des octa¯dres 

dôoxyg¯ne. Les param¯tres de maille dans le plan sont peu diff®rents et ils sont de lôordre de a å b 

å 12,5 ¡. Dans les structures TTB les ions sont disposés par couches : - Les cations qui occupent 

les différents sites (triangulaires, carrés et pentagonaux) se trouvent au même niveau que les 

oxygènes apicaux en z = 0. - En z = 1/2 nous trouvons les ions métalliques qui se situent au 

centre des octaèdres ainsi que les oxygènes équatoriaux. 
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ê haute temp®rature, les bronzes de tungst¯ne quadratiques cristallisent dans le groupe dôespace 

P4/mbm nÁ127 ou le groupe dôespace P-4b2 n° 117 [22,31]. Le premier est centrosymétrique et 

non-polaire alors que le deuxième est non-centrosymétrique et non-polaire. Ces deux groupes 

dôespace sont compatibles avec un comportement para®lectrique ¨ haute temp®rature. Quand la 

température diminue (T < TC, TC étant la température de Curie de la transition paraélectrique-

ferroélectrique), une transition de phase structurale vers le groupe dôespace non-centrosymétrique 

et polaire P4bm n°100 peut se produire et le matériau se trouve alors dans sa phase 

ferroélectrique [22,26,27,31]. Dans certains cas et à des températures très inférieures à TC (T << 

TC), la structure subit une seconde transition vers une phase orthorhombique et la structure basse-

temp®rature est alors d®crite par le groupe dôespace Bbm2 [25,32]. 

Dans le groupe dôespace P4/mbm qui est le plus utilis® pour d®crire la structure TTB ¨ haute 

temp®rature, les octa¯dres dôoxyg¯ne sont divis®s en deux cat®gories : (i) La premi¯re cat®gorie 

est constituée par les octaèdres qui contiennent un cation métallique situé en leurs centres. Ces 

cations occupent la position de Wyckoff 2c et ils sont entourés uniquement par deux types de 

sites. Nous montrons dans la Figure 1(a) lôocta¯dre entour® par le carr® dessin® avec une ligne 

noire continue et qui est entouré par des sites pentagonaux et triangulaires uniquement. (ii) La 

deuxième catégorie est formée par les octaèdres qui contiennent des cations métalliques dont la 

position est décalée par rapport à leurs centres. Ces octaèdres occupent la position de Wyckoff 8j 

et ils sont entourés par les trois différents types de sites (pentagonaux, carrés et triangulaires). 

Cette situation est illustr®e par lôocta¯dre qui est entour® par le carr® dessin® avec une ligne noire 

pointillée dans la Figure 1(a). Le déplacement des cations métalliques par rapport aux centres 

des octa¯dres dôoxyg¯ne peut sôeffectuer de deux façons : (i) Lôocta¯dre dôoxyg¯ne subit un tilt 

par rapport ¨ lôaxe vertical (ou lôaxe c) lorsque lôangle O2-M5-O2 selon lôaxe c est maintenu 

identique à 180°. (ii) Lôocta¯dre subit une distorsion lorsque lôangle O2-M5-O2 est différent de 

180°. La Figure 2 donne une illustration schématique des octaèdres réguliers (en vert) et des 

octaèdres distordus (en bleu).  
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Figure 2 : Octaèdres dôoxyg¯ne r®guliers (en vert) et non-réguliers (en bleu). La présence de 

lôion m®tallique dans une position d®centr®e engendre une distorsion ou inclinaison de lôocta¯dre 

quand lôangle O-M-O est diffèrent ou égale à 180°, respectivement.   

2. Filiation entre la structure TTB et la structure pérovskite 

 

Figure 3 : Filiation entre la structure pérovskite (a) et la structure TTB (b) : la structure TTB peut 

être obtenue par rotation de 45° des colonnes pérovskites colorées en rouge (Figure tirée de la 

référence [12] après autorisation de la part de lôauteur).  

La structure TTB peut être déduite de la structure pérovskite par la rotation des colonnes 

pérovskites ï form®es par 4 colonnes dôocta¯dres ï dôun angle de 45Á autour de lôaxe c (les blocs 

dôocta¯dres color®s en rouge dans la Figure 3) [33,34]. Le passage de la structure pérovskite vers 

la structure TTB est illustré schématiquement dans la Figure 3(a) et (b). Ainsi, cette opération est 

¨ lôorigine de lôapparition des deux différents sites cristallographiques (pentagonaux et 

triangulaires) qui sôajoutent aux sites carr®s. Les tunnels de sections carrées constituent lô®l®ment 
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commun entre la structure TTB et la structure pérovskite. Des insertions et substitutions 

cationiques sont très fréquentes dans ces tunnels. Particulièrement la substitution des ions 

lanthanides (qui sont insérées dans les tunnels carrés) les uns par les autres a été très couramment 

utilisée pour contrôler les propriétés diélectriques dans les TTB niobates [35]. Afin de garantir 

lôint®grit® structurale du r®seau anionique, côest ¨ dire pour que les octa¯dres dôoxyg¯ne restent 

connectés par leurs sommets, la structure TTB peut subir des distorsions et les octaèdres eux-

mêmes peuvent se réorienter. 

Plusieurs études ont tenté de classer les TTB en utilisant une approche de facteur de tolérance 

géométrique (t) semblable à celle utilisée pour les pérovskites [36]. Le facteur de tolérance joue 

un rôle important pour prescrire la stabilité des structures tant dans le cas des TTB que dans le 

cas des pérovskites [37]. De façon similaire aux pérovskites, Wakiya et al ont suggéré des 

facteurs de tolérance individuels relativement aux sites pentagonaux et aux sites carrés notés 

respectivement A et B dans la formule A2BC2M5O15 de la structure TTB [28,38]: 

 ὸ
Ѝ

ÅÔ ὸ
Ѝ

   (1) 

Dans ce cas, ὶet ὶ sont les rayons des ions qui occupent les sites pentagonaux et carrés, 

respectivement. ὶ et ὶ sont respectivement les rayons des ions métalliques et des ions 

dôoxyg¯ne. Les cations qui occupent les sites carrés (B) sont de coordinance 12 ce qui est 

équivalent à celui des pérovskites. Cela permet alors de définir un facteur de tolérance (tB) 

relativement à ces sites qui est équivalent à celui des structures pérovskites. Par ailleurs, les 

cations qui occupent les sites pentagonaux (A) sont de coordinance 15 ce qui nécessite ï en se 

basant sur des considérations géométriques plus complexes ï de définir un facteur de tolérance 

bien adapté à cette situation (tA). Ainsi, le facteur de tolérance qui décrit les structures TTB est la 

combinaison des facteurs tA et tB et il est donné par la formule : 

 ὸ    (2) 

tTTB fournit une métrique pour définir si la structure TTB est susceptible de se produire pour un 

ensemble donn® dôions. Au final, pour quôune composition puisse aboutir ¨ une structure TTB 

stable, il faut que le facteur de tol®rance soit de lôordre de 1 [35]. 
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II. Les bronzes de tungstène quadratiques ferroélectriques 

Quoique les structures TTB fussent étudiées depuis les années 1950 pour leurs propriétés 

ferroélectriques, la compréhension de lôorigine de cette propri®t® physique reste toujours 

incertaine. Parmi les TTB ferroélectriques, les PbNb2O6 ont été étudiées depuis 1953 [39]. 

Lôexplication usuelle de la ferro®lectricit® dans ce mat®riaux est bas®e sur la supposition que la 

pr®sence dôune polarisation spontan®e dans ces structures est due principalement ¨ la présence 

des cations métalliques dans des positions décentrées au sein du réseau anionique octaédrique 

[40]. À haute température la symétrie des structures TTB est en général décrite par le groupe 

dôespace centrosym®trique P4/mbm. Les cations m®talliques d®cal®s par rapport au centre des 

octa¯dres dôoxyg¯ne donnent lieu ¨ des dip¹les microscopiques qui sont align®s selon la direction 

[110] [41]. Lôaxe quaternaire du groupe P4/mbm interdit cependant pour des raisons de symétrie 

lôapparition dôune polarisation macroscopique. Lôabaissement de la temp®rature est accompagn® 

dôune transition de phase structurale vers le groupe dôespace P4bm [42]. Ce groupe dôespace est 

non-centrosym®trique et polaire, ce qui permet lôapparition dôun ordre polaire à longue distance. 

Dans cette approche la ferroélectricité est le résultat du changement de la symétrie de la structure.  

Lôexistence dôune modulation4 structurale a été identifiée comme étant une autre façon de décrire 

le comportement di®lectrique dans les structures TTB permettant dôexpliquer la pr®sence dôune 

polarisation spontanée et donc de la ferroélectricité. En effet, la nature de la modulation ï 

commensurable ou incommensurable ï est liée à la nature diélectrique ï ferroélectrique ou 

relaxeur ï de la phase TTB [43].  

(i) Modulation incommensurable : la structure TTB est perturb®e par lôapparition des 

ions M d®centr®s dans certains octa¯dres dôoxyg¯ne donnant lieu ¨ des dip¹les locaux 

qui sont associ®es ¨ ces cations dans leur cage anionique. Dôautre part, 

lôincommensurabilit® de la modulation permet lôalignement corr®l® de ces dip¹les qui 

sôadditionnent pour engendrer une polarisation macroscopique, comme dans le cas des 

TTB ferroélectriques SBN (SrxBa1-xNb2O6) [44,45] et BNN (Ba2NaNb5O15) [46].  

(ii)  Modulation commensurable : dans ce cas de modulation la perturbation de la structure 

qui est reliée à la distorsion du réseau anionique est périodique, tout d®placement dôun 

cation dans une direction étant compensée par un déplacement dans la direction 

                                                           
4 La notion de modulation structurale est discut®e en d®tail dans lôannexe III 
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opposée au sein même de la structure du matériau TTB. Par conséquent, cette 

modulation a pour effet dôemp°cher la pr®sence dôune polarisation macroscopique 

malgré la présence de dipôles locaux. Toutefois, un ordre polaire à courte distance 

peut être maintenu et donne lieu à un comportement relaxeur.       

Un bon exemple de la d®pendance des propri®t®s di®lectriques de la nature de lôion lanthanide est 

le comportement diélectrique de la phase TTB de formulation A2BC2M5O15 où les ions 

lanthanides sont contenus dans les sites carrés (B). La variation du rayon ionique de lôion 

lanthanide est souvent identifiée comme le facteur le plus important influençant les propriétés 

fonctionnelles et structurales des structures TTB. La nature de la modulation étant étroitement 

reli®e ¨ la nature de lôion lanthanide, les propri®t®s di®lectriques (ferro®lectrique ou relaxeur) 

varient donc en fonction de la nature de celui-ci. Par conséquent, il est possible de contrôler les 

propriétés diélectriques des structures TTB en choisissant lôion lanthanide qui se trouve dans les 

sites carrés. Pour illustrer ce comportement, nous considérons le composé céramique 

Ba2LnTi2Nb3O15 (Ln = Bi3+, La3+, Nd3+, Sm3+ and Gd3+). La structure des solutions solides qui 

contiennent les ions Bi3+ et La3+ est d®crite ¨ lôaide d`une modulation commensurable avec un 

comportement di®lectrique relaxeur. Par contre, lôintroduction des ions Nd3+, Sm3+ et Gd3+ fait 

apparaitre une transition vers une modulation incommensurable qui donne lieu à un 

comportement ferroélectrique [43]. Ce m°me m®canisme pourrait °tre ¨ lôorigine du 

comportement diélectrique dans les niobates de formulation Ba2LnFeNb4O15  qui font lôobjet de 

cette thèse [47].  

Tableau 2 : Température de Curie TC de quelques matériaux céramiques de structure TTB les 

plus connus dans la littérature. 

Composé Température de transition 

TC (K)  

Références 

Ca0,28Ba0,72Nb2O6 ; CBN 28  553 [48,49] 

Sr0,60Ba0,40Nb2O6 ; SBN 60  313 [50,51] 

Sr0,75Ba0,25Nb2O6 ; SBN 75 353 [50,51] 

Ba2NaNb5Ol5 (BNN)  833 [25,52] 

Ba2KNb 5O15  513 [53] 

LaK 2Nb5O15  640 [54] 
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III. Les bronzes quadratiques multiferroïques ς la structure Ba2LnFeNb4O15 (Ln = ions 

lanthanides) 

1. Introduction de la structure Ba2LnFeNb4O15 

Côest en 1960 que P. H. Fang et R. S. Roth ont discut® pour la premi¯re fois le comportement 

ferroélectrique et ferrimagnétique (donc multiferroïque) des niobates Ba2LnFeNb4O15 (TTB-Ln) 

sans fournir des données expérimentales [55]. Dans cette étude les propriétés ferroélectriques et 

lôordre magn®tique ont ®t® attribu®s ¨ une seule phase, les auteurs sugg®rant la n®cessit® dôune 

étude plus approfondie des propriétés de ces structures. Depuis, plusieurs niobates TTB-Ln où Ln 

est un ion lanthanide (Ln = La3+, Pr3+, Nd3+, Sm3+, Eu3+, Gd3+) ont été élaborés sous forme de 

céramiques et intensivement investigués en raison de leurs propriétés structurales et 

fonctionnelles int®ressantes. Ce nôest cependant quôen 2009 que Josse et al ont publié le premier 

article qui discute en d®tail les origines de lôordre ferro®lectrique et de lôordre magn®tique, en 

mettant en évidence le caractère composite de ces matériaux [1].  

 

Figure 4 : Section selon le plan (a, b) de la maille élémentaire des niobates (Ba2SmFeNb4O15) 

montrant la distorsion du site carr® en raison de lôintroduction des ions lanthanides Sm3+. 
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Tableau 3 : Coordonnées atomiques du composé Ba2SmFeNb4O15 utilisées pour construire la 

structure des TTB niobates représentée dans la Figure 4 [1]. 

Atome Coordonnées atomique Position 

Wyckoff 

Occupation 

x y z 

Ba 0,1656 0,6768 0,3510 4c 1 

Sm 0 0 0,3480 2a 1 

Nb1 0 0,5 0,7813 2b 0,8 

Fe1 0 0,5 0,8713 2b 0,2 

Nb2 0,2847 0,4267 0,8555 4c 0,8 

Fe2 0,2847 0,4267 0,8555 4c 0,2 

Nb3 0,5741 0,2878 0,8510 4c 0,8 

Fe3 0,5741 0,2878 0,8510 4c 0,2 

O1 0,163 0,499 0,753 4c 1 

O2 0,490 0,157 0,850 4c 1 

O3 0,291 0,775 0,813 4c 1 

O4 0,351 0,575 0,733 4c 1 

O5 0,436 0,378 0,885 4c 1 

O6 0,211 0,950 0,358 4c 1 

O7 0,092 0,190 0,403 4c 1 

O8 0 0,5 0,346 2b 1 

 

Les niobates TTB-Ln cristallisent dans un syst¯me quadratique de groupe dôespace P4bm, 

poss®dant des param¯tres de maille qui varient en fonction de la nature de lôion lanthanide, 

Figure 5. Dans cette structure les ions de baryum Ba2+ occupent les sites pentagonaux, les ions 

Ln sont contenus dans les sites carrés (et y induisent de fortes distorsions), pendant que les sites 

triangulaires sont gardés vides. En ce qui concerne le réseau octaédrique, les ions métalliques 

Fe3+ et Nb5+ (dans une proportion de 1 Fe pour 4 Nb) sont statistiquement repartis au sein des 

octa¯dres dôoxyg¯ne. La Figure 4 repr®sente le sch®ma dôune maille ®l®mentaire de niobates 

TTB-Sm vu selon lôaxe c, montrant la distorsion des sites carr®s en raison de lôintroduction des 

ions lanthanides dans ceux-ci. En effet, lô®tude de la structure a montr® que la variation du 
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volume de la maille élémentaire nôest pas directement reli®e ¨ la taille des ions lanthanides 

introduits dans la structure. Ceci, a permis de diviser les TTB-Ln en deux catégories en fonction 

de la nature de lôion lanthanide. La premi¯re cat®gorie est form®e par les niobates contenant des 

ions de petite taille Ln = Sm3+, Eu3+, Gd3+. Dans ces matériaux une phase secondaire de 

fergusonite de formulation LnNbO4 est toujours détectée en quantité significative (> 1%) [12]. La 

pr®sence de cette phase atteste que lôaccommodation des ions lanthanides de petite taille dans la 

structure TTB est partielle. Ce résultat montre que la distorsion de la structure TTB pour 

accommoder les ions lanthanides de petit rayon est limitée. Dans la deuxième catégorie, pour les 

ions lanthanide de plus grande taille Ln = La3+, Pr3+, Nd3+, lôaccommodation des ions lanthanide 

est totale ou quasi-totale donnant une structure considérablement moins distordue.     

 

Figure 5 : Variation des param¯tres de maille dans le plan (a å b) et hors plan (c) ainsi que du 

volume (V) de la maille élémentaire en fonction du rayon des ions lanthanides du composé TTB-

Ln (Ln = La3+, Pr3+, Nd3+, Sm3+, Eu3+, Gd3+) [1].  

2. Propriétés diélectriques du composé Ba2LnFeNb4O15 

La température d'ordre diélectrique5 varie en fonction de la nature de l'ion Ln montrant que les 

propriétés diélectriques sont étroitement liées à ce paramètre. La nature diélectrique des niobates 

TTB-Ln d®pend ®galement de lôion Ln puisque on obtient - en dessous de cette température - un 

                                                           
5 La température à laquelle une anomalie diélectrique est observée, indiquant la présence dôune transition de phase. 
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comportement ferroélectrique pour Nd3+, Sm3+, Eu3+ et un comportement relaxeur pour La3+, Pr3+, 

Gd3+. 

¶ Les bronzes de tungstène (TTB-Ln) quadratiques ferroélectriques  

Lôétude des propriétés ferroélectriques des solutions solides TTB-Ln (Ln = Nd3+, Sm3+, Eu3+) a 

montr® quôelles sont caract®ris®es par des temp®ratures de Curie (TC) supérieures à la température 

ambiante comme le montre le tableau 4. Dôapr¯s les ®tudes structurales r®alis®es ¨ lôaide de la 

diffraction des rayons X et de lôaffinement Rietveld dans la référence [1], et selon la référence 

[12], la ferroélectricité dans ces structures a été attribuée au positionnement décentré des ions 

Nb5+ au sein des octa¯dres dôoxyg¯ne. Des études plus récentes ont attribué une contribution 

importante de la ferro®lectricit® dans ces structures ¨ la distorsion des octa¯dres dôoxyg¯ne [47]. 

Néanmoins, ces solutions solides sont caractérisées par des polarisations spontanées faibles (< 1 

µC/cm2) [1,38]. Ces polarisations sont nettement plus petites que les polarisations qui sont 

obtenues en général pour les bronzes quadratiques (5 à 10 µC/cm2) [23,27,56ï58]. La réduction 

de la polarisation peut être principalement attribuée à la distorsion du réseau octaédrique, causée 

par lôintroduction des ions lanthanides de petite taille [12].  

Dôautre c¹t®, la pr®sence dôune modulation incommensurable de la structure des niobates TTB-

Ln nôest pas exclue. De fa­on similaire au compos® prototype des bronzes quadratiques BNN 

[59], les anomalies diélectriques dans les niobates TTB-Ln peuvent aussi °tre le r®sultat dôune 

modulation incommensurable qui affecte principalement le réseau anionique. En se basant sur la 

croissance et lô®tude des monocristaux TTB-Ln [60,61], des modulations similaires aux cas des 

BNN ont bel et bien été observées [47,62]. Les TTB-Nd ferroélectriques présentent une anomalie 

diélectrique additionnelle à basse température. Cette anomalie est caractérisée par un pic de la 

permittivité diélectrique très large qui ne dépend sensiblement pas de la fréquence de mesure 

[47]. Ce comportement di®lectrique est observ® ¨ une temp®rature dôenviron 170 K. Lô®tude de la 

diffraction neutronique en fonction de la température montre que dans cette gamme de 

température le patron de diffraction présente une modification significative, suggérant la présence 

dôune modulation incommensurable. Ces r®sultats confirment que les anomalies di®lectriques 

observées pourraient être reliées à des modulations incommensurables qui affectent la structure 

des niobates TTB-Ln (en particulier pour Ln = Nd3+). Les études réalisées dans ce sujet étant 

encore limit®es, la n®cessit® de r®aliser dôavantage dô®tudes sur les niobates TTB-Ln 
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ferro®lectriques est manifeste, mettant par l¨ m°me en ®vidence ¨ la fois la valeur et lôoriginalit® 

de notre sujet dô®tude et la richesse de ces mat®riaux aussi bien au niveau de la flexibilit® de leurs 

structures quôau niveau de leurs propri®t®s fonctionnelles.   

¶ Les bronzes de tungstène quadratiques TTB-Ln relaxeurs 

Comme indiqué plus haut, et contrairement au cas des ions lanthanides de petite taille, pour les 

ions Ln = La3+, Pr3+, Gd3+, ces matériaux présentent un comportement relaxeurs. Ce 

comportement est traduit par un pic de la permittivité diélectrique très large et dont le maximum 

change de position dépendamment de la fr®quence de mesure. Lôapparition dôun comportement 

relaxeur dans ces structures, qui pourtant subissent moins de distorsions, est attribué à la 

répartition statistique des ions Fe3+ et Nb5+ au sein des octa¯dres dôoxyg¯ne [12]. En outre, la 

nature dôune possible modulation de la structure (qui serait dans ce cas commensurable) pourrait 

également expliquer le changement du comportement diélectrique dépendamment de la nature de 

lôion lanthanide. Un tel  comportement a en effet ®t® observé et étudié dans les céramiques de 

formulation Ba2LnTi2Nb3O15 (Ln = Bi3+, La3+, Nd3+, Sm3+ and Gd3+) [43], discuté plus haut. Le 

tableau 4 donne un résumé des valeurs caractéristiques des propriétés diélectriques des niobates 

TTB-Ln en fonction de la nature de lôion lanthanide.  

Tableau 4 : Propriétés diélectriques des niobates TTB-Ln en fonction de la nature de lôion 

lanthanide [1]. 

 TC ou Tm (K)  Ů'max  PS (µC/cm2) 

La3+  178 - 

Pr3+ 170 186 - 

Nd3+ 323 206 0,53 

Sm3+ 405 266 1,08 

Eu3+ 440 731 0,59 

Gd3+ 300 137 - 

 

¶ Effet de la composition chimique sur les propriétés diélectriques : « crossover » 

ferroélectrique-relaxeur 
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Les solutions solides TTB-Ln sont caractérisées par un comportement diélectrique tout particulier 

qui peut °tre qualifi® dôinattendu. En effet, en profitant de la flexibilité de la structure TTB-Ln, 

un grand nombre de substitutions chimiques dans différents sites cristallographiques ont été 

réalisées. Ces études ont confirmé la possibilité de contrôler les propriétés diélectriques de ces 

structures ¨ lôaide de la réalisation des substitutions adéquates. Principalement deux solutions 

solides ont été étudiées en fonction de la substitution cationique. Le premier composé est 

caractérisé par un « crossover » ferroélectrique-relaxeur en fonction de la température alors que 

pour le deuxième composé le « crossover » apparait en fonction de la substitution.    

La substitution en site carré des ions Nd3+ par des ions Pr3+ a ®t® utilis®e dans le but dô®tudier le 

passage dôun mat®riau ferro®lectrique TTB-Nd à un matériau relaxeur TTB-Pr. Lôoriginalit® du 

composé Ba2PrxNd1-xFeNb4O15 r®side dans le fait quôil pr®sente simultan®ment un comportement 

ferroélectrique et un comportement relaxeur [63]. Pendant que pour x = 0 et x = 1 la solution 

solide est ferroélectrique et relaxeur respectivement, pour des taux de substitution intermédiaires 

le composé présente un comportement ferroélectrique qui se transforme graduellement en 

comportement relaxeur lorsque la température de mesure diminue [64ï66]. Le comportement 

inattendu dans ces compos®s vient du fait que lôordre polaire ¨ longue distance disparait en profit 

dôun ordre polaire ¨ courte distance lorsque la temp®rature baisse. Lô®tude de la structure a 

montré que celle-ci ne subit pas des modifications significatives, attestant de sa stabilité [64]. Il a 

®galement ®t® montr® que lôaugmentation de la teneur en Pr3+ nôaffecte pas consid®rablement la 

température de transition ferroélectrique [41]. Ainsi, la synthèse de ce composé a permis 

dô®valuer lôeffet de la substitution cationique en sites carr®s sur les propri®t®s di®lectriques et de 

mettre en évidence un « crossover » ferroélectrique-relaxeur qui apparait en fonction de la 

température.      

Lôapparition dôun « crossover » ferroélectrique-relaxeur en fonction du taux de substitution 

cationique a été démontré en étudiant le composé Ba6-2xLn2xFe1+xNb9-xO30. Lô®tude  de ce 

compos® rev°t une importance particulaire car en plus du fait quôil permet dô®valuer le ç 

crossover » ferroélectrique-relaxeur [12], il permet en même temps de confirmer le mécanisme 

responsable de la formation des phases secondaires [12], ce qui va être discuté en détail dans la 

section suivante. Ainsi, lôoptimisation du taux de substitution est ¨ lôorigine de lô®laboration 

dôune solution solide d®rivant de la famille des niobates TTB-Ln caractérisée par un remplissage 
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parfait de tous les sites carrés, les ions de baryum et de lanthanide y étant statistiquement répartis. 

Cette composition optimale (x < 0,8) garantit aussi la synthèse des composés qui sont dépourvus 

de phases secondaires [67]. En parallèle, la neutralité électrique est assurée par le réajustement de 

la concentration des ions de niobium et de fer dans le composé. Au final, le « crossover » 

ferroélectrique-relaxeur dans ces composés peut être expliqué soit par le désordre Ba2+ et Eu3+ 

dans les sites carrés ou encore par une répartition non-statistique des ions Fe3+ et Nb5+ dans le 

réseau anionique [12,67].  

3. Composites multiferroïques à base de la structure Ba2LnFeNb4O15 

Nous nous sommes concentrés sur les composés de formulation Ba2LnFeNb4O15 afin de 

diversifier les structures qui possèdent des propriétés multiferroïques à température ambiante. En 

effet, la plus grande partie des publications qui discutent des matériaux multiferroïques à 

température ambiante portent sur des matériaux de structure pérovskite, particulièrement les 

composés de formulation BiFeO3 et ses dérivés [68]. L'étude des niobates TTB-Ln de formule 

chimique Ba2LnFeNb4O15 (Ln est un ion lanthanide diffèrent de La3+) sous forme de céramique 

montre que ces matériaux peuvent également posséder simultanément des propriétés 

ferroélectriques et magnétique à température ambiante. En effet, ces céramiques ferroélectriques 

peuvent contenir des phases secondaires magnétiques dépendamment du processus de 

pr®paration. Lô®tude des niobates TTB-Ln en fonction des conditions de synthèse, notamment en 

fonction de la température et de la durée de chamottage, montre dans certaines conditions la 

formation de deux phases secondaires qui sont ; la fergusonite LnNbO4 et lôhexaferrite de baryum 

BaFe12O19 [41,67]. Les fergusonites LnNbO4 sont des minéraux qui ne présentent ni un ordre 

polaire ni un ordre magnétique à température ambiante [1], mais leur formation est une étape 

nécessaire pour activer le mécanisme qui est responsable à la formation de la phase magnétique 

dôhexaferrite de baryum. Cette derni¯re est connue comme un mat®riau ferromagn®tique dur et 

lôune des phases magn®tiques la plus étudiée à la fois pour son magnétisme dur à température 

ambiante ainsi que pour son utilité dans diverses applications [69ï72]. Par cons®quent, côest la 

formation de lôhexaferrite de baryum comme phase magn®tique dans la matrice ferroélectrique 

TTB-Ln qui donne toute sa valeur à cette classe de composites multiferroïques. 

 Le mécanisme responsable de la formation des différentes phases secondaires dans les TTB-Ln, 

a été étudié en se basant sur des considérations cristallochimiques ainsi que sur la neutralité 

®lectrique. Cette ®tude a mis en valeur lôimportance fondamentale des ions lanthanides pour 
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déclencher ce mécanisme. Comme mentionné brièvement auparavant, les ions lanthanides, qui 

ont généralement un environnement de coordinance 9 ou 8, occupent les sites carrés de 

coordinance 12 dans les TTB-Ln. Par conséquent, la structure TTB subit une distorsion et les 

octa¯dres dôoxyg¯ne se r®arrangent pour accommoder les ions lanthanides. Puisque la distorsion 

possible du r®seau TTB est limit®e, lôaccommodation des ions lanthanides est partielle ou quasi-

partielle ¨ lôexception du composé où Ln = La3+. Les ions lanthanides non-accommodés 

interagissent alors avec les ions de niobium qui se trouvent au sein des octa¯dres dôoxyg¯ne pour 

former la phase fergusonite de formulation LnNbO4. Cela lib¯re une petite quantit® dôions de fer, 

préalablement contenue dans un environnement octaédrique, qui interagit ensuite avec des ions 

de baryum pour former la phase dôhexaferrite de baryum, qui est une phase fortement 

magn®tique. Au final, la neutralit® ®lectrique est assur®e par lôinterm®diaire de lôajustement du 

rapport cationique Fe3+/Nb5+ (ce rapport a été estimé à aux alentours 1/4,8 pour Ln = Eu3+ au lieu 

de 1/4 pour le composé nominal) [12,41]. La formation in-situ de lôhexaferrite de baryum au sein 

de la matrice TTB-Ln qui présente un ordre polaire donne donc à ce composite un comportement 

multiferroïque à température ambiante. 

En plus du fait que la teneur en phase magnétique dépend des conditions de synthèse et de la 

nature de lôion lanthanide, il est possible de contr¹ler la formation de la phase BaFO en ajoutant 

une quantit® suppl®mentaire dôh®matite Ŭ-Fe2O3. Cette expérience peut être vue comme une 

confirmation du mécanisme de formation de la phase magnétique décrit plus haut. En effet, 

lôajout dôoxyde de fer aux compos®s TTB-Eu et TTB-La a permis dôam®liorer la r®ponse 

magn®tique dans le premier cas et dôinduire une aimantation spontan®e pr®alablement inexistante 

dans le deuxième cas [73]. La réponse magnétique qui apparait dans le composé avec Ln = La3+ 

est la r®ponse caract®ristique de lôhexaferrite de baryum, validant ainsi le m®canisme de 

formation de la phase BaFO [12]. En effet, lorsque lôon ajoute Ŭ-Fe2O3, la matrice TTB-Ln est 

forc®e de lib®rer une faible quantit® de baryum qui interagit avec lôh®matite ajout® pour former de 

lôhexaferrite de baryum [12]. Dans le cas du compos® qui contient lôeuropium, lôajout de 

lôh®matite a pour effet dôactiver le m®canisme de formation de la phase BaFO pour en augmenter 

la teneur, et donc  augmenter sa réponse magnétique dans le composé déjà multiferroïque [12,41]. 

Ce r®sultat est dôune extr°me importance car il montre quôil est possible dôam®liorer et de 

contrôler la réponse magnétique du composite multiferroïque TTB-Ln/BaFO sans changer la 

nature chimique de la phase magnétique ou de la phase TTB. Il est aussi important de mentionner 



Chapitre I ï Les bronzes quadratiques ferroélectriques et multiferroïques 
 _____________________________________________________________________________________  

 _____________________________________________________________________________________  

22 

que ces exp®riences d®montrent aussi lôeffet de la nature de lôion lanthanide (plus pr®cis®ment de 

son rayon ionique) puisque la r®ponse magn®tique du compos® qui contient lôeuropium reste 

toujours plus importante que celle du composé contenant le lanthane abstraction faite de la 

quantit® dôh®matite ajout®e [12]. Dôautre part, la d®tection dôune aimantation dans la solution 

solide avec Ln = La3+ sugg¯re que ce mat®riau contient probablement de lôhexaferrite de baryum 

m°me avant dôajouter lôh®matite, mais en quantit® r®duite, de sorte que sa r®ponse est en dessous 

de la limite de détection des appareils de mesure.  

En ce qui concerne le comportement diélectrique, la transition ferroélectrique du composé qui 

contient lôeuropium reste pratiquement inchang®e abstraction faite de la quantit® de Ŭ-Fe2O3 

ajoutée [41]. Par contre, la valeur de la partie réelle de la permittivité diélectrique oscille entre 

approximativement 250 et 350 en fonction de la quantité dôh®matite ajoutée. En examinant la 

variation de la partie imaginaire de la permittivité diélectrique du même composé, Castel et al ont 

montr® le r®gime de conductivit® sô®tablit à température de plus en plus faible quand la teneur en 

hématite augmente. Particulièrement, le régime de conduction sô®tablit à des température plus 

faible que 250K quand la concentration de Ŭ-Fe2O3 dépasse 5%, ce qui perturbe remarquablement 

les propriétés diélectriques de la solution solide [41]. Au final, lôajout de lôh®matite en quantit® 

raisonnable (< 5%) dans le composite multiferroïque TTB-Eu/BaFO nôalt¯re pratiquement pas le 

comportement diélectrique tout en améliorant la réponse magnétique. Ainsi, cette approche 

améliore le magnétisme et atteste la stabilité du composite multiferroïque étudié. 

