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Contexte général 

Au regard de l’histoire des sociétés humaines actuelles, la maitrise et l’accès à des sources 

d’énergie toujours plus diverses et variées apparait comme l’élément moteur d’un 

développement technique et économique impactant tous les aspects de ces sociétés [1–4]. 

Dans une perspective historique, la relation entre développement économique et énergie 

apparait déjà clairement avec l’essor des moulins à eau et à vent durant le Moyen-Âge central 

européen. C’est une transition énergétique qui fait alors figure de révolution préindustrielle, 

au cours de laquelle s’ajoute l’énergie éolienne et hydraulique aux énergies traditionnelles 

basées sur la force musculaire humaine et animale [1–3, 5, 6]. On dénombre ainsi pas moins 

de 20 000 moulins à eau en France dès le début du XIIe siècle, et 40 000 à la fin du XIIIe 

siècle, entrainant une productivité agricole accrue qui s’accompagne d’une augmentation 

significative de la population, de 6 millions en l’an 1000 à 16 millions 250 ans plus tard [5, 

7]. 

C’est cependant dans la seconde moitié du XIXe siècle qu’intervient une rupture majeure 

dans l’utilisation des ressources énergétiques avec l’avènement de la société thermo-

industrielle [1–3]. À l’utilisation d’énergies renouvelables basées sur la biomasse, 

l’hydraulique, et l’éolien se substituent progressivement les énergies fossiles, avec 

premièrement le charbon, puis le pétrole et enfin le gaz naturel. La révolution industrielle 

est en marche et dès lors la consommation énergétique mondiale va augmenter de façon 

croissante tout au long du XXe siècle (Figure 1.1a), s’accompagnant d’un développement 

économique inédit [1–4]. Car c’est bien l’exploitation massive de ces énergies fossiles qui a 

permis l’édification de nos sociétés modernes et l’augmentation de la qualité de vie et du 

confort individuel. Ces ressources présentent en effet des avantages considérables qui ont 

favorisé l’augmentation de la productivité agricole et industrielle, réduisant la part de la 

population participant à ces activités au profit du secteur tertiaire, ouvrant la voie à 

l’amélioration de la santé, de l’espérance de vie, et de l’alphabétisation [3]. Les 

caractéristiques du pétrole, notamment, sont pour le moins exceptionnelles, avec une grande 

densité énergétique de 41,9 MJ.kg-1, existant sous forme liquide, facilement exploitable, 

transportable et stockable. Celui-ci est ainsi devenu le moteur de la croissance économique 

à partir des années 1950 et représente actuellement un tiers de la consommation totale 

d’énergie au niveau mondial [3, 8]. Son importance économique peut être soulignée en 

traçant la variation de la consommation mondiale de pétrole parallèlement à la variation du 

produit intérieur brut (Figure 1.1b). Plus généralement, l’approvisionnement en ressources 

fossiles, qui constitue 86 % de la consommation mondiale d’énergie [8], a un rôle vital dans 

la croissance économique des sociétés modernes [9–11]. 
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Figure 1.1 (a) Consommation mondiale d’énergie depuis 1820 par type de ressource. Adapté de [8, 
12]. (b) Variation de la consommation mondiale de pétrole et du produit intérieur brut par personne 
au niveau mondial. Moyennes glissantes sur trois ans. Adapté de [8, 10]. (c) Estimation des réserves 
découvertes et de la production annuelle de pétrole conventionnel. Adapté de [13]. 

Au début du XXe siècle, la consommation mondiale en énergie pouvait apparaitre faible 

devant la quantité de ressources naturelles disponibles, qui ont alors été considérées comme 

inépuisables, amenant à développer des modèles économiques où le rôle de l’énergie dans la 

croissance économique est négligé [9, 14, 15]. Toutefois, avec l’accroissement rapide de la 

population mondiale qui passe de 1,6 à 7 milliards de 1900 à nos jours [16] et de 

l’augmentation encore plus grande de la consommation mondiale en énergie, multipliée par 

un facteur supérieur à 10 sur la même période (Figure 1.1a), la question de 

l’approvisionnement en énergie est devenue centrale et oblige à envisager l’épuisement des 

stocks de ressources fossiles accessibles pour un coût raisonnable [3, 10, 13, 17–19]. 

Notamment, une diminution du taux de retour énergétique1 avec le temps est observée, ce 

qui implique nécessairement une plus grande production de ressources fossiles pour obtenir 

une même quantité finale d’énergie utilisable, tout cela en sachant que la demande en 

énergie devrait encore augmenter de 30 % d’ici 2035 [8, 19, 20]. S’agissant du pétrole, bien 

qu’il n’existe pas de consensus, il est probable que le pic de production soit atteint avant 

2030 [13, 18], avec un taux de retour énergétique qui a déjà diminué de 100:1 à 18:1 entre 1940 

et 2006 [20, 21]. La diminution en volume des nouveaux gisements de pétrole conventionnel 

découverts depuis les années 1960 est à ce titre révélateur (Figure 1.1c). Par ailleurs, 

l’utilisation de ces ressources fossiles ne se fait pas sans conséquence, avec l’émission 

                                                   
1Ratio entre l’énergie utilisable obtenue à partir d’une source donné par rapport à l’énergie dépensée pour 

l’obtenir. Un minimum de 3:1 semble nécessaire pour satisfaire les besoins basiques d’une société [21]. 
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d’importantes quantités de gaz carbonique produisant des effets néfastes sur 

l’environnement (réchauffement climatique, acidification des océans), et des problèmes de 

pollution de l’air [22]. Les prévisions d’épuisement et l’inégale répartition géographique de 

ces ressources provoquent inévitablement des instabilités et conflits d’ordre géopolitique [19, 

23, 24]. Dès lors, une double menace combinant les risques liés aux défauts 

d’approvisionnement et ceux liés aux perturbations environnementales sont sources 

d’inquiétudes grandissantes tant du point de vue social que géopolitique [3, 19]. 

À l’aube du XXIe siècle, l’idée d’un monde aux ressources inépuisables est bel et bien 

consommée. Si les ressources fossiles resteront majoritaires pour les dizaines d’années à 

venir [25], les inconvénients liés à leur utilisation, de plus en plus prégnants, motivent 

l’engouement autour des filières dites renouvelables, en particulier dans le cadre du 

développement d’un mix-énergétique, plus flexible et sécurisé [26–28]. Les énergies 

renouvelables constituent à ce jour 11 % de la consommation énergétique mondiale. Cela 

comprend principalement la biomasse (7,26 %) et l’hydraulique (2,65 %) [8], qui sont des 

énergies matures et compétitives par rapport aux énergies fossiles, mais dont le potentiel de 

croissance est limité [25, 26]. Au contraire, les énergies éoliennes et solaires photovoltaïques  

ne représentent qu’une faible part de 0,63 % et 0,22 %, respectivement, mais ont un 

potentiel de croissance important [26, 27, 29–31].  

Le solaire photovoltaïque en particulier bénéficie de la quantité énorme d’énergie 

délivrée par le soleil à la surface de la terre, environ 650 x 1018 joules en 1 h, ce qui est plus 

que les besoins mondiaux en énergie pour un an (Figure 1.1a) [27, 31]. C’est également une 

des ressources les plus équitablement réparties en d’un point de vue géographique [32]. Le 

solaire photovoltaïque a connu une croissance continue durant les 10 dernières années avec 

les taux les plus hauts parmi toutes les énergies renouvelables. La capacité mondiale installée 

a ainsi augmenté de 50 % en 2016 pour atteindre une puissance cumulée de 306,5 GW [26, 

27, 33]. Cette croissance est permise par la baisse continuelle des coûts, passant de 14 euros 

par Watt-crête en 1975 à 0,5-0,6 euros par Watt-crête en 2014, principalement grâce aux 

avancées technologiques, aux nouveaux procédés industriels et aux économies d’échelle [32]. 

L’énergie solaire devient dès lors compétitive par rapport aux sources d’électricité basées sur 

le charbon, le gaz et le nucléaire dans un certain nombre de pays à fort ensoleillement [29, 

33]. Elle pourrait compter pour 13 % de la production d’électricité en 2040, participant ainsi 

à réduire la part des énergies fossiles dans le mix-énergétique, et par conséquent à la 

diminution des émissions de gaz carbonique [26, 29, 34]. L’intégration du solaire 

photovoltaïque à grande échelle fait cependant face à des challenges techniques 

considérables [25, 29, 31, 35, 36]. Des améliorations de rendement de conversion énergétique 

des cellules et surtout de coûts de production sont d’abord nécessaires pour rendre cette 

énergie compétitive [29, 30]. S’ajoute à cela l’intermittence, caractéristique fondamentale de 

l’énergie solaire, qui est à la fois due à la variation diurne et saisonnière de l’illumination 

solaire, et aux variations imprédictibles de la couverture nuageuse [31]. En l’absence de 

possibilité de stockage de l’énergie électrique à bas coût et à grande échelle, cela impose de 

maintenir d’importantes capacités de production basées sur les énergies fossiles en 

compensation [35]. Des avancées importantes en recherche et développement sont en ce 
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sens nécessaires pour pouvoir envisager d’utiliser le solaire photovoltaïque comme source 

d’énergie majeure face à la demande mondiale. 

Actuellement, le commerce de modules photovoltaïques est largement dominé par le 

silicium mono- et poly-cristallin (c-Si et mc-Si, respectivement) à plus de 90 % [29]. Cette 

technologie présente l’avantage d’être adapté à l’industrie du silicium, avec des modules à 

rendement importants entre 15 et 21 %. C’est la voie la plus avancée sur le plan technologique 

et industriel mais les coûts de production, de transport et de déploiement restent toutefois 

importants [30, 31]. Une deuxième filière est basée sur l’utilisation de couches minces de 

type silicium amorphe (a-Si), tellure de cadmium (CdTe), ou séléniure de cuivre indium 

gallium (CIGS). Bien que le rendement moyen des modules commerciaux soit plus faible que 

pour le silicium cristallin, typiquement entre 12 et 15 %, ces technologies pourraient 

atteindre à terme des coûts de production plus faibles grâce à l’utilisation de couches de 

quelques micromètres d’épaisseur, réduisant la quantité de matériaux utilisés, et à l’emploi 

de méthodes d’élaboration à haut débit et sur grandes surfaces. Leur potentiel de 

développement à grande échelle est cependant limité par les matériaux utilisés, trop peu 

abondants (Te, In) ou toxiques (Cd) [31, 37]. D’autres filières couches minces, qualifiés 

d’émergentes, permettraient de réduire d’avantage les coûts en utilisant des matériaux plus 

abondants et des procédés de fabrication simples. On y trouve des couches minces de type 

Cu2ZnSnS4 (CZTS), une alternative analogue à CIGS utilisant des matériaux plus abondants, 

les polymères ou molécules organiques, les cellules à colorants, et les cellules à pérovskites 

qui ont notamment atteint en quelques années des rendements importants supérieurs à 20 

%. Ces technologies prometteuses sont cependant à un stade de développement initial, avec 

des rendements encore relativement faibles (CZTS, cellules à colorants, cellules organiques), 

ou des problèmes de stabilité et de toxicité (pérovskites) [29–31]. Aucune technologie 

photovoltaïque actuelle ne présente simultanément toutes les caractéristiques favorables à 

une généralisation de son utilisation, à savoir, un rendement élevé, obtenu avec des 

matériaux abondants et non toxiques, et des coûts de production réduits [31]. 

En considérant les technologies commerciales et émergentes actuelles, ainsi que la 

perspective de leur développement à large échelle, la contrainte majeur qui se dessine se 

porte essentiellement au niveau des ressources en matériaux [25, 31, 37]. En ce sens, il est 

important de traiter la question des ressources minières à la fois du point de vue de 

l’abondance et de la rareté mais aussi de la facilité d’accès et d’approvisionnement. En effet, 

si l’énergie solaire n’est pas limitée par la quantité d’énergie disponible, qui se renouvelle 

perpétuellement, son exploitation dépend entièrement des matériaux, et en particulier des 

métaux et terres rares [32, 38]. Cela est d’autant plus nécessaire que les autres énergies 

renouvelables et les nouvelles technologies de l’information et de la communication 

(batteries, écrans, téléphones, et l’industrie de la microélectronique en général) sont 

également extrêmement demandeuses en ressources minières [39–41]. L’augmentation de la 

consommation en métaux de base (Fe, Al, Zn, Cu, Pb) s’est effectuée en parallèle de 

l’augmentation de la population et de la croissance économique mondiale, tout au long du 

XXe siècle. La demande en métaux s’est intensifiée et surtout diversifiée depuis les années 

2000 avec l’essor des nouvelles technologies et des énergies renouvelables [41]. Au XVIIIe 

siècle seulement 6 éléments du tableau périodique étaient utilisés pour faire fonctionner 
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l’industrie mondiale, tandis que, 200 ans plus tard, nous en sommes à plus de 60 [38, 41]. 

Les technologies actuelles des énergies renouvelables consomment notamment 

significativement plus de matière première par unité de puissance électrique délivrée que les 

ressources fossiles (Figure 1.2a).  

 

Figure 1.2 (a) Quantité d’acier nécessaire par unité de puissance électrique délivrée pour différentes 
technologies. Adapté de [41]. (b) Quantité de matériaux nécessaire pour obtenir une capacité de 
production électrique de 5 %, 50 % ou 100 % de la demande mondiale en 2050 avec les technologies 
photovoltaïques commerciales actuelles. Adapté de [31]. (c, d) Limites potentielles de l’énergie 
générée avec les technologies commerciales actuelles utilisant (c) les cellules à base de silicium 
cristallin (réserves en argent limitées) et (d) les cellules de type couches minces (réserves en tellure et 
indium limitées). Adapté de [37]. 

L’augmentation prévue de la part du renouvelable dans le mix-énergétique est donc 

susceptible d’avoir un fort impact sur certaines ressources de base avec la nécessité d’en 

augmenter ou d’en rediriger la production [32, 38, 41]. Il faudrait par exemple, à la vitesse de 

production actuelle, plus de 10 ans de production pour le verre, de 3 ans pour le cuivre et de 

2 ans pour l’aluminium afin de déployer une capacité photovoltaïque correspondant à 50 % 

de la consommation d’électricité mondiale en 2050 (Figure 1.2b). Il est encore plus 

préoccupant de constater que les performances attrayantes de ces nouvelles technologies ne 

sont rendues possibles que grâce à l’emploi de métaux qui sont soit peu abondants, soit 

relativement abondants mais présents en faible concentration, ou bien dont 
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l’approvisionnement n’est pas sécurisé à cause de leur forte localisation géographique [31, 

37–43]. Ces éléments, bien qu’utilisés en faible quantité par rapport aux métaux de base, 

prennent une dimension stratégique essentielle pour le développement des technologies du 

renouvelable. L’abondance des réserves en indium, en tellure, et en argent limitent d’ores et 

déjà la perspective de déploiement du solaire photovoltaïque à l’échelle du térawatt, si l’on 

considère les technologies photovoltaïques actuelles (Figure 1.2c et d) [37]. À cela s’ajoute 

les risques d’approvisionnement dus à des facteurs géopolitiques [41]. 

En pratique les acteurs économiques définissent leur stratégie commerciale et les choix 

de recherche et développement à adopter à l’aide de matrices de criticité qui quantifient les 

risques d’approvisionnement en fonction de l’importance économique des matières 

premières minérales. La matrice de criticité pour 2014 de l’Union Européenne est présentée 

Figure 1.3 à titre d’exemple. On y trouve entre autres des métaux important pour le solaire 

photovoltaïque (indium, germanium, gallium) et pour l’éolien (cobalt, terres rares). Il est 

également à noter que si les métaux de base ne sont pas considérés comme critiques au vu 

de leur grande abondance, il est toutefois indispensable d’anticiper les besoins en fonction 

des réserves connues et économiquement viables. Le rythme important d’extraction et 

l’importance économique de ces métaux pour l’industrie traditionnelle peuvent soulever des 

inquiétudes quant à l’épuisement des réserves actuelles, d’autant plus que ceux-ci sont 

difficilement substituables, en particulier dans le cas de l’acier, de l’aluminium et du cuivre 

[32, 38, 44]. Par exemple, au rythme de production actuel, les réserves de cuivre et de zinc 

sont estimées à moins de 40 ans [38]. 

 

Figure 1.3 Matrice de criticité des éléments métalliques et du graphite pour l’Union Européenne en 
2014. La zone critique est en bleu clair. Adapté de [41]. 

Par conséquent, les enjeux énergétiques, économiques et sociétaux du XXIe siècle 

présentent des défis considérables, avec la raréfaction des énergies fossiles, les dommages 

environnementaux associés à leur utilisation, et les difficultés techniques de la transition vers 

les énergies renouvelables, tout cela alors que la consommation énergétique mondiale ne 

cesse d’augmenter et s’accompagne d’un développement intensifié des nouvelles 



Contexte général 

15 

technologies. Moins médiatique que la question des ressources fossiles et le changement 

climatique, l’exploitation des ressources minérales est également un élément central qui 

impose déjà de fortes contraintes au développement de modes de production d’énergie 

renouvelable à grande échelle. Des avancées majeures sont ainsi nécessaires pour optimiser 

l’emploi des ressources minérales, avec pour objectif d’utiliser moins de matière, et a fortiori 

de matériaux critiques ou peu abondants, tout en bénéficiant d’un même service final. Dans 

le cadre des matériaux fonctionnels pour l’énergie et les nouvelles technologies, les 

laboratoires et industriels cherchent typiquement à augmenter ou à conserver les 

performances des dispositifs, tout en diminuant les coûts de production et de déploiement 

des installations, et en réduisant la part des matériaux critiques ou peu abondants [32]. Les 

possibilités à l’étude incluent l’emploi de matériaux de substitution ; le développement de 

nouvelles architectures et de design permettant de réduire la quantité de matériaux 

nécessaire sans diminuer les performances ; et le développement des méthodes et procédés 

d’élaborations facile à mettre en place et peu coûteux [32]. 

Concernant le solaire photovoltaïque, les efforts se portent, pour la filière silicium 

cristallin, sur la réalisation de plaquettes plus minces (<100µm) et moins rigides qui 

permettraient des gains en au niveau des coûts de fabrication. La substitution du contact 

d’argent par un autre élément comme le cuivre est également envisagée [29, 31]. Pour la 

filière couches mince, on cherche notamment à substituer les matériaux rares, typiquement 

l’indium et le tellure, par des éléments plus abondants (cuivre, zinc, silicium,…) en 

développant les filières émergeantes avec les cellules de type CZTS, pérovskites, organiques 

et à colorant. Enfin, des filières alternatives, encore à un stade de recherche fondamentale, 

cherchent à introduire de nouveaux concepts [29, 45]. Certaines visent à améliorer 

drastiquement le rendement des cellules en s’affranchissant de la limite théorique de 

Shockley-Queisser [46], soit en absorbant efficacement une partie plus large du spectre 

solaire (cellules à multijonctions [47], à porteurs chauds [48], à conversion photonique [49]), 

ou en générant plusieurs excitons avec l’absorption d’un seul photon (cellule à multiplication 

de porteurs [50]).  

Une autre direction prometteuse consiste à introduire des matériaux nanostructurés 

permettant un contrôle avancé de la lumière, tels que les nanofils, les nanoparticules et les 

puits quantiques [51, 52]. Une plus grande absorption de la lumière avec une quantité réduite 

de matériaux est typiquement attendue grâce à la réduction des pertes par réflexion et à des 

phénomènes de piégeage optique [53]. De telles cellules ont été démontrées par exemple 

avec des nanofils de Si, GaAs et InP qui sont utilisés en tant que couche absorbante, ou 

encore avec des nanofils de ZnO, et des couches mésoporeuses de TiO2, qui sont utilisés en 

tant que couche transporteuse d’électrons [54]. À ce jour, le rendement de conversion 

maximal pour une cellule solaire intégrant des nanofils a atteint 17.8 % dans le cas des 

nanofils d’InP [55]. Ces technologies sont toutefois encore à un stade de développement 

préliminaire avec des performances plus faibles que les dispositifs analogues intégrant des 

couches minces, principalement à cause des phénomènes de recombinaisons de surfaces 

exacerbés par les hauts facteurs de forme impliqués, et des difficultés concernant l’extraction 

et la collecte efficace des trous [51]. L’absorption efficace de la lumière dont bénéficient les 

couches nanostructurées permet par ailleurs la réduction de l’épaisseur des couches 
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absorbantes utilisées et une gestion plus efficace des porteurs de charge, ouvrant la voie à 

l’exploration de toute une gamme de semiconducteurs absorbants qui étaient auparavant 

inenvisageables, en raison de la faible longueur de diffusion des porteurs de charge. Des 

matériaux relativement abondants, non toxiques et pouvant être synthétisés à basse 

température par des méthodes faciles à mettre en œuvre sont ainsi considérés, incluant par 

exemple des oxydes (CuO, Cu2O) et des sulfures (SnS, CuS, FeS2) [43, 56].  

Dans le cas des technologies de l’information et de la communication, une attention 

poussé est actuellement donnée aux dispositifs pour la récupération d’énergie (energy 

harvesting) et autoalimenté (self-powered). [57–59] Il est question ici d’utiliser l’énergie 

environnante, incluant les vibrations mécaniques, l’énergie lumineuse, l’énergie thermique, 

et les ondes dans le domaine des radios fréquences, pour alimenter des systèmes 

multifonctionnels à basse consommation. Cela permet de s’affranchir de l’utilisation de 

batteries et offre ainsi une bien meilleure autonomie et durabilité, avec une réduction des 

opérations de maintenances et un impact environnemental bien plus faible [57–59]. Ces 

dispositifs sont typiquement considérés pour le développement de réseaux de capteurs sans 

fils, avec de nombreuses applications prometteuses dans la surveillance environnementale, 

la surveillance des infrastructures, la santé, et l’industrie militaire et civile [58]. Ces systèmes 

autoalimentés sont composés de différents modules, d’une part pour la récupération, le 

stockage et la transformation d’énergie, et d’autre part pour le traitement et la transmission 

des données acquises à l’aide de capteurs (gaz, biologiques, chimiques, de lumière) à faible 

consommation ou autoalimentés [57]. Grâce à leur indépendance, leur autonomie et leur 

mobilité, ces derniers peuvent être déployés en grande quantité, même dans des zones 

dangereuses ou difficile d’accès. Les réseaux de capteurs sans fils sont en outre au cœur d’un 

marché en plein essor, l’internet des objets, avec le développement des concepts de ville et 

réseaux de distribution intelligent (smart city, smart grids) qui pourraient entre autres 

amener des gains substantiels en efficacité énergétique, et à la réduction des émissions de 

gaz carbonique [58, 60]. En particulier, les nanotechnologies sont amenées à jouer un rôle 

clé dans la récupération d’énergie et la fabrication de capteurs à basse consommation ou 

autoalimentés. Ils sont typiquement étudiés comme briques élémentaires pour la fabrication 

de dispositifs tels que les nano-générateurs piézoélectriques, thermoélectriques, les capteurs 

de gaz et les photo-détecteurs. Avec de tels dispositifs, l’intégration de systèmes 

multifonctionnels à l’échelle micro et nano, offrant de bonnes performances, et qui soient 

déployables à large échelle grâce à leur légèreté et leur taille réduite, devient envisageable 

[57, 61]. 
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Introduction 

Les réseaux de nanofils d’oxyde de zinc (ZnO) intégrant des hétérostructures radiales de 

type cœurs-coquilles sont étudiés en raison de leur fort potentiel applicatif pour des 

domaines variés, qui s’inscrivent naturellement dans la problématique du développement 

durable et des enjeux énergétiques et technologiques du XXIe siècle. Ces structures 

bénéficient de l’utilisation du zinc, un métal vastement employé dans l’industrie à la hauteur 

de 13,53 millions de tonnes en 2017 (4ème rang mondial), principalement pour ses propriétés 

anticorrosives en revêtement de l’acier, ainsi que dans la formation de divers alliages tel que 

le laiton [62]. C’est un métal relativement peu coûteux, très répandu dans l’écorce terrestre 

(teneur moyenne de 80 g/tonne), en majorité sous forme de minerais de sphalérite, composé 

de sulfure de zinc (ZnS). Son recyclage en fin de vie est bien établi, avec un taux d’environ 

60 %, ce qui correspond à environ 30 % de la production totale de zinc [39, 62, 63]. En ce 

sens, le zinc et ses composés semiconducteurs, tels que ZnS et ZnO, font partie des matériaux 

de substitution de choix pour le domaine des nouvelles technologies et du renouvelable.  

Sous sa forme d’oxyde, le ZnO est essentiellement employé en tant qu’additif pour 

l’industrie du cuivre et du ciment, mais aussi en médecine et en cosmétique [64]. Avec l’essor 

des technologies de l’électronique, de l’opto-électronique et du photovoltaïque, les 

recherches sur l’utilisation du ZnO en tant que semiconducteur se sont multipliés, avec pour 

objectif de mettre à profit ses propriétés physiques et chimiques uniques. Étudié dès les 

années 1930, le ZnO a connu un intérêt croissant jusqu’aux années 1970 pour son potentiel 

applicatif en opto-électronique. Il a été relativement délaissé par la suite au profit de GaN en 

raison des difficultés à contrôler ses propriétés électriques, en particulier en ce qui concerne 

l’obtention d’un dopage de type p stable et reproductible [65]. La possibilité de synthétiser 

des monocristaux et des couches épitaxiales de ZnO de haute qualité démontrant une forte 

luminescence, ajoutée à la diversité de nanostructures accessibles, ont motivé un fort regain 

d’intérêt de la communauté scientifique envers le ZnO depuis le milieu des années 1990 [64, 

66–71]. Le ZnO offre en effet un fort potentiel applicatif compte tenu de sa large bande 

d’énergie interdite directe de 3,37 eV à température ambiante, avec une haute énergie de 

liaison des excitons de 60 meV, permettant une émission excitonique intense à température 

ambiante, de fortes propriétés piézoélectriques, ainsi qu’une grande mobilité électronique, 

pouvant atteindre 200 cm2.V-1.s-1 [68]. Cet intérêt est également stimulé par l’abondance du 

zinc, les faibles coûts de production du ZnO, sa faible toxicité, et sa biocompatibilité [72].  

Ces avantages conduisent naturellement à envisager le ZnO comme alternative à GaN 

pour l’opto-électronique dans le domaine du bleu et de l’UV. Ces deux semiconducteurs 

possèdent en effet des propriétés similaires, notamment au niveau de leur structure 
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cristallographique et de leur bande d’énergie interdite. Le GaN présente cependant une 

énergie de liaison des excitons plus faible que le ZnO (25 meV pour GaN contre 60 meV pour 

ZnO) et des coûts de production plus élevés. En revanche, l’absence de dopage de type p 

reproductible et stable du ZnO [73–75] et la plus grande maturité des technologies à base de 

GaN restent un obstacle majeur au développement de dispositifs opto-électronique à base 

de ZnO [65, 71]. En outre, sa bonne transmittance dans le visible, supérieure à 85 %, associée 

à une résistivité électrique satisfaisante, de l’ordre de 1 × 10−4 Ω. cm  pour le ZnO dopé à 

l’aluminium, permettent d’envisager l’utilisation des couches mince de ZnO comme 

transistor transparent et oxyde transparent conducteur, notamment en remplacement de 

In2O3:Sn (ITO) [70, 71, 76]. Le ZnO est aussi utile pour les applications spatiales en raison de 

sa résistance aux radiations, typiquement plus forte que d’autres semiconducteurs courant 

(Si, GaAs, CdS, GaN) [66]. 

La dynamique actuelle autour de ZnO est en partie nourrie par la très grande variété de 

nanostructures pouvant être obtenues avec des méthodes d’élaboration bas coût et facile à 

mettre en place. Des nanofils, nanotiges, nanoaiguilles, nanotubes, nano-hélices, nano-

fleurs, nano-anneaux, nano-rubans, et nano-peignes de ZnO ont ainsi été synthétisés [77]. 

Cette caractéristique unique du ZnO est notable par le nombre conséquent d’articles de 

revue parues ces vingt dernières années consacrés à la synthèse, aux propriétés et aux 

applications de ces nanostructures [53, 77–95]. En particulier, la recherche sur les nanofils 

de ZnO est remarquablement active, comme en témoigne le nombre croissant de 

publications depuis leur découverte en 1990 [96] (Figure 1.4a). 

 

Figure 1.4 (a) Évolution du nombre de publications cumulées par année pour le mot clé « ZnO 
nanowire ». (b) Nombre de publications cumulées par année en combinant le mot clé « ZnO 
nanowire » avec les mots clés « solar cell », « gas sensor », « biosensor », « piezoelectric 
nanogenerator », « light emitting diode », « photodetector » ou « UV photodetector ». Les statistiques 
ont été obtenues à partir de la base de donné Science Citation Index Expanded Database (Web of 
Science). 

La synthèse des nanofils de ZnO a d’abord été mise en évidence par dépôt en bain 

chimique [96–99], puis avec de nombreuses autres techniques de dépôts chimique et 

physique telles que le dépôt électrochimique [100–102], le dépôt chimique en phase vapeur 
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aux organométalliques (MOCVD) [103, 104] assistée ou pas du procédé vapor-liquid-solid 

(VLS) [105], la CVD assisté par plasma (PECVD) [106], le dépôt physique en phase vapeur 

(PVD) [107, 108], et l’ablation laser pulsé [109]. Ces nanofils bénéficient typiquement d’une 

excellente qualité cristalline avec de bonnes propriétés de transport des charges électriques 

[110–112]. Leur haut facteur de forme, permettant une grande surface développée, leur 

confère une forte réactivité chimique et une forte sensibilité aux effets de surface. Cela peut 

être mis à profit pour un certain nombre d’applications telles que les capteurs et détecteurs. 

La possibilité de former les nanofils par des méthodes de dépôt à basse température est un 

aussi un atout majeur, permettant leur intégration sur des substrats légers et flexibles [99]. 

L’intérêt applicatif porté aux nanofils de ZnO est illustré par l’accroissement considérable du 

nombre de publications de ces quinze dernières années visant à les utiliser pour des 

domaines variés allant du photovoltaïque, aux détecteurs et capteurs, jusqu’à la récupération 

d’énergie mécanique (Figure 1.4b). 

 

Figure 1.5 Sélection d’applications envisagées pour les nanofils de ZnO. (a) Cellule solaire [113], (b) 
photo-détecteur UV [114], (c) nano-générateur piézoélectrique [115], et (d) capteur de gaz [116]. 
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Les nanofils de ZnO ont ainsi été intégrés au sein de cellules solaires, incluant les cellules 

à colorant [117–119], à absorbeur extrêmement mince [113, 120] (Figure 1.5a), à puits 

quantiques [121], ou en combinaison avec des pérovskites [122]. Dans ces cas, les nanofils de 

ZnO sont considérés comme alternative aux couches à base de nanoparticules de TiO2, en 

raison de la bien plus grande mobilité des électrons dans le ZnO que dans le TiO2 (200 cm2.V-

1.s-1 contre 1 cm2.V-1.s-1, respectivement), et de leur caractère monocristallin, permettant un 

chemin de conduction électrique direct [54, 119]. D’autres applications très en vogues 

incluent les photo-détecteurs UV [114, 123, 124] (Figure 1.5b), les nano-générateurs 

piézoélectriques [125, 126] (Figure 1.5c), les capteurs de gaz [127–130] (Figure 1.5d), ainsi que 

les diodes électro-luminescentes (LED) [131–133], les transistors [134, 135], et les biocapteurs 

[136–138].  

Bien que des progrès aient été réalisés en direction du dopage de type p du ZnO, les 

performances des dispositifs basés sur les homojonction p-n du ZnO restent limitées en 

raison du manque de stabilité et de reproductibilité du dopage de type p [139]. En pratique, 

l’intégration de nanofils de ZnO au sein de dispositifs comme les photo-détecteurs et les 

cellules solaires peut être réalisée en combinant le ZnO avec un semiconducteur de type p 

adapté, de façon à former des hétérostructures p-n radiales de type cœur-coquille. Pour ces 

applications, les nanofils sont typiquement utilisés sous forme de réseaux orientés 

verticalement sur un substrat transparent et conducteur. Dans cette configuration, les 

hétérostructures cœurs-coquilles bénéficient d’une gestion efficace de la lumière ainsi que 

des porteurs de charges photo-générés [53]. Des réseaux de nanofils de ZnO ont par exemple 

été combinés avec des semiconducteurs de type p à faible bande d’énergie interdite comme 

CdSe [113], ou CdS et CdTe [140], pour former des cellules solaires, et avec des 

semiconducteurs de type p à large bande d’énergie interdite tels que CuSCN [124], NiO [141] 

et GaN [142] pour former des photo-détecteurs UV autoalimentés. Les performances sont 

prometteuses pour les photo-détecteurs [114, 124]. En revanche, les performances des cellules 

solaires restent plus faibles que leurs analogues à base de TiO2, probablement à cause de 

l’instabilité du ZnO en milieu acide et alcalin, et à cause des limitations liées à la séparation 

des charges à l’interface de l’hétérojonction p-n [119]. 

 

L’amélioration de ces dispositifs nécessite notamment un contrôle avancé de l’uniformité 

structurale et des propriétés physiques des réseaux de nanofils de ZnO [143]. Il est en ce sens 

important d’avancer dans la compréhension des mécanismes de nucléation et de croissance 

des nanofils, notamment au regard des effets de polarité, afin de parvenir à un meilleur 

contrôle de leur dimensions et de leur position. Il est également nécessaire d’explorer de 

nouveaux matériaux en combinaison avec ZnO, aussi bien pour l’absorbeur que la couche 

transporteuse de trous. Une piste prometteuse consiste à développer la croissance localisée 

en combinant le dépôt en bain chimique avec des techniques de lithographie permettant de 

maîtriser la position, les dimensions et l’uniformité des nanofils de ZnO [132, 144]. La 

croissance localisée ouvre également la voie à l’étude approfondie du lien entre la polarité 

des nanofils et leurs propriétés physiques et structurales. L’effet de la polarité sur le 

mécanisme de croissance, la réactivité de la surface, et les propriétés optiques et électriques 

des couches minces et des monocristaux de ZnO à déjà été observé à de multiples reprises, 



Introduction 

21 

mais reste à déterminer dans le cas des nanofils [85]. La possibilité de contrôler la polarité 

des nanofils de ZnO par croissance localisée en combinant le dépôt en bain chimique à la 

lithographie assistée par faisceau d’électrons sur des monocristaux de ZnO, démontré 

récemment au Laboratoire des Matériaux et du Génie Physique (LMGP) [112], constitue un 

élément clé pour en étudier les effets. Cela devrait amener à une meilleure compréhension 

des phénomènes mis en jeux dans les hétérostructures et les dispositifs à nanofils de ZnO, 

permettant de nouvelles pistes d’amélioration de leurs performances [85, 112]. 
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Durant cette thèse, des réseaux de nanofils de ZnO sont formés par dépôt en bain 

chimique afin d’en étudier les propriétés et de les intégrer au sein d’hétérostructures radiales 

de type cœur-coquille originales. Différentes techniques de lithographie sont utilisées et 

développées afin de contrôler finement l’uniformité structurale de ces réseaux de nanofils, 

permettant une compréhension approfondie des mécanismes de croissance, ainsi que l’étude 

de leurs propriétés physiques, en particulier en considérant l’effet de la polarité. Des 

semiconducteurs de type p prometteurs, répondant aux nécessités d’abondance et de faible 

toxicité, sont également développés et combinés avec ces réseaux de nanofils pour former 

des photo-détecteurs UV autoalimentés et des cellules solaires originales. Un point 

important est donné à l’utilisation de méthodes d’élaboration à faible coût et pouvant être 

déployées sur de grandes surfaces.  

 

Cette thèse, intitulée « Problématique de la polarité dans les nanofils de ZnO localisés, et 

hétérostructures reliées pour l’opto-électronique », s’articule ainsi autour de trois axes 

complémentaires qui incluent l’étude des propriétés des nanofils de ZnO en fonction de leur 

polarité ; la mise en place de techniques de croissance localisée sur monocristaux et couches 

d’amorce de ZnO ; et la réalisation d’hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO à 

visée applicative. 

- Le premier chapitre présente les propriétés générales du ZnO ainsi que les 

propriétés spécifiques associées aux réseaux de nanofils de ZnO pertinentes pour 

l’opto-électronique et le photovoltaïque. La méthode de dépôt en bain chimique des 

nanofils de ZnO est ensuite introduite. Une attention particulière est donnée à la 

littérature consacrée au contrôle des propriétés structurales et de la morphologie des 

nanofils de ZnO par croissance spontanée et par croissance localisée assistée par des 

techniques de lithographie. Nous discutons également de la littérature concernant le 

contrôle de la polarité des nanofils de ZnO. Il s’agit enfin de dresser un état de l’art 

sur les photo-détecteurs UV et les cellules solaires à absorbeur extrêmement mince 

intégrant des nanofils de ZnO. 

- Dans le deuxième chapitre, la lithographie assistée par faisceau d’électrons est 

employée pour préparer des monocristaux de ZnO qui sont utilisés comme substrat 

pour la croissance localisée de nanofils de ZnO de polarité O et de polarité Zn. Un 

protocole expérimental précis est mis en place dans la première étude afin d’étudier 

les effets de la polarité sur la nucléation et la croissance des nanofils de ZnO. Dans la 

seconde étude, les propriétés électriques et optiques des nanofils de ZnO de chaque 

polarité sont caractérisées par des mesures de résistivité électrique sur nanofil unique 

ainsi que des mesures de spectroscopie de diffusion Raman et de 

cathodoluminescence. L’origine de la conductivité électrique résiduelle de type n des 

nanofils est discutée.  

- Le troisième chapitre est consacré au contrôle et à la compréhension de la 

croissance des nanofils de ZnO sur couches d’amorce polycristallines de ZnO. La 

technique de lithographie assistée par nano-impression est mise en place dans le but 

de former des réseaux de nanofils de ZnO localisés sur de grande surfaces et pouvant 
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être intégrés au sein de dispositifs. Une étude consacrée à la croissance de 

nanostructures et de nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique sur des 

monocristaux de ZnO de plan semipolaire est ensuite présentée. Celle-ci nous permet 

d’approfondir la compréhension des mécanismes de croissance des nanofils de ZnO 

sur les couches d’amorces de ZnO composées de nanoparticules d’orientations 

polaires, semipolaires, et non-polaires. 

- Les deux derniers chapitres, à caractère applicatif, traitent de la fabrication, de la 

caractérisation et de l’intégration d’hétérostructures cœurs-coquilles combinant les 

nanofils de ZnO à des matériaux semiconducteurs de type p innovants pour le 

photovoltaïque et l’opto-électronique. Un photo-détecteur UV autoalimenté 

prometteur est ainsi élaboré à partir d’hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 

ZnO/CuCrO2 et présenté au chapitre 4. Le chapitre 5 est, pour finir, consacré à 

l’élaboration d’hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS, et à 

leur intégration au sein de cellules solaires à absorbeur extrêmement mince. 

Les travaux de thèse présentés dans ce manuscrit ont été réalisés LMGP sous la direction 

de Vincent Consonni (chargé de recherche CNRS), la co-direction de David Muñoz-Rojas 

(chargé de recherche CNRS) et le co-encadrement de Estelle Appert (maître de conférences 

à Grenoble INP). La synthèse des couches minces, des nanofils de ZnO et des coquilles 

absorbantes, ainsi que les caractérisations structurales, chimiques et électriques courantes 

ont été effectués au LMGP. Les procédés de lithographie ont été mis en place au sein de la 

plateforme technologique amont (PTA). Les caractérisations structurales avancées des 

nanofils de ZnO et des hétérostructures cœurs-coquilles ont été effectuées avec l’aide de 

Gilles Renou du Consortium des Moyens Technologiques Communs (CMTC), tandis que les 

caractérisations électriques et optiques des nanofils de ZnO et des dispositifs ont été 

permises grâce à des collaborations nationales et internationales avec Fabrice Donatini et 

Julien Pernot de l’Institut Néel, Alex Lord de l’Université de Swansea au Royaume-Uni, et 

Robert Hoye et Andrew Pearson de l’Université de Cambridge au Royaume-Uni. 
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Ce premier chapitre aborde les éléments fondamentaux et utiles à la lecture de ce 

manuscrit. Il s’agit d’abord de présenter le ZnO, sa structure et ses propriétés électro-

optiques, en insistant particulièrement sur la polarité, caractéristique clé des études réalisées 

dans le cadre de cette thèse. Dans une seconde partie, les propriétés et avantages des nanofils 

de ZnO seront présentés et nous dresserons un état de l’art sur leur synthèse en bain 

chimique, avec une attention particulière donnée au contrôle de leurs propriétés structurales 

et morphologiques par croissance hétérogène spontanée ou localisée sur un substrat adapté. 

Les avancées effectuées sur ces aspects seront discutées au Chapitre 3. Nous nous 

intéresseront également au contrôle de leur polarité et à ses effets sur la croissance et les 

propriétés des nanofils, ce qui fera l’objet d’une étude approfondie au Chapitre 2. Pour finir, 

l’aspect applicatif sera abordé avec une présentation des dispositifs intégrant des 

hétérostructures cœurs-coquilles radiales à nanofils de ZnO pour la fabrication de photo-

détecteurs UV et de cellules solaires à absorbeur extrêmement mince, qui seront un des 

objectifs de cette thèse, et présentés respectivement aux Chapitre 4 et Chapitre 5. 
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1.1 Propriétés du ZnO 

Le ZnO est un composé binaire semiconducteur II-VI à large bande d’énergie interdite 

aux propriétés optiques, électriques, et piézoélectriques prometteuses pour un grand 

nombre d’applications. Il constitue le matériau central de cette thèse et c’est l’objet de cette 

partie que d’en introduire les propriétés pertinentes et nécessaires à décrire pour la 

compréhension des différentes études effectuées ainsi que des applications visées dans le 

cadre de cette thèse. Nous nous intéresserons d’abord à la structure cristalline du ZnO et à 

sa structure de bande électronique. Ensuite, nous présenterons les différents types de défauts 

ponctuels généralement rencontrés dans ZnO, que nous mettrons en parallèle avec ses 

propriétés électriques, en poursuivant par ses propriétés vibrationnelles en particulier dans 

le cadre de la spectroscopie de diffusion Raman. La question de la polarité sera enfin 

approfondie du point de vue de sa définition théorique, de son influence sur les propriétés 

du ZnO, et des techniques de caractérisation employées pour la mesurer.  

1.1.1 Propriétés structurales 

Le ZnO est présent à l’état naturel sous la forme d’un minéral appelé zincite avec une 

structure hexagonale de type wurtzite [76]. Il peut être également synthétisé artificiellement 

sous forme de monocristaux massifs de plusieurs cm3 par croissance hydrothermale, ou sous 

forme de couches minces et de nanostructures par des méthodes d’élaboration diverses [70]. 

Le ZnO peut aussi cristalliser selon la structure rocksalt ou blende de zinc, la structure 

wurtzite étant toutefois privilégiée dans les conditions standard de pression et de 

température [145].  

La structure wurtzite, de groupe d’espace P63mc ou C6v [70], présentée Figure 1.1a, est 

formée d’un empilement alternatif de plans composés d’atomes de zinc ou d’oxygène, dans 

la direction 〈0001〉, également notée axe c. Les atomes de zinc et d’oxygène sont répartis 

selon deux sous-réseaux hexagonaux compacts interpénétrés et décalés l’un par rapport à 

l’autre selon l’axe c d’une quantité idéale 𝑢 = 3 8⁄ = 0,375 en coordonnées réduites [145]. Le 

vecteur 𝑢 est défini comme la longueur de la liaison 𝑍𝑛 − 𝑂 parallèle à l’axe c divisée par le 

paramètre de maille dans cet axe (i.e., c). Les paramètres de maille a et b, dans le plan basal, 

et c, selon l’axe c, admis pour cette structure sont d’environ 𝑎 = 𝑏 = 3,25 Å et 𝑐 = 5,21 Å. 

Nous nous référerons par la suite aux valeurs mesurées par diffraction de rayons X (DRX) par 

McMurdie et al. [146], avec 𝑎 = 3,24982 Å et 𝑐 = 5,20661 Å, selon l’International Centre for 

Diffraction Data (ICDD) (fiche N°00-036-1451). Le ratio 𝑐 𝑎⁄  idéal est égal à √8 3⁄ = 1,633 et 

est lié au vecteur 𝑢 par la relation 𝑢 = (
1

3
) (

𝑎2

𝑐2
) +

1

4
. Les valeurs réelles de u et 𝑐 𝑎⁄ , d’environ 

0,382 et 1,602, respectivement, diffèrent légèrement du cas idéal, notamment en raison de 

la différence d’électronégativité entre les éléments O et Zn [145].  

Dans les structures wurtzite, rocksalt et blende de zinc, chaque atome de zinc (resp. 

d’oxygène) est lié à quatre atomes d’oxygène (resp. zinc) selon une coordination 
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tétraédrique. Cette coordination est caractéristique d’une liaison chimique covalente hybride 

de type sp3 typiquement observée dans les semiconducteurs du groupe IV comme le silicium 

et le diamant. Dans le cas des semiconducteurs II-VI, la différence d’électronégativité entre 

les atomes du groupe II et du groupe VI induit également un caractère ionique à la liaison 

chimique. La différence d’électronégativité entre les éléments O et Zn conduit à une ionicité 

de 0,616 sur l’échelle de Phillips [147], ce qui place les liaisons 𝑍𝑛 − 𝑂 à la frontière entre 

covalentes et ioniques (i.e. iono-covalentes) ; auquel cas, le minimum de la bande de 

conduction du ZnO est formé essentiellement par les orbitales 4s de Zn2+ (configuration 

électronique [Ar]3d104s) et le maximum de la bande de valence par les orbitales 2p de O2- 

(configuration électronique 1s22s22p2) [64]. 

 

Figure 1.1 (a) Structure cristalline du ZnO en phase wurtzite. (b) Plans notables dans la structure 

wurtzite du ZnO. (c-e) Vue latérale des plans (c) c-(0001), (d) a-(112̅0) et (e) m-(101̅0). Les plans c 
sont polaires tandis que les plans a et m sont non-polaires. Les structures cristallographiques ont été 
obtenues avec le logiciel VESTA. 

Avec cette coordination tétraédrique, la structure wurtzite ne présente pas de centre 

d’inversion. Cette non-centrosymétrie associé aux liaisons partiellement ioniques impliquées 

dans ZnO conduit à des effets piézoélectriques prononcés, parmi les plus forts au sein des 

semiconducteurs. Le tenseur piézoélectrique de la structure wurtzite présente trois 

composantes indépendantes dont les valeurs pour ZnO sont reportées entre 0,92 C.m-2 et 

1,30 C.m-2 pour 𝑒33, −0,66 C.m-2 et −0,51 C.m-2 pour 𝑒31, et −0,48 C.m-2 et −0,37 C.m-2 pour 

𝑒15 [76]. Ce tenseur exprime la relation entre la polarisation 𝑷 et la déformation 𝝐 selon 

l’équation : 

(

𝑃𝑥𝑥
𝑃𝑦𝑦
𝑃𝑧𝑧

) = (
0 0 0 0 𝑒15
0 0 0 𝑒15 0
𝑒31 𝑒31 𝑒33 0 0

)

(

 
 
 

𝜖𝑥𝑥
𝜖𝑦𝑦
𝜖𝑧𝑧
2𝜖𝑥𝑦
2𝜖𝑦𝑧
2𝜖𝑧𝑥)

 
 
 

 (1.1) 

avec 𝑃𝑥𝑥et 𝑃𝑦𝑦 les polarizations piézoélectriques dans le plan basal, et 𝑃𝑧𝑧 selon l’axe c. 
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Ces propriétés piézoélectriques rendent le ZnO attractif pour des applications 

nécessitant un fort couplage électromécanique, tel que les nanogénérateurs piézoélectriques 

[125]. Les matériaux piézoélectriques peuvent être divisés en deux sous-classes en 

distinguant les matériaux non-polaires des matériaux polaires. Ces derniers présentent une 

polarisation spontanée en l’absence de déformation. Les composés binaires à structure 

wurtzite comme ZnO et GaN sont des exemples typiques de matériaux polaires. Dans cette 

structure, l’empilement alternatif de plans chargés négativement et positivement suivant 

l’axe c, associé à la coordination tétraédrique non-centrosymétrique, conduit à l’existence 

d’un moment dipolaire non nul par unité de volume suivant cet axe, ce qui induit une 

polarisation spontanée macroscopique normale aux plans {0001} [148, 149]. Par conséquent, 

les surfaces de plans {0001}, notés plans c, sont chargées et sont dites polaires, tandis que les 

surfaces perpendiculaires aux plans c sont dites non-polaires. Parmi les plans non-polaires 

de la structure wurtzite, on distingue typiquement les plans a-{112̅0} et les plans m-{101̅0}. 

Une représentation schématique de la position de ces plans dans la maille wurtzite est 

présentée Figure 1.1b, et une vue latérale de leur structure est montrée Figure 1.1(c-e).  

La question de la polarité est essentielle pour comprendre la croissance et les propriétés 

du ZnO et de ses surfaces, en particulier en ce qui concerne les nanostructures [85, 149, 150]. 

Les aspects fondamentaux liés à la polarité seront traités en détail dans la section 1.1.3, tandis 

que ses effets sur la croissance et les propriétés des nanofils seront présentés en section 1.2.4. 

1.1.2 Propriétés électro-optiques 

Avec sa structure wurtzite, le ZnO présente des propriétés électriques et optiques 

uniques, intéressantes pour un grand nombre d’applications. Nous nous intéresserons dans 

cette section à sa structure de bande électronique, à ses propriétés électriques, et aux défauts 

natifs. Nous décrirons également ses propriétés vibrationnelles, qui seront utiles pour 

l’analyse des mesures de spectroscopie de diffusion Raman effectuées au cours de cette thèse. 

1.1.2.1 Structure de bandes électroniques 

Le potentiel applicatif d’un semiconducteur dépend fortement de sa structure de bandes 

électroniques [68]. La première zone de Brillouin, accompagnée de la structure de bandes 

électroniques du ZnO, sont présentées Figure 1.2a et b, respectivement. Dans le cas du ZnO, 

le maximum de la bande de valence et le minimum de la bande de conduction sont tous deux 

situés au centre de la zone de Brillouin (au point Γ), c’est-à-dire que le vecteur d’onde est 

identique pour ces deux extrema. C’est donc un semiconducteur à bande d’énergie interdite 

directe dont les transitions électroniques ont lieu essentiellement autour du point Γ. Les 

bandes de conduction et de valence sont schématiquement représentées au niveau de cette 

zone d’intérêt en Figure 1.2c. Comme évoqué précédemment, les états électroniques du 

minimum de la bande de conduction sont associés aux orbitales 4s du cation Zn2+ ou bien 

aux états anti-liants de l’hybridation sp3, tandis que les orbitales du maximum de la bande 
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de valence proviennent essentiellement des orbitales 2p des anions O2- ou bien des états 

liants de l’hybridation sp3 [64, 76, 151].  

Le couplage spin-orbite et l’action du champ cristallin asymétrique provoquent une levée 

de dégénérescence des orbitales moléculaires du maximum de la bande de valence en trois 

sous bandes, typiquement nommées A, B, et C (Figure 1.2c), de la plus haute à la plus basse 

énergie, et séparées d’environ 4,9 meV entre A et B, et 43,7 meV entre B et C [151]. Les 

propriétés de symétrie de la fonction d’onde des électrons dans les différentes bandes sont 

décrites par la théorie des groupes [152]. En général, dans les semiconducteurs II-VI, le 

couplage spin-orbite est plus intense que l’action du champ cristallin et on attribue la 

symétrie Γ9 à la bande A, et Γ7 aux bandes B, et C [153]. Dans le cas du ZnO, l’action du champ 

cristallin est significativement plus intense que le couplage spin-orbite (41,7 meV contre -8 

meV, respectivement) [151], et l’ordre d’attribution des symétries des sous bandes pourrait 

être inversé en raison d’un couplage spin-orbite négatif, lié à une contribution des orbitales 

4d de Zn2+ [64, 70, 154]. On aurait alors la bande A associée à la symétrie Γ7 et la bande B à 

Γ9. Cela semble être confirmé par les résultats les plus récents [151, 153–157] mais le sujet reste 

controversé et un certain nombre de publications privilégient l’ordre usuel [158–161]. Les 

bandes A et B sont appelés bandes de trous lourds et de trous légers, respectivement. 

 

Figure 1.2 (a) Première zone de Brillouin pour la structure wurtzite. (b) Diagramme de bande 
théorique du ZnO en structure wurtzite calculé avec la fonctionnelle hybride HSE (Heyd-Scuseria-
Ernzerhof). D’après Janotti et Van de Walle [65]. (c) Représentation schématique du diagramme de 
bande électronique autour du point Γ. D’après Meyer et al. [151]. 

La masse effective des électrons est quasiment isotrope avec environ 0,28𝑚0. La masse 

effective des trous lourds et des trous légers est quasiment identique et isotrope avec environ 

0,59𝑚0, tandis que la masse effective des trous de la bande C est légèrement anisotrope, avec 

0,31𝑚0 selon l’axe c et 0,55𝑚0 dans le plan basal [64, 145]. La largeur de la bande d’énergie 

interdite communément admise est mesurée expérimentalement à 3,37 eV à température 

ambiante [65, 162] et à 3,44 eV à 6 K [163] et se situe ainsi dans le domaine UV. Il est possible 

de modifier significativement cette valeur en substituant Zn2+ par d’autres cations de façon 

à former des alliages tels que ZnxMg1-xO (Eg = 4,0 eV, pour x=0,33), ou ZnxCd1-xO (Eg = 3,0 

eV, pour x=0,07), tout en maintenant la structure wurtzite [65, 164]. Des variations de 

l’énergie de bande interdite peuvent également être obtenues par le dopage [165–168], sous 

l’effet de contraintes [156, 169], par exemple au sein d’hétérostructures de type cœurs-
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coquilles intégrant des nanofils [170], et lorsque la dimension des cristaux de ZnO est réduite, 

par exemple dans le cas des puits quantiques [171, 172]. 

1.1.2.2 Défauts ponctuels et propriétés électriques 

Le ZnO est naturellement riche en défauts ponctuels. Ceux-ci correspondent à une 

déviation de la stœchiométrie de la structure cristallographique idéale mettant en jeu 

uniquement les éléments constitutifs du cristal, principalement en raison d’un déplacement 

ou de l’absence de certains atomes de la maille [76]. L’identification des défauts ponctuels 

favorables énergétiquement et l’étude de leur formation et des transitions énergétiques 

associées sont fondamentales pour appréhender les propriétés optiques et électriques du 

ZnO, notamment en ce qui concerne le contrôle de sa conductivité électrique [65]. On 

distingue typiquement les défauts intrinsèques dits natifs des défauts extrinsèques qui sont 

causés par des impuretés. 

Défauts ponctuels natifs 

Les défauts ponctuels natifs sont formés soit par l’absence d’un atome, soit par la 

présence d’un atome dans un site interstitiel, ou bien par la présence d’un atome à la 

mauvaise position ; on parle de lacunes, d’interstitiels et d’antisites, respectivement. Dans le 

cas de ZnO, on note typiquement VZn et VO pour les lacunes, Zni et Oi, pour les interstitiels, 

ainsi que ZnO et OZn pour les antisites. La concentration (𝑁𝑑) d’un défaut au sein d’un cristal 

dépend de son énergie de formation (𝐸𝑓) par la relation : 𝑁𝑑 = 𝑁𝑠𝑖𝑡𝑒exp (
−𝐸𝑓

𝑘𝐵𝑇
) (1.2), avec 𝑘𝐵  

la constante de Boltzmann, T la température et 𝑁𝑠𝑖𝑡𝑒 le nombre de sites possible par unité de 

volume pour l’incorporation de ce défaut [65]. L’énergie de formation dépend fortement des 

conditions de croissance, exprimées par les potentiels chimiques en zinc et oxygène [65, 76]. 

Des conditions riches en zinc vont ainsi favoriser la formation de VO et Zni, tandis que des 

conditions riches en oxygène favoriseront la formation de VZn et Oi. Ces défauts peuvent être 

chargés (ionisés), auquel cas leur énergie de formation dépend également de la position du 

niveau de Fermi (𝐸𝐹). Parmi ces derniers, on distingue les défauts donneurs, susceptibles 

d’être chargés positivement (VO, Zni, ZnO), et les défauts accepteurs, susceptibles d’être 

chargés négativement (VZn, Oi, OZn). 

Les énergies de formation de ces défauts peuvent être évaluées théoriquement par des 

méthodes de calcul ab initio tel que la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT pour 

density functional theory). La Figure 1.3a présente un résultat de DFT obtenu par Janotti et 

Van de Walle montrant l’énergie de formation des défauts en fonction de la position du 

niveau de Fermi, dans des conditions riches en zinc ou bien en oxygène [173]. D’une manière 

générale, les défauts donneurs sont favorisés pour des conditions riches en zinc et les défauts 

accepteurs pour des conditions riches en oxygène. Dans la plupart des cas, les lacunes 

d’oxygène et de zinc présentent la plus faible énergie de formation parmi les donneurs et 

accepteurs, respectivement. Sur ces diagrammes, les défauts chargés sont identifiables par 

leur pente non nulle, typiquement positive dans le cas des donneurs et négative dans le cas 
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des accepteurs. Une augmentation du niveau de Fermi (resp. diminution), par exemple par 

dopage de type n (resp. p), induit par conséquent une augmentation de la concentration en 

accepteurs (resp. donneurs), limitant ainsi les possibilités de dopage. Ce phénomène, bien 

connu dans les semiconducteurs, est appelé auto-compensation (« self-compensation ») 

[174]. 

 

Figure 1.3 (a) Énergies de formation des défauts natifs ponctuels dans ZnO en fonction de la position 
du niveau de Fermi. Conditions riches en zinc (à gauche) et riches en oxygène (à droite). L’énergie du 
maximum de la bande de valence est définie à l’énergie zéro. D’après Janotti et Van de Walle [173]. (b) 
Niveaux d’énergies calculés pour différents défauts natifs dans ZnO et pour l’hydrogène. D’après Oba 
et al. [175]. 

Les transitions énergétiques associées au passage d’un état de charge à un autre au sein 

d’un même défaut ont lieu lorsque le niveau de Fermi est tel que l’énergie de formation de 

ce défaut avec les deux états de charge considérés est identique. Cela se traduit Figure 1.3a 

par une modification de la pente. Ces transitions énergétiques correspondent en fait à des 

énergies d’ionisation thermique et peuvent introduire des états d’énergie à l’intérieur de la 

bande interdite [65]. Les états d’énergie des défauts natifs intervenant dans ZnO sont 

illustrés Figure 1.3b. Dans le cas où ces états sont proches du maximum de la bande de 

valence ou du minimum de la bande de conduction, de tel sorte qu’ils sont susceptibles d’être 

ionisés à température ambiante, on parle de défauts peu profonds (« shallow »), et, dans le 

cas contraire, de défauts superficiels (« deep »). 

Les défauts natifs donneurs ont souvent été invoqués pour expliquer la conductivité de 

type n résiduelle observée dans ZnO [68, 176, 177]. Cependant, de nombreux résultats de 

calculs ab initio tels que ceux présentés en Figure 1.3 mettent en doute cette possibilité [65, 

173, 175, 178–181]. Il y apparait en effet que les lacunes d’oxygène donnent lieu à des états 

d’énergie donneurs profonds, et ne peuvent donc pas générer suffisamment de porteurs de 

charge à température ambiante, tandis que les interstitiels et antisites de zinc, bien qu’étant 

peu profonds, présentent des énergies de formation trop haute dans les conditions de dopage 

de type n pour qu’ils soient en concentration suffisante. D’autres sources ont dès lors été 

proposées comme origine de la conductivité de type n, incluant la formation de lacunes 

d’oxygène métastables [181], d’interstitiels de zinc stabilisés par une lacune d’oxygène [182], 

ou bien la présence d’impuretés résiduelles conduisant à un dopage extrinsèque non-

intentionnel [76, 179]. Il n’existe toutefois pas de consensus clair à ce sujet, notamment en 
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raison des limites des méthodes ab initio pour la prédiction des valeurs des énergies de 

transitions [183]. En particulier, et comme le montre des résultats récents [184–186], le rôle 

des lacunes d’oxygène est toujours sujet à controverse, et leur participation à la conductivité 

de type n n’est pas une question à éluder. Il a également été suggéré que les interstitiels de 

zinc constituent les défauts donneurs dominants dans ZnO dans des conditions riches en 

zinc [73, 177, 187].  

Défauts ponctuels extrinsèques 

Un certain nombre d’impuretés peuvent donner lieu à un dopage non-intentionnel de 

type n dans ZnO [65, 68, 76, 179, 187]. L’hydrogène est notamment présenté comme candidat 

majeur, susceptible d’être incorporé à haute concentration i) en site interstitiel (Hi), en 

formant par exemple une liaison avec un atome d’oxygène, et se plaçant typiquement entre 

une liaison 𝑍𝑛 − 𝑂, ou bien ii) en se substituant à un atome d’oxygène (HO). Des calculs de 

DFT ont montré que la formation de ces défauts est favorable énergétiquement et donne lieu 

à des états d’énergie donneurs peu profonds au sein de la bande d’énergie interdite du ZnO 

(voir Figure 1.3b) [175, 188]. Cela a en outre été supporté expérimentalement par des mesures 

de résonance paramagnétique électronique [189], ou encore de photoluminescence et de 

spectroscopie de diffusion Raman et infrarouge [190–192].  

Cette caractéristique du ZnO est remarquable puisque dans les autres semiconducteurs 

l’hydrogène se comporte comme une impureté amphotère, jouant soit le rôle d’accepteur, ou 

soit celui de donneur, de façon à compenser le dopage préexistant [193]. La possibilité d’un 

dopage du ZnO non-intentionnel par l’hydrogène est finalement confortée par sa forte 

présence dans quasiment toutes les méthodes de synthèse du ZnO, ajouté à sa bonne 

mobilité qui lui permet de diffuser massivement dans ZnO [68, 187, 188, 194]. La question du 

dopage à l’hydrogène sera traitée plus en détail au Chapitre 2, section 2.3 où nous discuterons 

l’origine de la haute conductivité électrique observée dans les nanofils de ZnO élaborés par 

dépôt en bain chimique.  

Les autres contaminations potentielles conduisant à un dopage non-intentionnel du ZnO 

incluent les éléments du Groupe III, tels que B, Al, et Ga [65, 70, 180, 187, 195] qui peuvent 

facilement se substituer aux atomes de zinc et, grâce à leur électron supplémentaire en 

couche externe, agissent comme des donneurs efficaces. Un dopage avec des éléments du 

Groupe VII comme F, Cl et I est également possible par substitutions des atomes d’oxygène 

[68, 196]. Enfin, il a été montré que des impuretés résiduelles telles que le silicium et des 

complexes d’azote associés à un interstitiel de zinc forment aussi des donneurs peu profonds 

[179]. L’existence de ce type d’impuretés au sein de couches minces et de monocristaux de 

ZnO non-intentionnellement dopés a par exemple été mis en évidence expérimentalement 

à de multiples reprises par des mesures de spectrométrie de masse d’ions secondaire (SIMS 

pour secondary ion mass spectrometry), de photoluminescence ou bien de résonance 

paramagnétique électronique [66, 151, 197]. 

Le dopage résiduel de type n du ZnO apparait ainsi être provoqué à la fois par des défauts 

intrinsèques et extrinsèques, dont la formation dépend fortement des techniques et des 
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conditions de croissance utilisées [198, 199], et également des traitements post-dépôt comme 

les recuits thermiques [200]. 

Propriétés électriques 

Que ce soit sous la forme de monocristaux massifs ou de couches minces, le ZnO présente 

en général une bonne qualité cristalline associée à de bonnes propriétés électriques [66]. 

Notamment, la mobilité des électrons est excellente, des simulations de type Monte-Carlo 

ayant prédit une valeur à température ambiante de 300 cm2.V.-1s-1 [201], tandis que les 

meilleures valeurs expérimentales atteignent 200 cm2.V.-1s-1 [68, 176, 202]. Les densités de 

porteurs de charges du ZnO intrinsèque varient typiquement de 1014 cm-3 à quelques 1016    

cm-3 pour des monocristaux massifs [196, 203], avec des résistivité de l’ordre de 10-1 Ω.cm à 

10 Ω.cm [204, 205].  

La modulation des propriétés électriques, essentielle pour l’applicabilité des 

semiconducteurs, peut être réalisée par l’introduction intentionnelle d’impuretés au sein du 

cristal suivant le principe du dopage. L’amélioration de la conductivité de type n du ZnO par 

dopage extrinsèque est plutôt bien établie, en particulier avec les éléments du Groupe III (Al, 

Ga, et In) [180, 187, 195, 206–210]. La résistivité électrique peut ainsi être significativement 

réduite pour atteindre des valeurs de l’ordre de 10-4 Ω.cm à 10-3 Ω.cm, avec des densités de 

porteurs atteignant jusqu’à 1021 cm-3 [187, 195, 208, 209]. Une résistivité minimale de 9.10-5 

Ω.cm a été obtenue pour des couches mince de ZnO dopé Al par PLD [210]. Le dopage 

efficace de type n est rendu possible notamment grâce à la faible compensation par des 

défauts intrinsèques accepteurs, comme Oi et OZn, qui gardent une énergie de formation 

élevée même lorsque le niveau de Fermi est haut dans la bande d’énergie interdite, en 

particulier en conditions riches en zinc (Figure 1.3a). Les défauts accepteurs de type VZn 

présentent en revanche une énergie de formation relativement faible dans des conditions de 

dopage n et peuvent agir comme centre de compensation, mais cela reste limité par leur 

énergie d’ionisation élevée (Figure 1.3b) [65]. 

Le contrôle des propriétés électriques devient beaucoup plus délicat lorsque le dopage de 

type p est recherché. Le ZnO est en effet bien connu pour les nombreuses tentatives 

infructueuses envers l’obtention d’un dopage de type p stable et reproductible [74, 75, 139, 

187, 196, 211]. Le phénomène d’auto-compensation en est en grande partie responsable, 

puisque dans les conditions de dopage p, l’énergie de formation des défauts intrinsèque 

donneurs VO et Zni devient très faible, limitant ainsi la concentration en trous atteignable 

[73, 139, 173, 187, 196]. De plus, les impuretés considérées pour le dopage p, comme les 

éléments du Groupe I (Li, Na, K) ou les éléments du Groupe V (N, P, As) qui forment des 

défauts accepteurs en substitution, sont susceptibles de se comporter comme des donneurs 

en se plaçant en site interstitiel pour le Groupe I ou en antisites pour le Groupe V [196, 211] 

limitant de ce fait d’autant plus la concentration en trous. Le dopage de type p reste ainsi un 

challenge clé, et différentes approches sont toujours en cours d’étude pour surmonter ce 

problème [139, 196]. 

 

 



1.1  Propriétés du ZnO 

37 

Comme le font remarquer Ellmer et Bikowski [187], bien que le ZnO ait été étudié depuis 

des dizaines d’années, la compréhension et le contrôle de ses propriété électriques restent 

encore incomplets et nécessitent d’importants efforts pour le développement de dispositifs 

efficaces. L’absence de dopage symétrique du ZnO, et donc de la possibilité de former des 

homojonctions p-n, met aujourd’hui l’accent sur la nécessité de travailler avec des 

hétérojonctions. Des stratégies pour la formation d’hétérojonctions intégrant des nanofils de 

ZnO avec divers semiconducteurs de type p sont présentées en section 1.3. Nous verrons par 

exemple, au cours de ce manuscrit, de telles hétérostructures alliant le CuCrO2 (Chapitre 4) 

et le SnS (Chapitre 5) aux nanofils de ZnO. 

1.1.2.3 Propriétés excitoniques 

L’analyse des propriétés excitoniques des semiconducteurs par des méthodes de 

spectroscopies telles que la photoluminescence ou la cathodoluminescence révèle très 

souvent des informations capitales sur leur qualité cristalline, sur les défauts radiatifs 

donneurs ou accepteurs, les impuretés et les défauts étendus qu’ils comportent. Les excitons 

sont des quasi-particules formés par un électron et un trou en interaction Coulombienne. 

Ceux-ci sont typiquement formés par l’absorption d’un photon dont l’énergie est supérieure 

à l’énergie de bande interdite (𝐸𝑔) provoquant l’excitation d’un électron de la bande de 

valence vers la bande de conduction. Les excitons sont caractérisés par leur énergie de liaison 

𝐸𝑋. 

 

Dans le cas du ZnO, l’électron peut provenir d’une des trois bandes de valences et on 

parle alors d’exciton A, B ou C. L’énergie de liaison est d’environ 60 meV pour un exciton A 

[68]. Les transitions radiatives associées à la recombinaison d’un exciton A, B ou C sont 

notées FXA, FXB et FXC, respectivement. Celles-ci donnent lieu à l’émission d’un photon dont 

l’énergie, notée 𝐸𝐹𝑋, est donné par : 

𝐸𝐹𝑋 = 𝐸𝑔 − 𝐸𝑋 (1.3) 

Ce type d’exciton n’est pas localisé et peut se déplacer librement à travers le cristal, on 

parle d’excitons libres [64]. 