En conclusion, les TTB-Ln sont donc des matériaux ferroélectriques dont la structure permet la 

formation dôune phase magn®tique donnant lieu ¨ un composite multiferroïque à température 

ambiante. Néanmoins, ces composites sont caractérisés par une polarisation très réduite. Comme 

les structures BNN ferroélectriques possèdent une polarisation nettement plus importante (~10 

fois plus élevée), des tentatives de déclenchement du mécanisme de formation de la phase 

magnétique BaFO dans des solutions solides de BNN en ajoutant une quantité additionnelle de Ŭ-

Fe2O3 ont été réalisées. Il sôagissait de profiter ¨ la fois des propri®t®s ferro®lectriques 

intéressantes de la phase BNN ainsi que de la réponse magnétique de la phase BaFO. Néanmoins, 

les solutions solides obtenues se décomposent rapidement en phases secondaires sans aucune 

chance de d®tection de la phase BaFO, d®montrant ainsi lôimportance et la sp®cificit® des 
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niobates TTB-Ln pour donner lieu à un composite multiferroïque à la température la plus utile 

pour lôapplication (la temp®rature ambiante et au-dessus) [47].  
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Chapitre II  ï Techniques de synthèse et de caractérisation 

I. Techniques de synthèse 

1. Procédé solide-solide pour la synthèse des céramiques 

Le but principal de cette th¯se est dô®tudier des couches minces synth®tis®es par ablation laser 

pulsé (voir introduction générale). Pour ce faire, nous avons besoin de synth®tiser dôabord un 

matériau massif (la cible céramique dense) contenant les phases que nous désirons obtenir sous 

forme de couches minces tout en respectant la stîchiom®trie des ®l®ments souhait®s. Les 

céramiques de TTB-Ln utilisées dans cette étude sont (i) soit fournies dans le cadre dôune 

collaboration avec lôInstitut de Chimie de la Matière Condensée de Bordeaux (ICMCB) (ii) soit 

synth®tis®es dans nos laboratoires ¨ lôINRS-ÉMT. Néanmoins, pour ces deux cas, la synthèse des 

cibles céramiques est effectuée suivant le même procédé, à savoir la r®action ¨ lô®tat solide (« 

solid state reaction » en anglais) entre différentes poudres de compositions simples et connues, 

dans notre cas généralement des oxydes. Cette technique se résume en une succession de 

plusieurs cycles de broyage des poudres de précurseurs, de traitements thermiques (recuit) et de 

mise en forme (pastillage) afin dôobtenir des cibles compos®es des phases d®sir®es suffisamment 

denses pour être utilisée lors du dépôt des couches minces. 

Tout dôabord, les pr®curseurs de haute puret® (> 99%) sont séchés à température de 300 °C à 400 

°C (pour les déshydrater) avant dô°tre pes®s et m®lang®s dans des proportions stîchiom®triques. 

Ensuite, le m®lange r®actionnel est chauff® ¨ une temp®rature de lôordre de 700 °C pendant 12 

heures. Au cours de cette étape (la calcination), les gaz de décomposition (dioxygène, dioxyde de 

carbone éetc.) sont ®vacu®s alors que la phase d®sir®e nôest pas encore form®e. Toutefois, on 

doit veiller à réussir cette étape car un dégagement des gaz de décomposition, même en faible 

proportion, pendant la formation de la phase recherchée peut agir de manière néfaste sur leur 

microstructure. La poudre obtenue est par la suite finement broyée, puis elle est mise en pastille 

sous une pression axiale de lôordre de 3,5 à 4 tonnes/cm2. Des petites pastilles de diamètre de 

lôordre de 1 cm et dô®paisseur de lôordre de 0,1 cm sont ainsi obtenues afin dô°tre utilis®es 

comme échantillons et analysées pour optimiser leurs conditions de synthèse. Par la suite, les 

pastilles sont placées dans des creusets en alumine et recuites sous air dans un four à une 

température comprise entre 1000 °C et 1400 °C pendant une durée de 4 heures ; cette étape est 
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appel®e le chamottage. Elle consiste ¨ stimuler le m®canisme r®actionnel favorisant lôobtention de 

la c®ramique ¨ lô®tat solide. Finalement, lorsque la phase recherchée est obtenue, nous 

synthétisons des céramiques de dimensions adaptées à notre système de dépôt des couches 

minces par pressage et frittage. Ces céramiques doivent alors avoir un diamètre d  2,5 cm et une 

®paisseur e å 0,3 cm.                         

2. Dépôt des couches minces par ablation laser pulsé  

a. Implémentation physique et mode de fonctionnement 

Le dépôt par ablation laser pulsé (« pulsed laser deposition : PLD » en anglais) est un processus 

de dépôt physique en phase vapeur, qui a lieu dans une enceinte sous vide. Le dépôt des couches 

minces par PLD est fondé sur l'interaction entre une cible formée par la matière que l'on souhaite 

déposer et un faisceau laser pulsé de forte densité énergétique. Au cours du processus, chaque 

impulsion laser qui ablate la cible arrache une petite quantité de matière pour créer " une plume " 

de plasma très directionnel. Le plasma interagit lui-m°me avec le laser avant la fin de lôimpulsion 

et se détend ensuite très rapidement entre les impulsions de sorte que le matériau constituant le 

plasma est éjecté à très grande vitesse pour se déposer sur un substrat placé vis-à-vis de la cible, 

qui sert de support à la couche mince en formation désirée. 

Lôimpl®mentation physique de la PLD est illustrée dans la Figure 6. La pr®sence dôune cible 

contenant la matière à déposer est nécessaire. Le choix de la cible joue un rôle important pour 

lôobtention de la phase recherch®e sous forme de couche mince. Comme principal crit¯re, la cible 

doit avoir un bon coefficient dôabsorption optique pour la longueur d'onde du laser utilisé. La 

cible doit également avoir une densité suffisamment élevée pour éviter la formation de particules 

de grande taille (gouttelettes) pendant le processus d'ablation. En effet, lors de lôablation dôune 

cible de faible densité, chaque impulsion laser peut arracher une grande quantité de matière, ce 

qui peut se déposer sur le substrat sous forme de gouttelettes de diamètre caractéristique variant 

entre 0,5 µm et 3 µm. Pour le dépôt des couches minces des matériaux comprenant plusieurs 

éléments (plus particulièrement plusieurs cations), la cible ï en plus dô°tre dense ï a besoin 

d'avoir au minimum la bonne stîchiom®trie cationique de la phase recherch®e. Les anions 

nécessaires pour la formation de la phase peuvent être introduits sous forme gazeuse dans la 

chambre au cours du d®p¹t. Le gaz formant lôatmosph¯re ambiante va interagir avec la plume du 

plasma dans la chambre de PLD et permettre dôobtenir la stîchiom®trie d®sir®e. 
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Une fois que la cible est mise en place, un laser bien spécifique est nécessaire pour la faire ablater 

et pour donner lieu à la création du plasma. Pour une ablation efficace, la cible doit être excitée 

de manière très rapide à des températures bien supérieures à celle requise pour l'évaporation de 

ses constituants de manière à se trouver dans un régime fortement hors-équilibre. Pour satisfaire 

cette condition, le laser doit °tre caract®ris® par une courte dur®e dôimpulsion (0,1 ¨ 20 ns) 

résultant en une densité énergétique élevée (0,1 à 10 J/cm2) et doit être fortement absorbé par la 

cible. Pour le dépôt des matériaux céramiques, ces conditions peuvent être remplies en utilisant 

un laser de courte longueur d'onde fonctionnant dans le domaine de lôultraviolet. Dans le cadre de 

cette étude, nous avons utilisé un laser à excimer (KrF*) de longueur d'onde 248 nm, de durée de 

pulse dôune quinzaine de nanosecondes et dô®nergie allant jusquô¨ 400 mJ par pulse. 

Le système utilisé dans le cadre de ce travail est également dot® dôun porte-substrat rotatif avec 

une vitesse de rotation ajustable pour assurer une meilleure homogénéité des couches déposées. 

Le porte-substrat contient aussi un ®l®ment chauffant qui permet de chauffer le substrat jusquô¨ 

800 °C. Lôensemble cible-substrat est placé dans une chambre à vide afin de pouvoir contrôler la 

pression de lôatmosph¯re dans laquelle le d®p¹t se fait et ainsi assurer une meilleure qualit® de la 

couche. La chambre peut °tre pomp®e jusquô¨ une pression de 10-5 à 10-6 mbar. Le vide peut être 

atteint ¨ lôaide dôun syst¯me de pompage form® par deux pompes (une pompe m®canique coupl®e 

avec une pompe turbo-moléculaire). Enfin, un système de valves permet d'introduire un gaz ou 

un mélange de deux gaz dans la chambre de dépôt. Dans notre cas, nous utilisons O2 gazeux afin 

dô®viter la formation de lacunes dôoxyg¯ne lors du d®p¹t et permettre de contrôler la cinétique de 

croissance. La remise ¨ lôair de lôenceinte apr¯s chaque d®p¹t sôeffectue par lôintroduction de N2 

gazeux sec pour minimiser les interactions avec lôair ambiant humide, particuli¯rement durant le 

refroidissement de la couche et du substrat. 
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Figure 6 : Sch®ma de principe du syst¯me de d®p¹t par ablation laser puls® utilis® ¨ lôINRS-ÉMT 

(PLD-IPEX). Plusieurs améliorations (système de chauffage, porte-substrat rotatif é) ont été 

introduites afin de rendre le système plus adéquat pour le dépôt de matériaux complexes tels que 

les structures TTB. 

b. Avantages et inconvénients 

La PLD est consid®r®e comme lôune des techniques les plus versatiles et les plus performantes 

pour le dépôt des couches minces. Une des caractéristiques les plus importantes de la PLD est sa 

capacit® de pr®server dans les couches minces de mat®riaux d®pos®s la stîchiom®trie de la cible, 

même lorsque celle-ci est très complexe. Ceci provient de la nature hors-équilibre du processus 

d'ablation lui-m°me, qui est d¾ ¨ l'absorption dôune haute densit® d'®nergie laser par un faible 

volume de mati¯re. Lôinteraction entre le laser de haute énergie et la matière de la cible provoque 

une sursaturation de la mati¯re ablat®e dans le plasma, qui a la m°me stîchiom®trie que celle de 

la cible. 

Un autre avantage est ï comme dans toute technique de dépôt sous vide ï la possibilité 

dôintroduire un gaz ou un mélange de gaz dans la chambre de dépôt selon les besoins. Le gaz 

introduit dans la chambre de la PLD et qui constitue lôatmosph¯re ambiante durant le d®p¹t, 

améliore les conditions de dépôt pour plusieurs raisons. Le dépôt des couches des matériaux 

multicationiques n®cessite souvent un gaz r®actif (par exemple, lôutilisation dôO2 gazeux lors du 

d®p¹t des oxydes). Ainsi, lôinteraction dôun gaz r®actif avec les ®l®ments chimiques ablat®s 

produit souvent des espèces moléculaires dans la plume, qui facilitent la formation des phases 
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complexes multicationiques voulues. En plus de sa participation active à la chimie de la 

croissance des couches, le gaz introduit dans la chambre peut également être utilisé pour réduire 

les ®nergies cin®tiques des esp¯ces dôablation et ralentir l'expansion de la plume, modifiant ainsi 

aussi la cinétique de croissance des couches.  

Quoiquôil soit possible de contr¹ler lô®paisseur des couches minces dans presque toutes les 

techniques de dépôt, la PLD permet de réaliser un contrôle plus précis en raison du grand nombre 

de paramètres ajustables (®nergie et taux de r®p®tition laser, pression de gaz é). En PLD, 

lô®paisseur des couches minces d®pend dôun param¯tre important appel® : le taux de dépôt. Ce 

paramètre est défini comme l'épaisseur déposée sur le substrat par une impulsion laser et est 

généralement exprimé en Å/pulse. Parmi les facteurs qui permettent d'ajuster le taux de dépôt 

nous pouvons citer la distance qui sépare la cible et le substrat, la pression du gaz utilisé dans la 

chambre, la taille du spot laser ainsi que la densité d'énergie de celui-ci. Dépendamment de la 

combinaison des facteurs ainsi cit®s, lô®paisseur de la couche peut °tre finement contr¹l®e et le 

taux de dépôt peut typiquement être varié entre 0,001 Å/pulse et 1 Å/pulse. 

Bien que la PLD soit une des méthodes " phares " pour le dépôt des couches minces en raison de 

ses nombreux avantages, cette technique présente malgré tout quelques inconvénients. 

Néanmoins, ces inconvénients peuvent être aisément corrigés dans la plupart des cas pour 

permettre à la PLD de garder son intérêt et de rester une technique prometteuse pour le dépôt des 

couches minces. 

Un des problèmes majeurs de la PLD est la non-uniformité des épaisseurs des couches minces 

déposées. Cet inconvénient est principalement causé par la haute directivité de la plume de 

plasma. Il y a toutefois différentes façons de remédier à ce problème. Il est possible de mouvoir le 

substrat ou/et la cible pour donner plus dôhomog®n®it® aux r®gions ablat®es sur la cible et surtout 

au d®p¹t. Lôutilisation dôun gaz formant une atmosph¯re ambiante de base dans la chambre de 

d®p¹t, pr®c®demment ®voqu®, peut aussi aider ¨ lôobtention dô®paisseurs plus uniformes. En effet, 

les collisions entre les particules du gaz et les particules transportées avec la plume vers le 

substrat peuvent réarranger leur distribution et la rendre plus homogène. Ce ph®nom¯ne sôappelle 

la thermalisation et introduit des effets sur le taux de dépôt des couches synthétisées. À haute 

pression du gaz le taux de dépôt diminue considérablement et la PLD se comporte dans ce cas 

comme dôautres techniques de d®p¹t comme la pulv®risation cathodique.    
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Un autre inconvénient de la PLD est engendré par la haute énergie cinétique des particules 

dôablation. Ces énergies cinétiques peuvent varier entre quelques dizaines et plusieurs centaines 

dôélectronvolts (eV). Les particules énergétiques vont avoir tendance à sôimplanter sous la 

surface de la couche mince. Cette implantation interstitielle peut créer des contraintes 

compressives dans la couche de plusieurs gigapascals. Ce phénomène est particulièrement 

critique dans le cas des oxydes. En effet l'interaction entre la couche et les particules énergétiques 

du plasma peut être à l'origine de la ré-pulvérisation des atomes dôoxyg¯ne qui r®sident en 

surface cr®ant par cons®quent des d®fauts dôoxyg¯ne. Ce ph®nom¯ne d®pend intimement de 

lô®nergie du laser et de la pression du gaz (dôoxyg¯ne) dans la chambre de d®p¹t. Le bon 

ajustement de ces deux paramètres permet donc de limiter efficacement les effets négatifs des 

particules énergétiques incidentes. 

Une autre limitation de la PLD est lô®jection des particules de taille microm®trique pendant le 

processus dôablation. Ce ph®nom¯ne peut se produire quand la profondeur de pénétration du laser 

dans la cible est importante. Ceci se produit généralement lorsque la densité de la cible n'est pas 

suffisamment élevée et/ou la longueur dôonde du laser nôest pas appropri®e. En outre, la 

formation des microparticules peut aussi avoir lieu quand la pression du gaz introduit pendant le 

dépôt est suffisamment élevée pour induire une nucléation hétérogène et la croissance des 

particules micrométriques au sein de la plume.  

c. Dépôt des couches minces épitaxiées 

Le terme épitaxie provient de deux mots grecs « épi/taxis » ce qui signifie en français « 

sur/arrangement ». Par conséquent, une croissance épitaxiée (ou épitaxiale) est une croissance 

pour laquelle la structure du matériau déposé (la couche déposée) peut être vue comme une 

continuation de la structure de substrat utilisé. En général deux types de croissance épitaxiée 

peuvent être distingués. Le premier type est la croissance homoépitaxiée et le deuxième et la 

croissance hétéroépitaxiée. Alors que la croissance homoépitaxiée est obtenue lorsque le matériau 

d®pos® et le substrat sont identiques (au niveau de la structure ainsi quôau niveau de la 

composition chimique), la croissance hétéroépitaxiée est obtenue plutôt lorsque le matériau 

déposé et le substrat sont de nature différente mais de structure semblable. Pour cela, le choix du 

substrat est lôun des facteurs primordiaux pour lôobtention de lô®pitaxie. Dans le cas id®al, pour 

avoir une croissance épitaxiée parfaite, les paramètres de maille du substrat doivent coïncider 

avec ceux de la couche recherchée. Néanmoins, il a été montré que ï dépendant du système ï le 
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désaccord de maille (Ὢ) peut aller jusquô¨ 5% et la croissance épitaxiée est toujours réalisable. 

Le désaccord de maille (Ὢ) peut être calculé en utilisant la relation suivante :  

 
Ὢ

Ўὥ

ὥ

ὥ ὥ

ὥ
 

(3) 

Où ὥ  et ὥ  sont les paramètres de maille de la couche mince et du substrat 

respectivement. Le choix du substrat est un des facteurs les plus importants qui peut être utilisé 

pour contrôler les contraintes appliquées sur la couche. Dans le cas où ὥ  est supérieur à 

ὥ  (Ὢ π) la structure de la couche est contractée et la couche mince est soumise à des 

contraintes en compression dans le plan, pendant que dans le cas opposé (Ὢ π) la structure de la 

couche est dilatée et la couche soumise à des contraintes en tension dans le plan. 

En présence du désaccord de maille (Ὢ) et des contraintes qui en résultent, le réseau cristallin des 

couches épitaxiées se déforme élastiquement afin de coïncider le mieux possible avec celui du 

substrat. Dans la plupart des cas, la croissance épitaxiée parfaite (où la couche se développe selon 

un arrangement bien d®fini impos® par le substrat) ne se produit quôen de­¨ dôune certaine 

épaisseur critique, généralement aux alentours de 1 à 5 monocouches, dépendant de la nature 

chimique du substrat et du matériau déposé ainsi que de la différence entre leurs paramètres de 

maille. Lorsque lô®paisseur des couches d®pos®es d®passe cette valeur critique lô®nergie ®lastique 

de déformation devient trop grande pour maintenir la cohérence des deux réseaux cristallins et la 

structure relaxe, en général par la formation de dislocations. 

Pourquoi des couches épitaxiées ? 

Lôincessant effort fourni par les chercheurs en science des mat®riaux pour synth®tiser des couches 

minces épitaxiées de bonne qualité est motivée par plusieurs facteurs : (i) La croissance épitaxiée 

permet, par d®finition, dôobtenir des couches caract®ris®es par une bonne qualit® structurale, aussi 

bien au niveau de leur cristallinit®, quôau niveau de lôabsence de d®fauts dans leur structure. (ii) 

Cette croissance permet ®galement de contr¹ler lôorientation g®om®trique des couches aussi bien 

dans le plan quôhors du plan, permettant ainsi de bénéficier des propriétés fonctionnelles 

anisotropes des matériaux synthétisés, sélectionnant une direction particulière où une propriété 

donnée est particulièrement intéressante. En particulier, la croissance épitaxiée de matériaux 

ferroélectriques est souvent utilisée pour maximiser la composante de la polarisation 

perpendiculairement ¨ la surface de la couche. ê titre dôexemple, nous pouvons citer les couches 
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minces ferroélectriques Pb(Zr,Ti)O3 (PZT) synthétisées épitaxialement avec leur axe c hors plan. 

La polarisation ¨ saturation mesur®e dans ces couches est de lôordre de 80 ÕC/cm2, ce qui est 

nettement plus important que celle des couches polycristallines estimée à aux alentours 25 

µC/cm2 [74]. Au niveau des mat®riaux magn®tiques, nous pouvons citer lôexemple des couches 

minces dôhexaferrite de baryum (BaFe12O19) épitaxiées avec leur axe c hors plan. Cette 

croissance impose ¨ lôaimantation de ces couches minces dô°tre orient®e hors plan [75]. (iii) Cette 

approche a aussi permis de synthétiser de nouveaux matériaux hétérostructurés multiferroïques. 

En effet, il a ®t® d®montr® quôil est possible de synth®tiser des multicouches ®pitaxi®es de 

matériaux ferroélectriques et ferromagnétiques. Dans ce cas, la croissance épitaxiée permet de 

maximiser le couplage élastique entres les matériaux, donnant naissance à de nouveaux matériaux 

hétérostructurés multiferroïques et magnétoélectriques sous forme de couches minces [76].  

La croissance épitaxiée des couches minces de TTB-Ln dans cette thèse est adoptée pour 

plusieurs raisons : citons par exemple : (i) le contr¹le de lôorientation des couches ainsi que les 

contraintes qui leur sont appliqu®es. (ii) Lôam®lioration des propri®t®s fonctionnelles d®sir®es qui 

sont fortement dépendantes de la direction cristalline (la ferroélectricité et le ferromagnétisme). 

Lôeffet b®n®fique de lô®pitaxie sur les propriétés des couches minces de TTB-Ln sera en effet 

discuté en détail dans le chapitre suivant.  

Pourquoi la PLD pour la croissance des couches épitaxiées ? 

Bien que plusieurs techniques aient été utilisées pour synthétiser des couches minces épitaxiées, 

la PLD, en raison de quelques-unes de ses caractéristiques importantes, est une technique 

avantageuse et efficace pour obtenir lô®pitaxie, particuli¯rement pour des matériaux complexes. 

En effet, comme nous lôavons discut® plus haut, la PLD permet de bien transférer la 

stîchiom®trie des mat®riaux ablat®s aux couches minces synthétisées. En plus, il est possible de 

contrôler efficacement la cinétique des particules ablatées en raison du nombre important des 

paramètres ajustables pour ce faire (énergie laser, taux de répétition, dimensions du spot laser 

é). Ceci permet, dans certaines conditions, de favoriser la croissance monocouche par 

monocouche ce qui est désirable et favorable pour obtenir des couches épitaxiées. Parmi les 

structures les plus complexes qui ont été déposées épitaxialement en utilisant la PLD, nous 

trouvons lôoxyde ferromagn®tique de formule Ba2Co2Fe12O22, avec un paramètre de maille de 
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43,4 Å [77]. Un autre exemple est la synthèse de couches épitaxiées du nouveau matériau 

multiferroïques de formulation Bi2FeCrO6 [78].  

Dans cette thèse nous montrons la capacité de la PLD à synthétiser également des matériaux 

multiferroïques possédant la structure complexe des bronzes de tungstène quadratiques de 

formulation Ba2LnFeNb4O15, et ceci sur différents substrats monocristallins tels que SrTiO3(100) 

et MgO(100). 

Choix et préparation des substrats  

Afin de pouvoir synthétiser des couches minces épitaxiées, nous devons choisir des substrats qui 

possèdent une structure cristalline compatible avec celle du matériau étudié. Généralement, des 

substrats avec un paramètre de maille proche de celui des couches minces déposées, mais 

dôautres configurations moins imm®diates peuvent aussi exister. Côest dans ce contexte que nous 

avons choisi des substrats SrTiO3(100) (STO(100)) de structure cubique. En effet, le paramètre 

de maille de ce type de substrat asubstrat = 3,905 Å est du même ordre de grandeur que le paramètre 

de maille hors plan de la structure TTB-Ln étudiée dans le cadre de cette thèse cTTB-Ln å 3,9278 

Å. Dans cette situation, le désaccord de maille estimé ï en utilisant lô®quation (3) ï est å 0,58 %, 

ce qui est suffisamment faible pour permettre la possibilit® dôobtenir une croissance ®pitaxi®e. 

Dôun autre c¹t®, quand il est dop® avec du niobium (Nb) ce type de substrats devient conducteur, 

ce qui permet son utilisation comme électrode inférieure pour les mesures ferroélectriques 

macroscopiques et microscopiques. 

Les substrats commerciaux monocristaux (Nb:SrTiO3(100) (NSTO(100))) de la compagnie 

"Crystec GmbH Kristall Technologie" ont ®t® nettoy®s dans un bain ultrasonique ¨ lôaide de 

lôac®tone puis de méthanol pendant une durée de 15 minutes dans chaque cas. Ensuite, les 

substrats nettoy®s ont ®t® recuits ¨ 1000 ÁC sous oxyg¯ne afin dôassurer une bonne qualit® de leur 

surface, ce qui est n®cessaire pour obtenir lô®pitaxie.  

En raison de lôimportance fondamentale du silicium dans lôindustrie de la micro®lectronique pour 

les dispositifs int®gr®s, nous avons d®cid® de d®poser et dô®tudier des couches minces de TTB-Ln 

sur des substrats de silicium. Afin de pouvoir réaliser les mesures ferroélectriques 

macroscopiques et microscopiques nécessaires, des couches minces de platine ont ensuite été 

déposées par pulvérisation cathodique sur des substrats monocristallins de Si(100), qui vont 
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servir ensuite comme électrode inférieure. Les couches de platine utilisées possèdent une 

®paisseur å 150 nm. Entre le substrat de silicium et la couche de platine, une fine couche 

dôaccrochage de titane (Ti) de 20 nm dô®paisseur a aussi ®t® d®pos®e par pulv®risation 

cathodique. Par conséquent, pendant ces expériences nous avons utilisé des substrats 

Pt/Ti/Si(100) pour le dépôt des couches minces TTB-Eu. De plus, le dépôt des électrodes 

supérieures en platine permet de réaliser les mesures ferroélectriques macroscopiques dans une 

configuration symétrique Pt/couche/Pt/Si, ce qui est très souhaitable pour ce type de mesures.  

II. Techniques de caractérisation 

1. ¢ŜŎƘƴƛǉǳŜǎ ŘΩŀƴŀƭȅǎŜ ŘŜ ƭŀ Ƴicrostructure des surfaces  

a. Microscope électronique à balayage en mode électrons secondaires 

La microscopie électronique à balayage (MEB ou SEM pour « scanning electron microscopy » en 

anglais) est une des techniques les plus utilis®es pour lô®tude de la morphologie des surfaces ¨ 

lô®chelle microscopique. Le fonctionnement du MEB est bas® sur lôinteraction entre un faisceau 

dô®lectrons incident (®lectrons primaires) et la surface de lô®chantillon analys®. Cette interaction 

est ¨ lôorigine de lô®mission de plusieurs types de particules et de rayonnement tels que les 

électrons secondaires, les électrons rétrodiffusés, les électrons auger et les rayons X. Seuls les 

électrons secondaires (et quelquefois les électrons rétrodiffusés) sont utilisés pour connaitre la 

morphologie de surface. En effet, dô®nergie relativement faible (<50eV), ces ®lectrons 

proviennent des couches superficielles et sont donc très sensibles aux variations topographiques 

de la surface. De plus, il est très facile de les dévier avec un faible potentiel. Ainsi, en 

synchronisant le balayage du faisceau primaire avec le signal du d®tecteur dô®lectrons 

secondaires, nous pouvons reconstruire la topographie de la surface de lô®chantillon : Si le 

faisceau tombe sur une surface normale au faisceau incident, le nombre dô®lectrons secondaires 

d®tect® est r®duit, ce qui se traduit par un contraste sombre dans lôimage topographique 

reconstruite. Si par contre le faisceau tombe sur une surface inclinée, sur une arête ou une pointe 

un nombre important dô®lectrons secondaires est produit et d®tect®. Ceci est repr®sent® par un 

contraste clair dans lôimage obtenue. De plus, les effets dôombrage ï auxquels nous sommes 

habitués dans la vie courante - améliorent encore notre visualisation de la topographie de surface. 

Le MEB utilisé lors de nos études est un microscope électronique à balayage (FEG-SEM) de la 

compagnie Jeol (JSM-6300F) permettant dôatteindre une r®solution latérale de 10 nm. Durant nos 

expériences, nous travaillons en général dans les conditions suivantes : distance de travail (WD) 
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å 10 mm et la tension dôacc®l®ration des ®lectrons 5 kV. La distance de travail adoptée permet 

dôobtenir une r®solution meilleure en ®tant suffisamment proche de la surface de lô®chantillon.  

La tension dôacc®l®ration de 5 kV permet de r®duire lôaccumulation de charges au niveau de la 

surface des échantillons diélectriques ferroélectriques visualisés.   

b. Microscope à force atomique 

La microscopie à force atomique est une autre puissante technique qui est utilisée pour étudier la 

topographie des surfaces, cette fois à une échelle submicroscopique. Un microscope à force 

atomique (« atomic force microscope : AFM » en anglais) peut permettre dans des conditions 

bien particulières (dans tous les cas, un échantillon avec une structure parfaite et une surface 

parfaitement plane, et souvent dans lôultravide) dôatteindre une résolution atomique. Cependant, 

dans des conditions normales dôutilisation, ¨ lôambiante avec des ®chantillons qui ont une 

certaine rugosité (des conditions similaires à ce que nous avons utilisé), des résolutions latérales 

de lôordre de 5 ¨ 10 nm et une r®solution verticale de lôordre de 0,1 nm [79] sont obtenues, 

beaucoup plus importantes que la r®solution du MEB. Un sch®ma de principe dôun AFM est 

présent à la Figure 7 avec ses composantes de d®tection et de contr¹le, dans le cas dôune 

détection optique. Cette technique consiste à balayer la surface d'un échantillon à l'aide d'une 

pointe tr¯s fine dont le rayon de courbure est dôenviron 30 nm et qui est attach®e ¨ lôextr®mit® 

dôun levier appelé « cantilevier ». 

Le principe de fonctionnement dôun AFM est bas® sur la d®tection tr¯s pr®cise de la hauteur de la 

pointe, que lôon met en relation avec la position (connue) de lô®chantillon afin de générer une 

cartographie de la surface de celui-ci. Il y a principalement trois modes de fonctionnement de 

lôAFM : le mode contact, le mode non-contact et le mode tapping ou mode contact-intermittent. 

Dans le mode contact, comme son nom lôindique, la pointe est en contact avec la surface de 

lô®chantillon, côest-à-dire quô¨ lô®chelle microscopique, la pointe subit les interactions r®pulsives 

de courte port®e exerc®es par la surface de lô®chantillon (cons®quences du principe dôexclusion 

de Pauli). Ces forces diminuent très rapidement en fonction de la distance. Lôimagerie dans ce 

mode consiste ¨ suivre la hauteur de la pointe qui balaye la surface de lô®chantillon ®tudi®. Dans 

ce cas, la pointe est toujours en contact avec la surface de lô®chantillon ¨ une hauteur pr®cise dite 

"setpoint6". À cette hauteur, la pointe est soumise à des forces répulsives causant une déflexion 

du cantilevier. Pendant le balayage de la surface, la pointe risque de passer par des régions de 

                                                           
6 Une position de la pointe où les forces qui lui sont appliquées (donc sa déflexion) sont connues.  
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hauteurs différentes induisant le changement des forces qui sont appliquées sur le cantilevier. Par 

conséquent, la déflexion de ce dernier change, causant un changement de la hauteur de la pointe. 

Ensuite, la boucle de réaction ajuste la hauteur de la pointe afin de garder la déflexion du 

cantilevier constante. Au final, la variation de la hauteur de la pointe est utilisée pour reconstruire 

la topographie de la surface ®tudi®e. Lôinconv®nient majeur de ce mode se manifeste au niveau de 

la possibilit® dôendommager les surfaces des ®chantillons fragiles puisque la pointe est en contact 

avec la surface. Dans le cas de lô®tude des surfaces rigides, côest la pointe qui risque de subir des 

endommagements. Quant à lui, le mode non-contact peut se produire quand la pointe interagit 

avec les forces de longue port®e exerc®es par la surface de lôéchantillon. Ces forces sont 

principalement des forces de Van der Waals7, mais comprennent tout autre type de forces 

attractives. Le mode non-contact utilise le m°me principe dôimagerie que le mode pr®c®dent sauf 

que dans ce cas la pointe est soumise à des forces attractives. Par cons®quent, côest le m®canisme 

opposé qui est plutôt appliqué dans cette situation. Ce mode est le moins utilisée dû 

principalement au fait que les forces dôinteraction dans ce mode sont consid®rablement plus 

faibles que dans le cas du mode contact. Ce mode de fonctionnement est donc assez difficile à 

réaliser et très facile à déstabiliser. 

Dôun autre c¹t®, le mode tapping peut être vu comme un mode à mi-chemin entre le mode contact 

et mode non-contact. Ce mode consiste à placer alternativement la pointe en contact avec la 

surface (pour une courte durée) pour fournir une haute résolution puis lôéloigner pour éviter de la 

faire traîner à travers la surface. Dans ce mode, le cantilevier (par conséquent la pointe) est 

maintenu constamment en mouvement oscillatoire à sa fréquence de résonance au tour de la 

"setpoint" ¨ lôaide dôun ®l®ment pi®zo®lectrique. Celui-ci impose à la pointe un mouvement 

oscillatoire dôune amplitude relativement importante (g®n®ralement sup®rieure ¨ 20 nm) lorsque 

celle-ci n'est pas en contact avec la surface. Pendant le balayage, la pointe oscillante entre en 

contact alternatif avec la surface et se dégage. En effet, au fur et à mesure que la pointe oscillante 

commence à entrer en contact par intermittence avec la surface, son oscillation est 

nécessairement réduite en raison de la perte d'énergie provoquée par son interaction avec la 

surface. Pendant l'opération du mode tapping, l'amplitude d'oscillation du cantilevier est 

maintenue constante par la boucle de réaction. Ceci sôeffectue de la fa­on suivante : lorsque la 

pointe passe sur une bosse dans la surface, le cantilevier à moins de place pour osciller et 

                                                           
7 D®signe les forces d'attraction intermol®culaires comme les forces dôinteraction dip¹le-dipôle. 
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l'amplitude de l'oscillation diminue. À l'inverse, lorsque la pointe passe sur une dépression, le 

cantilevier à plus de place pour osciller et l'amplitude augmente (approche de l'amplitude 

maximale de l'air libre). ê lôaide de la boucle de r®action, la hauteur de la pointe est ajust®e pour 

que lôamplitude de vibration du cantilevier reste constante et la variation de la hauteur est ensuite 

utilisée pour reconstruire lôimage de la topographie de la surface ®tudi®e. Ce mode dôimagerie est 

du loin le plus utilisé comparé aux deux autres modes pour plusieurs facteurs : (i) le contact 

intermittent (pour une courte dur®e) de la pointe avec la surface permet dô®viter les interactions 

nocives (pour la pointe et/ou pour la surface) qui peuvent se produire dans le mode contact. (ii) 

Le mode tapping permet à la pointe de rentrer en contact (intermittent) avec la surface étudiée ce 

qui offre une résolution meilleure que le mode non-contact. Au final, le mode tapping permet de 

profiter des avantages du mode contact et dô®viter les inconv®nients du mode non-contact. 

LôAFM utilis® pour lô®tude de la topographie des surfaces des échantillons (céramiques et 

couches minces) dans le cadre de ce travail est un système EnviroScope de DI (pour Digital 

Instruments, racheté par « Veeco instruments è et aujourdôhui partie de ç Bruker »). Finalement, 

LôAFM est particuli¯rement utile lorsquôon sôint®resse ¨ lô®tude de la microstructure des surfaces 

des mat®riaux di®lectriques (comme dans le cas de lô®tude r®alis®es dans le cadre de cette th¯se). 

En effet, lôutilisation du MEB pour ®tudier la morphologie des surfaces peut rencontrer plusieurs 

difficult®s. Parmi lesquelles, lôaccumulation des charges dans le cas de lô®tude des mat®riaux 

diélectriques en raison de leur faible conductivité. Ce problème " majeur " peut être efficacement 

évité en utilisant un AFM, vu que dans ce cas la détermination de la topographie est basée sur 

lôinteraction m®canique de lô®chantillon avec une pointe g®n®ralement en silicium. 
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Figure 7 : Sch®ma de principe montrant les principales composantes dôun AFM avec un système 

de détection optique. La boucle de réaction est constituée par la pointe, le faisceau laser, le 

d®tecteur, lô®lectronique de contr¹le et le scanner, qui contr¹le la position de lô®chantillon. 

2. Techniques de caractérisation de la composition chimique 

a. Caractérisation de la composition chimique Ł ƭΩŀƛŘŜ Řǳ MEB 

Par électrons rétrodiffusés :  

Comme expliqué dans la partie II.1.a , lôinteraction entre les ®lectrons primaires du MEB et les 

atomes de lô®chantillon donne lieu ¨ lô®mission de plusieurs types de rayonnement ainsi que de 

particules dont les ®lectrons r®trodiffus®s. Ces ®lectrons proviennent dôune collision quasi-

élastique du faisceau électronique primaire sur le noyau des atomes composant la surface de 

lô®chantillon et sont r®-émis avec une énergie proche de celle des électrons incidents (dans toutes 

les directions, mais principalement normalement ¨ la surface de lô®chantillon). D¾ au fait que les 

électrons rétrodiffusés interagissent avec les noyaux, ceux-ci sont sensibles au numéro atomique 

Z des atomes constituant lô®chantillon. Par cons®quent, les atomes les plus lourds (Z important) 

r®®mettent plus dô®lectrons que les atomes plus l®gers (Z faible) et apparaitront plus brillantes 

que les zones formées par des atomes ayant un Z faible. Deux détecteurs (A et B) en forme de 

demi-lune plac®s ¨ lôextr®mit® de la colonne du MEB vont collecter les ®lectrons r®trodiffus®s par 

lô®chantillon. Comme les deux d®tecteurs fournissent la m°me information chimique, si lôon 

soustrait les signaux provenant de A et B, on obtient une information reliée à la topographie. Par 

soustraction ou par addition du signal provenant de chaque détecteur, il est donc possible 

dôobtenir une information soit topographique (A-B : mode « TOPO ») soit de composition 
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(A+B : mode « COMPO è). Ainsi lôutilisation des ®lectrons r®trodiffus®s en mode ç COMPO » 

permet de d®terminer lôinhomog®n®it® chimique de lô®chantillon ®tudi® pour peu que les num®ros 

atomiques de celui-ci soient très différents. La résolution latérale pour ce contraste chimique 

avoisine plusieurs dizaines de nm. 

Par spectroscopie de rayons X ¨ dispersion dô®nergie : 

Un dispositif de spectroscopie de rayons X ¨ dispersion dô®nergie (EDS) est communément 

couplé directement au microscope électronique à balayage. Dans notre cas (microscope JSM-

6300F de Jeol), il sôagit du syst¯me Link ISIS de la compagnie Oxford Instrument ayant une 

résolution en énergie de 138 eV à 5,9 keV. Le principe de cette méthode repose encore une fois 

sur lôinteraction entre les ®lectrons primaires et la mati¯re contenue dans lô®chantillon. Dans ce 

cas pr®cis, lôimpact des ®lectrons du faisceau incident sur lô®chantillon produit des rayons X qui 

sont caract®ristiques des ®l®ments pr®sents dans lô®chantillon. Lôanalyse permet ainsi de 

déterminer la composition élémentaire (mesure qualitative et semi-quantitative) dôune zone 

définie ou de dresser une cartographie des éléments de cette même région. La résolution latérale 

de cette mesure est du m°me ordre de grandeur que la profondeur dô®mission de ces rayons X 

(qui est de quelques ɛm). 

b. Spectroscopie de photoémission des rayons X  

La spectroscopie de photoémission des rayons X (« X-ray photoelectron spectroscopy : XPS » en 

anglais) permet dôanalyser la composition ®l®mentaire et chimique de la surface de lô®chantillon 

de manière non-destructive dans une chambre maintenue sous ultrahaut vide (UHV å 10-10 mbar). 

Cette m®thode dôanalyse de surface (3 nm ¨ 10 nm de profondeur) consiste ¨ irradier lô®chantillon 

¨ lôaide dôun faisceau de rayons X, puis ¨ mesurer lô®nergie cin®tique (Ec) des ®lectrons de cîur 

émis par processus photoélectrique (photoélectrons), illustré dans la Figure 8. Connaissant 

lô®nergie incidente du faisceau de rayons X (hɜ : h est la constante de Planck et ɜ est la fr®quence 

des rayons X employ®s), il est ainsi possible apr¯s soustraction de lô®nergie cin®tique (Ec) de 

lô®lectron d®tect®, dôobtenir lô®nergie de liaison (EL) de ce m°me ®lectron li® ¨ lôorbitale 

atomique de lô®l®ment cherch®. Ceci peut se r®sumer par lô®quation suivante :   

 Ὁ Ὤ’ Ὁ (4) 

Le phénomène photoélectrique peut quant à lui se schématiser de la façon suivante :   
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Figure 8 : Représentation schématique du diagramme énergétique de la photo émission. 

Les r®sultats obtenus sont des spectres dôemission X caract®ristiques des ®l®ments pr®sents dans 

lô®chantillon analys®. Chaque atome est caract®ris® par un ensemble dô®nergie de liaison 

sp®cifique de ses ®lectrons de cîur. Par cons®quent, la d®termination des positions des pics dôun 

spectre dô®mission X permet lôidentification des ®l®ments chimiques pr®sents dans lô®chantillon. 

En outre, quand lôatome nôest pas un atome libre mais fait partie dôun compos® chimique, 

lô®nergie de liaison des niveaux du cîur sont influenc®s par leur entourage chimique. Ceci se 

traduit par un d®placement, de 0,1 eV ¨ quelques eV, des pics caract®risant lôatome en question. 

Par cons®quent, la d®termination de la position exacte des pics dôun spectre XPS permet non 

seulement dôidentifier un ®l®ment chimique, mais aussi de caract®riser lô®tat chimique dans lequel 

il se trouve (identification du composé, détermination de degr® dôoxydation, etc). Le pourcentage 

atomique (stîchiom®trie) des ®l®ments peut °tre d®termin® en int®grant lôaire sous les pics. 

Lôappareil XPS utilis® dans le cadre de ces travaux est un Escalab 220i XL de la compagnie VG. 

Il est muni dôune source monochromatique dôAl (hɜ = 1486,6eV) et dôune source double 

polychromatique Al/Mg (hɜ = 1486,6eV et 1253,6eV). Lôanalyse des donn®es XPS a été réalisée 

avec le logiciel CasaXPS. Il sôagit dôun logiciel scientifique gratuit qui peut °tre t®l®charg® sur 

internet et qui est utilis® pour traitement des donn®es obtenues ¨ lôaide de lôXPS.  

3. ¢ŜŎƘƴƛǉǳŜǎ ŘΩŀƴŀƭȅǎŜ ŘŜ ƭŀ ǎǘǊǳŎǘǳǊŜ ǇŀǊ ŘƛŦŦǊŀŎǘƛƻƴ ŘŜs rayons X 

La diffraction des rayons X est une m®thode non destructive dôanalyse de la structure cristalline 

dôun mat®riau. Cette m®thode consiste ¨ utiliser un rayonnement X dont la longueur dôonde est 
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du même ordre de grandeur que la distance entre les atomes du réseau cristallin. Les plans formés 

par plusieurs atomes du réseau et désignés par les indices de Miller (hkl) sont séparés par des 

distances appelées distances interréticulaires dhkl spécifiques à chaque matériau dans une 

structure cristalline donnée (Figure 9). Suite ¨ lôinteraction avec lô®chantillon, les rayons 

diffractés par les atomes du réseau vont interférer entre eux pour former une figure de diffraction. 

Lorsque lôon a une interf®rence constructive, côest-à-dire quand les rayons diffractés par tous les 

atomes de la structure cristalline sont en phase, leurs intensit®s sôajoutent ce qui se traduit dans le 

diffractogramme de rayons X par lô®mergence dôun pic ¨ un angle de diffraction not® 2ɗ. 

Les directions pour lesquelles les interférences sont constructives, sont données par la loi de 

Bragg. 

 ςὨ ÓÉÎ— ὲ‗ (5) 

Où dhkl est la distance interr®ticulaire entre les plans de la famille (hkl), ɗ est lôangle de Bragg ou 

demi-angle de d®viation (avec 2ɗ repr®sentant l'angle entre la direction du d®tecteur et la 

direction du faisceau incident), n représente un entier définissant lôordre de diffraction et ‗ est la 

longueur dôonde du rayonnement X incident. 

 

Figure 9 : R®flexion des rayons X par une famille de plans interr®ticulaires espac®s dôune 

distance interréticulaires dhkl. 

Chaque composé possède un diffractogramme de rayons X (ou patron de diffraction X) qui lui est 

propre. Ces diffractogrammes permettent dôidentifier les phases cristallines pr®sentes dans 

lô®chantillon ainsi que dôobtenir des informations ¨ la fois sur leurs structures (param¯tres de 
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maille, gradient de déformations, etc.) et sur la microstructure de celles-ci (taille des cristallites, 

contraintes résiduelles, forme des cristaux, densité de dislocations, etc.).  

Pour mener nos études structurales, nous avons utilisé le diffractomètre XôPert PRO MRD de la 

compagnie PANalytical muni dôune source de rayons X au cuivre (CuKŬ = 1,5418 ¡) et dôun 

berceau dôEuler ¨ 4 cercles dont les axes de rotation sont sch®matis®s sur la Figure 10. Ce type 

de diffractomètre offre un grand nombre de dégrés de libert® qui permettent dôextraire le 

maximum dôinformation sur la cristallisation et la microstructure de lô®chantillon ®tudi®.  Dans le 

cas le plus g®n®ral, lôorientation de lô®chantillon et la configuration du diffractom¯tre peuvent 

être définies à lôaide des 4 angles suivants : 

¶ 2ɗ est lôangle entre la direction du rayon incident et la direction du rayon diffract®, Figure 

9 et Figure 10. 

¶ ɤ est lôangle entre la surface de lô®chantillon et le rayon incident. 2ɗ et ɤ sont contenu 

dans le plan dôincidence (plan form® par le rayon incident et la normale à la surface de 

lô®chantillon). 

¶ ɢ et ὲ d®crivent respectivement lôinclinaison de lô®chantillon par rapport ¨ lôhorizontal et 

la rotation de lô®chantillon autour de la normale ¨ sa surface.  

 

Figure 10 : Repr®sentation sch®matique de la g®om®trie et les angles dôun diffractom¯tre ¨ 

quatre cercles. 
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a. Diffraction de rayons X en mode Bragg-Brentano 

Dans la diffraction de rayons X en mode Bragg-Brentano (connu aussi sous le nom de ɗ/2ɗ) 

lôangle entre la surface de lô®chantillon et le rayon incident est ®gal ¨ lôangle entre la surface de 

lô®chantillon et le rayon diffract® (ɗ = ɤ). Ainsi les angles 2ɗ et ɤ varient de façon couplée (avec 

un facteur 2) tout au long de la mesure. Dans cette configuration de mesure les angles ɢ et ὲ 

restent fixes. Les positions des pics (hkl) obtenus dans ce mode de mesure sont données par les 

angles de diffraction 2ɗ. Ces angles nous renseignent sur les distances interréticulaires entre les 

plans de diffraction (hkl) et donne une information qualitative sur les paramètres de maille du 

matériau étudié. La largeur à mi-hauteur (ou FWHM pour « full width at half maximum » en 

anglais) des pics de diffraction permet de déterminer la taille des cristallites grâce à la formule de 

Scherrer qui sô®crit de la façon suivante : 

 Ὀ
ȟ

  (6) 

O½ ɗ est lôangle de diffraction, ɚ est la langueur dôonde du rayons X utilis® (ɚCu å 1,5418 ¡) et ɓ 

est définie tel que : 

 
‍ ‍ ‍   

(7) 

Ici ‍  est la largeur à mi-hauteur du pic de diffraction et ‍  est la contribution instrumentale 

estimée avec des monocristaux de silicium orientés 100, 111 et 110. Les différentes phases 

cristallines présentes au sein des échantillons étudiés ainsi que les indices (hkl) des pics de 

diffraction correspondants ont été identifiés principalement à partir des patrons de référence 

r®pertori®es par lôICDD ç international center for diffraction data è. Les fiches qui correspondent 

aux phases cristallines ®tudi®es dans le cadre de cette th¯se sont pr®sent®es dans lôannexe I. 

b. Diffraction de rayons X en mode ▫-scan 

La mesure en mode ὲ-scan est utilis®e afin de v®rifier lôorientation dans le plan de la croissance 

de la maille élémentaire de la couche épitaxiée par rapport à celle du substrat. Pour mener une 

mesure en mode ὲ-scan, lô®chantillon doit °tre plac® dans une position angulaire (d®finie par les 

angles 2ɗ et ɤ) v®rifiant la loi de Bragg pour une famille de plans (hkl) donn®e. Lôangle entre la 

surface de la couche et la famille de plans spécifiques (à calculer) définira la valeur de lôangle ɢ 

du goniomètre durant cette mesure. Ensuite, en effectuant une rotation complète (de 360°) de 

lô®chantillon suivant lôaxe ὲ, nous vérifions la position des pics de diffraction de la famille de 
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plans (hkl) étudiée. En comparant ensuite la position des pics obtenus avec la position des pics de 

la m°me famille de plan dôun monocristal (ayant souvent une certaine p®riodicit®, d®finie par la 

symétrie de la structure cristalline du matériau étudié) nous déterminerons le nombre de 

domaines présents dans le volume sondé de la couche mince étudiée. Enfin, en comparant la 

position des pics de la couche obtenus avec la position des pics provenant du substrat 

monocristallin (choisi selon le type dô®pitaxie et/ou de contraintes que nous d®sirons obtenir), 

nous pourrons d®terminer lôorientation de ces diff®rents domaines par rapport ¨ la structure du 

substrat.  

4. Techniques de caractérisation des propriétés fonctionnelles 

a. Mesure macroscopique de la ferroélectricité  

La caractérisation de la ferroélectricité dans le cadre de ce travail a été effectuée en premier lieu à 

lô®chelle macroscopique. Ce type de mesure consiste ¨ ®valuer la variation de la polarisation (P) 

macroscopique en fonction dôun champ ®lectrique appliqu® (E), ou ce qui est ®quivalent si d est 

lô®paisseur du mat®riau ferro®lectrique ®tudi®, en fonction dôune tension excitatrice appliqu®e 

(V), avec V = E  d. Par cons®quent, lôobtention des cycles dôhyst®r®sis qui repr®sentent la 

variation de la polarisation lorsque lôon cycle lôexcitation entre 2 valeurs minimales et maximales 

est la preuve de la nature ferroélectrique des échantillons mesurés (côest-à-dire entre autre de la 

commutation de la polarisation). La m®thode de mesure des cycles dôhyst®r®sis ferro®lectriques 

(P-E ou P-V) est basée sur le principe du circuit Sawyer-Tower, Figure 11(a). Lô®chantillon, qui 

est placé entre deux électrodes, est assimilé à un condensateur plan de capacité (CF), Figue 11(b). 

Ce "condensateur" est monté en parallèle avec un condensateur de référence de capacité (C0) 

connue (avec C0 >> CF). La tension aux bornes dôun condensateur plan est donn®e par : 

 ὠ   (8) 

La charge emmagasinée par deux condensateurs montés en série est identique : 

 ὗ ὅ ὠ ὅ ὠ  (9) 

De plus, la densité totale de charge D pour un milieu diélectrique (ferroélectrique) est donnée 

par : 

 Ὀ ‐Ὁ ὖ  (10) 



Chapitre II-Techniques de synthèse et de caractérisation 
 _____________________________________________________________________________________  

 _____________________________________________________________________________________  

44 

Où P est la polarisation du matériau, E est le champ électrique et ‐ est la permittivité diélectrique 

du vide (‐ ψȟψυρπ  F/m). De point de vu des ordres de grandeurs ‐Ὁ est négligeable 

devant ὖ. Par cons®quent, la densit® totale de charge peut sô®crire de la façon suivante : 

 
Ὀ ὖ

ὗ

Ὓ
 

(11) 

Où S est la surface des armatures du condensateur de capacité CF (de lô®chantillon 

"ferroélectrique" mesuré), ce qui correspond à la surface des plots des électrodes supérieures dans 

le cas des couches minces mesurées dans cette étude. Ainsi, la polarisation peut sô®crire comme 

suit : 

 
ὖ
ὅ ὠ

Ὓ

ὅ ὠ

Ὓ
 

(12) 

Les paramètres C0 et S étant connus, la mesure de la tension V0 donne donc accès à la 

polarisation. 

En outre, puisque ὅḻὅ ᵼ ὠḺὠ ᵼ la tension aux bornes du matériau ferroélectrique est 

largement plus importante que la tension aux bornes du condensateur C0, côest-à-dire quôelle est 

du même ordre de grandeur que la tension totale : 

 ὠ ὠ ὠ ὠ (13) 

Côest pourquoi, lorsque la tension V est balay®e de Vmax à Vmin = -Vmax, on peut considérer que 

côest VF qui balaie la même plage de valeurs. La valeur de la polarisation ainsi mesurée est 

repr®sent®e par un cycle dôhyst®r®sis pour les mat®riaux ferro®lectriques.  

En pratique, la charge Q qui est proportionnelle à la polarisation est établie par lôintégration du 

courant de commutation I qui traverse lô®chantillon ferro®lectrique mesur®.  

 
ὖ
ὗ

Ὓ

ρ

Ὓ
ὍὨὸ 

(14) 

En particulier, les mesures macroscopiques des propriétés ferroélectriques ont été réalisées à 

lôaide dôun testeur ferroélectrique TF Analyzer (TFA) 2000 de « aixACCT GmbH ». Cette 

technique de mesure est adaptée pour investiguer les couches minces tout en offrant une tension 

électrique excitatrice maximale de 25 V et une fréquence de mesure maximale de 2 kHz. 
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Figure 11 : G®om®trie standard permettant la mesurer de la polarisation macroscopique dôun 

matériau ferroélectrique. (a) montage Sawyer-Tower utilisé pour la mesure des cycles 

dôhyst®r®sis ferro®lectriques P-E et (b) représentation sch®matique dôune h®t¯restructure capacit® 

ferroélectrique.  

b. Caractérisation microscopique des propriétés électromécaniques  

Les propriétés électromécaniques des échantillons (céramiques et couche minces) synthétisés ont 

été étudi®es ¨ lô®chelle microscopique, ¨ lôaide de la microscopie à force piézoélectrique (« 

piezoelectric force microscopy » en anglais). Cette technique consiste à étudier les propriétés 

piézoélectriques de la couche mince en y appliquant une tension électrique et en mesurant ï à 

lôaide dôun AFM ï le d®placement induit de la surface de lô®chantillon (effet pi®zo®lectrique 

inverse). Il est ®galement possible dô®tudier les propri®t®s ferro®lectriques ¨ lô®chelle 

microscopique en utilisant un microscope à force piézoélectrique (ou piezoresponse force 

microscope ou PFM en anglais). Nous pouvons ainsi manipuler la polarisation ¨ lô®chelle locale ¨ 

lôaide de la pointe du PFM afin de visualiser les domaines ferro®lectriques lorsque lôon balaie 

lô®chantillon, ce qui permet de réaliser une cartographie du signal piézoélectrique enregistré ou 

dôenregistrer des cycles dôhyst®r®sis lorsque la pointe reste fixe ¨ lôendroit que lôon veut ®tudier. 

Les cycles dôhyst®r®sis obtenus ¨ lôaide de cette technique repr®sentent la variation des 

coefficients pi®zo®lectriques en fonction dôune excitation ®lectrique appliqu®e. Il est 

généralement supposé que le changement de signe du signal piézoélectrique, reflétant le 

changement de signe de la constante piézoélectrique à cet endroit, signifie une commutation de la 

polarisation ferroélectrique. 

En ce qui concerne le dispositif expérimental, un PFM peut être vu comme une modification du 

microscope à force atomique (AFM) dans lequel la pointe de silicium est remplacée par une 
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pointe conductrice, en général des pointes couvertes avec du Co/Cr ou avec du platine (Pt). La 

pointe conductrice, qui est utilis®e comme une ®lectrode sup®rieure mobile, permet lôapplication 

de lôexcitation ®lectrique entre cette derni¯re et une ®lectrode inf®rieure sur laquelle la couche 

mince étudiée est déposée, donc ¨ travers lô®paisseur de celle-ci. Par opposition ¨ lô®tude de la 

topographie (que lôon effectue g®n®ralement en mode tapping, en raison de la plus grande 

résolution de ce mode), les mesures PFM nécessitent que la pointe soit en contact avec la couche 

mince. En outre, vu que les déplacements de la surface de la couche mince induit par effet 

piézoélectrique inverse sont très faibles (de lôordre du pm), il est n®cessaire dôappliquer une 

tension alternative de fr®quence connue et dôutiliser une d®tection synchrone (ç lock-in 

detection è en anglais) afin dôamplifier et dôextraire le signal utile du bruit. Une repr®sentation 

schématique du système PFM est illustrée dans la Figure 12. 

 

Figure 12 : Repr®sentation sch®matique dôun microscope ¨ force pi®zo®lectrique.  

Sur le plan pratique, une tension alternative (AC) dôamplitude de lôordre de 1 V et de fréquence 

de 20 kHz est appliqu®e entre la pointe conductrice et lô®lectrode inférieure. Dans le cadre de ce 

travail les électrodes inférieures utilisées sont soit un substrat conducteur soit un substrat couvert 

avec une fine couche métallique (de platine par exemple). Pendant que la pointe est en contact 

avec la surface de lô®chantillon, celle-ci vibre mécaniquement, par effet piézoélectrique inverse, à 
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la même fréquence que la tension AC appliquée. Par conséquent, le cantilevier oscille à son tour 

sous lôeffet de la vibration pi®zo®lectrique de la surface de lô®chantillon. La vibration du 

cantilevier est ensuite d®tect®e optiquement ¨ lôaide de la photodiode et elle est convertie en 

signal ®lectrique. £tant donn® que lôamplitude du d®placement pi®zo®lectrique est beaucoup plus 

faible que le déplacement du cantilevier due à la topographie, lôutilisation dôun amplificateur 

lock-in est n®cessaire afin dôextraire le signal de la vibration pi®zo®lectrique du bruit et du signal 

généré par la topographie. En effet, ce dernier permet de détecter spécifiquement le signal qui a la 

même fréquence que la tension AC dôexcitation et donc qui correspond ¨ la vibration 

pi®zo®lectrique de la surface de lô®chantillon et filtre ainsi toute autre type de signal nôayant pas 

cette fréquence.   

En résumé, la vibration de la pointe AFM (et du cantilevier) à la fréquence de la tension 

excitatrice AC correspond ¨ la r®ponse pi®zo®lectrique. L'utilisation dôun PFM permet de d®tecter 

les vibrations piézoélectriques des matériaux étudiés hors plan (côest-à-dire dans la direction 

perpendiculaire ¨ la surface de lôéchantillon) et les vibrations piézoélectriques latérales dans le 

plan de la surface. Le signal piézoélectrique hors plan est associé à la déflexion verticale du 

cantilevier et le signal piézoélectrique dans le plan est associé au mouvement de torsion (« shear 

mode » ou « lateral mode » en anglais) du cantilevier (utilisé en microscopie AFM pour détecter 

les forces de frottements). 

Le PFM permet également ï pour les matériaux ferroélectriques ï dôenregistrer en un point précis 

de lô®chantillon des cycles dôhystérésis piézoélectriques. Pour cela, une tension "continue" (DC) 

de lôordre de 1 V ¨ 60 V est superpos®e ¨ la tension AC de faible amplitude (1 V) utilisée pour 

exciter la vibration pi®zo®lectrique de la surface de lô®chantillon. Cette tension DC est ensuite 

variée par pas de 0,5 V de -Vmax à +Vmax et la réponse piézoélectrique enregistrée pour chaque 

pas, donnant lieu ¨ des cycles dôhyst®r®sis qui repr®sentent la variation des coefficients 

pi®zo®lectriques en fonction de la tension DC appliqu®e. Ces cycles dôhyst®r®sis mettent en 

®vidence les changements de signe du coefficient pi®zo®lectrique, que lôon consid¯re °tre relié à 

la commutation de la polarisation ferroélectrique et constituent donc une preuve de la nature 

ferroélectrique des matériaux étudiés. 

En général le PFM est très utile lorsque les échantillons ferroélectriques étudiés présentent une 

contribution importante du courant de fuite. Dans ce cas la mise en ®vidence de la pr®sence dôune 
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polarisation ferro®lectrique est quasi impossible par lôinterm®diaire des mesures macroscopiques. 

En permettant de manipuler la polarisation ¨ lô®chelle locale et de mesurer la réponse 

pi®zo®lectrique, il est possible dô®viter les effets du courant de fuite en utilisant un PFM pour 

investiguer les propriétés ferroélectriques.   

c. Caractérisation des propriétés magnétiques 

Durant ces travaux, les propriétés magnétiques des matériaux étudiés ont été caractérisées à 

lô®chelle macroscopique ainsi quô¨ lô®chelle microscopique. Alors que la caract®risation des 

propri®t®s magn®tiques macroscopiques a ®t® effectu®e par lôinterm®diaire dôun magn®tom¯tre ¨ 

échantillon vibrant (« vibrating sample magnetometer : VSM » en anglais) la caractérisation des 

propri®t®s magn®tiques ¨ lô®chelle locale a ®t® r®alis®e ¨ lôaide dôun microscope ¨ force 

magnétique (« magnetic force microscope : MFM » en anglais). 

Le principe de fonctionnement du VSM est bas® sur la loi dôinduction de Faraday. Selon cette loi, 

le changement dôun champ magn®tique peut induire un champ ®lectrique qui peut °tre mesur® et 

fournir de lôinformation sur le champ magn®tique lui-même. En effet, un échantillon (supposé 

magnétique) est placé dans un champ magnétique uniforme engendré par deux électroaimants. Le 

champ magn®tique utilis® sert ¨ aimanter lô®chantillon. On impose ensuite ¨ lô®chantillon 

(assimil® ¨ un petit aimant) un mouvement de vibration vertical (selon lôaxe z). En raison de la 

variation du flux magn®tique caus® par le mouvement de lô®chantillon, un courant ®lectrique est 

mesur® dans les bobines de d®tection plac®es de part et dôautre de lô®chantillon. La mesure de ce 

courant permet de remonter ¨ lôaimantation de lô®chantillon ®tudi®. Dans le cas de nos 

exp®riences, nous avons mesur® des cycles dôhyst®r®sis magn®tiques qui repr®sentent la variation 

de lôaimantation en fonction dôun champ magn®tique cycl® entre Ñ20 kOe. Nous avons mesuré 

dans cette thèse les propriétés magnétiques à température ambiante des couches minces ainsi que 

des matériaux céramiques. Lô®tude des propri®t®s magn®tiques des mat®riaux c®ramiques est 

relativement simple, puisquôil sôagit dôun mat®riau suppos® isotrope. Concernant les couches 

minces, la situation est relativement plus complexe. Dans ces matériaux, la propriété physique 

peut dépendre des directions de lôespace (anisotropie de forme, croissance ®pitaxi®e, etc.). Pour 

cela, les cycles dôhyst®r®sis magn®tiques des couches minces ont été mesurés dans le plan et hors 

plan de la surface de celles-ci. Cette mesure est possible en fonction de la façon dont nous 

pla­ons lô®chantillon (parallèlement ou perpendiculairement) par rapport au champ magnétique 

appliqué. En plus, les contributions du substrat sur lequel les couches minces sont déposées ainsi 
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que de la tige porte échantillon ont été mesurées (séparément) et soustraites dans le but de 

déterminer la réponse pure des couches minces étudiées. 

Les mesures magnétiques macroscopiques ont été effectuées en utilisant un magnétomètre à 

®chantillon vibrant EV9 (VSM) produit par ADE Technologies. Pour les mesures de lôhyst®r®sis 

magn®tique, un pas de lôordre de 20 Oe autour de z®ro ont ®t® adopt®es. Les valeurs mesur®es 

correspondent à la moyenne de 50 mesures pour chaque point ce qui nous a permis dôatteindre 

une sensibilit® de lôordre de 10-6 uem.  

La microscopie à force magnétique permet principalement de mettre en évidence la présence des 

moments magn®tiques microscopiques (localement) au niveau de la surface de lô®chantillon 

étudié. Cette technique permet donc de générer des images des domaines magnétiques qui sont 

présents au niveau des surfaces investiguées. Un microscope à force magnétique est une 

adaptation dôun microscope ¨ force atomique dans lequel une pointe magn®tique est utilis®e. Plus 

précisément, lors de nos expériences des pointes en silicium couvertes dôune couche magn®tique 

de Co et envelopp®es dôune couche protectrice de Cr ont ®t® utilis®es. Au cours du balayage de la 

surface de lô®chantillon ®tudi®, la d®flexion du cantilevier est produite par la topographie ainsi 

que par les interactions magnétiques entre la pointe et les moments magnétiques qui caractérisent 

le matériau étudié. Pendant que les effets de la topographie sur le cantilevier dominent à des 

distances relativement courtes, les effets magnétiques dominent à des distances relativement plus 

®loign®es (de lôordre de 100 nm). Pour diff®rencier les d®flexions du cantilevier dues ¨ la 

topographie de celles dues aux interactions magnétiques, deux passages sont effectués lors du 

balayage de chaque ligne de la surface de lô®chantillon. Le premier passage sôeffectue en mode 

tapping afin dôenregistrer la topographie de la surface. Ensuite, un deuxième passage sur la même 

ligne sôeffectue ¨ une distance plus grande ï en tenant compte la topographie enregistrée lors du 

premier passage ï afin de mesurer la réponse magnétique. Pour cela, les mesures magnétiques à 

lôaide dôun MFM sôeffectuent dans un mode particulier nomm® par le terme anglais ç lift mode ». 