 

Les excitons peuvent également s’associer aux différents défauts présents dans la 

structure cristalline comme les dopants et les impuretés. Ces excitons sont localisés au 

niveau de ces défauts avec une énergie de localisation notée 𝐸𝐿, et on parle alors d’excitons 

liés. L’énergie libérée par l’émission d’un photon lors de la transition radiative s’écrit : 

𝐸𝐹𝑋 = 𝐸𝑔 − 𝐸𝑋 − 𝐸𝐿 (1.4) 

 

Les excitons sont susceptibles d’être liés à des défauts donneurs ou accepteurs qui 

peuvent être neutres ou ionisés [68]. On notera D0 et D+ pour les donneurs neutres et ionisés, 

respectivement, et A0 pour les accepteurs neutres. Les transitions associées sont notées 

respectivement D0X, D+X, A0X. Elles donnent typiquement lieu à des raies fines dans les 

spectres de photoluminescence et de cathodoluminescence entre 3,348 eV et 3,374 eV, dont 
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l’énergie de transition est liée à la nature chimique du défaut et à son état de charge [68]. La 

recombinaison d’un exciton lié est susceptible de provoquer l’excitation du défaut donneur 

associé, on parle de transition à deux électrons (noté TES pour two electrons satellites), et 

dans ce cas, l’énergie de transition est plus faible que celle de l’exciton lié correspondant [68]. 

Les spectres de photoluminescence ou de cathodoluminescence du ZnO présentent en 

général de nombreuses raies due à la grande variété de défauts dans ZnO (voir par exemple 

la Figure 1.9a) [151, 212]. Plus de douze transitions excitoniques liées ont été rapportées dans 

la littérature [151, 213]. Elles sont typiquement notées In, avec n entre 0 et 11. Les raies I4, I6, 

I8, et I9 sont attribuées à la présence d’hydrogène, d’aluminium, de gallium, et d’indium, 

respectivement, tandis que la nature des défauts responsables des autres raies reste encore à 

confirmer [151]. 

 

Des spectres de cathodoluminescence de nanofils de ZnO de polarité O et de polarité Zn 

seront présentés et analysés en détail au Chapitre 2, section 2.3.3.3. 

1.1.2.4 Propriétés vibrationnelles 

Les propriétés électriques et optiques des semiconducteurs sont intimement liées à leurs 

propriétés vibrationnelles et aux modes phonons associés. Les propriétés vibrationnelles des 

cristaux peuvent être évaluées expérimentalement par spectroscopie infrarouge et 

spectroscopie de diffusion Raman. Ces techniques permettent de mettre en évidence les 

modes phonons impliqués. La mesure de leur fréquence, l’élargissement des raies, et leur 

intensité fournissent des informations cruciales sur les phases et la structure cristalline, la 

composition chimique, la présence de défauts, d’impuretés et de contraintes au sein du 

cristal [145]. 

L’effet Raman classique 

Lorsqu’une lumière monochromatique incidente, modélisée sous la forme d’un champ 

électrique oscillant 𝐸⃗ = 𝐸0⃗⃗⃗⃗ cos 𝜔0𝑡, entre en interaction avec les charges électriques d’une 

molécule, un moment dipolaire 𝑃⃗  y est induit selon la relation [214, 215] : 

𝑃⃗ = 𝛼̿𝐸⃗  (1.5) 

avec 𝛼̿ le tenseur de polarisabilité qui décrit la polarisation du milieu sous l’effet du 

champ électrique oscillant. 

 

La vibration de la molécule associée à un déplacement oscillant autour de son point 

d’équilibre peut se décomposer en une somme de modes de vibrations propres. Considérons 

un mode de vibration avec une fréquence propre 𝜔𝑀 correspondant à un déplacement selon 

l’axe 𝑥 avec une amplitude 𝑥0 : 

𝑥 = 𝑥0 cos 𝜔𝑀𝑡 (1.6) 

Dans le cas simple où le tenseur de polarisabilité ne présente qu’une composante, et 

considérant de petits déplacements autour de 𝑥0, son développement au premier ordre 

s’écrit : 
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𝛼 = 𝛼0 + (
𝜕𝛼

𝜕𝑥
)𝑥0𝑥 (1.7) 

avec 𝛼0 la polarisabilité à l’équilibre.  

 

En combinant les équations (1.5) à (1.7), le moment dipolaire 𝑃 de la molécule peut 

s’écrire sous la forme :  

𝑃 = 𝐸0𝛼0 cos𝜔0𝑡 +
1

2
(
𝜕𝛼

𝜕𝑥
)𝑥0𝑥0𝐸0[cos(𝜔0 +𝜔𝑀)𝑡 + cos(𝜔0 −𝜔𝑀)𝑡] (1.8) 

 

Le premier terme en cos𝜔0𝑡 correspond à une diffusion élastique ou Rayleigh, tandis que 

les termes en cos(𝜔0 + 𝜔𝑀)𝑡 et cos(𝜔0 − 𝜔𝑀)𝑡 correspondent à une diffusion inélastique 

appelée diffusion anti-Stokes et Stockes, respectivement. Ainsi, un photon incident est 

susceptible d’exciter certains modes de vibration d’une molécule ou d’un cristal, auquel cas, 

l’énergie du photon diffusé est augmentée ou diminuée d’une valeur correspondant à 

l’énergie du phonon généré. Dans une mesure de spectroscopie de diffusion Raman, la 

différence d’énergie du photon incident et du photon diffusé permet d’obtenir l’énergie des 

modes phonons associés à un cristal ou à une molécule. Il apparait clairement dans l’équation 

(1.8) que la diffusion inélastique en Raman ne peut avoir lieu que dans le cas où (
𝜕𝛼

𝜕𝑥
)𝑥0 ≠ 0, 

c’est-à-dire qu’une variation de la polarisabilité doit avoir lieu durant le déplacement. On 

parle alors de mode de vibration actif en spectroscopie de diffusion Raman. 

Dans le cas d’un cristal présentant au moins deux atomes par maille élémentaire, deux 

types de modes de vibration peuvent être distingués : les modes acoustiques pour lesquels 

les atomes de la maille se déplacent dans la même direction, et les modes optiques pour 

lesquels ils se déplacent dans une direction opposée. On distingue également les modes dont 

la direction de propagation est perpendiculaire au déplacement (transverse) ou parallèle au 

déplacement (longitudinal). On désignera par la suite les modes acoustiques transverses et 

longitudinaux par les abréviations TA et LA, respectivement, et les modes optiques 

transverses et longitudinaux, par TO et LO, respectivement. 

Dans le cadre de la spectroscopie de diffusion Raman, le nombre d’onde des photons 

incidents et diffusés est faible comparé à l’extension de la première zone de Brillouin (égale 

à 
2𝜋

𝑑
, d étant le paramètre de maille), ce qui implique que le nombre d’onde des modes 

phonons considérés se situent au niveau du centre de la zone de Brillouin [216, 217]. 

Le cas du ZnO en phase wurtzite 

La dynamique des phonons dans un réseau est donnée par la relation de dispersion des 

phonons. Celle-ci est présentée Figure 1.4 dans le cas du ZnO en phase wurtzite. La maille 

élémentaire étant composée de 𝑠 = 4 atomes, les modes phonons sont au nombre de 3 × 𝑠 =

12. Cela inclue 3 modes acoustiques (1 LA et 2 TA) et 9 modes optiques (3 LO et 6 TO) [145]. 

L’analyse des symétries d’un cristal dans le cadre de la théorie des groupes permet d’identifier 

les différents modes de vibration possibles [218]. Pour ZnO, la représentation irréductible 

des modes optiques au centre de la zone de Brillouin s’écrit [219] : 

Γ𝑜𝑝𝑡 = 𝐴1+𝐸1+2𝐸2+2𝐵1 (1.9) 
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Ces modes sont situés entre environ 100 cm-1 et 600 cm-1 (12,5 meV et 75 meV), avec un 

mode situé à 100 cm-1  (𝐸2
𝑙𝑜𝑤), à 250 cm-1  (𝐵1

𝑙𝑜𝑤) et trois modes regroupés entre 370 cm-1 et 

440 cm-1 (𝐴1(𝑇𝑂), 𝐸1(𝑇𝑂) 𝑒𝑡 𝐸2
ℎ𝑖𝑔ℎ

), et entre 550 cm-1 et 600 cm-1 (𝐵1
ℎ𝑖𝑔ℎ

, 𝐴1(𝐿𝑂) 𝑒𝑡 𝐸1(𝐿𝑂)). 

Les modes 𝐵1 sont silencieux et ne peuvent pas être mesurés en spectroscopie de diffusion 

Raman, mais sont actifs en spectroscopie infrarouge. Les modes 𝐸2 sont seulement actifs en 

Raman tandis que les modes 𝐴1 et 𝐸1 sont actifs en spectroscopie de diffusion Raman et en 

spectroscopie infrarouge. 

  

Figure 1.4 Relation de dispersion des phonons pour le ZnO en phase wurtzite, calculée par DFT (lignes 
continues). Les points rouges et bleus sont issus de données expérimentales. Les carrés verts 
correspondent à des mesures expérimentales de spectroscopie de diffusion Raman. D’après Calzolari 
et Nardelli [220]. 

Les déplacements des atomes de la maille relatifs aux différents modes sont présentés 

Figure 1.5a. Les modes 𝐴1 et 𝐸1 correspondent respectivement à un déplacement selon l’axe 

c et dans le plan basal. Ces deux modes sont dégénérés dans la structure blende de zinc du 

ZnO, mais l’anisotropie de la structure wurtzite conduit à une levée de dégénérescence. Ces 

deux modes sont chacun à nouveau séparés en deux composantes, optique longitudinale 

(𝐴1(𝐿𝑂) 𝑒𝑡 𝐸1(𝐿𝑂)) et optique transverse (𝐴1(𝑇𝑂) 𝑒𝑡 𝐸1(𝑇𝑂)), en raison du caractère ionique 

des liaisons dans ZnO [217, 219, 221]. 

En effet, pour le mode 𝐴1, les atomes de zinc et d’oxygène se déplacent suivant l’axe c en 

opposition de phase, induisant un mouvement relatif du barycentre des charges positives et 

négatives. De façon similaire, le mode 𝐸1 correspond à un déplacement des atomes de zinc 

et d’oxygène dans le plan basal en opposition de phase. Ce mode est deux fois dégénéré à 

cause de l’isotropie du plan basal. Les modes 𝐴1 et 𝐸1 génèrent ainsi un champ 

électrostatique orienté selon l’axe c et dans le plan basal, respectivement, et ces modes sont 

dit polaires. Le couplage des modes 𝐴1 et 𝐸1 avec les forces électrostatiques macroscopiques 

ainsi générées dépend alors de la direction de propagation (i.e. du caractère TO ou LO), d’où 

la levée de dégénérescence entre 𝐴1(𝐿𝑂) et 𝐴1(𝑇𝑂) et entre 𝐸1(𝐿𝑂) et 𝐸1(𝑇𝑂). 
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Figure 1.5 (a) Illustration des déplacements atomiques associés aux modes phonons optiques pour la 
structure wurtzite du ZnO. Les flèches plus épaisses représentent les déplacements dominants. 
D’après Wagner [222]. (c) Représentation schématique de deux configurations de mesure possibles 
en géométrie rétrodiffusée. Adapté de Morkoç et Ü. Özgür [145]. 

L’interaction coulombienne entre le champ électrostatique produit par les modes LO et 

les électrons libres est responsable d’un couplage entre les phonons LO et les vibrations 

plasmons. C’est l’interaction Frölich [223]. Ce couplage se traduit par une variation de la 

position du mode E1(LO), qui peut être reliée à la densité de porteurs de charge [223, 224]. 

Dans le cas du ZnO, l’effet de ces forces électrostatiques à longue portée est dominant par 

rapport à l’anisotropie des forces interatomiques 𝑍𝑛 − 𝑂 agissant à courte portée. Il en 

résulte que la séparation 𝐿𝑂 − 𝑇𝑂, d’environ 200 cm-1, est beaucoup plus importante que la 

séparation entre 𝐴1 et 𝐸1, d’environ 30 cm-1, comme on peut le remarquer Figure 1.4. 

Les modes 𝐸2
𝑙𝑜𝑤 et 𝐸2

ℎ𝑖𝑔ℎ
 correspondent respectivement aux vibrations des sous-réseaux 

formés par les atomes de zinc et d’oxygène tandis que l’autre sous-réseau reste 

majoritairement immobile. Cela ne conduit pas à un mouvement relatif du barycentre des 

charges positives et négatives, ni à la séparation entre LO et TO. Ces modes sont dits non-

polaires. Le mode 𝐸2
ℎ𝑖𝑔ℎ

 est notamment sensible aux déformations de la structure cristalline, 

sous l’effet de contraintes par exemple [225, 226]. 

 

Dans une mesure de spectroscopie de diffusion Raman, l’observation des différents 

modes est régie par des règles de sélection qui dépendent de la configuration de la mesure. 

On utilise en général la notation de Porto 𝑘𝑖⃗⃗  ⃗(𝐸𝑖⃗⃗  ⃗, 𝐸𝑠⃗⃗⃗⃗ )𝑘𝑠⃗⃗⃗⃗  avec 𝑘𝑖⃗⃗  ⃗ et 𝑘𝑠⃗⃗⃗⃗  indiquant respectivement 

la direction de la lumière incidente et diffusée, et 𝐸𝑖⃗⃗  ⃗ et 𝐸𝑠⃗⃗⃗⃗  indiquant sa polarisation respective 

[219]. Par convention, la direction 𝑧 est parallèle à l’axe c. Pour une lumière incidente et 

diffusée selon l’axe c, en géométrie rétrodiffusée, la notation sera par exemple 𝑧(𝑥𝑥)𝑧̅. Les 

deux géométries de mesure typiques en configuration rétrodiffusée, parallèle ou 

perpendiculaire à l’axe c, sont illustrées Figure 1.5b. Les configurations nécessaires pour 

observer les différents modes sont également présentées Tableau 1.1. Le cas particulier d’une 

configuration intermédiaire où la direction de la lumière incidente (i.e. la direction de 

propagation du phonon) n’est ni selon l’axe c, ni perpendiculaire à celui-ci, donne lieu dans 

les cristaux uniaxiaux à la formation de modes à symétrie mixte entre 𝐴1(𝐿𝑂) et 𝐸1(𝐿𝑂) d’une 

part et 𝐴1(𝑇𝑂) et 𝐸1(𝑇𝑂) d’autre part [217, 227–229]. Nous reviendrons plus en détail sur ce 

cas particulier dans la section 3.3.3.2 du Chapitre 3 en introduisant le modèle de Loudon 

pour les cristaux uniaxiaux [217], dans le cadre de mesures par spectroscopie de diffusion 

Raman effectuées sur des monocristaux de ZnO semipolaires. 
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Il faut également noter, qu’en pratique, des modes phonons non-autorisés dans une 

certaine configuration peuvent être observés en raison d’un mauvais alignement du cristal 

ou du dispositif de mesure. Également, la présence de défauts dans la structure cristalline, 

par exemple dans le cadre du dopage, est susceptible de conduire à une relaxation des règles 

de sélection liée à des défauts intrinsèques générés dans la maille conduisant à l’apparition 

de modes normalement silencieux, et à la formation de modes additionnels, spécifiques à un 

type d’impuretés [145, 230, 231]. 

Les positions des modes phonons du ZnO, mesurées finement par Cuscó et al. par 

spectroscopie de diffusion Raman [232] sont présentées dans le Tableau 1.1 et seront 

considérées comme valeurs de référence dans la suite de ce manuscrit. 

Configuration Modes phonons autorisés  Mode Nombre d’onde (cm-1) 

𝑥(𝑧𝑧)𝑥′ 𝐴1(𝑇𝑂)  𝐸2
𝑙𝑜𝑤  99 

𝑥(𝑧𝑦)𝑥′, 𝑥(𝑦𝑧)𝑥′ 𝐸1(𝑇𝑂)  𝐸2
ℎ𝑖𝑔ℎ

− 𝐸2
𝑙𝑜𝑤  333 

𝑥(𝑦𝑦)𝑥′ 𝐸2, 𝐴1(𝑇𝑂)  𝐴1(𝑇𝑂) 378 

𝑧(𝑥𝑥)𝑧′ 𝐸2, 𝐴1(𝐿𝑂)  𝐸1(𝑇𝑂) 410 

𝑧(𝑥𝑦)𝑧′ 𝐸2  𝐸2
ℎ𝑖𝑔ℎ

 438 

𝑥(𝑦𝑧)𝑦 𝐸1(𝑇𝑂), 𝐸1(𝐿𝑂)  𝐴1(𝐿𝑂) 574 

𝑥(𝑦𝑦)𝑧 𝐸2  𝐸1(𝐿𝑂) 590 

Tableau 1.1 À gauche, modes phonons autorisés en spectroscopie de diffusion Raman pour la 
structure wurtzite en fonction de la configuration géométrique de la mesure [76, 145]. À droite, valeur 
du nombre d’onde correspondant à ces modes à 300 K. D’après Cuscó et al. [232]. 

1.1.3 Polarité 

Le phénomène de polarité, présent dans ZnO en raison des propriétés de symétrie de sa 

structure wurtzite et du caractère partiellement ionique de ses liaisons 𝑍𝑛 − 𝑂, est essentiel 

à prendre en compte pour comprendre et contrôler sa croissance et ses propriétés. En 

particulier, la direction 〈0001〉 n’est pas symétrique, et les surfaces de plan (0001) et (0001̅), 

majoritairement employées pour les applications du ZnO, ne sont pas équivalentes. Une 

compréhension fine de leurs propriétés et des différences impliquées est ainsi décisive pour 

optimiser les performances des dispositifs. Dans cette section, nous donnerons dans un 

premier temps une définition des cristaux polaires dans un cas général. Nous nous 

intéresserons ensuite au cas du ZnO, avec en particulier les mécanismes de stabilisation de 

ses surfaces polaires et de l’effet de la polarité sur les propriétés des couches minces et 

monocristaux. Pour finir, les techniques de caractérisations utilisées pour déterminer et 

mesurer la polarité seront présentées succinctement. Des informations détaillées sur ce sujet 

sont regroupées dans plusieurs revues publiées par Noguera [150, 233], Wöll [234] 

Goniakowski [149, 233], ainsi que Zúñiga-Pérez et al. [85]. 
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1.1.3.1 Aspects fondamentaux 

Lorsqu’un cristal présente un moment dipolaire non nul dans sa maille élémentaire selon 

une certaine direction, une polarisation spontanée y est générée. Cette direction est dite 

polaire. Les plans perpendiculaires à celle-ci sont également dits polaires, et les surfaces 

formées par ces plans présentent des propriétés spécifiques d’un grand intérêt scientifique 

et technologique. 

Cas général 

Une façon relativement simple de déterminer si une direction dans un cristal est polaire 

a été proposée dès 1979 par Tasker [148]. Considérons un composé binaire formé d’un 

empilement de plans composés de cations et d’anions dans cette direction. Les trois cas à 

considérer sont illustrés Figure 1.6a. Les cristaux de Type I forment un empilement de plans 

non chargés et ne présentent pas de moment dipolaire dans l’unité de répétition. Les Types 

II et III sont formés d’une alternance successive de plans chargés. Dans le cas du Type II, les 

cations portent une charge (2+) et les anions (-), de telle sorte que le barycentre des charges 

positives et négatives est identique dans l’unité de répétition. Celle-ci ne présente donc pas 

de moment dipolaire. Dans le cas du Type III, le barycentre est différent et chaque unité de 

répétition porte un moment dipolaire non nul. L’empilement de l’unité de répétition conduit 

à la formation d’une polarisation spontanée macroscopique significative.  

On peut représenter le Type III par un empilement de condensateurs séparés d’une 

distance 𝑅2 et composés de plans portant une densité de charge ±𝜎, séparés d’une distance 

𝑅1 [150]. Cette situation est illustrée Figure 1.6b. Considérant un empilement de N 

condensateurs, le moment dipolaire total est 𝜇𝑡𝑜𝑡 = 𝑁𝜎𝑅1. Ce dernier est proportionnel à 

l’épaisseur et par conséquent, le potentiel électrostatique 𝑉 correspondant diverge avec 

l’épaisseur. Les surfaces polaires présentent ainsi une énergie de surface qui diverge avec 

l’épaisseur. La présence d’un moment dipolaire dans l’unité de répétition est donc 

responsable d’une instabilité électrostatique, et les surfaces polaires ne devraient pas être 

observables dans la nature.  

Ces surfaces sont pourtant très fréquemment observées. Il doit donc exister des 

mécanismes permettant de les stabiliser. L’instabilité de surface peut, par exemple, être 

résolue en ajoutant une densité de charge ±Δ𝜎 aux extrémités. Cette situation est illustrée 

Figure 1.6c. Dans ce cas, le moment dipolaire total est : 

𝜇𝑡𝑜𝑡 = 𝑁𝜎𝑅1 − Δ𝜎[𝑁(𝑅1 + 𝑅2) − 𝑅2] (1.10) 

 

En attribuant la valeur 𝜎
𝑅1

𝑅1+𝑅2
 à la densité de charge Δ𝜎, il en résulte que : 

𝜇𝑡𝑜𝑡 =  𝜎
𝑅1𝑅2
𝑅1 + 𝑅2

 (1.11) 

Le moment dipolaire total ne dépend plus de l’épaisseur et les surfaces polaires peuvent 

ainsi être stables.  

 



Chapitre 1  Nanofils de ZnO : synthèse, propriétés, et hétérostructures 

44 

En pratique l’introduction de charges de compensation pour stabiliser les surfaces 

polaires peut avoir lieu par différents mécanismes intrinsèques ou extrinsèques. Cela 

implique notamment des modifications importantes de la structure de bandes électroniques, 

avec la métallisation de la surface par un remplissage partiel des états de surface, lié à un 

transfert d’électrons entre les deux surfaces polaires ; des modifications de la stœchiométrie 

de la surface avec des phénomènes de reconstruction ; ou l’adsorption d’espèces provenant 

de l’environnement [149, 233, 235]. Ces mécanismes peuvent avoir lieu simultanément et 

dépendent fortement des conditions environnantes [149]. Les propriétés des surfaces 

polaires sont ainsi susceptibles de différer significativement des propriétés du volume (i.e. 

du bulk) ou des surfaces non-polaires. 

 

Figure 1.6 (a) Classification des surfaces selon Tasker. Les rectangles à fond vert désignent l’unité de 
répétition. Pour le Type I, chaque plan contient un nombre égal de cation et d’anions. L’unité de 
répétition n’est donc pas chargée. Pour le Type II, les plans sont chargés, mais l’unité de répétition ne 
présente pas de moment dipolaire perpendiculaire à la surface, tandis que pour le Type III, un moment 
dipolaire non-nul existe. D’après Tasker [148]. (b, c) Modèle de condensateurs en séquence avec une 
densité de charge de surface de ±σ (b) sans et (c) avec ajout de charges de compensation sur les plans 
externes. La variation du potentiel électrostatique associée est tracée à droite pour les deux cas. 
D’après Noguera et Goniakowski [233]. 

Le cas du ZnO en phase wurtzite 

Dans la structure wurtzite le moment dipolaire non-nul est colinéaire à l’axe 〈0001〉 et 

les orientations [0001] et [0001̅] ne sont pas équivalentes. Cela implique notamment que les 

surfaces de plan (0001) et (0001̅) ne sont pas identiquement chargées, et ne présentent pas 

nécessairement les mêmes mécanismes de stabilisation, ni les mêmes propriétés physico-

chimiques.  

La terminologie utilisée pour distinguer les deux polarités se base sur la liaison 𝑍𝑛 − 𝑂 

parallèle à l’axe c. Par convention, la direction [0001] ou +𝑐 est définie par le vecteur partant 
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de l’atome de zinc pour aller à l’atome d’oxygène. C’est la direction de polarité Zn. De même, 

la direction [0001̅] ou−𝑐 est définie par le vecteur partant de l’atome d’oxygène pour aller à 

l’atome de zinc. C’est la direction de polarité O. Similairement, les surfaces de plan +𝑐 et −𝑐 

sont dénommées surfaces de polarité Zn et de polarité O. Les deux situations sont illustrées 

Figure 1.7. La polarisation en l’absence de déformation, appelée polarisation spontanée 𝑃𝑆𝑃, 

selon l’axe 𝑐 a été estimée par calculs ab initio à −0,057 C/m2 pour ZnO [236, 237]. En guise 

de comparaison, la polarisation de GaN est de −0,029 C/m2 [236]. Il faut toutefois garder à 

l’esprit que cette valeur est définie de façon relative, car il est très difficile, à la fois 

expérimentalement et théoriquement, de découpler les contributions en volume (i.e. du 

bulk) et des surfaces dans l’estimation de la polarisation spontanée [85]. Pour la structure 

wurtzite, celle-ci est définie en comparaison avec la phase blende de zinc dont la polarisation 

spontanée est nulle, et qui est ainsi pris comme référence [85]. Il faut enfin remarquer que 

la polarité est une propriété liée à la structure cristallographique en volume, et qu’il faut la 

distinguer en ce sens de la terminaison des surfaces. Par exemple, les surfaces de polarité O 

et de polarité Zn du ZnO sont chacune susceptibles d’être terminées par des atomes 

d’oxygène ou bien de zinc [238, 239]. 

 

Figure 1.7 Vue latérale des faces de polarité Zn (gauche) et de polarité O (droite) du ZnO. Le tétraèdre 
de coordination est centré sur l’atome de zinc. 

1.1.3.2 Effet de la polarité sur les propriétés du ZnO 

L’étude des effets de la polarité sur les propriétés des monocristaux et des couches minces 

de ZnO a fait l’objet de nombreux travaux. Ceux-ci mettent en évidence d’une part des 

différences notables au niveau des mécanismes de stabilisation et de la réactivité des surfaces 

polaires [234], et d’autre part un impact significatif sur la présence d’impuretés, le dopage, 

et les propriétés optiques et électriques [85, 112, 148, 149, 212, 233, 240–279]. 

Mécanismes de stabilisation des surfaces 

Les mécanismes de stabilisation des surfaces polaires du ZnO ont fait l’objet d’un grand 

nombre d’études. Les raisons expliquant la stabilité de ces surfaces ne sont toujours pas 

clairement établies et restent sujettes à discussion. En reprenant le modèle de condensateurs 

décrit précédemment, la condition de stabilisation nécessite de faire varier la densité de 

charge de surface de 
𝑅1

𝑅1+𝑅2
≈
1

4
 avec 𝑅1 = 0,61 Å et 𝑅2 = 1,99 Å [150]. De multiples 

mécanismes permettant l’introduction de charges de compensation ont été identifiés pour 
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ZnO, ils dépendent en grande partie des conditions chimiques et physiques environnantes, 

et notamment de la température, de la pression, des potentiels chimiques en oxygène, en 

zinc et en espèces extrinsèques comme l’hydrogène [85, 280], mais également des éventuels 

traitements de surface mécaniques, chimiques et thermiques [235].  

 

Il a d’abord été proposé que les deux surfaces polaires, en l’absence de reconstructions, 

sont stabilisées par des transferts d’électrons entre la face de polarité O et la face de polarité 

Zn [240]. Cependant, les états de surface métallique attendus dans cette situation n’ont 

toujours pas été observés expérimentalement [243, 281, 282], et des simulations ont montré 

que les mécanismes de reconstruction des surfaces conduisent typiquement à des énergies 

de surface plus faibles [149, 235, 282]. 

Des modifications de la stœchiométrie des surfaces incluant la réduction d’un quart 

d’ions oxygène sur la surface de polarité O et d’un quart d’ions zinc sur la surface de polarité 

Zn doivent également permettre de stabiliser ces surfaces. Pour la surface de polarité Zn, des 

calculs DFT [245] et Monte-Carlo [235], supportés par des images de microscopie à effet 

tunnel (STM pour scanning tunneling microscopy) [243, 283, 284], et des mesures de 

microscope à force atomique (AFM pour atomique force microscopy) [285, 286] ont montrés 

que des reconstructions triangulaires permettent de stabiliser la surface. Ces reconstructions 

sont formées d’indentations triangulaires d’une hauteur d’une monocouche avec des bords 

terminés par des atomes d’oxygène, correspondant à une stœchiométrie de surface avec un 

quart de lacunes de zinc. Cette configuration apparait stable par DFT pour une large gamme 

de potentiel chimique en oxygène et hydrogène [243]. Les bords de marches apparaissent 

exclusivement formés de facettes de plan {101̅0} [285]. Des reconstructions sous formes de 

lignes de lacunes de zinc peuvent également coexister avec les reconstructions triangulaires 

[235, 286]. Pour la surface de polarité oxygène, des reconstructions (5x5), sous forme 

d’hexagones profond d’une monocouche, dans lesquels sont retirés 11 atomes d’oxygène et 7 

atomes de zinc, sont théoriquement stables et ont été mesurées expérimentalement [235, 

283, 287, 288]. Cette structure ne permet cependant pas la compensation totale des charges 

et nécessite l’adsorption d’atomes d’hydrogène au niveau des atomes d’oxygène pour former 

des groupes hydroxyles [287]. Des reconstruction (1x3) avec 33 % de lacunes d’oxygène à la 

surface sont également considérés [241, 289, 290]. Des images STM et des représentations 

schématiques des reconstructions sur les surfaces des deux polarités sont montrées Figure 

1.8. Récemment, des simulations Monte-Carlo effectuées par Mora-Fonz et al. ont révélées 

une large gamme de reconstructions possible, incluant des reconstructions triangulaires, et 

sous forme de lignes, pour les deux polarités, tandis que les reconstructions hexagonales sont 

seulement observables pour la polarité O [235]. 

Les fortes différences observées entre les surfaces des deux polarités en ce qui concerne 

les reconstructions sont attribuées à la plus grande flexibilité des atomes de zinc, en raison 

de ses orbitales d, pour former des liaisons, en comparaison avec les atomes d’oxygène [288]. 

 

Des mécanismes de compensation des charges par adsorption d’espèces H, O, et OH et 

la formation de surfaces hydroxylées est enfin largement observée, à la fois 

expérimentalement et théoriquement. Pour la polarité Zn, lorsque les conditions sont riches 
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en hydrogène, les reconstructions triangulaires deviennent moins favorables et la surface est 

recouverte de groupes hydroxyles formant la moitié d’une monocouche et n’apparait plus 

reconstruite [243, 245, 291, 292]. Les groupes 𝐻𝑂− forment un niveau accepteur qui déplète 

les électrons en excès de la bande de conduction 4s de Zn, conduisant à la formation d’une 

surface semiconductrice. La formation d’une monocouche d’atome H (1x1) s’adsorbant 

préférentiellement sur les atomes Zn a également été observée expérimentalement [293]. 

Des calculs DFT effectués par Valtiner et al. ont par la suite montrés que cette structure est 

métastable thermodynamiquement, et intervient dans le cas où le potentiel chimique de H 

dépasse celui de la molécule H2. Dans ce cas, on observe des reconstructions triangulaires où 

les atomes de Zn en surface et les atomes d’oxygènes sur les bords sont passivés par 

l’hydrogène [294]. En ce qui concerne la polarité O, de multiples résultats expérimentaux et 

théoriques indiquent une surface (1x1) avec un recouvrement favorable entre 33 % et 50 % 

par des atomes d’hydrogène pour former des groupes HO, et qui est stable pour un domaine 

de pression et de température étendu [247, 274, 289, 290, 295]. Des reconstructions (3x3) 

comportant des lacunes de zinc ont été récemment observées [296] et sont expliquées 

théoriquement grâce à l’adsorption d’hydrogène [297]. 

 

Figure 1.8 (a, b) Reconstructions observées sur une surface de polarité Zn. (a) Image STM. (b) Modèle 
atomistique des reconstructions triangulaires. Les boules noires représentent les atomes d’oxygène et 
les boules blanches les atomes de zinc. D’après Dulub et al. [243]. (c, d) Reconstructions observées 
sur une surface de polarité O. (c) Image STM. (d) Modèle atomistique des reconstructions 
hexagonales. Les boules rouges et orange représentent les atomes d’oxygène (en configuration 
wurtzite et blende de zinc, respectivement), les boules grises les atomes de zinc, et les boules bleues 
les atomes d’hydrogène. D’après Lauritsen et al. [287]. 

Croissance et réactivité 

Les différents mécanismes de stabilisation et les différentes configurations impliquées 

pour les surfaces de polarité O et de polarité Zn impactent fortement leur comportement et 

leurs propriétés, notamment en matière de stabilité [257] et de réactivité chimique [242, 

248, 257].  

Les surfaces de polarité O se révèlent typiquement plus stables que celles de polarité Zn 

en raison d’une plus grande polarisabilité des ions de surface 𝑂2− que 𝑍𝑛2+ [235, 257]. La 

plus grande activité des surfaces de polarité Zn s’explique également par leur plus grande 

énergie de surface [258]. Pour les surfaces non-polaires, l’énergie de surface est déterminée 

d’après l’énergie nécessaire pour cliver un cristal de ZnO selon ces plans, ce qui génère deux 

surfaces non-polaires identiques. Il est en revanche plus difficile d’évaluer précisément 

l’énergie de surface dans le cas des surfaces polaires, car le clivage du cristal selon le plan c 
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génère à la fois une surface de polarité O et une surface de polarité Zn [240]. L’énergie de 

surface des surfaces polaires est significativement plus élevée que celles des surfaces non-

polaires qui sont également plus stables [240, 244, 257, 258, 298–300]. Des énergies de 1,15 

J.m-2 et 1,25 J.m-2 ont été estimées pour les plans m et les plans a, respectivement [244]. 

Différentes méthodes ont données pour la polarité O et la polarité Zn des énergies de surface 

de 2,042 J.m-2 et 2,242 J.m-2 [301], 1,17 J.m-2 et 2,11 J.m-2 [257], 1,35 J.m-2 et 2,49 J.m-2 [258], 

respectivement. Les surfaces de polarité Zn se caractérisent en outre par une moins bonne 

qualité structurale par comparaison avec la polarité O, avec une plus forte densité de défauts 

sur les bords de marches [283, 285, 302]. 

 

Ainsi, des vitesses et comportements de gravure chimique (voir Figure 1.10a) [264, 277], 

des vitesses de croissance [242, 249, 251, 262] et des morphologies de couches [249, 277] 

différentes ont été observés en fonction de la polarité de la surface. Des vitesses de 

croissances plus importantes pour les couches minces de polarité Zn que pour celles de 

polarité O sont constatées par dépôt en phase vapeur [249, 251, 262]. Cela est communément 

expliqué par la configuration des liaisons pendantes au niveau de l’interface de croissance 

[262]. Dans un milieu riche en oxygène, les interfaces de polarité O et de polarité Zn 

présentent toutes deux une terminaison en oxygène. Dans ce cas, chaque atome d’oxygène à 

l’interface de polarité O possède une seule liaison pendante selon l’axe c tandis qu’il en reste 

trois par atome d’oxygène à l’interface de polarité Zn, ce qui conduit à une incorporation plus 

efficace des atomes de zinc sur l’interface de polarité Zn avec par conséquent une plus grande 

vitesse de croissance. Un argument similaire est invoqué pour la croissance préférentielle 

selon la direction de polarité Zn observée par croissance hydrothermale à haute température 

[261, 263, 278, 303]. Il s’agit ici de considérer l’orientation du tétraèdre formé par l’unité 

𝑍𝑛 − 𝑂4
6− à l’interface (voir Figure 1.7) [278]. Les surfaces de polarité Zn sont formées par les 

coins du tétraèdre qui sont susceptible de se lier à trois autres tétraèdres tandis que les 

surfaces de polarité O sont formées de facettes de ce tétraèdre susceptible de ne se lier qu’à 

un seul tétraèdre. L’interface de polarité Zn bénéficie donc d’une force de liaison plus grande 

que l’interface de polarité O. 

Propriétés électro-optiques  

En raison des différences de propriétés des surfaces de polarité O et de polarité Zn, 

notamment en ce qui concerne l’énergie de surface et la configuration des liaisons pendantes, 

l’incorporation d’impuretés et le dopage peuvent être significativement impactés par la 

direction de croissance du ZnO. Ces impuretés introduisent typiquement des états d’énergie 

dans la bande d’énergie interdite qui sont responsable de caractéristiques optiques et 

électriques différentes selon la polarité. L’étude de ces caractéristiques permet d’identifier 

les défauts et impuretés spécifiques aux faces de polarité O et de polarité Zn. 

Des différences significatives ont ainsi été observées dans les spectres de 

photoluminescence en fonction de la polarité [212, 250, 260, 266–271]. À titre d’exemple, 

nous présentons les spectres de photoluminescence mesurés par Wagner et al. Figure 1.9a. 

La polarité Zn présente notamment une émission des excitons libres et liés significativement 
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plus intense que pour la polarité O tandis que les transitions excitoniques liées aux impuretés 

sont plus larges pour la polarité O. Ceci va dans le sens des mesures SIMS qui ont également 

confirmé la plus grande concentration d’impuretés de type Li, Na, K, et Ca pour la polarité 

O [212]. La plus grande efficacité d’incorporation des impuretés pour la polarité O est 

également observée lors du dopage intentionnel de ZnO. Lautenschlaeger et al. ont 

notamment montré par des mesures de photoluminescence et de SIMS que l’incorporation 

de donneurs peu profonds est considérablement plus importante pour la polarité O que pour 

la polarité Zn [250, 265]. En revanche, l’incorporation d’accepteurs peu profonds semble plus 

facile pour la polarité Zn [267, 268], avec une concentration en azote plus élevé d’un ordre 

de grandeur pour la polarité Zn que pour la polarité O. (environ 1020 contre 1019 cm-3, 

respectivement) [268]. L’effet de la polarité a aussi été noté au niveau de la bande d’émission 

visible dans le vert (« green luminescence band »), typiquement observée dans ZnO autour 

de 2,4 eV [267, 269–271]. Allen et al. ont observé une émission beaucoup plus intense pour 

des monocristaux de ZnO de polarité O que pour ceux de polarité Zn [267]. Dans les deux 

cas, l’intensité diminue et devient identique après un recuit à 500 et 600°C, respectivement. 

Cette diminution a été associée au remplissage des lacunes d’oxygène [267]. Une autre bande 

d’émission visible dans le jaune (« yellow luminescence band ») est observée autour de 2,1 eV, 

uniquement sur la face de polarité Zn, et est possiblement liée à la présence de lacunes ou 

d’interstitiels de zinc [267, 271]. 

 

Figure 1.9 (a) Spectre de photoluminescence de couches de ZnO homoépitaxiés de polarité O et de 
polarité Zn. D’après Wagner et al. [212]. (b) Hauteur de barrière Schottky effective en fonction du 
facteur d’idéalité pour différents métaux et faces de ZnO polaires et non-polaires. D’après Allen et al. 
[304]. 

Les propriétés électriques sont également largement affectées par la polarité, en 

particulier en ce qui concerne la position des bandes de valence et de conduction à la surface.  

Ozawa et al. ont mesuré des différences notables dans la structure de bandes électroniques 

proche de la surface pour les polarités O et Zn [302]. D’une manière générale, la courbure de 

bande électronique à la surface est sensiblement plus importante pour la polarité Zn que 

pour la polarité O [272, 273, 275, 302, 305]. Cette courbure est produite par les mécanismes 

de stabilisation des surfaces polaires qui conduisent à l’accumulation d’électrons à leur 

surface [305]. L’adsorption d’hydrogène semble favorisé pour la polarité O [274, 275, 306] et 
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peut conduire à une transition d’un comportement semiconducteur vers métallique à la 

surface [275], tandis que la forte densité de défauts en forme de marches (« step-edge ») et 

de reconstructions triangulaires avec une déficience en atomes de zinc apparait déterminant 

pour la polarité Zn [275, 306]. L’effet de courbure de bande apparait d’autant plus important 

que la densité de porteurs de charges en volume est faible, en raison d’un écrantage moins 

efficace [305]. Allen et al. ont également mesuré une densité de porteurs de charge environ 

trois fois plus grande pour les surfaces de polarité Zn [305].  

Ces propriétés des surfaces polaires affectent ainsi une large gamme de propriétés 

électriques, avec notamment les propriétés du contact Schottky, cruciales pour la fabrication 

de dispositifs [307]. La hauteur de barrière Schottky dépend significativement de la surface 

considérée, comme on peut le voir Figure 1.9b, pour différents métaux rapportés dans la 

littérature et compilés par Allen et al. [304]. Ces derniers ont montré que la hauteur de 

barrière Schottky pour un contact en argent est typiquement plus grande pour les surfaces 

de polarité Zn que pour les surfaces de polarité O [266, 304]. Park et Yao ont aussi mesuré 

des résistances de contact plus faibles pour la polarité Zn que pour la polarité O pour des 

contacts ohmiques Ti/Au [255]. 

1.1.3.3 Mesure de la polarité 

Différentes techniques ont été utilisées pour déterminer la polarité de couches minces 

ou de nanostructures de ZnO. Nous mentionnons ici succinctement les plus importantes. 

Pour une présentation plus détaillée, on peut se référer à la revue de Zúñiga-Pérez et al. [85].  

Une des façons les plus directes pour obtenir la polarité d’une couche mince ou de 

nanofils de ZnO est d’effectuer une attaque chimique liquide, typiquement à HCl [249, 308, 

309] ou HNO3 [264]. En raison des différentes propriétés physico-chimiques des surfaces de 

polarité O et de polarité Zn, la gravure donne lieu à un comportement différent du point de 

vue de la vitesse de gravure, de la rugosité et de la morphologie [85]. Cela permet ainsi 

d’identifier la polarité. La polarité Zn donne lieu à la formation de trous avec une forme 

hexagonale tandis que pour la polarité O, on observe la formation de pyramides avec des 

facettes de plans {101̅1̅}. Des images MEB d’une telle gravure effectuée sur des couches 

minces de ZnO des deux polarités sont présentées Figure 1.10a. La vitesse de gravure est en 

outre plus lente pour la polarité Zn que pour la polarité O. Ces différences ont été expliquées 

en considérant la configuration des liaisons pendante à la surface [264], qui dépend à la fois 

de la polarité et de la terminaison de surface. Dans le cas de la polarité O avec une 

terminaison en atomes d’oxygène, les liaisons pendantes sont partiellement chargées 

négativement et interagissent fortement avec les cations de la solution acide conduisant à 

une forte vitesse de gravure. En revanche, pour la polarité Zn, les liaisons pendantes sont 

partiellement chargées positivement, ce qui inhibe l’interaction par répulsion 

électrostatique. La formation de trous hexagonaux sur les faces de polarité Zn est 

probablement dû à la présence de reconstructions triangulaires sous forme de trous, mis en 

évidence par STM, qui présentent des cotés avec une terminaison O interagissant 

favorablement avec les cations [243]. 
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Figure 1.10 Différentes méthodes de mesure de la polarité. (a) Attaque chimique à l’HCl. Couche 
mince de ZnO de polarité Zn (gauche) et couche mince de ZnO de polarité O (droite). D’après Tampo 
et al. [308]. (b) Diffraction d’électrons en faisceau convergent mesuré sur un monocristal de ZnO de 

polarité O (gauche) et Zn (droite) selon l’axe de zone 〈101̅0〉. Dans chaque cas, le cliché de diffraction 
expérimental est comparé à une simulation, d’après Consonni et al. [112]. (c) Spectroscopie de perte 

d’énergie des électrons mesurée sur un nanofil de ZnO pour les conditions de Bragg (0002) et (0002̅). 
D’après Jasinski et al. [314]. (d) Diffraction des rayons X en résonance par rayonnement synchrotron 
mesurée sur une couche polycristalline de ZnO. D’après Guillemin et al. [316]. 

La microscopie électronique en transmission (TEM pour transmission électron 

microscopy) permet des mesures plus directes de la polarité à l’échelle locale, à la fois pour 

des couches minces et des nanofils. Une des techniques TEM couramment utilisée est la 

diffraction d’électrons en faisceau convergent (CBED pour convergent beam electron 

diffraction) [85, 112, 310–312]. Les clichés de diffraction obtenus sont composés de disques de 

diffraction présentant une distribution en intensité variable qui fournit des informations sur 

la structure cristalline, les paramètres de maille, les défauts ainsi que sur la distribution des 

atomes à l’intérieur de la maille. Dans le cas de la structure wurtzite, les clichés de diffraction 

sont en général obtenus selon l’axe de zone 〈101̅0〉, et l’asymétrie de la structure conduit à 

une variation de l’intensité à l’intérieur des disques selon l’orientation [0001] ou [0001̅], 

permettant ainsi d’identifier la polarité. En pratique, c’est la comparaison des clichés de 

diffraction expérimentaux avec des clichés simulés pour différentes épaisseur qui permet 

d’identifier l’orientation. De tels clichés expérimentaux et simulés sont montrés Figure 1.10b. 

L’utilisation de cette technique est toutefois limitée pour les objets de faible dimension, avec 

une épaisseur critique de 50 nm dans le cas de nanofils de GaN [313]. D’autres techniques 

TEM incluent la spectroscopie de perte d’énergie des électrons (Figure 1.10c) [246, 314], 

complémentaire à la CBED et offrant une meilleure résolution ; et l’imagerie STEM en champ 
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sombre annulaire à grand angle (HAADF, pour high-angle annular dark-field imaging) qui 

permet une mesure directe de la polarité par une identification de la position des atomes et 

des liaisons 𝑍𝑛 − 𝑂 [315]. 

 

À une échelle macroscopique, des techniques comme la diffraction des rayons X en 

résonance, souvent pratiquée en utilisant le rayonnement synchrotron [316], permettent de 

déterminer précisément la polarité (Figure 1.10d). D’autres techniques incluent la 

spectroscopie CAICISS (« coaxial impact-collision ion scattering spectroscopy ») [317] ; la 

diffraction d’électrons de basse énergie [318] ; et des mesures de microscopie à force 

atomique (AFM) permettant de remonter à la cartographie de la polarité d’une surface, telles 

que la microscopie à force piezoélectrique (PFM) [263] et la sonde de Kelvin (KPM) [319]. 

 

Il est ainsi clair qu’il est crutial de prendre en compte la polarité pour les performances 

des dispositifs. L’impact de la polarité O ou de la polarité Zn sur les propriétés et les 

dispositifs a essentiellement été étudié dans le cas des couches minces et des monocristaux 

de ZnO. Nous verrons l’effet de la polarité sur la nucléation et la croissance des 

nanostructures et des nanofils de ZnO dans la section 1.2.4. Une étude approfondie sur les 

vitesses de croissance et les propriétés électriques et optiques des nanofils effectuée au cours 

de cette thèse sera présentée au Chapitre 2. 
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1.2 Les nanofils de ZnO 

Le ZnO présente la caractéristique unique de pouvoir être synthétisé sous forme de 

nanostructures très diverses avec un grand nombre de techniques d’élaboration chimiques 

[103–106] et physiques [107–109] en phase vapeur, ainsi qu’en solution [96–102, 320]. Les 

nanofils font notamment l’objet d’un fort intérêt de la communauté scientifique en raison de 

leurs propriétés chimiques et physiques uniques comparées aux couches minces, ainsi que 

des bénéfices qu’ils offrent d’un point de vue applicatif [321]. La recherche sur les nanofils se 

porte sur leur élaboration, le contrôle de leur morphologie et l’étude de leurs propriétés. 

Nous nous intéresserons dans cette partie au cas de la croissance en bain chimique, avec une 

attention particulière sur la formation de réseaux de nanofils de ZnO par croissance 

hétérogène sur une surface de nucléation en ZnO. Nous introduirons à cette occasion les 

stratégies envisagées pour contrôler finement les propriétés structurales de ces réseaux dans 

le cadre de la croissance localisée. L’importance de prendre en compte la polarité pour 

comprendre la formation des nanofils de ZnO et d’en étudier les propriétés sera aussi 

soulignée.  

Dans la suite de ce manuscrit, nous utiliserons le terme « nanofil » pour désigner toute 

structure à caractère unidimensionnel présentant i) un diamètre de quelques dizaines de 

nanomètres pour une longueur de plusieurs centaines de nanomètres, dans le cas d’une 

croissance spontanée, et ii) un diamètre de quelques centaines de nanomètres pour une 

longueur de quelques micromètres dans le cas d’une croissance localisée. Cela correspond 

aux termes anglais « nanowire » et « nanorod » employés dans la communauté scientifique. 

1.2.1 Propriétés et avantages 

Les nanofils de ZnO sont formés selon l’axe c et présentent une forme de type prisme à 

section hexagonale avec une surface polaire de plan c sur leur dessus, et des surfaces non 

polaires de plans m sur leurs parois latérales. On peut se référer à la Figure 1.1b pour une 

illustration schématique. Synthétisés en solution pour la première fois dès 1984 [322], les 

nanofils de ZnO font depuis l’objet d’un fort intérêt en raison de leurs haut facteur de forme 

qui leurs confèrent des propriétés avantageuses, permettant d’envisager des dispositifs 

performants tout en réduisant la quantité et la qualité des matériaux utilisés, ce qui est 

associé à une réduction potentielle importante des coûts [53]. Les bénéfices offerts par les 

nanofils peuvent être séparés entre les effets individuels, et les effets collectifs liés 

typiquement à leur utilisation sous forme de réseaux verticaux sur un substrat. 

1.2.1.1 Effets individuels 

Les propriétés spécifiques des nanofils sont principalement liées à leur géométrie avec un 

haut facteur de forme et une grande surface développée qui leurs confèrent une extrême 

sensibilité aux effets de surface, favorisée par l’absence de couche de passivation naturelle 

dans le cas du ZnO [323]. Les propriétés électriques des nanofils de ZnO dépendent ainsi 
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largement de l’état de leurs surfaces, qui est lié aux variations de la composition 

atmosphérique, de l’humidité et de l’illumination [324]. Sous obscurité, des espèces 

présentes dans l’environnement s’adsorbent sur la surface du ZnO, ce qui conduit à des 

transferts de charges avec la création d’une zone de déplétion ou d’accumulation à la surface 

et à la courbure des bandes électroniques [325]. Ces effets de surface sont susceptibles de 

générer de nouveaux chemins de conduction à la surface ou au contraire de réduire la 

conductivité du nanofil [325]. Par exemple, l’adsorption d’espèces comme 𝑂2(𝑔) ou 𝐻𝑂 à la 

surface apparait très favorable et est communément observée [114, 123, 323–327]. Ces 

dernières agissent comme des accepteurs piégeant les électrons du ZnO à la surface, ce qui 

provoque une augmentation de la résistivité du nanofil en réduisant la section effective 

participant à la conduction. La désorption de ces espèces peut être activée par illumination 

UV, recuit thermique sous vide, ou exposition à un faisceau d’électrons, ce qui conduit à une 

augmentation significative de la conductivité électrique [114, 123, 327]. Ces effets sont 

d’autant plus importants que le diamètre du nanofil est faible, et la résistivité augmente 

typiquement avec la diminution de leur diamètre [323, 328]. Les variations importantes de 

la conductivité en fonction des espèces environnantes et de l’illumination permettent 

d’utiliser les nanofils comme d’excellents capteurs de gaz [127, 128, 130] ou photo-détecteurs 

UV [114].  

Les nanofils de ZnO bénéficient en outre d’une excellente cristallinité avec peu de défauts 

étendus ni de joints de gain. Ils sont en effet monocristallin quelle que soit la méthode et la 

température de croissance employée [323]. Des images TEM en haute résolution (HRTEM, 

pour high resolution TEM) ainsi que des mesures de photoluminescence ont montrées que 

c’est typiquement le cas pour les nanofils formés par dépôt en bain chimique à basse 

température [112, 329, 330], par dépôt en phase vapeur avec [105, 108, 111, 331] ou sans 

catalyseur [103, 106, 332–334]. Les nanofils présentent par conséquent une résistivité faible, 

de l’ordre de 0,2 Ω.cm à 2 Ω.cm, en fonction de la méthode d’élaboration et des conditions 

de mesure [323]. Ces caractéristiques sont à l’avantage des nanofils de ZnO pour une 

utilisation comme matériau transporteur d’électrons, puisqu’ils favorisent une collecte 

efficace des électrons en fournissant un chemin de conduction direct entre la zone de 

génération et de séparation des porteurs de charges et la couche d’oxyde transparent 

conducteur [53, 118]. Ils sont en ce sens considérés comme une alternative prometteuse aux 

couches à base de nanoparticules de TiO2 dans les cellules solaires à colorant, à puits 

quantiques ou à absorbeur extrêmement mince [113, 117, 118, 121]. 

Grâce à des effets de relaxation de la contrainte au niveau des surfaces latérales, les 

nanofils peuvent être obtenus par hétéro-épitaxie sur un grand nombre de substrats sans 

introduire de défauts tels que des dislocation à l’interface, même dans le cas où le désaccord 

de maille est relativement important [335]. Des nanofils de ZnO de haute qualité cristalline 

ont par exemple été obtenus sur un substrat de saphir par VLS [110]. F. Glas a ensuite montré 

que cette relaxation élastique sur les surfaces libres des nanofils est particulièrement efficace 

dans le cas d’hétérostructures axiales [336]. La structure en nanofil apporte également plus 

de flexibilité pour la fabrication d’hétérostructures radiales de type cœurs-coquilles de haute 

qualité [337]. Cette possibilité est cruciale pour la fabrication de nombreux dispositifs à 
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nanofils de ZnO qui nécessitent de les combiner avec un semiconducteur de type p de façon 

à obtenir des hétérojonctions p-n. 

Enfin, lorsque le diamètre des nanofils se rapproche du rayon de Bohr de l’électron (2,34 

nm dans le cas du ZnO [338]), des effets de confinement quantique sont générés et impactent 

fortement les propriétés électriques et optiques [338–340]. Cela conduit par exemple à 

l’augmentation de l’énergie de liaison des excitons [338] ou à l’augmentation de la largeur de 

la bande interdite [341]. 

1.2.1.2 Effets collectifs et dispositifs 

Sous forme de réseaux formés verticalement sur un substrat et intégrés au sein 

d’hétérostructures pour des dispositifs opto-électroniques, les nanofils de ZnO offrent des 

avantages supplémentaires grâce à des effets collectifs de gestion de la lumière et de gestion 

des porteurs de charge. 

Hétérostructures à nanofils de ZnO 

Les différents types d’hétérostructures à nanofils et les bénéfices qu’elles offrent pour les 

cellules solaires ont été synthétisés dans la revue de Garnett et al. [53] et sont 

schématiquement illustrés Figure 1.11(a-c). La formation de l’hétérojonction peut se faire de 

façon radiale (Figure 1.11a), axiale (Figure 1.11b), ou directement avec le substrat (Figure 

1.11c).  

 

Figure 1.11 (a-c) Géométries possibles et avantages des nanofils pour des jonctions (a) radiales (b) 
axiales (c) avec le substrat. D’après Garnett et al. [53]. (d) Spectre de réflectance sur un substrat de 
silicium recouvert d’une couche mince de ZnO (vert), de nanofils de ZnO (rouge), de nanofils de ZnO 
à pointe conique (jaune), et fortement coniques (noir), et avec une couche anti-réflective de SiN 
(bleu). D’après Lee et al. [342]. 

Parmi les différentes géométries, ce sont les hétérojonctions radiales qui bénéficient de 

tous les avantages en ce qui concerne l’absorption de la lumière, la séparation et le transport 

des porteurs de charge, et les effets de relaxation des contraintes. 
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Gestion de la lumière 

La couche nanostructurée de nanofils agit d’abord comme couche anti-réflective [53, 342, 

343]. Dans le cas d’une couche mince, la variation abrupte de l’indice de réfraction à 

l’interface avec l’air est en effet responsable d’importantes pertes par réflexion. Celles-ci 

peuvent être réduites par une diminution graduelle de l’indice de réfraction grâce à une 

texturation de la surface sous forme de nano-cônes, ou, moins efficacement, de nanofils 

[343]. Une réduction significative de la réflectance a été mesurée par l’introduction de 

nanofils de ZnO sur un substrat de silicium, qui peut être encore plus réduite en utilisant des 

nanofils à forme conique (Figure 1.11d). 

L’absorption est ensuite améliorée par rapport aux couches minces par des effets de 

piégeages optiques [53, 344]. Muskens et al. ont montré que des réseaux composés de 

nanofils disposés de façon aléatoire agissent comme des centres de diffusion très efficaces, 

avec également des phénomènes de résonances optiques le long du diamètre des nanofils 

[345]. Dans le cas de réseaux de nanofils périodiques, des phénomènes de diffraction, et une 

augmentation du libre parcours moyen optique sont aussi attendus [53, 143, 344, 346]. 

Garnett et Yang ont ainsi mesuré un facteur multiplicateur de 73 pour le libre parcours 

moyen de la radiation solaire incidente dans le cas de nanofils de silicium ordonnés [344]. 

L’absorption est d’autant plus grande que les nanofils sont longs ; cependant, l’augmentation 

de la surface de l’homojonction associée, dans le cas d’une cellule solaire, favorise également 

les phénomènes de recombinaison au détriment des performances [344].  

 

Les processus d’absorption et de piégeage optique ont notamment été étudiés par 

Michallon et al. dans le cadre des cellules solaires à absorbeur extrêmement mince, en 

considérant des réseaux verticaux à nanofils de ZnO recouverts d’une coquille absorbante de 

CdTe [143, 346]. Une représentation schématique de la structure simulée est présentée 

Figure 1.12a. Des simulations numériques de la densité de courant de court-circuit idéale (Jsc) 

obtenues avec la méthode d’analyse rigoureuse des ondes couplées (RCWA pour rigorous 

coupled-wave analysis) mettent en évidence une forte dépendance de l’absorptance en 

fonction des caractéristiques géométriques du réseaux de nanofils [346]. Une cartographie 

de Jsc en fonction de la période (P) séparant le centre de deux nanofils consécutifs et du 

rapport du diamètre des nanofils sur leur période (D/P), montrée Figure 1.12b, révèle ainsi 

un maximum, atteint pour P=350 nm et D=200 nm, dans le cas d’une épaisseur de coquille 

de CdTe de 40 nm et d’un arrangement carré [346]. 

L’absorptance dans ces réseaux de nanofils s’effectue par différents types de modes 

optiques de façon plus ou moins exacerbés en fonction des dimensions et de la longueur 

d’onde considérée. Il y a d’une part i) des modes optiques radiatifs qui proviennent de 

l’interaction de la lumière incidente avec le réseau par un processus de diffraction, dont 

l’efficacité dépend majoritairement de la période des nanofils et d’autre part ii) des modes 

optiques guidés confinés à l’intérieur de chaque nanofil, dont l’efficacité dépend 

majoritairement du diamètre des nanofils. L’absorptance apparait dominée par les modes 

radiatifs (modes 2, 3, 4) pour les faibles longueurs d’ondes et par les modes guidés (mode 1) 

pour les longueurs d’onde plus grandes (Figure 1.12c). Des cartographies de l’intensité du 
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module du champ électrique pour un mode radiatif et pour un mode guidé sont présentées 

Figure 1.12d et Figure 1.12e, respectivement, pour différentes longueurs d’ondes. 

 

Figure 1.12 (a) Représentation schématique d’hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 
ZnO/CdTe. (b) Cartographie de la densité de courant de court-circuit idéale (Jsc) en fonction de la 
période (P) séparant les nanofils et du rapport du diamètre des nanofils sur leur période (D/P). (c) 
Absorptance pour les cinq principaux modes optiques avec P=350 nm et D=200 nm. (d) Cartographie 
du module du champ électrique Ex pour le mode optique radiatif 4. (e) Cartographie du module du 
champ électrique Ex pour le mode optique guidé 1. D’après Michallon et al. [346]. 

Gestion des porteurs de charge 

L’utilisation de réseaux de nanofils est aussi bénéfique pour la gestion des porteurs de 

charge au sein des hétérostructures, en permettant une séparation rapide de ces derniers 

grâce aux faibles dimensions radiales des nanofils et grâce à une collecte efficace par leur 

caractère monocristallin.  

La jonction radiale se révèle la plus favorable en particulier dans le cas où la longueur sur 

laquelle l’absorption de la lumière se produit est plus grande que la longueur de diffusion 

des porteurs de charge minoritaire [347]. Dans le cas de couches minces, les photons 

absorbés à une distance de l’interface supérieure à la longueur de diffusion des porteurs de 

charges minoritaire vont générer des porteurs de charge qui ne pourront pas être collectés 

efficacement en raison des pertes par recombinaisons. En revanche, l’utilisation 

d’hétérojonctions radiales à nanofils est avantageuse en ce sens qu’elle permet de découpler 

l’absorption, qui est liée à la longueur des nanofils, de la séparation et de la collecte des 

porteurs de charge, qui sont liées au diamètre des nanofils [348, 349]. Les deux situations 

sont schématiquement illustrées Figure 1.13. Ces hétérojonctions radiales sont donc moins 

sensibles aux défauts et permettent d’utiliser des matériaux dont la longueur de diffusion des 

porteurs de charge est relativement faible, et qui étaient inenvisageables en configuration 

couches minces. 

Tous ces avantages permettent de réduire considérablement les coûts associés à la 

fabrication des dispositifs en diminuant la quantité de matière nécessaire (anti-réflexion, 

piégeage optique, plus grande surface développée). Ceux-ci permettent également une 
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meilleure tolérance aux défauts et aux matériaux de plus faible qualité (gestion efficace des 

porteurs de charge, relaxation des contraintes) ouvrant la voie à l’utilisation de nouveaux 

matériaux et procédés auparavant inenvisageables [53].  

 

Figure 1.13 Représentation schématique d’une cellule solaire intégrant une hétérojonction (a) de type 
bicouche et (b) à nanofils de ZnO. Les flèches indiquent les longueurs d’absorption (Labs) et de 
diffusion des paires électron-trou photo-générées (Ldd). D’après Chen et al. [349]. 

Afin d’optimiser l’absorption de la lumière dans les dispositifs tels que les cellules solaires 

à absorbeur extrêmement mince et les photo-détecteurs UV, il apparait ainsi nécessaire de 

contrôler finement les propriétés et l’uniformité structurale des nanofils de ZnO. En outre, 

le dépôt d’une coquille absorbante avec une bonne conformité devrait être facilité sur les 

réseaux de nanofils bien ordonnés et uniformes. Cela requiert une compréhension avancée 

des mécanismes de croissance des nanofils de ZnO, notamment par croissance hétérogène 

sur un substrat. 

1.2.2 Synthèse par dépôt en bain chimique 

Le dépôt en bain chimique est une méthode d’élaboration facile à mettre en œuvre, avec 

un faible coût, qui est largement utilisée pour l’élaboration de nanofils de ZnO [96–99, 320]. 

Les nanofils de ZnO ont été synthétisés en solution aqueuse par croissance homogène pour 

la première fois en 1984 par Fujita et al. [322] puis par Vergès et al. en 1990 [96]. La première 

synthèse contrôlée par croissance hétérogène sur un substrat est ensuite présentée pour la 

première fois en 2001 par Vayssieres et al. [97]. 

La précipitation du ZnO en solution aqueuse 

En solution aqueuse, le Zn(II) est susceptible d’exister sous différentes formes de 

complexes d’hydroxydes de zinc incluant 𝑍𝑛𝑂𝐻+, 𝑍𝑛(𝑂𝐻)2,  𝑍𝑛(𝑂𝐻)3
− et 𝑍𝑛(𝑂𝐻)4

2− [350, 

351]. La stabilité de ces différents complexes dépend fortement de la concentration en Zn(II), 

de la température et du pH de la solution [352]. Un diagramme de prédominance, et la 

proportion de ces espèces en fonction du pH à 25 °C sont présentées Figure 1.14a et b, 

respectivement. 

La précipitation du ZnO ne peut avoir lieu en solution que lorsque la ligne de solubilité 

du ZnO, représentée par la ligne continue Figure 1.14a, est franchie. Dans ce cas, le produit 

ionique 𝐾𝐼 = [𝑍𝑛
2+][𝑂𝐻−]2 est supérieur au produit de solubilité 𝐾𝑠 du ZnO [79]. La 

précipitation dépend ainsi de nombreux paramètres tels que la concentration en précurseurs, 



1.2  Les nanofils de ZnO 

59 

la température, et le pH [100]. On définit typiquement la sursaturation 𝑠 =
𝐾𝐼

𝐾𝑠
. La 

précipitation homogène en solution ne peut avoir lieu que lorsque 𝑠 est supérieure à une 

valeur critique 𝑠∗, auquel cas l’apport d’énergie est suffisant pour compenser l’énergie de 

surface entre le nucléus et le liquide [79]. Lorsque 𝑠 est inférieure à 𝑠∗, la nucléation 

homogène n’a pas lieu et la solution est dans un état métastable. La présence d’une surface 

solide dans le bain chimique réduit significativement la barrière d’énergie pour la nucléation 

et la précipitation hétérogène peut toutefois avoir lieu [79]. Pour la plupart des applications 

des nanofils de ZnO, on cherche à favoriser la précipitation hétérogène dans le but de former 

un réseau de nanofils verticaux sur un substrat. Il faut pour cela diminuer la sursaturation 

de façon à atteindre seulement le seuil critique pour la nucléation hétérogène [79]. Ces 

conditions sont atteintes en jouant typiquement sur le pH ou en utilisant des additifs 

chimiques. 

 

Figure 1.14 (a) Diagramme de prédominance théorique du zinc Zn(II) en milieu aqueux à 25°C. 
D’après Yamabi et Imai [352]. (b) Fraction d’espèces Zn(II) présentes en milieu aqueux à 25°C en 
fonction du pH. D’après Reichle et al. [353, 354]. 

Le dépôt en bain chimique 

Dans la méthode de dépôt en bain chimique, une solution aqueuse contenant un mélange 

équimolaire d’un sel de zinc, typiquement le nitrate de zinc (𝑍𝑛(𝑁𝑂3)2) ou l’acétate de zinc, 

et d’une source d’ions hydroxyde, typiquement l’hexaméthylènetétramine 

(HMTA, (𝐶𝐻2)6𝑁4) ou l’ammoniaque (NH3), est utilisée [92]. Le 𝑍𝑛(𝑁𝑂3)2 et le HMTA sont 

les précurseurs les plus communément employés et ont fait l’objet des études les plus 

abouties [351]. Ce sont également ces précurseurs qui ont été utilisés au cours de cette thèse. 

La solution est maintenue dans un four à une température modérée entre 50°C et 95°C 

pendant quelques heures [97, 355].  
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Dans le cas d’une croissance hétérogène, un substrat est immergé préalablement dans la 

solution. Les réactions chimiques qui ont lieu en solution sont décrites par les équations 

(1.12) à (1.15) [92]. 

(𝐶𝐻2)6𝑁4 + 6𝐻2𝑂 →  6𝐻𝐶𝐻𝑂 + 4𝑁𝐻3  (1.12) 

𝑁𝐻3 + 𝐻2𝑂 ↔ 𝑁𝐻4
+ + 𝐻𝑂− (1.13) 

𝑍𝑛(𝑁𝑂3)2 → 𝑍𝑛
2+ + 2𝑁𝑂3

− (1.14) 

𝑍𝑛2+ + 2𝐻𝑂− ↔ 𝑍𝑛𝑂𝑠 + 𝐻2𝑂 (1.15) 

 

Le HMTA s’hydrolyse progressivement avec la température pour former de 

l’ammoniaque et du formaldéhyde (1.12). L’ammoniaque réagit ensuite avec l’eau pour 

donner des ions 𝑁𝐻4
+ et 𝐻𝑂− (1.13). En parallèle, le nitrate de zinc se solubilise pour former 

des ions 𝑍𝑛2+  (1.14). La réaction entre les ions 𝑍𝑛2+ et 𝐻𝑂− permet la cristallisation directe 

du ZnO (1.15). 