Au final, le résultat des mesures MFM est donc une cartographie de la réponse magnétique de 

lô®chantillon caractérisé.   

Il y a deux principaux probl¯mes qui peuvent °tre rencontr®s lors de lô®tude magn®tique par 

MFM : (i) Le premier se manifeste au niveau de lôanalyse des couches minces magnétiques. En 

effet, en raison de lôanisotropie de forme, les moments magnétiques dans les couches minces sont 
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contraints (en g®n®ral) dô°tre align®s dans le plan. Par cons®quent, il est difficile de commuter ces 

moments magn®tiques par lôinterm®diaire de la pointe magn®tique utilis®e dans un MFM. (ii) le 

deuxième problème est reli® ¨ lôinteraction entre le moment dipolaire de la pointe et lôaimantation 

locale de lô®chantillon. Dans cette situation, la pointe magn®tique peut aimanter lô®chantillon ce 

qui risque de changer leurs propriétés magnétiques.  
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Chapitre III ï Étude des céramiques multiferroïques Ba2LnFeNb4O15 de 

structure TTB 

Ce chapitre est consacr® ¨ lô®tude des solutions solides Ba2LnFeNb4O15 de structure TTB sous 

forme c®ramique. Quoique lôobjectif principal de cette th¯se soit dô®tudier des couches minces 

multiferroïques à base de la structure TTB, dans ce chapitre, nous justifions le choix des 

céramiques TTB les plus adéquates pour réaliser notre but. En effet, ces céramiques sont utilisées 

comme cibles pour la synthèse par PLD des couches minces de ces mêmes matériaux, et par 

conséquent, il est important de connaître leurs propriétés. 

Les solutions solides étudi®es ont ®t® synth®tis®es ¨ lôaide du procédé solide-solide. Dans la 

première partie nous nous intéresserons aux céramiques TTB-Ln avec trois différents éléments 

lanthanide, Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+. Étant donné que ces céramiques sont les cibles utilisées pour 

le dépôt des couches minces, cette partie est consacrée principalement à démontrer que ces 

céramiques sont composées de la bonne phase cristalline. Dans un second temps, à titre 

dôexemple, nous caract®riserons plus en d®tail les propri®t®s fonctionnelles des céramiques TTB-

Sm. Les propriétés fonctionnelles étudiées et présentées sont la ferroélectricité et le 

ferromagn®tisme. Le choix de lô®tude d®taill®e de la solution solide TTB-Sm est justifié par le 

fait que ces céramiques présentent les meilleures propriétés ferroélectriques parmi les autres 

céramiques de la série TTB-Ln (Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+). Les r®sultats obtenus lors de lô®tude de 

ces céramiques vont ensuite être utilisés pour les comparer avec les résultats obtenus au cours de 

lô®tude des couches minces TTB-Ln (chapitre suivant). 

Dans une troisième partie, nous présenterons les résultats de la substitution en site (A) du baryum 

Ba2+ par le strontium Sr2+. En effet, étant donné que les solutions solides Ba2LnFeNb4O15 (Ln = 

Eu3+, Sm3+ et Nd3+) sont caractérisées par des propriétés ferroélectriques modestes, avec une 

polarisation à saturation PS Ò 1 ÕC/cm
2 [1], nous avons décidé de réaliser une substitution en site 

(A) du baryum Ba2+ par le strontium Sr2+ dans le but dôam®liorer les propri®t®s ferro®lectriques 

de ces compos®es. En effet, il a ®t® d®montr® que lôintroduction du strontium permet dôam®liorer 

la ferroélectricité dans les couches minces de Ba2-xSrxNaNb5O15
 où une polarisation à saturation 

qui atteint 40 µC/cm2 a été mesurée [80,81]. Lôeffet de la substitution du Ba2+ par du Sr2+ en site 

(A) sur les propriétés magnétiques des céramiques TTB-Ln va également être discuté. Lôeffet de 
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la substitution en site (A) sur les propriétés structurales et fonctionnelles des céramiques Ba2-

xSrxSmFeNb4O15 pour trois substitutions x avec 0 Ò x Ò 2 est pr®sent®. 

I. Étude structurale des céramiques Ba2LnFeNb4O15 (Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+) 

 

Figure 13 : Diffractogrammes de rayons X représentant les céramiques TTB-Ln (Ln = Eu3+, 

Sm3+ et Nd3+), confirmant la présence de la phase cristalline désirée.  

Tableau 5 : Récapitulatif des paramètres de maille a =  b et c, volumes élémentaires V et la taille 

des cristallites D pour les céramiques TTB-Eu, TTB-Sm et TTB-Nd. RLn représente le rayon 

ionique des ions lanthanides Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+. 

 TTB-Eu TTB-Sm TTB-Nd 

RLn (pm) 94,7 95,8 98,3 

a = b (Å) 12,45 12,46 12,47 

c (Å) 3,92 3,92 3,93 

V (Å3) 607 609 611 

D (nm) 34,49 38,33 30,04 
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Les diffractogrammes de rayons X illustrés dans la Figure 13 montrent que la phase TTB-Ln 

désirée est bien cristallisée pour les trois types de céramiques. En se basant sur les pics de 

diffraction, les paramètres de maille ainsi que le volume élémentaire qui caractérisent la structure 

de ces céramiques sont déterminés et présentés dans le tableau 5. Afin dôassurer la meilleure 

précision possible des paramètres de maille déterminés ici, nous avons utilisé les pics de 

diffraction situés aux grands angles de diffraction 2ɗ. Ensuite, nous avons d®termin® les 

paramètres de mailles en utilisant la position de plusieurs pics, puis pris la moyenne des valeurs 

obtenues. Les paramètres de maille déterminés ici, compte tenu de la précision de la méthode 

utilisée, sont proches des paramètres de maille qui se trouvent dans les fiches de référence JCPDS 

de ces céramiques (voir Annexe I). Contrairement à ce qui a été observé dans la référence [1] (le 

volume de la maille élémentaire varie aléatoirement sans relation avec la nature du ion Ln), nous 

constatons que le volume de la maille ®l®mentaire augmente quand le rayon ionique de lôion 

lanthanide augmente. En outre, le tableau 5 montre que la taille des cristallites ne semble pas 

d®pendre de la nature de lôion Ln. En effet, cette grandeur peut °tre influenc®e par de nombreux 

facteurs, y compris la cristallisation et les conditions de synthèse. Par conséquent, la faible 

variation de la taille des cristallites sôexplique par le fait que les conditions de synth¯se de ces 

céramiques sont presque les mêmes.  

Quoiquôil soit difficile de distinguer dans ces diffractogrammes la présence de la phase 

magnétique de BaFe12O19 (BaFO) ï principalement en raison du faible rapport signal/bruit qui 

empêche de distinguer les phases parasites dans ces céramiques ï les mesures magnétiques 

(microscopiques et macroscopiques) ï qui vont être présentées et discutées plus tard ï mettront 

en évidence la présence des propriétés magnétiques dans ces céramiques, qui ne peuvent être 

expliquées que par la pr®sence dôune phase secondaire magn®tique.  

II. Étude des propriétés fonctionnelles des céramiques Ba2SmFeNb4O15  

Dans cette partie, nous démontrons la multiferroïcité dans les céramiques TTB-Sm. Lôexistence 

des propriétés multiferroïques a été observée pour les céramiques TTB-Eu, TTB-Sm et TTB-Nd. 

Cependant, elles ne sont présentées en détail que pour TTB-Sm. Par conséquent, nous examinons 

dans ce qui suit la pr®sence simultan®e ¨ temp®rature ambiante dôun ordre ferro®lectrique et dôun 

ordre ferromagnétique dans les céramiques TTB-Sm. 
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Les mesures des cycles d'hystérésis ferroélectriques ont été réalisées à température ambiante à 

l'aide d'un montage Sawyer-Tower adapté pour les céramiques, permettant de délivrer une 

tension maximale de 2 kV. Des couches dôor dô®paisseur de quelques centaines de nanom¯tres 

servant dô®lectrodes ont ®t® d®pos®es ¨ lôaide dôun ®vaporateur sur les deux faces des échantillons 

céramiques TTB-Sm, qui ont été préparés sous forme de pastilles de 8 mm de diamètre et de 0,7 

mm dô®paisseur.  

Les Figures 14(a) et 14(b) montrent respectivement la variation de la polarisation, ainsi que le 

courant de commutation qui lui est associé, en fonction du champ électrique appliqué. Le 

comportement dôhyst®r®sis qui d®crit la variation de la polarisation atteste que les c®ramiques 

TTB-Sm sont ferro®lectriques ¨ temp®rature ambiante. Lôaugmentation de la polarisation avec le 

champ ®lectrique appliqu® montre que la saturation nôest pas atteinte pour les tensions utilis®es. 

Le maximum de la polarisation pour un champ électrique appliqué de 26 kV/cm  est estimé à aux 

alentours Pmax å 0,8 ÕC/cm
2 [1]. En outre, nous constatons que le champ coercitif8 augmente avec 

le champ électrique appliqué pour atteindre la valeur de EC å 16 kV/cm pour le champ ®lectrique 

maximal appliqué Emax å 26 kV/cm. Lôaugmentation du champ coercitif peut être liée au 

mouvement des parois des domaines ferroélectriques, qui peuvent dépendre du champ électrique 

appliqué. 

Dans les courbes qui représentent la variation du courant de commutation en fonction du champ 

électrique appliqué nous constatons la pr®sence de deux pics antisym®triques par rapport ¨ lôaxe 

du courant. Ces deux pics correspondent approximativement au champ coercitif et prouvent la 

commutation de la polarisation ferroélectrique. De plus, la variation de la position des pics du 

courant avec le champ appliqu® est li®e ¨ lôaugmentation du champ coercitif observ®e dans la 

Figure 14(a). 

                                                           
8 Expliqué plus en détail dans lôannexe IV. 
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Figure 14 : Étude de la ferroélectricité dans les céramiques TTB-Sm. (a) Cycles dôhyst®r®sis 

ferroélectriques mesurées pour différents champs électriques appliqués. (b) Variation du courant 

de commutation en fonction du champ électrique appliqué. 

La caractérisation des propriétés magnétiques des céramiques TTB-Sm a ®t® effectu®e ¨ lô®chelle 

macroscopique ainsi quô¨ lô®chelle microscopique. Alors que lô®tude macroscopique a ®t® 

r®alis®e ¨ lôaide dôun magn®tom¯tre ¨ ®chantillon vibrant (VSM), la caract®risation 

microscopique a été réalisée en utilisant la microscopie à force magnétique (MFM). 

La Figure 15(a) montre la variation de lôaimantation de la c®ramique TTB-Sm en fonction du 

champ magn®tique appliqu®. Le comportement dôhyst®r®sis M-H qui décrit la variation de 

lôaimantation atteste la pr®sence dôun ordre magn®tique macroscopique dans les c®ramiques 

étudiées. Cela, pris ensemble avec le comportement ferroélectrique présenté plus haut, prouve 

que ces céramiques sont multiferroïques à température ambiante. En outre, Le champ coercitif 

magnétique qui caractérise les céramiques TTB-Sm est de lôordre de 2060 Oe ce qui correspond à 

la formation in-situ dôune phase magn®tique ódureô au sein de la matrice ferro®lectrique TTB-Sm. 

Cette signature magnétique est donc parfaitement consistante avec la présence dôhexaferrite de 

baryum BaFe12O19 (BaFO) que lôon sôattend ¨ y trouver [1,82]. Le mécanisme qui réside derrière 

la formation de cette phase est expliqué de façon détaillée dans le premier chapitre ainsi que 

dans la référence [1]. Pour rappel, la formation de lôhexaferrite de baryum est reliée à 

lôaccommodation partielle des ions Sm3+ dans les sites carrés du réseau TTB ce qui engendre des 

distorsions, de la formation dôune phase Fergusonite de formulation SmNbO4 ainsi que de 

lôhexaferrite de baryum BaFO. 
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Les Figures 15(b) et 15(c) repr®sentent respectivement la topographie dôune c®ramique TTB-Sm 

ainsi que sa r®ponse magn®tique (image MFM). Lôimage de la topographie montre que la 

microstructure de la céramique est formée par une structure de grains de dimensions latérales qui 

varient entre 3 Õm et 0,8 Õm avec une rugosit® de lôordre de RMS å 250 nm. Lôimage de la 

r®ponse magn®tique r®v¯le la pr®sence de domaines magn®tiques au sein dôune matrice non 

magnétique (la matrice ferroélectrique TTB-Sm), indiqués par les cercles rouges (Figure 15(b) et 

15(c)). Une comparaison attentive entre lôimage de la Figure 15(b) et lôimage de la Figure 15(c) 

indique quôil nôy a pas de corr®lation entre la réponse magnétique et la topographie, attestant que 

les contrastes observés dans la Figure 15(c) sont uniquement dus à la présence des domaines 

magnétiques. La taille moyenne des domaines magnétiques (que nous associons à la phase BaFO) 

est de lôordre de 1,38 Õm, nous indiquant que probablement ces domaines sont form®s par 

plusieurs grains. 
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Figure 15 : Caractérisations macroscopiques et microscopiques du magnétisme dans les 

céramiques TTB-Sm : (a) Cycle dôhyst®r®sis M-H repr®sentant la variation de lôaimantation 

macroscopique (exprimée en unité électromagnétique par gramme : uem/g9) en fonction dôun 

champ magnétique appliqué. (b) et (c) représentent respectivement la topographie ainsi que la 

r®ponse magn®tique ¨ lô®chelle microscopique (image MFM).  

III. Étude de la solution solide Ba2-xSrxSmFeNb4O15 όл Җ Ȅ Җ нύ 

1. ;ǘǳŘŜ ŘŜ ƭΩŜŦŦŜǘ Ře la température de chamottage sur le composé Ba2-xSrxSmFeNb4O15 (x = 

1) 

Dans un premier temps, nous nous intéressons aux céramiques de formule Ba2-xSrxSmFeNb4O15 

avec x = 1, côest-à-dire au composé céramique BaSrSmFeNb4O15. Lô®laboration de ces 

céramiques consiste à mélanger des précurseurs en poudres de BaCO3, SrCO3, Sm2O3, Fe2O3 et 

Nb2O5, de pureté supérieure à 99,9 %, selon lô®quation r®actionnelle suivante : 

1 × BaCO3 + 1 × SrCO3 + 0,5 × Sm2O3 + 0,5 × Fe2O3 + 2 × Nb2O5 Ÿ 1 × BaSrSmFeNb4O15 + 2 × 

(CO2)
dégagé  

                                                           
9 Aimantation (A/m) = Aimantation (uem/g) × densité (g/cm3) 
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Les étapes de synthèse de ces céramiques ont été décrites dans le chapitre II . Afin dô®tudier 

lôeffet de la temp®rature de chamottage sur la formation des phases recherchées ainsi que sur 

leurs propriétés fonctionnelles, le mélange a subit une succession de cycles de broyages 

mécaniques et de recuits à des températures élevées (1240 ÁC Ò chamottage Ò 1340 ÁC). 

 

Figure 16 : Images MEB démontrant la morphologie des céramiques BaSrSmFeNb4O15 pour 6 

températures de chamottage comprises entre 1240 °C et 1340 °C.  
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Afin de synthétiser des céramiques denses pouvant être utilisées comme des cibles pour la PLD, 

nous regardons dôabord la variation de la morphologie du compos® BaSrSmFeNb4O15 en fonction 

de la température de chamottage. Pour cela, une poudre de BaSrSmFeNb4O15, qui a été calcinée à 

900 ÁC, est divis®e en ®chantillons de masses ®gales (de lôordre de 1 g). Ensuite, ces ®chantillons 

sont pressés à la température ambiante dans une moule sous une pression10 de 4 tonnes/cm2 pour 

obtenir des pastilles de dimensions de 1 cm de diam¯tre et de 1 mm ¨ 2 mm dô®paisseur. Lô®tude 

en fonction de la température de chamottage consiste donc à réaliser un recuit pour chaque 

pastille à une température qui varie entre 1240 °C et 1340 °C par pas de 20 °C. La Figure 16 

présente la morphologie observée par MEB des pastilles formées par la solution solide 

BaSrSmFeNb4O15 en fonction de la température de chamottage. Nous constatons dôapr¯s ces 

images que la compacité ï au moins au niveau de la surface ï des céramiques augmente avec la 

temp®rature de chamottage pour atteindre un maximum ¨ une temp®rature de lôordre de 1280 ÁC. 

En outre, nous constatons que la morphologie de tous les échantillons est formée par une 

structure de grains dont la taille varie en fonction de la température de synthèse. En effet, pour les 

températures 1240 °C, 1280 °C (très semblable à 1260 °C) et 1300 °C la taille moyenne des 

grains augmente avec la température et est estimée à approximativement 2,5 µm, 3 µm et 3,5 µm, 

respectivement. Pour les températures les plus élevées, (1320 °C et 2340 °C) nous remarquons le 

développement des grains de forme allongée et de longueur estimée à 3,5 µm et 5,5 µm, 

respectivement. Ces grains allongés sont semblables à ce qui est observé en général pour les 

matériaux céramiques TTB [83,84]. Cette morphologie peut être liée au fait que la direction 

préférentielle de la croissance des grains des matériaux TTB est en général le long de l'axe c [84]. 

Dans toutes les images de la Figure 16, nous distinguons la présence de petits grains circulaires 

de diamètre qui ne dépasse pas approximativement 500 nm (voir les grains encerclés en rouge 

comme exemple). Les dimensions de ces grains sont approximativement invariantes en fonction 

de la température de chamottage. Ceci révèle que ces grains sont très probablement dus à des 

phases secondaires de Fergusonite SmNb4O15 [83] ou dôhexaferrite BaFe12O19. Néanmoins, la 

densité de ces grains diminue considérablement quand la température de chamottage augmente, 

mettant en évidence ï avec la croissance des grains allongés ï la synthèse des céramiques 

BaSrSmFeNb4O15 de bonne qualité.  

 

                                                           
10 £quivalent ¨ une pression de 20 tonnes appliqu®e sur une pastille de diam¯tre de lôordre de 2,54 cm (1 pouce) 
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Figure 17 : Diffractogrammes des rayons X des céramiques BaSrSmFeNb4O15 pour trois 

températures de chamottage. Les trois patrons de diffraction montrés dans cette figure sont 

repr®sentatifs de lô®volution de la cristallisation en fonction de la température. 

Lô®tude de la structure cristalline des c®ramiques de BaSrSmFeNb4O15 a également été effectuée 

en fonction de la température de chamottage, celle-ci varie entre 1240 °C et 1340 °C avec un pas 

de 20 °C. La Figure 17 montre les diffractogrammes de rayons X des céramiques chamottées à 

1240 °C, 1280 °C et 1320 °C qui sont caractéristiques de lôeffet de la temp®rature sur la structure 

cristalline. La phase cristalline formée correspond bien à BaSrSmFeNb4O15 ayant la structure des 

bronzes quadratiques (voir les pics identifiés avec les indices des plans de diffraction 

correspondants), mais elle est accompagnée d'une certaine quantité de Fergusonite SmNbO4 qui 

explique le pic visible ¨ 2ɗ = 33,13Á et d'une quantit® plus faible de l'hexaferrite de baryum 

BaFe12O19 (BaFO) qui explique la pr®sence du pic ¨ 2ɗ = 35,27Á. Lôintensit® du pic de diffraction 

qui repr®sente la phase magn®tique dôhexaferrite de baryum, qui est lôune des phases dôint®r°t 

pour synthétiser un composite multiferroïque, est faible de sorte que lô®tude de la variation 

quantitative de la pr®sence cette phase en fonction de la temp®rature nôest pas possible. En ce qui 

concerne la phase du bronze quadratique BaSrSmFeNb4O15 les paramètres de maille de la phase 
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TTB-Sm (Ba:Sr = 1:1) ont été estimés à a å 12,45 ¡ et c å 3,92 Å. La comparaison entre les 

diffractogrammes de Ba2SmFeNb4O15 [1] et de BaSrSmFeNb4O15 montre que la substitution de 

baryum par le strontium de plus petite taille en site (A) affecte peu la structure. Bien que les 

param¯tres de maille ne diminuent que l®g¯rement, cette diminution peut sôexpliquer par la 

différence du rayon ionique entre les ions de baryum Ba2+ (135 pm) et les ions de strontium Sr2+ 

(118 pm).    

 

Figure 18 : Cycles dôhyst®r®sis M-H du composé BaSrSmFeNb4O15 en fonction de la 

température de préparation montrant la pr®sence dôune aimantation spontan®e commutable ¨ 

lôaide du champ magn®tique appliqu® : ordre magnétique. 

Pour ®tudier lôeffet de la temp®rature de chamottage sur les propriétés magnétiques et donc sur la 

formation de lôhexaferrite de baryum, des mesures de lôaimantation en fonction du champ 

magnétique appliqué ont été réalisées. La Figure 18 montre les cycles dôhyst®r®sis magn®tiques 

M-H en fonction de la temp®rature de chamottage. Ces mesures montrent dôabord que le mat®riau 

céramique synthétisé est bel et bien magnétique, et que le champ coercitif (Hc) ne varie presque 

pas et ne dépend que très peu de la température de chamottage. Ceci indique que la composition 

chimique de la phase qui est responsable du magnétisme dans ces céramiques est indépendante de 

la temp®rature de synth¯se et que les diff®rences observ®es proviennent dôune diff®rence de 

quantité de la phase BaFO présente dans la céramique. Le champ coercitif moyen est estimé à HC 

å 3400 Oe, ce qui indique un magn®tisme dur et est plus ®lev® que le champ coercitif 

caract®ristique de lôhexaferrite de baryum massif (å 2060 Oe) [82,85]. Le comportement du 
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champ coercitif sugg¯re la possibilit® de la formation dôune autre phase magn®tique de champ 

coercitif plus grand (discuté en détail plus tard). Lôaugmentation de lôaimantation ¨ saturation 

(MS) et de lôaimantation r®manente (Mr) avec la température de chamottage tableau 6 sôexplique 

donc par le fait que la quantité de la ou des phase(s) magnétique(s) dans la matrice TTB 

augmente avec la température de chamottage.  

Tableau 6 : Variation de lôaimantation r®manente et de lôaimantation ¨ saturation en fonction de 

la température de chamottage du composé BaSrSmFeNb4O15. 

T (°C) Aimantation rémanente M r 

(uem/g) 

Aimantation à saturation 

M s (uem/g) 

1260 0,29 0,54 

1300 0,45 0,78 

1340 0,87 1,5 

 

2. ;ǘǳŘŜ ŘŜ ƭΩŜŦŦŜǘ ŘŜ la substitution en site (A) dans le composé Ba2-xSrxSmFeNb4O15 όл Җ Ȅ Җ 

2) pour x = 0, x = 1 et x = 2 

a. Étude morphologique et structurale  

 

Figure 19 : Étude de la morphologie des céramiques Ba2-xSrxSmFeNb4O15 en fonction du taux de 

substitution pour x = 0, x = 1et x = 2. 
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Les images de la Figure 19 montrent la morphologie des solutions solides Ba2-xSrxSmFeNb4O15 

pour x = 0, 1 et 2. Ces images indiquent que la morphologie des céramiques varie de façon 

remarquable en fonction du taux de substitution. Tout dôabord, nous remarquons que la 

morphologie du composé Ba2-xSrxSmFeNb4O15 (x = 0) est principalement formée par des grains 

allongés de longueur variant entre 3 µm et 25 µm, consistante avec la structure Ba2SmFeNb4O15 

[83]. En outre, nous distinguons la pr®sence dôune tr¯s faible quantit® de petits grains de taille de 

lôordre de 500 nm. La pr®sence de ces grains nous indiquent quôil y a formation de phases 

secondaires qui sont très probablement les phases SmNbO4 et BaFO, ce qui est en accord avec les 

caractérisations structurales qui seront discutées plus tard. Cependant les céramiques à x = 0 sont 

principalement formées par des grains de la phase Ba2SmFeNb4O15. Concernant le composé avec 

x = 1, nous constatons que la morphologie est très différente de celle des céramiques x = 0. Cette 

morphologie est formée par des grains de longueurs et largeurs nettement plus petites. La taille 

moyenne des grains qui constituent ces c®ramiques est de lôordre de 4 Õm, soit 4 fois plus faible 

que la taille des grains qui forment les céramiques Ba2SmFeNb4O15, révélant ainsi la formation 

de la phase BaSrSmFeNb4O15. Dôautre part, des grains de diam¯tre de lôordre de 500 nm sont 

toujours pr®sents, ce qui atteste dans ce cas aussi lôexistence de phases secondaires. Lôimage 

MEB du composé Ba2-xSrxSmFeNb4O15 (x = 2) est plus délicate à décrire que les composés de 

taux de substitution plus faibles. En effet, la morphologie de la solution solide Sr2SmFeNb4O15 

est form®e par des grains relativement allong®s de longueurs de lôordre de 11 Õm, t®moignant l¨ 

encore de la pr®sence dôune phase de structure TTB accompagn®s de grains de diam¯tre variant 

entre 1 µm et 500 nm. Si nous admettons que les grains de diamètre inférieur à 1 µm sont 

principalement dus à des phases secondaires, cette morphologie montre que la solution solide 

Sr2SmFeNb4O15 est moins stable et accommode moins bien les ions lanthanides (ici, les ions 

Sm3+) dans la structure TTB que les composés de taux de substitution du Ba par Sr plus faibles. 

Les céramiques Sr2SmFeNb4O15 (x = 2) se décomposent alors plus facilement en différentes 

phases. Une telle décomposition a été également observée dans des solutions solides TTB 

similaires de formulation Ba5LnMgNb9O30 (avec Ln est un ion lanthanide) où les gros grains ont 

été attribués à la phase TTB, pendant que les petits grains ont été attribués à la phase LnNbO4 

[83]. Dans notre cas, la phase magnétique SrFe12O19 a été identifiée comme phase secondaire en 

plus de la fergusonite SmNbO4 (voir la caractérisation structurale suivante).    
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Figure 20 : (a), (b) et (c) représentent les diffractogrammes des rayons X des céramiques Ba2-

xSrxSmFeNb4O15 pour x = 0, 1 et 2 respectivement. (d) montre une comparaison des positions des 

pics (320) et (211) en fonction du taux de substitution. 

Tableau 7 : Paramètres de maille et volume de la maille élémentaire des céramiques Ba2-

xSrxSmFeNb4O15 en fonction du taux de substitution x = 0, 1 et 2. 

 x = 0 x = 1 x = 2 

a (Å) 12,46 12,45 12,38 

c (Å) 3,92 3,92 3,88 

V (Å3) 609 608 595 

 

Les Figures 20(a), 20(b) et 20(c) exhibent les patrons de diffraction des solutions solides Ba2-

xSrxSmFeNb4O15 en fonction du taux de substitution x = 0, 1 et 2. La Figure 20(d) montre une 

comparaison entre les pics (320) et (211) qui se situent entre 25° et 29° et qui sont 
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caractéristiques de lô®volution du compos® en fonction de x. Ces diffractogrammes r®v¯lent que 

la phase TTB est cristallisée pour toutes les céramiques discutées ici. Nous remarquons 

également que quand le taux de substitution augmente les pics de diffraction se déplacent vers les 

valeurs les plus grandes de lôangle de diffraction 2ɗ (Figure 20(d)). Ceci est la signature de la 

diminution des paramètres ainsi que du volume de la maille élémentaire de la phase TTB quand 

le taux de substitution augmente, comme le résume le tableau 7. Lô®volution des paramètres de 

maille ainsi que le volume élémentaire est justifiée par la substitution de baryum (Ba2+) par le 

strontium (Sr2+) de rayon ionique plus faible.  Dôautre part, la taille des cristallites est estim®e ¨ 

aux alentours 40 nm en utilisant la formule de Scherrer [86] et la largeur à mi-hauteur du pic de 

diffraction le plus intense ; le pic (311) qui se situe ¨ 32,15Á Ò 2ɗ Ò 32,46Á en fonction de x.  

Dans toutes les céramiques qui sont étudiées ici, nous constatons la présence de phases 

secondaires. En effet, pour le composé avec x = 0, nous distinguons la formation de la phase 

fegusonite SmNbO4 ainsi que la phase magn®tique dôhexaferrite de baryum BaFO en faibles 

quantit®s. Il est ¨ noter que la pr®sence de la phase BaFO est tr¯s d®sirable puisquôelle participe, 

avec la phase ferro®lectrique TTB, ¨ la formation dôune c®ramique composite multiferroïque à 

temp®rature ambiante. Dôautre part, la formation de la phase fergusonite est n®cessaire, car sa 

présence est liée au mécanisme de formation de la phase magnétique (BaFO). En dôautre terme, 

pour synthétiser des céramiques multiferroïques (TTB-Sm/BaFO), la phase fergusonite doit se 

former pendant le processus de synthèse [1]. 

Concernant la solution solide BaSrSmFeNb4O15, la Figure 20(b) montre que cette céramique est 

multiphas®e. En effet, en plus de la phase TTB, la phase fergusonite et la phase dôhexaferrite de 

baryum, nous distinguons la pr®sence de lôoxyde de fer Fe2O3 ainsi que de lôhexaferrite de 

strontium de formulation SrFe12O19 (SrFO). Par contraste, dans le diffractogramme de la solution 

solide x = 2 nous distinguons uniquement la phase TTB, la phase fergusonite ainsi que la phase 

lôhexaferrite de strontium. Dans ce cas, la quantité en phases secondaires est abondante indiquant 

que la céramique est instable chimiquement. Nous pensons ï comme expliqué dans les référence 

[1,83] ï que le m®canisme qui est responsable ¨ cette d®composition est reli® ¨ lôaccommodation 

des ions Sm3+ dans la structure TTB. En effet, la substitution des ions Ba2+ par des ions Sr2+ (de 

rayon ionique plus petit que Ba2+) serait ¨ lôorigine de la lib®ration dôune quantit® plus importante 

dôions Sm3. Donc, cette substitution semble offrir moins de possibilité aux ions Sm3+ pour 
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sôincorporer dans la matrice TTB. Ces ions Sm3+ semblent participer ¨ la formation dôune 

quantité plus importante de fergusonite SmNbO4 [83] et par conséquent à la formation de plus 

dôhexaferrite de strontium SrFO [1,83].    

Au final, la formation de plusieurs phases secondaires dans le composé x = 1 ainsi que la 

pr®sence dôune quantit® importante en phase SmNbO4 ï sans intérêt au niveau des propriétés 

fonctionnelles ï dans le composé x = 2 rendent ces céramiques moins intéressantes comme cibles 

pour le dépôt des couches minces multiferroïques par PLD.  
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b. Étude des propriétés fonctionnelles 

 

Figure 21 : Caractérisation des propriétés diélectriques des céramiques Ba2-xSrxSmFeNb4O15 en 

fonction du taux de substitution (x = 0, 1 et 2) : Variation de la permittivit® di®lectrique (r®elle Ůô 

et imaginaire Ůôô) en fonction de la température à différentes fréquences. 

Cette partie est d®di®e ¨ lô®tude des propri®t®s di®lectriques des c®ramiques Ba2-xSrxSmFeNb4O15 

(x = 0, 1 et 2). La Figure 21 montre la variation de la permittivit® di®lectrique (r®elle Ůô et 

imaginaire Ůôô) en fonction de la température à différentes fréquences de mesure. La partie réelle 

de la permittivité de la solution solide Ba2SmFeNb4O15 (x = 0), présente un pic relativement étroit 
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qui ne dépend pas de la fréquence de mesure. Le maximum de ce pic indique que la céramique 

subit une transition de phase paraélectrique-ferroélectrique à aux alentours TC å 417 K. La 

température de Curie déterminée ici par des mesures diélectriques est plus importante que celle 

déterminée par Josse et al [1] et dans la thèse de E. Castel [41] (TC å 405 K) par la même 

méthode. Ceci peut sôexpliquer par le fait que les c®ramiques synth®tis®es pendant ce travail sont 

relativement plus denses que celles étudiées dans [41]. Ces améliorations sont très souhaitables 

pour que nos c®ramiques soient utilis®es comme des cibles pour lôablation laser. Dans la r®gion 

paraélectrique (T > TC), nous constatons que lôallure de la partie r®elle de la permittivit® (Ůô) 

commence d'abord avec une chute brutale le long dôun intervalle de temp®rature qui sô®tend sur 

environ 20 K. Ensuite, Ůô diminue de façon relativement douce pour des températures plus 

élevées (T > 437 K). Dôautre part, la partie imaginaire de la permittivité de ce composé présente 

également un pic à T = TC qui ne dépend pas de la fréquence. Ceci confirme le comportement 

ferroélectrique du composé x = 0 et réaffirme ce qui a été dit plus haut. En outre, nous observons 

¨ faible temp®rature (T å 250 K) la pr®sence dôun pic tr¯s large qui subit une dispersion en 

fonction de la fréquence. Ce phénomène déjà observé auparavant dans la thèse de E. Castel [41] 

peut suggérer un comportement relaxeur à basse température. Au final, la partie imaginaire de la 

permittivité augmente drastiquement à températures élevées (T > 432 K), ce qui traduit la 

présence des contributions extrinsèques dues à l'établissement d'une conductivité électrique 

significative, comme le montre la Figure 21 (x = 0). Dans tous les cas, ces mesures confirment 

que les céramiques TTB-Sm (et en général les céramiques TTB-Ln avec Ln = Eu3+, Sm3+ et 

Nd3+) élaborées dans le cadre de cette thèse sont ferroélectriques à température ambiante et 

quôelles sont ad®quates et peuvent °tre utilis®es comme des cibles de qualit® pour le d®p¹t des 

couches minces par PLD. 

Les propriétés diélectriques des composés Ba2-xSrxSmFeNb4O15 avec x = 1 et 2 ont également été 

étudiées comme la montre les Figures 21 (x = 1) et 21 (x = 2). Cette étude révèle que quand le 

taux de substitution augmente il y a une transition de lô®tat ferro®lectrique vers lô®tat relaxeur qui 

sô®tablit.  

Pour les céramiques SrBaSmFeNb4O15 (x = 1) le comportement relaxeur est clairement visible 

par la dispersion de la permittivité diélectrique en fonction de la fréquence. En effet, la partie 

réelle de la permittivité présente un maximum qui se déplace vers les hautes températures quand 
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la fréquence augmente : Tm(100 Hz) = 172 K et Tm(1 MHz) = 242 K où Tm est la température au 

maximum de la permittivité pour une fréquence donnée. La partie imaginaire de la permittivité se 

comporte approximativement de la même manière sauf que lôintervalle de dispersion est situ® 

entre 152 K et 207 K. Les céramiques Sr2SmFeNb4O15 (x = 2) sont caractérisées par un 

comportement diélectrique-relaxeur similaire. Dans ce cas, la dispersion di®lectrique sô®tablit 

entre 196 K et 237 K. La comparaison des composés x = 1 et x = 2 montre que la substitution a 

pour effet de changer lôintervalle de dispersion tout en conservant le comportement relaxeur des 

céramiques. Le maximum du pic de relaxation pour x = 1 et x = 2 est estim®e ¨ Ůômax å 297 et 

Ůômax å 226, respectivement. Enfin, ces mesures di®lectriques confirment quô¨ temp®rature 

ambiante côest le comportement paraélectrique du matériau qui gouverne les propriétés 

diélectriques, avant que les pertes commencent à augmenter considérablement.  

 

 

 

 

 

 



Chapitre III ï Étude des céramiques multiferroïques Ba2LnFeNb4O15 de structure TTB 
 _____________________________________________________________________________________  

 _____________________________________________________________________________________  

70 

 

Figure 22 : Étude du magnétisme dans les solutions solides Ba2-xSrxSmFeNb4O15 avec x = 0, 1 et 

2 : (a) Cycles dôhyst®r®sis M-H en fonction du taux de substitution et (b) cycles dôhyst®r®sis M-H 

en fonction de la température de chamottage du composé Sr2SmFeNb4O15. 

Dans le but de mettre en évidence le comportement multiferroïque des céramiques synthétisées 

dans cette partie, les propriétés magnétiques ont été étudiées à température ambiante. La Figure 
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22(a) illustre la réponse magnétique des céramiques Ba2-xSrxSmFeNb4O15 en fonction du taux de 

substitution x = 0, 1, 2. Le comportement dôhyst®r®sis qui d®crit la variation de lôaimantation en 

fonction du champ magnétique appliqué atteste la présence des propriétés magnétiques dans ces 

c®ramiques. Dôune part, le cycle dôhyst®r®sis M-H, avec un champ coercitif magnétique HC å 

2060 Oe qui décrit le composé x = 0 est consistant avec la formation in situ du matériau 

magn®tique de lôhexaferrite de baryum, ce qui est en accord avec lô®tude montr®e au d®but de ce 

chapitre. Dôautre part, nous constatons que quand x augmente lôaimantation à saturation diminue 

pendant que le champ coercitif HC augmente. Cette tendance magnétique indique la possibilité de 

formation dôautres phases secondaires magn®tiques. Lôaugmentation du champ coercitif confirme 

les pr®dictions de lô®tude structurale et atteste la formation de la phase magn®tique dôhexaferrite 

de strontium (SrFe12O19 : SrFO) [82,85]. En outre, lôallure du cycle M-H qui représente le 

compos® x = 2 sugg¯re la pr®sence dôune phase magn®tique douce (champ coercitif r®duit) en 

plus de la phase magnétique dure au sein du composé. Ceci est consistant avec la formation de 

lôoxyde de fer en quantit® faible comme le montrent les diffractions des rayons X, discut®es plus 

haut. En résumé, nous distinguons plus de phases secondaires (des oxydes de fer en plus des 

phases magnétiques dures BaFO et SrFO) dans les céramiques quand le taux de substitution 

augmente, ce qui devient moins adéquat pour le dépôt des couches minces.     

Afin de comprendre mieux la courbe dôhyst®r®sis magn®tique dans le compos® x = 2, nous avons 

étudié la réponse magnétique de ce composé en fonction de la température de chamottage comme 

le montre la Figure 22(b). Ces mesures montrent que lôaimantation ¨ saturation augmente quand 

la température de chamottage augmente pendant que le champ coercitif ne varie pas beaucoup. 

En plus, lôinflexion des cycles M-H (principalement pour le cycle de 1240 °C) qui est observée à 

aux alentours de H å 1600 Oe disparait progressivement quand la température augmente. Cela 

peut-°tre d¾ ¨ la r®duction de la teneur en oxyde de fer en profit de lôhexaferrite de strontium, 

puisque la temp®rature de formation de lôhexaferrite de strontium est plus importante que celle de 

lôoxyde de fer.    

En conclusion, dans ce chapitre nous avons démontré la bonne cristallisation ainsi que la nature 

multiferroïque des solutions solides Ba2LnFeNb4O15 (Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+). En raison de leur 

bonne qualité structurale et de leurs propriétés multiferroïques mesurables et confirmées, ces 

céramiques peuvent être utilisées comme cibles pour la synthèse des couches minces 
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multiferroïques par ablation laser puls®. Les tests qui ont ®t® faits sur lôeffet de la substitution du 

baryum par le strontium dans le composé Ba2-xSrxSmFeNb4O15 ont montré que la teneur en 

phases secondaires augmente considérablement avec le taux de substitution x. En ce qui concerne 

leurs propriétés fonctionnelles, le matériau Ba2-xSrxSmFeNb4O15 subi une transition 

ferroélectrique-relaxeur quand le taux de substitution augmente. Notre étude a aussi montré que 

le magnétisme dans les céramiques Sr2SmFeNb4O15 et BaSrSmFeNb4O15 est considérablement 

plus faible que dans le cas des céramiques Ba2SmFeNb4O15. Cette réduction du magnétisme a été 

attribuée au changement de la composition chimique des phases magnétiques dans chaque 

céramique composite. Les résultats obtenus dans le cadre de ce travail et discutés dans cette 

partie montrent que les céramiques qui contiennent du strontium semblent posséder les propriétés 

fonctionnelles moins bonnes. Ces céramiques ont donc été considérées moins adéquates pour 

servir de cibles pour le dépôt des couches minces par PLD. Nous avons donc décidé de nous 

restreindre aux céramiques Ba2LnFeNb4O15 (Ln = Eu, Sm et Nd) comme des cibles pour la 

synthèse des couches minces composites multiferroïques par PLD. 
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Chapitre IV ï Couches minces composites multiferroïques 

Ba2LnFeNb4O15/BaFe12O19 

Le but principal de cette th¯se ®tant la synth¯se et lô®tude des couches minces multiferroµques. Ce 

chapitre est d®di® ¨ la synth¯se par ablation laser puls® (PLD) et ¨ lô®tude de couches minces 

composites Ba2LnFeNb4O15/BaFe12O19 (TTB-Ln/BaFO). Nous y discutons la croissance des 

couches minces TTB-Eu ï déposées sur différents types de substrats : SrTiO3(100) dopé avec le 

niobium (NSTO(100)) et silicium platinisé Pt/Si(100) ï ainsi que leurs propriétés ferroélectriques 

et magn®tiques ¨ temp®rature ambiante. Nous y discutons ®galement lôeffet de la nature de lôion 

lanthanide sur les propriétés fonctionnelles des couches TTB-Ln déposées dans les conditions 

optimales sur des substrats Pt/Si(100).   

Partie A : Couches minces à base de Ba2LnFeNb4O15 : cas où Ln = Eu3+ 

En regardant les propriétés fonctionnelles (ferroélectriques et magnétiques) des céramiques TTB-

Ln (Ln = Nd3+, Eu3+ et Sm3+), nous constatons que les céramiques à base de Ba2EuFeNb4O15 

(TTB-Eu) poss¯dent lôaimantation spontan®e la plus importante parmi les c®ramiques contenant 

dôautres types dôions lanthanides [1]. Castel et al ont montr® ®galement que lôajout de quantité 

modérée dôh®matite Ŭ-Fe2O3 (< 5 % massique) dans ces c®ramiques permet dôam®liorer 

considérablement leurs propriétés magnétiques sans affecter beaucoup leurs propriétés 

ferroélectriques [41]. En particulier, dans cette plage de quantité dôh®matite ajoutée, la 

température de transition ferroélectrique reste quasiment inchangée. Concernant leurs propriétés 

ferroélectriques, les céramiques TTB-Eu possèdent la température de transition ferroélectrique la 

plus élevée (TC å 440 ÁC) parmi les autres ferroélectriques de la même série [1]. Les céramiques 

TTB-Eu ont une polarisation spontanée un peu inférieure à celle des céramiques TTB-Sm. Étant 

donn® que la teneur en phase magn®tique dans les c®ramiques est tr¯s r®duite, et quôelle risque 

dô°tre encore plus faible dans les couches minces, nous avons choisi de commencer par étudier 

les couches minces à base des niobates TTB-Eu qui ont les meilleures propriétés magnétiques et 

des propri®t®s ferro®lectriques acceptables. Nous examinons tout dôabord la croissance ®pitaxi®e 

des couches minces TTB-Eu sur des substrats de NSTO(100) en fonction des conditions de dépôt. 

Ensuite, nous ®tudions les propri®t®s ferro®lectriques de ces couches ¨ lô®chelle macroscopique 

ainsi que les propriétés électromécaniques microscopiques. Finalement, nous démontrerons 
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lôexistence de la  phase secondaire magn®tique dôhexaferrite de baryum BaFe12O19, dont la 

présence est responsable des propriétés magnétiques mesurées,  attestant le développement des 

couches minces composites comprenant une phase ferroélectrique et une phase magnétique et qui 

sont donc multiferroïques à température ambiante. 

I. Étude des couches minces TTB-Eu déposées sur un substrat NSTO(100) 

1. Étude de la structure cristalline des couches minces TTB-Eu/NSTO(100) 

 

Figure 23 : (a) Diffractogramme de rayons X des couches minces de TTB-Eu déposées sur un 

substrat NSTO(100) indiquant une croissance fortement orientée avec les plans (001) parallèles à 

la surface du substrat et lôaxe cristallographique c orienté perpendiculairement au plan du 

substrat. Optimisation des conditions de dépôt : (b) et (c) montrent respectivement lôeffet de la 

pression dôoxyg¯ne ainsi que la temp®rature de substrat sur le pic de diffraction (002) de la 

structure TTB-Eu. Les conditions optimales ont ®t® d®termin®es et sont : pression dôoxyg¯ne 

P(O2) = 7,5 mTorr et température de substrat durant le dépôt : TS = 750 °C.   
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Cette partie est d®di®e ¨ lô®tude de la croissance des couches minces TTB-Eu déposées sur des 

substrats NSTO(100). Le choix de ce substrat est justifié par deux facteurs : (i) Le paramètre de 

maille du substrat (a = 3,905 Å) pourrait permettre la réalisation des croissances orientées ou 

épitaxiées des couches minces TTB-Eu. (ii) La conductivité électrique de ces substrats qui permet 

leur utilisation comme électrodes inférieures pour les mesures ferroélectriques macroscopiques et 

microscopiques.  

Lô®tude de la structure des couches minces d®pos®es est r®alis®e en fonction des conditions de 

d®p¹t les plus importantes, côest-à-dire la temp®rature de substrat et la pression dôoxyg¯ne dans la 

chambre PLD. Les autres conditions dôinfluence moins importante sur lôobtention des structures 

désirées ont été gardées constantes lors de cette optimisation. Ces paramètres ont été choisis en se 

basant principalement sur des études antérieures portant sur le dépôt des couches TTB par PLD. 

La fluence laser est choisie pour quôelle soit suffisamment importante pour d®clencher le 

processus dôablation et relativement faible pour ne pas engendrer des ph®nom¯nes destructifs 

pour les couches comme lô®jection des gouttelettes : la fluence du laser sur la cible céramique de 

TTB-Eu ®tait de lôordre de 2,8 J/cm2 [51,87]. Ensuite, le taux de répétition du pulse laser est 

choisi entre 5 et 10 pulses/seconde comme utilisé lors du dépôt des couches TTB de formulation 

(SrBa)Nb2O6 [51,87]. Nous avons confirm® ce choix par lô®tude de lôeffet du taux de r®p®tition 

sur la croissance des couches TTB-Eu sur dôautres types de substrats. La distance entre la cible et 

le substrat est fixée à 6,5 cm, également en se basant sur une optimisation que nous avons réalisée 

lors du dépôt des couches TTB-Eu sur dôautres types de substrats. Enfin, la dur®e du pulse laser 

®tant å 25 ns qui est un param¯tre inchangeable dans notre dispositif dôablation laser.  

La Figure 23(a) exhibe le diffractogramme des rayons X en mode ɗ/2ɗ dôune couche mince 

typique TTB-Eu/NSTO(100), dont la croissance est orient®e parall¯lement ¨ lôaxe c. Les Figures 

23(b) et 23(c) montrent respectivement lôeffet de la pression dôoxyg¯ne ainsi que la temp®rature 

du substrat durant le dépôt sur le pic de diffraction (002) de la phase TTB-Eu de la couche 

obtenue. Lô®tude de la croissance des couches minces TTB-Eu en fonctions des conditions de 

dépôt permet alors de déterminer les conditions optimales qui assurent lôobtention des couches 

TTB-Eu épitaxiées sur des substrats NSTO(100). Ces conditions sont : pression dôoxyg¯ne dans 

la chambre de dépôt P(O2) = 7,5 mTorr et température de substrat pendant le dépôt TS = 750 °C. 

La pression dôoxyg¯ne optimale assure la bonne ®nergie cin®tique des particules ablat®es 
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lorsquôelles arrivent sur le substrat, alors que la temp®rature optimale assure la bonne mobilit® de 

ces particules sur la surface du substrat. Ces deux facteurs ensemble assurent alors la croissance 

épitaxiée des couches TTB-Eu sur des substrats NSTO(100).  

Dans le diffractogramme de la Figure 23(a), en plus des pics de diffraction du substrat, nous 

observons des pics de diffraction de très importantes intensités (échelle logarithmique) à 2ɗ å 

22,37° et 2ɗ å 45,7°. Ces deux pics sont attribués respectivement aux réflexions (001) et (002) de 

la structure de bronze de tungstène quadratique TTB-Eu. Ce résultat montre que les couches 

minces obtenues sont orientées avec leur plans (001) parallèlement à la surface du substrat et 

avec lôaxe c de la structure quadratique de la couche orienté perpendiculairement au plan de 

substrat. En outre, nous d®tectons deux pics dôintensit®s tr¯s r®duites ¨ 2ɗ å 31,830° et 2ɗ å 

37,867°. Ces pics sont attribués respectivement à la réflexion du pic (311) de la structure TTB-Eu 

(ce qui correspond au pic le plus intense du matériau TTB-Eu dans sa forme polycristalline) et au 

pic (203) du BaFO. Ces pics indiquent la pr®sence dôune faible quantit® de TTB-Eu polycristallin 

dans la couche orient®e, ainsi que dôune faible quantit® de la phase secondaire magn®tique 

dôhexaferrite de baryum BaFO. Lôobservation de la phase magn®tique met en ®vidence la 

synth¯se dôun nanocomposite biphas® ayant une phase ferro®lectrique (TTB-Eu) et une phase 

magn®tique (BaFO), donc dôune couche mince potentiellement multiferroµque ¨ temp®rature 

ambiante. Le comportement de la phase magnétique ainsi que son rôle au niveau de la synthèse 

des couches minces multiferroïques à température ambiante seront discutés plus tard. Les pics 

observés à 2ɗ å 21,9Á et 2ɗ å 44,5Á sont attribu®s ¨ la contamination au tungst¯ne du filament de 

cuivre du tube générant les rayons x dans le diffractomètre utilisé pour réaliser ces mesures. La 

diff®rence importante dôintensit® entre les pics (001) et (002) de la structure TTB-Eu avec le pic 

observé à 2ɗ å 31,830Á atteste le degr® dôorientation ®lev® des couches minces synth®tis®es dans 

les conditions optimales. Le paramètre de maille hors plan de la structure TTB-Eu est estimé en 

utilisant les pics de diffraction (001) et (002), ce qui donne c å 3,97 ¡, plus important de 1,1 % 

par rapport ¨ celui du mat®riau c®ramique c å 3,9258 Å. Afin dôassurer une bonne pr®cision des 

paramètres de maille déterminés ici dans les couches minces, nous avons : (i) effectué en premier 

lieu une calibration en utilisant les pics du substrat monocristallin NSTO dont la position exacte 

est connue. (ii) Déterminé ensuite les paramètres de maille en utilisant différents pics de la 

famille de plan (00l) pour différentes couches épitaxiées, puis en avons pris la moyenne. 
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Dans le but de déterminer les paramètres de maille dans le plan des couches minces orientées, 

nous utilisons la méthode de diffraction dans le plan [88] afin de révéler les familles  de plans 

(hk0) qui appartient à la structure orientée de la phase TTB-Eu. Lôencart de la Figure 23(a) 

représente le pic de diffraction de la famille de plans {410} de la phase orientée TTB-Eu. En 

utilisant le pic de diffraction (410), les paramètres de maille dans le plan des couches minces 

TTB-Eu/NSTO(100) orient®es parall¯lement ¨ lôaxe c sont alors a å b å 12,45 Å. Ces paramètres 

sont relativement plus faibles que ceux estimés pour le matériau céramique acéramique å bcéramique 

å12,4547 Å [1]. La différence entre les paramètres de maille des couches minces orientées et les 

param¯tres de maille du mat®riau c®ramique sôexplique bien par la pr®sence des contraintes 

compressives qui sont appliquées sur la couche TTB-Eu par le substrat monocristallin 

NSTO(100). Dôun autre c¹t®, le param¯tre de maille du substrat cubique NSTO utilis® dans cette 

étude est déterminé expérimentalement en utilisant les positions des pics de diffraction (100) et 

(200) situés respectivement à 2ɗ å 22,77° et 2ɗ å 46,49°. Cette estimation donne un paramètre de 

maille asubstrat å 3,905 Å qui est en bon accord avec le paramètre de maille de la structure 

SrTiO3(100) déterminé dans la littérature, ainsi que les valeurs de ce paramètre de maille qui se 

trouvent dans la fiche de référence JCPDS 00-003-0769, attestant la cohérence des mesures et 

études cristallographiques réalisées dans cette partie. En utilisant les paramètres de maille des 

couches minces et des céramiques TTB-Eu, la différence relative du volume de la maille 

élémentaire est estimé à 
Ў ï

ï
ρȟςϷ. 
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Figure 24 : (a) Diffractogrammes de rayons X en mode ὲ-scan de la famille de plan {221} des 

couches minces TTB-Eu déposées dans les conditions optimales (P(O2) = 7,5 mTorr et TS = 750 

°C) et de la famille de plan {111} du substrat monocristallin NSTO(001), démontrant la présence 

dôune phase TTB-Eu ®pitaxi®e ainsi que lôexistence de diff®rentes directions de croissance ou 

macles de croissance dans le plan. (b) Représentation schématique des orientations possibles de 

la structure TTB-Eu (mailles élémentaires colorées en noir et rouge) par rapport à la structure 

cubique de substrat (structure en jaune). 
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Dans le but dô®tudier les orientations dans le plan de la maille quadratique TTB-Eu par rapport à 

la structure cubique de substrat, nous avons utilisé la diffraction de rayons X en mode ὲ-scan. 

Pour cela, la famille de plan {221} (2ɗ å 30,27Á and Y å 41,7Á) de la structure TTB-Eu et la 

famille de plan {111} (2ɗ å 39,985° and Y å 54,74°) de la structure de substrat NSTO(100) sont 

représentées simultanément dans la Figure 24(a). Dans le diffractogramme qui représente les 

réflexions de la famille de plan {221} de la structure TTB-Eu, nous distinguons la présence de 

huit pics qui indiquent les directions spécifiques dans lesquelles ces plans sont orientés. Par 

ailleurs, Ces pics peuvent être divisés en quatre groupes qui sont composés par deux pics chacun, 

chaque groupe se trouvant à 90° les uns des autres, reflétant la symétrie carrée du substrat. Les 

deux pics composant un groupe sont séparés par un angle de 36°. Ceci montre la présence de 

deux orientations possibles de la maille élémentaire de la phase TTB-Eu par rapport à la structure 

du substrat qui sont s®par®es par un angle de 36Á comme lôindique la Figure 24(b). En outre, les 

axes a et b de la structure TTB-Eu des couches minces sont alignés le long des directions qui font 

un angle de Ñ18Á par rapport ¨ lôaxe a (ou b) de la structure cubique du substrat NSTO(100). En 

conclusion, les deux relations de lô®pitaxie sô®crivent :   

TTB-Eu (001) || NSTO (001) ; [100] TTB-Eu || [3 -1 0] NSTO & [010] TTB-Eu || [1 3 0] NSTO  

et 

TTB-Eu (001) || NSTO (001) ; [100] TTB-Eu || [3 1 0] NSTO & [010] TTB-Eu || [-1 3 0] NSTO. 

Dans cette configuration le désaccord de maille entre la structure de la couche mince et la 

structure du substrat est de lôordre de + 0,826 %. Le désaccord de maille dans ce cas est défini 

comme la différence entre le paramètre de maille a (ou b) de la structure quadratique TTB-Eu et 

la diagonale traversant trois mailles élémentaires de la structure cubique du substrat (i.e. dont la 

longueur égale asubstrat Ѝρπ). La valeur positive du désaccord de maille est compatible avec la 

présence des contraintes compressives qui sont appliquées sur la couche épitaxiée par 

lôinterm®diaire du substrat. La nature de ces contraintes justifie les différences entre les 

paramètres de maille dans le plan des couches minces des céramiques utilisées comme cibles 

pour la PLD.  
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2. /ƻƳǇƻǎƛǘƛƻƴ ŎƘƛƳƛǉǳŜ Ŝǘ ǎǘǆŎƘƛƻƳŞǘǊƛŜ ŘŜǎ ŎƻǳŎƘŜǎ ƳƛƴŎŜǎ ¢¢.-Eu 

Après avoir obtenu des couches minces épitaxiées, la composition chimique des couches 

synthétisées à différentes conditions de dépôt a été étudiée. Dans cette partie nous nous 

concentrons principalement sur lô®tude de la composition chimique des couches minces 

synthétisées dans les conditions optimales (7,5 mTorr et 750 °C).  

 

Figure 25 : Mesures XPS réalisées sur des céramiques TTB-Eu utilisées comme cibles pour le 

dépôt par PLD et sur des couches minces épitaxiées. Ces mesures montrent que les cibles 

céramiques et les couches minces obtenues par PLD à partir de ces cibles sont composées par les 

mêmes éléments chimiques.  

Dans le but dô®tudier la composition chimique des couches minces au niveau de la surface, la 

spectroscopie de photoémission des rayons X (XPS) a été employée. La Figure 25 représente une 

comparaison entre les éléments chimiques présents dans les couches minces synthétisées par PLD 

dans les conditions optimales et les éléments chimiques présents dans les céramiques TTB-Eu 

utilisées comme cibles. Ceci montre que les couches minces obtenues contiennent les mêmes 

éléments chimiques dans les mêmes états électroniques que les cibles céramiques. 
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Afin dô®tudier la composition chimique du mat®riau plus en profondeur, nous avons utilisé la 

technique de spectroscopie dô®nergie dispersive des rayons X (EDS ou EDX). Cette technique a 

permis ®galement dô®valuer la stîchiom®trie des ®chantillons analys®s. 

 

Figure 26 : Mesures EDX réalisées sur des cibles céramiques TTB-Eu et des couches minces 

épitaxiées. Les éléments Sr et Ti visibles dans le spectre de la couche mince et pas dans celui de 

la céramique proviennent du substrat de SrTiO3. Ces mesures montrent que les couches minces et 

la céramique contiennent les m°mes ®l®ments chimiques avec des stîchiom®tries similaires.  

Tableau 8 : Pourcentages atomiques de baryum, dôeuropium et de fer d®termin®s 

expérimentalement pour des couches minces ainsi que pour les céramiques en utilisant une 

analyse EDX. Ces pourcentages, approximatifs en raison de de la pr®cision de lôappareil de 

mesure (> 5%), sont cependant suffisants pour permettre une comparaison de la composition 

chimique entre les couches minces et les céramiques.  

Élément chimique Pourcentages atomiques (at %) 

céramiques couches 

Baryum (Ba) 49,68 48,92 

Europium (Eu) 24,06 26,63 

Fer (Fe) 23,84 24,45 
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Les mesures EDX permettent de déterminer les éléments chimiques qui sont présents dans les 

cibles céramiques et dans les couches minces qui sont obtenues par PLD en utilisant les 

céramiques comme cibles. La Figure 26 montre des mesures EDX réalisées sur des couches 

épitaxiées ainsi que sur les cibles céramiques. Cette étude montre que le matériau céramique et 

les couches minces ont une composition chimique similaire. En outre, dans le spectre des couches 

minces nous distinguons aussi la présence des éléments qui composent le substrat de SrTiO3 dopé 

Nb (NSTO). En raison de lôeffet de substrat sur le pourcentage atomique de quelques ®l®ments 

(niobium, oxyg¯ne), lô®valuation de la stîchiom®trie sôeffectue en se basant principalement sur 

les éléments qui se trouvent uniquement dans les couches minces, tels que le baryum, lôeuropium 

et le fer. Le tableau 8 rassemble les pourcentages atomiques de ces trois éléments chimiques 

d®termin®s avec lôEDX. Cette comparaison montre que le rapport des pourcentages atomiques de 

ces éléments respecte la formulation chimique de la phase principale qui constitue les couches 

minces Ba2EuFeNb4O15, i.e. Ba/Eu/Fe å 2/1/1 at %. 

3. ;ǘǳŘŜ ŘŜ ƭŀ ŦŜǊǊƻŞƭŜŎǘǊƛŎƛǘŞ Ł ƭΩŞŎƘŜƭƭŜ ƳŀŎǊƻǎŎƻǇƛǉǳŜ 

Une fois que la bonne cristallisation, lô®pitaxie et les relations dô®pitaxie, ainsi que la 

composition chimique de la phase recherchée (TTB-Eu) ont été déterminées, les propriétés 

fonctionnelles de ces couches minces sont étudiées. Cette partie est consacr®e ¨ lô®tude de la 

ferro®lectricit® ¨ lô®chelle macroscopique ainsi quô¨ lôeffet de la croissance ®pitaxi®e sur 

lôam®lioration de la ferro®lectricit®. Pour cela, des ®lectrodes circulaires de platine de 300 Õm de 

diam¯tre et de 70 nm dô®paisseur ont ®t® déposées par pulvérisation cathodique à température 

ambiante sur la face supérieure des couches minces TTB-Eu/NSTO(100). Les images (a) et (b) 

de la Figure 27 montrent respectivement une représentation schématique de la couche mince 

ferroélectrique située entre les ®lectrodes sup®rieures de Pt et lô®lectrode inf®rieure (le substrat 

conducteur) ï dans une configuration " condensateur plan " ï ainsi que le masque métallique 

utilisé pour déposer les électrodes supérieures. La Figure 27(c) montre la face sup®rieure dôune 

couche mince typique contenant un r®seau dô®lectrodes de platine (®paisseur å 70 nm et diam¯tre 

å 300 Õm).  
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Figure 27 : (a) repr®sentation sch®matique de lô®chantillon situ® entre un substrat conducteur 

(utilisé comme électrode inférieure) et les électrodes supérieures déposées par pulvérisation 

cathodique. (b) Image prise ¨ lôaide dôun microscope ®lectronique ¨ balayage (MEB) du masque 

métallique utilisé pour le dépôt des électrodes supérieures. (c) Image MEB de la face supérieure 

dôune couche typique contenant des ®lectrodes sup®rieures de platine d®pos®es en utilisant le 

masque de lôimage (b). Les ®lectrodes sup®rieures de forme circulaire et dô®paisseur de lôordre de 

70 nm possèdent un diamètre de lôordre 300 Õm.   
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Figure 28 : Cycles dôhyst®r®sis ferro®lectriques P-E représentant la variation de la polarisation 

macroscopique en fonction dôun champ ®lectrique appliqu® variant de mani¯re cyclique de -Emax 

à +Emax, et retour à ïEmax, pour différents Emax. Cycles dôhyst®r®sis mesur®s (a) pour des couches 

minces polycristallines et (b) pour des couches épitaxiées.  
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Afin dô®tudier lôeffet de la croissance orient®e et/ou ®pitaxi®e sur les propri®t®s fonctionnelles des 

couches minces TTB-Eu, nous avons étudié et comparé les propriétés ferroélectriques des 

couches polycristallines à celles des couches épitaxiées déposées sur le même type de substrat 

(NSTO(100)). Les Figures 28(a) et 28(b) montrent des courbes P-E, décrivant la variation de la 

polarisation en fonction dôun champ ®lectrique cyclique respectivement pour des couches 

polycristallines et épitaxiées. Le comportement dôhyst®r®sis de la polarisation en fonction du 

champ électrique est caract®ristique dôun mat®riau ferro®lectrique, attestant que les couches 

minces de TTB-Eu synthétisées par PLD, polycristallines et épitaxiées, sont ferroélectriques à 

temp®rature ambiante. La comparaison de ces deux figures montre que les cycles dôhystérésis P-

E des couches épitaxiées présentent des différences importantes au niveau de leurs formes ainsi 

quôau niveau de leurs valeurs caract®ristiques (champ coercitif, polarisation à saturation, 

polarisation r®manente é) par rapport ¨ ceux des couches polycristallines. Nous pensons que ces 

différences sont principalement attribuables au courant de fuite11 ï comme discuté dans la 

littérature [74] ï qui souvent affecte beaucoup plus les couches polycristallines que les couches 

épitaxiées. Ceci peut °tre d¾ principalement ¨ lôeffet de la nature de la croissance sur la 

morphologie et la microstructure des couches obtenues. Un comportement similaire est en effet 

observ® lorsque lôon ®tudie les propri®t®s ferro®lectriques des couches polycristallines et 

épitaxiées de Pb(Zr,Ti)O3 (PZT) (un matériau ferroélectrique typique et beaucoup étudié). Dans 

ces couches, la croissance épitaxiée améliore la microstructure des couches (moins de 

dislocations, rugosit® plus faible é), ce qui a pour effet de diminuer la contribution du courant de 

fuite [74]. En outre, il est clair que lôaugmentation de lôamplitude du champ ®lectrique appliqu® 

augmente de fa­on importante la contribution du courant de fuite (voir lô®volution des courbes P-

E en fonction de lôamplitude du champ ®lectriques dans les Figures 28(a) et 28(b)).  

Dans les cycles P-E, lôaugmentation de lôamplitude du champ ®lectrique appliqu® est ¨ lôorigine 

de lôaugmentation du champ coercitif. Ceci peut °tre reli® au mouvement des parois des domaines 

ferroélectriques. En effet, les parois de domaines peuvent être bloquées par des défauts présents 

dans le mat®riau et lôapplication dôune excitation ®lectrique plus importante pourraient lib®rer 

plus de ces parois [89]. En plus, nous constatons que le champ coercitif moyen est de lôordre de 

Ὁ  = 180 kV/cm dans le cas des couches polycristallines et il est de lôordre de 90 kV/cm 

                                                           
11 Le courant de fuite est dû à la circulation des charges libres extrinsèques dans les couches ferroélectriques (diélectriques).  
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dans le cas des couches épitaxiées. Dans un premier temps, cette différence peut être reliée 

à lôexistence du courant de fuite comme expliqué plus haut. Dans un second temps et comme 

dans le cas des couches PZT, cette diff®rence sugg¯re que la pr®sence dôune quantit® plus faible 

des joints de grains dans le cas des couches épitaxiées est bénéfique pour la commutation de la 

polarisation dans le sens où le mouvement des parois des domaines ferroélectriques et plus aisé 

car celles-ci rencontrent moins dôobstacles [74]. Par ailleurs, les champs coercitifs mesurés dans 

le cas des couches minces sont plus importants que ceux déterminés dans le cas des céramiques. 