 

Une étape intermédiaire est parfois invoquée avec la formation d’une phase hydroxyde 

(1.16), ce qui conduit à une cristallisation indirecte du ZnO par la déshydratation de 𝑍𝑛(𝑂𝐻)2 

sous l’effet de la température (1.17) [356] : 

𝑍𝑛2+ + 2𝐻𝑂− ↔ 𝑍𝑛(𝑂𝐻)2 (1.16) 

𝑍𝑛(𝑂𝐻)2 ↔ 𝑍𝑛𝑂𝑠 + 𝐻2𝑂 (1.17) 

 

S’il a d’abord été suggéré que la cristallisation du ZnO passe initialement par cette phase 

hydroxyde [356], des mesures in situ de spectroscopie d’absorption des rayons X effectuées 

par McPeak et al. dans des conditions normales de croissance (90°C, concentration 

équimolaire de HMTA et 𝑍𝑛(𝑁𝑂3)2 entre 4,17 mM et 12,5 mM pour un pH entre 5,8 et 6,2) 

ont montré que l’espèce 𝑍𝑛(𝑂𝐻)2 n’est pas présente en solution et que la cristallisation 

directe du ZnO se produit à partir de la déshydratation de [𝑍𝑛(𝐻2𝑂)6]
2+ [357]. Ce mécanisme 

de cristallisation a été récemment supporté par une étude de Cheng et al. avec des 

estimations de l’énergie de la barrière de déshydratation de Zn2+ pour ce type de croissance 

[358]. L’existence de cette étape intermédiaire n’est toutefois pas clairement infirmée et reste 

à discussion. Liang et al. ont notamment étudié le milieu réactionnel formé par 

𝑍𝑛(𝑁𝑂3)2. 6𝐻2𝑂 −𝐻𝑀𝑇𝐴 à des conditions de  températures plus basses que les conditions 

standard, entre 20°C et 65°C [359]. Ils ont observé la formation d’une phase de nitrate 

d’hydroxyde de zinc (𝑍𝑛5(𝑂𝐻)8(𝑁𝑂3)2. 6𝐻2𝑂) à une température d’incubation de 20°C, sans 

précipitation de ZnO. L’augmentation de la température à 65°C conduit à la disparition de 

cette phase intermédiaire et à la formation du ZnO [359]. 

Nucléation et élongation des nanofils de ZnO 

Les nucléi sont d’abord formés par la réaction de déshydratation des complexes 

d’hydroxyles de zinc ou de [𝑍𝑛(𝐻2𝑂)6]
2+, permettant la formation de liaisons 𝑍𝑛 − 𝑂 [351, 

352]. Ensuite, les cristaux de ZnO continuent à croître par réaction de déshydratation à la 

surface du ZnO entre des groupes hydroxyles adsorbés à la surface et les complexes 

d’hydroxyles de zinc ou de [𝑍𝑛(𝐻2𝑂)6]
2+. 
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L’élongation du cristal sous forme de nanofils est gouvernée thermodynamiquement par 

la minimisation de l’énergie libre [360]. Il est ainsi attendu que le cristal évolue de manière 

à minimiser les aires de surface de plan c, de plus haute énergie de surface, et à favoriser le 

développement des aires de surface de plans m, qui présentent la plus faible énergie de 

surface dans la structure wurtzite [240]. La croissance axiale est aussi privilégiée par la forte 

réactivité chimique des surfaces de plan c et des considérations cinétiques [240, 254, 361, 

362]. Notamment, les espèces chargées en solution (𝐻𝑂−,  𝑍𝑛2+, [𝑍𝑛(𝐻2𝑂)6]
2+) sont 

susceptibles d’interagir fortement avec les surfaces polaires chargées de plan c par des 

interactions électrostatiques, tandis que l’interaction avec les plans non-polaires devrait être 

beaucoup plus faible. 

Le rôle du HMTA 

Le rôle du HMTA dans la formation des nanofils est un sujet largement débattu dans la 

littérature. Son rôle principal est d’agir comme un tampon de pH en fournissant des ions 

𝐻𝑂− de façon lente, graduelle et contrôlée avec une vitesse d’hydrolyse qui diminue lorsque 

le pH augmente [350, 356]. Cela permet d’éviter une précipitation trop rapide du ZnO [356]. 

En outre, Sugunan et al. ont suggéré que le HMTA permet de favoriser l’élongation des 

cristaux de ZnO sous forme de nanofils en s’adsorbant préférentiellement sur les plans m 

non-polaires ce qui inhiberait la croissance radiale [363]. Des analyses de spectroscopie 

effectuées par McPeak et al. n’ont cependant pas mis en évidence la présence de HMTA sur 

la surface du ZnO, ce qui remet en question cette proposition [360]. Ces mesures ont 

toutefois été effectuées dans des conditions spécifiques (ZnO sous forme de poudre, 

température ambiante et concentration de HMTA très faible de 1 mM), très différentes des 

conditions normales de croissance. Dans une étude récente effectuée au LMGP, Parize et al. 

ont montré par des croissances non-équimolaires qu’une augmentation de la concentration 

du HMTA par rapport à la concentration de Zn(NO3)2 réduit significativement la croissance 

radiale des nanofils, et en favorise la croissance axiale, ce qui va dans le sens d’un rôle 

inhibiteur du HMTA pour le développement des plans m [364]. Le HMTA est susceptible 

également d’affecter le processus de nucléation sur la couche d’amorce de ZnO [364]. 

 

La croissance des nanofils de ZnO en bain chimique dépend ainsi d’un nombre 

considérable de paramètres. Un facteur de forme optimisé autour de 20 et de bonnes 

propriétés optiques sont typiquement obtenues pour une concentration équimolaire de 30 

mM et une température d’environ 90°C [355, 365]. Le facteur de forme peut être 

significativement augmenté (>100) par l’ajout d’additifs chimiques comme le 

polyéthylènimine qui inhibe la croissance radiale [351]. Le contrôle précis des propriétés des 

nanofils de ZnO en matière de diamètre, de période, d’alignement vertical, de dopage et de 

polarité ainsi que de l’uniformité de ces propriétés restent toutefois un challenge 

technologique majeur pour l’intégration des nanofils au sein de dispositifs [143]. Il est dans 

cette optique indispensable d’étudier et de comprendre en profondeur l’influence des 

propriétés structurales de la surface de nucléation sur les propriétés morphologiques des 

réseaux de nanofils. 
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1.2.3 Contrôle des propriétés structurales et de la morphologie 

1.2.3.1 Croissance spontanée 

Afin d’intégrer les nanofils de ZnO au sein de dispositifs tels que les photo-détecteurs UV 

ou les cellules solaires à absorbeur extrêmement mince, il est indispensable de pouvoir 

former des réseaux de nanofils sur une grande variété de substrats rigides ou flexibles avec 

un rendement élevé et sur de grandes surfaces. Dans cette optique, le dépôt en bain chimique 

apparait comme une technique avantageuse puisqu’elle offre la possibilité, par croissance 

hétérogène, de former les nanofils de ZnO sur une surface de nucléation appropriée, 

typiquement une couche mince de ZnO, déposée sur le substrat voulu. Cette couche mince 

de ZnO est appelée couche d’amorce et peut être obtenue sous forme de couche 

polycristalline par pulvérisation cathodique, PLD [366], ALD [367], ou par procédé sol-gel 

[98, 329, 368–375]. Avec cette approche, des réseaux de nanofils de ZnO ont pu être obtenus 

sur des substrats de verre [366], des couches d’oxyde transparent conducteur [98], des 

substrats de silicium [97, 98, 367, 373], de saphir [98, 367], des polymères [367], ou encore 

sur du papier [376]. Le procédé sol-gel offre en particulier la possibilité d’obtenir des nanofils 

de ZnO présentant une bonne verticalité sur une couche d’amorce fine, typiquement de 

quelques dizaines de nanomètres en épaisseur, ce qui est favorable et recherché pour les 

dispositifs [374]. 

Dans la perspective d’amélioration des performances des dispositifs, le contrôle et la 

compréhension des relations unissant les propriétés morphologiques des nanofils aux 

propriétés structurales des couches d’amorce de ZnO constituent un challenge fondamental 

et technologique majeur. Il a ainsi été montré que la densité, la position, les dimensions, 

l’alignement vertical, et la polarité des nanofils dépendent largement de la taille et de la 

densité des nanoparticules, de la porosité, de la rugosité, de la mosaïcité, de la texture et de 

la polarité de la couche d’amorce [83, 85, 98, 329, 352, 366–370, 373, 374, 377–380]. Le 

régime de nucléation des nanofils dépend fortement de la taille des nanoparticules. Il a ainsi 

été proposé qu’un petit diamètre moyen de nanoparticules favorise la nucléation aux joints 

de grains, tandis que la nucléation sur la surface semble dominer pour les plus gros diamètres 

[380]. La rugosité et la porosité constituent également des paramètres déterminant pour le 

mécanisme de nucléation [366, 367]. 

Guillemin et al. ont ensuite mis en évidence par des images HRTEM la relation 

d’homoépitaxie entre les nanofils de ZnO et les nanoparticules de couches d’amorce de ZnO 

déposées par trempage pour un diamètre moyen des nanoparticules de 7,5 nm ou 27,4 nm 

[373]. La nucléation a lieu sur la surface des nanoparticules et plus la taille moyenne et la 

texture des nanoparticules selon l’axe c est élevée, plus la verticalité des nanofils est 

améliorée, avec une plus forte densité. Des images MEB de la couche d’amorce et des nanofils 

de ZnO correspondants, ainsi que des images HRTEM de l’interface nanoparticule/nanofil 

sont présentées Figure 1.15.  

L’augmentation de la verticalité et de la densité des nanofils pour une meilleure texture 

des nanoparticules selon l’axe c est communément observée [369, 373, 374, 378]. La 
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verticalité des nanofils dépend également de la mosaïcité des nanoparticules, c’est-à-dire du 

degré d’inclinaison des plans c des nanoparticules avec la surface [254]. Il est attendu que 

l’interaction électrostatique entre les ions 𝑍𝑛2+ et 𝐻𝑂− de la solution favorise la nucléation 

sur les nanoparticules de plan c polaire chargés, tandis que la nucléation est inhibée sur les 

plans non-polaires en raison des interactions plus faible corrélées à des effets de compétition 

avec les nanoparticules polaires environnantes [98, 254]. Une excellente verticalité des 

nanofils peut ainsi être obtenue par l’optimisation des conditions de dépôt des couches 

d’amorce de ZnO, par exemple à l’aide d’un recuit thermique à haute température pour des 

couches obtenues par trempage, de sorte à former des couches très compactes avec une faible 

porosité, une faible rugosité, une épaisseur de seulement 10 nm, et une excellente texture 

selon l’axe c avec une faible mosaïcité [374]. 

 

Figure 1.15 Images MEB en vue de dessus (a) d’une couche d’amorce de ZnO composée de 
nanoparticules et (b) des nanofils de ZnO obtenus par dépôt en bain chimique sur cette couche. (c-
e) Images HRTEM en coupe montrant l’interface entre une nanoparticule et le nanofil de ZnO. 
L’image (d) correspond à la zone désignée par le rectangle 1 en (c) et l’image (e) correspond à la zone 
désignée par le rectangle 2 en (d). (f) Cliché de diffraction collecté dans une zone sélectionnée à 
l’interface entre la nanoparticule et le nanofil selon l’axe de zone [010] montrant la relation épitaxiale. 
D’après Guillemin et al. [373]. 

La densité des nanofils, contrôlée par la couche d’amorce, se révèle être un paramètre 

crucial pour ajuster leurs dimensions. Une modélisation théorique de la croissance en bain 

chimique, à l’initiative de Boercker et al. [381], a montré que, pour une croissance spontanée 

sur une couche d’amorce de ZnO avec des densités de nanofils en général importantes, le 

régime de croissance est limité par le transport diffusif des réactifs vers l’interface des 

nanofils en cours de croissance. Dans ces conditions, le diamètre et la longueur sont 

inversement proportionnel à la densité [358, 373, 381]. L’élaboration des nanofils de ZnO par 

bain chimique peut également être effectuée sur d’autres surfaces de nucléation ne 

nécessitant pas l’introduction d’une couche d’amorce de ZnO. Des croissances ont ainsi été 

réalisées sur des monocristaux de ZnO, typiquement pour des études fondamentales [112, 

254], sur des couches épitaxiales de GaN [131, 382, 383], de par la structure cristallographique 

de type wurtzite identique au ZnO, et envisagées pour des application en optoélectronique, 

ou encore sur des couches métalliques [384, 385]. 
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1.2.3.2 Croissance localisée assistée par lithographie 

Les propriétés structurales des réseaux de nanofils de ZnO peuvent ainsi être modulées 

par les propriétés morphologiques de la couche d’amorce. Le contrôle avancé de ces 

propriétés, en particulier en ce qui concerne la position des nanofils et leur uniformité, se 

révèle toutefois rapidement limitée par l’approche de croissance spontanée. Le 

développement de nouvelles stratégies et procédures expérimentales dites de croissance 

localisée permettant de contrôler la position du site de nucléation des nanofils a connu 

récemment un fort intérêt dans la communauté scientifique [83]. La possibilité de modifier 

et contrôler à loisir la périodicité, la densité, et les dimensions des nanofils est en effet 

primordiale pour bénéficier pleinement des avantages offerts par les nanofils d’un point de 

vue applicatif.  

En outre, le dépôt en bain chimique dépend d’un nombre important de paramètres 

interdépendants, allant de la morphologie de la surface de nucléation (i.e., taille des 

nanoparticules, texture et mosaïcité, rugosité, porosité) aux conditions de croissance (i.e., 

volume, température, agitation, pH, nature et concentration des précurseurs chimiques) [79, 

350, 354, 364, 365, 386]. La possibilité de fixer certains paramètres comme la densité et la 

périodicité des nanofils, et d’obtenir une très grande uniformité structurale des réseaux de 

nanofils, est alors un avantage décisif pour avancer à la fois dans la compréhension des 

mécanismes de croissance et dans la mesure et l’étude de leur propriétés physiques [387]. 

Une piste prometteuse pour la croissance localisée consiste à recouvrir la couche 

d’amorce d’une fine couche de résine photosensible, en général par enduction centrifuge 

(« spin coating »), puis d’y former un motif sous forme de trous périodiques par une 

technique de lithographie adaptée. Cette approche favorise la croissance des nanofils 

préférentiellement à l’intérieur des trous, où la nucléation sur la couche d’amorce est 

possible, tandis que la résine inhibe la nucléation en dehors des trous. La technique de dépôt 

en bain chimique se prête bien à ce type d’approche grâce aux faibles températures de travail 

utilisées, pour lesquelles les résines sont stables. 

Des réseaux de nanofils de ZnO obtenus par croissance localisée à l’aide de différentes 

techniques de lithographie sont présentés Figure 1.16 à Figure 1.19. Les principales 

techniques incluent la lithographie assistée par faisceau d’électrons [112, 132, 387–398] 

(Figure 1.16) ; la lithographie submicrosphère [399–402] (Figure 1.17) ; la lithographie à 

interférence laser [144, 349, 403, 404] (Figure 1.18) ; et la lithographie assistée par nano-

impression [405–410] (Figure 1.19). Ces techniques sont présentées succinctement dans les 

paragraphes suivants. D’autres techniques envisagées incluent l’impression par microcontact 

[411, 412] et l’impression par jet d’encre [413]. 
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La lithographie assistée par faisceau d’électrons 

La lithographie assistée par faisceau d’électrons consiste à exposer la résine à un faisceau 

d’électrons focalisé de plusieurs dizaines de kilowatts. Une fois le motif crée dans la résine, 

une étape de développement permet de dissoudre sélectivement les parties de la résine 

exposées dans le cas d’une résine positive, ou les parties non exposée dans le cas d’une résine 

négative. L’avantage principale de cette technique est son excellente résolution spatiale, 

inférieure à 10 nm [414].  

La lithographie assistée par faisceau d’électrons a été employée à de nombreuses reprises 

pour la croissance localisée de nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique et est désormais 

bien maitrisée [112, 132, 387–398]. Une résine positive est typiquement utilisée de façon à 

former des ouvertures circulaires au sein desquelles la nucléation des nanofils peut avoir lieu. 

La résine utilisée traditionnellement est le polyméthacrylate de méthyle (PMMA) qui permet 

d’inhiber efficacement la croissance des nanofils de ZnO. Des croissances localisées ont ainsi 

pu être réalisées sur différents types de substrats, comme le silicium ou le saphir recouverts 

d’une couche d’amorce de ZnO [396, 397], ou bien sur des monocristaux de ZnO [397, 415].  

Suivant la taille des nanoparticules ou des domaines cristallins composants la couche 

d’amorce et la taille des ouvertures dans la résine, il est possible que plusieurs nanoparticules 

ou domaines cristallins d’orientations différentes se retrouvent dans une même ouverture et 

donnent lieu à la nucléation et à la croissance de plusieurs nanofils par ouverture [393]. Le 

diamètre des ouvertures formées dans la résine par la lithographie assistée par faisceau 

d’électrons est en général autour de 100 nm [83, 396, 397], ce qui permet d’obtenir un seul 

nanofil par ouverture sur des couches d’amorce de ZnO déposées par PLD [397], 

pulvérisation cathodique [396, 397], et MOCVD [387]. L’ajustement des conditions de 

croissance permet aussi de diminuer le nombre de nanofils par trou [396]. Des exemples de 

nanofils de ZnO localisés obtenus sur une couche d’amorce de ZnO déposée par 

pulvérisation cathodique sont présentés Figure 1.16(a,b). En utilisant des monocristaux de 

ZnO comme substrat, des réseaux de nanofils avec une excellente uniformité structurale et 

une très bonne verticalité peuvent être également obtenus (Figure 1.16c).  

 

Figure 1.16 Lithographie assistée par faisceau d’électrons. (a, b) Images MEB en vue inclinée d’une 
croissance sur une couche d’amorce de ZnO à 70°C et 95°C, respectivement. D’après Xu et al. [396]. 
(c) Image MEB en vue inclinée d’une croissance sur un monocristal de ZnO. L’insert montre une image 
MEB en vue de dessus correspondante. D’après Volk et al. [415]. (d) Image MEB en vue inclinée d’une 
croissance sur une couche épitaxiale de ZnO déposée sur une couche de GaN/Al2O3. D’après Lee et al. 
[387]. 

La lithographie assistée par faisceau d’électrons est avantageuse par sa flexibilité, ce qui 

permet de former des motifs arbitraires et de faire varier la taille des ouvertures [393] (voir 

Figure 1.16d). Toutefois, la surface des domaines est en général limitée à quelques centaines 
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de µm2 puisqu’il s’agit d’un procédé sériel, qui prend du temps, et s’avère relativement 

coûteux. Cette technique est principalement utilisée pour des études fondamentales plutôt 

qu’applicatives [112, 387, 391]. 

Techniques pouvant être déployées sur de grandes surfaces 

Dans l’optique du développement de la croissance localisée sur de grandes surfaces avec 

des méthodes bas coût, d’autres techniques de lithographie ont été envisagées. 

 

La lithographie submicrosphère consiste à recouvrir le substrat d’une couche de sphères 

en polystyrène ou en silice, d’un diamètre inférieur au micromètre, de telle sorte qu’elles 

s’auto-assemblent en réseau hexagonal compact [416]. Deux approches principales ont été 

proposées. Il s’agit d’une part d’utiliser ces sphères comme masque pour le dépôt localisé de 

nanoparticules d’or directement sur le substrat qui seront ensuite utilisées comme 

catalyseurs pour la croissance localisée de nanofils de ZnO par VLS [399, 400]. D’autre part, 

une méthode introduite plus récemment, la photo-lithographie à nanosphère [417], consiste 

à former le réseau de nanosphères sur une couche de résine photosensible préalablement 

déposée sur la couche d’amorce, puis d’exposer ces couches à une lumière UV dont l’intensité 

sur la résine sera modulée par le réseau de sphères. Un motif à symétrie hexagonale peut 

alors être généré dans la résine et une étape de développement permet de former les 

ouvertures circulaires correspondantes dans la résine. La croissance localisée des nanofils de 

ZnO est finalement réalisée par dépôt en bain chimique [401, 417].  

Une représentation schématique des différentes étapes du procédé est présentée Figure 

1.17a. Des images MEB de nanofils obtenus par cette technique sont présentées Figure 1.17b 

sur une couche monocristalline de GaN, et Figure 1.17c sur une couche d’amorce de ZnO. 

Dans ce dernier cas, de multiples nanofils de ZnO sont observés dans chaque ouverture, en 

raison du diamètre trop large des ces dernières (environ 380 nm). Cette technique, qui peut 

être déployée sur de larges surfaces, apparait ainsi limitée par sa résolution spatiale. 

 

Figure 1.17 Photo-lithographie à nanosphère. (a) Représentation schématique des différentes étapes. 
(b) Image MEB en vue inclinée d’une croissance sur un substrat de GaN. (c) Image MEB en vue 
inclinée d’une croissance sur couche d’amorce de ZnO. Les inserts montrent des images MEB du motif 
préparé sur chaque substrat. D’après Szabó et al. [401]. 

La lithographie à interférence laser permet d’obtenir un motif sur de très larges surfaces 

en un temps très court et sans masque. Le motif est formé dans la résine en utilisant une 

lumière de haute intensité distribuée périodiquement par interférence entre deux faisceaux 

laser incidents cohérents [144, 349, 403]. Le phénomène d’interférence permet, par une 
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première exposition, de former un motif constitué de lignes parallèles, puis, par une seconde 

exposition effectuée à 90°, d’obtenir un motif sous forme de réseau carré. Une étape de 

développement permet de dissoudre les parties non exposées, laissant place à des ouvertures 

circulaires. Une stratégie alternative consiste à créer le motif directement sur la surface de 

nucléation par ablation [404].  

Wei et al. ont utilisé cette technique pour la croissance localisée de nanofils de ZnO sur 

une couche épitaxiale de GaN déposée sur un wafer de saphir de 2’’ ainsi que sur une couche 

de ZnO hautement texturée, épaisse de plusieurs dizaines de micromètres, déposée sur un 

wafer de silicium de 2’’ [144]. Une photographie de la croissance réalisée sur le wafer de saphir 

de 2’’ et une image MEB du motif sont présentées Figure 1.18a et b, respectivement. Des 

images MEB de la croissance localisée réalisée sur la couche de GaN et sur celle de ZnO sont 

présentées Figure 1.18c et Figure 1.18d, respectivement. Celles-ci mettent en évidence une 

très bonne uniformité structurale et un fort alignement vertical. Malgré la résolution spatiale 

limitée de cette technique, avec un diamètre des ouvertures important de l’ordre de 600 nm, 

un seul nanofil par ouverture est obtenu dans les deux cas grâce à la forte texture selon l’axe 

c des couches de GaN et de ZnO employées [144]. 

 

Figure 1.18 Lithographie à interférence laser. (a) Photographie de la croissance réalisée sur une 
couche épitaxiale de GaN déposée sur un wafer de saphir de 2’’. (b) Image MEB du motif préparé sur 
la couche épitaxiale de GaN. (c) Image MEB en vue inclinée de la croissance sur la couche épitaxiale 
de GaN. (d) Image MEB en vue inclinée de la croissance sur une couche d’amorce de ZnO. Les inserts 
montrent les images MEB correspondantes en vue inclinée à plus fort grandissement. D’après Wei et 
al. [144]. 

Enfin, une autre technique prometteuse, la nano-impression, consiste à transférer le 

motif d’un masque dur, par exemple en silicium, en PDMS (polydimethylsiloxane) ou en 

quartz, sur la résine recouvrant le substrat par déformation mécanique en appliquant une 

certaine pression et température [405, 406]. Le masque est généralement fabriqué à l’aide 

de la lithographie assistée par faisceaux d’électrons, et suivant différentes étapes de gravure, 

et peut être réutilisé à de multiples reprises. Cette technique permet d’obtenir des résultats 

proches de la lithographie assisté par faisceaux d’électrons, avec des résolutions de l’ordre de 

100 nm, et sur de plus large surfaces avec un coût réduit [405]. Un certain nombre d’articles 

ont ainsi suivi ce procédé pour obtenir une croissance localisée de nanostructures de ZnO 

par dépôt en bain chimique [407–410]. 

Une première publication par Richardson et al. a montré la formation de nanostructures 

de ZnO localisées avec un faible facteur de forme sur une couche épitaxiale de ZnO en 

utilisant un masque en PDMS avec un réseau hexagonal de plots de 170 nm de diamètre et 
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de 250 nm de période [407]. Des images MEB du motif et des nanostructures sont présentées 

Figure 1.19(a,b). Des croissances localisées de nanofils ont par la suite été démontrées par 

Zhang et al. sur des couches d’amorce de ZnO de faible épaisseur (~70 nm) déposées sur des 

substrats en silicium allant jusqu’à 4’’ en utilisant un masque en quartz avec des plots d’un 

diamètre de 100 nm et d’une période de 200 nm [410]. Des images MEB du motif crée dans 

la résine et des nanofils localisées sur une couche d’amorce de ZnO obtenue par PLD sont 

présentées Figure 1.19(c,d), respectivement. Une excellente précision et une bonne 

uniformité structurale est obtenue, avec un ou plusieurs nanofils par ouverture suivant les 

conditions de croissance. Le point faible de cette technique réside au niveau de la fabrication 

du masque qui peut s’avérer coûteuse. 

 

Figure 1.19 Lithographie assistée par nano-impression. (a) Image MEB en vue inclinée d’une 
croissance sur une couche épitaxiale de ZnO. L’insert montre une image MEB du motif avec une 
période de 250 nm et un diamètre de trou de 170 nm. (b) Image MEB en vue de dessus avec un plus 
fort grandissement. D’après Richardson et al. [407]. (c) Image MEB en vue de dessus d’un motif 
préparé sur une couche d’amorce de ZnO préparée par PLD. L’insert montre une image MEB en coupe 
transverse correspondante. (d) Image MEB en vue inclinée d’une croissance de nanofils effectuée sur 
cette couche d’amorce. D’après Zhang et al. [410]. 

Critères de sélection 

La sélection d’une technique de lithographie pour la croissance localisée de nanofils de 

ZnO est déterminée en fonction des objectifs visés. Pour des études fondamentales sur de 

petites surfaces, la lithographie assistée par faisceaux d’électrons, en tant que technique bien 

maîtrisée, avec une bonne résolution spatiale et une bonne flexibilité, est la plus appropriée. 

Elle sera utilisée dans le cadre de cette thèse afin d’étudier les mécanismes de croissance et 

les propriétés physiques des nanofils de ZnO au Chapitre 2. 

En ce qui concerne l’intégration de nanofils de ZnO au sein de dispositifs tels que les 

cellules solaires et les photo-détecteurs UV, plusieurs critères sont à prendre en compte. La 

couche d’amorce doit présenter une forte texture selon l’axe c, afin de favoriser la verticalité 

des nanofils de ZnO, être aussi fine que possible, de façon à limiter les pertes résistives et aux 

joints de grains lors de l’extraction des électrons, et pouvoir être déposée sur un substrat de 

type verre/ITO. Ensuite, il faut employer une technique de lithographie compatible avec le 

dépôt en bain chimique et pouvant être utilisée sur de grandes surfaces et à bas coût avec 

une résolution spatiale suffisamment élevée, de façon à contrôler aussi précisément que 

possible la nucléation des nanofils sur la couche d’amorce de ZnO. 

Les couches de nanoparticules formées par procédé sol-gel, typiquement utilisées pour 

les applications visées, sont composées de nanoparticules d’un diamètre de quelques 

dizaines de nanomètre. En ce sens, la précision de la croissance localisée pouvant être 
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obtenue avec des techniques de lithographie submicrosphères et à interférence laser apparait 

limitée en raison du diamètre des ouvertures atteignables, souvent de plusieurs centaines de 

nanomètres, ce qui conduit à de multiples nucléations de nanofils par ouverture. En 

revanche la lithographie assistée par nano-impression permet d’atteindre des résolutions 

spatiales plus adéquates pour les applications visées, de l’ordre de 100 nm.  

Le développement d’un procédé adéquat pour la croissance localisée des nanofils de ZnO 

dans le but de leur intégration au sein de dispositifs tels que les cellules photovoltaïques et 

les photo-détecteurs UV est encore un sujet ouvert. À ce jour, la seule étude rapportant la 

fabrication de dispositifs intégrant des nanofils localisées a été présentée par Chen et al. dans 

le cas d’hétérojonctions ZnO/Cu2O [349] (voir section 1.3.3.2). Ainsi nous nous sommes 

intéressés dans le cadre de cette thèse à optimiser la lithographie assistée par nano-

impression pour fabriquer des réseaux de nanofils de ZnO localisés sur couches d’amorce de 

ZnO déposées par trempage et par MOCVD sur silicium, et présentés au Chapitre 3. Ce 

procédé est ensuite adapté sur des substrats de type verre/ITO pour la fabrication 

d’hétérostructures cœurs-coquilles localisées dans le but de fabriquer des cellules solaires à 

absorbeur extrêmement mince (Chapitre 5). 

1.2.4 Contrôle de la polarité 

Les nanofils de ZnO étant formés le long de l’axe c, il est nécessaire de prendre en compte 

la polarité à deux titres : il est d’abord attendu que la polarité de la surface de nucléation 

affecte la nucléation et la formation de nanostructures et de nanofils ; ensuite la polarité que 

porte le nanofil ainsi formé est également susceptible d’affecter fortement le mécanisme de 

croissance et ses propriétés. 

1.2.4.1 Effets de la polarité de la surface de nucléation 

Différents types de nanostructures ont été observés suivant la polarité de la surface de 

nucléation et la technique de synthèse employée [242, 251, 254, 261, 418–421]. Une des 

premières études réalisées à ce sujet, par Wang et al, a mis en évidence un comportement de 

croissance asymétrique suivant la polarité de la surface en utilisant une technique de PVD 

sans catalyseur [242]. Ils ont observé la formation de nanofils sur la surface de polarité Zn, 

tandis que la vitesse de croissance apparait beaucoup plus faible sur la surface de polarité O, 

où de plus petites structures (« nanofinger ») sont observées et localisées uniquement au 

niveau des bords de la surface. Il est suggéré que la surface de polarité O est inerte 

chimiquement tandis que des phénomènes d’auto-catalyse ont lieu sur la surface de polarité 

Zn.  

Gao et Wang ont ensuite présenté la synthèse de nanostructures diverses sur un 

monocristal de ZnO exposant cinq surfaces de plans (211̅̅̅̅ 0), ±(011̅0), et ±(0001) par une 

approche VLS avec l’utilisation de nanoparticules d’étain comme catalyseur [418]. Un 

comportement asymétrique est également observé, mais les surfaces de polarité Zn et de 

polarité O sont toutes deux actives chimiquement avec la formation de nanofils et de 
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nanostructures de forme pyramidale tronquée, respectivement. Il est attendu que la 

répulsion électrostatique entre les particules d’étain et la surface de polarité Zn favorise la 

formation de structures plus allongées que sur la surface de polarité O. D’autres types de 

structures sous forme de nanorubans sont observés sur les surfaces (211̅̅̅̅ 0) et ± (011̅0). Les 

images MEB correspondantes sont présentées Figure 1.20. 

 

Figure 1.20 (a) Images MEB des nanostructures de ZnO formées par VLS sur un monocristal de ZnO 
exposant les cinq surfaces de plans (211̅̅̅̅ 0), ±(011̅0), ±(0001). (b) Image MEB à plus fort 
grandissement de la face (0001̅), correspondant au carré jaune 1 de l’image MEB en (a). (c) Image 
MEB à plus fort grandissement de la face (0001), correspondant au carré jaune 2 de l’image MEB en 
(a). D’après Gao et Wang [418]. 

Des croissances par CVD ont été réalisées par Lee et al. sur des substrats présentant des 

domaines de polarité O et Zn alternés de façon périodique (PPI pour periodically polarity-

inverted) fabriqués par épitaxie par jets moléculaires (MBE pour molecular beam epitaxy) et 

recouvert d’une fine couche d’or jouant le rôle de catalyseur. La polarité O apparait inerte 

pour la formation de nanofils et ceux-ci ne peuvent être observés que sur les domaines de 

polarité Zn. Des images AFM et PFM du substrat de type PPI ainsi que des images MEB des 

nanofils sont présentées Figure 1.21(a-d). Park et al. ont également effectué des croissances 

de nanofils par CVD sur des substrats à PPI mais sans l’aide d’un catalyseur [419, 420]. Là 

encore les nanofils ne sont formés que sur les zones de polarité Zn. En revanche, les surfaces 

des deux polarités semblent être actives par PLD avec la formation de nanofils et de 

nanowalls de ZnO sur la polarité O et la polarité Zn, respectivement, rapporté par Käbisch et 

al. [421, 422]. 

De façon similaire, des travaux effectués précédemment au LMGP dans le cadre de la 

Thèse de Sophie Guillemin ont mis en évidence la croissance de nanostructures sur des 

monocristaux de ZnO de polarité O et Zn par dépôt en bain chimique [254]. Les 

monocristaux de polarité O ont donné lieu à la formation de nanofils tandis que des 

structures plus complexes, incluant des nanofils avec d’autres structures plus larges coalescés 

(« nanowalls ») ont été observés sur la polarité Zn. Les structures complexes et phénomènes 

de coalescence observés sur la surface de polarité Zn ont été attribuées à sa plus faible qualité 

structurale avec une forte densité de défauts (marches,…) pouvant jouer le rôle de sites de 

nucléation préférentiels. Des croissances identiques effectuées sur des monocristaux de ZnO 

de surface non-polaire, de plans 𝑚 ou 𝑎, n’ont pas conduit à la formation de nanofils mais 

plutôt à des couches minces nanostructurées [254]. La forte activité chimique des surfaces 

polaires de ZnO par dépôt en bain chimique a été attribuée à la forte interaction 
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électrostatique des ions 𝐻𝑂− et 𝑍𝑛2+ avec les plans polaires chargés, tandis qu’une 

interaction beaucoup plus faible est attendue avec les surfaces non polaires. Des images MEB 

des croissances sur les différentes surfaces sont présentées Figure 1.21(e-h). 

 

Figure 1.21 (a-d) Nanofils de ZnO déposés par CVD sur une surface de ZnO à PPI. (a) Image AFM et 
(b) image PFM de la surface à PPI. (c) Image MEB des nanofils de ZnO. (e) Image MEB des nanofils 
de ZnO à plus fort grandissement. D’après Lee et al.[251]. (e-h) Images MEB en vue de dessus du dépôt 
en bain chimique de ZnO réalisé sur un monocristal de ZnO (a) de polarité O, (b) de polarité Zn, (c) 
de plan a et (d) de plan m. D’après Guillemin et al. [254]. 

1.2.4.2 Croissance de nanofils de polarité O et de polarité Zn 

S’il est clair que la polarité de la surface de nucléation impacte fortement la croissance 

des nanostructures et nanofils, il est également attendu que la polarité portée par les nanofils 

(i.e., leur direction de croissance) soit responsable d’un comportement et de propriétés 

différentes du point de vue de la croissance, de l’incorporation d’impuretés, des défauts, et 

de leur propriétés optiques et électriques. La possibilité d’étudier ces effets est toutefois 

restée pendant longtemps limitée par la difficulté à former des nanofils de polarité O. 

Il a d’abord été envisagé que les nanofils ne pouvaient pas croître selon la polarité O. En 

effet, les techniques de croissance de PVD, CVD ou en bain chimique, que ce soit avec ou 

sans assistance d’un catalyseur, conduisent typiquement à la formation de nanofils de ZnO 

de polarité Zn. La polarité Zn a ainsi été mesurée pour des nanofils synthétisés i) par PVD 

sur du zinc métallique [423], sur une couche à PPI [251] ou sur du mica [315] ; ii) par PLD sur 

des couches de ZnO de polarité Zn et de polarité O [422, 424] ; iii) par dépôt en bain 

chimique sur une couche mince de ZnO [252, 312], ou d’argent [263] ; iv) par CVD sur un 

substrat de silicium catalysé [314] ; et v) par MOCVD sur Al2O3 [425]. 

Il est aussi remarquable de constater que la croissance de nanofils de polarité Zn est 

favorisée même sur des surfaces de ZnO de polarité O [253, 422, 426], ou de GaN de polarité 

N [383], avec la formation de défauts étendus sous forme de domaines d’inversion de 

polarité. Perillat-Merceroz et al. ont, par exemple, observé des nanofils de polarité Zn formés 

sur des pyramides de polarité O en utilisant la MOCVD sur une couche de ZnO de polarité 

O (Figure 1.22(a-c)). La nucléation de domaines d’inversion de polarité a été reliée aux 

impuretés d’aluminium en provenance du substrat de saphir [253]. 
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Figure 1.22 (a-c) Nanofils de ZnO obtenus par MOCVD sur une couche tampon de ZnO déposée sur 
un substrat de saphir de plan c. (a) Image MEB des nanofils obtenus sur des pyramides de ZnO. (b) 
Image STEM en coupe transverse d’un nanofil sur une pyramide. (c) Clichés CBED expérimentaux et 
simulés correspondants aux points 1,2 et 3 de l’image STEM. D’après Perillat-Merceroz et al [253]. (d-
g) Nanofil de ZnO synthétisé par MOCVD. (d) Image TEM d’un nanofil synthétisé sans catalyseur. (e) 
Clichés CBED simulé et expérimental correspondants montrant la polarité Zn du nanofil. (f) Image 
TEM d’un nanofil synthétisé avec catalyseur. (g) Clichés CBED simulé et expérimental correspondants 
montrant la polarité O du nanofil. D’après Sallet et al. [256]. 

Des résultats récents ont toutefois mis en évidence la possibilité de contrôler la polarité 

des nanofils de ZnO. Un certain nombre d’articles publiés au cours des cinq dernières années 

ont ainsi présentés des nanofils de polarité O [112, 254, 256, 259, 261, 427]. Sallet et al. ont 

proposé en 2013 de sélectionner la polarité selon deux approches différentes pour la 

croissance, avec d’une part la synthèse par MOCVD assistée par un catalyseur d’or qui permet 

de former des nanofils de polarité O, tandis que l’approche spontanée, sans catalyseur, 

conduit à des nanofils de polarité Zn. Avec cette technique, la polarité ne dépend pas du 

substrat puisque les nanofils des deux types ont été formés à la fois sur un monocristal de 

ZnO et sur un substrat de saphir [256]. Des images TEM et les clichés CBED correspondants 

sont présentés Figure 1.22(d-g). Les croissances par dépôt en bain chimique réalisées par 

Guillemin et al. la même année ont ensuite montrées qu’une relation d’homoépitaxie existe 

entre les nanofils et les nanostructures formées sur les monocristaux de polarité O et de 

polarité Zn, respectivement [254]. Des mesures CBED ont confirmé, dans les deux cas, 

l’existence d’un transfert de polarité du substrat vers les nanofils et nanostructures, 

démontrant la possibilité d’obtenir des nanofils de polarité O sans catalyseur.  

En se basant sur ce phénomène de transfert de polarité, Consonni et al. ont par la suite 

proposé une approche permettant de former des nanofils de polarité O et de polarité Zn avec 

une excellente uniformité structurale, en utilisant des monocristaux de ZnO recouverts d’une 

résine dans laquelle un motif est créé par lithographie assistée par faisceau d’électrons [112]. 

Les substrats et nanofils de ZnO sont présentés Figure 1.23(a-d) pour la polarité O et (e-h) 

pour la polarité Zn. Des mesures de cathodoluminescence ont révélé une très bonne qualité 

cristalline pour les nanofils des deux polarités. La différence de vitesse de croissance axiale 
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et radiale des deux types de nanofils a été attribuée principalement à la différence de motif 

utilisé. Le mécanisme de transfert de polarité à partir du substrat par dépôt en bain chimique 

des nanofils de ZnO a également été observé par Wu et al. sur des substrats de GaN de 

polarité Ga et N, respectivement [261]. Pour finir, des analyses statistiques effectuées par 

Guillemin et al. de la polarité des nanoparticules formant les couches d’amorce de ZnO 

hautement texturées obtenues par trempage, ainsi que des nanofils formés sur ces couches 

d’amorce, ont révélé que le transfert de polarité a également lieu des nanoparticules vers les 

nanofils [375]. 

Ces études récentes montrent ainsi qu’il n’y a pas de limites fondamentales concernant 

la formation de nanofils de ZnO de polarité O. Le dépôt en bain chimique offre notamment 

la possibilité de contrôler la polarité des nanofils par un procédé simple, et est en ce sens 

remarquable par rapport aux techniques de PVD et de CVD sans catalyseur. La possibilité de 

contrôler finement les propriétés structurales des nanofils des deux polarités par croissance 

localisée est crutiale pour envisager des études approfondies concernant l’effet de la polarité 

sur la nucléation et la croissance des nanofils obtenus en bain chimique, ainsi que sur leurs 

propriétés physiques qui restent des questions ouvertes à ce jour. 

Une étude réalisée dans le cadre de cette thèse, se focalisant sur la vitesse de croissance 

et les propriétés électriques et optiques des nanofils de ZnO déposés en bain chimique sera 

présentée au Chapitre 2. 

 

Figure 1.23 (a), (e) Images MEB en vue de dessus d’un monocristal de ZnO de polarité O, et de polarité 
Zn, respectivement, tous deux préparés par lithographie assistée par faisceau d’électrons. (b), (f) 
Images MEB en vue inclinée du réseau de nanofils de ZnO obtenus par dépôt en bain chimique sur le 
monocristal de ZnO de polarité O, et de polarité Zn, respectivement. (c), (g) Images TEM des nanofils 
de ZnO formés sur le monocristal de ZnO de polarité O, et de polarité Zn, respectivement. (d), (h) 
Clichés CBED expérimentaux et simulés pour les nanofils formés sur les monocristaux de polarité O 
et de polarité Zn, respectivement, démontrant la polarité O et la polarité Zn des nanofils, 
respectivement. D’après Consonni et al.[112]. 
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1.3 Hétérostructures à nanofils de ZnO pour 

l’opto-électronique 

Les réseaux de nanofils verticaux formés sur un substrat adapté peuvent être utilisés 

comme brique élémentaire pour de nombreux dispositifs opto-électroniques et 

photovoltaïques. Une approche très prometteuse consiste à déposer une fine couche d’un 

semiconducteur de type p sur les nanofils, de façon à former des hétérostructures p-n de type 

cœur-coquille radiales. Suivant les caractéristiques de la coquille de type p, ces dispositifs 

peuvent, par exemple, être utilisés grâce à l’effet photovoltaïque comme cellules solaires ou 

comme photo-détecteur UV. 

Nous rappellerons d’abord dans cette partie le principe de fonctionnement d’une 

jonction p-n et de l’effet photovoltaïque, puis nous présenterons les différents éléments 

composant les architectures radiales à nanofils de ZnO. Un état de l’art sur l’application de 

ce type d’architectures aux photo-détecteurs UV autoalimentés et aux cellules solaires à 

absorbeur extrêmement mince sera enfin présenté. 

1.3.1 Architectures radiales à nanofils de ZnO 

1.3.1.1 Principe de la jonction p-n  

Homojonction 

La jonction p-n correspond à l’interface formée par un semiconducteur dopé n et un 

semiconducteur dopé p. On parle d’homojonction dans le cas où un seul et même 

semiconducteur avec les deux types de dopage est utilisé. L’excès d’électrons dans la bande 

de conduction du coté de type n et l’excès de trous dans la bande de valence du coté de type 

p est responsable d’une différence de potentiel chimique qui conduit à un transfert 

d’électrons du coté n vers le coté p et de trous du coté p vers le coté n. Un champ électrique 

interne est alors généré entre les donneurs ionisés chargés positivement du coté n et les 

accepteurs chargés négativement du coté p. Cette zone de charge d’espace est responsable 

d’une asymétrie de la caractéristique courant-tension dans la jonction, qui est décrite par 

l’équation de Shockley [428] : 

𝐽𝑑 = 𝐽0 (𝑒
𝑞𝑉
𝑛𝑘𝐵𝑇 − 1) (1.18) 

avec 𝐽𝑑 la densité de courant traversant la diode sous obscurité [A.cm-2], V la tension 

appliquée à la diode [V], 𝐽0 la densité de courant de saturation [A.cm-2], 𝑞 la charge 

élémentaire (1,602 × 10−19 𝐶), 𝑛 le facteur d’idéalité, T la température [K], et 𝑘𝐵  la constante 

de Boltzmann (1,380 × 10−23 𝐽. 𝐾−1). 

 

La densité de courant de saturation est un paramètre lié à la densité de courant de 

recombinaisons [429], tandis que le facteur d’idéalité est un nombre qui dépend du 



1.3  Hétérostructures à nanofils de ZnO pour l’opto-électronique 

75 

mécanisme de transport opérant à travers la jonction et qui permet d’estimer l’écart entre la 

diode mesurée et la diode idéale pour laquelle 𝑛 = 1 [430]. Un facteur d’idéalité de 1 

correspond à un courant limité par des recombinaisons de porteurs de charge minoritaires 

en dehors de la zone de charge d’espace selon des mécanismes de recombinaisons incluant 

i) des transitions directes de l’électron de la bande de conduction à la bande de valence ou 

bien ii) des transitions indirectes assistées par des niveaux de défauts dans la bande d’énergie 

interdite, aussi appelé recombinaisons de type Shockley-Read-Hall (SRH) [431]. Un facteur 

d’idéalité, entre 1 et 2, indique typiquement que ce type de recombinaisons a également lieu 

à l’intérieur de la zone de charge d’espace. Un facteur d’idéalité supérieur à 2 indique que 

d’autres phénomènes et processus de recombinaisons ont lieu, liés par exemple à la présence 

de courts-circuits dans le dispositif, ou à des inhomogénéités dans la distribution des centres 

de recombinaisons [432, 433]. 

 

Bien souvent, des effets résistifs parasites affectant les performances des diodes p-n 

doivent être pris en compte dans l’équation décrivant la caractéristique courant-tension. On 

distingue la résistance série, qui est liée à la résistivité électrique des semiconducteurs et aux 

différentes résistances de contacts, de la résistance parallèle, qui est liée à la présence de 

chemins de conduction électriques alternatifs (courts-circuits) au sein de la diode, 

typiquement en raison de défauts introduits lors de la fabrication. L’équation (1.18) devient 

alors : 

𝐽𝑑 = 𝐽0 (𝑒
𝑞(𝑉−𝐽𝑅𝑠)
𝑛𝑘𝐵𝑇 − 1) +

𝑉 − 𝐽𝑅𝑆
𝑅𝑆ℎ

 (1.19) 

avec 𝑅𝑆 la résistance série (Ω. 𝑐𝑚2), et 𝑅𝑆ℎ  la résistance parallèle (Ω. 𝑐𝑚2). 

L’effet photovoltaïque 

Lorsque qu’une diode p-n est éclairée par un photon incident dont l’énergie est 

supérieure à la bande d’énergie interdite du semiconducteur considéré, un électron de la 

bande de valence est excité vers la bande de conduction, ce qui génère une paire électron-

trou. Cette paire est liée par des interactions coulombiennes et forme une quasi particule 

qu’on appelle exciton. Suivant la zone où l’absorption a lieu, ainsi que le type et la qualité du 

semiconducteur, la paire électron-trou peut soit se recombiner, et est alors perdue, ou bien, 

peut diffuser jusqu’à la jonction p-n sous forme d’exciton ou de porteurs libres indépendants. 

Dans ce dernier cas, la différence de potentiel chimique au niveau de la jonction p-n 

provoque la séparation de l’électron vers le semiconducteur de type n, et du trou vers le 

semiconducteur de type p. Ces charges peuvent ensuite être collectées à l’aide de contacts en 

face avant et en face arrière, ce qui donne lieu à la formation d’un courant photo-généré (𝐽𝑝ℎ) 

lorsque ces contacts sont reliés électriquement. La densité de courant traversant la diode 

sous illumination (𝐽𝑖𝑙𝑙) est finalement donnée par : 

𝐽𝑖𝑙𝑙 = 𝐽𝑑 − 𝐽𝑝ℎ  (1.20) 

avec 𝐽𝑑 la densité de courant sous obscurité, décrite par l’équation (1.19). 
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Tous les photons incidents ne donnent pas nécessairement lieu à la collecte d’une charge 

en raison des pertes par réflexion, absorption et recombinaisons. On définit ainsi l’efficacité 

quantique externe (EQE) qui correspond au rapport du nombre de charges collectées sur le 

nombre de photons incidents pour une certaine longueur d’onde. Ce paramètre est crucial 

pour caractériser les performances des dispositifs photosensibles. 

Hétérojonction 

Dans le cas où la jonction p-n est formée par deux semiconducteurs différents, on parle 

d’hétérojonction. La position différente des bandes d’énergie des deux semiconducteurs est 

alors responsable d’une discontinuité des bandes de valence et des bandes de conduction à 

l’interface, ce qui impacte fortement les propriétés de transport. Afin de favoriser la 

séparation des porteurs de charge photo-générés, il est préférable d’avoir un alignement de 

type II dans lequel les énergies de bande de conduction et de bande de valence du 

semiconducteur de type n sont inférieures aux énergies correspondantes du semiconducteur 

de type p. Le ZnO est un cas typique de semiconducteur qui nécessite le recours aux 

hétérojonctions en raison de l’absence de dopage p stable et reproductible. 

1.3.1.2 Présentation de la structure 

Les architectures radiales de type cœur-coquille à nanofils de ZnO appliquées aux 

dispositifs photosensibles sont basées sur la formation d’hétérostructures p-n dans lesquelles 

les nanofils de ZnO jouent le rôle de semiconducteur de type n et sont entourées de manière 

conforme par une coquille semiconductrice de type p à bande d’énergie interdite directe, 

selon un alignement de bandes de type II.  

Un schéma illustrant la structure complète d’un dispositif basé sur ces architectures est 

présenté Figure 1.24a. Le réseau de nanofils de ZnO est formé sur un substrat transparent 

qui peut être rigide comme le verre, ou bien flexible comme le PDMS ou le PET 

(poly(téréphtalate d'éthylène)), et recouvert d’un matériau transparent conducteur comme 

l’oxyde d’étain dopé indium ou fluor (ITO et FTO, respectivement). Cette couche est elle-

même recouverte d’une couche d’amorce de ZnO typiquement utilisée pour la croissance des 

nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique. Les nanofils sont ensuite conformément 

recouverts de la coquille composée d’un semiconducteur de type p. Les propriétés de ce 

dernier, en particulier la largeur de la bande d’énergie interdite, sont sélectionnées en 

fonction de l’application visée. Dans le cas d’une cellule solaire, on visera une énergie adaptée 

au spectre solaire, entre 1,1 eV et 2 eV (voir section 1.3.3), tandis que, pour d’autres 

applications comme les photo-détecteurs UV, on utilisera un semiconducteur avec une 

largeur de bande interdite plus grande (>3 eV, voir section 1.3.2). 

Pour ces deux types d’applications, les photons incidents passent à travers les différentes 

couches du substrat et sont typiquement absorbés dans la coquille ainsi que dans les nanofils 

de ZnO, suivant leur énergie. Les paires électrons-trous ainsi créées sont séparées à l’interface 

et les électrons sont extraits par les nanofils qui jouent le rôle de matériau transporteur 

d’électron. Afin d’extraire les trous, la couche nanostructurée est en général recouverte d’un 
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matériau transporteur de trous qui remplit et planarise la structure. On utilise pour cela un 

semiconducteur organique de type p à large bande interdite comme CuSCN [113, 434], spiro- 

MeOTAD (C81H68N4O8) [435], P3HT (poly(3-hexylthiophène)) [436] ou encore des 

électrolytes liquides [437]. Enfin un contact métallique, typiquement en argent ou en or, est 

déposé sur le matériau transporteur de trou (contact arrière) et sur le matériau transparent 

conducteur (contact avant), afin de permettre la collecte finale des charges.  

 

Figure 1.24 (a) Représentation schématique d’un dispositif basé sur des hétérostructures radiales de 
type cœur-coquille à nanofils de ZnO. (b) Diagramme de bandes correspondant, mettant en évidence 
les hétérojonctions successives de type II. 

Afin de favoriser le transfert des porteurs de charge photo-générés aux différentes 

interfaces, il est indispensable de choisir les différents semiconducteurs de façon à ce qu’ils 

forment des hétérojonctions de type II. Le diagramme de bandes illustrant l’alignement 

recherché pour ce type de dispositifs est montré Figure 1.24b. 

 

Ce type d’architecture bénéficie ainsi de toute la gamme d’avantages permis par 

l’utilisation de réseaux de nanofils, décrite en section 1.2.1. Toutefois, la grande surface 

développée des nanofils de ZnO est paradoxalement aussi un élément limitant les 

performances des dispositifs en ce sens qu’elle exacerbe les effets de surface, avec notamment 

une forte densité d’états à l’interface favorisant les recombinaisons, et des effets de courbure 

de bandes impactant fortement les propriétés de transport [438]. Différentes stratégies pour 

la modulation des propriétés de surface sont envisagées [87]. Une approche prometteuse 

consiste à passiver la surface en recouvrant les nanofils d’une très fine couche de TiO2 ou 

d’Al2O3, ce qui permet de diminuer significativement le taux de recombinaisons à la surface 

[120, 439–441]. La technique d’ALD se révèle extrêmement bien appropriée pour contrôler 

finement l’épaisseur de ce type d’enrobage sur des couches nanostructurées complexes [87]. 

Selon l’application visée, et les possibilités offertes par les méthodes d’élaboration 

employées, des variantes de l’architecture présentée Figure 1.24a sont utilisées. Notamment, 

le dépôt d’une coquille absorbante conforme peut s’avérer difficile, auquel cas, des 

hétérostructures qui se rapprochent plutôt de l’architecture axiale ont été fabriquées [442], 

ou bien on remplit totalement le réseaux de nanofils avec le semiconducteur de type p [443]. 

On peut chercher en outre à se passer du matériaux transporteur de trou en déposant le 

contacté métallique directement sur la coquille de façon relativement conforme afin 
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d’améliorer l’efficacité d’extraction des charges qui sont alors continuellement générées très 

près du contact [444]. 

1.3.2 Photo-détecteurs UV à nanofils de ZnO 

Une des applications phare des nanofils de ZnO concerne les photo-détecteurs UV. Ces 

dispositifs sont en principe susceptibles de bénéficier des avantages offerts par les 

architectures radiales présentés ci-dessus. Un état de l’art sur l’utilisation des nanofils de 

ZnO pour cette application est dressé dans cette partie. Pour une présentation plus détaillée 

autour des enjeux et avancées effectués dans le domaine de la photo-détection UV, nous 

invitons le lecteur à consulter les nombreuses revues récentes parues sur le sujet [61, 445–

452]. 

1.3.2.1 Contexte applicatif 

Les radiations UV occupent la gamme de longueurs d’onde entre 100 nm et 400 nm et 

sont impliquées dans de nombreux mécanismes chimiques et biochimiques indispensables 

qui sont à la fois bénéfiques et potentiellement dangereux pour les espèces vivantes [445]. 

La détection de la lumière UV présente ainsi un intérêt pour un vaste champ d’applications 

civiles et militaires, allant de la détection de flammes, aux analyses chimiques, biologiques, 

et pharmaceutiques, jusqu’à la communication spatiale [445]. 

Le bon fonctionnement d’un photo-détecteur est caractérisé par ses performances en 

matière de haute sensibilité, de rapport signal sur bruit élevé, avec une bonne sélectivité 

spectrale, un temps de réponse rapide et une bonne stabilité [450]. Ces nécessités peuvent 

être résumées à travers la formule mnémotechnique des « 5S » pour « high sensivity, high 

signal-to-noise ratio, high spectral selectivity, high speed », et « high stability » [452]. 

L’importance donnée à chacun de ces paramètres varie en fonction de l’application visée 

et d’autres critères comme l’autonomie, la légèreté, et la compacité peuvent se révéler 

déterminants. Différentes approches utilisent des semiconducteurs pour la photo-détection 

UV, incluant les photoconducteurs, les photodiodes à barrière Schottky, les photodiodes de 

type métal-semiconducteur métal, métal-isolant-métal, ou encore les photodiodes p-n [445]. 

Les paramètres principaux utilisés pour caractériser ce type de photo-détecteurs sont 

regroupés dans le tableau suivant : 

Paramètre Symbole [unité] 

Réponse spectrale R [A.W-1] 

Temps de réponse (montant et descendant) tm, td [s] 

Densité de courant sous obscurité Jd [A.cm-2] 

Efficacité quantique η 

Gain 𝑔 

Puissance équivalente de bruit NEP [W.Hz-1/2] 

Détectivité spécifique D* [cm.Hz1/2.W-1] 

Sélectivité UV-Vis – 

Table 1.1 Paramètres qualifiant les performances des photo-détecteurs UV [445, 449, 451]. 
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La réponse spectrale (𝑅) représente la capacité du photo-détecteur à convertir un signal 

lumineux en courant électrique. Cela correspond au courant photo-généré par unité de 

puissance optique incidente. On la calcule selon la formule : 

𝑅 =
𝐽𝑖𝑙𝑙 − 𝐽𝑑
𝑃𝑖

=
𝐽𝑝ℎ

𝑃𝑖
 (1.21) 

avec 𝑃𝑖 la densité surfacique de puissance optique [W.m-2]. 

 

La réponse spectrale est également liée à l’efficacité quantique par la formule : 

𝑅 =
λ × η

hc
𝑞𝑔 (1.22) 

avec λ la longueur d’onde de la radiation incidente, c la vitesse de la lumière 

(299 792 458 𝑚. 𝑠−1), ℎ la constante de Plank (6,626 × 10−34 𝐽. 𝑠), 𝑞 la charge élémentaire 

(1,602 × 10−19 𝐶), η l’efficacité quantique et 𝑔 le gain. Dans le cas présent, l’efficacité 

quantique correspond au nombre de paires électrons-trous générées par photon incident et 

le gain correspond au nombre de charges détectées par paires électrons-trous photo-

générées [449]. 

 

Avec la réponse spectrale, le temps de réponse est un des paramètres décisifs pour les 

possibilités d’applications d’un photo-détecteur. Afin de pouvoir comparer différents 

détecteurs les uns avec les autres, le temps de réponse en montée (tm) ou en descente (td) est 

défini par le temps requis pour que le photo-courant augmente de 10 % à 90 % ou diminue 

de 90 % à 10 % de sa valeur maximale, respectivement. 

 

La capacité d’un photo-détecteur à détecter des signaux faibles en intensité est limitée 

par différents phénomènes de bruit (bruit quantique, bruit thermique, bruit de scintillation) 

[453]. La puissance optique minimale pouvant être mesurée dépend ainsi de l’intensité du 

bruit dans le photo-détecteur. On introduit pour caractériser cette limite, la puissance 

équivalente de bruit (NEP pour noise equivalent power), qui correspond à la puissance 

optique incidente requise pour obtenir un ratio signal sur bruit de 1 avec une bande passante 

de 1 Hz. Comme le NEP est en général proportionnel à la racine carré de l’aire illuminée, et 

à la bande passante [445], on utilise en pratique la détectivité spécifique 𝐷∗ pour caractériser 

la capacité d’un photo-détecteur à distinguer les signaux du bruit environnant, selon la 

formule :  

𝐷∗ =
√𝐴𝑜𝑝𝑡Δ𝑓

NEP
 (1.23) 

avec 𝐴𝑜𝑝𝑡  l’aire de surface illuminée [cm2], et Δ𝑓 la bande passante [Hz]. 

 

La détectivité spécifique est ainsi indépendante de l’aire illuminée et de la bande passante, 

ce qui permet de l’utiliser pour comparer différents photo-détecteurs. 

 

Le courant d’obscurité est un courant résiduel traversant le photo-détecteur en l’absence 

d’illumination, correspondant à une génération aléatoire d’électrons et de trous dans la zone 

de charge d’espace du dispositif, liée à des excitations thermiques. C’est également un bon 
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indicateur des performances du photo-détecteur en ce qui concerne le bruit, et doit être aussi 

faible que possible. 

La détectivité spécifique d’un photo-détecteur est limitée par les différentes sources de 

bruits. En général, le bruit formé par le courant d’obscurité est la contribution dominante 

dans ce type de photo-détecteurs [453] et dans ce cas la détectivité peut se calculer par la 

formule : 

𝐷∗ =
𝑅

√2𝑞𝐽𝑑
 (1.24) 

 

Enfin, la sélectivité UV-Vis correspond au rapport entre la réponse spectrale maximale 

obtenue dans le domaine UV et la réponse spectrale dans le domaine visible, typiquement à 

550 nm.  

 

Différentes approches ont été considérées pour l’intégration des nanofils de ZnO. 

L’approche initiale, dite conventionnelle, et une approche développée plus récemment qui 

intègre des architectures radiales. 

1.3.2.2 Le photo-détecteur UV conventionnel 

Cette approche, proposée par Soci et al, se base sur les mécanismes d’adsorption et de 

désorption de l’oxygène à la surface d’un nanofil de ZnO sur lequel ont été déposés des 

contacts métalliques [114]. Le mécanisme de conduction est illustré Figure 1.25(a-c).  

 

Figure 1.25 Représentation schématique (a) du phénomène de photoconduction dans le photo-
détecteur sous illumination UV, avec la collecte des charges par l’application d’une tension aux bornes 
du nanofil ; (b) de l’état du nanofil et du diagramme de bande d’énergie sous obscurité, avec les 
phénomènes d’adsorption d’oxygène ; et (c) de l’état du nanofil et du diagramme de bande d’énergie 
sous illumination, avec les phénomènes de désorption d’oxygène. (d) Caractéristique IV d’un photo-
détecteur à nanofil de ZnO unique pour différentes illuminations UV allant de 4 × 10−2 W.cm-2 
(courbe noire) à 6,3 × 10−6 W.cm-2 (courbe jaune) à 390 nm ; et sous obscurité (courbe marron). Une 
image MEB du dispositif est montrée en insert, l’espacement entre deux électrodes consécutives est 
de 2 µm. (e) Mesures de courant résolu en temps pour différentes tensions d’application allant de 5 V 
à -5 V, de haut en bas. L’illumination commence à 40 s et son extinction à 120 s. D’après Soci et al. 
[114]. 

Sous obscurité, des molécules d’oxygène sont adsorbées à la surface du nanofil et piègent 

des électrons libres (𝑂2(𝑔) + 𝑒
− → 𝑂2

−), formant ainsi une zone de déplétion à la surface du 

ZnO (Figure 1.25b). L’illumination du nanofil avec des photons dont l’énergie est plus grande 
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que la bande d’énergie interdite du ZnO (i.e. dans le domaine UV) provoque la génération 

de paires électrons-trous. Le gradient de potentiel créé par la zone de déplétion à la surface 

active la diffusion des trous vers la surface qui provoquent la désorption des molécules 

d’oxygène adsorbées (ℎ+ +𝑂2
− → 𝑂2(𝑔)) (Figure 1.25c). Les électrons non appariés restant 

peuvent alors être collectés en appliquant une tension aux bornes du nanofil, dont la 

conductivité est ainsi accrue (Figure 1.25d). La dynamique du courant mesurée dans le 

nanofil sous illumination pour différentes tensions d’application est présentée Figure 1.25e. 

L’augmentation du courant après illumination et sa diminution après extinction sont 

ajustées par une double exponentielle avec un temps moyen de montée et de descente de 23 

et 33 s. Le mécanisme de photo-conductivité impliquant l’adsorption et la désorption des 

molécules d’oxygène reste toutefois efficace même sur des échelles de temps très court (1 ns) 

[114]. 

 

Avec ce type de photo-détecteurs [114, 454–456], des gains photo-conductifs élevés avec 

une forte sensibilité sont obtenus. Cela requiert toutefois des tensions d’opération 

importantes, jusqu’à 20 V, et donc un apport d’énergie externe significatif. En outre, la forte 

intensité des champs électriques impliqués est responsable de perturbations locales dans la 

zone de déplétion, conduisant à une augmentation des temps de montée et de descente [114]. 

1.3.2.3 Les photo-détecteurs UV autoalimentés 

Avec la demande croissante de dispositifs autonomes et sans-fil pouvant être intégrés 

dans des systèmes multifonctionnels aux applications variées (voir Contexte général), de 

nombreux efforts ont été engagés pour le développement de photo-détecteurs capables 

d’opérer sans source d’énergie externe [57]. Une des stratégies les plus prometteuses consiste 

à utiliser la différence de potentiel interne généré par une hétérojonction p-n afin de favoriser 

la séparation et la collecte des porteurs de charge photo-générés par l’absorption de lumière 

UV à tension d’opération nulle [446]. Ce type de photo-détecteurs fonctionnent ainsi grâce 

à l’effet photovoltaïque et sont dits dit autoalimentés. D’autres stratégies similaires 

envisagées incluent l’utilisation de jonctions Schottky [446, 457, 458] ou des cellules 

photoélectrochimiques [459, 460]. En plus des avantages apportés par l’autonomie de 

fonctionnement, ces dispositifs présentent des gains importants au niveau du temps de 

réponse [447]. Il présentent également un faible courant d’obscurité, ne dépendent pas de 

l’oxygène et sont susceptibles d’être utilisés comme source de très faible puissance au sein 

de dispositifs multifonctionnels nanométriques [447]. 

Une grande variété d’hétérojonctions p-n ont ainsi été formées en combinant le ZnO avec 

des semiconducteurs de type p à large bande d’énergie interdite. La photo-détection UV par 

ce type d’approche a d’abord été démontré en configuration couche mince avec des 

semiconducteurs de type p tels que SrCu2O2 [461], Si [462], NiO [463], SiC [464], et GaN 

[465]. Leurs performances sont toutefois relativement faibles en ce qui concerne la sélectivité 

UV-Vis et la réponse spectrale à tension d’opération nulle. 
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Bie et al. ont ensuite proposé une première hétérojonction entre une couche mince de 

GaN et un nanofil de ZnO unique, avec d’excellents temps de réponse de 20 µs et 219 µs en 

montée et descente, respectivement, ce qui est bien plus faible que les dispositifs 

conventionnels. Un courant photo-généré de 2 µA à tension d’opération nulle pour une 

longueur d’onde d’excitation de 325 nm et une illumination de 100 W.cm-2 est mesuré [142]. 

Un article qui fait maintenant figure de référence a par la suite été publié par Hatch et al. 

dans lequel un réseau de nanofils de ZnO déposé sur verre/FTO est complètement remplit 

de CuSCN, un semiconducteur organique de type p avec une bande d’énergie interdite de 

l’ordre de 3,6 eV, et qui forme une hétérojonction de type II avec ZnO [124]. Une image MEB 

correspondante est présentée Figure 1.26a.  

Figure 1.26 (a) Image MEB en coupe transverse des nanofils de ZnO recouverts de CuSCN. (b) 
Réponse spectrale et spectre d’absorption du dispositif pour une illumination UV de 1 mW.cm-2. (c) 
Mesures de courant résolu en temps pour une illumination UV à 355 nm et une tension d’application 

de ±0.1 𝑚𝑉. D’après Hatch et al. [124]. 

Les performances de ce dispositif sont excellentes avec une réponse spectrale de 7,5 

mA.W-1 à tension d’opération nulle et pour une longueur d’onde de 380 nm. Une très bonne 

sélectivité UV-Vis de 100 est aussi rapportée (Figure 1.26b). D’excellents temps de réponse 

de 500 ns et 6,7 µs en montée et descente, respectivement (Figure 1.26c), ont été mesurés 

pour une excitation de 380 nm. La réponse spectrale peut être augmentée jusqu’à 9,5 A.W-1 

en utilisant une tension d’opération de -5 V. Par l’optimisation du recuit du CuSCN, Garnier 

et al. ont amélioré la réponse spectrale de ce type d’hétérostructures jusqu’a 20 mA.W-1 à 

tension d’opération nulle, avec une bonne stabilité dans le temps [466]. 

 

S’inspirant de ces résultats, de nombreuses hétérostructures utilisant les nanofils de ZnO 

ont été intégrées au sein de photo-détecteurs UV autoalimentés, avec des semiconducteurs 

inorganiques de type p tels que NiO (R372 nm=0,493 mA.W-1, tm=1,38 μs et td=10 μs) [141], Cu2O 

[467–469], ou des perovkites de type MAPbI3 (R325 nm=26,7 mA.W-1, tm=53 μs et td=163 μs) 

[469]. La génération d’un champ électrique interne peut également être réalisée à l’aide 

d’hétérojonctions n-n. Zhao et al. ont ainsi fabriqués un photo-détecteur UV autoalimenté 

composé d’une hétérostructure cœur-coquille à nanofil de ZnO/Ga2O3 démontrant une 

excellente sélectivité UV-Vis de 690, une très bonne réponse spectrale de 9,7 mA.W-1 à 

tension d’opération nulle pour une longueur d’onde de 251 nm. Des temps de réponse 

prometteurs de 100 µs et 900 µs en montée et en descente, respectivement, sont rapporté 

pour une excitation de 251 nm [470]. Enfin, les avantages offerts par les semiconducteurs 

organiques, du point de vue de la flexibilité, et des méthodes d’élaboration, simple et à coût 
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réduit, ont en parallèle poussé les efforts entrepris pour les combiner avec les nanofils de 

ZnO. On trouve notamment des dispositifs intégrant le polyaniline (PANI) [471], le spiro-

MeOTAD [472], ou le P3HT [473]. Les principaux résultats concernant ce type de dispositifs 

sont regroupés dans le Tableau 1.2. 

 

Type p | configuration 
Longueur d’onde 

de détection [nm] 

Réponse spectrale 

à 0 V [mA.W-1] 

Temps de réponse 

(montée/descente) 

Sélectivité 

UV-Vis 
Année 

GaN | b 366 – 20 µs / 219 μs – 2011 [142] 

GaN | a 358 0,68 – – 2014 [474] 

CuSCN | d 380 7,5 500 ns / 6,7 μs 100 2013 [124] 

CuSCN | d 370 20 – 100 2015 [475] 

Spiro-MeOTAD | d 390 17 200 µs / 950 µs 300 2014 [472] 

MAPbI3 Perovkite | d 325 26,7 53 μs / 63 μs – 2015 [469] 

P3HT | d 365 1,25 x 10-3 90 ms / 98 ms – 2017 [473] 

NiO | f 372 0,493 1,38 μs /– – 2013 [476] 

NiO | c 355 0,44 0,23 s / 0,21 s – 2015 [477] 

NiO | a 365 0,02 41 μs / 71 μs – 2017 [476] 

Al2O3/NiO | f 380 1,4 < 40 ms – 2017 [441] 

Ga2O3 | e 251 9,7 100 µs / 900 µs 6,9 x 102 2017 [470] 

Cu2O | c 365 15 
1,4 s / 0,15 s 

(@ 3 V) 
– 2015 [441] 

Cu2O | d 400 ~60 75 ms / 70 ms – 2017 [478] 

Tableau 1.2 Comparaison des caractéristiques des photo-détecteurs UV autoalimentés basés sur des 
hétérojonctions utilisant les nanofils de ZnO comme semiconducteur de type n. Les configurations 
possibles pour l’hétérostructure entre le ZnO et le semiconducteur complémentaire sont 
respectivement : a couche mince / couche mince ; b nanofil unique sur une couche mince ; c réseaux 
de nanofils sur une couche mince ; d réseaux de nanofils complètement remplis ; e hétérostructure 
cœur-coquille à nanofil unique ; f hétérostructures cœurs-coquilles pour un réseau de nanofils. 

Tous ces résultats se révèlent prometteur quant à l’utilisation des hétérostructures p-n à 

nanofils de ZnO pour la fabrication de photo-détecteurs UV rapides, avec des réponses 

significatives à tension d’opération nulle. Des progrès sont cependant nécessaires à la fois en 

ce qui concerne les performances, mais aussi au niveau des procédés et des matériaux utilisés 

afin de réduire les coûts de production et d’assurer une bonne stabilité des dispositifs [449]. 

Dans cette optique il apparait indispensable d’explorer de nouvelles hétérostructures et 

procédés de fabrication.  

Des hétérostructures originales combinant les nanofils de ZnO avec un semiconducteur 

de type p, le CuCrO2, ont ainsi été développées dans le cadre de cette thèse. La description 

des propriétés du CuCrO2, les caractérisations des hétérostructures cœurs-coquilles ainsi que 

les performances des dispositifs seront présentés au Chapitre 4. 
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1.3.3 Cellules solaires à absorbeur extrêmement mince 

1.3.3.1 Contexte applicatif 

Les performances d’une cellule solaire sont évaluées en mesurant la caractéristique 

courant-tension sous une illumination de type AM 1,5G (air mass 1.5 global, 100 mW.cm-2) 

avec un simulateur solaire. 

La capacité d’une cellule solaire à convertir la puissance lumineuse incidente (𝑃𝑖) en 

puissance électrique est caractérisée par son rendement de conversion (𝜂) définie par le 

rapport entre la puissance maximale délivrée par la cellule (𝑃𝑚𝑎𝑥) et 𝑃𝑖. 𝑃𝑚𝑎𝑥 est obtenue 

pour un point de fonctionnement optimal de la cellule correspondant à une certaine valeur 

du courant 𝐽𝑝 et de la tension aux bornes de la cellule 𝑉𝑝. On définit également la densité de 

courant de court-circuit (𝐽𝑠𝑐) correspondant au courant délivré par la cellule pour une surface 

donnée lorsque la tension est nulle, et la tension en circuit ouvert 𝑉𝑜𝑐 correspondant à la 

tension aux bornes de la cellule pour un courant photo-généré nul. Dans le cas d’une cellule 

idéale, on aura 𝐽𝑝 = 𝐽𝑠𝑐 et 𝑉𝑝 = 𝑉𝑜𝑐. Ce n’est cependant en général pas le cas en raison des 

divers types de pertes (résistives, …). On définit ainsi le facteur de forme (𝐹𝐹) qui mesure 

l’écart par rapport au cas idéal, et dépend notamment du facteur d’idéalité de la diode :  

𝐹𝐹 =
𝑃𝑚𝑎𝑥
𝐽𝑠𝑐 × 𝑉𝑜𝑐

 (1.25) 

 

Le rendement de conversion s’écrit alors : 

𝜂 =
𝐹𝐹 × 𝐽𝑠𝑐 × 𝑉𝑜𝑐

𝑃𝑖
 (1.26) 

 

Comme nous l’avons vu dans la partie Contexte général, le secteur du photovoltaïque fait 

face à de nombreux challenges pour développer des technologies qui soient performantes 

avec une utilisation de matériaux réduite et des procédés de fabrication à la fois bas coût et 

extensibles en surface. Les architectures radiales à nanofils de ZnO ont naturellement été 

considérées pour répondre à ces objectifs en raison des avantages qu’elles offrent au niveau 

de la gestion de la lumière, de la gestion des porteurs de charges ainsi que des coûts de 

fabrication réduits. Les nanofils de ZnO ont ainsi été intégrés au sein de cellules à colorant 

et de cellules à absorbeur extrêmement mince dans le cadre de la troisième génération de 

cellules solaires. 

 

S’inspirant de la photosynthèse, O’Regan et Grätzel ont proposé en 1991 pour la première 

fois une cellule à colorant basée sur une photoanode composée de nanoparticules de TiO2 

avec un rendement de conversion allant de 7,1 % à 7,9 % [479]. Dans ces cellules, un 

semiconducteur à large bande d’énergie interdite, tel que TiO2 ou ZnO, formant une couche 

poreuse constituée de nanoparticules déposée sur une couche d’oxyde transparent 

conducteur est recouvert par une monocouche de pigments photosensible adsorbé à la 

surface [480]. Le colorant, en général un composé complexe à base de ruthénium, est excité 

par l’absorption des photons incidents, ce qui conduit à l’injection d’un électron dans la 
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bande de conduction de l’oxyde. L’état original du colorant est ensuite restauré par la 

réception d’un électron de la part du conducteur de trou, typiquement composé d’un 

électrolyte liquide tel que le couple redox Iodure/Triiodure (I3
-/I-) [481]. Depuis 1991, le 

rendement de conversion des cellules à colorant utilisant le TiO2 mésoporeux a atteint 

quasiment 13 % [482]. Parmi les autres oxydes envisagés [86], le ZnO est apparu très 

prometteur en raison de sa haute mobilité électronique et de la grande variété de 

nanostructures accessibles [86, 119, 483]. Le meilleur rendement a atteint 7,5 % avec des 

nanoparticules de ZnO [484], ce qui reste significativement plus faible que pour le TiO2, 

probablement en raison de problèmes de stabilité chimique du ZnO avec le colorant, qui 

détériore l’injection des électrons [483]. 

En dépit des avantages de ces cellules, en matière de transparence, avec des temps de 

récupération d’énergie courts, et des faibles coûts de fabrication [119], cette technologie ne 

représente qu’une très petite part du marché du solaire photovoltaïque [485], 

principalement en raison de l’utilisation de l’électrolyte liquide qui dégrade progressivement 

les performances en raison de leur volatilité [486].  

Par conséquent, d’importants efforts ont été engagés pour remplacer l’électrolyte par un 

conducteur de trous à l’état solide [487]. C’est dans ce cadre que les cellules à absorbeur 

extrêmement mince, initialement proposés par Könenkamp et al. en 1996 [488], ont été 

développées. Il s’agit ici d’introduire une fine couche (<50 nm) d’un semiconducteur avec 

une faible bande d’énergie interdite, entre 1,1 eV et 2 eV, jouant le rôle d’absorbeur, entre 

deux semiconducteurs à large bande d’énergie interdite (>3 eV) de type n et de type p qui 

jouent le rôle de matériaux transporteur d’électrons et de trous, respectivement [487]. Le 

TiO2-mésoporeux ou les nanofils de ZnO sont typiquement utilisés pour le transport des 

électrons. Dans le cas des nanofils, cela revient à former des architectures radiales cœurs-

coquilles telles que représentées Figure 1.24a, dans lesquelles la coquille joue le rôle de 

couche absorbante. 

1.3.3.2 Les coquilles absorbantes 

Différents semiconducteurs de type p ont été considérés pour la coquille absorbante. Le 

choix de ces derniers est d’abord effectué en fonction de critères indispensables tels que : 

une bande d’énergie directe, un fort coefficient d’absorption dans le visible, et un alignement 

de bandes approprié avec le ZnO et le conducteur de trous (i.e. hétérojonctions de type II). 

La première cellule à absorbeur extrêmement mince à base de nanofils de ZnO a ainsi été 

présentée par Lévy-Clément et al. en 2005 avec une coquille de CdSe et CuSCN comme 

transporteur de trous, pour un rendement prometteur de 2,3 % [113]. Des dispositifs 

similaires ont depuis été fabriqués avec CdTe [489], CdSe [490, 491], CdS [492] ou encore 

avec une double coquille CdS/CdTe [493]. Le meilleur rendement de conversion pour une 

cellule à absorbeur extrêmement mince à base de nanofils de ZnO est à ce jour de 4,74 % 

pour une coquille de CdSe [490]. La structure de la cellule, avec une image MEB de 

l’hétérostructure ainsi que la caractéristique courant-tension sous illumination 

correspondante sont présentées Figure 1.27.  
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Toutefois, la toxicité du cadmium et la tolérance offerte par les hétérostructures cœurs-

coquilles aux matériaux de moins bonne qualité ont poussé les recherches vers des 

absorbeurs alternatifs plus originaux. Un tableau regroupant les performances des cellules à 

absorbeur extrêmement mince à base de nanofils de ZnO et de diverses coquilles absorbantes 

est présenté Tableau 1.3. Des cellules à absorbeur extrêmement mince ont d’abord été 

intégrées avec des absorbeurs tel que TiO2/CuInS2 (CIS) [494, 495], et In2S3/CIS [496].  

 

Figure 1.27 (a) Représentation schématique du procédé de formation d’hétérostructures cœurs-
coquilles à nanofils de ZnO/CdSe et de ZnO/ZnxCd1-xSe. (b) Image MEB d’une hétérostructure cœur-
coquille à nanofil de ZnO/CdSe. (c) Courbes J-V sous illumination des cellules solaires 
correspondantes. D’après Xu et al. [361]. 

Absorbeur Voc [mV] Jsc [mA.cm-2] η [%] Année 

CdTe [489] 200 0,03 0,17 2006 

CdS [492] 155 7,23 3,53 2009 

CdSe [490] 650 18,05 4,74 2011 

CdS/CdTe [493] 485 15,9 4,2 2018 

TiO2/CIS [495] 425 12 2,20 2008 

In2S3/CIS [496] 441 15,7 4,17 2010 

CuS [497] 391 4,9 1,02 2013 

Cu2O [443] 420 9,89 1,52 2015 

CuSbS2 [498] 491 5,87 1,61 2016 

ZnS/Sb2S3 [499] 440 5,57 1,32 2014 

TiO2/Sb2S3 [120] 656 7,5 2,3 2017 

SnS [442] 520 4,6 1,2 2017 

Tableau 1.3 Comparaison des caractéristiques des cellules solaires à absorbeur extrêmement mince 
intégrant des nanofils de ZnO. 

Plus récemment, les efforts se sont dirigés vers le développement d’absorbeurs intégrant 

des oxydes métalliques et des métaux soufrés composés d’éléments abondants, en évitant le 

recours aux matériaux rares ou critiques comme le tellure, l’indium, et le gallium et pouvant 

être synthétisés par des méthodes d’élaboration bas coût, et à faible température, 

typiquement par dépôt chimique en phase vapeur et en solution [348, 500]. Des cellules à 

absorbeur extrêmement mince combinant les nanofils de ZnO à des absorbeurs tels que CuS 

[497], Cu2O [443, 501–503], CuSbS2 [498], ZnS/Sb2S3 [499], TiO2/Sb2S3 [120], et SnS [442] 
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dont les rendements de conversion varient entre 1 % et 2,3 % ont ainsi été démontrés (voir 

Tableau 1.3). 

L’intérêt d’utiliser des architectures radiales pour des matériaux présentant une qualité 

cristalline relativement faible a par exemple été montré dans le cas du Cu2O déposé par dépôt 

électrochimique. Cui et al. ont en effet observé une augmentation de rendement de 

conversion de 60 % par l’utilisation de nanofils de ZnO comparée à une configuration en 

couche mince [501]. L’avantage de contrôler précisément les propriétés des réseaux de 

nanofils par croissance localisée a ensuite été mis en évidence par Chen et al. avec une 

augmentation significative du rendement de conversion de 0,67 % à 1,52 % en passant 

d’hétérostructures ZnO/Cu2O à base de nanofils de ZnO par croissance spontanée à des 

hétérostructures ZnO/Cu2O à base de nanofils de ZnO par croissance localisée, 

respectivement [349]. Des images MEB des nanofils de ZnO localisés obtenus en combinant 

le dépôt en bain chimique avec la lithographie à interférences laser sont présentées Figure 

1.28(a,b). On remarque sur ces images MEB que le contrôle des propriétés structurales du 

réseau de nanofils de ZnO n’est pas optimisé, avec la présence de multiples nanofils par trous. 

Les hétérostructures ZnO/Cu2O formés sur ce type de réseaux de nanofils sont présentées 

Figure 1.28c, et les caractéristiques courant-tension correspondantes sont présentées Figure 

1.28d. 

 

Figure 1.28 (a, b) Images MEB en vue de dessus et en coupe transverse, respectivement, des nanofils 
de ZnO obtenus par croissance localisée pour un motif carré. (c) Image MEB en coupe transverse des 
hétérostructures ZnO/Cu2O à base de nanofils localisés pour un motif carré. (d) Caractéristiques 
courant-tension sous illumination (AM 1,5G) d’une cellule solaire intégrant des hétérostructures à 
nanofils de ZnO/Cu2O pour une croissance spontanée (courbe rouge) ou pour une croissance localisée 
avec un motif sous forme de ligne (courbe verte) et avec un motif carré (courbe bleue). D’après Chen 
et al. [349]. 

Des composés soufrés comme Sb2S3 ont également fait l’objet de nombreuses études 

[437, 504–507] pour ses bonnes propriétés absorbantes dans le visible ainsi que la possibilité 

de le synthétiser en solution par dépôt en bain chimique [504, 508] ou par dépôt de couches 

successives par adsorption et réaction (SILAR pour successive ionic layer adsorption and 

reaction) [509]. Un très bon rendement de conversion de 7,5 % est obtenu en le combinant 

avec une couche de TiO2 mésoporeux [510]. En revanche, son intégration est plus complexe 

avec les nanofils de ZnO en raison de l’instabilité chimique du ZnO dans les solutions acides. 

Une stratégie prometteuse proposée par Parize et al. consiste à recouvrir les nanofils d’une 

fine couche de TiO2 par ALD de façon à bénéficier de la stabilité chimique du TiO2 tout en 
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gardant l’avantage de l’architecture radiale et de la haute mobilité électronique des nanofils 

de ZnO [120]. Un effet passivant du TiO2 a également été mis en évidence et un rendement 

de conversion de 2,3 % est atteint pour la cellule à absorbeur extrêmement mince avec une 

très faible épaisseur de Sb2S3 (~10 nm) [120]. Un schéma illustratif de la structure de la cellule 

à absorbeur extrêmement mince, des images MEB des hétérostructures cœurs-coquilles, 

ainsi que des courbes J-V mesurées sous obscurité et sous illumination AM 1,5G de la cellule 

à absorbeur extrêmement mince correspondante sont présentés Figure 1.29. 

 

Figure 1.29 (a) Représentation schématique d’une cellule solaire à absorbeur extrêmement mince 
intégrant des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/Sb2S3. (b) Images MEB en vue 
de dessus et en coupe transverse de ces hétérostructures. (c) Caractéristiques J-V sous obscurité et 
sous illumination (AM 1,5G) des cellules solaires correspondantes avec ou sans la coquille de Sb2S3. 
D’après Parize et al. [120]. 

Dans le cadre de cette thèse, nous avons choisi de travailler sur une coquille absorbante 

à base de SnS déposée par SILAR et de suivre une stratégie similaire en déposant une coquille 

protectrice de TiO2 par ALD. L’optimisation du dépôt de TiO2 par ALD, et du SnS par SILAR 

sur des réseaux de nanofils de ZnO obtenus par croissance spontanée et localisée, ainsi que 

les caractérisations des hétérostructures ainsi formées sont présentées au Chapitre 5. 
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Chapitre 2                                               

Effet de la polarité sur la croissance 

et les propriétés des nanofils de 

ZnO 
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La possibilité de contrôler la polarité des nanofils de ZnO par transfert de polarité à partir 

du substrat, démontrée au LMGP pour la première fois en combinant le dépôt en bain 

chimique avec la lithographie assistée par faisceaux d’électrons sur des monocristaux de ZnO 

de polarité O ou Zn [112], ouvre la voie à de nombreuses études fondamentales qui 

constituent l’un des points de départ de cette thèse. La lithographie assistée par faisceaux 

d’électrons est ainsi employée pour la formation de réseaux de nanofils de ZnO à polarité 

contrôlée avec une très bonne uniformité structurale, ce qui offre la possibilité d’étudier 

finement l’influence de la polarité sur la nucléation, la croissance, et les propriétés des 

nanofils de ZnO. 

Les différentes étapes suivies pour obtenir des réseaux bien ordonnés de nanofils de ZnO 

des deux polarités sont d’abord présentées et illustrées à travers quelques exemples 

représentatifs. Deux études à caractère fondamental traitant de l’effet de la polarité sur les 

propriétés des nanofils de ZnO sont ensuite présentées. La première étude met en évidence 

l’impact significatif de la polarité sur la nucléation et la vitesse de croissance des nanofils de 

ZnO. La seconde étude présente des caractérisations électriques des nanofils des deux 

polarités en lien avec leurs propriétés optiques et chimiques, révélant le rôle dominant de 

l’hydrogène et de la polarité sur les propriétés des nanofils de ZnO formés par dépôt en bain 

chimique. 
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2.1 Croissance localisée de nanofils de polarité 

oxygène et zinc 

L’étude des effets de la polarité sur les propriétés des nanofils de ZnO formés par dépôt 

en bain chimique nécessite d’être en capacité de discriminer les effets liés à la polarité des 

effets liés aux propriétés de la surface de nucléation et aux conditions de croissance en 

solution. Il faut pour cela mettre en place des procédures expérimentales adéquates. La 

croissance localisée, qui permet de contrôler la densité de nanofils et la taille des zones de 

nucléation, doit ainsi être utilisée pour pouvoir comparer avec pertinence les propriétés des 

nanofils de ZnO de polarité O et Zn. 

Nous présentons ici le procédé mis en place au cours de la thèse pour obtenir des réseaux 

de nanofils de ZnO bien ordonnés à polarité contrôlée et en étudier les propriétés. Quelques 

exemples représentatifs illustrant les possibilités offertes par cette approche seront 

présentés. 

2.1.1 Mode opératoire 

Le mode opératoire développé pour former des réseaux de nanofils de ZnO de polarité O 

et Zn est illustré schématiquement Figure 2.1. Des monocristaux de ZnO de plan c de polarité 

O ou Zn en provenance de la société CrysTec, d’une taille de 10 x 10 mm2, sont utilisés comme 

substrats afin d’avoir une surface de nucléation d’une grande qualité structurale, offrant une 

polarité et une orientation cristalline uniformes selon l’axe c, cruciale pour l’alignement 

vertical des nanofils. Des traitements comme le recuit thermique peuvent être utilisés pour 

nettoyer la surface des éventuelles contaminations et en améliorer les propriétés 

structurales.  

La première étape consiste à recouvrir le monocristal d’une fine couche de PMMA de 90 

à 100 nm par enduction centrifuge (Figure 2.1a). Le PMMA 950K 2 % dilué dans l’éthyl-

lactate de chez Allresist est utilisé (AR-P 679.02 950K). Ensuite, la lithographie assistée par 

faisceau d’électrons est effectuée à l’aide d’un système JEOL6300FS afin de créer les motifs 

dans la résine, sous forme de réseau périodique constitué de trous circulaires. Une étape de 

développement dans une solution contenant un mélange d’isopropanol et de 

méthylisobutylcétone permet l’ouverture des trous, et donne ainsi accès à la surface de 

nucléation (Figure 2.1b). Toutes ces étapes sont effectuées en salle blanche à la PTA par Jean-

Luc Thomassin (CEA-Grenoble, INAC-PHELIQS-LATEQS). 

L’étape suivante consiste à former le réseau de nanofils de ZnO par dépôt en bain 

chimique (Figure 2.1c). Une gravure légère est d’abord appliquée sur le substrat ainsi préparé 

pour retirer la couche de PMMA résiduelle à l’intérieur des trous. Un système de nettoyage 

plasma Evactron RF avec un plasma O2 d’une pression de 0,4 Torr et d’une puissance RF de 

12 W pendant quelques secondes est utilisé à cet effet. Le substrat est ensuite placé dans un 

bécher de 50 mL rempli d’une solution équimolaire de 30 mM de nitrate de zinc hexahydraté 

(𝑍𝑛(𝑁𝑂3)2. 6𝐻2𝑂) et d’HMTA dissous dans l’eau déionisée. Les deux précurseurs chimiques 
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sont achetés chez Sigma Aldrich. Les substrats sont placés sur un support en verre inerte 

dans la solution avec leur face active vers le bas afin d’éviter le dépôt de croissance homogène 

au cours de la croissance (Figure 2.1c). Le bécher est ensuite scellé pour en assurer 

l’étanchéité, puis est placé dans un four maintenu à 90°C pendant plusieurs heures. Suite à 

cela, le substrat est retiré de la solution, rincé avec de l’eau déionisée et séché par un souffle 

d’azote à faible débit (Figure 2.1d). 

 

Figure 2.1 Représentation schématique des différentes étapes de la croissance localisée de nanofils de 
ZnO en combinant le dépôt en bain chimique et la lithographie assistée par faisceaux d’électrons. Les 
étapes (a-d) sont décrites dans le texte ci-dessus. 

Pour les études présentés dans ce chapitre, les motifs dessinés dans la résine sur les 

monocristaux de ZnO et la morphologie structurale des nanofils correspondants sont 

caractérisés à l’aide d’images MEB en vue de dessus et en vue inclinée à 30° obtenues avec 

un microscope électronique à balayage équipé d’un canon à électron à effet de champ du 

type FEI Quanta 250. 

2.1.2 Préparation des monocristaux de ZnO 

Une photographie d’un monocristal de ZnO de polarité Zn en provenance de CrysTec est 

montrée Figure 2.2a. Ces derniers sont obtenus à partir de monocristaux massifs de ZnO 

élaborés par la méthode de croissance hydrothermale et découpés pour former un carré de 

10 x 10 mm2 et de 0,5 mm d’épaisseur, avec la face d’intérêt (de polarité O ou Zn) préparée 

par polissage. 

 

Figure 2.2 Photographie d’un monocristal de ZnO de polarité Zn. (a) Tel que reçu de la part du 
fournisseur (CrysTec). (b) Après la croissance localisée de nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique 
combiné à la lithographie assistée par faisceaux d’électrons. Le carré au contour en pointillé noir 
délimite la zone de croissance localisée. 
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État de surface 

Des images AFM de la surface d’un monocristal de ZnO de polarité O et de polarité Zn 

sans traitements additionnel suite à leur réception sont montrées Figure 2.3a et c, 

respectivement. Les propriétés structurales de ces surfaces ne sont pas toujours optimales, 

et des traces d’endommagement due au polissage, tout comme des impuretés, sont visibles 

(Figure 2.3c). La qualité de ces surfaces peut typiquement être améliorée par un recuit sous 

oxygène à haute température (>800°C). Des images AFM des surfaces de polarité O et Zn 

après un recuit à 1050°C sous oxygène sont montrées Figure 2.3b et d, respectivement, et 

révèlent une bien meilleure structuration de la surface. Ces mesures ont été effectuées au 

CRHEA par Jean-Michel Chauveau. 

 

Figure 2.3 Images AFM de monocristaux de ZnO pour une surface de 5 x 5 µm2. (a, b) Surface de 
polarité O, avant et après recuit à haute température (1050°C, sous oxygène), respectivement. (c, d) 
Surface de polarité Zn, avant et après recuit à haute température (1050°C, sous oxygène), 
respectivement. 

Lithographie assistée par faisceau d’électrons 

La technique de lithographie assistée par faisceau d’électrons permet de préparer 

différents types de motifs sur les monocristaux de ZnO en faisant varier l’arrangement 

périodique du réseau de trous, la distance entre les trous (période) et le diamètre d’ouverture 

des trous qui dépend de la dose électronique utilisée. Des exemples représentatifs de motifs 

ayant été utilisés au cours de cette thèse sont illustrés par des images MEB en vue de dessus 

en Figure 2.4.  

 

Figure 2.4 Images MEB en vue de dessus de monocristaux de ZnO préparés par lithographie assistée 
par faisceau d’électrons avec différents motifs. (a) Motif carré avec une période de 1 µm et un diamètre 
de trous d’environ 140 nm. (b) Motif hexagonal avec une période de 1 µm et un diamètre de trous 
d’environ 125 nm. (c) Motif hexagonal avec une période de 6 µm et un diamètre de trous d’environ 
140 nm. L’échelle de 5 µm est valable pour les trois images MEB. 
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Nous avons par exemple utilisé un réseau périodique carré (Figure 2.4a) ou hexagonal 

(Figure 2.4bc) avec une période de trous de 1 µm (Figure 2.4(a,b)) ou de 6 µm (Figure 2.4c). 

L’uniformité des réseaux formés par cette technique est excellente, avec peu de défauts et 

une bonne précision. 

2.1.3 Croissance localisée par dépôt en bain chimique  

Les croissances de nanofils de ZnO effectuées sur des monocristaux de ZnO de polarité 

O ou Zn avec les motifs présentés en Figure 2.4 sont montrées Figure 2.5 et Figure 2.6. Des 

conditions de croissance standard sont utilisées pour le dépôt en bain chimique (90°C, 30 

mM, 3 h). Une photographie d’un monocristal de ZnO après une croissance localisé est 

également montrée Figure 2.2b. Le domaine de croissance localisé est clairement visible sur 

une surface de 4 x 4 mm2. Des dégradations sont présentes en raison des diverses 

manipulations et caractérisations effectuées sur cet échantillon. 

 

Figure 2.5 Images MEB de nanofils de ZnO déposés en bain chimique sur des monocristaux de ZnO 
avec un motif carré (période de 1 µm, diamètre des trous ~140 nm) et de polarité (a-c) O et (d-f) Zn. 
(a, d) Vue de dessus à très faible grandissement, (b, e) vue de dessus à fort grandissement, (c, f) vue 
inclinée à 30°. 

La Figure 2.5 présente des images MEB effectuées sur un réseau carré de 1 µm de période 

avec un diamètre de trous de 125 nm pour un monocristal de polarité O (Figure 2.5(a-c)) et 

Zn (Figure 2.5(d-f)), tandis que la Figure 2.6 correspond à des réseaux hexagonaux d’une 

période de 1 µm (Figure 2.6(a,d)) et 6 µm (Figure 2.6(e,h)) avec un diamètre de trous de 140 

nm. Quelles que soit les caractéristiques du motif et la polarité de la surface de nucléation, 

l’uniformité structurale des réseaux de nanofils de ZnO localisés apparait excellente avec une 

très bonne verticalité. La nucléation des nanofils intervient uniquement dans les trous 

formés dans la résine et ces derniers présentent donc la même périodicité que le motif. Très 

peu de croissance parasite est observée sur le PMMA. Cette résine est donc efficace pour 

inhiber la croissance des nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique. Le diamètre des 

nanofils apparait significativement plus grand que le diamètre des trous ce qui indique 
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qu’une croissance radiale importante a lieu une fois que le nucléus formé dans le trou 

commence à croitre en dehors de la résine [112]. Les images MEB en vue de dessus à faible 

grandissement sur un monocristal de polarité O et Zn, Figure 2.5(a,d) respectivement, 

mettent bien en évidence la possibilité d’obtenir des réseaux de nanofils bien ordonnées et 

uniformes sur des surfaces de taille significative, ici de plus de 100 x 100 µm2. Des défauts 

ponctuels sont toutefois parfois visibles à travers l’absence de nanofils au niveau de certains 

trous qui n’étaient probablement pas suffisamment ouverts. Les images en vue de dessus à 

plus fort grandissement, Figure 2.5(b,e) et Figure 2.6b, montrent que les plans m des parois 

verticales des nanofils sont alignés, ce qui témoigne d’une forte orientation dans le plan qui 

est associée à la nucléation homoépitaxiale des nanofils sur les monocristaux [112]. 

 

Figure 2.6 Images MEB de nanofils de ZnO déposés en bain chimique sur des monocristaux de ZnO 
avec un motif hexagonal. (a-d) Monocristal de polarité Zn avec une période de 1 µm, et un diamètre 
de trous de 125 nm. (a, b) Vue de dessus à faible et fort grandissements, respectivement. (c) Vue 
inclinée à 30° à faible grandissement. (d) Vue inclinée à 30° au bord du domaine, à plus fort 
grandissement. (e-h) Monocristal de polarité (e-g) O, et (h) Zn, avec une période de 6 µm, et un 
diamètre de trous d’environ 140 nm. (e) Vue de dessus. (f) Vue inclinée à 30°. (g, h) Vue de dessus à 
fort grandissement. 

Les images MEB Figure 2.6d en vue inclinée et Figure 2.6(g,h) en vue de dessus mettent 

en évidence une variation significative du diamètre des nanofils le long de l’axe c, qui apparait 

plus petit en haut des nanofils. Les parois verticales des nanofils sont ainsi légèrement 

inclinées, typiquement d’un angle de 2° à 3° par rapport à la verticale (axe c). Ce phénomène 

est régulièrement observé pour les nanofils de ZnO obtenus avec la méthode de dépôt en 

bain chimique [386, 410, 511–514]. Cela est attribué à la croissance de type couche par couche 

suivant l’axe c combiné à des effets cinétiques. La faible température de croissance, avec une 

forte sursaturation et une haute densité de sites de nucléations combinées à une vitesse de 

croissance axiale bien plus grande que la vitesse de croissance radiale est susceptible de 

conduire à la nucléation d’une nouvelle couche avant que la croissance radiale de la couche 

sous-jacente ne soit terminée, ce qui conduit à un empilement de couches hexagonales dont 

l’aire de surface décroit progressivement [512]. Les images MEB à fort grandissement d’un 

nanofil de polarité O et de polarité Zn, présentées Figure 2.6(g,h), respectivement, 
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soulignent bien ce type de croissance en couche par couche avec un empilement de 

structures hexagonales dans l’axe c. Il est également suggéré que la déplétion locale de la 

solution en précurseurs chimiques au cours de la croissance favorise ce phénomène [514]. 

 

Des images HRTEM collectées au niveau de l’interface entre un nanofil de polarité O et 

le monocristal de ZnO de polarité O ainsi qu’entre un nanofil de polarité Zn et le monocristal 

de ZnO de polarité Zn sont présentées Figure 2.7a et b, respectivement [112]. Il est important 

de noter que ces images ne révèlent pas la présence de défauts étendus tels que des fautes 

d’empilement, des dislocations, ou des domaines d’inversion. Cela confirme la haute qualité 

structurale des nanofils de ZnO de polarité O et de polarité Zn, ainsi que le transfert de 

polarité du monocristal de ZnO vers les nanofils. 

 

Figure 2.7 Images HRTEM collectées selon l’axe 〈112̅0〉 de l’interface entre (a) un nanofil de polarité 
O et le monocristal de ZnO de polarité O et (b) un nanofil de polarité Zn et le monocristal de ZnO de 
polarité Zn. Adapté de Consonni et al. [112]. 

Ainsi, un contrôle avancé des propriétés structurales des nanofils de ZnO et de leur 

polarité est accessible par la combinaison du dépôt en bain chimique avec la lithographie 

assistée par faisceau d’électrons sur monocristaux de ZnO. Cette approche permet entre 

autres d’envisager l’étude de l’effet de la polarité sur les propriétés des nanofils de ZnO, sujet 

qui n’est pas encore traité dans la littérature. Dans le cadre de cette thèse, nous nous sommes 

intéressés à l’effet de la polarité sur la nucléation et la croissance des nanofils de ZnO d’une 

part, et d’autre part sur leurs propriétés électriques et optiques. 
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2.2 Nucléation et vitesse de croissance des 

nanofils de polarité oxygène et zinc 

Dans cette première étude, des réseaux de nanofils de ZnO bien ordonnés sont formés 

par dépôt en bain chimique sur des monocristaux de ZnO de polarité O et Zn. Les 

monocristaux de chaque polarité sont préparés de façon identique par lithographie assistée 

par faisceau d’électrons avec plusieurs domaines dont les motifs présentent différentes 

périodes et tailles de trous afin d’étudier l’impact de la polarité sur la nucléation et la 

croissance des nanofils. L’effet des caractéristiques des motifs et de la polarité sur les 

dimensions des nanofils est étudié et analysé à travers un modèle de croissance des nanofils 

limitée par les phénomènes compétitifs de transport diffusif et de réaction à la surface des 

réactifs. Plusieurs raisons expliquant les différences observées en fonction de la polarité sont 

proposées et discutées. Ces résultats ont fait l’objet d’une publication dans le journal 

Langmuir en 2017 [515]. 

2.2.1 Élaboration et caractérisations structurales des nanofils 

2.2.1.1 Protocole expérimental 

Un protocole expérimental précis combinant la lithographie assistée par faisceau 

d’électrons avec le dépôt en bain chimique sur des monocristaux de ZnO a été défini afin 

d’identifier sans ambiguïté l’effet de la polarité sur la croissance des nanofils. 

Lithographie assistée par faisceau d’électrons 

La lithographie assistée par faisceaux d’électrons est utilisée sur deux monocristaux, un 

de polarité O et un de polarité Zn pour former des motifs identiques composés de quinze 

domaines présentant chacun une combinaison unique d’une période et d’un diamètre de 

trous particulier. Trois diamètres de trou de 125 ± 21 nm, 194 ± 21 nm, et 254 ± 22 nm sont 

ainsi combinés avec cinq périodes différentes de 0,6 µm, 0,8 µm, 1,0 µm, 1,2 µm, et 1,4 µm. 

Les quinze domaines sont chacun répartis sur une surface de 100 x 100 µm2 et sont séparés 

d’une distance de 500 µm pour les différentes périodes de trou et de 1000 µm pour les 

différents diamètres de trou (voir Figure 2.8a). Cette séparation importante permet de 

limiter les phénomènes d’échange entre motifs, qui sont donc considérés comme isolés. 

Dépôt en bain chimique 

Le dépôt en bain chimique est réalisé en même temps et dans les mêmes conditions pour 

chaque monocristal de ZnO. Ces derniers sont placés dans des béchers séparés selon la 

méthode décrite précédemment et remplis de la même solution de croissance. Une 

concentration équimolaire de 30 mM est utilisée avec une température de croissance de 90°C 

et une durée de 3 h. 
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Caractérisations et analyses 

La morphologie des motifs formés sur les monocristaux des deux polarités ainsi que des 

nanofils de ZnO correspondants est caractérisée par des images MEB en vue de dessus et en 

vue inclinée à 30°. La comparaison des vitesses de croissance radiales et axiales des nanofils 

de polarité O et Zn est effectuée en mesurant le diamètre moyen et la longueur moyenne de 

ces derniers pour chacun des trente domaines. Les dimensions des nanofils sont mesurées à 

partir des images MEB et à l’aide du logiciel ImageJ. La longueur apparente des nanofils est 

d’abord mesurée sur les images MEB en vue inclinée prises à la limite du domaine. La 

longueur réelle est ensuite calculée en divisant la longueur apparente par sin(30°) pour 

prendre en compte l’angle d’inclinaison de 30°. Le diamètre est défini par la distance séparant 

deux plans m parallèles d’un nanofil. Comme celui-ci varie avec la longueur des nanofils, il 

est systématiquement calculé à la hauteur constante de 1 µm, ce qui permet de comparer le 

diamètre moyen entre les différents domaines et pour les différentes polarités. Le diamètre 

est mesuré à l’extrémité haute des nanofils à l’aide des images MEB en vue de dessus, puis 

l’angle d’inclinaison des parois verticales des nanofils est mesurée sur les images MEB en vue 

inclinée et utilisé pour calculer le diamètre à la hauteur de 1 µm. 

Simulations thermodynamiques  

Afin de comprendre le mécanisme de croissance des nanofils en lien avec l’état du milieu 

réactionnel dans les conditions de croissances utilisées, des simulations thermodynamiques 

ont été réalisées avec le logiciel Visual MINTEQ en considérant les ions Zn2 comme unique 

cation métallique, avec les ligands HO- et NH3 pour la formation de complexes hydroxydes 

et amines de Zn(II). Neufs espèces solubles sont ainsi considérées dans le milieu aqueux : les 

ions Zn2+, Zn(OH)+, Zn(OH)2 (aq), Zn(OH)3
−, Zn(OH)4

2−, Zn(NH3)
2+, Zn(NH3)2

2+, Zn(NH3)3
2+, 

et Zn(NH3)4
2+. Le mécanisme chimique simplifié est donné par 𝑍𝑛2+ + 𝑖𝐿 ↔ ZnLi

2+ (2.1) avec 

βi
L =

[ZnLi
2+]

[Zn2+][L]i
, où L est le ligand (i.e., les ions HO- ions ou NH3), ZnLi

2+ est le complexe 

considéré, i est la coordination, et βi
L est la constante de stabilité. Les constantes de stabilité 

sont initialement considérés à 25°C à partir de la base de données du NIST (National Institute 

of Standards and Technology) et déduites à 90°C par l’équation de Kelley [516]. Des mesures 

de pH in situ effectuées au cours d’une croissance ont été réalisées avec un pH mètre de type 

Mettler-Toledo Seven Compact pH/Ion S220, qui est également équipé d’une sonde de 

température. Ce type de simulation et ces mesures ont été effectuées au LMGP avec l’aide de 

Claire Verrier [517]. 
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2.2.1.2 Lithographie assistée par faisceau d’électrons 

Une représentation schématique de la position des domaines formés par lithographie 

assistée par faisceau d’électrons sur un monocristal de ZnO est présentée Figure 2.8a. Des 

images MEB en vue de dessus des quinze domaines montrant les différentes périodes et 

diamètres de trous formés sur le monocristal de ZnO de polarité Zn sont montrées Figure 

2.8b. Les motifs réalisés sur le monocristal de ZnO de polarité O sont identiques à ces 

derniers. 

 

Figure 2.8 (a) Représentation schématique d’un monocristal de ZnO avec un motif composé de 
quinze domaines (en bleu) présentant différentes combinaisons de périodes et de diamètres de trous. 
La période des trous varie de la gauche vers la droite de 0,6 µm à 0,8 µm, 1,0 µm, 1,2 µm et 1,4 µm, 
tandis que le diamètre de trous varie de haut en bas de 125 nm, à 194 nm et 254 nm. (b) Images MEB 
en vue de dessus des 15 domaines correspondants sur le monocristal de polarité Zn. La barre d’échelle 
de 3 µm est valable pour toutes les images MEB. 

2.2.1.3 Croissance localisée par dépôt en bain chimique 

Les images MEB en vue de dessus et en vue inclinée des nanofils de ZnO formés sur les 

monocristaux de ZnO des deux polarités pour chacun des domaines sont présentées Figure 

2.9. Des réseaux de nanofils avec une excellente uniformité structurale sont observés pour 

les périodes de trous allant de 0,8 à 1,4 µm. Une image MEB en vue de dessus à faible 

grandissement pour une période de 1,4 µm et un diamètre de trous de 125 nm, présentée 

Figure 2.10b sur le monocristal de polarité Zn, souligne la bonne uniformité sur l’intégralité 

du domaine. Pour les domaines avec la plus petite période de 0,6 µm, des structures 

compactes composés de plusieurs nanofils les uns en contacts avec les autres sont observées 

(Figure 2.9). Ce type de structure a déjà été rapporté dans la littérature lorsque la distance 

entre les nanofils est relativement faible [415, 518]. Leur formation a été reliée aux forces 

capillaires agissant durant le rinçage et le séchage des nanofils. Ce phénomène est 

particulièrement prononcé pour le domaine présentant un diamètre de trous de 125 nm du 

monocristal de polarité Zn, en raison du diamètre moyen de 575 ± 42 nm des nanofils à une 

hauteur de 1 µm, qui est très proche de la période de 0,6 µm séparant le centre des nanofils 



Chapitre 2  Effet de la polarité sur la croissance et les propriétés des nanofils de ZnO 

102 

adjacents. L’image MEB en vue de dessus à faible grandissement du domaine correspondant 

en entier, montré Figure 2.10a, montre que les phénomènes de coalescence sont dominants 

aux bords du domaine. Les images MEB en vue inclinée pour la période de trous de 0,6 µm 

et le diamètre des trous de 125 nm, montrée Figure 2.10(c,e) sur les monocristaux de polarité 

O et Zn, respectivement, soulignent les effets de coalescence prononcés aux bords du 

domaine.  

 

Figure 2.9 Images MEB en vue inclinée des nanofils de ZnO élaborés par dépôt en bain chimique sur 
chacun des 15 domaines préparés sur un monocristal de ZnO de polarité O ou Zn. Les triangles du 
haut et du bas correspondent au monocristal de polarité O et Zn, respectivement. Les inserts montrent 
les images MEB en vue de dessus correspondantes. 

Les nanofils apparaissent en effet légèrement plus long et large sur les bords des 

domaines (Figure 2.10(c,e)). Cet effet apparait moins prononcé pour les plus grandes 

périodes de trous (Figure 2.10(d,f)). Les phénomènes d’inhomogénéité de croissance aux 

limite des domaines sont typiquement observés par dépôt en bain chimique, et résulte du 

type de régime de croissance en solution aqueuse [358, 381]. En particulier, dans le cas d’un 

régime de croissance limité par la diffusion, la réduction abrupte de la fraction d’aire de 

surface de plan c des nanofils qui a lieu à la limite du domaine est associée à une plus forte 

concentration locale en réactifs qui conduit à des vitesses de croissance plus importantes 

qu’à l’intérieur du domaine. Une analyse du régime de croissance en fonction de la polarité, 

de la période et du diamètre de trous est effectuée en section 2.2.3 à travers un modèle de 

croissance prenant en compte les phénomènes compétitifs de transport diffusif et de réaction 

à la surface des réactifs. 
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Figure 2.10 (a, b) Images MEB en vue de dessus à très faible grandissement des nanofils de ZnO 
élaborés par dépôt en bain chimique sur un monocristal de ZnO de polarité Zn avec un diamètre de 
trous de 125 nm et une période de trous de (a) 0,6 µm et (b) 1,4 µm. (c-f) Images MEB en vue inclinée 
de nanofils de ZnO prise au bord du domaine sur un monocristal de ZnO de polarité (c, d) Zn et (e, 
f) O, pour un diamètre de trous de 194 nm et une période de trous de (c, e) 0,6 µm et (d, f) 1,4 µm. 
La barre d’échelle de 50 µm est valable pour (a, b) et celle de 1 µm pour (c-f). 

2.2.2 Vitesses de croissance axiale et radiale 

L’évolution du diamètre et de la longueur moyenne des nanofils en fonction de la période 

et du diamètre des trous est présentée Figure 2.11. La Figure 2.11a met d’abord en évidence 

une augmentation significative du diamètre et de la longueur moyenne des nanofils lorsque 

la période des trous augmente de 0,8 µm à 1,4 µm.  

Pour les nanofils de polarité Zn, le diamètre moyen passe ainsi d’un minimum de 785 ± 

50 nm à un maximum de 1152 ± 52 nm tandis que la longueur moyenne passe d’un minimum 

de 4,17 ± 0,30 µm à un maximum de 6,99 ± 0,30 µm. Parallèlement, le diamètre moyen des 

nanofils de polarité O augmente d’un minimum de 613 ± 61 nm à un maximum de 927 ± 76 

nm et leur longueur moyenne augmente d’un minimum de 3,62 ± 0,30 µm à un maximum de 

4,77 ± 0,30 µm, respectivement. 

On remarque ensuite que le diamètre moyen des nanofils des deux polarités apparait 

indépendant du diamètre des trous, tandis qu’une évolution différente est constatée pour la 

longueur moyenne en fonction de la polarité (Figure 2.11b). Lorsque le diamètre des trous 

augmente de 125 nm à 194 nm et 254 nm, la longueur moyenne des nanofils de polarité Zn 

décroit linéairement pour toutes les périodes allant de 0,8 à 1,4 µm tandis que la longueur 

moyenne des nanofils de polarité O reste relativement constante quelles que soit les périodes 

considérées. Parallèlement, le rapport entre les longueurs des nanofils de polarité Zn et de 

polarité O, tracé en Figure 2.13b, décroit de 1,5 ± 0,2 à 1,1 ± 0,2 avec l’augmentation du 

diamètre de trou pour les périodes supérieures à 0,8 µm. La diminution est plus faible pour 

la plus petite période de 0,6 µm en raison des phénomènes de coalescence prononcés 

observés pour les nanofils de polarité Zn lorsque le diamètre de trou est de 125 nm.  
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Figure 2.11 (a) Évolution de la longueur et du diamètre moyens des nanofils de ZnO en fonction de la 
période des trous pour la polarité O et Zn. (b) Évolution de la longueur et du diamètre moyens des 
nanofils de ZnO en fonction du diamètre des trous pour la polarité O et Zn. Les lignes à trait plein 
avec les symboles remplis correspondent à la polarité Zn tandis que les lignes à trait pointillé avec les 
symboles vides correspondent à la polarité O. 

Une évolution relativement stable est constatée pour les nanofils des deux polarités en 

ce qui concerne le facteur de forme des nanofils (rapport de la longueur sur le diamètre) 

lorsque la période de trou varie de 0,8 µm à 1,4 µm, avec des valeurs entre 5 et 7 suivant le 

diamètre de trous et la polarité considérée (Figure 2.12). En accord avec les observations 

effectuées sur l’évolution du diamètre et de la longueur moyenne des nanofils en fonction du 

diamètre de trous (Figure 2.11b), le facteur de forme des nanofils de polarité O reste stable 

avec l’augmentation du diamètre de trous tandis qu’il diminue pour les nanofils de polarité 

Zn, pour les périodes de trous allant de 0,8 µm à 1,4 µm. 

Il est clairement visible sur la Figure 2.11 que la polarité des nanofils de ZnO à un impact 

sur leur dimensions, et donc sur la vitesse de croissance. Quelle que soit la combinaison de 

la période et du diamètre de trous considéré, le diamètre et la longueur moyennes sont plus 

grandes pour les nanofils de polarité Zn que pour les nanofils de polarité O. La différence 

mesurée entre le diamètre moyen des deux polarités est relativement faible pour la plus 

petite période de 0,6 µm à cause des effets de coalescence observés aux limites du domaine. 

Pour toutes les autres combinaisons de période et de diamètre de trou, la différence est 

significative. La différence maximale en matière de longueur est mesurée pour un diamètre 

de trous de 125 nm et une période de trous de 1,2 µm. La longueur moyenne des nanofils est 
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alors de 6,99 ± 0,30 µm pour la polarité Zn et de 4,43 ± 0,30 µm pour la polarité O, ce qui 

correspond à une différence d’environ 34 ± 11 %. 

 

Figure 2.12 (a, b) Évolution du facteur de forme des nanofils en fonction de la période et du diamètre 
des trous, respectivement. Les lignes à trait plein avec les symboles remplis correspondent à la polarité 
Zn tandis que les lignes à trait pointillé avec les symboles vides correspondent à la polarité O. 

 

Figure 2.13 (a) Évolution du rapport entre les longueurs moyennes et entre les diamètres moyens des 
nanofils de ZnO de polarité Zn et de polarité O, en fonction de la période des trous. (b) Évolution du 
rapport entre les longueurs moyennes et entre les diamètres moyens des nanofils de ZnO de polarité 
Zn et de polarité O, en fonction du diamètre des trous. 



Chapitre 2  Effet de la polarité sur la croissance et les propriétés des nanofils de ZnO 

106 

L’effet de la polarité sur les dimensions des nanofils peut être mis plus explicitement en 

évidence en traçant l’évolution du rapport entre le diamètre moyen ou la longueur moyenne 

des nanofils de polarité Zn sur les nanofils de polarité O, en fonction de la période des trous 

(Figure 2.13a). Pour les périodes de trous entre 0,8 et 1,4 µm, les rapports de longueur sont 

relativement stables avec 1,5 ± 0,2 ; 1,3 ± 0,2 ; et 1,1 ± 0,2 pour les diamètres de trous respectifs 

de 125 nm, 194 nm, et 254 nm. Le rapport des diamètres est typiquement situé entre 1,1 ± 0,2 

et 1,3 ± 0,2, excepté pour la période de trous de 0,6 µm et le diamètre de trous de 254 nm ou 

la valeur est proche de 1,0 (le diamètre moyen des nanofils est dans ce cas de 420 ± 36 nm et 

429 ± 22 nm pour la polarité O et Zn, respectivement).  

 

Le protocole expérimental adopté permet ainsi de montrer sans ambigüité que les 

vitesses de croissance radiale et axiale sont plus élevées pour les nanofils de polarité Zn que 

pour les nanofils de polarité O élaborés par dépôt en bain chimique. 

2.2.3 Mécanisme de croissance  

2.2.3.1 Conditions de croissance 

L’évolution du pH de la solution au cours d’une croissance réalisée dans des conditions 

standard est montré Figure 2.14a. Le pH initial de 6,77 diminue rapidement en début de 

croissance avec l’augmentation de la température. La température de croissance de 90°C est 

atteinte après 40 minutes avec un pH de 5,57 qui diminue légèrement jusqu’à atteindre 5,42 

à la fin de la croissance, après 180 minutes.  

 

Figure 2.14 (a) Évolution du pH dans le bain chimique en fonction du temps de croissance. La 
température de croissance de 90°C est atteinte après 40 minutes (ligne verticale pointillée). (b) 
Diagramme de prédominance des complexes Zn(II) à 90°C en fonction du pH simulé avec le logiciel 
Visual MINTEQ pour une concentration équimolaire de 𝑍𝑛(𝑁𝑂3)2 et de HMTA de 30 mM. La zone 
hachurée de couleur orange représente le domaine de pH mesuré dans nos conditions de croissance. 

 



2.2  Nucléation et vitesse de croissance des nanofils de polarité oxygène et zinc 

107 

La distribution des différents complexes Zn(II) en solution, déterminée par des 

simulations thermodynamiques, est présentée Figure 2.14b. Le domaine de pH, représenté 

par la zone hachurée de couleur orange sur la figure, montre que dans nos conditions de 

croissance les ions Zn2+ sont largement dominants et les autres espèces, comme 𝑍𝑛(𝑂𝐻)+ et 

𝑍𝑛(𝑁𝐻3)
2+ sont négligeables [364]. Par conséquent, nous allons considérer par la suite que 

les ions Zn2+, formant typiquement une molécule de zinc hexahydratée [Zn(H2O)6]2+, sont 

les seuls complexes Zn(II) participant à cristallisation du ZnO pour former les nanofils en 

bain chimique. 

2.2.3.2 Modèle de croissance 

Le régime d’élongation des nanofils de ZnO en bain chimique peut être analysé en 

considérant les phénomènes compétitifs de transport diffusif et de réaction à la surface des 

réactifs.  

En suivant ce type d’approche, Boecker et al. ont d’abord proposé un modèle de 

croissance limitée par la diffusion des réactifs en solution [381] pour expliquer la relation 

inversement proportionnelle entre les dimensions (longueur, diamètre) des nanofils et leur 

densité, observée expérimentalement dans le cas de réseaux de nanofils relativement denses 

et obtenus par croissance spontanée en bain chimique sur des couches d’amorces 

polycristallines de ZnO [373, 381]. 

Cheng et al. ont ensuite montré que ce n’est pas uniquement la densité de nanofils qui 

affecte leur vitesse de croissance et leurs dimensions, mais plutôt la fraction d’aire de surface 

totale des plans c des nanofils exposée à la solution de croissance [358]. Ce paramètre, noté 

S, correspond au produit de la densité de nanofils (n) par l’aire moyenne des faces de plan c 

des nanofils (A), selon 𝑆 = 𝑛 × 𝐴 (2.2). Par exemple, un réseau très dense de nanofils à faible 

diamètre et un réseau très peu dense de nanofils à large diamètre peuvent avoir un paramètre 

S similaire et donc croitre avec la même vitesse de croissance axiale. L’élongation des nanofils 

apparait selon cette approche limitée soit i) par la réaction à la surface lorsque le paramètre 

S est faible (faible densité et faible diamètre des nanofils), soit ii) par le transport diffusif des 

réactifs en solution lorsque le paramètre S est plus élevé (haute densité et large diamètre des 

nanofils).  

Cheng et al. ont alors adapté le modèle utilisé par Boecker et al. pour relier la vitesse de 

croissance des plans c des nanofils (vitesse de croissance axiale), noté Rc−plane, à ce 

paramètre S et à la concentration en ions Zn2+ dans la solution. Il s’agit ici de considérer les 

processus en série de transport des ions Zn2+ de la solution jusqu’aux plans c des nanofils 

correspondant à l’interface de croissance, et la consommation de ces ions à l’interface pour 

former le ZnO. Une représentation schématique du modèle de croissance est montrée Figure 

2.15.  
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Figure 2.15 Illustration schématique du modèle de croissance des nanofils de ZnO limité par les 
phénomènes de diffusion des ions Zn2+ et de leur réaction à l’interface de croissance. Adapté de Cheng 
et al. [358]. 

On considère d’abord dans ce modèle que la concentration en ions Zn2+ dans la solution, 

loin de l’interface de croissance, notée 𝐶∞, reste constante. La diffusion des ions Zn2+ dans la 

solution vers l’interface de croissance est modélisée par la seconde loi de Fick : 

𝐽𝑍𝑛 = −𝐷
𝑑𝐶𝑍𝑛
𝑑𝑧

 (2.3) 

avec 𝐽𝑍𝑛  le flux d’ions Zn2+ [m-2.s-1], 𝐷 le coefficient de diffusion des ions Zn2+ en solution 

aqueuse à 90°C [m2.s-1], 𝐶𝑍𝑛 la concentration en ions Zn2+ proche de l’interface de croissance 

[m-3], et 𝑧 la distance par rapport à l’interface de croissance [m].  

 

On suppose ensuite que la diffusion est statique et qu’elle a lieu sur une épaisseur de 

fluide 𝛿 [m] adjacente à l’interface de croissance, appelée épaisseur de couche stagnante, 

dans laquelle il n’y a pas d’écoulement, et seulement du transport diffusif. La concentration 

en ions Zn2+ à la distance 𝑧 = 𝛿 de l’interface de croissance est alors 𝐶𝑍𝑛(𝛿) = 𝐶∞. La 

concentration à 𝑧 = 0 est notée 𝐶0. Dans ce cas, le flux 𝐽𝑍𝑛  s’écrit : 

𝐽𝑍𝑛 = 𝐷
𝐶∞ − 𝐶0
𝛿

 (2.4) 

 

La vitesse de la réaction de déshydratation de [Zn(H2O)6]2+ pour la formation de ZnO à 

la surface des plans c des nanofils, notée 𝐺𝑍𝑛 [m-2.s-1], s’écrit, pour une réaction chimique du 

premier ordre :  

𝐺𝑍𝑛 = 𝑘1𝐶0𝑆 (2.5) 

avec, 𝑘1 la constante de vitesse de réaction pour la cristallisation du ZnO à la surface au 

premier ordre [m.s-1]. 

 

La conservation de la masse implique un équilibre entre le flux des ions Zn2+ et leur 

incorporation à la surface des nanofils : 

𝐽𝑍𝑛 = 𝐺𝑍𝑛 (2.6) 
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En combinant les équations (2.4), (2.5), et (2.6), il est possible d’exprimer la 

concentration 𝐶0 par : 

𝐶0 =
𝐶∞

1 +
𝑘1𝛿
𝐷 𝑆

=
𝐶∞
1 + 𝛷

; 𝑎𝑣𝑒𝑐 𝛷 =
𝑘1𝛿

𝐷
𝑆  (2.7) 

𝛷 est le module de Thiele. C’est une mesure du rapport entre la vitesse de réaction à la 

surface et la vitesse de diffusion à travers la couche stagnante. Pour 𝛷 ≫ 1, on a 𝐶0 ≪ C∞ et 

la croissance des nanofils est limitée par la diffusion, tandis que pour 𝛷 ≪ 1, on a 𝐶0~𝐶∞ et 

la croissance des nanofils est limitée par la réaction à la surface. La limite entre les deux 

régimes de croissance est obtenue pour 𝛷 = 1, ce qui correspond à une certaine valeur 

critique de S, notée 𝑆𝑐, qui se calcule par la formule : 

𝑆𝑐 =
𝐷

𝑘1𝛿
  (2.8) 

 

La vitesse de consommation des ions Zn2+, 𝐺𝑍𝑛, est liée à la vitesse de croissance axiale 

des nanofils, 𝑅𝑐−𝑝𝑙𝑎𝑛𝑒, par : 

𝐺𝑍𝑛 = 𝑅𝑐−𝑝𝑙𝑎𝑛𝑒𝜌𝑆 (2.9) 

avec 𝜌 la densité molaire du ZnO [m-3]. 

 

Il est ainsi possible d’exprimer 𝑅𝑐−𝑝𝑙𝑎𝑛𝑒 en fonction des différentes constantes (𝑘1, 𝛿, 𝜌, 

D) et des paramètres mesurables et connus (𝑆, et 𝐶∞) en combinant l’équation (2.9) avec 

l’équation (2.5) : 

𝑅𝑐−𝑝𝑙𝑎𝑛𝑒 =
𝑘1𝐶0𝑆

𝜌𝑆
 (2.10) 

puis avec l’équation (2.7) pour obtenir : 

𝑅𝑐−𝑝𝑙𝑎𝑛𝑒 =
𝑘1𝐶∞

𝜌(1 + 𝛷)
=

𝑘1𝐶∞𝐷

𝜌𝐷 + 𝜌𝛿𝑘1𝑆
 (2.11) 

 

La vitesse de croissance réciproque des nanofils évolue ainsi linéairement avec le 

paramètre S selon la relation : 

1

𝑅𝑐−𝑝𝑙𝑎𝑛𝑒
=

𝜌

𝐶∞𝑘1
+
𝜌𝛿

𝐶∞𝐷
𝑆  (2.12) 

 

2.2.3.3 Régime de croissance et vitesse de réaction à la surface  

Les réseaux de nanofils de ZnO ordonnés formés sur les monocristaux de ZnO de polarité 

O et Zn dans le cadre de cette étude se prêtent bien à une analyse par cette approche en 

raison de leur excellente uniformité structurale. Il s’agit ici d’extraire les paramètres 𝑘1, 𝛿 et 

𝑆𝑐 pour les nanofils de polarité O et Zn, à partir des mesures expérimentales des dimensions 

des nanofils obtenues pour les différents domaines. Cela nécessite de supposer que la 

croissance des nanofils de ZnO sur un domaine n’est pas affectée par les domaines adjacents, 
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ce qui est ici raisonnable en raison des distances significatives séparant les différents 

domaines. 

Le paramètre S est déterminé pour chaque domaine en utilisant les images MEB en vue 

de dessus correspondantes et le logiciel ImageJ pour mesurer l’aire de surface moyen des 

plans c des nanofils, que l’on multiplie ensuite par la densité de nanofils. Les valeurs 

mesurées pour les différents domaines sont compris entre 0,14 et 0,54. Les vitesses de 

croissance axiale (𝑅𝑐−𝑝𝑙𝑎𝑛𝑒) expérimentales des nanofils sont déduites pour chaque domaine 

en divisant la longueur moyenne des nanofils du domaine correspondant (Figure 2.11) par le 

temps d’élongation. On suppose ici un temps de 140 minutes compte tenu du temps de 

croissance total de 180 minutes et de la durée de 40 minutes nécessaire pour atteindre la 

température de croissance de 90°C (Figure 2.14a). 

  

Figure 2.16 Vitesse de croissance réciproque des plans c des nanofils de polarité O et Zn en fonction 
de la fraction d’aire de surface des plans c. Les lignes vertes correspondent à un ajustement linéaire 
pour les deux polarités selon l’équation (2.8) avec 𝐶∞ = 30 𝑚𝑀, 𝜌 = 4,20 × 1028 𝑚−3, et 𝐷 = 2,91 ×
10−9 𝑚2. 𝑠−1 [519]. Les lignes noires verticales en pointillés délimitent la transition entre les régimes 
limités par la réaction à la surface et par le transport diffusif pour chaque polarité. 

Il est ainsi possible de tracer la vitesse de croissance réciproque des nanofils de ZnO en 

fonction de S pour les nanofils des deux polarités (Figure 2.16). Une relation linéaire est 

observée dans les deux cas, ce qui est confirmé par le bon ajustement de ces résultats 

expérimentaux avec l’équation (2.12), présentée Figure 2.16, en prenant comme paramètres 

C∞ = 30 mM, ρ = 4.20 x 1028 m-3, et D = 2.91 x 10-9 m2.s-1 [519]. Il est ainsi possible d’extraire, 

à partir de la pente des ajustements, la valeur de la couche stagnante 𝛿, tandis que 

l’intersection avec l’axe des ordonnées permet d’extraire la valeur de la constante de vitesse 

de réaction à la surface 𝑘1. Les valeurs pour les deux polarités sont regroupées dans le 

Tableau 2.1. Le paramètre 𝛿, d’environ 3,8 mm, est similaire pour les deux polarités, ce qui 

est attendu en raison des conditions de croissance identiques utilisés pour les deux 
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monocristaux de polarité O et Zn. Cela est également en accord avec la valeur obtenue dans 

le cas de croissances spontanées par Cheng et al. [358]. En revanche, la valeur de 𝑘1 est très 

différente selon la polarité des nanofils, avec 1,83 ± 0,13 µm.s-1 pour la polarité O, et 2,95 ± 

0,42 µm.s-1 pour la polarité Zn, c’est-à-dire, environ soixante pourcent plus élevé pour les 

nanofils de polarité Zn que pour ceux de polarité O.  

La valeur critique 𝑆𝑐 pour laquelle la croissance passe d’un régime limité par la réaction 

à la surface à un régime limité par la diffusion des ions Zn2+ en solution pour chaque polarité 

est ensuite calculée grâce à l’équation (2.8) et présentée dans le Tableau 2.1. Là encore une 

différence nette est constatée entre les nanofils de polarité O présentant une valeur de 0,42 

± 0,07 et de polarité Zn présentant une valeur de 0,26 ± 0,07. La limite entre les deux régimes 

est indiquée pour chaque polarité Figure 2.16. Il est à noter que la croissance des nanofils de 

ZnO de polarité O s’effectue majoritairement dans le régime limité par la réaction à la surface 

(treize domaines sur quinze). L’absence de variation de la longueur des nanofils de polarité 

O avec le diamètre de trous (Figure 2.11b) peut alors se comprendre en supposant que, dans 

ce régime, la concentration locale en réactifs en début de croissance au niveau des trous ne 

dépend pas de leur diamètre, ce qui favorise une vitesse de croissance identique 

indépendamment du diamètre des trous. 

En revanche, dans le cas des nanofils de polarité Zn, la croissance s’effectue dans un 

régime limité par la diffusion ou par la réaction pour environ la moitié des domaines chacun. 

La vitesse de réaction à la surface 𝑘1 étant bien plus élevée pour la polarité Zn, le phénomène 

de diffusion n’est pas assez intense pour compenser l’incorporation rapide des ions Zn2+ à 

l’interface de croissance, particulièrement lorsque la fraction d’aire de surface des plans c est 

grande. Il y a donc dans ce cas une déplétion locale de la concentration en réactifs à l’interface 

qui limite la vitesse de croissance. Cet effet est notamment susceptible de se produire dans 

les premiers stades de la croissance au niveau des trous, et un plus grand diamètre de trous 

peut mener à une déplétion locale en réactifs plus importante, ce qui limite d’autant plus la 

vitesse de croissance. Cela peut expliquer la diminution de la longueur des nanofils de ZnO 

de polarité Zn avec l’augmentation du diamètre de trous observée Figure 2.11b. 

 

Polarité 𝑘1 [µm.s-1] 𝛿 [mm] 𝑆𝑐 

O 1,83 ± 0,13 3,81 ± 0.36 0,42  ± 0,07 

Zn 2,95 ± 0,42 3,78 ± 0,46 0,26  ± 0,07 

Tableau 2.1 Valeurs des paramètres 𝑘1, 𝛿, et 𝑆𝑐  extraites pour les nanofils de polarité O et Zn. 

Les résultats expérimentaux apparaissent ainsi être en très bon accord avec le modèle de 

croissance basé sur l’analyse des phénomènes compétitifs de transport diffusif et de réaction 

à la surface. Ce modèle ne prend toutefois pas en compte tous les processus chimiques 

impliqués dans la nucléation et la croissance des nanofils et se révèle ainsi limité pour 

comprendre l’impact des différents paramètres (polarité, motifs, condition de croissance) sur 

les propriétés des réseaux de nanofils. D’abord, les conditions locales de température et de 

concentration en ions Zn2+ en solution sont susceptibles de varier dans le temps. Le 

paramètre S varie également au cours de l’élongation des nanofils, et on peut s’attendre à ce 

que la concentration initiale en ions Zn2+, 𝐶∞, diminue au cours de la croissance en raison 
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des croissances homogène et hétérogène. En outre, la dynamique de nucléation peut 

également être affectée par la polarité, puisque la qualité structurale des surface de polarité 

O et Zn est typiquement différente, avec une plus grande densité de marches pour la polarité 

Zn [234, 240, 244, 294, 350, 409]. Enfin, la durée des différentes phase de la croissance, 

incluant les phases d’incubation, de nucléation et d’élongation sont susceptibles de varier en 

fonction de la polarité [520]. Néanmoins, nous pouvons supposer que cette variation est 

faible comparée au temps de croissance total de 180 min. 

2.2.4 Effet de la polarité sur le mécanisme de croissance 

Les résultats expérimentaux associés au modèle théorique montrent ainsi que la polarité 

de la surface de nucléation et la polarité des nanofils de ZnO influencent nettement la vitesse 

de réaction à la surface des ions Zn2+. Différentes contributions sont susceptibles d’expliquer 

cet effet de la polarité. Il y a d’abord la configuration des liaisons pendantes à l’interface de 

croissance, qui dépend à la fois de la polarité de la surface et de sa terminaison, susceptibles 

d’avoir un impact à la fois dans les phases de nucléation et d’élongation. Une seconde 

contribution probable inclut des interactions spécifiques, telles que les interactions 

électrostatiques, entre les surfaces polaires chargées et les espèces ioniques en solution 

aqueuse tels que les ions Zn2+ et HO-. Une représentation schématique des mécanismes 

pouvant expliquer l’effet de la polarité sur la vitesse de croissance des nanofils de ZnO est 

présentée Figure 2.17. 

 

Figure 2.17 Représentation schématique des mécanismes pouvant expliquer l’effet de la polarité sur 
la vitesse de croissance des nanofils de ZnO. 
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2.2.4.1 Densité des liaisons pendantes à la surface 

Comme nous l’avons évoqué dans le Chapitre 1, la plus grande vitesse de croissance des 

couches monocristallines de polarité Zn, comparé aux couches de polarité O a déjà été 

rapporté dans la littérature pour les techniques de dépôt en phase vapeur [249, 251, 262]. 

Les différences de densité des liaisons pendantes à l’interface de croissance sont 

communément invoquées pour expliquer ce phénomène [262]. Dans des conditions riches 

en oxygène, il est attendu que les surfaces de polarités O et Zn soient toutes deux terminées 

par une couche d’atomes d’oxygène. Dans cette configuration, chaque atome d’oxygène sur 

la surface de polarité Zn est lié à un seul atome de Zn de la couche inférieure et présente trois 

liaisons pendantes dans l’axe c, tandis que, pour la surface de polarité O, les atomes 

d’oxygène sont liés à trois atomes de zinc de la couche inférieure et exposent donc une seule 

liaison pendante à la surface. Ces deux situations sont illustrés Figure 2.17. Par conséquent, 

la densité de liaison pendantes est trois fois plus grande pour la polarité Zn que pour la 

polarité O avec des valeurs de 32,8 liaisons pendantes par nm-2 et de 10,9 liaisons pendantes 

par nm-2, respectivement [521], ce qui conduit à une incorporation plus efficace des atomes 

de zinc sur la surface de polarité Zn, et donc à une plus grande vitesse de croissance.  