Cette différence peut être expliquée par une différence de compacité/porosité et/ou par le fait que 

les couches minces sont en général soumises à des contraintes plus importantes comparé aux 

céramiques. Le maximum de la polarisation mesurée le long de la direction [001] varie avec 

lôamplitude du champ ®lectrique appliqu®, indiquant que la saturation n'est pas atteinte m°me 

pour le champ électrique maximal appliqué Emax = 300 kV/cm. En plus, nous constatons que les 

cycles dôhyst®r®sis sont inclin®s. Ceci peut sôexpliquer par la pr®sence dôun champ d®polarisant 

au niveau des interfaces couches/électrodes [90]. En effet, le contact diélectrique/conducteur est à 

lôorigine de la formation dôune zone de charge dôespace qui est due ¨ la diffusion des charges au 

niveau du contact, donnant lieu à un champ dépolarisant [90]. Les cycles P-E sont décentrés ce 

qui peut sôexpliquer ¨ son tour par le fait que les champs d®polarisants qui se produisent au 

niveau des interfaces sont différents en raison du fait que les électrodes inferieures et supérieures 

sont diff®rentes aussi bien au niveau de leurs formes quôau niveau de leurs natures chimiques. Au 

final, la polarisation mesurée pour un champ électrique appliqué de 300 kV/cm est de 0,26 

µC/cm2, ce qui est légèrement plus faible que celle du matériau céramique [1].   

4. Étude des propriétés électromécaniques microscopiques 

Apr¯s avoir d®montr® la ferro®lectricit® ¨ lô®chelle macroscopique dans les couches minces TTB-

Eu/NSTO(100) (polycristallines et épitaxiées), nous nous intéressons dans cette section à leurs 

propriétés polaires locales en étudiant leurs propriétés électrom®caniques ¨ lôaide de la 

microscopie ¨ force pi®zo®lectrique. Cette ®tude consiste ¨ ®valuer lôeffet des excitations 

électriques externes sur la polarisation en mesurant les propriétés piézoélectriques au niveau de la 

surface de lô®chantillon ¨ lô®chelle locale [91,92]. Cette méthode permet de déterminer si les 

propriétés ferroélectriques mesurées macroscopiquement sont-elles conserv®es ¨ lô®chelle 

microscopique, et aussi dô®tudier leurs distributions (pr®sence uniforme ou non, homog®n®it®, 

etc.) spatiales. En utilisant cette technique, comme côest le d®placement pi®zo®lectrique qui est 
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mesur®, il est ®galement possible dô®viter les probl¯mes li®s au courant de fuite observ® 

macroscopiquement, ce qui permet par cons®quent dô®valuer uniquement la r®ponse 

piézoélectrique/ferro®lectrique de lô®chantillon.    

Dans un premier temps, nous commençons par regarder les propriétés électromécaniques 

microscopiques obtenues dans des couches minces polycristallines. Dans un second temps, nous 

regarderons la r®ponse pi®zo®lectrique dôune couche mince déposée épitaxialement sur un 

substrat NSTO(100). 

 

Figure 29 : Réponses piézoélectriques des couches minces polycristallines TTB-Eu déposées par 

PLD sur un substrat NSTO(100) : (a) Image AFM donnant la topographie de la surface, (b) 

réponse piézoélectrique hors plan et (c) réponse piézoélectrique dans le plan des couches 

étudiées. La région délimitée par les cercles bleus démontre clairement que les contrastes 

piézoélectriques n'ont pas de corrélation avec la topographie, confirmant que les contrastes sont 

uniquement dus ¨ la pr®sence dôune polarisation au niveau de la surface de lô®chantillon. 
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Lôimage de la topographie pr®sent®e dans la Figure 29(a) montre que la surface des couches 

minces ®tudi®es dans cette partie est caract®ris®e par une faible rugosit® o½ RMS å 2,18 nm et 

une bonne homogénéité, indiquant la bonne qualité des couches. Ces caractéristiques sont 

encourageantes pour effectuer des mesures en mode contact afin dô®tudier la r®ponse 

pi®zo®lectrique et les propri®t®s ferro®lectriques ¨ lô®chelle locale. Les Figures 29(b) et 29(c) 

représentent les réponses piézoélectriques hors plan, respectivement dans le plan. Ces deux 

images montrent clairement que les couches minces étudiées sont caractérisées par la présence de 

grains possédant une polarisation ayant des composantes orientées perpendiculairement et 

parall¯lement ¨ la surface de la couche. La comparaison de lôimage de la Figure 29(a) avec les 

images des Figures 29(b) et 29(c) montre que les réponses piézoélectriques ne présentent pas de 

corrélations avec la topographie, ce qui indique que les contrastes observés dans ces images sont 

dus uniquement ¨ la pr®sence de polarisations ¨ lô®chelle microscopique. En ce qui concerne 

lôimage de la Figure 29(b), les contrastes noirs et blancs désignent des régions polaires de 

polarisations orientées respectivement du haut vers le bas et du bas vers le haut 

perpendiculairement à la surface des couches analysées. Les contrastes marron représentent des 

régions qui sont ou bien dépourvues de polarisations ou bien des régions contenant des 

polarisations parallèles au plan de la couche. En outre, les contrastes noirs et blancs observés 

dans la Figure 29(c) indiquent des régions polaires de polarisations antiparallèles et contenues 

dans le plan pendant que les contrastes marrons indiquent des régions qui sont dépourvues de 

polarisations ou des régions qui contiennent des polarisations perpendiculaires au plan. Les 

régions qui présentent un contraste à la fois dans les images des Figures 29(b) et 29(c) possèdent 

une polarisation ayant une composante hors plan et une composante dans le plan.     
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Figure 30 : Mesure des coefficients piézoélectriques (a) hors plan (dZZ) et (b) dans le plan (dXZ) 

montrant le comportement ferro®lectrique ¨ lô®chelle microscopique des couches minces 

polycristallines ®tudi®es. (c) et (b) Repr®sentent la r®ponse pi®zo®lectrique de lô®chantillon 

respectivement avant et apr¯s lôacquisition des cycles dôhyst®r®sis (dZZ vs. V et dXZ vs. V) 

d®montrant la commutation de la polarisation ¨ lô®chelle locale.  

Tableau 9 : Coefficients piézoélectriques à saturation, rémanents et tensions coercitives 

associ®es aux cycles dôhyst®r®sis des coefficients pi®zo®lectriques hors plan et dans le plan (dZZ 

et dXZ). 

 Coefficient 

piézoélectrique à 

saturation (pm/V) 

Coefficient 

piézoélectrique 

rémanente (pm/V) 

Tension coercitive 

(Volt)  

dZZ 0,9 0,5 2,5 

dXZ 0,4 0,3 2,5 
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Dans le but de démontrer la ferroélectricité dans les couches minces étudiées, donc la 

commutation de la polarisation ¨ lô®chelle microscopique, nous examinons ¨ un endroit donn® les 

variations des coefficients piézoélectriques longitudinal (dZZ) et transversal (dXZ) en fonction 

dôun champ électrique cyclique appliqué. Les Figures 30(a) et 30(b) montrent respectivement les 

cycles dôhyst®r®sis des coefficients pi®zo®lectriques dZZ et dXZ mesurés dans la région désignée 

par le cercle rouge dans la Figures 30(c) et 30(d) qui représentent la réponse piézoélectrique hors 

plan respectivement avant et apr¯s lôacquisition des cycles dôhyst®r®sis. 

Le comportement dôhyst®r®sis qui repr®sente la variation des coefficients piézoélectriques dZZ et 

dXZ est une preuve solide de la nature ferroélectrique des couches minces polycristallines TTB-

Eu/NSTO(100) ¨ lô®chelle microscopique. Ainsi, la ferro®lectricit® mesur®e macroscopiquement 

est conserv®e ¨ lô®chelle locale. Les valeurs des coefficients piézoélectriques à saturation et 

rémanents ainsi que les tensions coercitives sont rassemblées dans le tableau 9. Les cycles 

dôhyst®r®sis de la Figure 30(a) et 30(b) sont parfaitement centrés en zéro, ce qui est dû 

principalement au fait que les mesures locales de la r®ponse pi®zo®lectrique permettent dô®viter le 

courant de fuite qui est in®vitable dans le cas des mesures macroscopiques comme nous lôavons 

évoqué plus haut. En outre, nous observons dans les images de la Figure 30(c) et 30(d) que la 

région désignée par le cercle rouge est devenue noire alors quôelle ®tait blanche avant de mesurer 

les courbes dZZ vs. V et dXZ vs. V. Cette observation montre que lôapplication dôune tension de 15 

V dôamplitude a pour effet de commuter la polarisation dans la région excitée, confirmant ainsi le 

comportement ferroélectrique des couches.   
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Figure 31 : Réponses piézoélectriques microscopiques des couches minces épitaxiées TTB-

Eu/NSTO(100). (a) image AFM montrant la topographie des couches minces étudiées. (b) et (c) 

montrent respectivement les réponses piézoélectriques hors plan et dans le plan des couches. La 

comparaison entre les différentes images (cercles de différentes couleurs) montre que la réponse 

piézoélectrique nôest pas corr®l®e avec la topographie de la surface de la couche. Le carr® bleu en 

traitillés indique la configuration de la polarisation dans le cas des cercles bleus en traitillés, 

tandis que le carré bleu continu indique la configuration de la polarisation dans le cas des cercles 

bleus continus. 

Comme dans le cas de la ferro®lectricit® ¨ lô®chelle macroscopique, nous pr®sentons dans ce qui 

suit les propriétés électromécaniques microscopiques des couches minces épitaxiées de TTB-Eu 

déposées sur NSTO(100) dont lôaxe cristallographique c est perpendiculaire ¨ la surface du 

substrat. La Figure 31 montre la topographie ainsi que les réponses piézoélectriques hors plan et 

dans le plan des couches minces ®tudi®es. Lôimage de la topographie r®v¯le que la surface de la 

couche est caractérisée par une rugosité faible RMS å 0,39 nm. Cette rugosité est 
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considérablement plus faible que celle estimée pour les couches polycristallines, ce qui 

sôexplique par lôeffet de la croissance ®pitaxi®e sur la qualit® des couches minces synthétisées. 

Les réponses piézoélectriques des couches minces épitaxiées ont été également étudiées (Figures 

31(b) et 31(c)). La comparaison des images de la Figures 31 (contours de différentes couleurs) 

montre que la topographie ne possède pas de corrélations avec les réponses piézoélectriques, 

indiquant que les contrastes observés sont dus uniquement à la présence de polarisations au 

niveau de la surface des couches. 

Une comparaison attentive des images qui représentent les réponses piézoélectriques hors plan et 

dans le plan (Figures 31(b) et 31(c)) montre que toutes les régions qui possèdent un signal 

piézoélectrique dans le plan correspondent nécessairement à des régions qui possèdent un signal 

piézoélectrique hors plan (voir, e.g. les ellipses continues en bleu dans la Figure 31). Par contre, 

toutes les régions qui possèdent un signal piézoélectrique maximal hors plan ne correspondent à 

aucune région qui possède un signal piézoélectrique dans le plan (voir, e.g. les cercles pointillés 

en bleu dans la Figure 31). En outre, si nous considérons que les contrastes piézoélectriques sont 

dus uniquement à des polarisations ferroélectriques nous pouvons conclure que dans les couches 

minces épitaxiées la totalité de la polarisation est orientée parallèlement ¨ lôaxe c de la structure 

quadratique de la couche. Cependant, certaines régions présentent, en plus de la composante hors 

du plan, une composante dans le plan de la polarisation. Cela peut être expliqué par plusieurs 

facteurs : (i) Par la présence des grains ayant des orientations aléatoires (régions polycristallines 

dans la couche épitaxiée). (ii) Une autre raison qui peut être attribuée à cette observation est 

lôeffet de substrat. En effet, dans la litt®rature, il a ®t® d®montr® que la terminaison dôun substrat 

SrTiO3 (SrO ou TiO2) peut affecter la réponse piézoélectrique des structures TTB de formulation 

(BaSr)Nb2O6 (SBN) [51,87]. Il a été démontré que la terminaison SrO du substrat conduit à la 

croissance des grains orientés parallèlement à la direction (001)SBN alors que la terminaison 

TiO2 conduit ¨ des grains dôorientation (310)SBN. Comme la réponse piézoélectrique est 

®troitement li®e ¨ l'orientation des grains, la croissance parall¯lement ¨ lôaxe c renforce 

lôalignement des polarisations microscopiques parall¯lement ¨ lôaxe c ce qui se traduit par une 

diminution considérable du signal piézoélectrique dans le plan par opposition aux couches 

polycristallines où le signal dans le plan est du même ordre de grandeur que celui hors plan.   
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Figure 32 : Cycle dôhyst®r®sis du coefficient pi®zo®lectrique hors plan (dZZ) dôune couche 

épitaxiée typique de TTB-Eu déposée sur un substrat NSTO(100). Le comportement dôhyst®r®sis 

déterminé pour dZZ atteste la présence de commutation ferroélectrique dans les couches 

épitaxiées. 

Lô®tude de la variation des coefficients pi®zo®lectriques en fonction dôune tension appliqu®e ¨ 

certains endroits fixes a ®t® effectu®e ®galement pour des couches minces ®pitaxi®es. Dôapr¯s la 

Figure 32, qui montre la variation du coefficient piézoélectrique hors plan dZZ, le comportement 

dôhyst®r®sis observ® atteste, comme précédemment, la nature ferroélectrique des couches minces 

étudiées. Il est important de noter que pendant ces expériences le coefficient piézoélectrique dans 

le plan est toujours estimé être approximativement zéro. Ceci confirme que la contribution de la 

polarisation ferroélectrique la plus importante est exclusivement hors plan, montrant par 

cons®quent lôeffet de la croissance ®pitaxi®e sur les propri®t®s ®lectrom®caniques microscopiques. 

La valeur maximale du coefficient piézoélectrique est estimée à 2,5 pm/V environ, nettement plus 

importante que la valeur maximale du coefficient dZZ dans le cas des couches polycristallines.   

5. Étude des propriétés magnétiques à température ambiante 

Comme mentionn® dans la partie structurale, la pr®sence dôune faible quantit® de la phase 

magn®tique dôhexaferrite de baryum (BaFO) a ®t® mise en ®vidence. Cette partie sôint®resse ¨ 

lô®tude du comportement magn®tique des couches composites TTB-Eu/BaFO. Pour cela des 

mesures magn®tiques ont ®t® r®alis®es ¨ lôaide dôun magn®tom¯tre ¨ ®chantillon vibrant. Le but 
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de ces mesures est donc dô®valuer la variation de lôaimantation macroscopique des ®chantillons 

en fonction dôun champ magn®tique cyclique appliqué.   

 

Figure 33 : Courbes M-H : Variation de lôaimantation en fonction dôun champ magn®tique 

cyclique appliqué des couches minces TTB-Eu déposées sur un substrat NSTO(100) à différentes 

pressions dôoxyg¯ne (P(O2) allant de 1 mTorr jusquô¨ 20 mTorr). Le comportement dôhyst®r®sis 

qui décrit la variation de M-H atteste la pr®sence dôun ordre magn®tique et de la commutation de 

lôaimantation dans les couches minces ®tudi®es. En encart, un agrandissement aux alentours de H 

= 0 Oe permettant de mieux lire les champs coercitifs pour les cycles dôhyst®r®sis obtenus.  

 

Figure 34 : Représentation schématique de la dépendance du champ coercitif HC aux diamètres 

des domaines magnétiques de l'hexaferrite de baryum BaFe12O19 (BaFO) à température ambiante 

[93,94]. 
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Les propriétés magnétiques des couches minces synthétisées ont été étudiées en fonction des 

conditions de d®p¹t, plus particuli¯rement, en fonction de la pression dôoxyg¯ne dans la chambre 

de dépôt.  La Figure 33 montre les cycles dôhyst®r®sis M-H qui représentent la variation de 

lôaimantation macroscopique (M) des couches minces TTB-Eu/NSTO(100) en fonction dôun 

champ magn®tique cyclique appliqu® H, pour plusieurs pressions dôoxyg¯ne. En outre lôeffet de 

la croissance épitaxiée sur le magnétisme est également évalué puisque les couches synthétisées à 

7,5 mTorr sont des couches épitaxiées alors que les couches synthétisées à 1 mTorr et 10 mTorr 

sont polycristallines. Les courbes dôhyst®r®sis M-H montrent que les couches minces présentent 

un comportement ferromagnétique à température ambiante, qui dépend très peu des conditions de 

d®p¹t. Lôaimantation ¨ saturation et lôaimantation r®manente moyennes sont estim®es 

respectivement à MS å 7,5 uem/cc et Mr å 0,8 uem/cc. Le champ coercitif de ces couches minces 

est de lôordre de HC å 250 Oe. Dôautre part, des ®tudes th®oriques [93,94] (Figure 34) et 

expérimentales [95] ont montr® que le champ coercitif de lôhexaferrite de baryum est ®troitement 

lié aux dimensions des domaines magnétiques. En effet, quand le diamètre des domaines 

magn®tiques diminue en dessous dôenviron 10 nm le champ coercitif diminue drastiquement. Par 

conséquent les propriétés magnétiques des couches minces TTB-Eu/NSTO(100) synthétisées 

dans le cadre de cette partie sont en bon accord avec la formation des domaines magnétiques de 

taille r®duite (< 10 nm) dôhexaferrite de baryum (BaFO) comme phase secondaire. Nous voyons 

donc quôil est possible de synth®tiser des couches minces composites de TTB-Eu/BaFO qui sont 

multiferroµques ¨ temp®rature ambiante. Lô®tude en fonction des conditions de synth¯se ï 

particuli¯rement en fonction de la pression dôoxygène dans la chambre de dépôt (Figure 33) ï 

nôaffecte pas de fa­on importante le magn®tisme dans ces couches minces. Une comparaison 

entre les propriétés magnétiques des couches minces polycristallines et épitaxiées montre que la 

nature de la croissance (polycristallines ou épitaxiées) ne joue pas un grand rôle au niveau du 

magnétisme dans ces couches minces composites multiferroïques. Ceci peut être relié au fait que 

la pr®sence de lôhexaferrite de baryum dans les couches TTB-Eu (épitaxiées et polycristallines) 

est le r®sultat du transfert stîchiom®trique offert par la PLD et non pas la formation du BaFO 

dans les couches minces. 

II. Étude des couches minces de TTB-Eu sur un substrat Pt/Si (100) 

Après avoir obtenu des couches minces épitaxiées TTB-Eu/NSTO(100) et étudié leurs propriétés 

multiferroµques, nous nous int®ressons dans cette section ¨ lô®laboration de couches minces TTB-
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Eu d®pos®es sur des substrats ¨ base de silicium recouverts dôune couche conductrice de platine. 

Le choix de ce type de substrat est justifié par deux principaux facteurs : (i) Par lôimportance 

fondamentale du silicium dans la technologie microélectronique et les dispositifs intégrés [96,97]. 

(ii) Un avantage supplémentaire de ces substrats est que la couche de platine peut être utilisée 

comme électrode inférieure pour les mesures ferroélectriques et piézoélectriques. En effet, une 

configuration symétrique Pt/TTB-Eu/Pt/Si peut être obtenue après le dépôt des électrodes 

supérieures de platine sur les couches minces étudiées. Cette configuration symétrique est très 

souhaitable pour les caractérisations macroscopiques de la ferroélectricité [98]. Ainsi, nous avons 

d®pos® des couches conductrices de platine dôune ®paisseur de lôordre de 150 nm sur des 

substrats de silicium orientées (100) (Si(100)) par pulvérisation cathodique. En plus du platine 

(Pt), une fine couche dôaccrochage de titane (Ti) de 20 nm dô®paisseur a ®t® d®pos®e entre le 

substrat de silicium et la couche de platine. Par conséquent, pendant ces expériences nous avons 

utilisé des substrats Pt/Ti/Si(100) pour le dépôt des couches minces TTB-Eu. Pour simplifier les 

écritures, ces substrats vont être dénotés Pt/Si(100) dans ce qui suit. 

1. Étude structurale et morphologique des couches minces TTB-Eu orientées parallèlement à 

ƭΩŀȄŜ Ŏ 

De fa­on similaire ¨ la partie pr®c®dente, lô®tude des couches minces TTB-Eu déposées sur un 

substrat de silicium platinis® (Pt/Si(100)) commence par lô®tude de leur structure. Comme montr® 

lors de lôoptimisation des conditions de d®p¹t sur le substrat NSTO(100), la pression dôoxyg¯ne 

dans la chambre de la PLD est un facteur déterminant pour le contrôle de la cinétique des 

particules ablatées. Nous avons donc déposé des couches TTB-Eu sur Pt/Si(100) à différentes 

pression dôoxyg¯ne. La Figure 35 montre les diffractogrammes de rayons X de couches minces 

TTB-Eu dô®paisseurs de lôordre de 250 nm d®pos®es ¨ pressions dôoxyg¯ne de 1 mTorr, 7,5 

mTorr et 20 mTorr.   
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Figure 35 : Diffractogrammes de rayons X des couches minces TTB-Eu déposées sur un substrat 

Pt/Si(100) ¨ diff®rentes pressions dôoxyg¯ne (1 mTorr, 7,5 mTorr et 20 mTorr). [On note que 

pour 1 mTorr le pic du Si (400) nôest pas pr®sent, probablement ¨ cause dôun alignement de 

lô®chantillon imparfait lors de la prise de mesure, ce qui est sans conséquence, puisque la couche 

est polycristalline].  

En se basant sur la Figure 35, nous constatons que la pression dôoxyg¯ne dans la chambre de 

dépôt affecte considérablement la cristallisation des couches minces. En effet, quand la pression 

dôoxyg¯ne diminue, la cristallisation des couches minces sôam®liore. En outre, lôintensit® des pics 

de diffraction (001) et (002) ï situés respectivement à 2ɗ å 22,397Á et 2ɗ å 45,818Á ï augmente 

par rapport aux intensit®s des autres pics. Ceci signale le d®clanchement dôune croissance 

orient®e selon lôaxe c quand la pression dôoxyg¯ne diminue, ce qui est d¾ principalement ¨ lôeffet 

de ce paramètre de dépôt sur la cinétique des particules ablatées et leur énergie et mobilité de 

surface lorsquôelles atteignent le substrat. Cet effet est expliqu® plus en détail dans la partie C de 

ce chapitre. Les param¯tres de maille des couches minces ont ®t® d®termin®s °tre a å b å 12,48 ¡  

et c å 3,94 ¡, qui sont approximativement ind®pendants de la pression dôoxyg¯ne. Les 

paramètres de mailles sont déterminés ici en utilisant tous les pics de diffraction à disposition 

après avoir effectué une calibration du spectre de diffraction par rapport aux pics 400 du Si et 111 

du Pt dont les positions exactes sont connues dans les fiches de références. Ces paramètres de 
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maille sont ensuite déterminés pour plusieurs échantillons (couches minces), puis les valeurs 

moyennes sont calculées. Ceci montre que la pression dôoxyg¯ne nôaffecte pas beaucoup la 

structure quadratique des couches minces. Les paramètres de maille des couches minces sont plus 

élevés que ceux estimés pour les matériaux céramiques ; a å b å12,4547 ¡ et c å 3,9258 ¡ 

(JCPDS 00-059-0425). Ceci donne une variation relative du volume de la maille élémentaire de 

lôordre de 
Ў

 å 1,02 %.  

 

Figure 36 : (a) Section transversale, (b) topographie et (c) diffractogramme de rayons X des 

couches minces TTB-Eu sur Pt/Si(100) déposées dans les conditions optimales (température de 

substrat = 750 ÁC et pression dôoxyg¯ne = 1 mTorr). Lôencart de la figure (c) montre le pic (400) 

de la contribution orientée de la phase TTB-Eu ï obtenu ¨ lôaide de la diffraction dans le plan ï, 

qui est utilisé pour estimer les paramètres de maille dans le plan de cette contribution.  

Afin dôassurer ¨ la fois de bonnes propri®t®s ferro®lectriques et la formation dôune quantit® 

suffisante et d®tectable dôhexaferrite BaFO, nous avons d®pos® et ®tudi® des couches minces 

TTB-Eu/Pt/Si dô®paisseur de lôordre de 460 nm. Lô®paisseur de ces couches est déterminée en 

utilisant des images de sections transversales obtenues ¨ lôaide du MEB comme le montre la 

Figure 36(a). En plus des couches TTB-Eu, nous distinguons dans cette figure le substrat Si(100) 

ainsi que la couche intermédiaire de platine. Dôun autre c¹t®, la microstructure de ces couches est 

®tudi®e ¨ lôaide dôun AFM et la morphologie de surface est montr®e dans la Figure 36(b). Nous 

remarquons sur cette figure que la surface des couches TTB-Eu/Pt/Si est formée par une structure 
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de grains de diam¯tre moyen å 160 nm avec une rugosit® relativement faible RMS å 5,9 nm. Il 

est important de noter ici que les images MEB et AFM ont été obtenues dans plusieurs régions 

des couches TTB-Eu ce qui confirme la bonne homog®n®it® de lô®paisseur et la morphologie de 

surface de celles-ci, attestant par conséquent une microstructure uniforme de ces couches. 

La structure et la cristallisation des couches TTB-Eu ont ®t® ®tudi®es ¨ lôaide de la diffraction des 

rayons X comme le montre la Figure 36(c). Les pics qui se situent à 33,03° et 40° dans cette 

figure représentent respectivement la famille de plan (111) du platine et la famille de plan (400) 

du silicium, donc des pics provenant du substrat. Les pics observés respectivement à 36,07° et 

38,27°, correspondent respectivement aux réflexions satellites du pic Pt(111) causées par la ligne 

dô®mission Kɓ du cuivre et par la ligne dô®mission LW due à la contamination au tungstène de la 

cathode du cuivre du tube à rayons X du diffractomètre. Ces pics satellites apparaissent en raison 

de la haute intensité du pic (111) du platine. En ce qui concerne les couches déposées, les pics 

situés respectivement à 22,39° et 45,65° représentent les plans (001) et (002) de la structure TTB-

Eu qui constitue la phase principale. En raison de leurs intensités importantes, ces pics sont eux 

aussi accompagnés par leurs réflexions satellites Kɓ. À 27,61° et 32,29°, nous observons aussi les 

pics (221) et (311) de la phase TTB-Eu avec des intensités plus faibles, ceux-ci étant par ailleurs 

les pics les plus intenses de la structure TTB-Eu sous sa forme polycristalline selon la fiche de 

référence (JCPDS 00-059-0425). La diff®rence dôintensit® entre les diff®rents pics qui 

représentent les couches minces TTB-Eu atteste la nature hautement orientée de ces couches 

minces avec leur axe cristallographique c orienté normal à la surface du substrat, et montre la 

pr®sence dôune fraction polycristalline en faible quantit®. Les param¯tres de maille hors plan et 

dans le plan12 de la contribution c-orientée ont été déterminés respectivement être c å 3,95 ¡ et a 

å b å 12,51 Å. Ces paramètres de maille sont plus grands que ceux des matériaux céramiques 

utilis®s comme cibles dôablation dans ce travail. La largeur ¨ mi-hauteur des pics de diffraction 

(00l) sont de même ordre de grandeur que celle du pic (111) Pt du substrat ȹ(2ɗ) å 0,28Á. Cette 

faible largeur à mi-hauteur atteste la bonne qualité cristalline et la bonne cristallisation de ces 

couches minces et donne des cristallites de taille moyenne de lôordre de 30 nm d®termin®e ¨ 

lôaide de la formule de Scherrer (cf. Chapitre II ). Par comparaison avec la taille des grains 

déterminée en utilisant les images AFM au début de ce paragraphe, nous constatons que chaque 

grain est constitué par plusieurs cristallites (en moyenne un grain est formé par 5×3 = 15 

                                                           
12 Déterminés en utilisant le pic (400) 



Chapitre IV ï Couches minces composites multiferroïques Ba2LnFeNb4O15/BaFe12O19 
 _____________________________________________________________________________________  

 _____________________________________________________________________________________  

100 

cristallites). Quoiquôelle donne souvent une bonne approximation, la formule de Scherrer ne tient 

pas compte des contraintes appliquées dans le matériau, qui contribuent aussi à la largeur à mi-

hauteur des pics de diffraction. Ainsi, cette formule peut être vue comme une estimation de la 

limite inférieure de la taille des cristallites. La formule de Williamson-Hall (W-H), qui tient 

compte des contraintes des couches et détermine à la fois les contraintes et la taille de cristallites 

a également été utilisée [99]. N®anmoins, lôutilisation de cette approche dans le cas des couches 

hautement orientées où uniquement les deux principaux pics de diffraction (001) et (002) sont 

disponibles nous a donné des résultats physiquement non acceptables (taille de cristallites 

négative et signes erronés des contraintes). Afin de déterminer la taille des cristallites de façon 

plus pr®cise, des mesures ¨ lôaide de la microscopie électronique en transmission seraient 

nécessaires. Ces mesures nôont pas été faites dans ces couches en raison des contraintes de temps 

et de disponibilit® dô®quipements de microscopie ®lectronique et peuvent être considérées comme 

des études à compléter.       
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2. Étude des propriétés fonctionnelles des couches TTB-Eu/Pt/Si(100)  

a. Propriétés électromécaniques microscopiques  

 

Figure 37 : Propriétés électromécaniques microscopiques des couches minces TTB-

Eu/Pt/Si(100) dô®paisseur 460 nm. Ces trois images repr®sentent respectivement la topographie 

de la surface de la couche ainsi que leurs réponses piézoélectriques hors plan et dans le plan.  

Lô®tude des propri®t®s ®lectrom®caniques ¨ lô®chelle locale a ®t® r®alis®e en utilisant la technique 

de la microscopie à force piézoélectrique. Les images obtenues (Figue 37) représentent la 

topographie ainsi que les réponses piézoélectriques hors plan et dans le plan. Comme nous 

lôavons d®j¨ discut®, la topographie des couches est form®e par une structure de grains et une 

rugosité faible ce qui facilite la réalisation de mesures PFM, une technique opérant en mode 

contact. Les contrastes observés dans les images PFM représentent la polarisation locale détectée 

suite ¨ lôexcitation de la couche ¨ lôaide dôune tension AC de 1V dôamplitude et de fr®quence 20 
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kHz par l'intermédiaire de la pointe AFM/PFM. La comparaison de lôimage de la r®ponse 

pi®zo®lectrique hors plan et dans le plan montre lôexistence de trois principaux types de 

corrélations possibles entre ces deux images : (1) Régions qui possèdent uniquement un signal 

hors plan (cf. cercles rouges dans la Figure 37), indiquant la présence des domaines polaires 

orientés parfaitement hors plan. (2) Régions qui possèdent à la fois un signal hors plan et un 

signal dans le plan (cf. cercles bleus dans la Figure 37), montrant que la polarisation possède une 

composante dans le plan et une composante hors plan. (3) Régions qui possèdent uniquement un 

signal dans le plan ce qui indique la présence de polarisation dans le plan (cf. cercles jaunes dans 

la Figure 37). Nous constatons également que le signal piézoélectrique hors plan est nettement 

plus important que celui dans le plan, ce que nous attribuons à la nature orientée des couches 

TTB-Eu selon lôaxe c. Le signal pi®zo®lectrique dans le plan est attribu® ¨ la contribution de la 

faible fraction polycristalline observ®e ¨ lôaide des rayons X.  

 

Figure 38 : Cycles dôhyst®r®sis repr®sentant la variation des coefficients pi®zo®lectriques des 

couches minces de TTB-Eu/Pt/Si(100). (a) et (b) correspondent respectivement aux coefficients 

piézoélectriques hors plan (dZZ) et dans le plan (dXZ). (c) Cycles dôhyst®r®sis dZZ-V mesurés 

successivement dans la m°me place montrant lôaugmentation de la valeur ¨ saturation ainsi que la 

diminution du décalage des courbes dôhyst®r®sis vers des valeurs n®gatives (imprint).  
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Le comportement dôhyst®r®sis qui d®crit la variation des coefficients pi®zo®lectriques dZZ et dXZ 

met en évidence la commutation de la polarisation et donc la nature ferroélectrique des couches 

minces TTB-Eu/Pt/Si(100), Figures 38(a) et 38(b). Nous observons dans ces figures un décalage 

des courbes dôhyst®r®sis (imprint) qui peut °tre expliqu® principalement par lôasym®trie 

intrins¯que caus®e par lô®lectrode inf®rieure continue de platine et lô®lectrode sup®rieure (pointe 

AFM/PFM) possédant des natures chimiques et des géométries différentes. Dans ces images nous 

constatons que des mesures successives (avec ou sans augmentation de la tension excitatrice) des 

courbes dôhyst®r®sis ¨ la m°me place permettent dôaugmenter les valeurs caractéristiques de la 

courbe (Figure 38(c)), côest-à-dire la valeur à saturation et la valeur rémanente ou à excitation 

nulle. En effet, il est possible que des moments dipolaires locaux soient initialement " bloqués " 

et que des mesures successives permettent de libérer plus de dipôles et donc avoir une réponse 

ferroélectrique/piézoélectrique plus importante. 

b. ;ǘǳŘŜ ŘŜ ƭŀ ŦŜǊǊƻŞƭŜŎǘǊƛŎƛǘŞ Ł ƭΩŞŎƘŜƭƭŜ ƳŀŎǊƻǎŎƻǇƛǉǳŜ  

 

Figure 39 : Cycles dôhyst®r®sis P-E démontrant la ferroélectricité à température ambiante dans 

les couches minces TTB-Eu/Pt/Si(100) dô®paisseur 460 nm. Ces mesures ont été réalisées à une 

fréquence de 2 kHz pour différentes amplitudes du champ électrique. 