La croissance préférentielle des cristaux de ZnO selon la direction de polarité Zn par 

croissance hydrothermale à haute température [261, 263, 278] a également été liée à la 

configuration distincte des liaisons pendantes en fonction de la direction de croissance 

considérée. Dans les conditions hydrothermales, la croissance cristalline se fait typiquement 

par la formation d’unités de croissance qui sont ensuite incorporées à l’interface [278]. La 

vitesse d’incorporation de ces unités de croissance dépend de la structure de l’interface. Dans 

le cas de la croissance hydrothermale des cristaux de ZnO, l’unité de croissance est 

typiquement formé des ions  𝑍𝑛(𝑂𝐻)4
2− [278]. La relation d’orientation entre l’unité de 

croissance et l’interface s’établit par la réaction de déshydratation, et c’est l’orientation du 

tétraèdre 𝑍𝑛 − 𝑂4
6− à l’interface qui définit la vitesse d’incorporation. La face de polarité Zn 

expose des coins du tétraèdre à l’interface susceptibles de se lier à trois unités de croissance, 

tandis que la face de polarité O expose des faces du tétraèdre qui ne sont susceptibles de se 

lier qu’à une unité de croissance, d’où la vitesse de croissance plus préférentielle dans la 

direction de polarité Zn. 

 

Des arguments similaires peuvent être en grande partie invoqués dans le cas de la 

croissance par dépôt en bain chimique pour expliquer la différence significative de vitesse de 

réaction à la surface pour les nanofils de polarité O et Zn.  

La configuration des liaisons pendantes des surfaces polaires du ZnO est liée aux 

mécanismes de stabilisation de ces surfaces, présentés au Chapitre 1, section 1.1.3. Ceux-ci 

incluent typiquement l’adsorption d’espèces tels que H et OH. Il a ainsi été montré que 

l’adsorption des molécules d’eau sur les surfaces du ZnO de polarité O et Zn est dissociative, 

avec pour conséquence l’hydroxylation de ces surfaces [290, 305, 522, 523]. Ce mécanisme 

permet de stabiliser les surfaces polaires du ZnO sur une large gamme de températures et de 

pH [245, 288, 524]. L’hydrolyse des surfaces des oxydes métalliques en milieu aqueux est un 

phénomène largement observé [354] et se traduit dans le cas du ZnO par la formation d’une 
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couche d’hydroxyde 𝑍𝑛 − 𝑂𝐻 à la surface. Cette couche est importante à considérer à la fois 

pour la phase de nucléation et de croissance des nanofils par dépôt en bain chimique. 

En outre, dans les conditions de croissance utilisées, le zinc, présent en solution sous la 

forme d’ions Zn2+ ou [𝑍𝑛(𝐻2𝑂)6]
2+, constitue le réactif limitant la croissance. Au contraire, 

l’oxygène est constamment alimenté, à la fois par les ions HO- extrêmement mobiles en 

solution aqueuse, et possiblement par la dissociation des molécules d’eau à la surface du 

ZnO. On peut donc considérer que, pendant les phases de nucléation et d’élongation des 

nanofils, les surfaces du ZnO de polarité O et Zn sont constamment recouvertes d’une couche 

de groupements d’hydroxydes. Les ions Zn2+ en provenance de la solution interagissent avec 

les liaisons pendantes de ces groupements OH à l’interface de croissance et avec les ions HO- 

en solution pour former l’unité de croissance, telle que représenté Figure 2.17. Dans cette 

configuration, la densité de liaisons pendantes est trois fois plus grande pour la surface de 

polarité Zn que pour la surface de polarité O, ce qui favorise la nucléation et l’élongation des 

nanofils de polarité Zn et se traduit par la plus grande vitesse de croissance mesurée 

expérimentalement. 

2.2.4.2 Interactions avec les espèces ioniques en solution aqueuse 

Les propriétés physico-chimiques des surfaces des oxydes métalliques en solution 

aqueuse sont dominées par leur hydratation et leur charge électrique [525]. C’est la 

différence de potentiel chimique entre les atomes d’oxygène au sein du solide et ceux au sein 

de la solution qui conduit à l’hydratation des surfaces [525]. Suivant la nature de l’oxyde, la 

surface considérée et les caractéristiques de la solution tels que le pH, les groupes hydroxyles 

en surface (𝑀− 𝑂𝐻), avec M le cation métallique, sont susceptibles d’être neutres, ou bien 

d’être chargés positivement ou négativement en réagissant avec des ions H+ ou HO- [354] : 

𝑀 −𝑂𝐻 + 𝐻+ ↔ 𝑀− 𝑂𝐻2
+ (2.13) 

𝑀 −𝑂𝐻 + 𝑂𝐻− ↔ 𝑀− 𝑂− + 𝐻2𝑂 (2.14) 

 

Le pH pour lequel la charge de surface globale est nulle est un paramètre crucial 

caractérisant les propriétés des surfaces en solution. On distingue le point de charge nulle 

(PCN) et le point isoélectrique (PIE). Le PCN est utilisé pour décrire une surface neutre en 

l’absence de charges positives ou négatives tandis que le PIE est utilisé pour décrire une 

surface neutre présentant un nombre égale de charges positives et négatives [525]. Ces deux 

valeurs sont souvent confondues dans la littérature. Elles sont directement liées à la nature 

de l’oxyde considéré.  

 

Les valeurs du PIE du ZnO sont rapportées entre 7,5 et 10,3 dans la littérature [354, 526, 

527]. Celles-ci sont systématiquement supérieures au pH de la solution de croissance des 

nanofils de ZnO, qui varie de 5,57 à 5,42 au cours de la croissance. Les surfaces hydroxylées 

du ZnO sont par conséquent chargées positivement au sein de la solution de croissance. Le 

caractère plus ou moins basique d’une surface, caractérisée par un PCN ou un PIE plus ou 

moins élevé, dépend fortement de la charge non compensée des atomes d’oxygène en 
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surface, qui est liée au nombre de liaisons pendantes par atome d’oxygène [525]. La charge 

non-compensée des atomes d’oxygène en surface (ξ) s’écrit ξ = n𝜐 − 2 (2.15), avec n le 

nombre de liaisons partant d’un atome d’oxygène en surface vers un cation Zn, 𝜐 le rapport 

de la charge du cation (+2 pour Zn) à son nombre de coordination (4 dans ZnO). La 

protonation de la surface du ZnO peut écrire dans le cas général [525] : 

𝑀𝑛 −𝑂
(
𝑛
2
−2) + 𝑥𝐻+ ↔ 𝑍𝑛𝑛 − 𝑂𝐻𝑥

(
𝑛
2
−2+𝑥)

 (2.16) 

 

Pour les surfaces de ZnO de polarité O, les atomes d’oxygène en surface sont liée à trois 

atomes de zinc de la couche inférieure (𝑛 = 3), ils portent donc une charge partielle de −
1

2
, 

et la protonation de la surface s’écrit : 

𝑍𝑛3 −𝑂
−
1
2 +𝐻+ ↔ 𝑍𝑛3 − 𝑂𝐻

+
1
2 (2.17) 

 

Pour les surfaces de ZnO de polarité Zn, les atomes d’oxygène en surface sont liée à un 

seul atome de zinc de la couche inférieure (𝑛 = 1), ils portent donc une charge partielle de 

−
3

2
, et la protonation de la surface s’écrit : 

𝑍𝑛1 − 𝑂
−
3
2 + 2𝐻+ ↔ 𝑍𝑛1 −𝑂𝐻2

+
1
2 (2.18) 

 

La coordination des atomes d’oxygène étant différente sur la surface de polarité O et de 

polarité Zn, on s’attend ainsi à ce que ces surfaces présentent un PIE distinct. Le PCN, mesuré 

par Valtiner et al. pour la surface de polarité Zn est de 8,7 [524]. Il n’existe malheureusement 

pas de mesure spécifique pour la surface de polarité O à ce jour. D’après les équations (2.17) 

et (2.18) la concentration en ions H+ nécessaire pour compenser la charge de surface est plus 

grande pour les surfaces de polarité Zn que pour celles de polarité O. On peut donc supposer 

que le PIE des surfaces de polarité O est supérieure à celles de polarité Zn. Les ions Zn2+ ainsi 

que les complexes hydroxo et amine de zinc présents en solution sont également susceptibles 

de participer et d’augmenter la charge de surface positive du ZnO [354]. Les ions Zn2+ étant 

les espèces dominantes dans la gamme de pH considérée, une adsorption spécifique sous la 

forme (Zn − O𝑍𝑛+) est attendue [354]. 

La charge positive des surfaces du ZnO est responsable d’interactions électrostatiques 

conduisant à la formation d’une double couche électrique typiquement composée d’ions 

négatifs HO- [525]. Le potentiel électrostatique à la limite de cette double couche, 

correspondant au plan de glissement du solvant, est appelée potentiel zêta. Ce potentiel 

dépendent fortement du pH, de la température, des impuretés, de la concentration de la 

solution et également de l’orientation cristalline, de la terminaison et des reconstructions de 

surface [512, 528, 529]. Les différences des propriétés physico-chimiques des surfaces du ZnO 

de polarité O et de polarité Zn, notamment du point de vue du PIE, suggèrent que des 

variations significatives du potentiel zêta peuvent avoir lieu selon la polarité. 

Les différences attendues en matière de PIE et de l’intensité du potentiel zêta en fonction 

de la polarité de la surface doivent ainsi avoir un impact non négligeable sur l’interaction des 

ions Zn2+ et HO- avec les surfaces de polarité O et Zn, ce qui est susceptible de favoriser ou 

d’inhiber l’incorporation des ions Zn2+ et donc d’affecter la vitesse de croissance. 
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2.3 Propriétés électriques et optiques des nanofils 

de polarité oxygène et zinc 

Dans cette seconde étude, la résistivité électrique des nanofils de ZnO de polarité O et 

de polarité Zn, obtenus par dépôt en bain chimique selon le protocole expérimental présenté 

en section 2.1, est mesurée par deux méthodes de type quatre pointes sur plusieurs dizaines 

de nanofils permettant ainsi une analyse statistique. Ces mesures ont été effectuées en 

collaboration avec des groupes de recherche ayant développé une expertise dans la 

caractérisation fine et contrôlée des propriétés électriques des nanofils uniques, à l’Institut 

Néel avec Fabrice Donatini et Julien Pernot [325, 530–532] et à l’Université de Swansea avec 

Alex Lord [323, 533–536]. 

 

Des caractérisations optiques de spectroscopie de diffusion Raman à température 

ambiante et de cathodoluminescence à basse température résolue en temps sont effectuées 

sur les nanofils de ZnO de polarité O et de polarité Zn et mises en lien avec les 

caractérisations électriques afin de déterminer l’origine de la conductivité résiduelle de type 

n observée dans ces nanofils. Ces résultats font l’objet d’un article publié dans Journal of 

Physical Chemistry C [537]. 

2.3.1 État de l’art 

Caractérisations électriques des nanofils de ZnO 

L’évaluation et le contrôle des propriétés de transport électrique des nanofils de ZnO est 

crucial, à la fois pour la compréhension du comportement électrique de ces objets 

unidimensionnels, en lien avec leurs propriétés morphologiques, optiques, et chimiques, 

ainsi que pour leur intégration efficace au sein de dispositifs.  

Les difficultés et précautions nécessaires à mettre en œuvre pour la caractérisation 

électrique des nanofils de ZnO ont été mises en évidence dans un article de Schlenker et al. 

[324]. Des variations de résistivité importantes sur plusieurs ordres de grandeur (10-3 Ω.cm 

à 105 Ω.cm), ont été observées en comparant les résultats obtenus par différents groupes pour 

des mesures sur nanofils de ZnO unique élaborés par des techniques de dépôt en phase 

vapeur. De multiples facteurs susceptibles d’expliquer les différences observées ont été 

identifiés tels que i) la technique et les conditions de croissance utilisées qui peuvent 

impacter la qualité cristalline, la densité de défauts et la morphologie de surface des nanofils ; 

ii) les conditions environnantes (de stockage et de mesure), telles que l’atmosphère et la 

luminosité, qui sont liées à l’occupation des états de surface du ZnO et dont l’effet est 

exacerbé par le haut facteur de forme des nanofils et enfin iii) la technique de mesure utilisée 

qui est susceptible d’introduire des erreurs de reproductibilité à travers les résistances de 

contact et les différentes étapes des procédés (e.g. lithographie), pouvant altérer les 

propriétés de surface des nanofils [323, 324]. Le développement de procédures de mesures 

rigoureuses et bien contrôlées ont ainsi été nécessaires [323, 325, 530]. 
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Lord et al. ont mesuré la résistivité de nanofils de ZnO élaborés par dépôt en phase vapeur 

avec ou sans catalyseur, et par croissance hydrothermale, avec une atmosphère contrôlée 

sous ultravide et une méthode quatre pointes avancée utilisant des pointes STM [323]. La 

résistivité électrique de ces nanofils varie de 0,02 Ω.cm à 2 Ω.cm pour des rayons de 40 nm 

à 160 nm. Il n’y a pas de tendance qui se dégage entre la résistivité et la technique de 

croissance utilisée. En revanche, une augmentation de la résistivité est observée avec la 

diminution du rayon des nanofils. Cela a été associé à l’adsorption d’espèces environnantes, 

réduisant la section de conduction effective, et dont l’effet est plus important pour les faibles 

rayons de nanofils. La variation de résistivité électrique observée pour un même rayon de 

nanofil, qui apparait plus importante pour les plus faibles diamètres, a également été associée 

majoritairement à des variations de l’occupation des états de surface et possiblement à des 

variations de dopage. Cette étude, associée à des mesures de spectrométrie 

photoélectronique X (XPS pour X-ray photoelectron spectroscopy) effectuées dans une autre 

publication [533], mettent en évidence le rôle dominant de l’occupation des états de surface 

pour les propriétés électriques des nanofils de ZnO. La formation d’une couche 

d’accumulation ou de déplétion des électrons à la surface altère la résistivité des nanofils de 

façon significative pour des rayons inférieurs à 50 nm [323, 325, 533]. La transition d’un 

régime de transport limité par le volume du nanofil en son cœur et par sa surface est estimée 

pour un rayon d’environ 20 nm [538]. Dans le cas de nanofils de ZnO d’un rayon compris 

entre 50 nm et 175 nm, avec des densités de porteurs de charges élevées, de l’ordre de (1-5) x 

1018 cm-3 élaborés par MOCVD, la conduction est de type métallique et largement dominée 

par le cœur du nanofil [325]. 

 

La résistivité électrique et les densités de porteurs de charges correspondantes rapportées 

dans la littérature pour des mesures sur nanofils de ZnO uniques élaborés par différentes 

méthodes sont présentées dans le Tableau 2.2. 

Tous les nanofils de ZnO mesurés présentent une conductivité résiduelle de type n. Des 

variations significatives de résistivité électrique et de densité de porteurs de charge sont 

observées suivant la technique de croissance utilisée. Nous voyons également que ces types 

de mesures ont majoritairement été effectués sur des nanofils de ZnO élaborés par dépôt en 

phase vapeur. En revanche très peu de mesures sont rapportées pour les nanofils de ZnO 

déposés en bain chimique. La question de l’effet de la polarité sur les propriétés électriques 

des nanofils reste encore ouverte et les liens entre les propriétés électriques, telles que 

l’origine de la conductivité résiduelle de type n, et les propriétés optiques de ces nanofils sont 

également très peu étudiés. 

 

 

 

 

 

 

 



Chapitre 2  Effet de la polarité sur la croissance et les propriétés des nanofils de ZnO 

118 

Méthode d’élaboration Technique de mesure Résistivité [Ω.cm] 
Densité de porteurs 

de charges [cm-3] 
Référence 

MBE Deux pointes ~2 – [539] 

Dépôt en phase vapeur Quatre pointes 0,93 9,6 x 1017 [134] 

Réduction et oxydation 

de poudre de ZnS 
Quatre pointes 0,24 – [540] 

VLS 
Transistor à effet de 

champ 
0,84 – 11,3 – [331] 

Évaporation thermique Deux pointes 0,67 – 5,6 1017 - 1018 [541] 

Dépôt en bain chimique 
Spectroscopie terahertz 

résolue en temps 
– 1018 [542] 

Dépôt électrochimique 
Spectroscopie d’impédance 

électrochimique 
– 6 x 1019 [543] 

Dépôt en phase vapeur Quatre pointes 1 - 103 – [324] 

Évaporation thermique 

(catalyse Au) 
Quatre pointes ~0,1 ~6 x 1017 [544] 

VLS Quatre pointes 0,022 – [545] 

Dépôt en phase vapeur 
Transistor à effet de 

champ 
– ~2-3 x 1017 [546] 

Dépôt en phase vapeur 
Quatre pointes 

0,3 - 2 – 
[323] 

Croissance hydrothermale 0,02 – 0,7 – 

MOCVD Quatre pointes ~6,3 x 10-3 (1-5) x 1018 [325] 

Dépôt en bain chimique Capacité à balayage – 5 x 1017 - 2 x 1018 [547] 

Tableau 2.2 Résistivité électrique et/ou densité de porteurs de charge mesurée pour des nanofils de 
ZnO obtenus par différentes méthodes d’élaboration. 

Le dopage hydrogène du ZnO 

Le rôle de l’hydrogène sur les propriétés électriques et optiques des nanofils de ZnO de 

polarité O et de polarité Zn élaborés par dépôt en bain chimique étant mis en évidence par 

l’étude présentée dans cette section, nous décrivons ici succinctement les différents types de 

défauts associés à l’hydrogène dans ZnO pouvant expliquer la conductivité résiduelle de type 

n.  

Des calculs DFT effectués par Van de Walle et al. ont d’abord montré que l’hydrogène en 

site interstitiel chargé positivement est susceptible de former des défaut donneurs 

superficiels thermodynamiquement stables dans ZnO [188]. Différentes configurations 

possibles ont été identifiées dans lesquelles l’hydrogène s’incorpore en site interstitiel en 

formant une liaison 𝑂 − 𝐻. Cela peut s’effectuer en plaçant l’atome entre la liaison 𝑍𝑛 − 𝑂 

dans l’axe c ou dans le plan basal, noté respectivement 𝐻𝐵𝐶,∥ et 𝐻𝐵𝐶,⊥ (avec BC l’abréviation 

de bond-center) ou bien, dans une configuration anti-liante, dans l’axe c ou dans le plan basal, 

notée respectivement 𝐻𝐴𝐵,∥ et 𝐻𝐴𝐵,⊥ (avec AB l’abréviation de anti-bonding). Les 

configurations 𝐻𝐵𝐶,∥ et 𝐻𝐴𝐵,∥ sont illustrées Figure 2.18a,b, respectivement. L’hydrogène peut 

également se substituer à l’oxygène et se lier à quatre atomes de zinc voisins formant ainsi 

un donneur superficiel, noté HO, stable thermodynamiquement dans un état de charge 

positif [548]. Cette configuration est illustrée Figure 2.18c. 
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Figure 2.18 Représentation schématique de la structure wurtzite du ZnO incorportant différents types 
de défauts à base d’hydrogène. (a) L’hydrogène est situé au centre de la liaison 𝑍𝑛 − 𝑂 dans l’axe c 
(𝐻𝐵𝐶,∥). (b) L’hydrogène est en site anti-liant (𝐻𝐴𝐵𝐶,∥) (c) L’hydrogène est substitué à une lacune 
d’oxygène (𝐻𝑂). (d) L’hydrogène forme de multiples liaisons 𝑂 −𝐻 associées à une lacune de zinc 
(𝑉𝑍𝑛 − 𝐻𝑛), représenté ici avec n=3. 

Les énergies de formation de l’hydrogène en site interstitiel ou en substitution de 

l’oxygène dans ZnO apparaissent relativement basses en raison de la formation de liaison 

𝑂 − 𝐻 relativement forte. Ces énergies de formation sont typiquement plus faibles que 

l’énergie de formation de la lacune d’oxygène sur toutes les positions possibles du niveau de 

Fermi, indiquant ainsi la possibilité de former ces défauts en concentration suffisante pour 

expliquer la conductivité résiduelle de type n dans ZnO [188]. L’augmentation de la 

conductivité de type n par l’exposition de monocristaux de ZnO à l’hydrogène fut ainsi 

rapportée dès les années 1950 par Thomas et Lande [549] et confirmée expérimentalement 

à de nombreuses reprises pour des monocristaux et des couches minces de ZnO [550–553].  

 

Des mesures de spectroscopie de diffusion Raman et infrarouge, associées à des mesures 

de photoluminescence effectuées par Lavrov et al. sur des monocristaux de ZnO ont permis 

d’identifier expérimentalement la présence de défauts de type HBC et HO, et de déterminer 

leur énergies d’ionisation de 47 meV et 53 meV, respectivement [191, 554]. Les défauts de 

type HO apparaissent typiquement plus stables thermiquement, jusqu’à 500-700°C [192, 

554], que les défauts de type HBC, stables jusqu’à 150-190°C [554–556]. La faible barrière de 

diffusion de HBC, d’environ 0,5 eV [557], favorise en effet sa diffusion au cours du recuit. 

L’hydrogène alors mobile est susceptible d’être piégé au niveau de lacunes d’oxygène pour 

former des défauts de type HO [192], ou bien de former des molécules H2 inactives 

électriquement [554, 556]. On s’attend également à ce que l’hydrogène de type HBC proche 

de la surface diffuse en dehors du ZnO pendant le recuit [558]. 

 

Lee et al. ont rapporté par des mesures de photoluminescence la formation de complexes 

de défauts donneurs superficiels dans lesquelles des liaisons 𝑂 − 𝐻 sont formées au niveaux 

de lacunes d’oxygène [559]. Des calculs théoriques effectués par Krazhanov et al. dans le cas 

de ZnO déficient en zinc ont supporté la possibilité de saturer les liaisons pendantes des 

atomes d’oxygènes au niveau des lacunes de zinc par la formation de multiples liaisons 𝑂 −

𝐻 [560]. Quatre défauts de ce type sont ainsi possibles suivant le nombre de liaisons O-H 

formées, elles sont typiquement notées (𝑉𝑍𝑛 −𝐻𝑛), avec n égal à 2, 3 ou 4. Parmi ces 
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configurations seules n=3 et n=4 donnent lieu à des défauts donneurs peu profonds [560]. 

La formation des défauts avec n=3 et n=4 apparait également favorable 

thermodynamiquement par rapport aux configurations n=1 ou n=2 [560–562]. Ce type de 

complexe de défaut est illustré Figure 2.18d avec n=3.  

2.3.2 Caractérisations électriques sur nanofil unique 

2.3.2.1 Élaboration des nanofils 

Les nanofils de ZnO des deux polarités sont d’abord élaborés par dépôt en bain chimique 

sur des monocristaux de ZnO de polarité O et Zn recouverts d’un motif carré avec un 

diamètre de trous de 143 ± 8 nm et une période de trous de 1004 ± 6 nm, tel que présenté 

Figure 2.4a. La croissance est effectuée selon la procédure présentée en section 2.1, en même 

temps et de façon identique pour les monocristaux de chaque polarité dans des conditions 

standard (concentration de 30 mM, température de 90°C, durée de 3 h). Des images MEB 

des nanofils utilisés pour cette étude sont présentés Figure 2.5. Les réseaux de nanofils ainsi 

obtenus sont d’une très bonne uniformité avec une longueur moyenne de 3242 ± 85 nm pour 

les nanofils de polarité O et de 3963 ± 60 nm pour les nanofils de polarité Zn. On retrouve 

une différence de vitesse de croissance entre les deux polarités telle qu’étudiée dans la partie 

précédente. 

Les réseaux ordonnés de nanofils de ZnO verticaux à polarité contrôlée ainsi préparés 

sont ensuite dispersés mécaniquement sur la surface plane d’un wafer de silicium recouvert 

d’une couche de SiO2 d’une épaisseur de 100 nm obtenue par oxydation thermique. Les 

nanofils de polarité O et Zn sont dispersés sur un substrat différent. Des images MEB en vue 

de dessus des nanofils reposant sur leurs parois verticales sur la couche de SiO2 sont 

montrées Figure 2.19. 

 

Figure 2.19 Images MEB en vue de dessus des nanofils de ZnO de polarité (a) O et (b) Zn 
mécaniquement dispersés sur un substrat de SiO2/Si.  
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2.3.2.2 Mesures de résistivité par la méthode des quatre pointes  

Les caractérisations électriques sur nanofil unique sont effectuées selon deux types de 

configurations : i) par la méthode des quatre pointes utilisant des contacts métalliques 

déposés aux extrémités des nanofils selon une méthode développée à l’Institut Néel par 

Fabrice Donatini et Julien Pernot ; et ii) par la méthode des quatre pointes en utilisant un 

nano-manipulateur muni de pointes STM directement en contact avec les nanofils, selon une 

méthode développée à l’Université de Swansea par Alex Lord.  

Contact métallique  

Les quatre contacts métalliques Ti/Au sont déposés aux extrémités des nanofils de ZnO 

par une méthode hybride combinant la lithographie assistée par faisceau d’électrons et 

l’imagerie de cathodoluminescence à basse température. Il s’agit de repérer la position des 

nanofils de ZnO recouverts d’une résine photosensible avec le signal de 

cathodoluminescence émis par le ZnO, ce qui permet ensuite de former les motifs par 

lithographie assistée par faisceau d’électrons à la position désirée avec une haute résolution 

spatiale. Cette technique permet de s’affranchir de la fabrication de marques d’alignement 

et d’imagerie MEB qui sont des étapes couteuses en temps. Cette procédure est présentée 

plus en détail dans une publication de Donatini et al. [530]. 

Les nanofils de ZnO sont d’abord entièrement recouverts par une couche de planarisation 

d’une épaisseur de 1,96 µm avec la résine LOR7A par enduction centrifuge. L’épaisseur de 

cette couche est réduite à 375 nm (e.g. inférieure au diamètre des nanofils) par une gravure 

ionique réactive de 5 min en utilisant un plasma O2. Une bicouche PMMA/MMA (500/200 

nm) est étalée suivant deux étapes successives d’enduction centrifuge. La lithographie 

assistée par faisceau d’électrons suivie d’une étape de développement dans une solution de 

MIKB est ensuite utilisée pour former des ouvertures dans la résine au niveau des extrémités 

des nanofils. La position des nanofils est repérée à l’aide de leur signal de 

cathodoluminescence. Les contacts ohmiques Ti/Au (175 nm/50 nm) sont déposés par 

évaporation thermique. La résine PMMA/MMA restante sur le substrat est enfin retirée dans 

un bain d’acétone. 

L’accès électrique aux quatre contacts métalliques est effectué à l’intérieur d’un MEB FEI 

Inspect F50 grâce à un nano-manipulateur muni de quatre pointes. Une image MEB de la 

configuration correspondante est présentée Figure 2.20b. Le courant est injecté entre les 

deux pointes externes tandis que la tension est mesurée entre les deux pointes internes. Le 

courant est ainsi varié sur une gamme de quelques µA, ce qui permet de tracer la tension en 

fonction du courant.  

Un exemple d’une telle mesure est présentée Figure 2.20a. La pente de l’ajustement 

linéaire (
𝑑𝑉

𝑑𝐼
) donne la résistance du nanofil ( 𝑅 [Ω]). La résistivité correspondante est ensuite 

déterminée par la formule : 

𝜌 =
𝑅 × 𝐴

𝐿
 (2.19) 
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Avec 𝜌 la résistivité [Ω.cm], A la section transverse du nanofil [cm2], calculée à partir du 

diamètre du nanofil également mesurée à l’aide des images MEB, et L, la distance séparant 

les deux contacts internes [cm], mesurée également à l’aide des images MEB. 

 

Figure 2.20 (a) Mesure de la résistivité d’un nanofil de ZnO par la méthode des quatre pointes en 
utilisant quatre contacts métalliques déposés aux extrémités du nanofil. Le courant est injecté par les 
deux contacts externes tandis que la tension est mesurée entre les deux contacts internes. La ligne 
bleue en pointillés correspond à un ajustement linéaire des points rouges expérimentaux. (b) Image 
MEB en vue de dessus illustrant la configuration de la mesure. 

Contact direct des pointes 

Des mesures additionnelles de résistivité électrique des nanofils de ZnO des deux 

polarités sont effectuées à l’aide d’un nano-manipulateur muni de pointes STM directement 

en contact avec les nanofils afin de comparer et confirmer les résultats obtenus à l’aide de la 

première méthode. Les échantillons de nanofils de ZnO dispersés sur un substrat de SiO2/Si 

sont placés dans une chambre sous ultravide avec une faible pression de 1 x 10-11 mbar. Les 

premières mesures sont effectuées après un délai d’attente minimal de 24 heures. Les 

mesures quatre pointes sont accomplies in situ à l’intérieur d’un MEB à l’aide d’un système 

Omicron LT Nanoprobe et d’un ampèremètre Keithley 2636B. L’oxyde de surface et les 

contaminations potentielles présentes sur les pointes STM en tungstène sont en grande 

partie retirés par un recuit par courant direct sous ultravide d’après la méthode proposée par 

Cobley et al. [563]. Les pointes sont ensuite manuellement guidées vers un nanofil de ZnO 

avec un pas de 1 nm jusqu’à ce qu’un courant électrique distinct du bruit soit observé, afin 

de ne pas introduire de contraintes à la surface des nanofils, qui peuvent affecter les mesures 

de résistance électrique [535]. 

Une image MEB des quatre pointes STM en contact avec les parois verticales d’un nanofil 

de ZnO est présentée Figure 2.21b. La résistance (R) du nanofil est ensuite mesurée pour 

différentes distances séparant les deux pointes internes (L) (Figure 2.21a). La pente (
𝑑𝑅

𝑑𝐿
) 

donnée par l’ajustement linéaire des points expérimentaux permet de calculer la résistivité 

du nanofil suivant la formule : 

𝜌 =
𝑑𝑅

𝑑𝐿
𝐴 (2.20) 
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Figure 2.21 (a) Mesure de la résistivité d’un nanofil de ZnO par la méthode des quatre pointes en 
utilisant un nano-manipulateur avec des pointes STM directement en contact avec le nanofil. Le 
courant est injecté par les deux pointes externes tandis que la tension et la résistance correspondante 
mesurées pour différentes distances entre les pointes internes. La ligne bleue en pointillés correspond 
à un ajustement linéaire des points rouges expérimentaux. (b) Image MEB en vue de dessus illustrant 
la configuration de la mesure. 

2.3.2.3 Résistivité électrique des nanofils de polarité O et Zn 

Photoconductivité persistante 

Des mesures de résistivité électrique sont d’abord effectuées avec la configuration 

utilisant les contacts métalliques sur des nanofils de ZnO des deux polarités pour évaluer 

l’effet de l’exposition du nanofil mesuré au faisceau d’électrons. Les nanofils de polarité O et 

de polarité Zn sont exposés à un faisceau d’électron d’une dose de 106 µC.cm-2 à t=0 seconde 

et leur résistance électrique est mesurée régulièrement après extinction du faisceau pendant 

environ 1500 secondes. La mesure de 
𝑅

𝐿
 en fonction du temps est présentée Figure 2.22. 

 

Figure 2.22 Variation de R/L dans le temps après exposition au faisceau d’électrons d’un nanofil de 
ZnO de polarité O et d’un nanofil de polarité Zn. Mesures effectuées avec la méthode des quatre 
pointes utilisant quatre contacts métalliques. 
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On observe d’abord une diminution de 
𝑅

𝐿
 pour les nanofils des deux polarités, puis une 

stabilisation. Ce phénomène de photoconductivité persistante est liée à la désorption de 

l’oxygène en surface, provoqué par la formation de trous au sein du ZnO résultant des 

électrons incidents [325]. Les molécules d’oxygène sont ensuite évacuées par le système de 

pompage ou bien réadsorbées à la surface des nanofils. Afin de s’affranchir de ce phénomène, 

les mesures de résistivité électrique présentées par la suite sont toujours effectuées après 

avoir exposé les nanofils un certain temps au faisceau d’électrons. 

Mesure statistique 

Un nombre total de 23 nanofils de polarité O et de 20 nanofils de polarité Zn dont les 

rayons varient entre 210 nm et 310 nm ont été mesurés par ces deux approches afin de 

permettre une analyse statistique de leur résistivité électrique. Ces mesures sont présentées 

Figure 2.23.  

Pour la configuration utilisant des contacts métalliques, la résistivité électrique varie de 

7,4 x 10-3 Ω.cm à 4,8 x 10-1 Ω.cm pour les nanofils de polarité O et de 4,0 x 10-3 Ω.cm à 1,98 x 

10-2 Ω.cm pour les nanofils de polarité Zn. La résistivité électrique moyenne correspondante 

est d’environ 9,8 x 10-2 Ω.cm et de 1,1 x 10-2 Ω.cm pour les nanofils de polarité O et Zn, 

respectivement. La conductivité électrique moyenne déduite de ces mesures montre que les 

nanofils de polarité Zn sont en moyenne 9 fois plus conducteurs que les nanofils de polarité 

O avec une valeur de 91 S.cm-1 et 10 S.cm-1, respectivement. La distribution des valeurs de 

résistivité est également largement dépendante de la polarité avec un écart type de 15 x 10-2 

Ω.cm pour la polarité O contre seulement 0,4 x 10-2 Ω.cm pour la polarité Zn.  

 

Figure 2.23 Mesure de la résistivité des nanofils de polarité O et de polarité Zn par la méthode des 
quatre pointes en fonction de leur rayon pour deux configurations de mesure différentes. 
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Les résistivités électriques mesurées par la configuration utilisant les pointes STM 

confirment la haute conductivité électrique des nanofils de ZnO des deux polarités, 

particulièrement en faveur de la polarité Zn. Finalement, la résistivité électrique moyenne 

comprenant les deux types de mesure donne une valeur moyenne de 9,1 x 10-3 Ω.cm pour les 

nanofils de polarité O et 5,6 x 10-3 Ω.cm pour les nanofils de polarité Zn. 

 

On note également en observant la Figure 2.23 que la résistivité électrique des nanofils 

de ZnO ne dépend pas de leur rayon. Cela suggère que les phénomènes d’accumulation ou 

de déplétion d’électrons à la surface, modulés par l’adsorption d’espèces environnantes, 

n’affectent pas la conductivité des nanofils [325]. Le rayon des nanofils mesurés ainsi que 

leur conductivité apparaissent dans le cas présent trop élevés pour que les effet de surfaces 

soient significatifs [323, 325, 533], et les propriétés de transport sont alors dominées par une 

conduction en volume au sein du cœur du nanofil. 

Effet de la température 

L’effet de la température sur la mesure de 
𝑅

𝐿
 d’un nanofil de polarité O et d’un nanofil de 

polarité Zn est présenté Figure 2.24. Le rapport 
𝑅

𝐿
 augmente significativement entre 5 K et 

300 K, ce qui suggère un comportement proche du métal, avec une mobilité des électrons 

limitée par la diffusion des phonons. Cela implique des niveaux de dopage élevés, avec des 

densités de porteurs au moins de l’ordre de 1018 cm-3 [325]. 

 

Figure 2.24 Variation de 
𝑅

𝐿
 entre 5 K et 300 K pour un nanofil de polarité O et un nanofil de polarité 

Zn. Mesure effectuée avec la méthode des quatre pointes utilisant quatre contacts métalliques. 
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En supposant que la mobilité des électrons (𝜇𝑒) dans le cœur des nanofils de polarité O 

et Zn est situé entre 50 cm2.V-1.s-1 et 100 cm2.V-1.s-1 [68], la densité de porteur de charges (𝑛) 
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les nanofils de polarité O et entre 5,4 x 1018 cm-3 et 1,1 x 1019 cm-3 pour les nanofils de polarité 

Zn. Ces valeurs se révèlent en accord avec les mesures de capacité à balayage effectuées par 

AFM, à l’Institut des Nanotechnologies de Lyon par le groupe de Georges Brémond, sur des 

nanofils de ZnO de polarité inconnue, élaborées au LMGP dans des conditions similaires 

(voir Tableau 2.2) [547]. Par comparaison avec les mesures présentées dans le Tableau 2.2, 

les nanofils de ZnO élaborés par dépôt en bain chimique révèlent une densité de porteurs de 

charges plus élevée que les nanofils élaborés par dépôt en phase vapeur [134, 325, 544, 546], 

et plus faible que ceux élaborés par dépôt électrochimique [543]. 

La densité de porteurs de charge critique caractérisant la transition d’une conductivité 

électrique de type non-métallique ou isolante vers un comportement métallique, suivant la 

description de Mott [564], est estimée à 4,2 x 1018 cm-3 par Brochen et al. [565]. Dès lors, il 

est intéressant de noter qu’une conductivité électrique de type métallique est attendue pour 

tous les nanofils de ZnO de polarité Zn, alors les nanofils de polarité O présentent une 

conductivité métallique ou non-métallique suivant le nanofil considéré.  

Ces mesures révèlent donc la haute conductivité électrique des nanofils de ZnO élaborés 

par dépôt en bien chimique, avec des variations significatives observées en fonction de la 

polarité. Les niveaux importants de densité de porteurs de charges attendus, et les niveaux 

de dopage non-intentionnel de type n associés, suggèrent une incorporation massive de 

défauts natifs ou d’impuretés résiduelles de type donneurs pendant la croissance des nanofils 

déposés en bain chimique, qui est également susceptible de dépendre de la direction de 

croissance du nanofil (i.e. de la polarité). 

2.3.3 Caractérisations optiques et chimiques 

Afin de comprendre et de mettre en évidence le lien entre les propriétés électriques des 

nanofils et leur propriétés optiques et chimiques, des caractérisations incluant la 

spectroscopie de rayons X dispersive en énergie (EDS pour energy-dispersive X-ray 

spectroscopy), la spectroscopie de diffusion Raman et la cathodoluminescence ont été 

engagés.  

Les spectres EDS sont mesurés à l’aide d’un détecteur Bruker intégré dans le MEB FEI 

Quanta 250 sur les nanofils de ZnO de polarité O et Zn sur leur substrat natif. Les mesures 

de spectroscopie de diffusion Raman sont effectuées sur les nanofils de ZnO de polarité 

contrôlée dispersés mécaniquement sur un substrat en verre. Un spectromètre Horiba/Jobin 

Yvon Labram équipé d’un détecteur CCD refroidit à l’azote liquide est utilisé. Un faisceau 

laser Ar+ incident d’une longueur d’onde de 488 nm est localisé sur la surface du substrat à 

l’aide d’un objectif à grossissement x 50 avec une tache focale de moins de 1 µm2 et une 

puissance d’environ 2 mW. Les spectres de diffusion Raman sont calibrés à l’aide d’un 

échantillon de silicium de référence, à température ambiante, en fixant la position théorique 

du silicium à 520,7 cm-1. Les spectres de diffusion Raman sont collectés à température 

ambiante avant et après un recuit sous oxygène à 500°C effectué à l’aide d’un support de 

chauffage Linkam (THMS600) placé sous le microscope Raman. Enfin, des mesures de 

cathodoluminescence à basse température (5 K) ont été menées sur les nanofils des deux 

polarités à l’aide d’un MEB FEI Inspect F50 équipé d’un plateau refroidit à l’hélium liquide. 
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Le signal de cathodoluminescence est collecté à l’aide d’un miroir parabolique et analysé par 

un monochromateur d’une longueur focale de 550 nm muni d’un réseau de diffraction 

composé de 1800 rainures par millimètre. Une tension d’accélération de 5 kV est concentrée 

sur une tache focale de moins de 10 nm de diamètre au niveau du centre du nanofil de ZnO. 

2.3.3.1 Spectroscopie de rayons X dispersive en énergie 

Les spectres EDS collectés sur les nanofils de polarité O et Zn sont présentés Figure 2.25. 

Les deux spectres apparaissent rigoureusement identiques et seuls les éléments O et Zn sont 

détectés. Un signal de carbone de faible intensité est associé à des résidus de HMTA 

typiquement observés sur les parois verticales des nanofils, et à des contaminations 

éventuelles du substrat. La présence massive d’éléments chimiques susceptibles de participer 

au dopage extrinsèque du ZnO de type n et que l’on peut trouver dans les précurseurs 

chimiques utilisés pour le dépôt en bain chimique comme l’aluminium, le gallium, le fer, 

l’antimoine et l’azote n’est pas observée. 

 

Figure 2.25 Spectres EDS de nanofils de polarité O et Zn mesurés à l’intérieur d’un MEB. 

2.3.3.2  Spectroscopie de diffusion Raman 

Les spectres de diffusion Raman des nanofils de ZnO des deux polarités dispersés sur un 

substrat en verre, mesurés entre 50 cm-1 et 3700 cm-1 à température ambiante avant et après 

recuit sous oxygène à 500°C sont présentés Figure 2.26 et Figure 2.27, respectivement. 

Avant recuit 

Les spectres de diffusion Raman avant recuit, présentés Figure 2.26a dans la gamme de 

nombre d’ondes entre 50 cm-1 et 1200 cm-1, révèlent la présence des modes phonons 

caractéristiques de la structure wurtzite du ZnO. Les modes E2
low, E1(TO), E2

high, A1(LO), et 

E1(LO) sont identifiés par les raies Raman à 100, 410, 438, 575 et 581 cm-1, respectivement. 
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Des modes de second ordre sont identifiés à 205 cm-1 (2TA, 2E2
low), 540 cm-1 (2B1

low, 2LA), 

664 cm-1. (TA+LO), 704 cm-1 (LA+TO) et 726 cm-1 (LA+TO). Les modes observés entre 990 

cm-1 et 1158 cm-1 sont également du second ordre, liés à des combinaisons de modes phonons 

acoustiques et optiques [232].  

 

La position des autres raies Raman observées dans ces spectres et leurs attributions 

respectives sont regroupées dans le Tableau 2.3. La raie Raman détectée à 333 cm-1 est 

généralement associée à un mode de second ordre lié à la différence E2
high-E2

low [232]. Les 

transitions de type 1𝑠 → 2𝑝 liées à des donneurs superficiels dans ZnO peuvent toutefois 

aussi donner lieu à ce mode détecté à 333 cm-1, qui a notamment été associé à la présence 

d’hydrogène en site interstitiel de type HBC [224, 556]. 

La raie Raman de très faible intensité, observée autour de 283 cm-1, apparait proche du 

mode B1
low, normalement silencieux, dont la position théorique est calculée entre 260 cm-1 

et 277 cm-1. L’activation de ce mode est due à la relaxation des règles de sélection Raman 

produites par la rupture de symétrie du cristal, par exemple dans le cadre du dopage. Il a été 

typiquement observé autour de 277 cm-1 dans le cas du dopage du ZnO avec le fer, 

l’antimoine, l’aluminium, le gallium ou l’azote [230, 231] et également associé par Dong et 

al. à la présence d’hydrogène de type HO [558]. La position à 283 cm-1 observée dans le cas 

présent correspond plutôt aux observations de Koch et al. attribuant cette raie Raman à des 

transition électroniques 1𝑠 → 2𝑠(2𝑝) liées à la présence d’hydrogène de type HO [556]. La 

position du mode E1(LO), susceptible de se décaler vers les nombres d’ondes plus élevés en 

raison du couplage entre les phonons LO et les vibrations plasmons, apparait dépendante de 

l’incorporation d’hydrogène au sein du ZnO [224]. La position de ce mode ne révèle toutefois 

pas dans le cas présent de différence significative selon la polarité du nanofil mesuré. Enfin, 

des modes vibrationnels locaux liés à HO, identifiés par Koch et al. à 742 cm-1 et 792 cm-1 

[555] ne sont pas détectés dans le cas présent. 

Les spectres de diffusion Raman des nanofils des deux polarités apparaissent similaires 

dans la gamme de nombre d’ondes entre 1200 et 3700 cm-1, présenté Figure 2.26b. Les deux 

raies Raman, relativement larges, et centrés à 3390 cm-1 et 3575 cm-1 sont typiquement liées 

à la présence d’hydrogène. La raie la plus intense à 3575 cm-1, observée à de multiples reprises 

dans la littérature par spectroscopie de diffusion Raman et spectroscopie infrarouge [391, 

556, 559, 566–568], est clairement attribuée à HBC. 

La raie Raman observée à 3390 cm-1 est susceptible de correspondre à plusieurs défauts 

et liaisons associés à l’hydrogène identifiées entre 3000 cm-1 et 3500 cm-1. Cette gamme de 

nombre d’onde se situe dans la région caractéristique des modes associés aux liaisons 𝑂 −𝐻 

à la surface du ZnO, identifiés à 3497 cm-1 par Eischens et al. [569], à 3475 cm-1 par Reynolds 

et al. [568] et à 3336, 3483 et 3516 cm-1 par Lavrov et al. [190]. Ces modes peuvent être corrélés 

aux raies Raman observées entre 1300 cm-1 et 1650 cm-1 qui sont associés à des modes de 

flexion des liaisons 𝑂 − 𝐻 [570]. De plus, des défauts comprenant de multiples liaisons 𝑂 −

𝐻 associées à une lacune de zinc (𝑉𝑍𝑛 − 𝐻𝑛) ont été identifiées dans la gamme de nombre 

d’ondes entre 3000 cm-1 et 3500 cm-1. Lee et al. ont associé ce type de complexes de défauts 

à la large bande observée autour de 3330 cm-1 par spectroscopie infrarouge à température 

ambiante [559]. Plus spécifiquement, Lavrov et al. ont attribué les raies à 3312 cm-1 et 3349 
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cm-1 observées par spectroscopie infrarouge à basse température aux défauts de type 𝑉𝑍𝑛 −

𝐻2 [190, 566], tandis que Herklotz et al. ont attribué les raies infrarouge à 3303 cm-1 et 3321 

cm-1 aux défauts de type 𝑉𝑍𝑛 −𝐻3 [562].  

 

Figure 2.26 Spectres de diffusion Raman à température ambiante des nanofils de ZnO de polarité O 
et Zn dispersés sur un substrat en verre et mesurés (a) entre 50 et 1200 cm-1 et (b) entre 1200 et 3700 
cm-1. 

D’autres types de défauts sont mentionnées entre 3000 cm-1 et 3500 cm-1, incluant des 

modes associés à des liaison 𝑂 −𝐻 liés à un défaut non-identifié, observés à 3326 cm-1 et 3358 

cm-1 [571], ou bien l’hydrogène interstitiel en site anti-liant, 𝐻𝐴𝐵 , calculé théoriquement à 

3352 cm-1 [566]. La formation de ce dernier apparait cependant peu favorable en raison de sa 

plus haute énergie de formation que les défauts de type HBC [188, 561]. 

Les multiples raies de forte intensité observées sur les spectres de diffusion Raman des 

nanofils des deux polarités entre 2900 cm-1 et 3100 cm-1 sont typiques des modes d’étirement 

symétriques et antisymétriques des groupes CHx [570, 572]. Ceux-ci sont associés aux modes 

observés entre 1300 cm-1 et 1500 cm-1 et attribués aux liaisons 𝐶 −𝐻 [573]. La raie Raman 

observé à 3078 cm-1 est attribuée à des liaisons 𝑁 −𝐻 [568, 572]. Tous ces modes sont 

typiquement observés dans les spectres infrarouge et Raman du HMTA [364, 573], et 

s’expliquent dans le cas présent par la présence de molécules de HMTA résiduelles sur les 

parois verticales des plans m des nanofils [364]. 
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Raie Raman 

[cm-1] 
Attribution Référence  

Raie Raman 

[cm-1] 
Attribution Référence 

283 HO [556]  2900-3100 CHx [570, 572] 

333 
E2

high-E2
low 

HBC 

[232] 

[224, 556] 
 3078 Liaisons 𝑁 −𝐻 [568, 572] 

1300-1500 Liaisons 𝐶 −𝐻 [573]  3390 

Liaisons 𝑂 − 𝐻 

(𝑉𝑍𝑛 − 𝐻𝑛) 

HAB 

[190, 568, 569] 

[190, 559, 562, 566] 

[566] 

1300-1650 Liaisons 𝑂 − 𝐻 [570]  3575 HBC [391, 556, 559, 566–568] 

Tableau 2.3 Position des raies Raman observées dans les spectres de diffusion Raman collectés sur les 
nanofils de ZnO de polarité O et de polarité Zn, et leurs attributions respectives. 

Après recuit 

Les spectres de diffusion Raman des nanofils des deux polarités collectés après recuit sous 

oxygène à 500°C sont présentés Figure 2.27.  

 

Figure 2.27 Spectres de diffusion Raman à température ambiante après un recuit à 500°C sous 
atmosphère oxygène des nanofils de ZnO de polarité O et Zn dispersés sur un substrat en verre.  

Des changements drastiques sont observés entre 3200 cm-1 et 3700 cm-1 avec la 

disparition des modes à 3390 cm-1 et à 3575 cm-1. Cela confirme d’une part l’attribution du 

mode à 3575 cm-1 à HBC dont la stabilité ne dépasse pas 200°C [224, 556], et d’autre part du 

mode à 3390 cm-1 à des liaisons 𝑂 −𝐻 en surface et possiblement à des défauts de type 𝑉𝑍𝑛 −

𝐻𝑛 , dont la stabilité n’est toutefois pas spécifiquement étudiée dans la littérature. Lee et al. 

ont rapporté une baisse de l’intensité des raies de photoluminescence associées à ce type de 

défauts après un recuit à 300°C sous vide [559] tandis que Herklotz et al. ont noté la stabilité 

de 𝑉𝑍𝑛 −𝐻3 jusqu’à 500°C sous atmosphère hydrogène par spectroscopie infrarouge [562]. 

Ces spectres de diffusion Raman collecté après recuit se caractérisent également par la 

réduction très significative des modes associé aux liaisons 𝐶 − 𝐻 et 𝑁 − 𝐻 liés aux molécules 

de HMTA présentes à la surface du ZnO. 
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En accord avec les spectres EDS, les mesures de spectroscopie de diffusion Raman, que 

ce soit avant ou après recuit, ne révèlent pas de modes additionnels signature de la présence 

significative d’éléments tels que le fer, l’antimoine, l’aluminium, le gallium ou l’azote [230]. 

 

2.3.3.3 Cathodoluminescence 

Les spectres de cathodoluminescence mesurés à 5 K sur les nanofils de polarité O et Zn 

sont présentés Figure 2.28a et b, respectivement, entre 3,32 eV et 3,38 eV et entre 1,75 eV et 

3,5 eV dans les inserts.  

Nous remarquons d’abord dans les inserts que les spectres des nanofils de polarité O et 

Zn sont tous deux largement dominés par la zone du bord de bande avec également une large 

raie centrée à 2 eV dans le visible qui est typiquement liée aux émissions de défauts profonds 

tels que les lacunes d’oxygène [574]. Le rapport d’intensité élevé entre le bord de bande et la 

raie visible, entre 2 et 3 ordres de grandeur, suggère la haute qualité cristalline et optique de 

ces nanofils de polarité O et Zn [112]. 

 

Des différences significatives sont observées en fonction de la polarité du nanofil au 

niveau de la zone du bord de bande. Pour les nanofils de polarité O, une raie de forte intensité 

est d’abord observée à 3,3618 eV. Cette dernière est associée à la raie X1 qui n’est rapportée 

que pour les couches minces de ZnO de polarité O et dont l’origine n’est pas précisément 

identifiée, mais qui implique vraisemblablement des complexes de défauts intrinsèques [212, 

250]. Une seconde raie de forte intensité positionnée à 3,3627 eV correspond à la raie I4 qui 

est associée dans la littérature à des transitions radiatives impliquant l’exciton A lié au 

donneur neutre de type HO [192, 224]. La présence de défauts de type HO est également 

soulignée par la raie à 3,332 eV, qui est identifiée comme une transition à deux électrons 

(TES) associée à I4 [151]. 

La raie large centrée à 3,358 eV est la signature de transitions excitoniques A liés à des 

donneurs neutres. L’hydrogène interstitiel HBC est un bon candidat identifié par Lavrov et al. 

à 3,3600 eV [224]. Les raies I6, I6a et I8 rapportées à 3,3606 eV, 3,36041 eV et 3,35984 eV, 

respectivement, pourraient également convenir [151, 192]. Celles-ci sont typiquement 

associées à la présence d’aluminium (I6 et I6a) ou de gallium (I8) en site zinc. Ces éléments ne 

sont toutefois pas détectés dans les nanofils de ZnO par EDS ou par spectroscopie de 

diffusion Raman. L’attribution de la raie à 3,358 eV à HBC est en revanche en accord avec la 

présence massive d’hydrogène de type HBC soulignée en spectroscopie de diffusion Raman. 

La raie formant une petite bosse à 3,364 eV et la raie plus large centrée à 3,366 eV peuvent 

être associées à des excitons B liés à des donneurs neutres, de type HBC et HO, respectivement, 

en lien avec les excitons de type A associés à ces mêmes défauts [192]. L’énergie séparant les 

excitons A et B liés aux mêmes type de défauts, d’environ 6 meV pour HBC et 3,9 meV pour 

HO, est relativement bien en accord avec la séparation des bandes de valence A et B d’environ 

4,9 meV [151].  
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Enfin, les raies observées à 3,377 eV et 3,376 eV de faible intensité sont liées aux 

composantes longitudinales et transverses des transitions d’excitons libres FXA, 

respectivement [151], tandis que les raies visibles dans l’insert Figure 2.28a à 3,311 eV, 3,3236 

eV, et 3,166 eV sont attribuées respectivement à la première, seconde et troisième réplique 

phonon LO des excitons A libres [151]. 

 

Dans le cas des nanofils de polarité Zn, une raie largement dominante est observée Figure 

2.28b à 3,3616 eV. Il est suggéré dans la littérature que cette raie est liée à la présence de 

complexes de défauts de type (𝑉𝑍𝑛 − 𝐻𝑛) [552, 559, 575], avec plus particulièrement une raie 

à 3,3617 eV assignée à (𝑉𝑍𝑛 −𝐻3) et à 3,3610 eV assignée à (𝑉𝑍𝑛 − 𝐻4) [552]. Des mesures de 

photoluminescence effectuées par Heinhold et al. ont récemment associé les excitons A liés 

à des donneurs neutre de type (𝑉𝑍𝑛 −𝐻𝑛) à la raie I5 [192]. La raie I5 observée dans le cas 

présent étant relativement large et asymétrique, d’autres contributions sont attendues 

typiquement à 3,358 eV, due aux excitons A liés à des donneurs neutres de type HBC, tandis 

que la bosse observée entre 3,364 eV et 3,366 eV peut être attribuée aux excitons B liés à des 

donneurs neutres de type HBC et (𝑉𝑍𝑛 − 𝐻𝑛), respectivement, correspondant aux excitons A 

liés à ces mêmes types de défauts [192].  

L’insert de la Figure 2.28b révèle six autre raies à i) 3,292 eV, 3,218 eV, et 3,144 eV 

correspondant à la première, seconde et troisième réplique phonon LO de I5 et à ii) 3,311 eV, 

3,236 eV, et 3,166 eV, attribuées à la première, seconde et troisième réplique phonon LO des 

excitons libre A. 

 

Figure 2.28 Spectres de cathodoluminescence mesurés à 5 K avec un réseau de diffraction composé 
de 1800 traits / mm sur un nanofil unique de polarité (a) O et (b) Zn au niveau de la zone de bord de 
bande d’émission. La tension d’accélération utilisée est de 5 kV avec une taille de faisceau de moins 
de 10 nm au niveau du centre du nanofils mesuré. Les inserts montrent les spectres de 
cathodoluminescence mesurés à 5 K avec un réseau de diffraction composé de 600 traits / mm des 
nanofils correspondant sur un plus grand domaine d’énergie. 

2.3.3.4 Lien avec la haute conductivité électrique des nanofils 

La haute conductivité électrique résiduelle de type n mesurée dans les nanofils de ZnO 

de polarité O et Zn élaborés par dépôt en bain chimique suggère la présence massive de 

défauts donneurs superficiels intrinsèques ou extrinsèques. Comme présenté au Chapitre 1, 
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section 1.1.2.2, les défauts donneurs intrinsèques ne sont pas des candidats favorables, car ils 

forment soit des défauts profonds (VO) soit des défauts superficiels dont l’énergie de 

formation est trop élevée pour que leur concentration soit suffisamment importante (Zni) 

[173]. En outre, l’élongation des nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique est limitée par 

l’apport de zinc, tandis que l’apport en oxygène est constamment assuré au cours de la 

croissance des nanofils (voir sections 2.2.3 et 2.2.4) [515]. La croissance des nanofils s’effectue 

donc dans un milieu relativement pauvre en zinc et riche en oxygène. Dans ces conditions la 

formation massive de défauts intrinsèques donneurs (ZnI et VO) apparait peu favorable [173], 

tandis que la formation de défauts accepteurs comme VZn est favorisée, en particulier dans 

les conditions de dopage n [173, 576]. 

Il faut donc invoquer l’incorporation d’impuretés extrinsèques au cours de la croissance 

des nanofils de ZnO pour en expliquer la haute conductivité résiduelle de type n, ainsi que 

les grandes densités de porteurs de charge associées. Ces contaminations peuvent 

typiquement provenir des impuretés résiduelles existantes au sein des précurseurs chimiques 

tels que l’aluminium et le gallium dont la concentration n’est pas négligeable (plusieurs 

dizaines de ppm). Dans la gamme de pH de 5,42-5,57 mesurée au cours de la croissance (voir 

Figure 2.14a), ces impuretés forment typiquement des ions positifs [577]. L’incorporation de 

ces dernières dans les nanofils devrait donc être largement inhibée par les répulsions 

électrostatiques avec les surfaces du ZnO, également chargées positivement dans cette 

gamme de pH (voir section 2.2.4.2) [512]. Ces considérations sont en accord avec les mesures 

EDS et les spectres de diffusion Raman mesurés avant et après recuit qui ne révèlent aucuns 

modes qui pourraient indiquer la présence significative de telles impuretés résiduelles de 

type donneur [230, 578]. Ces impuretés ne peuvent donc vraisemblablement pas expliquer 

la haute conductivité et les grandes densités de porteurs de charge mesurées pour les nanofils 

de polarité O et Zn élaborés par dépôt en bain chimique. 

En revanche, le rôle de l’hydrogène est largement souligné par l’analyse des spectres de 

diffusion Raman et de cathodoluminescence, révélant tous deux la présence d’hydrogène 

sous différentes configuration (HBC, HO, 𝑉𝑍𝑛 − 𝐻𝑛). Ces défauts forment typiquement des 

donneurs superficiels avec des énergies d’ionisation d’environ 53 meV pour HBC [568], et de 

47 meV pour HO [224] et sont thermodynamiquement stables (voir section 2.3.1). Ils peuvent 

ainsi être à l’origine de la conductivité résiduelle de type n observée dans le cas présent. 

L’incorporation massive d’hydrogène au sein des nanofils de ZnO déposés en bain chimique 

peut être liée au mécanisme de cristallisation qui fait largement intervenir l’hydrogène. 

L’hydrogène intervient lors de la déshydratation des espèces d’hydroxyde de zinc 𝑍𝑛(𝑂𝐻)2 

[356] ou de molécules de zinc hexahydratées [𝑍𝑛(𝐻2𝑂)6]
2+ [358] à la surface des plans c des 

nanofils pour former l’unité de croissance (voir section 2.2.4.1). Il est également attendu que 

les surfaces de plan c des nanofils de ZnO soient constamment recouvertes d’une couche de 

groupements hydroxyde au cours de la croissance (voir section 2.2.4). 

 

Par ailleurs, la polarité apparait jouer un rôle déterminant pour l’incorporation de 

l’hydrogène et la formation des défauts associés. La résistivité électrique, en moyenne plus 

élevée pour les nanofils de polarité O que pour les nanofils de polarité Zn, peut à ce titre être 

corrélée aux mesures de cathodoluminescence qui mettent en évidence un effet significatif 
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de la polarité sur le type de défaut majoritaire lié à l’hydrogène. En accord avec les mesures 

de spectroscopie de diffusion Raman, les mesures de cathodoluminescence soulignent la 

présence d’hydrogène de type HBC au sein des nanofils de ZnO de polarité O et Zn. En 

revanche les mesures de cathodoluminescence mettent en évidence la présence majoritaire 

de défauts de type HO au sein des nanofils de polarité O tandis que les complexes de défauts 

de type (𝑉𝑍𝑛 − 𝐻𝑛) apparaissent dominants au sein des nanofils de polarité Zn. La plus grande 

vitesse de croissance associée à une vitesse de réaction à la surface plus élevée pour les 

nanofils de polarité Zn pourrait favoriser l’apparition de lacunes de zinc qui sont nécessaires 

pour la formation de ce type de défauts. Le nombre n d’atomes d’hydrogène intervenant dans 

les complexes de défauts (𝑉𝑍𝑛 − 𝐻𝑛) reste une question ouverte. Celui-ci pourrait dépendre 

de la concentration en lacunes de zinc [562]. Au vue de la haute conductivité électrique des 

nanofils de ZnO de polarité Zn, la formation de défauts de type (𝑉𝑍𝑛 − 𝐻3,4) est attendue 

puisque ceux-ci forment des donneurs superficiels, contrairement aux défauts de type (𝑉𝑍𝑛 −

𝐻2) qui pourraient également présenter une énergie de formation plus élevée [560, 561]. 
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2.4 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons d’abord souligné la possibilité de former des réseaux de 

nanofils de ZnO présentant d’excellentes propriétés structurales avec une polarité uniforme 

en combinant le dépôt en bain chimique avec la lithographie assistée par faisceau d’électrons 

sur des monocristaux de ZnO de polarité O ou de polarité Zn. Le procédé mis en place permet 

de contrôler finement les caractéristiques des réseaux de nanofils en matière de densité, de 

période et de type de motif sur des domaines d’une surface de plusieurs mm2. La possibilité 

de contrôler la polarité des nanofils de ZnO formés par cette approche permet d’étudier 

l’effet de la polarité sur la nucléation et croissance et les propriétés des nanofils de ZnO. 

 

Un protocole expérimental précis a ainsi été envisagé pour étudier l’effet de la polarité 

sur la nucléation et la croissance des nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique. Des 

croissances ont été réalisées dans des conditions identiques sur des monocristaux de ZnO de 

polarité O et Zn, préparés par lithographie assistée par faisceau d’électrons avec quinze 

domaines présentant des diamètres et périodes de trous différents. Cette approche permet 

de découpler l’effet de la polarité des effets i) des conditions de croissance et ii) de la densité 

et de la taille de la surface de nucléation des nanofils. La comparaison des dimensions des 

nanofils des deux polarités pour chaque domaine révèle clairement que les nanofils de 

polarité Zn ont une vitesse de croissance axiale et radiale plus élevée que les nanofils de 

polarité O. Ces résultats peuvent être interprétés en considérant les phénomènes compétitifs 

de transport diffusif et de réaction à la surface des réactifs révélant un vitesse de réaction à 

la surface des plans c des nanofils significativement plus grande pour les nanofils de polarité 

Zn que pour ceux de polarité O. Nous attribuons majoritairement ces différences à la 

configuration des liaisons pendantes à la surface des plans c des nanofils, qui facilite 

l’incorporation des ions Zn2+ à la surface des plans c de polarité Zn. Nous pouvons également 

nous attendre à ce que les différences de vitesse de croissance observées soient liées à un 

effet de la polarité sur les interactions entre les espèces ioniques en solution et les surfaces 

de plan c du ZnO. 

Cette étude souligne ainsi l’importance de considérer la polarité des nanofils de ZnO pour 

en comprendre les propriétés structurales et physiques. L’effet important de la polarité sur 

la vitesse de croissance est notamment susceptible d’affecter les propriétés physiques des 

nanofils de ZnO, cruciales pour leur intégration au sein de dispositifs. 

 

Dans une seconde étude, les propriétés de résistivité électrique des nanofils de ZnO de 

polarité O et Zn sont mesurés et mises en lien avec leurs propriétés optiques. Les mesures de 

résistivité électrique sont effectuées sur 23 nanofils de polarité O et 20 nanofils de polarité 

Zn par deux méthodes de mesures quatre pointes utilisant quatre contacts métalliques ou 

bien quatre pointes STM en contact direct avec les nanofils. Une haute conductivité 

électrique est mesurée sur les nanofils des deux polarités avec une conduction en volume à 

travers le cœur des nanofils. Les nanofils de polarité O présentent en moyenne une résistivité 

électrique plus élevée que les nanofils de polarité Zn. Une conductivité de type métallique 
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ou non-métallique est identifiée suivant le nanofil de polarité O considéré tandis qu’une 

conductivité de type métallique est typiquement identifiée pour les nanofils de polarité Zn. 

Des caractérisations EDS, de spectroscopie de diffusion Raman et de cathodoluminescence 

à 5 K soulignent le rôle de l’hydrogène dans la haute conductivité résiduelle de type n 

mesurée dans les nanofils de ZnO des deux polarités formés par dépôt en bain chimique. 

L’incorporation massive d’hydrogène de type HBC, HO et 𝑉𝑍𝑛 − 𝐻𝑛  est ainsi mise en évidence. 

Les défauts de type HBC sont identifiés dans les nanofils des deux polarités, tandis que les 

défauts de type HO et 𝑉𝑍𝑛 −𝐻𝑛  apparaissent dominant seulement au sein des nanofils de 

polarité O et Zn, respectivement.  

Un effet significatif de la polarité est ainsi identifié à la fois sur les propriétés électriques 

et les propriétés optiques des nanofils de ZnO. Cela souligne la nécessité de prendre en 

compte la polarité pour l’intégration efficace des nanofils au sein de dispositifs puisque 

certains types de dispositifs comme les cellules solaires requièrent des nanofils de haute 

conductivité électrique tandis que des nanofils de haute résistivité électriques sont préférées 

pour les nano-générateurs piézoélectriques ou les capteurs de pression [71, 83]. Ces 

considérations soulignent en outre la nécessité de contrôler l’uniformité de la polarité au 

sein des réseaux de nanofils de ZnO, en particulier dans le cas de nanofils formés sur couches 

d’amorces de ZnO présentant des nanoparticules de polarité O et de polarité Zn [375].On 

s’attend en effet à ce que la présence de fortes inhomogénéités dans les propriétés électriques 

des nanofils, avec un mélange de nanofils au comportement métallique ou non-métallique, 

au sein de ces réseaux dégradent systématiquement les performances des dispositifs. 
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Chapitre 3                                               

Croissance localisée de nanofils de 

ZnO sur couche d’amorce 

polycristalline de ZnO  
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L’amélioration des performances des dispositifs intégrant des nanofils de ZnO formés sur 

une couche d’amorce de ZnO constitue un challenge technologique majeur qui nécessite un 

contrôle avancé de leurs propriétés structurales et morphologiques (voir Chapitre 1, section 

1.2.1). Le contrôle de certaines caractéristiques des réseaux de nanofils de ZnO telles que leur 

densité, leur périodicité et leurs dimensions se révèle toutefois très difficile voire impossible 

par l’approche de la croissance spontanée, ce qui motive l’intérêt pour les techniques de 

lithographies permettant la croissance localisée des nanofils (voir Chapitre 1, section 1.2.3.2). 

Si la lithographie assistée par faisceau d’électrons apparait efficace pour étudier les 

propriétés des réseaux de nanofils de ZnO, l’impératif de réduction des coûts et des temps 

de fabrication, dans l’optique d’une production industrielle de dispositifs, nécessite le 

développement de techniques de lithographie alternatives. La lithographie assistée par nano-

impression apparait à ce titre bien adaptée (voir Chapitre 1, section 1.2.3.2). 

Dans ce chapitre, nous allons d’abord présenter les différentes couches d’amorces 

polycristallines de ZnO utilisées pour la croissance des nanofils de ZnO par dépôt en bain 

chimique. Ces couches sont élaborées par voie sol-gel ou bien par une technique de dépôt 

chimique en phase vapeur. Le procédé mis en place pour parvenir à la croissance localisée 

des nanofils de ZnO en utilisant la technique de lithographie assistée par nano-impression 

thermique est ensuite détaillé. Les caractéristiques morphologiques des réseaux de nanofils 

de ZnO localisés formés sur les deux types de couches d’amorces par cette technique sont 

décrites à cette occasion. Des défauts récurrents d’alignement vertical de certains de ces 

nanofils nous ont toutefois conduits à approfondir la compréhension des mécanismes de 

formation des nanofils de ZnO sur les couches d’amorces polycristallines de ZnO. 

C’est dans ce contexte qu’une étude détaillée a été engagée pour comprendre l’effet de la 

présence de nanoparticules d’orientations cristallines variées au sein des couches d’amorce 

sur les propriétés structurales des réseaux de nanofils de ZnO. Nous montrons pour la 

première fois la possibilité de former des nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique sur 

des monocristaux de ZnO d’orientation semipolaire. Ces résultats, appuyés par de 

nombreuses caractérisations structurales, permettent de discuter et de revisiter le 

mécanisme de formation des nanofils de ZnO sur les couches d’amorces. Nous expliquons 

ainsi en partie les propriétés des réseaux de nanofils localisés obtenus par lithographie 

assistée par nano-impression sur les deux types de couches d’amorce élaborés par voie sol-

gel et dépôt chimique en phase vapeur. 

 



3.1  Synthèse de couches d’amorce de ZnO 

141 

3.1 Synthèse de couches d’amorce de ZnO 

Cette section présente deux techniques d’élaboration de couches d’amorces de ZnO qui 

ont été utilisées au cours de cette thèse pour la croissance des nanofils de ZnO par dépôt en 

bain chimique. Les propriétés morphologiques et structurales de ces couches ainsi que des 

nanofils de ZnO obtenus suivant une croissance spontanée y sont caractérisées. La croissance 

localisée des nanofils de ZnO par combinaison avec la lithographie assistée par nano-

impression est ensuite présentée sur des couches d’amorces similaires à la section suivante. 

Des substrats de silicium sont utilisés dans ce chapitre. Ces couches d’amorces peuvent 

toutefois être déposées sur des substrats de type verre/ITO afin d’intégrer les nanofils de 

ZnO au sein de dispositifs (voir Chapitre 4 et Chapitre 5). 

Les propriétés morphologiques et structurales des couches d’amorces sont analysées à 

l’aide d’images MEB collectées par un microscope Zeiss ULTRA plus et également grâce à des 

clichés de DRX collectés en utilisant un diffractomètre Brucker D8 Advance en configuration 

Bragg-Brentano avec la radiation Cu Kα1. 

3.1.1 Procédé sol-gel 

Le procédé sol-gel (solution-gélification) est particulièrement bien adapté pour la 

formation de couches minces de ZnO texturées selon l’axe c (i.e. avec une orientation 

préférentielle selon l’axe c) de façon simple et à bas coût [579, 580]. Le sol est constitué d’une 

suspension stable de particules colloïdales dans un solvant tandis que le gel correspond à un 

système biphasé, dans lequel le solvant est emprisonné dans un réseau solide. Les 

précurseurs utilisés pour la préparation du sol sont composés d’alkoxydes métalliques, de 

formule M(OR)n, avec M le métal de valence n, et R, typiquement un groupement alkyl de 

formule CnH2n±1. La formation du gel à partir du sol (gélification) s’effectue à travers 

l’hydrolyse et la polycondensation des alkoxydes conduisant à la formation de polymères 

inorganiques composés de liaisons M-O-M. Le solvant restant au sein du gel est ensuite 

évaporée par une étape de séchage. On parle de xérogel lorsque le séchage est effectué à 

température ambiante sous pression atmosphérique, et d’aérogel dans des conditions 

supercritiques. L’étalement du sol sur un substrat est typiquement réalisé par enduction 

centrifuge, ou par enduction par trempage. C’est cette dernière méthode que nous avons 

choisie pour le dépôt des couches d’amorce de ZnO. 

3.1.1.1 L’enduction par trempage 

Principe 

Le procédé sol-gel d’enduction par trempage consiste à retirer verticalement avec une 

vitesse bien contrôlée un substrat préalablement immergé dans un bécher contenant un sol 

[580]. Lors du retrait, une fine couche de liquide est entrainée à la suite du substrat. 

L’évaporation du solvant qui a lieu en parallèle du retrait permet alors la formation du 
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xérogel. Un premier recuit est ensuite effectué pour favoriser l’évaporation des résidus 

organiques et des traces de solvant, puis un second recuit, à plus haute température, permet 

la cristallisation de la couche déposée sur le substrat. L’épaisseur d’une couche mince 

déposée par le procédé d’enduction par trempage est typiquement gouvernée par la 

compétition entre des forces entrainantes (force de viscosité et d’inertie) et des forces 

opposées (forces de gravité et de capillarité) [374]. Dans ce cas, l’épaisseur (h) peut être 

modélisée par l’équation de Landau-Levich, ℎ = (
𝜇𝑣

𝜌𝑔
)

1

2
𝑓(
𝜇𝑣

𝜎
) (3.1), avec 𝜇 la viscosité 

dynamique [Pa.s], 𝜌 la densité [kg.m-3], 𝜎 la tension de surface [kg.s-2], g la gravité [m.s-2], et 

v la vitesse de retrait du substrat [m.s-1] [581]. 

 

Pour le dépôt de couches d’amorce de ZnO, le sol est composé d’acétate de zinc dihydraté 

(Zn(OOCCH₃)₂.2H2O) et de monoéthanolamine (MEA, C2H7NO) typiquement dilués dans 

l’éthanol absolu [373, 582]. Ce solvant est choisi en raison de sa forte constante diélectrique 

(24,3 à 25°C) et de son haut point d’ébullition (74,8°C) permettant la dissolution efficace de 

l’acétate de zinc. Le MEA est un agent complexant des espèces Zn(II), qui permet de stabiliser 

le sol en entrant en compétition avec les espèces OH- et CH3COO- issues de la dissolution de 

l’acétate de zinc dihydraté, ce qui réduit la cinétique des réactions d’hydrolyse et de 

condensation [579, 583]. Les principales réactions qui ont lieu dans la solution d’acétate de 

zinc et de MEA dilués dans l’éthanol absolu sont présentées Figure 3.1a. 

 

Figure 3.1 (a) Schéma représentatif des principales réactions d’hydrolyse et de condensation qui ont 
lieu dans la solution d’acétate de zinc et de MEA dilués dans l’éthanol absolu. D’après Znaidi et al. 
[583]. (b) Évolution du coefficient de texture des couches minces de ZnO élaborés par trempage en 
fonction de concentration du sol, pour une vitesse de retrait de 3,3 mm.s-1. D’après Guillemin et al. 
[374]. 

Les paramètres de concentration de la solution, de durée de trempage, de vitesse de 

retrait, et des conditions de recuit ont été étudiés et optimisés au LMGP dans le cadre de la 

thèse de Sophie Guillemin afin d’obtenir des couches d’amorces de ZnO présentant une 

haute qualité structurale avec une forte texture préférentielle selon l’axe c [584]. La 

texturation de la couche d’amorce selon l’axe c est favorisée par les interactions 

particules/particules, les surfaces de plan c étant stabilisées par la présence d’espèces 

adsorbées durant le recuit [374]. Ce régime apparait dominant pour les concentrations du 

sol inférieures à 0,28 M pour une vitesse de retrait de 3,3 mm.s-1 (Figure 3.1b). En revanche, 
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au-dessus de 0,28 M, le coefficient de texture C002 diminue significativement en raison de 

l’apparition de contraintes internes liées aux dimensions des nanoparticules [374]. 

Protocole expérimental 

Le procédé utilisé pour le dépôt d’une couche d’amorce de ZnO par trempage est 

représenté schématiquement Figure 3.2. Une solution contenant une concentration de 375 

mM d’acétate de zinc dihydraté et de MEA dilué dans de l’éthanol absolu est d’abord préparé 

dans une fiole. Cette solution est ensuite agitée pendant 12 heures à 60°C, puis pendant 12 

heures à température ambiante afin de dissoudre l’acétate de zinc et d’homogénéiser la 

solution. Cette étape d’agitation et de vieillissement est cruciale pour les propriétés 

structurales de la couche de ZnO finale et doit être effectuée dans des conditions d’humidité 

et de température bien contrôlées [585]. 

Des substrats de silicium (100) sont découpés en rectangle d’environ 2,5 cm x 7 cm à 

partir d’un wafer de 6’’et nettoyés dans un bain à ultrasons à l’acétone puis à l’isopropanol. 

Les substrats sont placés avec un bécher contenant le sol dans une chambre à température 

ambiante, dont le taux d’hygrométrie est contrôlé (<15%). Les substrats sont immergés dans 

le sol avec une vitesse de 3,3 mm.s-1 et sont ensuite retirés avec une vitesse identique. La 

première étape de recuit est effectuée sur une plaque chauffante à 300°C pour une durée de 

10 minutes. Suite à ce recuit, plusieurs dépôts par trempages peuvent être effectués suivant 

le même mode opératoire afin d’épaissir la couche et d’en améliorer les propriétés 

structurales. Un recuit final est enfin effectué à 500°C pendant 60 min dans un four, afin 

d’apporter l’énergie nécessaire à la cristallisation complète des nanoparticules de ZnO. Une 

photographie d’une telle couche d’amorce de ZnO obtenue par cette méthode est présentée 

Figure 3.3a. 

 

Figure 3.2 Représentation schématique du procédé de dépôt d’une couche d’amorce de ZnO par 
trempage. (a) Préparation de la solution d’acétate de zinc et de MEA dans l’éthanol absolu, (b) 
trempage du substrat, (c) retrait et séchage du substrat et (d) recuits. 
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3.1.1.2 Dépôt et caractérisations des couches d’amorce de ZnO 

La morphologie des couches d’amorce de ZnO obtenues par trempage sur un substrat en 

silicium est présentée Figure 3.3(b,c) et (d,e), dans le cas d’une seule étape de trempage et 

de trois trempages successifs, respectivement. Dans le cas d’un seul trempage, une couche 

composée de nanoparticules d’une taille moyenne de 40 ± 16 nm avec une densité de 644 ± 

45 nanoparticules par µm2 est obtenue. L’épaisseur mesurée est d’environ 41 ± 3 nm. Pour 

trois trempages successifs, la taille moyenne des nanoparticules est légèrement augmentée à 

56 ± 20 nm avec une densité de 355 ± 39 nanoparticules par µm2 et une épaisseur moyenne 

de 94 ±6 nm. Les images MEB en coupe transverse (Figure 3.3(c,e)) montrent qu’avec trois 

trempages successifs une couche bien plus compacte et plus dense est obtenue, par 

comparaison avec la couche formée avec un seul trempage. 

 

Figure 3.3 (a) Photographie d’une couche d’amorce de ZnO déposée par enduction par trempage sur 
un substrat de silicium d’environ 2,5 cm x 7 cm. (b-e) Images MEB (b, d) en vue de dessus et (c, e) en 
coupe transverse de couches d’amorce de ZnO déposées par enduction par trempage sur un substrat 
de silicium. (b, c) Une seule enduction par trempage. (d, e) Trois enductions par trempage 
successives. 

Les clichés de DRX collectés sur les deux couches d’amorces de ZnO, présentés Figure 

3.4, révèlent un pic de diffraction dominant à 34,41° qui est attribué au plan (002) du ZnO. 

Des pics de diffraction mineurs sont identifiés à 31,84°, 36,3°, et 56,59°. Ceux-ci sont associés 

aux plans (100), (101), et (110) du ZnO, respectivement. 

 

L’orientation cristalline préférentielle des nanoparticules composant une couche 

d’amorce (e.g. la texture) peut être évaluée à l’aide des clichés de diffraction en calculant les 

coefficients de texture 𝐶ℎ𝑖𝑘𝑖𝑙𝑖 correspondant à chaque orientation < ℎ𝑖𝑘𝑖𝑙𝑖 > selon la formule 

suivante [586] : 

𝐶ℎ𝑖𝑘𝑖𝑙𝑖 =

𝐼ℎ𝑖𝑘𝑖𝑙𝑖
𝐼0,ℎ𝑖𝑘𝑖𝑙𝑖

1
𝑁
∑

𝐼ℎ𝑗𝑘𝑗𝑙𝑗
𝐼0,ℎ𝑗𝑘𝑗𝑙𝑗

𝑁
𝑗=1

 (3.2) 
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avec 𝐼ℎ𝑖𝑘𝑖𝑙𝑖  l’intensité du pic de diffraction correspondant à l’orientation < ℎ𝑖𝑘𝑖𝑙𝑖 >, hi, ki 

et li, les indices de Miller, et 𝐼0,ℎ𝑖𝑘𝑖𝑙𝑖 , l’intensité de la réflexion (ℎ𝑖𝑘𝑖𝑙𝑖) donnée par la fiche 

ICDD du ZnO (N°00-036-1451), et N le nombre total de pics de diffraction. On définit 

également le degré d’orientation préférentielle  𝜎 par la formule : 

𝜎 =

√∑ (𝐶𝑖 − 1)
2𝑁

𝑖=1

√𝑁
 

(3.3) 

 

Le degré d’orientation préférentielle permet d’évaluer l’orientation globale de la couche. 

Dans le cas d’une couche parfaitement texturée selon une certaine orientation < ℎ𝑘𝑙 >, le 

coefficient de texture correspondant est 𝐶ℎ𝑘𝑙 = 𝑁 et le degré d’orientation préférentielle est 

𝜎 = √𝑁 − 1. En prenant en compte les six premiers pics du ZnO, le coefficient de texture 

maximal possible est N=6 et le degré d’orientation préférentielle maximal est donc de 2,236. 

On peut ainsi définir le coefficient de texture et le degré d’orientation préférentielle de façon 

relative par 
𝐶ℎ𝑘𝑙

𝑁
× 100 et 

𝜎

√𝑁−1
× 100, respectivement. 

 

Figure 3.4 Clichés de DRX collectés sur une couche d’amorce de ZnO déposée par enduction par 
trempage sur un substrat de silicium. Les lignes pointillées verticales indiquent la position des pics de 
diffraction du ZnO. L’astérisque indique le pic de diffraction (200) du silicium. 

Un degré d’orientation préférentielle de 2,017 est déterminé pour la couche d’amorce 

obtenue par un seul trempage avec un coefficient de texture selon l’axe c de C002=5,51. Le 

degré d’orientation préférentielle est significativement plus élevé pour la couche d’amorce 

obtenue par trois trempages successifs et est calculé à 2,227. La texture selon l’axe c est 

également plus grande avec C002=5,98. L’augmentation des dimensions des nanoparticules 

formant une couche plus compacte dans ce dernier cas semble favoriser les interactions de 

type particules/particules, permettant une meilleure texture selon l’axe c (voir la thèse de 

Sophie Guillemin [584]). 
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On note ainsi qu’au sein des couches obtenue après un trempage (resp. trois trempages 

successifs) environ 91,2 % (resp. 99,7 %) de nanoparticules sont polaires (de plan (002)), 5,8 

% (resp. 0,2 %) sont non-polaires (de plans (100) et (110)), et 2,4 % (resp. 0,14 %) présentent 

une orientation intermédiaire (de plans (101) et (103)). 

3.1.1.3 Croissance spontanée par dépôt en bain chimique 

Des croissances de nanofils de ZnO ont ensuite été réalisées sur ces deux types de couches 

par dépôt en bain chimique. Le procédé utilisé est similaire à celui présenté au Chapitre 2, 

section 2.1.1 en excluant les étapes de lithographie. Des conditions de croissance standard 

sont utilisées avec une concentration de 30 mM, une température de dépôt de 90°C et une 

durée de dépôt de 3 heures. Les images MEB des nanofils formés sur la couche d’amorce de 

ZnO obtenues par un seul trempage et sur celle obtenue par trois trempages successifs sont 

présentées Figure 3.5(a,b) et (c,d), respectivement.  

 

Figure 3.5 Images MEB (a, c) en vue de dessus et (b, d) en coupe transverse de nanofils de ZnO formés 
par dépôt en bain chimique sur les couches d’amorce de ZnO déposées par enduction par trempage. 
(a, b) Une seule enduction par trempage, et (c, d) trois enductions par trempage successives. 

Une densité apparente de nanofils bien plus importante de 176 ± 17 nanofil par µm2 est 

obtenue pour les trois trempages successifs contre 102 ± 4 nanofils par µm2 pour un trempage 

unique. Suivant le régime d’élongation limité par la diffusion des réactifs [358, 381] et en lien 

avec les différentes densités observés, une longueur et un diamètre moyen de 840 ± 48 nm 

et 76 ± 30 nm, respectivement, sont mesurés pour la couche formée par un seul trempage, 

tandis qu’une longueur et un diamètre moyen plus faibles de 453 ± 19 et 73 ± 29 nm, 

respectivement, sont mesurés pour la couche formée par trois trempages successifs.  

La plus haute densité apparente de nanofils observé sur la couche obtenue par trois 

trempages successifs peut être liée à la forte compacité de cette couche associée à sa 

meilleure texturation selon l’axe c. D’autres paramètres tels que la porosité, la rugosité et les 

phénomènes de coalescence sont susceptibles d’affecter la croissance et la densité des 
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nanofils de façon distincte sur les couches d’amorces obtenues par un seul ou trois trempages 

successifs. 

L’alignement vertical des nanofils est de bonne qualité pour les réseaux de nanofils de 

ZnO obtenus sur les deux types de couches. Cela est permis par la bonne texturation de ces 

dernières selon l’axe c, puisque les nanofils sont formés préférentiellement sur les 

nanoparticules polaires, tandis que la croissance est inhibée sur les nanoparticules non-

polaires [254]. Le cas de la nucléation des nanofils sur des nanoparticules d’orientation 

intermédiaire fait l’objet d’une étude détaillée en section 3.3. L’alignement vertical semble 

tout de même meilleur dans le cas de la couche d’amorce obtenue par trois trempages 

successifs, ce qui pourrait indiquer une mosaïcité plus faible des nanoparticules de plan c, 

favorisant les phénomènes de coalescence et la densité apparente plus élevée des nanofils.  

3.1.2 Dépôt chimique en phase vapeur aux organométalliques 

Un réacteur de MOCVD à injection liquide pulsée (PI-MOCD) est également utilisé pour 

le dépôt de couches d’amorces de ZnO fortement texturées selon l’axe c. La MOCVD est une 

technique de CVD utilisant des précurseurs à base de composés organométalliques volatiles 

[587]. Ceux-ci sont vaporisés et transportés vers un substrat chauffé à l’aide d’un gaz porteur 

neutre, tel que l’argon, qui est éventuellement mélangé avec un gaz réactif, tel que l’oxygène. 

Les précurseurs en phase gazeuse réagissent et se décomposent à la surface du substrat grâce 

à l’apport d’énergie thermique. Les réactants alors formés s’adsorbent et diffusent sur la 

surface pour former des nucléi et entrainer la croissance d’une couche solide stable. Les 

résidus gazeux de la décomposition sont ensuite évacués par un système d’extraction. Cette 

technique est largement répandue dans l’industrie pour le dépôt de couches métalliques et 

d’oxydes métalliques en raison des avantages qu’elle offre en matière de coûts, avec des 

vitesses de croissance rapides, des couches minces d’un haut degré de cristallinité pouvant 

être formées sur de grandes surfaces. La plus faible température de décomposition des 

précurseurs organométalliques permet en outre de former des couches de haute qualité 

cristalline avec des températures de dépôt plus faible qu’avec la CVD conventionnelle. 

Différentes techniques de MOCVD et de CVD sont développées au LMGP avec 

principalement la CVD assistée par aérosol (AA-MOCVD) et la PI-MOCVD. Historiquement, 

le procédé de PI-MOCVD a été mis au point au LMGP par J.-P. Sénateur et al. et breveté en 

1993 [588]. Nous avons choisi de travailler sur ce dernier pour le dépôt de couches minces 

de ZnO. La section suivante introduit brièvement le principe de la PI-MOCVD, le réacteur 

utilisé ainsi, que le protocole expérimental développé pour le dépôt des couches minces de 

ZnO. La AA-CVD sera décrite au Chapitre 4 et employée pour le dépôt de CuCrO2 dans le 

cadre de la fabrication de photo-détecteurs UV autoalimentés à nanofils de ZnO. 
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3.1.2.1 Principe et présentation du réacteur de PI-MOCVD 

Principe 

Le procédé de PI-MOCVD consiste à injecter de façon séquentielle de faibles quantités 

d’une solution de précurseurs organométalliques, dilués dans un solvant organique, dans 

une chambre de vaporisation chauffée [589]. Une vaporisation instantanée (« flash ») a lieu, 

ce qui permet de transporter les précurseurs en phase gazeuse vers le substrat. L’utilisation 

d’un précurseur liquide injecté directement dans le réacteur offre l’avantage d’un contrôle 

précis du débit de précurseur utilisé, et permet donc de contrôler la quantité de matière 

déposée. La stœchiométrie de la couche déposée peut en outre s’ajuster en modifiant la 

composition des différents précurseurs de la solution. Un autre avantage de cette technique 

d’injection réside dans sa compatibilité avec des précurseurs faiblement volatiles, ce qui 

ouvre de nouvelles perspectives par rapport aux autres techniques de MOCVD [589]. Le 

dépôt de couche de ZnO par PI-MOCVD est réalisé au LMGP dans un bâti MC200 de la 

société Annealsys. Une représentation schématique de ce réacteur est montrée Figure 3.6a.  

 

Figure 3.6 (a) Représentation schématique du réacteur de PI-MOCVD utilisé pour le dépôt de 
couches minces de ZnO. (b) Vitesse de croissance des couches minces de ZnO déposées par PI-
MOCVD en fonction de l’inverse de la température. Trois régimes de croissance séparés par des lignes 
verticales en pointillés sont observés. Les lignes bleues en pointillés correspondent aux ajustements 
linéaires des points expérimentaux de ces différents régimes. 

Le précurseur utilisé est typiquement le diéthylzinc (DeZn, Zn(C2H5)2). Celui-ci est 

stocké sous forme liquide à température ambiante dans un canister pressurisé, et transporté 

à l’aide d’une ligne liquide vers le système d’injection. Un premier injecteur, appelé injecteur 

liquide, permet d’introduire une faible quantité de solution (quelques microlitres) avec une 

fréquence de quelques Hz à l’intérieur d’une chambre de mélange mise sous pression 

d’argon. L’ouverture d’un second injecteur, appelé injecteur gaz, permet alors d’introduire le 

mélange liquide/gaz porteur ainsi formé dans la chambre de vaporisation. La quantité de 

précurseur délivré dans la chambre est contrôlée précisément par le temps et la fréquence 

d’ouverture de ces deux injecteurs. Le gaz réactif (O2) est ensuite injecté dans la chambre de 
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dépôt afin d’initier la décomposition des précurseurs et les réactions chimiques permettant 

la croissance de la couche de ZnO sur le substrat. 

 

Les conditions de dépôt du ZnO par PI-MOCVD ont été optimisées au LMGP par 

Stéphane Brochen (post-doctorant). La température de dépôt est notamment un paramètre 

clé pour contrôler le mécanisme de croissance et la qualité du dépôt. La vitesse de croissance 

des couches minces de ZnO tracée en fonction de 
1000

𝑇
 avec T la température entre 300°C et 

750°C, est présentée Figure 3.6b. Trois régimes de croissance sont révélés : i) un régime I 

entre 300°C et 400°C, dans lequel la croissance est limitée par la réaction à la surface avec 

une vitesse de croissance qui augmente linéairement avec la température ; ii) un régime II 

entre 400°C et 500°C, dans lequel la croissance est limitée par le transport des précurseurs 

vers la surface ; et iii) un régime III, à plus haute température, dans lequel la vitesse de 

croissance diminue avec la température, typiquement en raison de phénomènes de 

désorptions et de réactions parasites dans la phase gazeuse, ou au niveau des parois de la 

chambre de dépôt. Le régime II est peu sensible aux variations de températures, on le préfère 

donc pour obtenir des couches uniformes de haute qualité avec une vitesse de croissance 

élevée. 

Protocole expérimental 

Nous présentons ici succinctement les conditions expérimentales utilisées pour le dépôt 

de couches minces de ZnO par PI-MOCVD et employées pour la croissance de nanofils de 

ZnO. Le DeZn dilué dans du toluène avec une concentration de 1,1 mol.L-1 est utilisé comme 

précurseur. Un wafer de silicium de 2’’ (100) est d’abord placé dans le réacteur sous un vide 

secondaire de 6 x 10-2 mbar et chauffé jusqu’à la température de dépôt de 500°C. Le 

suscepteur tourne avec une vitesse de rotation de 30 rpm afin de favoriser l’uniformité du 

dépôt sur le substrat. Un flux de 500 sccm d’oxygène est ensuite injecté dans la chambre de 

dépôt qui est maintenu sous une pression d’environ 3 mbar pendant le dépôt. Un débit de 

0,2 g.min-1 de DeZn est injecté dans la chambre de vaporisation. L’ouverture des injecteurs 

liquides et gaz est pour ce faire effectuée à une fréquence de 1 Hz. Une boucle de rétroaction 

permet d’ajuster automatiquement le temps d’ouverture pour obtenir le débit désiré. Le 

dépôt est effectué en quelques minutes. Une fois le dépôt terminé, le substrat est refroidi 

sous vide jusqu’à la température de 290°C. Une photographie d’une couche mince de ZnO 

déposée sur un wafer en silicium de 2’’ dans ces conditions, révélant la bonne homogénéité 

du dépôt est présentée Figure 3.7a. 

3.1.2.2 Dépôt et caractérisations des couches minces de ZnO 

La morphologie d’une couche mince de ZnO obtenue selon le protocole décrit ci-dessus 

est présentée sur les images MEB Figure 3.7(a,b). Une couche fortement compacte d’une 

épaisseur de 515 ± 12 nm composée de grains de taille variable, typiquement entre 30 nm et 

160 nm, est observée. La porosité de cette couche est très faible en comparaison avec les 

couches obtenues par trempage (Figure 3.3(b-e)). 
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Figure 3.7 (a) Photographie d’une couche d’amorce de ZnO déposée par PI-MOCVD sur un wafer de 
silicium de 2’’. (b, c) Images MEB (b) en vue de dessus et (c) en coupe transverse d’une couche 
d’amorce de ZnO déposée par PI-MOCVD sur un wafer de silicium. 

 

Figure 3.8 Cliché de DRX collecté sur une couche d’amorce de ZnO déposée par PI-MOCVD sur un 
wafer de silicium de 2’’. Les lignes pointillées verticales indiquent la position des pics de diffraction 
du ZnO. L’astérisque indique le pic de diffraction (200) du silicium. 

Le cliché de DRX collecté sur la couche mince de ZnO déposée par PI-MOCVD sur un 

substrat de silicium, présenté Figure 3.8, révèle la forte texturation de la couche selon l’axe 

c, avec un pic de diffraction largement dominant positionné à 34,42° et attribué aux plans 

(002) du ZnO. Un pic de diffraction de plus faible intensité à 36,16° est associé aux plans 

(101) et un pic mineur observé à 31,76° est associé aux plans (100). Le coefficient de texture 

selon l’axe c, C002=5,99, indique qu’environ 99,8 % des grains de la couche sont orientés selon 

l’axe c, ce qui est proche de la texture mesurée pour la couche d’amorce de ZnO formée par 

procédé sol-gel avec trois trempages successifs. La PI-MOCVD se révèle donc être une 

technique efficace pour obtenir des couches d’amorces de haute qualité structurale, avec un 

gain significatif sur la compacité par rapport aux couches déposées par trempage. 
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3.1.2.3 Croissance spontanée par dépôt en bain chimique 

La morphologie des nanofils de ZnO formés dans des conditions de croissance standard 

sur une couche d’amorce de ZnO déposée par PI-MOCVD est présentée Figure 3.9. Une forte 

densité apparente de 129 ± 8 nanofils par µm-2 est observée avec des nanofils d’une longueur 

moyenne de 611 ± 42 nm et d’un diamètre moyen de 81 ± 23 nm. L’excellente texture de la 

couche d’amorce selon l’axe c favorise le très bon alignement vertical des nanofils. Les 

propriétés morphologiques des nanofils formés sur cette couche d’amorce se révèlent ainsi 

proche de celles des nanofils formés sur la couche d’amorce de ZnO obtenue par trois 

trempages successifs (Figure 3.5(c,d)). 

 

Figure 3.9 Images MEB (a) en vue de dessus et (b) en coupe transverse de nanofils de ZnO formés 
par dépôt en bain chimique sur une couche d’amorce de ZnO déposée par PI-MOCVD sur un wafer 
de silicium. 

Nous voyons ainsi que la morphologie et les propriétés structurales des réseaux de 

nanofils dépendent fortement des propriétés structurales des couches d’amorce de ZnO. Des 

couches compactes et très fortement texturées selon l’axe c conduisent à la formation de 

réseaux de nanofils très denses avec un excellent alignement vertical, tandis qu’une couche 

plus poreuse et un peu moins bien texturée conduit à la formation de réseaux de nanofils 

avec une densité réduite. La possibilité de modifier les propriétés des réseaux de nanofils en 

jouant sur les propriétés des couches d’amorces reste néanmoins très limité et nécessite de 

mettre en place des procédés permettant de contrôler la position de nucléation des nanofils 

sur ce type de couches d’amorce, avec pour objectif l’amélioration des performances des 

dispositifs. 
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3.2 Lithographie assistée par nano-impression 

Parmi les différentes techniques de lithographie envisagées pour contrôler la croissance 

des nanofils de ZnO, nous avons choisi de travailler avec la lithographie assistée par nano-

impression thermique, en raison de sa bonne résolution spatiale et de la possibilité de 

l’implémenter sur des surfaces relativement grandes [590]. 

Dans cette section, nous présenterons tout d’abord brièvement le principe de la 

lithographie assistée par nano-impression, suivi de la description des différentes étapes 

effectuées pour associer cette technique avec le dépôt en bain chimique de nanofils de ZnO, 

dans le but de former des réseaux de nanofils bien ordonnées sur des couches d’amorces de 

ZnO. Les différentes étapes de fabrication du masque, ainsi que ses caractéristiques seront 

également détaillées. Enfin, les propriétés morphologiques des nanofils de ZnO localisés 

obtenus en utilisant cette approche sur les couches d’amorce déposées par trempage ou par 

PI-MOCVD seront présentées. 

3.2.1 Principe et mode opératoire 

3.2.1.1 Principe 

La lithographie assistée par nano-impression thermique consiste à presser un masque 

dont la surface présente un motif en relief sur un substrat recouvert d’une couche mince 

formée par une résine thermoplastique. L’objectif est de transférer le négatif du motif présent 

sur masque dans la résine [591] (Figure 3.10a). Pour ce faire, le substrat est chauffé au-dessus 

de la température de transition vitreuse de la résine, qui se comporte alors comme un liquide 

visqueux capable de se déformer et d’épouser la forme du masque. Le refroidissement du 

substrat en dessous de la température de transition vitreuse permet de conserver le motif 

transféré dans la résine lors du démoulage du substrat. L’efficacité de cette étape de 

démoulage est fortement liée aux propriétés d’adhérence de la résine sur le masque, en 

particulier pour contrôler la dimension des motifs à l’échelle nanométrique. 

Le PMMA, avec une température de transition vitreuse de 105°C, est une résine largement 

répandue dans le cadre de la lithographie assistée par nano-impression thermique [591–593]. 

Elle est typiquement choisie en raison de sa faible adhérence au SiO2, ce qui permet une 

bonne compatibilité avec les masques en silicium. Le faible coefficient de dilatation 

thermique du PMMA (~5 x 10-5 par °C) associé à un faible coefficient de compressibilité (~3,8 

x 10-7 par psi) est également favorable [591, 594]. Des motifs inférieurs à 10 nm ont ainsi pu 

être formés dans une couche mince de PMMA [593]. Ce polymère est également bien adapté 

à la technique de dépôt en bain chimique utilisée pour la croissance des nanofils de ZnO 

(voir Chapitre 2, section 2.1.3). La nano-impression du PMMA est effectuée avec des 

températures comprises entre 150°C et 200°C et des pressions de quelques dizaines de bars 

[591, 593–596]. 
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3.2.1.2 Mode opératoire 

Les étapes effectuées pour la croissance localisée de nanofils de ZnO sur couche d’amorce 

de ZnO par combinaison de la lithographie assistée par nano-impression et du dépôt en bain 

chimique sont schématiquement représentées Figure 3.10a. 

Étape 1 

Une fine couche de PMMA 2 % (PMMA AR-P 679.02 950 K) est d’abord étalée par 

enduction centrifuge sur un substrat de silicium recouvert d’une couche d’amorce de ZnO. 

La taille des substrats est d’environ 1,5 x 1,5 cm2. Il est crucial de bien contrôler l’épaisseur de 

la couche de PMMA pour l’efficacité de l’impression. Celle-ci doit être supérieure à la taille 

des motifs du masque ; dans notre cas, ce sont des plots de silicium d’une hauteur d’environ 

100 nm ; afin d’éviter le contact direct entre le masque et le substrat durant l’impression, 

susceptible de détériorer les plots nanostructurés fragiles situés sur la surface du masque. 

L’épaisseur ne doit toutefois pas être trop importante afin de réduire autant que possible la 

quantité de PMMA résiduel restant au fond des ouvertures après l’impression.  

Les conditions de l’enduction centrifuge ont ainsi été ajustées pour obtenir une couche 

de PMMA d’environ 120 nm d’épaisseur. Suite à l’étalement du PMMA, un recuit est effectué 

sur une plaque chauffante à 180°C pendant 5 min afin de sécher la couche en éliminant les 

restes de solvants piégés dans le polymère, ce qui améliore également l’adhérence de la 

couche au substrat. 

Étape 2 

Un système EITRE 6 d’Obducat est utilisé pour effectuer la nano-impression thermique. 

Une photographie de cet équipement est montrée Figure 3.10b. Celui-ci est disponible dans 

la salle blanche de la PTA et est géré par Nicolas Chaix (CEA-Grenoble).  

L’empilement formé par le masque et le substrat est recouvert par un film polymère qui 

est alors placé sous vide primaire, ce qui permet de maintenir l’ensemble stable durant 

l’impression. La pression appliquée sur l’empilement est réalisée grâce à de l’air comprimé 

injecté au-dessus du film, assurant ainsi une bonne uniformité de la pression sur l’ensemble 

de la surface d’impression. Les conditions d’impression, en ce qui concerne la pression et la 

température, ont été définies après plusieurs essais, suivant les conditions utilisés dans la 

littérature pour la nano-impression du PMMA [591, 593–596] et des tests de nano-impression 

préliminaires effectués par Amandine Bocheux (post-doctorante). Le support est d’abord 

chauffé et maintenu à la température de 165°C. Une pression de 20 bars est alors appliquée 

pendant quelques minutes. La température est ensuite diminuée rapidement à l’aide d’un 

circuit de refroidissement d’eau tout en maintenant la pression à 20 bars jusqu’à la 

température de démoulage de 30°C. À cette température, la pression atmosphérique est 

rétablie et le démoulage final est effectué manuellement. 



Chapitre 3  Croissance localisée de nanofils de ZnO sur couche d’amorce polycristalline de 
ZnO 

154 

Étape 3 

L’épaisseur de PMMA étant de 120 nm pour une taille de plots de silicium de 100 nm, les 

ouvertures formées dans la résine après l’impression présentent toujours une épaisseur 

résiduelle de PMMA significative d’au moins 20 nm. Afin de s’assurer de la bonne ouverture 

des trous sur la couche d’amorce de ZnO, une épaisseur de PMMA de l’ordre de 50 nm est 

retirée par gravure plasma O2 à l’aide d’un système de nettoyage plasma Evactron RF. 

Étapes 4 et 5 

La croissance localisée des nanofils de ZnO peut ensuite être réalisée selon la même 

procédure que celle présentée pour les monocristaux de ZnO préparés par lithographie 

assistée par faisceau d’électrons (voir Chapitre 2, section 2.1.1). Une fois la croissance 

effectuée, une attaque plasma O2 peut éventuellement être effectuée afin de retirer le PMMA 

restant sur la couche d’amorce de ZnO. 

 

Figure 3.10 (a) Représentation schématique des différentes étapes de la croissance localisée de 
nanofils de ZnO réalisée en combinant le dépôt en bain chimique et la lithographie assistée par nano-
impression. Les étapes (1-5) sont décrites ci-dessus. (b) Photographie du système EITRE 6 d’Obducat 
utilisé pour la nano-impression thermique à la PTA. 

3.2.2 Fabrication du masque 

Le masque constitue un élément clé de la technique de lithographie par nano-impression. 

Les matériaux utilisés sont typiquement choisis en fonction de leur dureté, de leur résistance 

mécanique et de leur coefficient de dilatation thermique [590]. Ces paramètres sont à 

considérer à la fois pour l’efficacité et l’uniformité du transfert du motif dans la résine, et 

également pour optimiser la durée de vie du masque, dont la fabrication peut s’avérer 

couteuse et consommatrice en temps [597]. Nous avons choisi de travailler avec un masque 

en silicium qui est compatible avec le PMMA, et présente de bonnes propriétés thermiques 

et mécaniques [590]. Une attention particulière doit être donnée au design du masque et des 

motifs nanostructurés, notamment en raison des fortes contraintes pouvant survenir durant 
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l’impression, en particulier lorsque la densité de nanostructures est élevée ou lorsque leur 

facteur de forme à l’échelle nanométrique est grand [598]. Dans le cas de la croissance 

localisée de nanofils de ZnO, nous cherchons à former un masque recouvert de plots en 

silicium dont le diamètre est relativement faible (<100 nm) afin de favoriser la nucléation 

d’un seul nanofil par trou. Une longueur de plots d’environ 100 nm est par conséquent 

choisie. Un motif hexagonal d’une période de 1 µm est utilisé pour ce masque. 

Après plusieurs essais, la procédure et les paramètres utilisés pour la fabrication du 

masque ont été définis et sont présentés dans la section suivante. La fabrication du masque 

a été réalisée en collaboration avec la PTA, avec Jean-Luc Thomassin (CEA-Grenoble, INAC-

PHELIQS-LATEQS) pour la lithographie assistée par faisceau d’électrons, Thomas Charvolin 

(CEA-Grenoble, Minatec INAC / SP2M) et Thierry Chevolleau (CEA-Grenoble, LETI / LTM-

CNRS) pour la gravure plasma à couplage inductif.  

3.2.2.1 Étapes de fabrication 

Un wafer de silicium (100) de 4’’ est d’abord recouvert d’une résine 

d'hydrogénosilsesquioxane (HSQ, [HSiO3/2]8) par enduction centrifuge afin d’obtenir une 

épaisseur d’environ 100 nm. La formation du motif désiré dans la résine est effectuée sur un 

domaine d’une surface de 0,5 cm x 1 cm par lithographie assistée par faisceau d’électrons à 

l’aide d’un système JEOL6300FS. L’exposition au faisceau d’électron permet la réticulation 

de la résine HSQ et la formation de liaisons siloxane Si-O-Si. Une étape de développement 

permet de retirer les parties de la résine HSQ non exposées au faisceau d’électrons. Les 

parties restantes sur le substrat sont utilisées comme masque pour la gravure du silicium. 

La gravure par plasma à couplage inductif est effectuée avec un gaz de bromure 

d’hydrogène (HBr) dans un système ICP Etcher (Plasmalab 100 de chez Oxford). Le gaz HBr 

est utilisé en raison de sa bonne sélectivité entre la gravure du silicium et de la résine HSQ 

(SiO2) [599]. Une faible quantité d’oxygène est ajouté dans la chambre afin d’améliorer la 

vitesse de gravure et la sélectivité [600]. Une pression de quelques militorr avec une 

puissance RF de quelques dizaines de watt sont utilisées pour réaliser la gravure. Les résidus 

de HSQ restant sont enfin éliminés par une gravure à la vapeur de fluorure d'hydrogène (HF) 

effectuée dans un système Monarch3 de PRIMAXX.  

Pour finir, un traitement de surface antiadhésif du masque de silicium ainsi gravé est 

nécessaire pour améliorer sa durabilité et permettre un démoulage efficace du PMMA. La 

procédure utilisée, décrite par Zelsmann et al. [601], consiste à abaisser l’énergie de surface 

du moule à l’aide d’un traitement chimique à base de molécules fluorées. Le masque est 

d’abord recouvert d’une solution d’Optool DSX dilué dans du perfluorohexane, puis est placé 

dans un bain marie à 70°C pendant 45 minutes. Cette procédure permet de greffer sur le 

masque des groupements fluoro-silanes. Un rinçage au perfluorohexane est finalement 

effectué pour éliminer les molécules fluorées non greffées [601]. 
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3.2.2.2 Caractérisations structurales 

Une image MEB en vue de dessus du motif créé après l’exposition au faisceau d’électrons 

et le développement de la résine HSQ est présentée Figure 3.11a. Un motif hexagonal avec 

une période de 1 µm, telle que désirée, est bien formé sur le masque. Le diamètre moyen de 

47 ± 3 nm des zones à forme circulaire composant le motif est relativement faible et conforme 

à ce qui est attendu. Les plots de silicium obtenus après la gravure HBr suivie du traitement 

HF, sont révélés en vue de dessus Figure 3.11(b,c). Le motif hexagonal est bien transféré dans 

le silicium après les différentes étapes de gravure avec la formation de plots de silicium d’un 

diamètre moyen apparent de 78 ± 3 nm, ce qui est bien de l’ordre de grandeur de ce qui était 

désiré. La bonne uniformité du réseau de plots est illustrée par l’image MEB à plus faible 

grandissement présentée Figure 3.11c. 

 

Figure 3.11 (a) Images MEB en vue de dessus d’un wafer de silicium recouvert d’une couche de résine 
HSQ préparée par lithographie assistée par faisceau d’électrons avec un motif hexagonal de trous 
d’une période de 1 µm. (b, c) Images MEB en vue de dessus à fort et à faible grandissement, 
respectivement, des plots de silicium formés après une gravure HBr suivie d’un nettoyage au HF 
vapeur du substrat de silicium recouvert d’une couche de résine HSQ préparée par lithographie 
assistée par faisceau d’électrons. 

 

Figure 3.12 Images MEB en coupe transverse du masque composé de plots en silicium (a, b) après la 
gravure HBr, et (c, d) après la gravure HBr suivie d’un nettoyage à l’HF vapeur. (a, c) Images MEB à 
faible grandissement et (b, d) à fort grandissement. 

Des images MEB en coupe transverse des plots en silicium formés après la gravure HBr 

sont présentées Figure 3.12(a,b). Les plots sont de forme conique avec une hauteur moyenne 

d’environ 122 ± 2 nm. On note la présence d’une zone plus sombre au niveau du dessus des 

plots, qui correspond aux résidus de la résine HSQ. Suite à la gravure effectuée par HF 

vapeur, montrée Figure 3.12(c,d), la hauteur moyenne des plots est réduite à 96 ± 1 nm, 

correspondant à l’élimination de la résine HSQ résiduelle. Un masque en silicium présentant 
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les caractéristiques désirées en matière de motifs, de hauteur et de diamètre moyen des plots 

a ainsi été fabriqué sur un domaine d’une surface de 0.5 cm x 1 cm.  

3.2.3 Croissance localisée par dépôt en bain chimique  

La Figure 3.13a révèle par une image MEB la morphologie du motif formé dans le PMMA 

par lithographie assistée par nano-impression à l’aide du masque présenté ci-dessus. Le 

substrat est constitué de silicium recouvert d’une couche d’amorce de ZnO déposée par 

trempage. Le motif hexagonal du masque est reproduit avec une bonne précision dans la 

résine. Une période de trous moyenne de 1000 ± 16 nm et un diamètre de trous moyen de 

135 ± 20 nm sont mesurés. On note que le diamètre des trous estimé est sensiblement plus 

grand que le diamètre moyen des plots, ce qui peut être en partie dû à un élargissement des 

trous après l’attaque plasma O2 utilisée pour éliminer le PMMA résiduel. 

 

Figure 3.13 (a) Image MEB en vue de dessus du motif formé par lithographie assistée par nano-
impression dans une résine en PMMA déposée sur une couche d’amorce de ZnO. (b) Photographie de 
la croissance localisée effectuée sur une couche d’amorce de ZnO déposée par trempage sur un 
substrat en silicium et préparée par lithographie assistée par nano-impression. Le rectangle au contour 
en pointillé délimite la zone de croissance localisée. 

La lithographie assistée par nano-impression a ainsi été effectuée sur des couches 

d’amorce de ZnO déposées par trempage, avec un seul trempage et trois trempages 

successifs, ainsi que sur des couches d’amorces de ZnO déposées par PI-MOCVD. Les 

caractéristiques morphologiques des nanofils de ZnO localisés formés par dépôt en bain 

chimique sur ces couches sont présentées dans les deux sections suivantes. Les conditions 

de croissances utilisées sont standard avec une concentration de 30 mM, une température et 

une durée de dépôt de 90°C et 3 heures, respectivement. Une photographie du dépôt en bain 

chimique effectué sur une telle couche d’amorce de ZnO par trempage présentée Figure 3.13b 

révèle que la croissance localisée a bien lieu sur l’ensemble du domaine d’une surface de 0,5 

cm x 1 cm avec une bonne uniformité. On remarque que le PMMA joue bien un rôle 

inhibiteur pour la croissance des nanofils, qui n’a lieu qu’au niveau de la zone préparé par 

lithographie assistée par nano-impression. Des défauts locaux de forme circulaire observés 

sur le domaine de croissance localisée sont dus à la formation de bulles sur la surface durant 

le dépôt en bain chimique et empêchant la croissance des nanofils. 
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3.2.3.1 Couches d’amorce de ZnO déposées par procédé sol-gel 

La morphologie des nanofils localisés formés sur une couche d’amorce de ZnO obtenue 

sur silicium par un seul trempage est illustrée par les images MEB présentées Figure 3.14. 

Une observation détaillée des images MEB en vue de dessus, Figure 3.14(a,b), révèle que la 

croissance localisée des nanofils a bien lieu au niveau des trous. La formation d’un réseau de 

nanofils localisé à symétrie hexagonale est bien observé, même si ce n’est pas évident en 

premier lieu en raison des nombreux nanofils fortement inclinés, et de la croissance de 

plusieurs nanofils par trous. Les images MEB en vue inclinée à 45° et en coupe transverse, 

présentées Figure 3.14(c,d) et (e,f), respectivement, permettent de mieux apprécier 

l’alignement vertical des nanofils de ZnO localisés. Leur longueur moyenne est de 2631 ± 347 

nm avec un diamètre moyen de 229 ± 62 nm, correspondant à un facteur de forme de 11. 

 

Figure 3.14 Images MEB de la croissance localisée de nanofils de ZnO obtenue sur une couche 
d’amorce de ZnO déposée par une seule enduction par trempage et préparée par lithographie assistée 
par nano-impression. (a, b) Vue de dessus. (c, d) Vue inlinée à 45°. (e, f) Coupe transverse. (a-e) 
Images MEB à faible grandissement et (b-f) images MEB à fort grandissement correspondantes. 

Seulement 14 % des trous donnent lieu à la formation d’un seul nanofil, tandis que 33 % 

donnent lieu à la formation de deux nanofils, et 53 % de trois nanofils ou plus. La formation 

de plusieurs nanofils par trou peut être liée à la forte densité des nanoparticules de ZnO 

composant la couche d’amorce avec une taille moyenne d’environ 40 ± 16 nm (voir section 

3.1.1.2). Ceci implique que plusieures nanoparticules de ZnO sont susceptibles d’être 

exposées à la solution de croissance à l’intérieur des trous en raison de leur diamètre moyen 

de 135 ± 20 nm, ce qui favorise de multiples nucléations de nanofils par trou. Par ailleurs, un 

angle moyen de 90 ± 31° est estimé d’après les images MEB en coupe transverse entre l’axe 

de croissance des nanofils et le plan de surface du substrat. L’écart-type significatif de 31° est 

en accord avec l’alignement non-optimal des nanofils observés, incluant des nanofils 

fortement inclinés par rapport à la surface, ce qui peut être associé d’une part à la mosaïcité 

significative des nanoparticules de plans c et d’autre part à la texture non-optimale de cette 

couche d’amorce (C002=91,2 %). 
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À titre de comparaison, la morphologie des nanofils de ZnO localisés formés sur la couche 

d’amorce de ZnO obtenue par trois trempages successifs est présentée Figure 3.15. Les images 

MEB en coupe transverse, Figure 3.15(e,f), révèlent l’excellent alignement vertical des 

nanofils ainsi que leur bonne uniformité structurale. La longueur moyenne des nanofils est 

de 3130 ± 289 nm avec un diamètre moyen de 331 ± 57 nm, correspondant à un facteur de 

forme d’environ 11, identique à celui mesuré pour la croissance localisée sur une couche 

d’amorce obtenue par un seul trempage.  

 

Figure 3.15 Images MEB de la croissance localisée de nanofils de ZnO obtenue sur une couche 
d’amorce de ZnO déposée par trois enduction par trempage sucessives et préparée par lithographie 
assistée par nano-impression. (a, b) Vue de dessus, (c, d) vue inlinée à 45°, (e, f) coupe transverse. (a-
e) Images MEB à faible grandissement et (b-f) images MEB à fort grandissement correspondantes. 

L’angle d’inclinaison moyen de l’axe de croissance des nanofils par rapport à la surface 

est estimé à 90 ± 11°. Celui-ci témoigne, par son écart-type réduit de 11°, d’un bien meilleur 

alignement vertical des nanofils sur la couche d’amorce élaborée par trois trempages 

successifs par rapport à la couche d’amorce élaborée par un seul trempage. Cela peut être 

associé à la texture significativement plus élevée (C002=99,7 %) mesurée sur la couche 

d’amorce obtenue par trois trempages successifs. La meilleure texture et cohésion des 

nanoparticules composant cette couche semble favoriser la formation d’un nombre réduit de 

nanofils par trous puisque 77 % des trous donnent lieu à la formation d’un nanofil unique. 

Nous pouvons imaginer que la faible mosaïcité et la très bonne texture de cette couche 

favorise la nucléation de nanofils initialement distincts sur des nanoparticules d’orientation 

cristalline très proche au sein d’un même trou, ce qui permet grâce à des effets de coalescence 

la formation d’un nanofil unique final. 

Il faut enfin noter que tous les trous ne donnent pas lieu à la croissance d’un nanofil 

(Figure 3.15a). Il est possible que certains trous ne soient pas correctement ouverts en raison 

d’une mauvaise uniformité de l’impression. Nous avons en outre remarqué que le masque se 

dégrade (certains plots sont arrachés) après de nombreuses impressions, ce qui peut 

expliquer la périodicité dégradée observée dans ce cas. 
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3.2.3.2 Couches de ZnO déposées par PI-MOCVD 

Le dépôt en bain chimique de nanofils de ZnO a ensuite été réalisé sur une couche 

d’amorce de ZnO déposée par PI-MOCVD sur silicium et préparée par lithographie assistée 

par nano-impression. Les images MEB révélant la morphologie des nanofils de ZnO sont 

présentées Figure 3.16.  

 

Figure 3.16 Images MEB de la croissance localisée de nanofils de ZnO obtenue sur une couche 
d’amorce de ZnO déposée PI-MOCVD et préparée par lithographie assistée par nano-impression. (a, 
b) Vue de dessus, (c, d) vue inlinée à 45°, (e, f) coupe transverse. (a-e) Images MEB à faible 
grandissement et (b-f) images MEB à fort grandissement correspondantes. 

Le motif hexagonal formé par les nanofils localisés est clairement observé sur les images 

MEB en vue de dessus (Figure 3.16(a,b)). Les dimensions des nanofils sont relativement bien 

uniformes avec une longueur moyenne de 3837 ± 289 nm, et un diamètre moyen de 383 ± 

78 nm, ce qui correspond à un facteur de forme de 10. L’alignement vertical des nanofils est 

excellent avec un angle moyen d’inclinaison de l’axe de croissance des nanofils par rapport à 

la surface estimé à 91 ± 9°, similaire à celui observé sur la couche d’amorce obtenu par trois 

trempages successifs, ce qui est bien en accord avec la très forte texture de ces deux couches 

(C002>99%). Une partie significative d’environ 41 % des trous donne lieu à la formation d’un 

nanofil unique, tandis que 35 % correspondent à deux nanofils et 24 % à trois nanofils ou 

plus. Le réseau de nanofils de ZnO localisé obtenu sur la couche d’amorce de ZnO déposée 

PI-MOCVD s’avère ainsi de très bonne qualité structurale. L’image MEB en vue de dessus à 

faible grandissement présentée Figure 3.17a souligne notamment la bonne uniformité du 

réseau de nanofils sur des surfaces étendues. 

Par conséquent, la technique de lithographie assistée par nano-impression permet la 

formation de réseaux de nanofils de ZnO localisés sur de grandes surfaces et avec une bonne 

uniformité, en contrôlant la position de nucléation des nanofils. Cette technique s’avère ainsi 

prometteuse pour l’intégration de nanofils de ZnO localisées formées sur des couches 

d’amorces de ZnO au sein de dispositifs variés. Des hétérostructures cœurs-coquilles 
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localisées à nanofils de ZnO/SnS seront ainsi présentées au Chapitre 5 et intégrées au sein 

d’une cellule solaire à absorbeur extrêmement mince. 

 

Figure 3.17 (a) Image MEB en vue de dessus à faible grandissment de la croissance localisée de nanofils 
de ZnO obtenue sur une couche d’amorce de ZnO déposée par PI-MOCVD et préparée par 
lithographie assistée par nano-impression. (b-d) Images MEB en vue inclinée de nanofils de ZnO 
détachés du substrat lors du clivage de ce même substrat et montrant la partie inférieure des nanofils. 
Les images (c) et (d) correspondent respectivement aux zones 1 et 2 de l’image (b), avec un plus fort 
grandissement. 

Les propriétés de la couche d’amorce de ZnO restent toutefois déterminantes pour 

l’alignement vertical et la formation d’un ou plusieurs nanofil par trou. Une plus faible 

texture selon l’axe c, par exemple pour une couche d’amorce de ZnO déposée par un seul 

trempage, semble favoriser la présence de nanofils fortement inclinés ainsi que la nucléation 

de plusieurs nanofils par trous. Les images MEB présentées Figure 3.17(b-d) mettent bien en 

évidence la nucléation au niveau d’un trou de ces nanofils fortement inclinés. La présence de 

nanofils de ZnO fortement inclinée pose la question de leur direction de croissance et de 

l’orientation cristalline des grains sur lesquels ces nanofils sont formés. Une étude originale 

présentée à la section suivante traite en ce sens de la nucléation et de la croissance de nanofils 

de ZnO sur des monocristaux de ZnO d’orientation semipolaire. 
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3.3 Nucléation et croissance sur monocristaux de 

ZnO semipolaires  

Nous avons vu dans le Chapitre 1, section 1.2.3.1 que les nanofils de ZnO élaborés par 

dépôt en bain chimique sur des couches d’amorce polycristallines de ZnO sont formés de 

façon homoépitaxiale sur les nanoparticules de ZnO de plan c, tandis que leur formation est 

inhibée sur les nanoparticules non-polaires [373]. Des croissances par dépôt en bain 

chimique réalisées précédemment au LMGP par Guillemin et al. ont révélées que des nanofils 

de ZnO sont formés sur des monocristaux de plan c, tandis que des couches minces de ZnO 

sont observées sur les monocristaux de plans a et m [254]. Ainsi, que ce soit sur couches 

minces ou monocristaux, seuls les plan c polaires du ZnO apparaissent actifs chimiquement 

pour la formation de nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique. La question de la 

formation des nanofils de ZnO sur des orientations cristallines alternatives, intermédiaires 

entre les plans polaires et non-polaires, reste toutefois inexplorée à ce jour.  

Dans cette section, le dépôt en bain chimique de ZnO sur des monocristaux de ZnO de 

plans semipolaires (101̅2) et (202̅1) est étudié. Les propriétés morphologiques, structurales, 

et optiques des nanofils et nanostructures de ZnO uniformément inclinés formés sur ces 

surfaces sont caractérisées par MEB, DRX en haute résolution, figures de pôle de rayons X, 

et spectroscopie de diffusion Raman. Ces résultats nous permettent finalement de revoir et 

discuter les mécanismes de nucléation et de croissance des nanofils de ZnO sur des couches 

d’amorces de ZnO plus ou moins texturées qui sont composés de nanoparticules présentant 

une variété d’orientations cristallines, polaires, non-polaires et semipolaires. 

Les résultats présentés dans cette section ont fait l’objet d’une publication dans le journal 

Nanotechnology [602]. 

3.3.1 Les plans semipolaires du ZnO  

3.3.1.1 Définition et état de l’art 

Un plan (ℎ𝑘𝑖𝑙) d’un composé à structure cristalline polaire est dit semipolaire lorsque 

son orientation cristalline est intermédiaire entre les plan polaires et non-polaires avec des 

indices de Miller  ℎ𝑘𝑖𝑙 tels que ℎ, 𝑘 ou 𝑖 est différent de zéro avec 𝑙 différent de zéro [603]. 

Ces surfaces ont majoritairement été étudiées dans le cas d’hétérostructures à base de GaN 

ou de ZnO en raison de la réduction attendue du champ de polarisation spontanée dont 

bénéficient ces hétérostructures et qui est favorable pour les dispositifs de type diode 

électroluminescente [604–607]. Suivant les travaux de Romanov et al. [604], des calculs 

effectués par Northrup [607] ont notamment montré que la discontinuité de polarisation à 

l’interface entre l’hétérostructure GaN/InxGa1-xN est significativement réduite, de 0,04 C.m-

2, lorsque l’interface a lieu dans le plan (0001), à -0,002 C.m-2 lorsqu’elle a lieu dans le plan 

semipolaire (112̅2) (Figure 3.18). 
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Figure 3.18 Discontinuité de la composante normale de la polarisation à l’interface entre le GaN et le 
InxGa1-xN en fonction de l’angle entre la normale à la surface et l’axe polaire c. Chaque courbe 
correspond à une composition de InxGa1-xN différente, avec x entre 0,05 et 0,3. D’après Northrup 
[607]. 

Le dépôt de ZnO en bain chimique sur des surfaces semipolaires de GaN est tout de même 

rapporté à deux reprises dans la littérature [608, 609]. Richardson et al. ont observé la 

formation d’une couche coalescée de nanofils de ZnO sur une couche de GaN de plan (101̅1) 

[608], tandis que Jang et al. ont observé la formation de nanofils et de pyramides de ZnO sur 

une couche de GaN de plan (112̅2) [609]. La question de la nucléation et de la croissance de 

nanofils de ZnO sur les surfaces semipolaires du ZnO reste toutefois ouverte et nécessite en 

particulier d’être analysée et interprétée dans la perspective de la formation de réseaux de 

nanofils de ZnO sur des couches d’amorce polycristallines de ZnO.  

3.3.1.2 Les monocristaux de ZnO de plans (101̅2) et (202̅1) 

Des monocristaux de ZnO de plans de surface (101̅2) et (202̅1) d’une taille de 1 x 0,7 cm2 

avec une épaisseur de 0,5 mm en provenance de CrysTec ont été utilisés comme substrats 

pour le dépôt de ZnO en bain chimique suivant une croissance spontanée. Un traitement 

thermique à haute température de 1050°C sous atmosphère d’oxygène est réalisé sur ces 

substrats pour nettoyer leur surface des possibles contaminations et en améliorer la qualité 

structurale. Cette étape a été réalisée par Jean-Michel Chauveau du Centre de Recherche sur 

l'Hétéro-Épitaxie et ses Applications (CRHEA). De plus, un monocristal de ZnO 

supplémentaire de plan (202̅1) est préparé par lithographie assistée par faisceau d’électrons 

selon la procédure présentée au Chapitre 2, section 2.1.1. Un réseau périodique de trous à 

motif hexagonal est formé dans la résine de PMMA déposée sur ce substrat avec une période 

de trous de 1 µm et un diamètre de trous d’environ 140 nm sur un domaine d’une surface de 

100 x 100 µm2. 
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La structure cristalline du ZnO dans la direction de polarité Zn et coupé parallèlement 

aux plans (101̅2) et (202̅1) est représentée schématiquement Figure 3.19a et b, 

respectivement. Les dimensions de la maille élémentaire dans le plan sont de i) 3,25 Å dans 

la direction [1̅21̅0] et de 7,67 Å dans la direction [1̅011] pour le plan (101̅2) et de ii) 3,25 Å 

et de 24,1 Å dans les directions [1̅21̅0] et [1̅014], respectivement, pour le plan (202̅1). L’angle 

entre un plan arbitraire (ℎ𝑘𝑖𝑙) et le plan (0001) (i.e. plan c) dans le système cristallin 

hexagonal est donné par la formule [610] : 

cos 𝜃 =
𝜆𝑙

√ℎ2+𝑘2 + ℎ𝑘 + 𝜆2𝑙2
 (3.4) 

avec 𝜃 l’angle d’inclinaison entre les deux plans et 𝜆 =
3𝑎2

4𝑐2
, a et c étant les paramètres de 

maille du ZnO en structure wurtzite. 

 

L’angle ainsi calculé entre le plan (101̅2) et le plan c est de 47,77° tandis que l’angle 

calculé entre le plan (202̅1) et le plan c est de 74,88°. Par conséquent, l’inclinaison du plan 

(101̅2) par rapport au plan c est intermédiaire, avec un angle approximatif de 45° tandis que 

le plan (202̅1) est fortement incliné par rapport au plan c. 

 

Figure 3.19 Représentation schématique de la structure cristalline wurtzite du ZnO dans la direction 

de polarité Zn (i.e. [0001]) en vue latérale et coupée parallèlement aux plans semipolaires (a) (101̅2) 
et (b) (202̅1). Les sphères vertes représentent les atomes de zinc et les sphères violettes les atomes 
d’oxygène. 

Les images AFM illustrant la morphologie des surfaces des monocristaux de ZnO de plans 

(101̅2) et (202̅1) après le recuit thermique à haute température sont montrées Figure 3.20a 

et b, respectivement. Les deux surfaces sont régulières et planes à l’échelle atomique avec 

une rugosité quadratique moyenne de 2 Å et 9 Å pour les plans (101̅2) et (202̅1), 

respectivement. Les sillons parallèles observés sur la surface de plan (202̅1) sont formés 

durant le recuit, probablement en raison d’instabilités de surface. En tout état de cause, les 

deux surfaces apparaissent de bonne qualité structurale et n’exposent que des facettes de 

plan (101̅2) ou (202̅1). 
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Figure 3.20 Images AFM de la surface du monocristal de ZnO semipolaire de plan (a) (101̅2) et (b) 
(202̅1). 

3.3.2 Dépôts en bain chimique de ZnO 

Les dépôts en bain chimique de ZnO sur les monocristaux de ZnO de plans (101̅2) et 

(202̅1) sont réalisés selon la méthode décrite en section 3.1.1.3. Des conditions de croissance 

identiques sont utilisées pour les deux monocristaux avec une concentration équimolaire de 

30 mM, une température de 90°C et un temps de croissance de 1 h 30. Le temps de croissance 

est réduit à 1 heure pour le dépôt sur le monocristal de ZnO de plan (202̅1) préparé par 

lithographie assistée par faisceau d’électrons afin d’éviter les phénomènes de coalescence. 

 

La morphologie et les propriétés structurales des nanofils et nanostructures de ZnO 

formées sur les surfaces de plans (101̅2) et (202̅1) des monocristaux de ZnO sont analysées 

à l’aide d’images MEB en vue de dessus et en coupe transverse collectées par un microscope 

Zeiss ULTRA plus.  

3.3.2.1 Croissances spontanées 

Les images MEB du dépôt en bain chimique réalisé sur les monocristaux de ZnO de plans 

(101̅2) et (202̅1) sont montrées Figure 3.21 et Figure 3.22, respectivement. Une couche 

nanostructurée composée de nanostructures de forme allongée et uniformément inclinées 

par rapport à la surface est observée sur les deux monocristaux. L’angle d’inclinaison entre 

la direction de croissance et la surface du substrat est mesurée à l’aide du logiciel ImageJ sur 

plus de 30 nanostructures en utilisant les images MEB en coupe transverses présentées 

Figure 3.21c et Figure 3.22c. 

Les nanostructures allongées formées sur le monocristal de ZnO de plan (101̅2) forment 

des prismes à section hexagonale avec des parois verticales et des plans de surface 

relativement bien définis (voir Figure 3.21(b,c)), typiques des nanofils de ZnO. Ces nanofils 

sont répartis uniformément sur toute la surface du substrat (voir Figure 3.21a) avec une 

densité élevée de 56 ± 3 µm-2. Une longueur moyenne de 315 nm et un diamètre moyen de 

60 nm correspondant à un facteur de forme de 5 est mesurée sur environ 50 nanofils. La 

distribution est relativement faible en ce qui concerne la longueur tandis que les effets de 

coalescence conduisent à une grande variété de diamètres, avec des nanostructures d’une 

largeur supérieure à 100 nm (voir Figure 3.21(b,c)). La direction de croissance de ces nanofils 
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est uniformément inclinée par rapport à la surface du substrat avec un angle de 47,6 ± 1,4°. 

Cet angle d’inclinaison correspond à un angle de 42,4° entre le plan normal à la direction de 

croissance de ces nanofils et le plan (101̅2), ce qui est remarquablement proche de l’angle 

de 42,77° calculé entre le plan c et le plan (101̅2). Cela suggère que la croissance des nanofils 

s’effectue selon l’axe c. Les facettes du dessus des nanofils apparaissent orthogonales à la 

direction de croissance et devraient donc être constituées de plans c polaires. L’orientation 

dans le plan des nanofils indiquée par le parallélisme de leurs parois verticales (voir Figure 

3.21b) suggère en outre une nucléation homoépitaxiale. 

 

Figure 3.21 Images MEB du dépôt en bain chimique de ZnO effectué sur le monocristal de ZnO de 

plan (101̅2). (a, b) Images MEB en vue de dessus à faible et fort grandissement, respectivement. (c) 
Image MEB en coupe transverse. 

Dans le cas du monocristal de ZnO de plan (202̅1), des régions présentant une 

morphologie distincte sont observées sur l’image MEB à faible grandissement, montrée 

Figure 3.22. Une couche formée de nanostructures allongées et fortement inclinées par 

rapport à la surface est d’abord observée sur les images MEB à plus fort grandissement Figure 

3.22(b,c). Les nanostructures de ZnO ont une longueur moyenne d’environ 390 nm et un 

diamètre moyen d’environ 110 nm. La forte densité de nucléation est associée à des effets de 

coalescence prononcés conduisant à une forte dispersion des diamètres mesurés. La 

direction de croissance de ces nanostructures est uniformément inclinée par rapport à la 

surface d’un angle de 14,5 ± 1,5° (voir Figure 3.22c). Cela correspond à un angle d’inclinaison 

de 75,5° entre le plan normal à la direction de croissance de ces nanostructures et le plan 

(202̅1), ce qui est très proche de l’angle de 74,88° calculé entre le plan c et le plan (202̅1). 

Cela suggère à nouveau que la croissance de ces nanostructures s’effectue selon l’axe c. 

D’autres régions, observées Figure 3.22(d,e), révèlent en revanche la formation d’une couche 

bidimentionelle compacte relativement rugueuse, avec une épaisseur de 210 nm. La 

formation d’une telle couche résulte probablement de la coalescence des nanostructures 

observées. On remarque que la surface de cette couche est en grande partie parallèle à la 

surface du substrat. On peut donc s’attendre à ce qu’elle soit formée de plans (202̅1). 
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Figure 3.22 Images MEB du dépôt en bain chimique de ZnO effectué sur le monocristal de plan 
(202̅1). (a) Image MEB en vue de dessus à faible grandissement. (b, d) Images MEB en vue de dessus 
à plus fort grandissement sur une zone non-coalescée ou coalescée, respectivement. (c, e) Images 
MEB en coupe transverse sur une zone non-coalescée ou coalescée, respectivement. 

La formation de plans de surface (202̅1) peut s’expliquer par des considérations 

thermodynamiques simples. La couche fortement texturée formée par la forte densité de 

nanostructures observée Figure 3.22(b,c) est composée de surfaces de plans m de faible 

énergie de surface ( 𝐸𝑚
𝑠𝑢𝑟𝑓) et de surfaces de plans c de haute énergie de surface ( 𝐸𝑐

𝑠𝑢𝑟𝑓) 

[240]. Cette situation est représentée schématiquement Figure 3.23. La formation d’une 

surface de plan (202̅1) au cours de la croissance est alors favorisée par la réduction de 

l’énergie de surface totale grâce à i) la réduction de la surface spécifique par la formation 

d’une surface plane et ii) la plus faible énergie de surface du plan (202̅1) ( 𝐸(202̅1)
𝑠𝑢𝑟𝑓

) par rapport 

à celle du plan c. En considérant la Figure 3.23, cette situation se traduit par : 

 𝑑. 𝐸(202̅1)
𝑠𝑢𝑟𝑓 < 𝑑. cos(74,88°) .  𝐸𝑐

𝑠𝑢𝑟𝑓 + 𝑑. sin(74,88°) .  𝐸𝑚
𝑠𝑢𝑟𝑓  (3.5) 

 

En prenant  𝐸𝑐
𝑠𝑢𝑟𝑓 = 2 J.m-2 [240] et  𝐸𝑚

𝑠𝑢𝑟𝑓 = 1,15 J.m-2 [244], cette situation est réalisée 

lorsque  𝐸(202̅1)
𝑠𝑢𝑟𝑓 < 1,6  J.m-2. La valeur exacte de  𝐸(202̅1)

𝑠𝑢𝑟𝑓  n’est pas rapporté dans la littérature, 

toutefois des calculs DFT effectuées récemment par Zhang et al. pour les surfaces 

semipolaires du GaN nous permettent de supposer que cette situation est bien vérifiée [611]. 

 

Figure 3.23 Illustration schématique en coupe transverse des nanostructures de ZnO (en jaune) 

formées sur le monocristal de ZnO de plan (202̅1) (en bleu). 