La bonne qualité de la microstructure des couches synthétisées (rugosité faible et surface 

homogène) est encourageante pour effectuer des mesures ferroélectriques macroscopiques qui 

n®cessitent le d®p¹t dô®lectrodes sup®rieures sous forme de plots circulaires. Des ®lectrodes de 

platine de diam¯tre å 300 Õm et dô®paisseur å 70 nm ont donc ®t® d®pos®es par pulv®risation 
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cathodique permettant dôavoir des ®chantillons en configuration condensateur plan symétrique 

Pt/TTB-Eu/Pt/Si(100), voir partie (A) I.3 .   

La Figure 39 montre des cycles dôhyst®r®sis P-E qui représentent la variation de la polarisation 

macroscopique des couches minces en fonction dôun champ ®lectrique cyclique appliqué. Ces 

mesures attestent la pr®sence dôune polarisation macroscopique qui caract®rise les couches 

minces ®tudi®es. En outre, le comportement dôhyst®r®sis montre que la polarisation ®lectrique 

peut °tre commut®e ¨ lôaide du champ ®lectrique appliqué. Ces mesures mettent en évidence la 

nature ferroélectrique des couches minces TTB-Eu/Pt/Si(100) ¨ lô®chelle macroscopique. La 

polarisation r®manente, pour le cycle dôhyst®r®sis mesur® ¨ champ ®lectrique dôamplitude 

maximale å 260 kV/cm (ce qui est équivalent à une tension de 15 V), est estimée à aux alentours 

Pr å 2,2 ɛC/cm2. Lôaugmentation de la polarisation maximale avec le champ appliqué révèle que 

les cycles dôhyst®r®sis ne sont pas encore satur®s pour un champ ®lectrique dôune amplitude de 

260 kV/cm. Il est important de noter que 15 V est la tension maximale qui peut être appliquée sur 

ces couches minces sans détruire les électrodes sup®rieures. En effet, lôapplication dôune tension 

plus ®lev®e quôun seuil donn® (tension de claquage) peut-°tre ¨ lôorigine de lôapparition dôun 

courant électrique qui traverse la couche ferroélectrique (diélectrique), ce qui finit par détruire 

lô®lectrode supérieure. Les champs coercitifs, positifs et négatifs, ont été déterminés 

respectivement être Ὁ  -20 (±1) kV/cm et Ὁ  26 (±1) kV/cm, démontrant une asymétrie des 

cycles dôhyst®r®sis P-E. Ceci est d¾ principalement ¨ la formation des zones de charges dôespace 

au niveau des interfaces entes les électrodes et les couches diélectriques mesures (contact métal-

diélectrique) [74,90]. La différence de forme des électrodes inférieures et supérieures induit des 

zones de charges dôespaces diff®rentes ce qui induit lôasym®trie des courbes P-E.   

Par comparaison avec le matériau céramique [1] et les couches minces déposées sur le 

NSTO(100) [100], nous constatons que les propriétés ferroélectriques mesurées sont bien 

meilleures. En effet, la polarisation maximale estimée à aux alentours 1 ɛC/cm2 pour les 

céramiques et les couches minces déposées sur NSTO dépasse 15 ɛC/cm2 pour les couches 

minces TTB-Eu/Pt/Si. Cette amélioration est due principalement ¨ lôutilisation des ®lectrodes 

inférieures en platine à la place des électrodes semi-conductrices dans le cas des substrats NSTO, 

ainsi quôa des courant de fuite plus faible [74]. La configuration du condensateur plan symétrique 
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®lectrode/couche/®lectrode est aussi un facteur important derri¯re lôam®lioration des propri®t®s 

ferroélectriques mesurées. 

c. Fatigue ferroélectrique des couches minces Pt/TTB-Eu/Pt/Si(100) 

Il est bien connu quôun grand nombre de changements successifs de lôorientation du champ 

électrique appliqué dans les matériaux piézoélectriques ou dans les matériaux ferroélectriques est 

¨ lôorigine de la diminution de la déformation piézoélectrique ou de la polarisation spontanée du 

matériau [101,102]. La dégradation du comportement piézoélectrique et ferroélectrique est en 

général qualifiée par le terme "fatigue". En particulier, la fatigue ferroélectrique peut être le 

résultat de dégradations purement mécaniques qui sont générées par la répétition des 

d®formations pi®zo®lectriques ou encore dôautres ph®nom¯nes qui sont reli®s au mat®riau comme 

la diffusion des d®fauts (lacunes dôoxyg¯ne dans les oxydes par exemple) et leur accumulation ¨ 

proximité des électrodes, ce qui a pour effet dôy cr®er des r®gions inactives. 
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Figure 40 : Étude de la fatigue ferroélectrique : (a) Cycles dôhyst®r®sis mesur®s ¨ diff®rents 

instants après un certain nombre de commutations successives de la polarisation avec le champ 

électrique appliqué démontrant la faible dégradation de la ferroélectricité dans les couches 

minces TTB-Eu synthétisées par PLD. (b) Variation de la polarisation rémanente en fonction du 

nombre de cycles de commutation.  

Les bonnes propriétés ferroélectriques dans les couches minces TTB-Eu déposées sur des 

substrats Pt/Si(100) sont suffisamment intéressantes pour étudier la fatigue ferroélectrique dans 

ces couches. Cette ®tude consiste ¨ ®valuer lôeffet dôun grand nombre de commutations de la 
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polarisation sur les valeurs caractéristiques de la ferroélectricité (la polarisation rémanente, la 

polarisation à saturation ainsi que le champ coercitif) en appliquant des impulsions de tension 

dôune amplitude de 6 V ¨ fr®quence 1 MHz et d'enregistrer des cycles dôhystérésis P-E après 

différents nombres de commutations. Les Figures 40(a) et 40(b) montrent respectivement des 

cycles dôhyst®r®sis ferro®lectriques pris ¨ diff®rents moments durant lôexp®rience de 

caractérisation de la fatigue ainsi que la dégradation de la polarisation rémanente en fonction du 

nombre de commutations durant cette derni¯re. Lôasym®trie des courbes dôhyst®r®sis donne des 

valeurs des polarisations rémanentes positives et négatives différentes. Pour cela nous évaluons la 

moyenne de cette polarisation comme ὖ . La polarisation rémanente moyenne diminue 

très peu pendant les premiers 106 cycles : de 2,86 ɛC/cm2 jusquô¨ 2,5 ɛC/cm2, puis se dégrade 

plus rapidement apr¯s cela, jusquô¨ 1,98 ɛC/cm2, i.e. diminue dôenviron 30 % de sa valeur initiale 

après plus de 107 cycles. Par comparaison avec des matériaux ferroélectriques comme le PZT 

[103,104] et multiferroïques comme le BiFeO3 [105], nous constatons que les couches TTB-Eu 

sont caractérisées par une relativement faible fatigue et une bonne stabilité de leurs propriétés 

ferroélectriques. 

d. Étude du magnétisme dans les couches minces TTB-Eu/Pt/Si(100) 

 

Figure 41 : Cycles d'hystérésis magnétiques (M-H) des couches minces composites pour deux 

®paisseurs 460 nm et 800 nm. Lôencart repr®sente un zoom au voisinage de lôorigine permettant 

une meilleure lecture du champ coercitif magnétique ainsi que l'aimantation rémanente. 
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Cette section a pour but de montrer la nature multiferroïque des couches minces TTB-Eu 

déposées sur un substrat Pt/Si(100). Pour cela, les propriétés magnétiques de ces couches ont été 

®tudi®es en ®valuant la variation de lôaimantation en fonction du champ magnétique cyclique 

appliqu®. Les cycles dôhyst®r®sis magn®tiques (M-H) de la Figure 41 montrent que les couches 

minces dô®paisseurs 460 nm et 800 nm pr®sentent bien des propri®t®s magn®tiques mesurables ¨ 

temp®rature ambiante. Lôaimantation ¨ saturation et lôaimantation r®manente de ces couches ont 

été estimées êtes approximativement 4 uem/cc et 0,2 uem/cc respectivement. Cette réponse 

magnétique est aussi caractérisée par un champ coercitif magnétique faible HC å 100 Oe.  

Comme nous lôavons discut® de façon détaillée au début de ce chapitre, les propriétés 

magn®tiques de lôhexaferrite de baryum BaFO peuvent °tre affect®es consid®rablement par des 

effets de taille. En particulier, le champ coercitif des nanoparticules BaFO diminue 

considérablement quand leurs dimensions diminuent [106ï110]. Par conséquent, le 

comportement magnétique observé dans les couches minces synthétisées dans cette partie indique 

la formation des particules dôhexaferrite de baryum ayant un champ magnétique coercitif 

consistant avec des nanoparticules de BaFO diamètre ¢ 10nm  [107] noyés dans une matrice 

ferroélectrique formée par la phase TTB-Eu. En résumé, cette étude montre que les couches 

minces TTB-Eu/Pt/Si(100) sont effectivement des composites multiferroïques à température 

ambiante.  

Il est ¨ noter quôaucune r®ponse magn®tique nôa pas ®t® observ®e dans les couches minces TTB-

Ln synthétisées par pulvérisation cathodique sur le même type de substrats [111,112]. Ceci 

montre l'importance cruciale de la PLD dans la synthèse de ces systèmes multiferroïques 

complexes sous forme de couches minces composites. Il est souvent mentionn® quôen raison de la 

nature hors ®quilibre du processus dôablation lui-même, cette technique permet de réaliser un 

transfert stîchiom®trique des cibles c®ramiques de nature tr¯s complexe aux couches minces 

déposées, ici de la cible céramique composite TTB-Eu/BaFO vers des couches minces 

composites TTB-Nd/BaFO de haute qualité. 

Partie B : Couches minces composites multiferroïques TTB-Ln/BaFO pour Ln = Eu, Nd et 

Sm et leurs propri®t®s en fonction de la nature de lôion lanthanide  

Après avoir mis en évidence la nature composite multiferroïques des couches minces TTB-

Eu/BaFO, et sachant que la nature de lôion lanthanide qui occupe le site carr® du r®seau TTB joue 
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un rôle fondamental au niveau de la formation de la phase BaFO ainsi que des propriétés 

fonctionnelles des céramiques composites de TTB-Ln/BaFO [64], cette partie est consacrée à 

lô®valuation de lôeffet de la nature de lôion lanthanide (Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+) sur les propriétés 

structurales et fonctionnelles des couches minces composites multiferroïques TTB-Ln/BaFO. 

Pour réaliser cet objectif, des couches minces TTB-Ln ont été déposées par PLD dans les mêmes 

conditions et sur les mêmes substrats. Les conditions de dépôt adoptées dans cette étude sont les 

conditions optimales pour la croissance des couches minces orientées TTB-Ln (Ln = Eu3+, Sm3+ 

et Nd3+). De plus, ces couches minces ont été déposées sur des substrats de silicium orientés 

(100) et recouverts dôune couche de platine Si/Pt(100). Le choix de ce type du substrat pour cette 

partie est justifié par le fait que les conditions de synthèse qui donnent des couches orientées sur 

ces substrats sont tr¯s similaires et relativement ind®pendantes de lôion lanthanide. 

Dans cette partie, nous étudions dans un premier temps les propriétés structurales des couches 

minces TTB-Ln ¨ lôaide de la diffraction de rayons X. Ensuite, nous ®tudierons la ferro®lectricit® 

dans ces couches minces ¨ lô®chelle macroscopique en évaluant la variation de la polarisation 

globale en fonction dôun champ ®lectrique cyclique appliqu®. ê la fin de cette partie, nous 

discutons la r®ponse magn®tique de la phase secondaire dôhexaferrite de baryum en fonction de la 

nature de lôion lanthanide.  
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I. Étude de la structure et de la microstructure des couches minces TTB-Ln (Ln = 

Eu3+, Sm3+ et Nd3+)   

1. ;ǘǳŘŜ ŘŜ ƭŀ ƳƛŎǊƻǎǘǊǳŎǘǳǊŜ Ŝǘ ŘŜ ƭŀ ƳƻǊǇƘƻƭƻƎƛŜ Ŝƴ ŦƻƴŎǘƛƻƴ ŘŜ ƭΩƛƻƴ ƭŀƴǘƘŀƴƛŘŜ 

 

Figure 42 : Images MEB de la section transversale de couches minces TTB-Ln/Pt/Si(100) pour 

Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+. Ces couches minces sont caractérisées par des épaisseurs estimées aux 

alentours à 480 nm, 500 nm et 580 nm (± 10 nm) pour les ions lanthanides Ln = Eu3+, Sm3+ et 

Nd3+, respectivement. 

Cette partie commence par une d®termination de lô®paisseur des couches minces TTB-Ln 

déposées sur un substrat Pt/Si(100). Les couches minces synthétisées sont sectionnées 

transversalement dans le but de pouvoir visualiser leurs sections transversales et estimer leurs 

épaisseurs. La Figure 42 montre que ces couches minces sont caractérisées par des épaisseurs de 

lôordre de 480 nm, 500 nm et 580 nm (Ñ 10 nm) par rapport aux ions lanthanides Ln = Eu3+, Sm3+ 

et Nd3+, respectivement. De plus, lôestimation de lôépaisseur de ces couches minces sôest 

effectuée à différents endroits au niveau de la section transversale afin dô®valuer lôhomog®n®it® 

de ces couches. Ces vérifications nous ont permis de choisir les couches minces qui sont 

caractérisées par la meilleure homogénéité pour le reste des ®tudes. Dôautre part, quoique les 

conditions de synthèse soient les mêmes pour toutes les couches minces, nous observons une 

faible différence au niveau de leurs épaisseurs. Les différences dô®paisseurs peuvent °tre dues 

principalement au fait que la densité des cibles céramiques (fabriquées dans nos laboratoires) 
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utilis®es pour le d®p¹t de ces couches nôest pas parfaitement identique. Dans ces images, en plus 

des couches minces TTB-Ln, nous distinguons clairement le substrat de silicium et la couche 

conductrice de platine (dô®paisseur å 150 nm) utilis®e comme ®lectrodes inf®rieures pour les 

mesures ferro®lectriques. Afin dôam®liorer lôadh®sion de la couche conductrice de platine et le 

substrat de silicium, une fine couche dôaccrochage de titane (å 50 nm) a ®t® d®pos®e entre ces 

deux mat®riaux. Les diff®rences dô®paisseur des couches de platine et de titane dans les trois 

images sont dues principalement ¨ lôeffet de la temp®rature ®lev®e de dépôt (TS å 750 ÁC) qui 

induit lôexpansion des diff®rentes couches ou aussi au fait que les couches sont coup®es 

m®caniquement ¨ lôaide dôune pointe de diamant (endommagement de la section transversale 

visualisée). Enfin, il est important de mentionner que nous avons réalisé ces mesures à faible 

tension dôacc®l®ration dô®lectrons primaires (®lectrons fournies par le filament du microscope) 

dans le but dô®viter lôaccumulation des charges au niveau des couches di®lectriques visualisées. 

Lôobtention dôimages nettes de la section transversales des couches minces étudiées dans cette 

partie montre lôefficacit® de cette approche. N®anmoins, une r®gion brillante dô®paisseur r®duite 

est observée sur la face supérieure des couches. Cette région est principalement attribuée à un 

effet de bord qui est dû à la diffusion des électrons primaires (les électrons fournis par le 

microscope) par les faces libres des échantillons. La détermination des épaisseurs des couches est 

donc effectuée en tenant compte de cet effet de bord.  
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Figure 43 : Images AFM montrant la microstructure des couches minces en fonction de la nature 

des ions lanthanides (a) TTB-Nd, (b) TTB-Sm et (c) TTB-Eu, respectivement. 

Afin dô®tudier la microstructure des couches minces TTB-Ln, nous avons regardé leurs 

topographies ¨ lôaide de la microscopie ¨ force atomique (AFM). Les images de la topographie 

présentent dans la Figure 43 montrent que la microstructure de la surface des couches étudiées 

est formée par une structure de grains, qui sont caract®ris®s par une taille moyenne de lôordre de 

32 nm, tableau 10. La comparaison des différentes topographies indique que les couches minces 

TTB-Nd sont les plus homogènes avec une rugosit® faible (RMS å 2,5 nm). Par contraste, les 

couches minces TTB-Sm et TTB-Eu sont caract®ris®es par une rugosit® (RMS å 5,5 nm) plus 

importante avec une structure relativement moins homogène, tableau 10. La différence de 

rugosité peut être due principalement à la différence de la qualité des cibles utilisées pour le 

d®p¹t de ces couches. Quoique la rugosit® varie dôune couche ¨ lôautre, celle-ci reste relativement 

réduite ce qui atteste que la topographie de ces couches est adéquate pour le dépôt des électrodes 

supérieures pour les mesures ferroélectriques. 
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2. ;ǘǳŘŜ ŘŜ ƭŀ ǎǘǊǳŎǘǳǊŜ ŎǊƛǎǘŀƭƭƛƴŜ Ŝƴ ŦƻƴŎǘƛƻƴ ŘŜ ƭΩƛƻƴ ƭŀƴǘƘŀƴƛŘŜ 

 

Figure 44 : (a) Diffractogrammes des rayons X des couches minces TTB-Nd, TTB-Sm et TTB-

Eu permettant dô®tudier la structure en fonction de la nature de lôion lanthanide. Les pics de 

diffraction des phases TTB-Nd, TTB-Sm, TTB-Eu et BaFO ont été identifiés en utilisant 

respectivement les fiches PDF de référence JCPDS 00-058-0647, JCPDS 00-059-0425, JCPDS 

00-058-0648 et JCPDS 00-007-0276. (b) Diffractogramme des rayons X des couches minces 

TTB-Nd pris comme exemple pour montrer lôidentification des deux phases TTB-Nd (lignes 

blues) et BaFO (lignes rouges) selon les fiches de référence. (c) Fit de la région qui se situe entre 

31,6° et 32,7° montrant le chevauchement des deux pics TTB-Nd (311) et BaFO(107).  
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Tableau 10 : Récapitulation des donnés de la microstructure (rugosité, taille des grains DG et 

taille des cristallites DC) et de la structure cristalline (paramètres de maille et volumes des mailles 

élémentaires) des couches minces TTB-Ln (Ln = Eu3+, Sm3+ and Nd3+). 

 TTB-Eu TTB-Sm TTB-Nd 

RLn
3+ (pm) 94,7 95,8 98,3 

RMS (nm) 5,97 5,22 2,51 

D
G 
(nm) 30 32 35 

D
C
 (nm) 29,44 27,47 31,71 

a (Å) 12,51 12,53 12,57 

c (Å) 3,95 3,95 3,96 

V (Å3) 618 620 625 

 

Cette partie sôint®resse ¨ lô®tude de la structure cristalline des couches minces d®pos®es sur des 

substrats Pt/Si(100) en fonction de la nature de lôion lanthanide. Pour ce faire, des mesures de 

diffraction des rayons X ont ®t® r®alis®es dans les m°mes conditions (temps dôacquisition, plage 

dôangle é) sur des couches TTB-Ln dô®paisseur de lôordre de 500 nm. La Figure 44(a) montre 

les diffractogrammes des rayons X obtenus pour des couches minces de TTB-Ln avec Ln = Eu3+, 

Sm3+ et Nd3+. La Figure 44(b) contient le patron de diffraction des couches minces TTB-Nd avec 

les indexations des fiches de référence des phases TTB-Nd et BaFO sous leurs formes 

polycristallines, utilis® afin dôillustrer lôidentification des pics de diffraction dans ce cas. La 

correspondance des pics observés expérimentalement avec les lignes principales de la référence 

de TTB-Nd (JCPDS 00-058-0647) confirme la bonne cristallisation de cette phase principale. Le 

petit décalage entre les lignes bleues et les pics des couches TTB-Nd est attribué à la différence 

des paramètres de maille par rapport à ceux de la même phase sous forme de poudre. Il est à noter 

que les paramètres de maille hors plan ont été déterminés en utilisant les pics de diffraction des 

familles de plans (00l) (Figure 44(b)) pendant que les paramètres de maille dans le plan ont été 

estimés en utilisant les pics de diffraction des familles de plan (hk0) qui ont été déterminées à 

leur tour en utilisant la diffraction dans le plan, voir la partie (A). Cette étude montre alors que le 

volume ®l®mentaire augmente avec l'augmentation du rayon de lôion lanthanide, comme le 
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résume le tableau 10. En plus, le volume de la maille élémentaire estimé dans les couches 

minces est plus important que celui estimé pour les matériaux céramiques. Nous déduisons de ces 

mesures et études que la phase TTB-Ln est bien cristallisée pour les trois couches 

ind®pendamment de la nature de lôion lanthanide. La taille des cristallites est presque identique 

pour les trois couches (DC å 30 nm) (tableau 10), et chaque grain est approximativement formé 

par une seule cristallite.  

En se basant sur la diffraction des rayons X, nous remarquons que les pics qui représentent la 

famille de plans (001) et (002) ï situés respectivement à 2ɗ å 22,43Á et 2ɗ å 45,72Á ï sont 

caractérisés par une intensité relative très élevée. Ceci confirme que les couches obtenues sont 

hautement orient®es avec lôaxe c de leur structure quadratique perpendiculaire au plan du 

substrat. En plus de la présence des pics (00l), nous distinguons les pics de diffraction qui 

représentent les familles des plans (211) et (311) ï situés respectivement à 2ɗ å 27,58Á et 2ɗ å 

32,07° ï dôintensit® nettement plus faible, indiquant la pr®sence dôune faible contribution 

polycristalline dans les couches orient®es. Afin dô®valuer le degr® d'orientation des couches TTB-

Ln, nous d®finissions le degr® dôorientation13 Ŭ comme étant le rapport d'intensité du pic le plus 

intense de la contribution orientée (le pic (002)) et le pic le plus intense de la contribution 

polycristalline (le pic (311)) calculé à la fois pour les couches minces orientées et les poudres 

dôorientation al®atoire. Le degr® dôorientation est d®fini afin dô°tre compris entre "0" pour les 

structures parfaitement polycristalline et "1" pour les structures parfaitement orientées 

parallèlement à c. Ŭ est donc donné par : 

 

ɻ ρ

Ὅ
Ὅ

         

Ὅ
Ὅ

 

(15) 

Le degr® dôorientation estim® pour les couches minces TTB-Nd, TTB-Sm et TTB-Eu 

respectivement est approximativement 0,9997, 0,9996 et 0,9995, confirmant la nature hautement 

orientée de ces couches. Dans le diffractogramme qui représente la couche TTB-Sm, nous 

distinguons un pic représentatif de la famille des plans (400) à 2ɗ å 28,606°. Ceci indique la 

possibilit® de la pr®sence dôune contribution qui est orient®e parall¯le ¨ lôaxe a de la structure 

TTB-Sm en plus de la croissance parall¯lement ¨ lôaxe c qui est repr®sent®e par la famille de plan 

                                                           
13 Le degr® dôorientation Ŭ est expliqu® de fa­on d®taill®e dans lôannexe II 
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(00l). En outre, le pic (004) est caractérisé par une intensité faible et une largeur à mi-hauteur 

plus importante comparé aux pics (001) et (002). Cela signifie par conséquent que la quantité et 

la qualit® de cristallisation de la contribution orient®e parall¯lement ¨ lôaxe a sont nettement 

inf®rieures ¨ celles de la contribution orient®e parall¯lement ¨ lôaxe c. En plus, la largeur du pic 

suggère que les cristallites qui représentent cette orientation sont de dimensions très petites, 

indiquant que cette contribution pourrait résider au niveau des joints des grains orientés 

parallèlement à c.   

Dans les diffractogrammes représentant les couches minces TTB-Ln (Ln = Sm, Nd, Eu), on peut 

distinguer un pic dôintensit® tr¯s faible repr®sentatif de la famille du plan (107) de la phase 

dôhexaferrite de baryum, ce qui correspond au pic le plus intense de la forme polycristalline de 

cette phase selon la fiche de référence (JCPDS 00-007-0276). Cette observation confirme alors la 

formation dôune phase secondaire magn®tique BaFO au cours du d®p¹t des couches minces 

ferroélectriques TTB-Ln. Par exemple, dans le diffractogramme qui représente les couches 

minces TTB-Sm, lôintensit® tr¯s faible du pic repr®sentatif de la famille du plan (311) permet de 

bien distinguer le pic dôintensit® plus faible situ®e ¨ 2ɗ å 32,29Á. Les Figures 44(b) et 44(c) 

montrent et illustrent que ï pour les couches de TTB-Nd ï le pic observé est clairement formé par 

les pics (311)TTB-Nd et (107)BaFO qui se chevauchent fortement. Afin dôestimer la contribution 

relative de ces deux pics, la Figure 44(c) montre leur déconvolution en utilisant un fit avec une 

fonction lorentzienne14. Dans les diffractogrammes qui représentent les couches minces TTB-Eu 

et TTB-Sm, le pic de BaFO (107) est présent mais plus difficile à distinguer en raison de 

lôintensit® relative plus grande du pic (311) de la phase TTB situ® ¨ å 32,07Á. Ainsi, la 

coexistence de la phase BaFO au sein de la matrice ferroélectrique TTB-Ln donne bel et bien lieu 

à une couche mince composite qui est potentiellement multiferroïque à température ambiante. 

Les mesures magnétiques ï qui vont être discutées plus tard ï montrent la présence des propriétés 

magnétiques dans les couches mince TTB-Ln confirmant ®galement la formation de lôhexaferrite 

de baryum dans les couches minces TTB-Eu et TTB-Nd. En résumé, les couches minces TTB-Ln 

synthétisées par PLD sont formées par une phase ferroélectrique et une phase ferromagnétique 

formant donc un composite multiferroïque à température ambiante.  

                                                           
14 Plusieurs fonctions (gaussienne, lorentzienne é) ont ®t® utilis®es pour le fit, mais nous trouvons que le fit le plus pr®cis est 

celui dôune fonction lorentzienne. 
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Figure 45 : (a) Figures de p¹les donnant une id®e sur lôorientation dans le plan de la structure des 

couches minces TTB-Nd, TTB-Sm et TTB-Eu orient®es parall¯lement ¨ lôaxe c. (b) Illustration 

sch®matique simplifi®e de lôorientation de la maille ®l®mentaire "quadratique" de la structure des 

couches minces TTB-Ln observ®e selon et perpendiculairement ¨ lôaxe c (comme le montrent les 

axes cristallographiques).    

Afin dôavoir une id®e sur lôorientation de la maille ®l®mentaire des couches minces TTB-Ln dans 

le plan, nous avons effectué des mesures de figures de pôles comme le montre la Figure 45(a). 

Dans ces mesures nous visualisons la famille de plan (311) ï qui se situe à 2ɗTTB-Nd å 31,82Á, 

2ɗTTB-Sm å 31,84Á et 2ɗTTB-Eu å 31,86Á ï de la contribution orientée parallèlement ¨ lôaxe c. Ces 

angles ont été déterminés en utilisant la diffraction dans le plan montrant que les positions des 

pics (311) de la contribution orientée sont différentes de celles déterminées pour la contribution 

polycristalline15. Dôapr¯s la Figure 45(a), nous constatons que cette famille de plans est 

représentée par un anneau continu pour les trois types de couches ce qui indique que ces couches 

sont texturées dans le plan [113]. Plus précisément, les mailles élémentaires qui se développent 

selon lôaxe c de leur structure quadratique sont al®atoirement orient®es dans le plan. La Figure 

45(b) donne une illustration sch®matique de lôorientation de la maille ®l®mentaire de la structure 

des couches minces en combinant la diffraction des rayons X en monde ɗ/2ɗ avec les mesures de 

figures de pôles. Ceci montre que les mailles élémentaires de la structure TTB-Ln se développent 

parall¯lement ¨ lôaxe c tandis que toutes les orientations dans le plan sont ®quiprobables.   

                                                           
15 Nous avons ®t® oblig®s dôutiliser les pics (311) car pendant la diffraction dans le plan ces pics étaient les plus intenses offrant 

une détermination plus précise de leurs positions.  
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II. ;ǘǳŘŜ ŘŜ ƭŀ ŦŜǊǊƻŞƭŜŎǘǊƛŎƛǘŞ Ł ƭΩéchelle macroscopique des couches minces TTB-Ln 

1. ;ǘǳŘŜ ŘŜ ƭŀ ŦŜǊǊƻŞƭŜŎǘǊƛŎƛǘŞ Ŝƴ ŦƻƴŎǘƛƻƴ ŘŜ ƭŀ ƴŀǘǳǊŜ ŘŜ ƭΩƛƻƴ ƭŀƴǘƘŀƴƛŘŜ 

Comme évoqué dans la partie introductive, les propriétés fonctionnelles ï en particulier la 

ferroélectricité ï des céramiques TTB-Ln peuvent °tre contr¹l®es ¨ lôaide de la nature de lôion 

lanthanide qui occupe les sites carrés de cette structure [1]. Ce paragraphe est donc dédié à 

lô®tude la ferro®lectricit® dans les couches minces TTB-Ln en fonction de la nature de lôion 

lanthanide pour la série Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+.  

 

Figure 46 : Cycles dôhyst®r®sis P-E mesurés dans des couches minces TTB-Ln démontrant la 

pr®sence des propri®t®s ferro®lectriques macroscopiques ainsi que lôeffet des ions lanthanides sur 

ces propriétés. 

Apr¯s sô°tre assur® que les couches minces TTB-Ln sont caractérisées par des épaisseurs et 

cristallisations similaires, nous avons proc®d® ¨ lô®tude de la ferro®lectricit® ¨ temp®rature 

ambiante dans trois couches typiques en fonction de la nature de lôion lanthanide. Pour cela, des 

électrodes de platine ï 300 Õm de diam¯tre et 70 nm dô®paisseur ï ont été déposées sur la face 

supérieure des couches minces, voir partie (A) de ce chapitre. Par conséquent, une configuration 

symétrique Pt/couche/Pt/Si(100) a été utilisée pour mesurer la polarisation ferroélectrique 

parall¯lement ¨ lôaxe c.  

La Figure 46 montre les cycles dôhyst®r®sis qui repr®sentent la variation de la polarisation 

macroscopique en fonction dôun champ ®lectrique cyclique appliqu®. Afin de pouvoir réaliser une 

comparaison précise entre les propriétés ferroélectriques des différentes couches, la fréquence et 
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lôamplitude du champ appliqu® ®taient fix®es ¨ des valeurs constantes lors de ces mesures. 

Pendant que la fr®quence de mesure ®tait 2 kHz, lôamplitude du champ électrique était 240 

kV/cm. Le comportement dôhyst®r®sis qui d®crit la variation de la polarisation confirme la nature 

ferroélectrique à température ambiante des couches mesurées. En analysant les cycles 

dôhystérésis, nous constatons que le champ coercitif est approximativement indépendant de la 

nature de lôion lanthanide. Dans un mat®riau ferro®lectrique, le champ coercitif est le résultat du 

mouvement des parois de domaines ferroélectriques ; les parois des domaines ferroélectriques 

peuvent être influencées par la microstructure du matériau étudié, plus particulièrement par la 

taille des cristallites et des grains. Par conséquent, le champ coercitif quasi-constant qui est 

estimé pour les couches minces peut être expliqué par le fait que la taille des cristallites et la taille 

des grains sont presque identiques pour les différentes couches [114]. Les champs coercitifs qui 

caractérisent les couches minces TTB-Ln déposées sur un substrat Pt/Si(100) sont estimés être 

respectivement aux alentours de 24 kV/cm, 23 kV/cm et 28 kV/cm pour les ions lanthanide Nd3+, 

Eu3+ et Sm3+. 