Les régions distinctes formées sur la surface de plan (202̅1) sont probablement dues à 

des inhomogénéités de surface conduisant à une variation du taux de nucléation, favorisant 

la formation de nanostructures distinctes ou d’une couche compacte.  
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3.3.2.2 Croissance localisée  

Une croissance supplémentaire est effectuée sur un monocristal de ZnO de plan (202̅1) 

préparé par lithographie assistée par faisceau d’électrons afin de contrôler le taux de 

nucléation des nanostructures. Une faible densité de trous avec un temps de croissance 

réduit de 1 heure est employé pour empêcher la coalescence et la formation d’une couche 

compacte. Les images MEB en vue de dessus présentées Figure 3.24 révèlent clairement la 

formation de nanofils de ZnO distinct avec une excellente uniformité structurale. Leur 

longueur et diamètre moyen est de 1,6 µm et 330 nm, respectivement, ce qui correspond à 

un facteur de forme de 5. Les nanofils ainsi formés sont fortement inclinés par rapport à la 

surface, similairement à ce qui est observé dans le cas de la croissance spontanée réalisée sur 

le monocristal de plan (202̅1). Les plans m des parois verticales des nanofils sont tous 

parallèles entre eux, ce qui indique leur orientation identique dans le plan. Une grande 

uniformité des nanofils est observée sur toute la surface du domaine, confirmant la 

possibilité de former les nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique sur les plans 

semipolaire du ZnO, même dans le cas d’une forte inclinaison par rapport au plan c. 

 

Figure 3.24 (a, b) Images MEB à faible et fort grandissement, respectivement, en vue de dessus des 

nanofils de ZnO formés sur le monocristal de ZnO de plan (202̅1) en combinant le dépôt en bain 
chimique avec la lithographie assistée par faisceau d’électrons. 

3.3.3 Caractérisations structurales et optiques  

Les propriétés structurales et optiques des nanofils et nanostructures de ZnO formées sur 

les monocristaux de ZnO semipolaires sont caractérisés par DRX et par spectroscopie de 

diffusion Raman.  

Des clichés DRX en haute résolution sont collectés sur les monocristaux de ZnO avant et 

après le dépôt en bain chimique du ZnO. Pour cela, un diffractomètre RIGAKU Smartlab 

équipé d’une source en cuivre à anode tournante est utilisé. Un miroir parabolique 1D, un 

monochromateur de germanium (220) avec quatre réflexions et un masque de 2 mm avec 

des rainures de 1,0 mm sont utilisés pour obtenir un faisceau monochromatique parallèle de 

la radiation Cu Kα1. La divergence du faisceau incident est inférieure à 0,004° dans la gamme 

d’angles oméga (ω) de 0° à 45°. Deux fentes de 1,0 mm x 10,0 mm, des fentes de Soller à 2,5°, 
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un atténuateur automatique et un détecteur ponctuel à scintillation sont utilisés. Les 

échantillons sont maintenus horizontaux pendant l’acquisition. Des scans en 2θ/ω ont été 

effectués avec un pas de 0,0012° et une vitesse de 1,4°.min-1, tandis que les scans en ω 

(courbes d’oscillation) ont été effectués avec un pas de 0,0008° et une vitesse de 0,9°.min-1. 

2θ est l’angle formé entre le faisceau de rayons X incident et le détecteur, tandis que ω 

correspond à l’angle entre le faisceau incident et l’échantillon. Les scans 2θ/ω permettent de 

déterminer précisément l’angle de diffraction de Bragg. Les scans ω consistent à faire varier 

l’angle d’inclinaison de l’échantillon autour de l’angle de diffraction de Bragg d’un plan 

particulier (l’inclinaison de l’échantillon est fixée à l’angle de diffraction de Bragg tandis que 

la position de la source de rayons X et du détecteur est variée au cours de l’acquisition). Cela 

permet typiquement d’évaluer le degré de mosaïcité du plan de diffraction mesuré.  

Des figures de pôle de rayons X ont ensuite été collectées à l’aide d’un diffractomètre 

Siemens (BRUKER) D5000 en utilisant les radiations Cu Kα1 et Kα2. Un goniomètre 4 cercles 

avec un faisceau incident ponctuel de 1 mm de diamètre, des fentes de 0,6 mm, des fentes de 

Soller de 2,5°, un filtre nickel Kβ, des fentes de 0,2 mm et un détecteur à scintillation ponctuel 

est utilisé. L’aire de surface de l’échantillon illuminée forme une ellipse d’environ 4 mm x 3 

mm. Pour chaque figure de pôle, un scan complet en angle ϕ (angle de rotation dans le plan 

de l’échantillon) de -180° à 180° est effectué pour différent angles χ (ange de bascule de 

l’échantillon) de 0° à 90°. Le logiciel DiffracPlusTexEval 2.2 BRUCKER est utilisé pour tracer 

les figures de pôle en configuration 2D et 3D. Les différentes mesures de DRX en haute 

résolution et de figures de pôle de rayons X ont été effectuées avec l’aide d’Hervé Roussel 

(LMGP). 

 

Les spectres de diffusion Raman sont collectés sur les monocristaux de ZnO de plans 

(101̅2) et (202̅1) après le dépôt en bain chimique des nanostructures de ZnO entre 50 cm-1 

et 2000 cm-1. Un spectromètre Horiba/Jobin Yvon Labram équipé d’un détecteur CCD 

refroidit à l’azote liquide est utilisé. Un faisceau laser Ar+ incident d’une longueur d’onde de 

488 nm est localisé sur la surface du substrat à l’aide d’un objectif à grossissement x 50 avec 

une tache focale d’environ 1 µm2 et une puissance d’environ 0,4 mW. Les spectres sont 

collectés à température ambiante en configuration rétrodiffusée avec le faisceau laser 

incident perpendiculaire à la surface du monocristal de ZnO mesuré (voir Figure 3.28b). La 

calibration est effectuée à l’aide d’un échantillon de silicium de référence, à température 

ambiante, en fixant la position théorique du silicium à 520,7 cm-1. 

3.3.3.1 Diffraction des rayons X 

Les scans en 2θ/ω, ω et les figures de pôle de rayons X sont collectés afin de confirmer la 

croissance homoépitaxiale des nanofils et nanostructures de ZnO selon l’axe c sur les surfaces 

de plans (101̅2) et (202̅1) des monocristaux de ZnO correspondants. 
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DRX en haute résolution  

Les scans en 2θ/ω collectés sur les monocristaux de ZnO de plans (101̅2) et (202̅1) avant 

le dépôt des nanostructures en bain chimique, présentés Figure 3.25a et d, respectivement, 

révèlent des pics de diffraction de forte intensité centrés respectivement à 47,554° et 69,066°. 

Ces positions sont en très bon accord avec les pics de diffraction des plans (101̅2) et (202̅1) 

du ZnO en phase wurtzite rapportées à 47,539° et 69,100°, respectivement, d’après la fiche 

ICDD N°00-036-1451. Les pics sont très fins dans les deux cas, avec une largeur à mi-hauteur 

(LMH) d’environ 50 arcsec et 83 arcsec pour le monocristal de plan (101̅2) et (202̅1), 

respectivement, ce qui indique la très bonne qualité cristalline de ces derniers.  

 

Figure 3.25 (a-c) Clichés de DRX en haute résolution collectés sur le monocristal de ZnO de plan 
(101̅2) (traits pointillés verts) et sur les nanofils de ZnO formés sur le monocristal de ZnO de plan 
(101̅2) (traits continus bleus). (d-f) Clichés de DRX en haute résolution collectés sur le monocristal 
de ZnO de plan (202̅1) (traits pointillés violets) et sur les nanofils de ZnO formés sur le monocristal 
de ZnO de plan (202̅1) (traits continus rouges). (a, d) Scans 2θ/ω collectés autour du pic de diffraction 
(101̅2) et (202̅1), respectivement. (b, c, e, f) Scans ω collectés autour du pic de diffraction (101̅2), 
(0002), (202̅1), et (0002), respectivement. 
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Le scan 2θ/ω collecté sur le monocristal de ZnO de plan (101̅2) après la croissance des 

nanofils (Figure 3.25a) ne révèle pas de changement significatif de position du pic, mesuré à 

47,535°, et de sa LMH mesuré à 36 arcsec, suggérant ainsi l’homoépitaxie des nanofils. Un 

élargissement du pic à sa base est observé, probablement en raison des faibles dimensions 

des nanofils. De la même manière, le scan 2θ/ω, collecté sur la couche nanostructurée formée 

sur le monocristal de plan (202̅1), ne révèle pas de changements significatifs avec un pic de 

diffraction positionné à 69,083° et une LMH correspondante de 65 arcsec, suggérant sa 

bonne qualité cristalline avec une croissance homoépitaxialle. 

Les scans en ω collectés sur les pics de diffraction (101̅2) et (0002) des nanofils de ZnO 

formés sur le monocristal de plan (101̅2) sont présentés Figure 3.25b et c, respectivement. 

Une faible LMH de 18 et de 65 arcsec est obtenue pour les pic des diffraction (101̅2) et 

(0002), respectivement. Cela est très proche des valeurs respectives de la LMH de 25 arcsec 

et de 29 arcsec mesurées sur le monocristal de plan (101̅2) avant le dépôt en bain chimique 

des nanofils. Un élargissement du scan en ω est notable à la base des pics pour les clichés 

collectés après la croissance des nanofils, indiquant que l’orientation des plans cristallins 

(101̅2) et (0002) des nanofils est légèrement plus dispersée que ceux du monocristal utilisé 

comme substrat. 

De manière similaire, les scans ω collectés sur les pics de diffraction (202̅1) et (0002) de 

la couche nanostructurée formée sur le monocristal de plan (202̅1), présentés Figure 3.25e 

et f, révèlent dans les deux cas une faible LMH de 32 arcsec, qui est très proche de la LMH 

d’environ 43 arcsec mesurée sur le monocristal de plan (202̅1) avant la croissance. 

 

Par conséquent, les mesures de DRX en haute résolution mettent en évidence l’excellente 

uniformité structurale des nanofils et nanostructures de ZnO en matière d’orientation 

cristalline et donc de leur direction de croissance, suggérant ainsi leur croissance 

homoépitaxialle sur les monocristaux de plans (101̅2) et (202̅1). 

Figures de pôle de rayons X 

La figure de pôle de rayons X selon le pic de diffraction  (0002) et collectée sur les nanofils 

de ZnO formés sur le monocristal de plan (101̅2), présentée Figure 3.26a et b, révèle un 

unique pic de diffraction de très forte intensité positionné à χ = 42,9°. Cette position du pic 

de diffraction (0002) correspond à la position attendue dans le cas d’une orientation (101̅2) 

du substrat et des nanofils de ZnO. Trois pics additionnels de très faible intensité positionnés 

à χ = 70,1°, 47,0°, et 70,0°, correspondent aux réflexions (011̅0), (101̅0), et  (11̅00), 

respectivement. Les conditions de diffraction de ces plans sont relativement proches de 

celles des plans (0002). Leur présence s’explique en raison de la limite de résolution de la 

source de rayons X et possiblement par de faibles erreurs d’alignement de l’échantillon 

conduisant à des déviations par rapport aux conditions de diffraction du plan (0002). La 

figure de pôle collectée sur le pic de diffraction (101̅2), présentée Figure 3.26c et d, met en 

évidence un pic de forte intensité en son centre, signature des plans (101̅2) du substrat et 

des nanofils. Quatre réflexions équivalentes de plus faible intensité sont identifiées à χ = 

39,9° et 72,3°. 
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Ainsi, pour chaque figure de pôle, les seuls pics de diffraction observés sont ceux 

correspondant à l’orientation (101̅2) du substrat. L’absence de pic de diffraction significatif, 

signature d’une autre orientation cristalline, suggère fortement que les nanofils de ZnO 

présents sur la surface du monocristal de ZnO sont formés de façon homoepitaxiale.  

 

Figure 3.26 Figures de pôle de rayons X (a, c) 2D et (b, d) 3D des nanofils de ZnO formés sur le 
monocristal de ZnO de plan (101̅2) et collectées autour du pic de diffraction (a, b) (0002) et (b, c) 
(101̅2) du ZnO. 

De manière similaire, les figures de pôle de rayons X selon les pics de diffraction  (0002) 

et (202̅1), et collectées sur les nanostructures de ZnO formées sur le monocristal de plan 

(202̅1), sont présentées Figure 3.27(a,b) et (c,d), respectivement. La figure de pôle (0002) 

révèle un pic de diffraction à χ = 74,8° qui correspond à la position du pic (0002) attendue 

pour un monocristal de ZnO de plan (202̅1). Des pics de diffractions mineurs correspondant 

une nouvelle fois à la famille de plans {101̅0} sont observés à χ = 15,5° et 61,2° en raison de 

déviations des conditions de diffraction. La figure de pôle (202̅1) révèle également un pic de 

diffraction dominant au centre. Des pics de diffraction de plus faible intensité, correspondant 

à des réflexions équivalentes des plans (202̅1), sont observées à χ = 30,5°, 57,6° et 66,7°. Des 

pics de diffraction mineurs de la famille de plans {112̅2} sont observés à χ = 32,0° et χ = 55,5° 

en raison de déviations par rapport aux conditions de diffraction. 

 

Figure 3.27 Figures de pôle de rayons X (a, c) 2D et (b, d) 3D des nanostructures de ZnO formées sur 

le monocristal de ZnO de plan (202̅1) et collectées autour du pic de diffraction (a, b) (0002) et (b, c) 
(202̅1) du ZnO. 
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Ces figures de pôles révèlent ainsi que les nanostructures de ZnO présentent une 

orientation cristalline identique à celle du substrat. 

3.3.3.2 Spectroscopie de diffusion Raman 

Les spectres de diffusion Raman collectés sur les nanofils et nanostructures de ZnO 

formées sur les monocristaux de ZnO sont présentés Figure 3.28a. Les raies observées à 100 

cm-1, 332 cm-1, 410 cm-1, et 438 cm-1 sont assignées aux modes E2
low, E2

high-E2
low, E1(TO) et 

E2
high, respectivement [232]. Des modes du second ordre sont également identifiés à 205 cm-

1 (2TA, 2E2
low), 540 cm-1 (2B1

low, 2LA), et 664 cm-1 (TA+LO) [232]. 

 

Figure 3.28 (a) Spectres de diffusion Raman des nanofils et nanostructures de ZnO formées sur les 

monocristaux de ZnO de plan (101̅2) (en bleu) et de plan (202̅1) (en rouge). (b) Illustration de la 
configuration de la mesure de spectroscopie de diffusion Raman dans le cas de nanofils de ZnO formés 
le long de la direction c sur une surface de ZnO semipolaire. 

Deux autres raies Raman dont la position dépend du monocristal de ZnO considéré sont 

observées. Pour le monocristal de ZnO de plan (101̅2), une raie chevauchant le mode E1(TO) 

est observée à 397 cm-1, et une seconde raie est observée à 583 cm-1. La position de ces raies, 

autour de 381 cm-1 et 588 cm-1, est légèrement différente pour le monocristal de ZnO de plan 

(202̅1). Pour les deux monocristaux, la première raie est située entre la position usuelle du 

mode A1(TO) et du mode E1(TO), tandis que le seconde raie est située entre la position 

usuelle du mode A1(LO) et du mode E1(LO) [232]. La position de ces deux modes, en fonction 

de l’orientation cristalline du substrat de ZnO, peut être interprétée dans le cadre du modèle 

de Loudon pour les cristaux uniaxiaux [217]. 

Ce modèle prédit l’apparition de modes de symétrie mixte entre les modes A1 et E1 sous 

certaines conditions de propagation et de polarisation [217, 221, 227, 229]. Dans le cas 

standard d’un vecteur d’onde des phonons parallèle ou perpendiculaire à l’axe c, seuls les 

modes de symétrie « pure » A1 et E1 sont observés. En revanche, lorsque le vecteur d’onde des 

phonons est dans une direction intermédiaire entre ces deux cas, des modes de symétrie 

mixte, appelés quasi-modes, sont observés. Ces modes, quasi-TO (qTO) et quasi-LO (qLO), 



Chapitre 3  Croissance localisée de nanofils de ZnO sur couche d’amorce polycristalline de 
ZnO 

174 

sont situés respectivement entre les modes A1(TO) et E1(TO) d’une part, et entre les modes 

A1(LO) et E1(LO) d’autre part. Leur position est donnée par les équations suivantes [217] : 

𝜔𝑞𝑇𝑂
2 = 𝜔𝐸1(𝑇𝑂)

2 cos2(𝜃) + 𝜔𝐴1(𝑇𝑂)
2 sin2(𝜃) (3.6) 

𝜔𝑞𝐿𝑂
2 = 𝜔𝐴1(𝐿𝑂)

2 cos2(𝜃) + 𝜔𝐸1(𝐿𝑂)
2 sin2(𝜃) (3.7) 

avec 𝜃 l’angle formé entre le vecteur d’onde des phonons et l’axe c, 𝜔𝐴1(𝑇𝑂), 

𝜔𝐸1(𝑇𝑂), 𝜔𝐴1(𝐿𝑂) et 𝜔𝐸1(𝐿𝑂), les positions des modes A1(TO), E1(TO), A1(LO), et E1(LO) du ZnO. 

 

Dans le cas des nanofils et nanostructures de ZnO formées sur les monocristaux de plans 

(101̅2) et (202̅1), l’axe c est incliné par rapport à la direction de propagation du faisceau 

laser incident d’un angle 𝜃 de 42,77° et de 74,88°, respectivement. La géométrie 

correspondante à la mesure de spectroscopie de diffusion Raman effectuée dans ces 

conditions est illustrée schématiquement Figure 3.28b. Les positions expérimentales des 

modes qTO et qLO sont comparées avec les positions calculées à l’aide des équations (3.6) 

et (3.7), respectivement, dans le Tableau 3.1 pour les nanofils et nanostructures de ZnO 

formés sur les deux monocristaux de ZnO. Les valeurs expérimentales des modes qTO et 

qLO sont bien en accord avec les valeurs calculées à partir du modèle de Loudon, ce qui 

confirme l’orientation des nanofils et nanostructures par rapport à l’axe c. Les différences 

maximales de 2 cm-1, observées entre les valeurs expérimentales et les valeurs calculées, 

peuvent être associées aux erreurs expérimentales et éventuellement à des erreurs 

d’alignement de l’échantillon lors de la mesure. 

 

 Plan du monocristal 

de ZnO 

Angle entre le plan c et 

la surface semipolaire (°) 

qTO (cm-1) qLO (cm-1) 

Calculé Expérimental Calculé Expérimental 

(101̅2) 42,77 396 397 581 583 

(202̅1) 74,88 380 381 589 588 

Tableau 3.1 Comparaison entre les positions expérimentales et calculées des modes qTO et qLO. Les 
positions expérimentales sont mesurées en spectroscopie de diffusion Raman sur les nanofils et 

nanostructures de ZnO formés sur les monocristaux de ZnO de plans (101̅2) et(202̅1). Les positions 
calculées sont déterminées avec le modèle de Loudon en utilisant la position des modes de symétrie 
pure mesurées par Cuscó et al. [232] pour des monocristaux de ZnO. 

3.3.4 Discussion et lien avec la croissance sur couche d’amorce 

polycristalline de ZnO  

La combinaison des caractérisations MEB en coupe transverse, de DRX en haute 

résolution, des figures de pôles de rayons X et de spectroscopie de diffusion Raman révèle 

ainsi la nucléation homoépitaxiale des nanofils de ZnO déposés par dépôt en bain chimique 

sur des monocristaux de ZnO de surface semipolaire. Ces résultats soulignent la possibilité 

de former des nanofils sur d’autres surfaces que les surfaces polaires du ZnO et permettent 

également d’affiner l’interprétation du mécanisme de formation des nanofils de ZnO sur les 

couches d’amorce polycristallines de ZnO. 

 



3.3  Nucléation et croissance sur monocristaux de ZnO semipolaires 

175 

3.3.4.1 Mécanismes de nucléation et croissance sur plan semipolaire 

L’élongation selon l’axe c des nanofils et nanostructures formés sur les monocristaux de 

ZnO de plan (101̅2) ou de plan (202̅1) est responsable de la forte inclinaison de ces 

structures par rapport à la surface du substrat. Comme pour la formation des nanofils sur les 

surfaces de plan c du ZnO, la cristallisation du ZnO sous forme d’une structure 

unidimensionnelle à haut facteur de forme s’explique thermodynamiquement par 

l’anisotropie de l’énergie de surface entre les plans m et les plan c du ZnO [254] (voir Chapitre 

1, section 1.1.3.2). La faible énergie de surface des plans m non-polaires favorise le 

développement de ces surfaces au détriment des surfaces de plan c polaire de plus haute 

énergie de surface. L’élongation du nucléus se fait alors selon l’axe c avec la formation de 

parois verticales de plans m et d’une surface du dessus de plan c. 

Lorsque l’inclinaison du plan de nucléation semipolaire est modérée par rapport au plan 

c, par exemple dans le cas du plan (101̅2), l’angle significatif entre l’axe c et la surface de 

nucléation permet la formation de nanofils présentant un forme hexagonale avec des parois 

bien définies. En revanche, lorsque l’inclinaison est forte, par exemple dans le cas du plan 

(202̅1), l’élongation des nanostructures se fait quasiment le long de la surface du substrat. 

Le faible angle d’inclinaison entre l’axe c et la surface, associé au fort taux de nucléation et à 

la vitesse de croissance axiale selon l’axe c élevée, empêche la formation de nanofils au 

contour bien défini. Cela favorise plutôt les effets de coalescence entre les nanostructures 

adjacentes, conduisant finalement à la formation d’une couche 2D compacte (voir section 

3.3.2.1). Ce phénomène de coalescence peut être contourné en préparant le substrat par 

lithographie assistée par faisceau d’électrons, suivant une croissance localisée. Le contrôle 

avancé de la nucléation des nanofils, en matière de position et de densité, permet d’obtenir 

des nanofils isolés et fortement inclinés avec une forme bien définie.  

On note que la possibilité de moduler l’inclinaison des nanofils de ZnO par le choix d’une 

surface de nucléation de ZnO semipolaire appropriée, et de contrôler finement leur 

uniformité structurale par une croissance localisée, peut s’avérer intéressante pour des 

applications en optoélectronique et en photonique [71, 346]. 

3.3.4.2 Mécanismes de nucléation et croissance sur couche d’amorce 

polycristalline 

Croissance spontanée 

Les nanoparticules composant les couches d’amorce polycristallines de ZnO présentent 

en général des orientations cristallines variées, avec une distribution de plans polaires, non-

polaires et semipolaires [98, 368, 369, 372–374, 377–380]. Les propriétés structurales des 

réseaux de nanofils de ZnO formés sur ces couches d’amorce par dépôt en bain chimique 

dépendent fortement de la densité relative et de l’activité chimique de ces différents types 

de nanoparticules. Nous avons vu au Chapitre 1, section 1.2.3.1 que les interactions 

électrostatiques entre les nanoparticules de ZnO et les ions Zn2+ et OH- présents en solution 
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favorisent la nucléation des nanofils sur les nanoparticules polaires chargées de plan c, tandis 

que la nucléation sur les nanoparticules non-polaires est largement inhibée en raison d’effets 

compétitifs entre ces deux types de nanoparticules [98, 254]. Les résultats présentés au 

Chapitre 2, section 2.2 soulignent également l’importance de la configuration de surface 

pour les mécanismes de nucléation et de croissance des nanofils. La plus haute vitesse de 

croissance des nanofils de polarité Zn par rapport aux nanofils de polarité O a notamment 

été associée à la plus haute densité de liaisons pendantes des surfaces hydroxylées de polarité 

Zn par rapport à celles de polarité O. 

Dans le cas des surfaces semipolaires, la configuration et la charge de surface varient en 

fonction de leur degré d’inclinaison par rapport au plan c. D’abord, l’intensité de la 

polarisation spontanée est réduite en première approximation d’un facteur géométrique 

correspondant à la projection sur l’axe normal à la surface semipolaire [521, 612]. Cet axe 

présente donc une polarisation spontanée non-nulle et les surfaces semipolaires 

correspondantes sont donc polaires, ce qui devrait être favorable pour la nucléation des 

nanofils. Le PIE et le paramètre ζ, caractérisant la charge de surface en solution, dépendent 

également fortement de l’orientation cristalline et de la configuration de surface (voir 

Chapitre 2, section 2.2.4.2). On peut s’attendre à ce que le PIE des surfaces semipolaires soit 

intermédiaire entre celui des surfaces de plan c et de plan m. Par ailleurs, la densité des 

liaisons pendantes des surfaces saturées en oxygène décroit avec le degré d’inclinaison du 

plan semipolaire par rapport au plan +c. Par exemple la densité des liaisons pendantes pour 

la surface de plan (101̅2) (42,77° d’inclinaison) est de 24,1 nm-2, ce qui est légèrement 

inférieur à celle de la surface de polarité Zn de 32,8 nm-2. Cela diminue à 8,6 nm-2 pour la 

surface de plan (202̅1) (74,88° d’inclinaison), ce qui est relativement proche de la densité 

des liaisons pendantes de la surface de polarité O avec 10,9 nm-2 et supérieur aux surfaces de 

plans m et a avec 6,8 nm-2 et 5,9 nm-2, respectivement [521]. On s’attend ainsi à ce que la 

nucléation des nanofils sur les nanoparticules de surfaces semipolaires des couches 

d’amorces de ZnO soit favorable, en particulier dans le cas où l’angle d’inclinaison avec le 

plan c est faible, comme pour les surfaces de plans semipolaires (101̅1) et (101̅2). La 

nucléation sur les surfaces semipolaires fortement inclinées, dont la configuration est proche 

des plans m, devrait en revanche être peu favorable. 

 

L’effet de la polarité et de l’orientation cristalline des nanoparticules composant la 

couche d’amorce de ZnO sur l’alignement vertical et la densité des nanofils de ZnO est 

illustrée schématiquement Figure 3.29. En considérant les effets compétitifs entre les 

nanoparticules adjacentes dans leur environnement local, on s’attend à ce que la nucléation 

des nanofils soit favorisée sur les nanoparticules présentant un forte activité chimique en en 

matière de charge de surface et de densité de liaisons pendantes (i.e. surfaces polaires, ou 

semipolaires modérément ou faiblement inclinées). 

Dans le cas d’une couche d’amorce faiblement texturée, présenté Figure 3.29a, les 

nanoparticules présentent une distribution relativement large d’orientations polaires, 

semipolaires, et non-polaires, sans orientation préférentielle. Compte tenu de la forte 

réactivité des surfaces polaires, la nucléation des nanofils devrait se faire principalement sur 

les nanoparticules de plan c. Dans le cas d’une couche d’amorce peu texturée, on s’attend en 
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outre à une mosaïcité relativement large des nanoparticules de plan c et donc à un 

alignement vertical des nanofils non-optimal. La nucléation de nanofils sur les 

nanoparticules d’orientation semipolaire devrait être également favorisée en raison de leur 

densité significative, conduisant à la formation de nanofils fortement inclinés par rapport à 

la surface du substrat. La nucléation sur les nanoparticules non–polaires est en revanche 

inhibée en raison de leur faible activité chimique. Le réseau de nanofils de ZnO ainsi formé 

présente une faible uniformité avec un mauvais alignement vertical, en raison de la 

nucléation de nanofils sur des nanoparticules d’orientation très différentes [98]. 

Dans le cas d’une couche d’amorce fortement texturée selon l’axe c, illustré Figure 3.29b, 

la nucléation des nanofils s’effectue préférentiellement sur les nanoparticules de plan c 

présentes en forte densité et dont la mosaïcité est beaucoup plus faible que dans le cas peu 

texturé, ce qui favorise le bon alignement vertical et une forte densité de nanofils. En 

revanche, la faible densité des nanoparticules d’orientation semipolaire ou non-polaire 

inhibe la nucléation des nanofils, puisque celles-ci sont isolées les unes des autres et 

typiquement entourées de nanoparticules de plan c de plus haute activité chimique. Les 

réseaux de nanofils de ZnO formés sur ce type de couche d’amorce présentent par 

conséquent un très bon alignement vertical avec une haute uniformité et une forte densité 

(voir Figure 3.5(c,d) et Figure 3.9). 

 

Figure 3.29 Représentation schématique des nanofils de ZnO formés par dépôt en bain chimique sur 
une couche d’amorce polycristallines de ZnO (a) faiblement et (b) fortement texturée et composée de 
nanoparticules de plan polaire, semipolaire et non-polaire. 

La faible qualité structurale des réseaux de nanofils de ZnO est typiquement associée 

dans la littérature à certaines propriétés des nanoparticules composant la couche d’amorce 

telles que leur dimensions, mosaïcité, rugosité, et porosité [98, 329, 368, 370, 373, 377–379]. 

Nous montrons dans cette étude que la présence de nanoparticules d’orientations 

semipolaire au sein de la couche d’amorce est susceptible de contribuer à la détérioration 

des propriétés structurale des réseaux de nanofils de ZnO. 

Croissance localisée 

La possibilité de former des nanofils de ZnO sur des surfaces semipolaires soulignée par 

ces résultats peut éventuellement être mise en relation avec les nanofils de ZnO fortement 

inclinés par rapport à la surface observées sur les croissances localisées réalisées sur les 



Chapitre 3  Croissance localisée de nanofils de ZnO sur couche d’amorce polycristalline de 
ZnO 

178 

couches d’amorce de ZnO. Une image MEB en coupe transverse dans le cas de la couche 

d’amorce déposée par un seul trempage est présentée Figure 3.30. Bien que celles-ci soit 

fortement texturée selon l’axe c, il reste une part significative de nanoparticules avec des 

orientations semipolaires telles que (101), (102) et (103) (voir le cliché de diffraction Figure 

3.4). On peut dès lors imaginer que, lorsque ce type de nanoparticule est exposé à la solution 

de croissance au niveau d’un trou, le caractère confiné de la zone favorise la nucléation des 

nanofils sur les nanoparticules d’orientation semipolaire, conduisant ainsi à des nanofils 

fortement inclinés. 

Lorsque l’on mesure l’angle formée entre le plan normal à l’axe de croissance et la surface 

pour les nanofils fortement inclinés identifiés par les chiffres 1 à 4 Figure 3.30, on trouve un 

angle de 76,1°, 40,1°, 66,9°, et 62,7°, respectivement. Ces angles sont typiquement proches 

des angles de 61,6°, 42,8° et 74,9° formés entre le plan (002) et les plans (101), (102) et (201), 

respectivement. On peut ainsi supposer que le nanofil 1 est formé sur une nanoparticule de 

plan (201) ; le nanofil 2 sur une nanoparticule de plan (102) ; et les nanofils 3 et 4 sur une 

nanoparticule de plan (101). On explique ainsi l’origine de la forte inclinaison de ces nanofils. 

Les différences significatives entre les angles mesurés et les angles théoriques sont liés aux 

fortes marges d’erreur des mesures car l’angle mesuré n’est pas nécessairement bien dans le 

plan de l’axe de clivage du substrat et les plans semipolaires des nanoparticules ne sont pas 

nécessairement parfaitement parallèles à la surface et peuvent présenter une certaine 

mosaïcité. Des analyses complémentaires en TEM pourraient être nécessaires afin de 

conclure ce sujet dans ce cas particulier. 

 

Figure 3.30 Image MEB en coupe transverse de nanofils de ZnO localisés sur une couche d’amorce de 
ZnO déposée par enduction par trempage. 
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3.4 Conclusion 

Nous avons présenté au cours de ce chapitre la technique de lithographie assistée par 

nano-impression. Nous montrons, qu’avec une procédure adaptée, nécessitant notamment 

la fabrication d’un masque aux caractéristiques adéquates, cette technique permet la 

formation de réseaux de nanofils de ZnO localisés sur de grandes surfaces avec une bonne 

uniformité. La position de la nucléation des nanofils sur la couche d’amorce de ZnO est 

contrôlée précisément par la position des trous formés dans la résine de PMMA, qui est liée 

à la disposition des plots sur le masque de silicium. Ces résultats se révèlent ainsi 

prometteurs pour l’intégration de nanofils de ZnO localisés au sein de dispositifs. Les 

propriétés structurales des nanofils restent toutefois fortement dépendantes des propriétés 

de la couche d’amorce de ZnO utilisée. L’alignement vertical des nanofils apparait favorisé 

sur les couches d’amorces fortement texturées selon l’axe c, obtenues par procédé sol-gel 

avec trois trempages successifs ou bien par PI-MOCVD, tandis qu’une proportion plus 

importante de nanofils apparaissent fortement inclinés sur la couche d’amorce de ZnO 

obtenue par un seul trempage, qui est moins bien texturée. Le nombre de nanofils formés 

dans un même trou est également significativement plus élevé sur ce dernier type de couche.  

Une étude originale du dépôt en bain chimique du ZnO effectuée sur des monocristaux 

de ZnO d’orientations semipolaires nous a ensuite permis de révéler la formation de nanofils 

de ZnO uniformément inclinés sur une surface de plan (101̅2) et d’une couche 

nanostructurée compacte sur le plan (202̅1). La préparation de la surface de plan (202̅1) par 

lithographie assistée par faisceau d’électrons permet de révéler, suivant une croissance 

localisée, la formation de nanofils de ZnO très fortement inclinés par rapport à la surface du 

substrat et présentant une forte uniformité structurale. La mesure des angles d’inclinaison 

des nanofils sur les monocristaux des deux orientations met en évidence l’élongation selon 

l’axe c des nanofils. Des mesures de DRX en haute résolution, de figures de pôles de rayons 

X, et de spectroscopie de diffusion Raman, montrent que les nanofils sont formés de façon 

homoepitaxiale sur les monocristaux de ZnO semipolaires, confirmant de ce fait la possibilité 

de former les nanofils de ZnO sur d’autres surfaces que celles de plan c. Des modes de 

symétrie mixte qTO et qLO sont notamment observés dans les spectres de diffusion Raman 

en raison de l’inclinaison entre le vecteur d’onde des phonons et l’axe c. Leur position est en 

accord avec les prédictions du modèle de Loudon pour les orientations semipolaires 

considérées. Par ailleurs, ces résultats nous permettent une compréhension plus approfondie 

des mécanismes de croissance des nanofils de ZnO sur les couches d’amorces de ZnO 

composées de nanoparticules d’orientations polaires, semipolaires, et non-polaires. La 

présence de nanofils fortement inclinés sur les couches d’amorces de ZnO préparées par 

lithographie assistée par nano-impression est notamment associée à la nucléation de ces 

nanofils sur des nanoparticules d’orientation semipolaire. 
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Nous nous sommes intéressés dans les deux chapitres précédents à des aspects 

fondamentaux relatifs aux croissances spontanée et localisée des nanofils de ZnO élaborés 

par dépôt en bain chimique en étudiant, notamment, les effets de la polarité sur le 

mécanisme de croissance des nanofils, leurs propriétés électriques et optiques, ainsi que la 

formation de nanofils sur les surfaces semipolaires du ZnO. Dans les deux chapitres suivants, 

l’aspect applicatif sera mis en avant avec la fabrication d’hétérostructures cœurs-coquilles à 

nanofils de ZnO et leur intégration au sein de dispositifs fonctionnels, en utilisant des 

techniques de dépôt chimique bas coût et déployables sur de grandes surfaces. 

Dans ce quatrième chapitre, les nanofils de ZnO sont déposés par croissance spontanée 

sur un substrat de verre/ITO et intégrés au sein d’un photo-détecteur UV autoalimenté. 

L’intérêt des nanofils de ZnO pour ce type de dispositif est illustré au Chapitre 1, section 1.3.2 

à travers les performances de photo-détection UV des hétérostructures combinant les 

nanofils de ZnO avec différents semiconducteurs de type p proposées dans la littérature. 

Dans le cas présent, l’hétérojontion p-n est formée par le dépôt chimique en phase vapeur 

assistée par aérosol (AA-CVD) d’un semiconducteur de type p à large bande d’énergie 

interdite, le CuCrO2, de façon à former des hétérostructures cœurs-coquilles originales à 

nanofils de ZnO/CuCrO2. Les propriétées du CuCrO2 ainsi que la technique d’AA-CVD 

utilisée pour sa synthèse sont d’abord présentées. Les hétérostructures cœurs-coquilles 

formées par cette approche sont ensuite caractérisées par un grand nombre de techniques 

incluant la DRX, la spectroscopie de diffusion Raman, l’imagerie MEB, TEM, TEM à haute 

résolution, et par des cartographies EDS-STEM. Les propriétés morphologiques et 

structurales sont en outre analysées à l’échelle locale par une technique avancée de 

cartographie des phases et de l’orientation cristalline. Les performances du photo-détecteur 

UV autoalimenté sont ensuite évaluées par des caractérisations J-V sous obscurité et sous 

illumination UV, des mesures de réponse spectrale et de temps de réponse. Ces performances 

sont finalement comparées aux photo-détecteurs UV autoalimentés similaires rapportés 

dans la littérature.  

Cette étude est réalisée en collaboration avec João Resende qui a notamment optimisé et 

étudié, dans le cadre de sa thèse au LMGP, la synthèse et les propriétés des couches minces 

de CuCrO2 formées par AA-CVD [613]. Les propriétés des hétérostructures cœurs-coquilles 

à nanofils de ZnO/CuCrO2 et du photo-détecteur UV autoalimenté correspondant ont été 

présentées dans un article publié dans Advanced Functional Materials [614]. 
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4.1 Le CuCrO2 pour l’opto-électronique 

Les semiconducteurs de la famille délafossite, de type CuAO2 avec A= Al, Cr, Fe, Co, Ga, 

Y, In, La, Nd ou Eu [615–617], sont l’objet d’un fort intérêt pour des applications en opto-

électronique, tels que les oxydes transparents conducteurs, en raison de leur bonne 

conductivité électrique de type p associée à une bonne transparence dans le visible [618, 619]. 

Le potentiel applicatif de ce type de semiconducteurs a été popularisé par Kawazoe et al. en 

1997 par l’étude du CuAlO2, révélant une conductivité électrique allant jusqu’à 1 S.cm-1 avec 

une bonne mobilité des trous de 10 cm2.V-1.s-1 [620]. Parmi les phases délafossites, le CuCrO2 

apparait également comme un candidat prometteur pour la fabrication d’hétérostructures 

transparentes dans le domaine visible en raison de sa conductivité électrique élevée [618, 

621]. Dans cette section, nous décrivons brièvement les propriétés du CuCrO2 ainsi que la 

littérature existante concernant la formation et la caractérisation d’hétérostructures 

ZnO/CuCrO2. 

4.1.1 Propriétés structurales et électro-optiques 

La structure cristalline délafossite du CuCrO2 est représentée Figure 4.1a. Celle-ci est 

constituée d’un empilement alternatif dans le plan a-b de couches de cations Cu+ et de 

couches de CrO2 [619]. Les atomes de cuivre sont associés linéairement à deux atomes 

d’oxygène parallèlement à l’axe c, tandis que chaque atome d’oxygène est liée à trois atomes 

de chrome, formant ainsi un octaèdre centré sur ce dernier. Différents polytypes sont 

obtenus en fonction de la séquence d’empilement, une structure hexagonale de groupe 

d’espace P63/mmc, ou une structure rhombohédrale de groupe d’espace R-3mh [619]. Les 

paramètres de maille de cette dernière, qui nous intéresse dans le cas présent, sont 

a=b=2,9734 Å et c=17,100 Å [622]. 

 

Figure 4.1 (a) Représentation schématique de la structure cristalline rhombohédrale délafossite du 
CuCrO2. Les sphères bleues, vertes et rouges correspondent aux atomes de Cu, Cr et O, 
respectivement. (b) Diagramme de bande théorique du CuCrO2 en structure rhombohédrale 
délafossite calculé par DFT. Les lignes noires pleines et les lignes pointillées vertes correspondent aux 
électrons de spin positif et négatif, respectivement. D’après Gillen et Robertson [623]. 
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D’après Kawazoe et al., cette structure bidimensionnelle en couches est à l’origine de la 

plus large bande d’énergie interdite observée chez les phases délafossites par rapport à un 

autre semiconducteur de type p, le Cu2O [620]. La structure de bandes électronique 

théorique du CuCrO2, présentée Figure 4.1b, révèle une bande d’énergie interdite indirecte 

de 2,9 eV, entre les points F et L, et directe de 3,1 eV au point L. Expérimentalement, les 

caractérisations optiques révèlent une bande d’énergie interdite directe, typiquement située 

entre 2,8 eV et 3,3 eV [616, 618, 624, 625], ce qui favorise sa relative transparence dans le 

domaine visible avec une transmittance optique de l’ordre de 40 % à 60 % [626]. 

La conductivité de type p observée dans les phases délafossites est associée aux lacunes 

de cuivre et aux interstitiels d’oxygène [620, 627] et est favorisée par la délocalisation des 

trous au bord de la bande de valence, qui est due aux niveaux d’énergie comparables des 

orbitales d de Cu+ et 2p de l’oxygène [628–630]. Le CuCrO2 présente à ce jour la conductivité 

électrique la plus haute parmi les phases délafossites, avec un maximum de 220 S.cm-1 par 

dopage avec le magnésium [618, 621]. La conductivité électrique du CuCrO2 intrinsèque varie 

typiquement entre 10-4 S.cm-1 et 10 S.cm-1 suivant la méthode d’élaboration employée [626]. 

Les propriétés de transport électrique avantageuses du CuCrO2 par rapport aux autres phases 

délafossite ont été attribuée à une configuration favorable des orbitales 3d de Cr(III), 

entrainant leur combinaison avec les orbitales 2p de l’oxygène [628–630]. Des mesures 

effectuées sur des monocristaux de CuCrO2 ont par ailleurs montées qu’il existe une forte 

anisotropie ente la résistivité électrique parallèle au plan a-b, d’environ 3,4 x 102 Ω.cm, et la 

résistivité électrique dans la direction parallèle à l’axe c, d’environ 1,25 x 104 Ω.cm [631]. Cette 

anisotropie est associée à la structure bidimensionnelle en couches du CuCrO2 favorisant le 

transport des trous à travers la couche formée par Cu+ ou par CrO2 dans le plan a-b par 

rapport à Cr-O-Cu dans la direction c [631]. 

Des couches minces de CuCrO2 ont été synthétisées par diverses techniques de dépôt 

physique et chimique, telles que la pulvérisation cathodique [618, 630, 632], la PI-MOCVD 

[626], la AA-CVD [633], la pyrolyse d’aérosol [633–635], le procédé sol-gel [636], et la torche 

plasma à pression atmosphérique [637]. Farrell et al. ont notamment rapporté la formation 

de CuCrO2 nanocristallin par spray pyrolyse d’aérosol à une température modérée, inférieure 

à 400°C, en utilisant des précurseurs organo-métalliques typiquement compatibles avec 

d’autres techniques comme la AA-MOCVD [634]. Ces couches présentent une haute 

conductivité électrique de 12 S.cm-1 et une transmittance optique de plus de 55 %. 

4.1.2 Hétérostructures transparentes ZnO/CuCrO2 

Avec sa bonne conductivité électrique de type p et sa bande d’énergie interdite supérieure 

à 2,8 eV, le CuCrO2 se révèle attractif pour former des hétérojonctions p-n transparentes 

dans le domaine visible par combinaison avec un semiconducteur de type n à large bande 

d’énergie interdite tel que ZnO. Ces hétérostructures peuvent typiquement être utilisées 

comme photo-détecteur UV autoalimenté.  

Minami et al. ont rapporté pour la première fois, en 2004, la fabrication d’une 

hétérostructure bicouches ZnO/CuCrO2 [638]. L’hétérojonction p-n ZnO/CuCrO2 formée 

par pulvérisation cathodique se caractérise notamment par un facteur de rectification de 25 
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entre les courants mesurés à +1 V et -1 V sous obscurité, et également par la photo-génération 

d’une tension de l’ordre du millivolt lorsque l’hétérostructure est éclairée avec une lumière 

UV entre 280 nm et 390 nm [638]. D’autres groupes ont depuis réalisé de telles 

hétérostructures par pulvérisation cathodique [639] et par PLD [640–642]. Tonooka et 

Kikuchi ont notamment mesuré un facteur de rectification de 70 entre les courants mesurés 

sous obscurité à +1,5 V et -1,5 V avec une transmittance de plus de 80 % dans le domaine 

visible [640], tandis que Chiu et al. ont obtenu un facteur de rectification de 120 entre les 

courants mesurés sous obscurité à +5 V et -5 V et une tension photo-générée de 184 mV sous 

illumination UV à 375 nm [641]. 

Ces exemples illustrent bien le potentiel des hétérostructures ZnO/CuCrO2 pour la 

fabrication de diodes p-n transparentes dans le domaine visible et capables de détecter des 

signaux UV sans apport d’énergie externe. Les performances restent néanmoins relativement 

limitées et pourraient typiquement bénéficier de la nanostructuration de la couche de ZnO, 

en utilisant par exemple des nanofils de ZnO permettant une configuration de type 

hétérostructures cœurs-coquilles. De telles hétérostructures n’ont cependant pas été 

rapportées dans la littérature. Les nanofils de ZnO ont en revanche été combinés par Bu et 

al. à un autre semiconducteur de la famille des délafossites, CuAlO2, révélant un 

comportement photovoltaïque avec une Voc de 250 mV sous illumination AM 1,5G [643]. 
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4.2 Fabrication d’hétérostructures cœurs-coquilles 

à nanofils de ZnO/CuCrO2 

Dans cette étude, des hétérostructures cœurs-coquilles sont élaborées en combinant les 

nanofils de ZnO, déposés par dépôt en bain chimique, au CuCrO2, déposée par AA-CVD. Les 

propriétés morphologiques, structurales et optiques de ces hétérostructures sont 

caractérisées dans cette section tandis que leur intégration au sein d’un photo-détecteur UV 

autoalimenté est présentée dans la section suivante. 

4.2.1 Dépôt chimique en phase vapeur assisté par aérosol du 

CuCrO2 

4.2.1.1 Présentation du réacteur 

Principe 

Le réacteur utilisé pour effectuer le dépôt du CuCrO2 par AA-CVD est présenté Figure 

4.2. La AA-CVD est une technique de CVD basée sur le transport de précurseurs chimiques 

vers la chambre de dépôt par un aérosol [644, 645]. L’aérosol est constitué d’un brouillard 

de fines particules liquides en suspension dans un milieu gazeux générées à partir d’une 

solution constituée d’un solvant, dans lequel sont dissous les précurseurs chimiques. La 

formation du brouillard peut être effectuée selon différentes approches qui définissent les 

caractéristiques des gouttelettes du point de vue de leur dimensions, de la distribution des 

dimensions, et de la dynamique de génération [644]. Celles-ci incluent la pulvérisation 

pneumatique, électrostatique, ou par ultrasons [644]. Dans le cas présent, l’aérosol est 

généré à l’aide de vibrations ultrasoniques d’un transducteur piézoélectrique à une fréquence 

de résonance de 800 kHz. Le brouillard composé de fines particules liquides est ensuite 

transporté vers le substrat chauffé par un gaz porteur neutre (e.g. l’argon), qui est ensuite 

mélangé à un gaz de réaction (e.g. l’oxygène). Différentes étapes d’évaporation, de 

décomposition, et de réactions chimiques ont alors lieu, conduisant à la formation de la 

couche désirée sur le substrat.  

Par cette approche, les précurseurs chimiques employés ne sont pas limités par leur 

volatilité comme pour la CVD conventionnelle, mais seulement par leur solubilité dans les 

différents solvant à partir desquels l’aérosol est généré [644]. La gamme de précurseurs 

chimiques utilisables est ainsi étendue de façon significative, ce qui permet d’utiliser des 

précurseurs plus stable thermiquement avec un coût réduit. La AA-CVD permet également 

des vitesses de croissance élevées dans un environnement relativement flexible, sous une 

faible pression ou même sous une pression atmosphérique. 
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Figure 4.2 Représentation schématique du réacteur de AA-CVD utilisé pour le dépôt de CuCrO2. 
Adapté de la thèse de João Resende [613]. 

Dépôt de CuCrO2 

Une concentration équimolaire de 10 mM d’acétylacétonate de cuivre [(Cu(acac)2), Sigma 

Aldrich] et d’acétylacétonate de chrome [Cr(acac)3), Sigma Aldrich] est d’abord diluée dans 

l’éthanol. Une concentration de 40 mM d’éthylènediamine [C2H8N2, Sigma Aldrich] est 

ajoutée pour augmenter la solubilité des précurseurs chimiques. La solution est agitée 

pendant 12 heures jusqu’à atteindre une couleur bleue homogène. L’aérosol est généré à 

partir de la solution à l’aide d’un transducteur piézoélectrique avec une fréquence de 

résonance de 800 kHz. Un flux d’argon de 6 L.min-1 est utilisé comme gaz porteur tandis que 

l’oxygène est utilisé comme gaz de réaction avec un flux de 1,5 L.min-1. Ces flux permettent 

de maintenir une vitesse de consommation de la solution de 2 ml.min-1. Les dépôts sont 

effectués pendant une durée de 1 heure à 400°C. 

Les couches minces de CuCrO2 obtenues dans ces conditions présentent une 

transmittance optique de 60 % dans le domaine visible pour une épaisseur d’environ 100 nm 

pour une conductivité électrique de l’ordre de 0,1 S.cm-1 [613]. 

4.2.1.2 Dépôt sur les nanofils de ZnO 

Les réseaux de nanofils de ZnO sont d’abord formés par dépôt en bain chimique sur un 

substrat de verre d’une épaisseur de 1,1 mm recouvert d’une couche d’ITO de 130 nm. Une 

couche d’amorce de ZnO est déposée par enduction par trempage sur la couche d’ITO pour 

contrôler la croissance des nanofils (voir Chapitre 3, section 3.1.1). Un seul trempage est 

réalisé avec une vitesse de retrait de 3,3 mm.s-1 suivi d’un recuit à 300°C pendant 10 min puis 

à 500°C pendant 1 h. Le dépôt en bain chimique des nanofils est ensuite réalisé par l’approche 

de croissance spontanée selon la procédure standard avec une concentration de 30 mM, une 

température de dépôt de 90°C et un temps de dépôt de 3 heures. Le dépôt des coquilles 

semiconductrices de CuCrO2 sur les nanofils de ZnO est effectué par AA-CVD dans les 
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conditions présentées précédemment. Un dépôt est effectué en parallèle sur un substrat de 

verre afin de caractériser plus facilement la couche de CuCrO2 ainsi formée. Une 

photographie du dépôt de CuCrO2 effectué sur les nanofils de ZnO formés sur un substrat 

de verre/ITO est présentée Figure 4.3. 

 

Figure 4.3 Photographie d’un échantillon composé d’hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 
ZnO/CuCrO2 formées sur une couche d’amorce de ZnO déposée sur un substrat de verre/ITO. Des 
contacts d’argent circulaires d’une aire de surface de 0,2 mm2 sont déposés par évaporation 
thermique. 

4.2.2 Caractérisations structurales, optiques et chimiques 

Les propriétés chimiques, optiques et structurales des hétérostructures cœurs-coquilles 

à nanofils de ZnO/CuCrO2 ont été caractérisées par un grand nombre de techniques incluant 

le MEB, la DRX en incidence rasante, la spectroscopie de diffusion Raman, le TEM et 

HRTEM, des cartographies EDS-STEM, des cartographies de la phase et de l’orientation 

cristalline, ainsi que par spectroscopie UV-Vis. 

4.2.2.1 Microscopie électronique à balayage 

La morphologie des nanofils de ZnO et des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils 

de ZnO/CuCrO2 est déterminée grâce aux images MEB en vue de dessus et en coupe 

transverse présentées Figure 4.4(a-d). Celles-ci ont été collectées à l’aide d’un microscope 

Zeiss ULTRA plus équipé d’un canon à effet de champ.  

La longueur moyenne des nanofils de ZnO est de 760 ± 60 nm pour un diamètre moyen 

de 51 ± 16 nm et une densité de 64 ± 6 nanofils par µm2. Suite au dépôt de la coquille de 

CuCrO2, la forme hexagonale bien définie des nanofils de ZnO n’est plus visible et on observe 

plutôt une surface arrondie et bien plus rugueuse (Figure 4.4c). Le diamètre apparent des 

hétérostructures cœurs-coquilles ainsi obtenues se situe entre 50 nm et 200 nm. L’image 

MEB en coupe transverse effectuée après le dépôt de CuCrO2 et présentée Figure 4.4d 

souligne la bonne uniformité de la coquille qui recouvre les nanofils sur toute leur longueur, 

jusqu’au niveau de la couche d’amorce, tandis son épaisseur diminue progressivement et 

légèrement entre le haut et le bas des nanofils. 
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Figure 4.4 Images MEB (a) en vue de dessus et (b) en coupe transverse des nanofils de ZnO sur un 
substrat de verre/ITO. Images MEB (c) en vue de dessus et (d) en coupe transverse des 
hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 sur un substrat de verre/ITO. La barre 
d’échelle de 500 nm est valide pour toutes les images MEB. 

4.2.2.2 Diffraction des rayons X et spectroscopie de diffusion Raman 

Les clichés de DRX en incidence rasante ainsi que les spectres de diffusion Raman de la 

couche mince de CuCrO2 déposée sur verre, des nanofils de ZnO déposés sur verre/ITO et 

des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 déposées sur verre/ITO sont 

présentés Figure 4.5(a,b). Les clichés de DRX en incidence rasante ont été collectés à l’aide 

d’un diffractomètre Bruker D8 Advance en utilisant la radiation CuKα1. Les mesures de 

spectroscopie de diffusion Raman sont effectuées à l’aide d’un spectromètre Horiba/Jobin 

Yvon Labram équipé d’un détecteur CCD refroidit à l’azote liquide. Un faisceau laser Ar+ 

incident d’une longueur d’onde de 488 nm est localisé sur la surface du substrat à l’aide d’un 

objectif à grossissement x 50 avec une tache focale de moins de 1 µm2 et une puissance 

d’environ 0,4 mW. La calibration est effectuée à l’aide d’un échantillon de silicium de 

référence, à température ambiante, en fixant la position théorique du silicium à 520,7 cm-1. 

 

Le cliché de DRX de la couche mince de CuCrO2 révèle la présence de plusieurs pics de 

diffraction à 36,4°, 40,9°, 62,4°, et 71,5°. Ces derniers sont attribués respectivement aux plans 

(012), (104), (110), et (116) de la phase rhombohédrale délafossite du CuCrO2, d’après la fiche 

ICDD N°04-010-3330. La forme relativement élargie de ces pics d’intensité relativement 

faible peut se traduire par un faible degré de cristallinité de la couche mince de CuCrO2. Cela 

est en accord avec la faible température de dépôt de 400°C du CuCrO2 qui se rapproche 

typiquement de la température minimale nécessaire pour la cristallisation de la phase 

délafossite, observée expérimentalement autour de 400°C par pyrolyse d’aérosol. [633]. La 
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taille moyenne (d) des cristallites est estimée à 6,9 ± 0,2 nm en utilisant la formule de Debye-

Scherrer pour le pic de diffraction (012) [646] : 

𝑑 =
𝐾𝜆

𝛽cos (𝜃)
 (4.1) 

avec K une constante égale à environ 0,9, 𝜆 la longueur d’onde des rayons X, et 𝜃 et  𝛽 

l’angle de Bragg et la LMH du pic considéré, respectivement. 

 

La représentation irréductible des modes optiques du CuCrO2 en phase délafossite 

s’écrit : 

Γ𝑜𝑝𝑡 = 𝐴1g+𝐸g+2𝐴2u+2𝐸u (4.2) 

Les modes 𝐴1g et 𝐸g sont actifs en spectroscopie de diffusion Raman tandis que les modes 

𝐴2u et 𝐸u sont actifs en spectroscopie infrarouge. 

 

Le spectre de diffusion Raman de la couche mince de CuCrO2, présenté Figure 4.5b, 

révèle un nombre important de raies entre 100 cm-1 et 800 cm-1. On note d’abord clairement 

les raies à 457 cm-1 et 707 cm-1 qui sont associées aux modes 𝐸g et 𝐴1g du CuCrO2 [647]. Une 

raie de plus faible intensité identifié à 107 cm-1 est attribuée au mode Eu [648]. Les raies 

additionnelles de faible intensité observées à 207 cm-1, 300 cm-1, entre 520-650 cm-1, et à 

756 cm-1 peuvent être associées à des modes liés à des défauts dans CuCrO2. De tels modes 

ont été rapportés dans la littérature à 208 cm-1, 536 cm-1 et 586 cm-1 par Garg et al. [647], à 

207 cm-1 et 550 cm-1 par Farrell et al. [635], et à 207 cm-1, 382 cm-1, 538 cm-1, 557 cm-1, 623 

cm-1 et 668 cm-1 par Aktas et al. [649]. 

La comparaison du spectre mesuré sur la couche mince de CuCrO2, présenté Figure 4.5b, 

et des spectres infrarouge des phases délafossites CuGaO2 et CuAlO2 mesurées par Pellicer-

Porres et al. [650, 651] indique que les modes situés à 107 cm-1, entre 520-650 cm-1 et à ~756 

cm-1 sont typiquement proches des modes 𝐸u et 𝐴2u du CuGaO2 et du CuAlO2. Ces modes 

additionnels sont donc probablement des modes infrarouges. La raie identifiée à 207 cm-1 est 

associée par Garg et al. à un mode qui n’appartient pas au centre de la zone de Brillouin 

[647]. La présence de ces modes additionnels dans le spectre de diffusion Raman du CuCrO2 

peut être due à une relaxation des règles de sélection en raison de la présence de défauts 

dans la structure [647]. 

 

Le cliché de DRX collecté sur les nanofils de ZnO, présenté Figure 4.5a, révèle un pic de 

diffraction dominant à 34,4° correspondant aux plans (0002) de la phase wurtzite du ZnO. 

Des pics de diffraction observés à 31,8°, 36,3°, 47,6°, 56,7°, 62,9°, 66,4°, 68,0°, 69,2°, et 77,0° 

de plus faible intensité sont typiquement associés aux plans (101̅0), (101̅1), (101̅2), (112̅0), 

(101̅3), (202̅0), (101̅2), (202̅1), et (202̅2), respectivement, de la couche d’amorce de ZnO. 

Également, les raies observées à 99 cm-1, 334 cm-1, 439 cm-1, 587 cm-1, 1106 cm-1, et 1160 cm-1 

sur le spectre de diffusion Raman correspondant sont attribuées aux différents modes du 

ZnO qui sont respectivement, E2
low, E2

high-E2
low, E2

high, E1(LO), 2LO et (2A1(LO), E1(LO); 2LO) 

[652]. Les pics de diffraction de faible intensité restants et identifiés par les cercles de couleur 

orange sont dus à la couche d’ITO (fiche ICDD N°00-006-0416), qui donne également lieu 

à des raies à 591 cm-1 et 1102 cm-1 dans le spectre de diffusion Raman correspondant. 
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Figure 4.5 (a) Cliché de DRX en incidence rasante et (b) spectres de diffusion Raman collectés sur 
une couche mince de CuCrO2 déposée sur un substrat de verre ; sur un réseau de nanofils de ZnO 
déposé sur un substrat de verre/ITO ; et sur des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 
ZnO/CuCrO2 déposées sur un substrat de verre/ITO. Les modes Raman liés à des défauts dans CuCrO2 
sont indiqués par une étoile bleue. 

Finalement, le cliché de DRX et le spectre de diffusion Raman collecté sur les 

hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 mettent en évidence la présence 

des pics de diffraction et des raies Raman attendues des phases ITO, ZnO et CuCrO2 

précédemment identifiées dans les différentes couches mesurées séparément. Les pics de 

diffraction principaux (012) et (110) du CuCrO2 observés à 36,4° et 62,4°, respectivement, 

sont recouverts par des pics de diffraction du ZnO d’intensité bien plus élevée. Leur présence 

n’est révélée que par un élargissement de ces pics du ZnO à leur base. On note que les modes 

Raman Eg et A1g sont bien observés à 458 cm-1 et à 709 cm-1, respectivement, confirmant ainsi 

que la coquille de CuCrO2 est bien cristallisée selon la phase délafossite, sans nécessité d’une 

étape de recuit. 

4.2.2.3 Microscopie électronique en transmission 

Les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 ont ensuite été analysées 

à l’aide d’images TEM et HRTEM présentées Figure 4.6. Les échantillons utilisés pour 

l’analyse TEM ont été préparés en grattant les d’hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils 

de ZnO/CuCrO2 à l’aide d’une pointe diamant et en les plaçant sur une grille de cuivre 

recouverte de carbone. Les images TEM et HRTEM ont été collectées à l’aide d’un microscope 

JEOL JEM 2010 LaB6 avec une tension d’opération de 200 kV, et une résolution spatiale de 

0,19 nm. Ces mesures ont été effectuées par Laetitia Rapenne (LMGP). 

L’image TEM Figure 4.6a confirme bien la bonne uniformité et la relative conformité de 

la couche polycristalline de CuCrO2 recouvrant la totalité du nanofil de ZnO. L’épaisseur de 

la coquille est d’environ 35 nm. La phase délafossite du CuCrO2 est identifiée par le cliché de 

diffraction des électrons collecté sur une zone sélectionnée (SAED pour selected area electron 
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diffraction), présenté Figure 4.6b, ce qui est bien en accord avec les mesures de DRX en 

incidence rasante et les mesures de spectroscopie de diffusion Raman effectuées 

précédemment. L’image HRTEM collectée à l’interface entre ZnO et CuCrO2, présentée 

Figure 4.6c, ne permet pas de mettre en évidence une éventuelle hétéroépitaxie. Le large 

écart entre le paramètre de maille du ZnO et du CuCrO2 n’est en effet pas favorable à la 

croissance hétéroépitaxiale du CuCrO2, avec un désaccord de maille d’environ 9 % dans le 

plan a-b. 

 

Figure 4.6 (a) Image TEM d’une hétérostructure cœur-coquille à nanofil de ZnO/CuCrO2. (b) Cliché 
SAED correspondant permettant d’identifier la phase délafossite de CuCrO2 à l’aide d’un cliché de 
diffraction théorique de cette phase obtenue avec le logiciel JEMS. (c) Image HRTEM de l’interface 
ZnO/CuCrO2 collectée au niveau du sommet du nanofil de ZnO. 

4.2.2.4 Cartographie de spectroscopie de rayons X dispersive en énergie 

Les cartographies EDS ont été collectées par STEM à l’intérieur d’un microscope JEOL 

2100F FEG présentant une tension d’opération de 200 kV et une résolution spatiale de 0,2 

nm dans le mode de balayage. Un détecteur SDD Centurio avec un angle solide allant jusqu’à 

0,98 steradians est utilisé. Ces mesures ont été effectuées par Laetitia Rapenne (LMGP). 

Les cartographies EDS-STEM, présentées Figure 4.7, mettent en évidence les différents 

éléments chimiques composant le cœur et la coquille de l’hétérostructure conjointement à 

leur distribution spatiale. Le signal EDS du Zn n’est clairement détecté qu’au cœur de la 

structure et correspond au nanofil de ZnO (Figure 4.7b). En revanche, l’intensité du signal 

des éléments Cu et Cr est clairement plus intense autour du nanofil, formant une coquille 

relativement bien uniforme correspondant au CuCrO2 (Figure 4.7(c,d)). Enfin, le signal de 

l’élément O est détecté dans toute l’hétérostructure (Figure 4.7e). La superposition des 

cartographies des éléments Zn, Cu, et Cr, présentées Figure 4.7f, permet finalement de 

reconstituer une cartographie de l’hétérostructure complète.  
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Figure 4.7 (a) Image STEM en champ clair d’une hétérostructure cœur-coquille à nanofil de 
ZnO/CuCrO2. (b-e) Cartographies EDS-STEM correspondantes des éléments (b) Zn, (c) Cu, (d) Cr, 
et (e) O. (f) Superposition des cartographies EDS-STEM des éléments Zn, Cu et Cr. La barre d’échelle 
de 100 nm est valide pour toutes les images. 

4.2.2.5 Cartographie ASTAR 

Les propriétés structurales à l’échelle locale des hétérostructures cœurs-coquilles à 

nanofils de ZnO/CuCrO2 ont en outre été étudiées par une technique automatisée de 

cartographie de la phase et de l’orientation cristalline (ACOM pour automated crystal phase 

and orientation mapping) équipé d’un module de précession (ASTAR, pour automated crystal 

phase and orientation mapping with precession) intégrée dans le microscope JEOL 2100F 

FEG. Les cartographies de la phase et de l’orientation cristalline sont obtenues par précession 

du faisceau d’électron incident autour de l’axe optique du microscope avec un angle de 1,16° 

tout en collectant des clichés de diffraction d’électrons avec une vitesse de 100 images par 

secondes et un pas de 1 nm. Ces mesures ont été effectuées par Laetitia Rapenne (LMGP) et 

Gilles Renou (SIMaP). 

L’ASTAR est une technique de cartographie relativement récente, développée au SIMaP 

par Edgar Rauch et Muriel Véron, permettant d’analyser à l’échelle locale les propriétés 

structurales des couches polycristallines en matière de phases cristallines et d’orientation 

individuelle des grains [653]. Cette technique consiste à scanner un faisceau d’électron 

incident et à collecter en chaque point des clichés de diffraction expérimentaux qui sont 

ensuite comparés à un grand nombre de clichés de diffraction simulés incluant toutes les 

phases et orientations cristallines possibles. La maximisation de l’indice de corrélation entre 

les clichés expérimentaux et théoriques permet d’attribuer une certaine phase et une certaine 

orientation cristalline [653]. Le faisceau d’électron scanné est simultanément en mouvement 

de précession autour de l’axe optique, ce qui permet d’améliorer la qualité de l’indexation 

[653]. L’ASTAR est une technique qui s’est révélée particulièrement bien adaptée pour l’étude 

des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO [330]. 
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Des cartographies des phases et orientations cristallines d’une hétérostructure cœur-

coquille à nanofils de ZnO/CuCrO2 sont ainsi présentées Figure 4.8a et b, respectivement. 

Les phases wurtzite du ZnO et délafossite du CuCrO2 sont bien les seules phases identifiées 

sur la Figure 4.8a. La coquille de CuCrO2 apparait composée de gains nanométriques à la 

fois sur le dessus et sur les parois verticales des nanofils. Leur taille est de l’ordre de 5 nm à 

10 nm ce qui est bien en accord avec la taille moyenne des cristallites estimé à partir du cliché 

de DRX en incidence rasante (Figure 4.5a). 

Les cartographies de l’orientation cristalline, présentées Figure 4.8b, confirment que les 

nanofils de ZnO sont formés selon l’axe c. Les grains composant la coquille de CuCrO2 sont 

d’orientations très variées et ne semblent pas révéler d’orientation préférentielle ou de 

relation épitaxiale avec le ZnO. On note tout de même que les grains présents sur la face du 

dessus des nanofils de ZnO sont typiquement proches de l’orientation [011̅0] (dans l’axe X) 

et que les grains sur les parois verticales sont typiquement proches de l’orientation [101̅0] 

(dans l’axe Y). Par ailleurs, ces cartographies révèlent des grains de forme distincte entre ceux 

formés sur le dessus du nanofil et ceux formés sur ses parois verticales, ce qui peut être 

associé à un mécanisme de croissance distinct sur les plans c et les plans m du ZnO. Les 

premiers grains sont plutôt de forme allongée, indiquant une croissance colonnaire, tandis 

que les seconds ne présentent pas une morphologie clairement anisotrope et sont plus petits. 

 

Figure 4.8 (a) Cartographie ASTAR des phases cristallines d’une hétérostructure cœur-coquille à 
nanofil de ZnO/CuCrO2. La phase cristalline du ZnO est représentée en rouge et celle du CuCrO2 est 
représentée en vert. Les inserts à droite correspondent aux clichés de diffraction des électrons 
collectés aux points identifiés par les lettres A et B sur la cartographie ASTAR correspondante. Les 
cercles ouverts représentent les clichés de diffraction des électrons théoriques de la phase wurtzite du 
ZnO (rouge) et de la phase rhombohédrale délafossite du CuCrO2 (vert). (b) Cartographie ASTAR 
correspondante des orientations cristallines au sein de l’hétérostructure cœur-coquille à nanofil de 
ZnO/CuCrO2 selon l’axe X et Y. Les échelles de couleur pour la phase wurtzite du ZnO et la phase 
rhombohédrale du CuCrO2 sont présentées dans l’insert à droite. 

Les images MEB, TEM, HRTEM et les cartographies EDS-STEM et ASTAR mettent ainsi 

en évidence la bonne uniformité de la coquille de CuCrO2 formée par AA-CVD sur les 

nanofils de ZnO. 



4.2  Fabrication d’hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 

197 

4.2.2.6 Spectroscopie UV-Vis 

Pour finir, des mesures de transmittance et de réflectance optiques, présentées Figure 

4.9a, ont été effectuées sur la couche mince de CuCrO2 déposée sur verre, sur les nanofils de 

ZnO déposés sur verre/ITO et sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 

ZnO/CuCrO2 déposées sur verre/ITO. Toutes ces mesures ont été effectuées entre 250 nm 

et 2500 nm à l’aide d’un spectrophotomètre Perkin Elmer Lambda 950 équipé d’une sphère 

intégrante. 