Dôapr¯s la Figure 46, nous constatons que quand le rayon de lôion lanthanide augmente, la 

polarisation mesur®e parall¯lement ¨ lôaxe c augmente. Pour expliquer cela, nous devons revenir 

sur la cristallochimie des niobates TTB-Ln. Comme nous lôavons mentionn® dans le chapitre 

introductif, lôion lanthanide le plus grand est celui qui est le mieux accommod® dans la structure 

TTB. En effet, il engendre moins de distorsion du réseau de cette structure quadratique, en 

particulier de lôarrangement octaédrique [1,12,41]. Dôun autre c¹t®, les propri®t®s polaires dans 

les structures TTB sont majoritairement dues aux déplacements des ions métalliques (Nb5+ et 

Fe3+ dans notre cas) par rapport aux centres des octa¯dres dôoxyg¯ne [12], avec une contribution 

de la distorsion des octa¯dres dôoxyg¯ne. Les dip¹les ferro®lectriques dans ces structures sont 

orient®es plus ou moins parall¯lement ¨ lôaxe c. Lôaccommodation des ions lanthanides dans la 

matrice TTB semble engendrer une distorsion des octa¯dres dôoxyg¯ne qui peut ®loigner les 

dip¹les de lôaxe c. Plus pr®cis®ment, quand le rayon de lôion lanthanide diminue (de Nd3+ vers 

Eu3+), la structure (particulièrement le réseau octaédrique) subit plus de distorsion, donnant lieu à 

des dipôles possiblement plus importants (contribution de la distorsion des octaèdres à la 

ferro®lectricit®), mais moins orient®s selon lôaxe c et donc donnant une polarisation globale selon 

lôaxe c moins importante. Par comparaison avec les études antérieures, nous remarquons que la 

d®pendance des propri®t®s ferro®lectriques de la nature de lôion lanthanide dans les couches 
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minces est similaire à celle observée dans les céramiques. Par ailleurs, la polarisation 

ferro®lectrique mesur®e parall¯lement ¨ lôaxe c dans les couches minces synth®tis®es dans cette 

partie est 10 à 20 fois plus importante que celle déterminée pour les céramiques. Ceci sôexplique 

principalement par deux facteurs : (i) La nature orientée des couches minces TTB-Ln peut être à 

lôorigine de lôalignement des dip¹les parall¯lement ¨ lôaxe c, ce qui permet de mesurer une 

polarisation plus importante dans cette direction. (ii) Tout dôabord, nous rappelons que 

lôaccommodation des ions lanthanides dans la structure TTB peut °tre ¨ lôorigine de lôapparition 

dôune polarisation plus importante par la diminution des distorsions du r®seau octa®drique 

comme expliqué ci-haut. Comme le volume élémentaire des couches minces obtenues dans cette 

partie est plus important que celui déterminé dans les céramiques, nous pensons que la croissance 

des couches minces par PLD a pour effet dôam®liorer lôaccommodation des ions Ln dans leurs 

sites carr®s. Cet effet peut °tre ¨ lôorigine de la diminution de la distorsion du réseau octaédrique, 

ce qui diminue le d®salignement des polarisations par rapport ¨ lôaxe c. Ce m®canisme peut °tre 

aussi la cause principale de la d®tection dôun signal magn®tique nettement plus faible dans les 

couches minces que dans le cas des céramiques, cf. III .        

2. Étude de la dégradation de la ferroélectricité en fonction du nombre de commutations de 

la polarisation : la fatigue ferroélectrique  
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Figure 47 : Cycles dôhyst®r®sis ferroélectriques P-E et évolution de la polarisation rémanente en 

fonction du nombre de cycles du champ électrique pour des couches minces de TTB-Nd, TTB-Eu 

et TTB-Sm sur substrat Pt/Si(100), respectivement.  

Cette section est d®di®e ¨ lô®tude de la fatigue ferro®lectrique en fonction de la nature de lôion 

lanthanide dans les couches minces TTB-Ln (Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+). Pour cela, nous 

examinons la variation de la polarisation ferroélectrique en fonction du nombre des cycles 

dôhyst®r®sis mesur®s. Toutes les mesures ont été réalisées à température ambiante et dans les 

mêmes conditions expérimentales dans le but de pouvoir réaliser des comparaisons entre les 

différentes couches. La polarisation est alors commutée 108 fois ¨ lôaide dôimpulsions de tension 

de 6 V à une fréquence de 1 MHz. La Figure 47 montre lô®volution des cycles dôhyst®r®sis 

ferroélectriques ainsi que  de la polarisation rémanente (positive et négative) en fonction du 

nombre de commutations du champ électrique appliqué pour les couches minces TTB-Nd, TTB-

Sm et TTB-Eu, respectivement.  
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Lôanalyse des r®sultats de la Figure 47 montre que les couches minces TTB-Ln ne se comportent 

pas de la même manière en ce qui concerne la fatigue ferroélectrique pour les différents ions 

lanthanides. En effet, ces couches minces peuvent être classées en allant de la meilleure jusquô¨ 

la plus mauvaise du point de vue de la résistance à la dégradation de la ferroélectricité, la 

meilleures étant TTB-Nd, suivie de TTB-Eu, puis TTB-Sm. La polarisation rémanente des 

couches minces TTB-Nd ne diminue que dôapproximativement 25 % de sa valeur initiale après 

108 cycles. De plus, les cycles dôhyst®r®sis sont sym®triques, ind®pendamment du nombre de 

mesures. Cette observation confirme la stabilité des propriétés ferroélectriques de ces couches 

minces et leur résistance à la fatigue ferroélectrique. La faible dégradation ferroélectrique 

observée dans ces couches suivie d'un régime quasi sans fatigue entre 107 et 108 cycles atteste 

que ces couches sont prometteuses pour de futurs dispositifs ferroélectriques [115]. En revanche, 

les propriétés ferroélectriques des couches minces TTB-Eu et TTB-Sm sont beaucoup plus 

affectées par la fatigue. En effet, après 108 mesures la polarisation diminue dôenviron 44 % et 62 

% de leurs valeurs initiales pour les couches qui contiennent les ions Eu3+ et Sm3+ 

respectivement. En outre, lôasym®trie des cycles dôhyst®r®sis augmente avec le nombre de cycles, 

une autre conséquence de la dégradation de la ferroélectricité. Sachant que la rugosité élevée 

favorise le piégeage des défauts à l'interface électrode-couche [90], la différence de la fatigue 

ferroélectrique peut être attribuée en partie à la microstructure des couches étudiées où les 

couches TTB-Nd présentent une rugosité faible par rapport aux couches TTB-Eu et TTB-Sm.      

III. Étude du magnétisme dans les couches minces TTB-Ln 

Comme discuté précédemment, lôapparition dôune aimantation dans les c®ramiques de 

formulation Ba2LnFeNb4O15 (Ln est un ion lanthanide) est le résultat de la formation spontanée 

dôune phase secondaire magn®tique dôhexaferrite de baryum de formulation BaFe12O19 [1,12,41]. 

Cependant ï comme dans le cas des propriétés structurales et ferroélectriques ï le mécanisme de 

lôapparition de cette aimantation est gouverné par lôunique param¯tre cristallochimique, qui est le 

rayon de lôion lanthanide qui occupe les sites carr®s [1]. Étant donné que les TTB-Ln (Ln = Eu3+, 

Sm3+ et Nd3+) forment la série des matériaux ï sous forme de céramiques massiques [12] et 

potentiellement de couches minces [100] ï qui présentent des propriétés magnétiques qui 

d®pendent de lôion Ln au sein de lôordre polaire ¨ temp®rature ambiante, nous ®tudions dans ce 

paragraphe lôeffet de la nature de lôion lanthanide sur les propri®t®s magn®tiques dans les couches 

minces de TTB-Ln (Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+).  
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La Figure 48 montre les cycles dôhyst®r®sis magn®tiques M-H en fonction de la nature de lôion 

lanthanide. Dans le but de pouvoir comparer le magnétisme dans ces couches minces, les 

conditions de mesure de lôaimantation ®taient pratiquement identiques. Le champ magnétique 

maximal appliqu® pendant ces mesures ®tait de lôordre de 20 kOe. La contribution de substrat a 

®t® estim®e, puis soustraite de la r®ponse magn®tique de lô®chantillon dans chaque cas. Ensuite, la 

réponse magnétique mesurée a été divisée par le volume de la couche qui lui correspond afin de 

comparer au final les aimantations des couches étudiées. 

 

Figure 48 : Variation de lôaimantation en fonction dôun champ magn®tique appliqu® M-H des 

couches minces TTB-Ln en fonction de la nature de lôion lanthanide. Le comportement 

dôhyst®r®sis qui d®crit la variation de lôaimantation confirme la pr®sence des propri®t®s 

magnétiques dans les couches minces TTB-Ln étudiées. En encart, un agrandissement autour de 

lôorigine permettant de mieux visualiser les champs coercitifs pour les cycles dôhyst®r®sis 

obtenus. 

Tableau 11 : Tableau r®capitulatif r®pertoriant lôaimantation ¨ saturation et le champ coercitif en 

fonction de la nature de lôion lanthanide dans les couches TTB-Ln, indiquant lôeffet de lôion Ln 

sur les propriétés magnétiques dans les couches minces 

 Eu3+ Sm3+ Nd3+ 

MS (uem/cc) 6,4 5,2 3,8 

HC (Oe) 107 40 45 
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En premier lieu, le comportement dôhyst®r®sis observ® dans la Figure 48 indique que les couches 

minces synthétisées dans le cadre de cette partie présentent des propriétés magnétiques à 

température ambiante. Comme expliqué en détail dans la partie précédente, le champ coercitif 

réduit atteste la formation des particules magnétiques de BaFO de dimensions nanométriques qui 

sont noyées dans la matrice ferroélectrique TTB-Ln. Étant donné que ces couches sont 

ferroélectriques de base, ces mesures montrent que les couches minces TTB-Ln sont 

multiferroïques à température ambiante.   

Par comparaison de la réponse magnétique qui caractérise ces couches minces, nous constatons 

que lôaimantation ¨ saturation augmente quand le rayon ionique de lôion lanthanide diminue 

comme le résume le tableau 11. La même tendance a été démontrée pour les céramiques que 

TTB-Ln/BaFO (utilisées comme cibles pour le dépôt de ces couches minces) [1,12,41]. En effet, 

et similairement aux céramiques, cette tendance peut être reli®e ¨ lôaccommodation des ions 

lanthanides de rayon ionique le plus grand dans la matrice TTB donnant lieu à une teneur plus 

faible en phase magnétique BaFO, ce qui est expliqué en détail dans le chapitre I . Lôobtention 

dôune tendance similaire dans le cas des céramiques que dans le cas couches minces est 

principalement attribuée au transfert stîchiom®trique offert par la PLD.  

En ce qui concerne le champ coercitif, nous constatons que ce dernier varie plus ou moins 

aléatoirement en fonction de la nature de lôion lanthanide. Si nous consid®rons que la r®ponse 

magnétique dans ces composites est due uniquement à la formation de lôhexaferrite de baryum, la 

variation du champ coercitif peut être reliée aux dimensions des particules magnétiques qui se 

forment au sein de la matrice ferroélectrique. Cependant, le champ coercitif peut dépendre de 

plusieurs param¯tres autres que de rayon de lôion lanthanide. Au final, cette ®tude confirme le 

caractère multiferroïque des couches minces TTB-Ln (Ln = Eu3+, Sm3+ et Nd3+) à température 

ambiante. En plus, cette partie expose une ®valuation de lôeffet de la nature de lôion lanthanide 

sur les propriétés structurales et fonctionnelles dans les couches minces de la série TTB-Ln (Ln = 

Eu3+, Sm3+ et Nd3+). 

Partie C : Étude des couches minces TTB-Nd déposées sur des substrats de silicium 

Dans la partie précédente, nous avons montré que les couches à base de la structure TTB-Nd sont 

caractérisées à la fois par des propriétés magnétiques mesurables et par des propriétés 

ferroélectriques nettement meilleures que les couches minces contenant dôautres ions lanthanides. 
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Comme mentionné plus haut, les couches minces synthétisées par pulvérisation cathodique  nôont 

pas montré des propriétés multiferroïques à température ambiante [111]. Dans ce cas il a fallu 

déposer des multicouches de la phase TTB-Nd et de la phase BaFO pour obtenir des propriétés 

magnétiques, alors que les propriétés ferroélectriques étaient toujours absentes. Au contraire, nos 

couches minces TTB-Nd déposées par PLD sur des substrats de silicium platinisé sont 

multiferroïques à température ambiante. Nous allons donc profiter du progrès considérable réalisé 

en synthétisant des couches minces TTB-Nd par PLD pour décrire de façon détaillée leurs 

propri®t®s structurales et multiferroµques. Dans cette partie, nous ®tudierons lôeffet de la pression 

dôoxyg¯ne dans la chambre PLD sur la croissance des couches TTB-Nd. Ensuite, nous 

examinerons, lôeffet de la croissance orient®e selon lôaxe c sur les propri®t®s fonctionnelles, ¨ 

savoir la ferroélectricité et le magnétisme.    

I. Effet des conditions de dépôt sur la croissance des couches TTB-Nd/Pt/Si(100) 

Dans cette partie lôeffet de la pression dôoxyg¯ne dans la chambre de d®p¹t sur lôobtention des 

couches TTB-Nd polycristallines et hautement orient®es selon lôaxe c est exploité. La Figure 49 

montre les diffractogrammes des rayons X obtenus pour des couches minces TTB-Nd déposées 

sur des substrats de Pt/Si(100) pour diff®rentes pressions dôoxyg¯ne ï 1 mTorr et 10 mTorr ï. 

Pendant ces dépôts, la température du substrat est fixée à 750 °C, qui est la température optimale 

pour le dépôt des couches minces épitaxiées de TTB-Eu sur des substrats NSTO(100) ainsi que 

pour les couches minces hautement orientées de TTB-Ln sur des substrats Pt/Si(100). 
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Figure 49 : Diffractogrammes des rayons X d®montrant lôeffet de la pression dôoxyg¯ne (1 

mTorr, 10 mTorr) sur la structure cristalline et la croissance des couches minces orientées TTB-

Nd/Pt/Si(100). Lôencart de cette Figure est caract®ristique de la pr®sence du pic (107) de 

lôhexaferrite de baryum (BaFO) qui chevauche le pic (311) de la phase principale TTB-Nd.  

Tableau 12 : Paramètres de maille et volume de la maille élémentaire de la structure TTB-Nd en 

fonction de la pression dôoxyg¯ne. 

Paramètre de maille  a (Å) c (Å) V (Å3) 

1 mTorr  12,44 3,96 612 

10 mTorr 12,45 3,96 613 

 

Lôanalyse des patrons de diffraction de la Figure 49 montre que la phase ferroélectrique TTB-Nd 

est bien cristallis®e pour toutes les couches minces d®pos®es ¨ diff®rentes pressions dôoxyg¯ne. 

En se basant sur cette ®tude, nous constatons que la diminution de la pression dôoxyg¯ne promeut 

lôapparition dôune croissance orientée des couches TTB-Nd parall¯lement ¨ lôaxe 

cristallographique c. Ceci est en bon accord avec ce qui a été démontré pour des couches minces 

de CBN de structure TTB et de formulation CaxBa1-xNb2O6 [116] et illustre lôeffet important de la 
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pression dôoxyg¯ne sur le m®canisme de croissance des couches minces TTB-Nd. En effet, la 

pression de gaz (oxygène dans ce cas particulier) pendant le dépôt contrôle l'énergie cinétique des 

particules ablatées, modifiant leur mobilité sur la surface du substrat [117ï120]. Lors du dépôt en 

pr®sence dôune pression d'oxyg¯ne relativement ®lev®e (10 mTorr dans notre cas), l'®nergie 

cinétique des particules ablatées diminue en raison des collisions multiples avec les molécules 

d'oxygène du gaz ambiant avant d'atteindre la surface du substrat. Dans ce cas, la couche est 

formée à partir des particules de faible énergie qui arrivent sur la surface de substrat sous une 

vari®t® dôangles, dont des angles obliques, et qui s'arr°tent rapidement dans des sites surfaciques 

de manière aléatoires, donnant lieu à une couche plus polycristallines. En revanche, les particules 

ablatées à plus basse pression d'oxygène arrivent sur le substrat avec des énergies plus élevées, ce 

qui ï vu leur mobilité plus grande ï leur permet de parcourir des distances plus longues sur la 

surface du substrat pour atteindre des sites ayant une énergie potentielle plus faible, ce qui résulte 

en un degré d'orientation plus élevé. Dôun autre côté, le dépôt des couches CBN (de structure 

TTB) à pression dôoxyg¯ne nulle (z®ro mTorr) donne des couches contenant une concentration 

importante en d®fauts dôoxyg¯ne, ce qui affecte ®norm®ment leur structure [116]. Par conséquent, 

il semble que 1 mTorr est la pression optimale pour obtenir des couches TTB hautement orientées 

selon lôaxe c sur des substrats Si(100). Lôanalyse du patron de diffraction des couches d®pos®es ¨ 

1 mTorr montre que les pics qui représentent la famille de plan (001) et (002) ï situés 

respectivement à 2ɗ å 22,43Á et 2ɗ å 45,72Á ï sont caractérisés par une intensité nettement plus 

importante que celle des pics représentatifs de la famille de plans (211) et (311) ï situés 

respectivement à 2ɗ å 27,58Á et 2ɗ å 32,07Á ï. Ceci montre en premier lieu que les couches 

synth®tis®es ¨ 1 mTorr sont hautement orient®es parall¯lement ¨ lôaxe c de la structure 

quadratique de la phase TTB-Nd et perpendiculairement au plan de substrat. En second lieu, la 

pr®sence des pics (211) et (311) avec des intensit®s faibles montre la pr®sence dôune faible 

contribution polycristalline qui réside probablement au niveau des joints de grains. Le tableau 12 

rassemble les paramètres de maille ainsi que le volume de la maille élémentaire des couches 

minces TTB-Nd en fonction de la pression dôoxyg¯ne. Cette estimation montre que quand la 

pression dôoxyg¯ne diminue ï côest-à-dire que la croissance orientée commence à avoir lieu ï les 

paramètres de maille dans le plan diminuent pendant que celui hors plan augmente.  

Dans le diffractogramme de rayons X des couches minces déposées à une pression de 1 mTorr, 

nous distinguons un pic qui chevauche le pic représentatif de la famille des plans (311) de la 
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phase TTB-Nd, voir encart de la Figure 49. Ce pic représente la famille des plans (107) de la 

phase dôhexaferrite de baryum, le pic le plus intense de la forme polycristalline de cette phase 

selon la fiche de référence (JCPDS 00-007-0276). En outre, le pic qui représente la phase BaFO 

devrait être présent également dans le diffractogramme de rayons X des couches minces 

synthétisées à 10 mTorr. En effet, les mesures magnétiques macroscopiques ï qui vont être 

discutées plus tard ï confirment la présence de la phase secondaire BaFO pour tous les 

échantillons. Néanmoins, d¾ ¨ lôintensit® importante du pic (311) pour les couches minces 

polycristallines il est difficile de distinguer le pic de la phase BaFO. Par conséquent, cette 

observation montre que lôon a bien pr®sence dôune phase secondaire magnétique de BaFO. Par 

ailleurs, les couches minces composites synthétisées par ablation laser pulsé se comportent ï du 

point de vue de leur structure ï de la même façon que les matériaux céramiques utilisés comme 

cibles pendant le dépôt de ces couches minces [1].   

II. 9ŦŦŜǘ ŘŜ ƭΩƻǊƛŜƴǘŀǘƛƻƴ ǎǳǊ ƭŜǎ ǇǊƻǇǊƛŞǘŞǎ ŦŜǊǊƻŞƭŜŎǘǊƛǉǳŜǎ ŘŜǎ ŎƻǳŎƘŜǎ ¢¢.-Nd 

Dans un premier temps, la ferroélectricité dans les couches minces TTB-Nd a été étudiée à 

lô®chelle macroscopique en fonction de leur degr® dôorientation. Comme discut® auparavant, la 

pression partielle dôoxyg¯ne est un facteur d®terminant pour obtenir des couches minces orient®es 

ou polycristallines. En plus, la ferro®lectricit® macroscopique est mesur®e parall¯lement ¨ lôaxe c 

dans la configuration en condensateur plan. Par conséquent, dans cette partie nous étudions les 

propriétés ferroélectriques dans les couches minces déposées à 1 mTorr (hautement orientées) et 

à 10 mTorr (polyorient®es), côest-à-dire en fonction du degr® dôorientation des couches. Pour cela 

les couches minces ®tudi®es ont ®t® munies dô®lectrodes sup®rieures en platine ï 300 µm de 

diam¯tre et de 70 nm dô®paisseur ï comme précédemment expliqué. 
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Figure 50 : Cycles dôhyst®r®sis P-E des couches minces TTB-Nd déposées sur des substrats 

Pt/Si(100) ¨ deux pressions dôoxyg¯ne, montrant lôeffet de la croissance orient®e sur les 

propriétés ferroélectriques mesurées dans la configuration " condensateur plan ".  

La Figure 50 montre les cycles dôhyst®r®sis P-E des couches minces TTB-Nd pour des pressions 

dôoxyg¯ne de 1 mTorr et 10 mTorr. Comme la pression dôoxyg¯ne poss¯de un effet significatif 

sur la nature de croissance (orientée ou non) de ces couches minces, et que la polarisation est 

mesurée le long de la direction normale à la couche, nous nous attendons à ce que cela influe 

fortement les mesures macroscopiques de la ferroélectricité. La Figure 50 contient les cycles 

dôhyst®r®sis des couches minces d®pos®es ¨ une pression de 1mTorr dôoxyg¯ne et donc 

hautement orient®es selon lôaxe c (courbe noire) et des couches polycristallines déposées à une 

pression dôoxyg¯ne de 10 mTorr (courbe rouge). Le comportement dôhyst®r®sis qui d®crit la 

variation de la polarisation montre que les couches minces synthétisées aux deux pressions 

dôoxyg¯ne sont toutes deux ferro®lectriques ¨ temp®rature ambiante. Lôanalyse des r®sultats 

obtenus indique ï comme attendu ï que les couches orientées selon c (déposées à 1 mTorr) 

possèdent une polarisation ferroélectrique nettement plus importante que celle des couches 

polycristallines (d®pos®es ¨ 10 mTorr). Nous mesurons une polarisation maximale de lôordre de 8 

µC/cm2 pour les couches minces synthétisées à 10 mTorr et une polarisation maximale de 18 

µC/cm2 pour les couches minces synthétisées à 1 mTorr.  La même tendance est présente pour la 

polarisation rémanente (Pr) qui est de lôordre de 2,9 ÕC/cm
2 et 4,5 µC/cm2 respectivement pour 
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les couches d®pos®es ¨ 10 mTorr et 1 mTorr. La croissance selon lôaxe c, a donc pour effet de 

favoriser lôalignement des domaines polaires parall¯lement ¨ lôaxe c.  

Quoique la saturation de la polarisation ne soit pas obtenue avec un champ électrique maximal de 

250 kV/cm (côest-à-dire une tension maximale de lôordre de 15 V) dans les couches minces 

synth®tis®es ¨ 1 mTorr, lôapplication dôun champ ®lectrique plus intense (dôune tension plus 

élevée) cause la détérioration des électrodes lors des mesurées. Les images MEB de la Figure 51 

montrent la morphologie de surface des couches minces Pt/TTB-Nd/Pt/Si(100) avec des 

électrodes normales et des ®lectrodes d®t®rior®es par lôapplication dôun champ ®lectrique plus 

important que 250 kV/cm (voir les électrodes désignées par les cercles rouges). 

Le champ coercitif moyen EC a été déterminé comme suit: Ὁ . Par conséquent, le 

champ coercitif est estimé à environ 27 (±1) kV/cm pour les couches minces orientées (1 mTorr), 

qui est plus faible que celui des couches polycristallines (10 mTorr) Ὁ å 34 (±1) kV/cm. Dôautre 

part, une l®g¯re asym®trie par rapport ¨ lôorigine est observ®e dans les cycles dôhyst®r®sis P-E, ce 

qui peut être lié à la différence des interfaces entre les électrodes (inférieures et supérieures) et les 

couches. Comme expliqué en détail dans ce qui précède ainsi que dans les références [74,90]. 

 

Figure 51 : Images obtenues ¨ lôaide dôun microscope ®lectronique ¨ balayage (MEB) contenant 

la morphologie de la surface des couches minces TTB-Nd munies dô®lectrodes sup®rieures en 

platine. Les électrodes détériorées, désignées par les cercles rouges, montrent lôeffet de 

lôapplication dôune tension trop ®lev®e (sup®rieure ¨ 15 V). 

Les cycles dôhyst®r®sis P-E qui représentent les couches minces TTB-Nd (Figure 50) montrent 

des propriétés ferroélectriques bien meilleures que celles des matériaux céramiques de même 

composition. De plus, lô®tude de la ferro®lectricit® en fonction du type de croissance (orient®e ou 

non) montre une amélioration considérable pour les couches dont la croissance est parallèle à 
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lôaxe c. Il est donc int®ressant dô®tudier la stabilité de la ferroélectricité dans ces couches et de 

caractériser leur fatigue ferroélectrique. Nous étudions donc dans ce paragraphe la dégradation 

des propriétés ferroélectriques des couches minces TTB-Nd en fonction du nombre de cycles du 

champ ®lectrique appliqu®. Nous ®valuons ®galement lôeffet de la nature de la croissance sur la 

fatigue ferroélectrique. 

 

Figure 52 : Étude de la fatigue ferroélectrique en fonction de la pression partielle dôoxyg¯ne 

(nature de la croissance) dans la chambre de dépôt (1 mTorr (couches orientées) et 10 mTorr 

(couches polycristallines)). (a) et (c) cycles d'hystérésis de P-E en fonction du nombre de mesures 

montrant la fatigue ferroélectrique des couches minces TTB-Nd déposées par PLD 

respectivement à 1 mTorr et 10 mTorr. (b) et (d) variations de la polarisation rémanente en 

fonction du nombre de mesures cycliques de la polarisation pour des couches déposées 

respectivement à 1 mTorr et 10 mTorr. 
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Tableau 13 : Tableau récapitulatif des valeurs de la polarisation rémanente (Pr) en fonction du 

nombre de cycles pour les couches minces TTB-Nd synthétisées à différentes pressions 

dôoxyg¯ne. 

 1 mTorr  10 mTorr 

Pr (µC/cm2) 3,1 2,19 

Pr [106] (µC/cm2) 2,75 2,01 

Pr [108] (µC/cm2) 2,35 1,91 

 

La Figure 52 montre la variation des cycles dôhyst®r®sis ferro®lectriques ainsi que la polarisation 

rémanente en fonction du nombre de cycles du champ électrique appliqué sur des couches minces 

de TTB-Nd orient®es selon lôaxe c et des couches minces de TTB-Nd polycristallines. Nous 

constatons que la d®gradation de la ferro®lectricit® en fonction du nombre de mesures nôest pas la 

même pour les couches orientées et polycristallines. Les résultats de la variation de la polarisation 

en fonction de la fatigue ferroélectrique pour les couches minces TTB-Nd sont rassemblés dans le 

tableau 13.  La polarisation des couches minces hautement orientées diminue de 11 % et de 24 % 

par rapport sa valeur initiale après 106 cycles et 108 cycles respectivement. En ce qui concerne les 

couches polycristallines, la polarisation ne diminue que de 8 % et de 12 % par rapport à la valeur 

mesurée initialement après 106 et 108 cycles respectivement. Ceci montre que les couches minces 

polycristallines qui sont déposées à 10 mTorr possèdent une polarisation plus faible mais une 

endurance à la fatigue ferroélectrique meilleure que celle des couches hautement orientées qui 

sont d®pos®es ¨ pression dôoxyg¯ne 10 fois plus faible (1mTorr). Ceci peut °tre expliqu® par le 

fait que le d®p¹t ¨ pression dôoxyg¯ne faible peut conduire à des couches qui contiennent plus de 

lacunes dôoxyg¯ne qui affectent leur endurance ferro®lectrique. En r®sum®, la stabilit® de la 

ferroélectricité par rapport à la commutation de la polarisation dépend des conditions de synthèse 

et peut-°tre contr¹l®e par exemple par le bon ajustement de la pression dôoxyg¯ne. 

Les graphes de la Figure 52 montrent que les cycles dôhyst®r®sis obtenus sont sym®triques et que 

la dégradation de la ferroélectricité ne modifie pas cette symétrie. Ce comportement ï souhaitable 

et souhaité ï peut être expliqué principalement par la configuration " sandwich " symétriques 

Pt/couche/Pt. Cependant, comme la fatigue ferroélectrique induit une asymétrie dans les cycles 

dôhyst®r®sis des couches minces TTB-Eu et TTB-Sm mesurés dans la même configuration (cf. 

parties (A) et (B) de ce chapitre), la configuration symétrique Pt/couche/Pt seule ne peut pas 
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expliquer la stabilité de la ferroélectricité dans les couches minces TTB-Nd. Par conséquent, 

lôam®lioration de la stabilité de la ferroélectricité est aussi liée à la nature même des couches 

minces TTB-Nd et ¨ leur composition chimique. Un facteur important est donc la nature de lôion 

lanthanide qui joue un r¹le crucial au niveau de lôam®lioration de la ferro®lectricit® ainsi quôau 

niveau de leur stabilit® par rapport ¨ la fatigue. Lôeffet de la nature de lôion lanthanide sur les 

propriétés ferroélectriques a été expliqué en détail dans les parties (A) et (B) de ce chapitre ainsi 

que dans le chapitre I . Quoique la ferroélectricité dans les couches minces TTB-Nd soit 

consid®rablement am®lior®e par rapport aux c®ramiques de m°me composition chimique, il nôest 

pas possible de réaliser une comparaison de la fatigue ferroélectrique des couches minces et 

céramiques, d¾ au fait que la d®termination du comportement des c®ramiques en fonction dôun 

grand nombre de mesures nôest pas possible avec nos ®quipements, sp®cifiquement d®di®s ¨ la 

mesure des couches minces. Lô®tude de la fatigue ferro®lectrique dans les c®ramiques TTB-Ln 

nôest ï pour lôinstant ï pas non plus disponible dans la littérature.   

Au final, lôobtention dôune ferro®lectricit® ¨ temp®rature ambiante consid®rablement am®lior®e 

par rapport au matériau céramique [1] ainsi que par rapport à plusieurs ferroélectriques connus 

dans la littérature [103,104,121,122] est encourageant pour continuer à étudier ce type de 

mat®riau pour des applications. En outre, la stabilit® de la ferro®lectricit® et lôendurance ¨ la 

fatigue permet ¨ ces couches minces dô°tre particuli¯rement bien adapt®es pour les dispositifs de 

stockage de lôinformation [123,124].  

III. Étude des propriétés électromécaniques Ł ƭΩŞŎƘŜƭƭŜ ƳƛŎǊƻǎŎƻǇƛǉǳŜ 

Après avoir montré la présence de bonnes propriétés ferroélectriques macroscopiques dans les 

couches minces TTB-Nd/Pt/Si(100), en particulier, une endurance exceptionnelle à la fatigue 

dans les couches d®pos®es ¨ 10 mTorr, ce paragraphe est d®di® ¨ lô®tude des propri®t®s 

électromécaniques microscopiques dans ces couches en utilisant la microscopie à force 

piézoélectrique. Cette étude consiste dans un premier temps à évaluer la réponse piézoélectrique 

en fonction dôune tension AC appliqu®e (1 V dôamplitude et 20 kHz de fr®quence). Ensuite, la 

commutation de la polarisation qui est ®tudi®e ¨ lô®chelle locale et au niveau de la surface de 

lô®chantillon en appliquant une tension DC de 15 V.  
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Figure 53 : Étude locale de la piézoélectricité dans les couches minces TTB-Nd/Pt/Si 

synthétisées à 10 mTorr : (a) Topographie de la surface des couches minces étudiées, (b) et (c) 

représentent respectivement la réponse piézoélectrique hors plan et dans le plan. 

La Figure 53 montre la topographie de la surface des couches minces ainsi que leurs réponses 

pi®zo®lectriques hors plan et dans le plan. Lôimage de la topographie montre que la surface de ces 

échantillons est formée par une structure de grains avec une rugosit® de lôordre de RMS å 7,4 nm. 

Cette rugosité est relativement plus élevée que celle déterminée pour des couches minces TTB-

Eu synthétisées sur le même type de substrats et dans les mêmes conditions (voir Parties (A) et 

(B)). La comparaison des images de la Figure 53 ï par exemple dans les zones indiquées par les 

cercles verts et bleus ï montre que les contrastes piézoélectriques ne présentent aucune 

corrélation avec la topographie, excluant la présence de toute perturbation de la topographie qui 

pourrait affecter le signal piézoélectrique détecté. Dans l'image qui représente la réponse 

piézoélectrique hors plan, Figure 53(b), nous observons principalement trois différents niveaux 

de contraste : les contrastes clairs, foncés et marrons sont attribués respectivement à des régions 

où la composante hors plan de la polarisation est orientée du bas vers le haut, du haut vers le bas 

ou à des régions qui ne présentent pas de polarisation hors plan. En outre, la comparaison des 

images de la Figure 53(b) et 53(c) indique que la réponse piézoélectrique hors plan est beaucoup 

plus élevée que la réponse piézoélectrique dans le plan. Ainsi, la différence entre les réponses 

piézoélectriques hors plan et dans le plan peut être liée au fait que les couches TTB-Nd sont 

majoritairement align®es parall¯lement avec leur lôaxe c normal à la surface du substrat. 






























































