La transmittance mesurée sur les nanofils de ZnO sur verre/ITO augmente de façon 

abrupte à partir de 370 nm pour atteindre 65 % à 400 nm et dépasser 80 % à partir de 500 

nm, ce qui est en accord avec la bande d’énergie interdite du ZnO d’environ 3,37 eV (~368 

nm). En revanche, la transmittance de la couche mince de CuCrO2 augmente de façon 

graduelle entre 350 nm et 700 nm pour atteindre une transmittance maximale de 76 %. 

Finalement, la transmittance des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 

ZnO/CuCrO2 augmente graduellement à partir de 370 nm pour atteindre un maximum 

d’environ 55 %, ce qui correspond bien à l’empilement de la transmittance des deux couches 

de nanofils de ZnO et de CuCrO2 prises séparément. On note que la réflectance diminue 

significativement entre la mesure effectuée sur la couche mince de CuCrO2 seule et celle 

effectuée sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2, 

principalement grâce au caractère anti-réflectif de la couche nanostructurée de nanofils de 

ZnO (voir Chapitre 1, section 1.2.1) [342]. 

 

Les spectres de transmittance et de réflectance optique peuvent être utilisés afin d’évaluer 

le coefficient d’absorption (𝛼) d’une couche semiconductrice qui est lié à sa bande d’énergie 

interdite par la formule [654] : 

(𝛼 × ℎ𝜈)𝑛 = 𝐴(ℎ𝜈 − 𝐸𝑔) (4.3) 

avec h la constante de Plank, 𝜈 la fréquence des photons, et A une constante de 

proportionnalité. La valeur de l’exposant n est liée à la nature des transitions électroniques, 

avec n=2 pour une transition directe et n=1/2 pour une transition indirecte. 

 

Le coefficient d’absorption, calculé en prenant en compte la transmittance (T) et la 

réflectance (R) d’une couche mince d’épaisseur d, est donné par la formule [655] : 

𝛼 =
1

𝑑
ln (
1 − 𝑅

𝑇
) (4.4) 

Dans le cas de nanofils de ZnO, nous utiliserons la longueur moyenne des nanofils pour 

le paramètre d. 

 

Une estimation plus rigoureuse du coefficient d’absorption par l’analyse dite du « double 

passage » consiste à prendre en compte la première réflexion à l’interface du substrat et de 

la couche absorbante. Le coefficient d’absorption peut alors être calculé par la formule [655] : 

𝛼 =
1

𝑑
ln (
𝑇𝑠𝑢𝑏(1 − 𝑅)

𝑇
) (4.5) 

avec Tsub la transmittance optique du le substrat.  
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Les bandes d’énergie interdite des nanofils de ZnO formés sur le substrat de 

verre/ITO/couche d’amorce de ZnO et de la couche mince de CuCrO2 déposée sur le substrat 

de verre sont toutes deux évaluées expérimentalement à 3,3 eV selon l’approche de Tauc, 

(Figure 4.9b), en calculant le coefficient d’absorption par cette analyse « double passage » 

[655]. 

 

L’absorptance optique correspondant à ces mesures de transmittance et de réflectance 

est présentée en parallèle des mesures de réponse spectrale Figure 4.15. L’absorptance 

optique des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 apparait supérieure 

à 85 % en dessous de 400 nm, dans le domaine UV, grâce à la bande d’énergie interdite 

élevée des différents semiconducteurs (ITO, ZnO, CuCrO2) et du caractère anti-réflectif des 

nanofils. L’absorptance optique diminue ensuite graduellement entre 400 nm et 800 nm à 

cause de l’augmentation graduelle de la transmittance du CuCrO2 sur cette gamme de 

longueurs d’ondes. L’absorptance optique de la couche de CuCrO2 se révèle ainsi significative 

même en dessous de sa bande d’énergie interdite (entre 2,8 eV et 3,3 eV), dans le domaine 

visible. Cela a également été observé par d’autres groupes et attribué à la présence de résidus 

organiques ou à des phénomènes de diffusion aux joints de grains [626, 633, 635]. 

 

Figure 4.9 (a) Mesures de transmittance (lignes pleines) et de réflectance (lignes pointillées) 
effectuées sur une couche mince de CuCrO2 déposée sur un substrat de verre ; sur un réseau de 
nanofils de ZnO déposé sur un substrat de verre/ITO ; et sur des hétérostructures cœurs-coquilles à 
nanofils de ZnO/CuCrO2 déposées sur un substrat de verre/ITO. (b) Diagrammes de Tauc 
correspondants pour les nanofils de ZnO déposés sur un substrat de verre/ITO et la couche mince de 
CuCrO2 déposée sur un substrat de verre. Le coefficient d’absorption α est calculé selon une analyse 
« double passage ». 
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4.3 Intégration du photo-détecteur UV 

autoalimenté 

Suite aux différentes caractérisations structurales, morphologiques et chimiques menés 

sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2, des contacts métalliques 

ont été déposés sur ces dernières afin de former le dispositif complet pour ensuite le 

caractériser. La structure et le fonctionnement du photo-détecteur UV ainsi formé est 

présentée dans cette section, suivie de l’évaluation de ses performances par des mesures J-V 

effectuées sous obscurité, permettant de caractériser les propriétés de l’hétérojonction p-n, 

puis sous illumination UV à 365 nm pour différentes densités de puissance optiques. Le 

courant photo-généré est ensuite mesuré pour ces illuminations à tension d’opération nulle 

et à -1 V afin de déterminer la réponse à 365 nm correspondante. La réponse spectrale est 

également mesurée sur la gamme de longueurs d’ondes entre 375 nm et 800 nm, et, pour 

finir, des mesures de courant photo-généré résolues en temps sont effectuées pour 

déterminer le temps de réponse du photo-détecteur. 

4.3.1 Fabrication et caractérisation de la diode 

4.3.1.1 Structure du photo-détecteur UV autoalimenté 

La Figure 4.10a représente schématiquement le photo-détecteur UV autoalimenté basé 

sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO recouvertes d’un contact d’argent. 

Le diagramme de bande d’énergie correspondant est présenté Figure 4.10b. 

Dans ce dispositif, les photons incidents illuminent d’abord le substrat verre/ITO. La 

transmittance de la couche d’ITO est de l’ordre de 55 % pour les photons ayant une longueur 

d’onde d’environ 365 nm (~3,396 eV), et celle-ci augmente à 80 % entre 400 nm et 800 nm 

[656]. Une partie significative des photons incidents du domaine UV sont dès lors transmis 

à travers le substrat et sont donc susceptibles d’être absorbés par les nanofils de ZnO ou par 

la coquille de CuCrO2, provoquant la photo-génération de paires électrons-trou au sein des 

deux couches. L’hétérojonction p-n formée par le CuCrO2 et le ZnO permet ensuite la 

séparation des paires électrons-trous au niveau de l’interface, puis le transport des électrons 

et des trous à travers les nanofils de ZnO et la coquille de CuCrO2, respectivement, et leur 

collecte au niveau de la couche d’ITO et des contacts d’argent. Avec des affinités 

électroniques de l’ordre de 4,2 eV pour ZnO [657] et 3,0 eV pour CuCrO2 [624] et des bandes 

d’énergies interdites de 3,37 eV pour le ZnO [65] et de 2,8 eV à 3,3 eV pour le CuCrO2 [616, 

618, 624, 625], le ZnO et le CuCrO2 forment un alignement de bandes de type II. Cela favorise 

une séparation et une collecte efficace des porteurs de charge photo-générés et donc la 

génération d’un photocourant. 
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Figure 4.10 (a) Représentation schématique d’un photo-détecteur UV autoalimenté intégrant des 
hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2. (b) Diagramme de bandes d’énergie 

correspondant. 

4.3.1.1 Dépôt du contact métallique 

Les images MEB présentées Figure 4.11 mettent en évidence la morphologie des 

hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 suite au dépôt du contact 

d’argent par évaporation thermique. On note que l’argent forme une couche d’une épaisseur 

d’environ 300 nm qui épouse partiellement la forme des hétérostructures cœurs-coquilles et 

recouvre leurs parois verticales sur une profondeur d’environ 100 nm 

 

Figure 4.11 Images MEB (a) en vue de dessus et (b) en coupe transverse d’un photo-détecteur UV 
autoalimenté intégrant des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 recouvertes 
d’un contact d’argent et déposées sur un substrat de verre/ITO. La barre d’échelle de 500 nm est valide 
pour les deux images MEB. 

4.3.1.2 Courbes J-V mesurées sous obscurité 

La caractéristique J-V sous obscurité de la diode p-n formée par les hétérostructures 

cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 a d’abord été mesurée entre -1 V et +1 V à l’aide 

d’un multimètre Keithley 2400 au LMGP pour un contact d’argent d’une aire de surface de 

0,2 mm2. 

 

La courbe J-V du photo-détecteur UV mesurée sous obscurité, montrée Figure 4.12a, 

révèle un excellent comportement rectificateur avec une faible densité de courant, inférieure 

à 7,2 x 10-5 A.cm-2, à -1 V et d’environ 0,86 A.cm-2 à +1 V correspondant à un facteur de 
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rectification significatif à ±1 V de 11940. Le facteur de rectification calculé à ±1 V pour d’autres 

dispositifs donnent systématiquement un résultat supérieur à 5000. À titre de comparaison, 

un facteur de rectification à ±1,5 V de 70 est mesuré par Tonooka et Kikuchi pour une diode 

bicouche ZnO/CuCrO2 [640]. 

 

Figure 4.12 (a) Courbe J-V mesurée sous obscurité du photo-détecteur UV autoalimenté intégrant des 
hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2. Le facteur de rectification à ±1 V est 
11 940. (b) Courbes J-V mesurées sur un autre dispositif immédiatement après sa fabrication, puis 
après trois, six et neuf mois de stockage dans des conditions atmosphériques. L’aire de surface du 
contact d’argent est de 0,2 mm2 dans les deux cas. 

Les performances améliorées que nous observons par rapport à la configuration en 

couche mince peuvent être associée aux différents avantages liés à l’utilisation de nanofils 

(voir Chapitre 1, section 1.2.1). On s’attend déjà à une augmentation de l’intensité de la 

réponse en raison du haut facteur de forme des nanofils qui permet d’augmenter la surface 

totale de l’interface. Dans le cas présent, en considérant que la coquille de CuCrO2 recouvre 

les nanofils sur une longueur d’environ 500 nm et en prenant en compte la densité de 

nanofils et leur diamètre moyen mesuré précédemment, on estime que l’aire de surface totale 

de l’hétérojonction est environ cinq fois plus grande que dans le cas d’une hétérojonction de 

type couche mince. La nature monocristalline et la haute mobilité des électrons dans les 

nanofils est aussi avantageux par rapport aux couches polycristallines de ZnO. L’effet positif 

de l’utilisation de nanofils de ZnO sur les caractéristiques de la diode p-n est également 

rapporté pour des hétérostructures formées avec une autre phase délafossite, le CuAlO2 

[658].  

Nous pouvons par ailleurs remarquer que pour la configuration cœur-coquille, l’interface 

entre le ZnO et le CuCrO2 se trouve principalement sur les parois verticales de plan m du 

ZnO, tandis que pour la configuration couche mince, l’interface se trouve sur la surface de la 

couche composée typiquement de plans c du ZnO. Les surfaces de plan c et de plan m du 

ZnO présentent des caractéristiques différentes en ce qui concerne la polarité, la 

configuration de surface (reconstruction, densité de liaison pendantes) et les propriétés 

électriques et optiques [85]. Ces différences sont susceptibles d’affecter distinctement le 

mécanisme de croissance et les densités de défauts à l’interface du ZnO/CuCrO2. Cela 
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pourrait en partie être à l’origine des performances améliorées de l’hétérojonction p-n dans 

le cas des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2. 

 

L’ajustement de la courbe J-V mesurée sous obscurité avec l’équation de la diode  incluant 

les résistances série et parallèle (équation (1.19)) est montrée Figure 4.12a par la courbe en 

pointillés bleus. La résistance parallèle de 15 kΩ.cm2 est bien en accord avec la densité de 

courant relativement faible mesurée à -1 V et peut être corrélée à la bonne uniformité de la 

couche de CuCrO2. La petite résistance série de 0,4 Ω.cm2 est favorisée par la haute mobilité 

des électrons dans les nanofils de ZnO et par la haute conductivité électrique de la coquille 

de CuCrO2 [616]. Le facteur d’idéalité de 2,4 est supérieur à 2, ce qui indique, qu’en plus des 

recombinaisons de type Shockley-Read-Hall, d’autres phénomènes ont lieu, liés par exemple 

à la présence de court circuits dans le dispositif, ce qui peut être révélé par la résistance 

parallèle relativement faible [432]. On note enfin que la diode est plutôt stable dans le temps 

avec un facteur de rectification à ±1 V qui reste élevé même après neuf mois de stockage de 

l’échantillon en conditions atmosphériques (voir Figure 4.12b). Une diminution du facteur 

de rectification à ±1 V de 5000 à 3600 est tout de même observée, principalement en raison 

de l’augmentation de la densité de courant à -1 V, ce qui peut être lié à la formation de courts 

circuit durant les nombreuses manipulations et mesures effectuées sur ce dispositif. 

 

Toutes ces mesures soulignent ainsi la très bonne qualité de l’hétérojonction p-n formée 

par les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2. 

4.3.2 Caractérisations du photo-détecteur UV autoalimenté 

Suite à ces mesures effectuées au LMGP, plusieurs échantillons composés 

d’hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 ont été envoyés à l’Université 

de Cambridge dans le groupe d’optoélectronique du Cavendish Laboratory pour évaluer les 

performances du photo-détecteur UV autoalimenté. Les mesures J-V et de réponse spectrale 

ont été effectuées par Robert L. Z. Hoye tandis que les mesures de temps de réponse ont été 

effectuées par Andrew J. Pearson. Pour effectuer ces caractérisations, des contacts d’argent 

d’une épaisseur de 300 nm sont déposés sur une surface circulaire de 4,5 mm2 par 

évaporation thermique. Tous les dispositifs mesurés sont recouverts d’un masque muni 

d’une ouverture de 3 mm2. 

4.3.2.1 Courbes J-V mesurées sous illumination UV 

Les caractéristiques J-V des photo-détecteurs UV autoalimenté ont été mesurées sous 

obscurité puis sous illumination UV entre -1 V et +1 V avec un multimètre Keithley 2623A. 

Une lampe UV (Herolab UV – 4S/L) d’une longueur d’onde de 365 nm est utilisée pour 

l’illumination UV. La puissance optique est contrôlée en ajustant la hauteur de la lampe UV 

au-dessus de l’échantillon. Pour chaque hauteur, la puissance optique est mesurée à l’aide 

d’une photo-diode en silicium (Thorlabs, S130C).  
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Des courbes J-V représentatives sont ainsi présentées Figure 4.13 entre -1 V et +1 V, et 

entre -0,5 mV et +0,5 mV dans l’insert correspondant. Le dispositif permet clairement de 

détecter des signaux UV sous tension d’opération nulle puisque des densités de 

photocourant de 0,52 µA.cm-2, 0,98 µA.cm-2 et 3,89 µA.cm-2 sont mesurées à 0 V, pour les 

densités de puissance optiques de 0,2 mW.cm-2, 0,5 mW.cm-2 et 2,3 mW.cm-2, 

respectivement. Ces densités de photocourant prennent en compte la densité de courant 

mesuré sous obscurité à 0 V d’environ 0,1 ± 0,06 µA.cm-2 (moyenne sur cinq dispositifs) qui 

n’est pas négligeable dans la cas présent (voir équation (1.20)).Ce courant d’obscurité devrait 

en principe être nul à tension d’opération nulle pour ce type de dispositifs. La mesure 

expérimentale de valeurs non-nulle pour ce type de dispositifs est discutée par Hatch et al. 

[124] et attribuée aux faibles tensions résiduelles associées au système de mesure, c’est donc 

un artefact. 

 

Figure 4.13 Courbes J-V mesurées sous obscurité et sous illumination UV (365 nm) avec une densité 
de puissance optique sur la surface de 0,2 mW/cm2, 0,5 mW/cm2, et 2,3 mW/cm2 pour un photo-
détecteur UV autoalimenté intégrant des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 
ZnO/CuCrO2. Les mesures sont effectuées entre -1 V et +1 V. L’insert montre les mesures J-V 
correspondantes entre -0,5 mV et 0,5 mV. Les lignes pointillées correspondent à une interpolation 
linéaire avec les points de mesure voisins. L’aire de surface du contact d’argent est de 3 mm2. 

4.3.2.2 Réponse statique à 365 nm 

La réponse spectrale est un des paramètres cruciaux permettant de qualifier la 

performance d’un photo-détecteur. Celle-ci est calculée par la mesure du courant photo-

généré pour une certaine puissance optique donnée en utilisant la formule (1.21). Dans le cas 

présent, le courant photo-généré est mesuré sur cinq dispositifs avec une tension 

d’application de 0 V ou de -1 V pour une illumination UV de 365 nm, avec à chaque fois trois 

densités de puissance optique différentes. Les valeurs calculées de la réponse à 365 nm pour 

ces différents dispositifs sont présentées Figure 4.14.  
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Des variations significatives sont observées en fonction du dispositif considéré. Parmi 

ceux-ci, une réponse maximale de 3,43 mA.W-1 est mesurée à 0 V pour une densité de 

puissance optique de 0,2 mW.cm-2. La réponse moyenne des cinq dispositifs mesurés à 0 V 

décroit de 1,5 ± 1,2 mA.W-1 à 1,4 ± 1,0 mA.W-1 et 1,0 ± 0,85 mA.W-1 pour les densités de 

puissance optique de 0,2 mW.cm-2, 0,5 mW.cm-2 et 2,3 mW.cm-2. Une telle dynamique a 

déjà été observée pour des photo-détecteurs UV à nanofils de ZnO et associée à des 

phénomènes de saturation survenant pour les fortes densités de puissance optique [114, 659, 

660]. L’application d’une tension d’opération de -1 V permet d’augmenter la réponse 

moyenne d’environ deux ordres de grandeur avec un maximum de 468 mA.W-1 mesuré pour 

une densité de puissance de 0,2 mW.cm-2. 

 

Figure 4.14 Réponse du photo-détecteur UV autoalimenté intégrant des hétérostructures cœurs-
coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 pour une illumination UV (365 nm) d’une densité de puissance 
optique de 0,2 mW/cm2, 0,5 mW/cm2, et 2,3 mW/cm2 à tension d’opération de 0 V ou de -1 V. Les 
mesures sont effectuées sur cinq dispositifs, représentés par des couleurs différentes.  

La détectivité spécifique est également un paramètre important pour les photo-

détecteurs, qui caractérise leur capacité à distinguer les faibles signaux du bruit (voir 

Chapitre 1, section 1.3.2.1). La formule (1.24) typiquement utilisée pour calculer la détectivité 

n’a pas dans le cas présent de sens physique à 0 V, puisque la densité de courant d’obscurité 

est en principe nulle [124]. Cette formule peut toutefois être utilisée pour calculer la 

détectivité a -1 V, qui est ainsi estimée entre 0,7 x 109 et 8,5 x 109 cm.Hz1/2.W-1 suivant le 

dispositif et la densité de puissance optique incidente considérée. 
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4.3.2.3 Réponse spectrale dans le domaine 375 nm – 800 nm 

Après avoir mesuré la réponse spectrale du photo-détecteur UV autoalimenté de façon 

statique pour une illumination UV de 365 nm, celle-ci est déterminée sur la gamme de 

longueurs d’onde entre 375 nm et 800 nm sous tension d’opération nulle en utilisant une 

lampe halogène en tungstène de 250 W et d’un monochromateur Oriel Cornerstone 130. 

La réponse spectrale ainsi mesurée, superposée aux mesures d’absorptance optique 

présentées Figure 4.15, met en évidence un pic dominant à 395 nm correspondant à une 

réponse maximale de 5,87 mA.W-1. La position de ce pic est en accord avec l’absorptance 

optique élevée mesurée en dessous de 400 nm et confirme ainsi la capacité du photo-

détecteur à détecter des signaux UV sans apport d’énergie externe. La réponse spectrale 

décroit de façon abrupte pour les longueurs d’ondes supérieures à 395 nm pour atteindre 10 

% de sa valeur maximale à 413 nm, puis décroit plus graduellement pour atteindre 0,1 mA.W-

1 et 0,01 mA.W-1 à 500 nm et 650 nm, respectivement. Le facteur de rectification 

correspondant entre la réponse mesurée à 395 nm et à 550 nm de 106 montre la bonne 

sélectivité UV-Vis de ce dispositif.  

 

Figure 4.15 Réponse spectrale et mesure d’absorptance optique du photo-détecteur autoalimenté 
intégrant des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 entre 375 nm et 800 nm. 
Des mesures d’absorptance effectuées sur une couche mince de CuCrO2 déposée sur un substrat de 
verre et sur un réseau de nanofils de ZnO déposé sur un substrat de verre/ITO sont également 
montrées. L’aire de surface du contact d’argent est de 3 mm2. 

Le pic de réponse observé à 395 nm se trouve typiquement entre la bande d’énergie 

interdite du ZnO de 3,37 eV (368 nm) et de celle du CuCrO2 typiquement entre 2,8 eV et 3,3 

eV (i.e. entre 376 nm et 443 nm). L’estimation des bandes d’énergies interdites par la 

méthode de Tauc (Figure 4.9b) donne une valeur d’environ 3,3 eV (376 nm) pour les deux 

semiconducteurs. En considérant l’absorptance élevée à la fois des nanofils de ZnO et du 

CuCrO2 dans la gamme 375–440 nm, ceci suggère que la photo génération de porteurs de 
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charge s’effectue au sein des deux semiconducteurs qui sont tous deux alors susceptibles de 

participer de façon significative à la réponse spectrale. 

 

La diminution abrupte de la réponse spectrale après 395 nm est associée à la chute de 

l’absorptance optique des nanofils de ZnO observée entre 375 nm et 500 nm, ce qui peut 

expliquer une diminution drastique des porteurs de charge photo-générés. La réponse 

spectrale résiduelle observée entre 440 nm et 500 nm, correspondant à des énergies 

légèrement inférieures à la bande d’énergie interdite du CuCrO2, peut être associée à 

l’absorptance significative du CuCrO2 observée dans cette gamme.  

On note à ce titre que la diminution de l’absorptance optique de la couche mince de 

CuCrO2 se fait de façon beaucoup plus lente que la diminution de la réponse spectrale entre 

400 nm et 800 nm. Ainsi, malgré l’absorptance significative de la couche de CuCrO2 dans 

cette gamme, la réponse spectrale reste faible, ce qui semble indiquer que la contribution de 

la coquille de CuCrO2 à la réponse spectrale est relativement inefficace entre 400 nm et 800 

nm. Cette observation peut être liée d’une part à i) l’absorptance optique due aux résidus 

organiques et à la diffusion aux joins de grains au sein de la coquille de CuCrO2 ; et également 

à d’autre phénomènes possibles tels que ii) la présence d’une barrière de potentiel à 

l’interface de CuCrO2/ZnO empêchant l’injection efficace des électrons vers le ZnO ; ou bien 

iii) à l’anisotropie des propriétés électroniques de CuCrO2, avec une résistivité électrique et 

une constante diélectrique plus faible dans la direction c que dans le plan a-b [631], qui 

pourrait affecter la recombinaison des paires électrons-trous formées dans la coquille de 

CuCrO2 ; ou encore iv) à une génération majoritaire des porteurs de charge au sein de la 

coquille de CuCrO2 dans une zone trop éloignée du contact d’argent, ce qui empêcherait la 

collecte efficace des trous. 

Pour finir, la forte réduction de l’intensité de la réponse spectrale observée en dessous de 

395 nm pourrait être associée à l’absorption optique de la part du substrat verre/ITO, ou bien 

à une séparation inefficace des porteurs de charge générés trop loin de l’interface 

ZnO/CuCrO2. 

4.3.2.4 Courbes J-V mesurées sous illumination AM 1,5G 

Les performances photovoltaïques du dispositif ont été évaluées à l’aide d’un simulateur 

solaire ABET Technologies Sun 2000, dont la puissance est calibrée à 100 mW.cm-2 (AM 

1,5G) grâce à une photodiode en silicium de référence (Fraunhofer ISE). 

La courbe J-V du dispositif mesuré sous obscurité puis sous illumination AM 1,5G 

présentée Figure 4.16 met en évidence un effet photovoltaïque non négligeable avec une Voc 

de 16 mV et une Jsc de 35,5 µA.cm-2. Le photo-détecteur UV autoalimenté pourrait ainsi être 

utilisé pour générer une faible puissance électrique d’environ 165 nW.cm-2, et intégrer par 

exemple, en plus de sa fonction de détecteur UV, les unités de récupération d’énergie servant 

à alimenter des systèmes multifonctionnels nanométriques autoalimentés [57]. La Voc 

mesurée reste toutefois assez faible par comparaison avec d’autres hétérostructures intégrant 

des phases délafossite telles que les hétérostructures à nanofils de ZnO/CuAlO2 dont la Voc 
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est de 250 mV [661]. La différence peut s’expliquer dans ce cas par la plus haute mobilité des 

électrons dans CuAlO2 par rapport à CuCrO2, ce qui offre notamment la possibilité de 

remplir complètement le réseau de nanofils et permet ainsi d’améliorer la prise de contact 

par planarisation. 

 

Figure 4.16 Courbes J-V mesurées sous obscurité et sous illumination AM 1,5G pour un photo-
détecteur UV autoalimenté intégrant des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 
ZnO/CuCrO2. Les mesures sont effectuées entre -1 V et +1 V. L’insert montre les mesures J-V 
correspondantes entre -50 mV et 50 mV. L’aire de surface du contact d’argent est de 3 mm2. 

4.3.2.5 Temps de réponse 

Enfin, des mesures de courant photo-généré résolues en temps ont été effectuées à l’aide 

d’une LED d’une longueur d’onde de 370 nm (LED370E, Thor Labs) avec une puissance 

optique de 2,5 mW, ou d’une longueur d’onde de 465 nm (LED465E, Thor Labs) avec une 

puissance optique de 20 mW, connectées à un générateur de fonction d’onde Agilent 

33500B. Les mesures ont été effectuées en connectant le dispositif à un oscilloscope 

Tektronix DPO 3032. Un programme LabView VI a été utilisé pour le contrôle des 

instruments et l’acquisition des données. Ces mesures ont été effectuées sous tension 

d’opération nulle afin d’évaluer les vitesses de réponse en montée et en descente du photo-

détecteur UV autoalimenté. 

Une dynamique de réponse à l’échelle de la dizaine de microsecondes est mise en 

évidence à la fois pour une illumination à 370 nm et à 465 nm par les mesures du courant 

photo-généré résolues en temps, présentées Figure 4.17a et b, respectivement. Les temps de 

réponse en montée et en descente, caractérisés par la variation du courant photo-généré 

entre 10 % et 90 % de sa valeur maximale, sont estimés respectivement à 32 µs et 35 µs pour 

l’illumination à 370 nm, et respectivement à 22 µs et 31 µs pour l’illumination à 465 nm. 
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Figure 4.17 Mesures du courant photo-généré résolues en temps pour une illumination UV de (a) 370 
nm et (b) 465 nm pour une tension d’opération de 0 V. Les lignes pointillées noires verticales 
correspondent au temps pour lequel le photocourant atteint 10 % ou 90 % de sa valeur maximale. Les 
paramètres τ1 and τ2 correspondent aux composantes rapides et lentes, respectivement, d’un modèle 
d’ajustement bi-exponentiel représenté par les courbes en pointillés bleu. 

La cinétique de montée et de descente du courant photo-généré est en outre quantifiée 

en ajustant les courbes à l’aide d’un modèle bi-exponentiel, avec l’équation (4.6) pour la 

montée et l’équation (4.7) pour la descente. 

𝐼(𝑡) = 𝐼0−(𝐴1𝑒
−𝑡/𝜏1 + 𝐴2𝑒

−𝑡/𝜏2) (4.6) 

𝐼(𝑡) = 𝐼0 + 𝐴1𝑒
−𝑡/𝜏1 + 𝐴2𝑒

−𝑡/𝜏2  (4.7) 

avec I(t) le courant photo-généré [A], 𝜏1 et 𝜏2 les composantes temporelles rapides et 

lentes [s], 𝐼0 la composante statique du courant [A], 𝐴1 et  𝐴2 les amplitudes correspondant 

aux exponentielles des composantes rapides et lentes, respectivement [141]. 

 

Les composantes temporelles rapides et lentes sont estimées respectivement à 9,8 µs et 

74,0 µs pour la montée et respectivement à 8,1 µs et 40,2 µs pour la descente dans le cas 

d’une illumination à 370 nm. Il est intéressant de noter que ces valeurs sont très proches 

pour une illumination à 465 nm, avec des composantes temporelles rapide et lente 

respectives de 11,4 µs et 52,1 µs pour la montée et de 7,9 µs et 34,6 µs pour la descente. Les 

paramètres extraits de l’ajustement bi-exponentiel des courbes de courant photo-généré sont 

regroupés dans le Tableau 4.1. Compte tenu des bandes d’énergies interdites du ZnO et du 

CuCrO2 et des courbes d’absorptance mesurées sur les nanofils de ZnO et la couche mince 

de CuCrO2 (Figure 4.15), nous pouvons supposer que les photons ayant une longueur d’onde 

de 365 nm (~3,40 eV) sont principalement absorbés par les nanofils de ZnO, tandis que les 

photons ayant une longueur d’onde de 465 nm (~2,67 eV) excitent principalement la coquille 

de CuCrO2. Les temps de réponse équivalents mesurés à 365 nm et 465 nm révèlent donc 

une certaine symétrie de la dynamique de séparation et de collecte des charges de chaque 

côté de l’hétérojonction p-n, et confirment également que les deux semiconducteurs 

contribuent à la réponse spectrale. 

Les phénomènes physiques à l’origine des deux composantes rapides et lentes observées 

ne sont pas précisément déterminés dans le cas présent. Dans ce type de dispositifs, la 

composante rapide est typiquement liée aux porteurs de charge photo-générés dans la zone 
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de déplétion de la jonction p-n, qui sont séparés et collectés rapidement, tandis que la 

composante lente peut être associée aux porteurs de charge photo-générés loin de la jonction 

p-n, ce qui implique des temps de diffusion significatifs avant leur séparation à la jonction p-

n et leur collecte [662, 663]. D’autres paramètres tels que les phénomènes de piégeage et dé-

piégeage des charges au sein du photo-détecteur sont susceptibles de limiter le temps de 

réponse. 

 

Longueur 

d’onde [nm] 
Montée/descente I0 [µA] A1 A2 τ1 [µs] τ2 [µs] 

370 
Montée 0,005 0,136 0,028 9,8 74,0 

Descente 0,170 0,140 0,034 8,1 40,2 

465 
Montée 0,021 0,025 0,0002 11,4 52,1 

Descente 0 0,0120 0,005 7,9 34,6 

Tableau 4.1 Paramètres extraits de l’ajustement bi-exponentiel des courbes de courant photo-généré 
résolues en temps. 

4.3.3 Comparaison des performances 

Les performances du photo-détecteur UV intégrant des hétérostructures cœurs-coquilles 

à nanofils de ZnO/CuCrO2 sont résumées dans le Tableau 4.2 suivant : 

Longueur 

d’onde de 

détection [nm] 

Réponse 

spectrale à 0 V 

[mA.W-1] 

Temps de réponse 

(montée/descente) 

@ 370 nm 

Temps de réponse 

(montée/descente) 

@ 465 nm 

Sélectivité 

(UV-Vis) 

Détectivité à -1 V 

[cm.Hz1/2.W-1]  

395 5,87 32 µs / 35 μs 22 µs /31 µs 106 (0,7-8,5) x 109 

Tableau 4.2 Performances du photo-détecteur UV autoalimenté intégrant des hétérostructures 
cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2. 

Ces dernières se révèlent proches de ce qui est rapporté dans la littérature pour les 

dispositifs similaires intégrant des nanofils de ZnO (voir Tableau 1.2), en ce qui concerne la 

longueur d’onde de détection, la réponse spectrale, la sélectivité UV-Vis et le temps de 

réponse. Le photo-détecteur UV intégrant des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils 

de ZnO/CuCrO2 apparait notamment être un bon compromis entre une intensité de la 

réponse spectrale élevée et des temps de réponse courts. Le temps de réponse en montée et 

descente (resp. 32 µs et 35 µs) apparait significativement plus court que pour les dispositifs 

intégrant d’autres oxydes tels que Ga2O3 (resp. 100 µs et 900 µs) [664] et Cu2O (plusieurs 

dizaine de millisecondes) [467, 468, 478], ainsi que pour ceux intégrant des semiconducteurs 

organiques tels que spiro-MeOTAD (resp. 200 µs et 950 µs) [472] et P3HT (resp. 90 ms et 

98 ms) [473]. La réponse spectrale de 5,87 mA.W-1 est typiquement supérieure aux dispositifs 

intégrant NiO (<0,493 mA.W-1) [141, 476, 477] ou P3HT (0,84 mA.W-1) [473], mais reste 

toutefois plus faible que les dispositifs intégrant CuSCN (>7,5 mA.W-1) [124, 466], spiro-
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MeOTAD (17 mA.W-1) [472], MAPbI3 Perovkite (26,7 mA.W-1) [469] et Ga2O3 (9,7 mA.W-1) 

[664]. 

En considérant en outre la bonne stabilité, la bonne détectivité à -1 V et la sélectivité UV-

Vis de 106, typiquement du même ordre de grandeur que la sélectivité des différents photo-

détecteurs UV autoalimentés rapportés dans la littérature [124, 466], ce dispositif apparait 

ainsi globalement prometteur pour la satisfaction des « 5S », nécessaire au bon 

fonctionnement d’un photo-détecteur (voir Chapitre 1, section 1.3.2.1). On note pour 

conclure que l’application d’une tension relativement faible de -1 V permet au photo-

détecteur UV intégrant des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 

d’atteindre une réponse de 468 mA.W-1 à 365 nm, ce qui est du même ordre de grandeur que 

la réponse des photo-détecteurs UV commerciaux standards, intégrant typiquement des 

matériaux tels que GaP, SiC, GaN, AlGaN ou le diamant [445]. 
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4.4 Conclusion 

Dans ce chapitre, des hétérostructures cœurs-coquilles originales à nanofils de 

ZnO/CuCrO2 ont été élaborées par voie chimique pour être ensuite intégrées dans des photo-

détecteurs UV autoalimentés. 

La coquille de CuCrO2 est formée par AA-CVD sur les nanofils de ZnO avec une bonne 

conformité et révèle, par les cartographies ASTAR, une morphologie colonnaire au niveau 

du dessus des nanofils tandis que des grains plus petits sans forme bien définie sont formés 

sur les parois verticales des nanofils. Les mesures de DRX en incidence rasante, de 

spectroscopie Raman, et de diffraction des électrons confirment la phase wurtzite des 

nanofils de ZnO et la phase délafossite du CuCrO2. 

L’hétérojonction p-n formée par les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 

ZnO/CuCrO2 se caractérise par un excellent comportement rectificateur avec un facteur de 

rectification entre +1 V et -1 V approchant 1,2 x 104, ce qui est bien plus élevé que les dispositifs 

similaires constitués d’hétérostructures bicouches rapportés dans la littérature. Une 

absorptance optique élevée, supérieure à 85 %, dans le domaine UV est mesurée. La mesure 

de la réponse spectrale du photo-détecteur UV autoalimenté révèle un maximum de 5,87 

mA.W-1 à 395 nm pour une tension d’opération nulle, ce qui permet une bonne sélectivité 

avec un rapport UV-Vis calculé entre 395 nm et 550 nm de 106. En outre, la réponse 

maximale de 3,43 mA.W-1 est mesurée à 365 nm pour une faible densité de puissance optique 

de 0,2 mW.cm2 et une tension d’opération nulle, ce qui confirme bien la capacité du 

dispositif à détecter des signaux UV de façon autoalimentée. Un effet photovoltaïque est 

également observé sous illumination AM 1,5G. Le fort potentiel applicatif de ce dispositif est 

en particulier souligné par les temps de réponse courts, avec des temps de montée et de 

descente de 32 µs et 35 µs, respectivement, pour une illumination de 365 nm, en considérant 

les variation du courant photo-généré entre 10 % et 90 % de sa valeur maximale. 

Ces résultats prometteurs illustrent l’intérêt des hétérostructures cœurs-coquilles à 

nanofil de ZnO/CuCrO2 pour la photo-détection UV autoalimentée. L’emploi de techniques 

de dépôt par voie chimique, à température modérée et à coût réduit pour la fabrication des 

différentes couches soulignent d’autant plus le fort potentiel applicatif de ce type 

d’hétérostructures, uniquement composées d’oxides semiconducteurs relativement 

abondants.
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Dans ce cinquième et dernier chapitre, les hétérostructures cœurs-coquilles sont formées 

par le dépôt d’un semiconducteur de type p, le SnS, sur des réseaux de nanofils de ZnO 

déposés sur des substrats de verre/ITO. L’objectif final est d’intégrer ces hétérostructures 

cœurs-coquilles au sein de cellules solaires à absorbeur extrêmement mince (voir Chapitre 1, 

section 1.3.3). Le SnS est choisi comme coquille absorbante en raison de ses propriétés 

électroniques et optiques appropriées. Ces propriétés, ainsi que les cellules solaires intégrant 

le SnS rapportées dans la littérature seront présentées succintement dans la première partie. 

Le SnS est élaboré par voie chimique en solution avec le procédé SILAR, qui bénéficie de 

multiples avantages du point de vue du coût et de la mise en oeuvre. Cette approche nécessite 

toutefois de protéger les nanofils de ZnO des solutions acides par une fine coquille de TiO2 

(<10 nm d’épaisseur) qui est déposée par ALD. Le dépôt de la coquille de SnS par le procédé 

SILAR est ensuite optimisée sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2 

obtenues par croissance spontanée, puis est appliqué sur des hétérostructures similaires 

obtenues dans le cadre de la croissance localisée. Les hétérostructures cœurs-coquilles à 

nanofils de ZnO/TiO2/SnS ainsi formées sont caractérisées par différentes techniques 

incluant la DRX, la spectroscopie de diffusion Raman, l’imagerie MEB, TEM, HRTEM, des 

cartographies EDS-STEM et la spectroscopie UV-Vis. La dernière partie présente pour finir 

les caractéristiques photovoltaïques des premières cellules solaires à absorbeur extrêmement 

mince intégrant les hétérostrucures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS, dans les 

cas spontané ou localisé. Ces dernières sont, pour ce faire, recouvertes d’un matériau 

organique transporteur de trous, le P3HT. 
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5.1 Le SnS pour le photovoltaïque 

Les efforts actuels dédiés à la recherche de nouveaux matériaux pour la production de 

cellules solaires à large échelle et à bas coût se sont notamment portés sur les chalcogénures 

tels que Sb2S3, SnS, CuS, et FeS2 (voir Chapitre 1, section 1.3.3). En raison de sa bande 

d’énergie interdite relativement faible, comprise entre 1,1 eV et 1,8 eV, de son fort coefficient 

d’absorption dans le domaine visible, supérieur à 104 cm-1, et de sa conductivité électrique de 

type p, le SnS apparait comme un candidat approprié pour jouer le rôle de couche absorbante 

au sein des nouvelles générations de cellules solaires de type couches minces ou 

nanostructurées [665]. C’est en outre un matériau composé d’éléments relativement 

abondants et non toxiques [43], pouvant être synthétisé par des méthodes d’élaboration bas 

coût et à faible température, typiquement par dépôt chimique en phase vapeur ou en 

solution [665, 666]. Le SnS est ainsi considéré comme une bonne alternative aux 

technologies actuelles utilisant d’autres matériaux absorbants comportant des éléments 

rares ou critiques tels que CdTe ou CIGS. 

Nous présentons, dans cette section, les propriétés structurales et électro-optiques du 

SnS, suivies d’une brève description des cellules solaires rapportés dans la littérature 

combinant le SnS au ZnO. Nous nous intéresserons principalement à la phase cubique π-

SnS, qui sera synthétisée par le procédé SILAR (dépôt de couches successives par adsorption 

et réaction) à la section suivante. 

5.1.1 Propriétés structurales et électro-optiques 

5.1.1.1 La phase orthorhombique 

Le SnS existe à l’état naturel sous la forme du minéral herzenbergite avec une structure 

cristalline de type orthorhombique (notée α-SnS). Cette phase, de groupe d’espace Pnma, 

représentée schématiquement Figure 5.1a, est régulièrement rapportée dans la littérature et 

correspond à la phase de SnS la plus favorable thermodynamiquement [667, 668]. Les 

paramètres de maille associés sont, d’après la fiche ICDD N°39-0354, a=4,329 Å, b=11,192 Å, 

et c=3,984 Å. 

La phase α-SnS présente une conductivité électrique intrinsèque de type p en raison de 

la faible énergie de formation des lacunes d’étain, permettant des concentrations de porteurs 

de charge de l’ordre de 1015 à 1018 cm-3 [669]. Cette phase bénéficie également d’une bonne 

mobilité des trous typiquement comprise entre 50 cm2.V-1.s-1 et 90 cm2.V-1.s-1 [665]. De 

nombreuses études théoriques et expérimentales mettent en évidence une bande d’énergie 

interdite indirecte d’environ 1 eV à 1,1 eV, ainsi qu’une bande d’énergie interdite directe 

d’environ 1,3 eV à 1,4 eV [670–675]. Des calculs théoriques associés à des mesures 

expérimentales effectuées par Vidal et al. suggèrent une bande d’énergie interdite indirecte 

de 1,07 eV avec un seuil d’absorption effectif à 1,47 eV [671]. L’absorption dans α-SnS apparait 

ainsi dominée par des transitions directes comprises entre 1,3 eV et 1,5 eV [667, 671, 672]. 

Cela coïncide bien avec la bande d’énergie interdite optimale de 1,4 eV permettant de 
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maximiser le rendement de conversion photovoltaïque [667]. Le coefficient d’absorption 

reste par conséquent élevé dans le domaine visible, entre 104 cm-1 et 105 cm-1 [671, 676]. Grâce 

à ces propriétés avantageuses, la phase α-SnS est largement considérée pour la fabrication 

de cellules solaires [665, 669]. La formation de la phase α-SnS est typiquement observée par 

pulvérisation cathodique [674, 677], évaporation thermique, MBE [678], PVD [673], ALD 

[679, 680], CVD [681], pyrolyse d’aérosol [682, 683], dépôt électrochimique [672], dépôt en 

bain chimique [684–688], et par SILAR [687, 689]. 

 

Figure 5.1 Représentation schématique des structures (a) orthorhombique, (b) blende de zinc et (c) 
rocksalt du SnS. Les sphères grises et orange représentent les atomes d’étain et de soufre, 
respectivement. 

5.1.1.2 Les phases cubiques 

Les phases blende de zinc et rocksalt 

Parmi les différents polytypes du SnS, les phases blende de zinc, de groupe d’espace F-

43m, et rocksalt, de groupe d’espace Fm-3m, présentent également un intérêt pour le 

photovoltaïque [667]. Les structures correspondantes sont présentées respectivement Figure 

5.1b et Figure 5.1c. La phase rocksalt du SnS a été identifiée pour la première fois par Mariano 

et Chopra par évaporation thermique de SnS sur un cristal de NaCl de structure rocksalt 

[690], tandis que la phase blende de zinc a été identifiée initialement par Greyson et al. sur 

des nano- et micro-cristaux de SnS formés par dépôt en bain chimique [691]. Par la suite, ces 

phases cubiques du SnS ont été rapportées expérimentalement à de nombreuses reprises par 

des techniques d’élaboration diverses incluant le dépôt en bain chimique [686, 692] et le 

procédé SILAR [693, 694]. L’attribution précise de la phase rocksalt ou blende de zinc reste 

toutefois difficile, puisque ces dernières forment chacune une phase cubique à face centré 

avec un paramètre de maille similaire, typiquement compris entre 5,79 Å et 6,00 Å [690–

692]. Ces deux phases ne peuvent par conséquent pas être distingués par DRX ou par 

spectroscopie de diffusion Raman [695]. 

Des calculs DFT effectués entre 2009 et 2012 par Ichimura [696], puis par Burton et 

Walsh [667], suggérant fortement que la phase blende de zinc n’est pas 
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thermodynamiquement stable, ont ensuite incité à restreindre la phase cubique du SnS 

observée expérimentalement à la structure rocksalt [676]. Il a toutefois été montré plus 

récemment, par des calculs DFT effectués par Skelton et al., que la phase rocksalt est 

également instable dans des conditions normales, mais pourrait être stabilisée dans certaines 

conditions de pressions ou de contrainte épitaxiale [668]. Il faut également noter que les 

phases blende de zinc ou rocksalt de SnS ne permettent pas d’expliquer la présence de 

certains pics de diffractions observés sur les clichés de DRX collectés expérimentalement sur 

des couches minces ou des nano-cristaux de SnS [676, 691, 692]. 

La phase π-SnS 

Ces considérations théoriques et expérimentales ont finalement conduit Rabkin et al. par 

des mesures de diffraction des électrons [697], puis Abutbul et al. par des mesures de DRX 

[698], en 2015 et 2016, respectivement, à proposer une nouvelle structure cubique du SnS. 

Cette structure, présentée Figure 5.2a et notée π-SnS, est formée de 64 atomes disposés selon 

une maille cubique de paramètre de maille a=11,7 Å, soit environ le double du paramètre de 

maille des structures rocksalt ou blende de zinc de SnS [697]. Les positions atomiques et la 

symétrie de cette phase, de groupe d’espace P213, sont identifiées dans les références [697, 

698]. Des calculs DFT effectués par Abutbul et al. [699], puis par Skelton et al. [668], révèlent 

que la phase π-SnS est thermodynamiquement stable, avec une énergie de formation 

légèrement plus élevée que la phase α-SnS. Des recuits thermiques effectués jusqu’à 350-

400°C sous azote sur des couches minces de SnS ont permis de confirmer 

expérimentalement la stabilité de la phase π-SnS [692, 698]. Cette structure permet 

également d’attribuer sans équivoque la totalité des pics de diffraction observés 

expérimentalement sur les couches minces de SnS de phase cubique [676, 698]. La phase π-

SnS a ainsi été obtenue par diverses techniques d’élaboration, telles que l’évaporation 

thermique [700], l’ALD [679, 680], la AA-CVD [701], la pyrolyse d’aérosol [702], le dépôt en 

bain chimique [688, 703–705] et le procédé SILAR [693]. 

La phase π-SnS fait partie d’une nouvelle classe de chalcogénures ayant fait l’objet d’une 

attention croissante ces dernière années [706]. Outre la phase π-SnS, de nouvelles études 

ont permis également de synthétiser la phase π-SnSe [707], et prédisent théoriquement 

l’existence des phases π-GeS et π-GeSe [706]. En plus de l’aspect scientifique, ces phases 

présentent un intérêt applicatif pour les cellules solaires et les photo-détecteurs [706]. 

La phase π-SnS constitue un semiconducteur de type p avec une conductivité électrique 

limitée de l’ordre de 6 x 10-6 Ω-1.cm-1 [676]. La structure de bandes théorique de π-SnS, 

présentée Figure 5.2b, révèle une bande d’énergie interdite indirecte de l’ordre de 1,34 eV 

d’après Segev et al. [708] et de 1,37 eV d’après Rehman et al. [709]. Des calculs DFT effectués 

selon une autre approche par Skelton et al. mettent en évidence une bande d’énergie 

interdite directe de 1,74 eV [710]. La bande d’énergie indirecte reste toutefois à privilégier 

selon Abutbul et al. [706]. D’un point de vue expérimental, des mesures de spectroscopie 

UV-Vis ont révélées une bande d’énergie interdite indirecte de 1,53 eV [699] et directe 

comprise entre 1,64 eV et 1,75 eV [676, 679, 695, 705]. On note que ces mesures sont en 

accord avec les valeurs obtenues théoriquement à la fois pour les cas direct et indirect. 
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Quoiqu’il en soit, la phase π-SnS bénéficie d’un coefficient d’absorption élevé dans le 

domaine visible, supérieur à 104 cm-1 [705], ce qui souligne son potentiel applicatif pour la 

fabrication de cellules solaires [676, 710]. 

 

Figure 5.2 (a) Représentation schématique de la structure de la phase π-SnS. (b) Diagramme de 
bandes théorique de la phase π-SnS calculé par DFT. La ligne horizontale en pointillée représente le 
niveau de Fermi. D’après Rehman et al. [709]. 

5.1.2 Cellules solaires à base de SnS 

Le SnS dans sa phase α a été intégré comme couche absorbante au sein de cellules solaires 

de type couches mince à de multiples reprises [665]. Un rendement de conversion limité à  

2 % à d’abord été rapporté par Sinsermsuksakul et al. pour une cellule de type glass/Mo/α-

SnS/Zn(O,S)/ZnO/ITO [681]. L’optimisation complète des différentes interfaces et des 

propriétés électriques de la couche de SnS a par la suite permis de doubler les performances 

et d’atteindre un rendement de conversion maximal de 4,36 % en 2014 [669]. Une couche 

de SnS de 400 nm déposée par ALD est utilisée dans ce cas. Les cellules solaires intégrant la 

phase α-SnS sont notamment limitées par la Voc typiquement inférieure à 400 mV [676]. 

Cela a en partie été attribué aux propriétés physiques anisotropes de la phase α-SnS liées à 

sa structure en couches par couches (Figure 5.1a) [710, 711]. 

La découverte récente de la phase cubique π-SnS offre de nouvelles perspectives pour 

une utilisation alternative du SnS au sein de cellules solaires [695, 710]. La bande d’énergie 

interdite plus élevée de la phase π-SnS pourrait permettre d’augmenter la Voc, et la structure 

cubique présente par ailleurs un intérêt technologique par sa compatibilité avec d’autres 

substrats de structure cubique, tels que Si et GaAs [676, 706]. Les études sur les cellules 

solaires de type couches minces intégrant la phase π-SnS restent toutefois encore limitées à 

ce jour et concernent des hétérostructures SnS/SnSe et SnS/CdS [695, 712, 713]. Un 

rendement de conversion maximal de 1,28 % avec une Voc de 470 mV est rapporté par Garcia-

Angelmo et al. pour la structure acier/π-SnS/CdS/ZnO/ZnO:Al [695]. 

La formation d’hétérojonctions combinant directement la phase π-SnS et le ZnO n’a, à 

notre connaissance, jamais été rapportée dans la littérature. En revanche, des 
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hétérostructures de type bicouches formées par une hétérojonction p-n combinant 

directement le SnS de phase α avec le ZnO ont été rapportées en 2008 et 2009 [666, 714]. 

La couche de SnS est synthétisée par dépôt électrochimique [714] ou par évaporation 

thermique [666]. Un effet photovoltaïque est mesuré dans les deux cas, mais le rendement 

de conversion ne dépasse pas 0,01 % [666, 714]. Les performances restent ainsi limitées et 

pourraient bénéficier de la nanostructuration de la cellule par l’emploi de nanofils de ZnO 

en remplacement d’une couche mince.  

Des hétérostructures combinant des nanofils de ZnO recouverts d’un mélange de SnS2 et 

SnO2 par dépôt en bain chimique avec un faible rendement de conversion de 0,1 % ont été 

rapportées par Bu [715]. L’unique publication à ce jour présentant des hétérostructures 

radiales à nanofils de ZnO/SnS est rapportée par Zhu et al. en 2017 [677]. Le SnS de phase α 

est déposé sur les nanofils de ZnO par pulvérisation cathodique (Figure 5.3a). On note 

toutefois que la couche de SnS obtenue par cette méthode ne recouvre pas les nanofils de 

façon conforme et ne permet donc pas de bénéficier pleinement des avantages offerts par les 

architectures radiales à base de nanofils de ZnO. Un rendement de conversion intéressant 

de 1,2 % est obtenu, avec une Voc de 520 mV et une Jsc de 4,6 mA.cm-2 (Figure 5.3b). 

 

Figure 5.3 (a) Image MEB en vue inclinée d’hétérostructures radiales à nanofils de ZnO/SnS. (b) 
Courbes J-V mesurées sous obscurité et sous illumination AM 1,5G de la cellule solaire formée par les 
hétérostructures radiales à nanofils de ZnO/SnS. D’après Zhu et al. [677]. 

5.1.3 Synthèse par SILAR 

Le procédé SILAR est une technique d’élaboration de couches minces alternative au 

dépôt en bain chimique proposée pour la première fois par Ristov en 1985 dans le cadre du 

dépôt de Cu2O [716] et également développée par Nicolau par le dépôt de CdS et ZnS [717, 

718]. C’est une technique de dépôt facile à mettre en place et bas coût permettant 

l’élaboration de couches minces à température ambiante sur de grandes surfaces, avec 

relativement peu de restrictions sur le type de substrat employé [719, 720]. En outre, 

contrairement au dépôt en bain chimique, le procédé SILAR permet de minimiser les 

phénomènes de précipitation en solution, réduisant ainsi les pertes en matière. C’est 

également une technique dépôt de type couche par couche, qui est en principe bien adaptée 
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à la formation de couches minces conformes sur des substrats nanostructurés, tels que les 

réseaux de nanofils de ZnO. 

La possibilité d’élaborer des oxydes métalliques ou des chalcogénures tel que le SnS par 

le procédé SILAR est ainsi d’un grand intérêt technologique pour le développement de 

dispositifs opto-électroniques et photovoltaïques à large échelle [719]. Nous présentons dans 

cette partie le principe de fonctionnement du procédé SILAR ainsi qu’un bref résumé de la 

littérature rapportant la formation de SnS par SILAR. 

5.1.3.1 Principe du SILAR 

Le procédé SILAR est basé sur l’immersion successive d’un substrat au sein de béchers 

séparés contenant une solution de cations puis une solution d’anions avec des étapes 

intermédiaires de rinçage à l’eau déionisée. La formation de la couche mince est obtenue par 

les phénomènes séquentiels d’adsorption et de réaction chimique des espèces ioniques à 

l’interface liquide-solide située au niveau du substrat [719]. Les solutions de précurseurs sont 

typiquement obtenues par la dissolution de sels métalliques dans l’eau déionisée (e.g. SnCl2, 

SnSO4 ou Sn(NO3)2 pour la solution de cations et Na2S pour la solution d’anions). La 

formation d’un composé solide de type 𝐶𝑎𝑋𝑑 (e.g. SnS, Sb2S3,…) par ce procédé se fait suivant 

la réaction [719] : 

(𝑎𝐶(𝑎𝑞)
𝑛+ + 𝑏𝐴(𝑎𝑞)

𝑚− ) + (𝑐𝐾(𝑎𝑞)
𝑝+

+ 𝑑𝑋(𝑎𝑞)
𝑞− ) → (𝐶𝑎𝑋𝑑)𝑠 + 𝑏𝐴(𝑎𝑞)

𝑚− + 𝑐𝐾(𝑎𝑞)
𝑝+

 (5.1) 

avec 𝐶(𝑎𝑞)
𝑛+  (e.g. 𝑆𝑛2+) et 𝐴(𝑎𝑞)

𝑚−  (e.g. 𝑆𝑂4
2−, 𝐶𝑙− , …) les ions contenus dans la solution du 

précurseur de cations, et, 𝐾(𝑎𝑞)
𝑝+  (e.g. Na2-) et 𝑋(𝑎𝑞)

𝑞−  (e.g. HS-, S2-, …), les ions contenus dans la 

solution du précurseur d’anions. Les paramètres n, m, p, q sont des constantes liées à la 

charge électrique des différents ions et a, b, c, d, les nombres de cations et d’anions 

correspondants impliqués dans la réaction. 

 

Les différentes étapes de la formation d’une monocouche durant un cycle SILAR sont 

représentées Figure 5.4 : 

- La première étape consiste à immerger le substrat dans la solution cationique, ce qui 

permet l’adsorption d’une couche de cations 𝐶𝑛+ à la surface du substrat (Figure 

5.4a). L’adsorption à lieu en raison de forces de type Van-der Waals, des forces 

d’attraction chimique et des forces de cohésion [719]. Une double couche électrique 

est formée par l’addition d’une seconde couche composée d’anions 𝐴𝑚−. 

- La première étape de rinçage permet d’éliminer les cations en excès, ainsi que la 

couche d’anions présente à la surface du substrat (Figure 5.4b). 

- L’étape de réaction consiste à introduire le substrat dans la solution contenant les 

anions 𝑋
𝑞−

. Ces derniers diffusent vers l’interface liquide-solide jusqu’à ce que leur 

concentration au niveau de l’interface et dans la solution soit égale. La réaction 

chimique hétérogène entre les ions 𝑋𝑞− et les cations 𝐴𝑚− adsorbés permet alors la 

formation de la phase solide 𝐶𝑋 (Figure 5.4c). La précipitation de la phase solide 𝐶𝑋 
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à la surface du substrat est liée à la faible stabilité des ions 𝑋𝑞− et 𝐴𝑚− au niveau de 

l’interface liquide-solide [719]. Celle-ci est liée à la sursaturation de la solution, 

contrôlée par les paramètres de concentration en précurseurs, de température, et de 

pH. 

- La seconde étape de rinçage permet d’éliminer les espèces 𝑋
𝑞−

 et 𝐾
𝑝+

 en excès ainsi 

que les produits de la réaction (Figure 5.4d). 

 

Figure 5.4 Représentation schématique de la formation d’une couche mince par le procédé SILAR. (a) 
Adsorption des ions 𝐶+ et 𝐴−  avec la formation d’une double couche électrique, (b) rinçage des ions 
𝐶+ et 𝐴−  non adsorbés, (c) réaction des ions 𝑋−  avec les ions 𝐶+ adsorbés pour former le produit 𝐶𝑋, 
(d) rinçage des ions 𝐾+ et 𝑋−  en excès. D’après Pathan et Lokhande [719]. 

Ce procédé permet théoriquement de déposer une monocouche par cycle SILAR, ce qui 

offre ainsi la possibilité de contrôler précisément l’épaisseur finale de la couche en adaptant 

le nombre total de cycles. En pratique, l’obtention d’une couche mince de haute qualité 

structurale et homogène nécessite l’ajustement de différents paramètres, tels que la nature 

des précurseurs chimique, leur concentration, le pH des solutions, la température de dépôt, 

les temps de trempage, les temps de rinçage, ainsi que les vitesses d’insertion et de retrait du 

substrat [719]. Des temps de rinçage suffisant doivent notamment être prévus afin 

d’empêcher les phénomènes de précipitation homogène dans les solutions de réaction, ce 

qui peut nuire à la qualité de la couche formée. 

5.1.3.2 Synthèse du SnS par SILAR 

Un nombre conséquent d’articles ont rapporté la formation de SnS suivant le procédé 

SILAR [687, 693, 694, 721–724]. Le sulfate de sodium nonahydraté, Na2S.9H2O, est 

systématiquement utilisé pour préparer la solution d’anions, tandis que différents sels d’étain 

ont été utilisés pour la solution de cations. Les dépôts sont généralement effectués à 

température ambiante. 

C’est d’abord la phase SnS2 qui a été obtenue par procédé SILAR sur des substrats de 

silicium et de verre en utilisant le précurseur SnCl2 [725, 726]. La phase SnS est rapportée 

pour la première fois en 2008 par Ghosh et al. [689]. Une solution de SnSO4 de 100 mM 

diluée dans une solution acide de H2SO4 avec un pH de 1,8 et une solution de Na2S de 100 

mM sont utilisées. Une couche mince de SnS de phase α avec une épaisseur de 200 nm est 
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obtenue après 125 à 150 cycles sur des substrats de verre ou de verre recouverts d’une couche 

mince d’ITO. La formation de la phase α-SnS est également rapportée par Chaki et al. avec 

une solution de cations préparée à partir de SnCl2 anhydre et d’une solution de Na2S, toutes 

deux d’une faible concentration de 1,25 mM [687]. La présence non négligeable de phases 

résiduelles non souhaitées de type SnS2 est observée par DRX. La phase π-SnS est observée 

par Gao et al. (initialement attribuée à la phase blende de zinc) pour une couche mince de 

SnS déposée sur un substrat de verre à partir d’une solution de SnCl2.2H2O et d’une solution 

de Na2S.9H2O, de concentrations respectives de 10 mM et 5 mM [693]. L’épaisseur de la 

couche est d’environ 150 nm pour 45 cycles SILAR et sa conductivité électrique est de l’ordre 

de 10-6 Ω-1.cm-1 [693]. Les temps de trempage et de rinçage sont typiquement compris entre 

10 secondes et 40 secondes pour toutes ces différentes préparations de SnS par SILAR. Celles-

ci sont résumées dans le tableau suivant : 

 

Solution d’étain Solution de souffre 
Ordre des bains et temps 

de trempage 

Phase 

obtenue 

Bande d’énergie 

interdite 
Référence 

SnCl2 (200 mM, pH=2) 
Na2S (100 mM, 

pH=9) 

Sn2+ (20 s)  H2O (10 s) 

 S2- (20 s) H2O (10 s) 
SnS2 2,6 eV (directe) [725] 

SnCl2 (200 mM, pH=2) 

+ triéthanolamine 

Na2S (100 mM, 

pH=9) 

Sn2+ (20 s)  H2O (10 s) 

 S2- (20 s) H2O (10 s) 
SnS2 2,22 eV (directe) [726] 

SnSO4 (100 mM, 

pH=1,8) 

Na2S (100 mM, 

pH=12,5) 

Sn2+ (25 s)  H2O (25 s) 

 S2- (15 s) H2O (10 s) 
α-SnS 1,43 eV (directe) [689] 

SnCl2.2H2O (10 mM, 

pH=1,8) + NH4Cl (50 

mM) 

Na2S.9H2O (5 mM, 

pH=9,5) 

Sn2+ (20 s)  H2O (10 s) 

 S2- (20 s) H2O (10 s) 
π-SnS 1,71 eV (directe) [693] 

SnCl2 anhydre (1,25 

mM) 

Na2S.9H2O (1,25 

mM) 

Sn2+ (25 s)  H2O (25 s) 

 S2- (25 s) H2O (25 s) 

α-SnS et 

SnS2 
1,31 eV (directe) [687] 

Sn(NO3)2 (250 mM) 

 + triéthanolamine 
Na2S (250 mM) 

Sn2+ (35 s)  H2O (35 s) 

 S2- (35 s) H2O (35 s) 

Mixture 

α-SnS et 

π-SnS 

1,89 eV (directe) [694] 

SnCl2.2H2O (100 mM, 

pH=1,8, à 40°C) 

Na2S (100 mM, 

pH=12,5, à 40°C) 

Sn2+ (23 s)  H2O (23 s) 

 S2- (23 s) H2O (23 s) 

Mixture 

α-SnS et 

π-SnS 

1,73 eV (directe) [724] 

Tableau 5.1 Conditions expérimentales de la préparation de SnS par procédé SILAR rapportées dans 
la littérature. 

Nous voyons dans ce tableau que le procédé SILAR permet d’obtenir sans recuit des 

couches minces de SnS cristallisées en phase SnS2 ou SnS, les deux polytypes α-SnS et π-SnS 

pouvant être formés. Les conditions particulières provoquant la formation de l’une ou l’autre 

de ces différentes phases par procédé SILAR ne sont pas clairement établies. Il a été montré 

par Gao et al., dans le cas du dépôt en bain chimique de SnS, que la phase α-SnS est formée 

lorque la température de la solution est de 60°C avec un pH de 5 ou de 6, tandis que la phase 

π-SnS est observée uniquement pour une température de 35°C et un pH de 5 [686, 688]. Un 

substrat de verre recouvert d’un fine couche de SnS de phase π déposée par SILAR est utilisée. 
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Le bain chimique est composé d’un mélange de SnCl2, de Na2S2O3, de citrate d’ammonium 

et d’ammoniac [686, 688]. 

 

Le procédé et les conditions expérimentales mises en place au LMGP pour l’élaboration 

de la coquille de SnS par SILAR sur les réseaux de nanofils de ZnO sont présentées section 

5.2.2. Le dépôt de couches minces directement sur un substrat de ZnO par le procédé SILAR 

peut toutefois se révéler impraticable en raison de l’instabilité chimique du ZnO dans les 

solutions acides et basiques. Par conséquent, nous avons choisi de suivre une stratégie 

similaire à celle mise en place par Romain Parize lors de sa thèse au LMGP (2017) pour le 

dépôt de Sb2S3 [727]. Cette approche consiste à recouvrir les nanofils de ZnO d’une fine 

couche protectrice de TiO2 déposée par ALD. L’optimisation du dépôt de la coquille de TiO2 

par ALD est présentée en section 5.2.1. 
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5.2 Fabrication et caractérisations 

d’hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils 

de ZnO/TiO2/SnS 

Cette partie présente les différentes étapes et optimisations menées dans le but de 

fabriquer des hétérostructures cœurs-coquilles originales à nanofils de ZnO/TiO2/SnS. La 

coquille de TiO2 est d’abord déposée sur les nanofils de ZnO par ALD et sa cristallisation en 

phase anatase est obtenue par recuit thermique. La bonne conformité, l’uniformité et la 

qualité cristalline de la coquille de TiO2 sont caractérisées par DRX, spectroscopie de 

diffusion Raman, imageries MEB, TEM et HRTEM. 

Nous présentons ensuite le procédé mis en place pour l’élaboration du SnS par SILAR. Ce 

procédé est utilisé pour former les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 

ZnO/TiO2/SnS, obtenues soit par croissance spontanée, soit par croissance localisée en 

préparant le substrat de verre/ITO/couche d’amorce de ZnO par lithographie assistée par 

nano-impression. Les propriétés morphologiques, structurales, chimiques et optiques de ces 

hétérostructures pour différents conditions de dépôt sont analysées par DRX, spectroscopie 

de diffusion Raman, imageries MEB, TEM, HRTEM, cartographies EDS-STEM et 

spectroscopie UV-Vis. 

5.2.1 Dépôt de la coquille de TiO2 

Le TiO2 en phase anatase, de groupe d’espace I41/amd, est un semiconducteur de type n 

présentant une large bande d’énergie interdite de 3,2 eV et des niveaux d’énergie du 

maximum de la bande de valence et du minimum de la bande de conduction proches de ceux 

du ZnO [657, 728]. Les performances des cellules solaires à colorant ou des cellules solaires 

à absorbeur extrêmement mince utilisant le ZnO comme matériau transporteur d’électrons 

sont typiquement améliorées lorsque celui-ci est recouvert d’une fine couche de TiO2 [87, 

440, 729]. Par exemple, le rendement de conversion des hétérostructures cœurs-coquilles à 

nanofils de ZnO/Sb2S3 augmente de 10-3 % à 2,3 % lorsqu’une couche mince de TiO2 d’une 

épaisseur de 8 nm est formée sur les nanofils de ZnO par ALD, avant le dépôt de la coquille 

de Sb2S3 par pyrolyse d’aérosol [120]. La couche de TiO2 permet, par un effet de passivation, 

d’améliorer significativement la séparation et l’extraction des porteurs de charge au niveau 

de l’interface avec l’absorbeur en réduisant les phénomènes de recombinaisons [440]. 

Le recouvrement des nanofils de ZnO par une fine couche de TiO2 offre ainsi la possibilité 

de bénéficier des propriétés de surface et de la stabilité chimique du TiO2 tout en gardant 

l’avantage de la haute mobilité électronique des nanofils de ZnO. Le recouvrement des 

nanofils de ZnO et de la couche d’amorce de ZnO par une fine couche très conforme de TiO2 

est possible par la technique d’ALD [120]. Cela permet notamment de bénéficier d’une 

protection complète du réseau de nanofils de ZnO dans les solutions acides et basiques, 
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offrant la voie à l’utilisation de techniques de dépôt alternatives par voie liquide pour la 

fabrication d’hétérostructures à nanofils de ZnO. 

5.2.1.1 Le dépôt par couches atomiques 

Principe 

La technique d’ALD consiste à injecter de façon alternée des précurseurs gazeux sur la 

surface d’un substrat [730]. Une purge de la chambre de réaction est effectuée à l’aide d’un 

gaz inerte après l’injection de chaque précurseur de façon à ce que ceux-ci ne soient jamais 

simultanément présents dans la chambre. Le premier précurseur injecté dans la chambre est 

adsorbé à la surface du substrat jusqu’à saturation et forme une monocouche. Tous les 

précurseurs n’ayant pas réagi avec la surface sont évacués lors de la purge. Le second 

précurseur est ensuite injecté dans la chambre. Celui-ci réagit avec la couche précédemment 

adsorbée pour former une monocouche du composé solide désiré à la surface du substrat. 

Une purge finale permet d’évacuer les précurseurs en excès ainsi que les produits de la 

réaction. Ces quatre étapes constituent un cycle d’ALD. Le cycle peut être répété plusieurs 

dizaines voir centaines de fois pour atteindre l’épaisseur désirée. La qualité des couches 

déposées par ALD est typiquement liée au type de précurseurs utilisé, à la température du 

substrat, et aux temps d’injections et de purge. 

La technique d’ALD est particulièrement prisée pour le recouvrement et la modification 

des propriétés de surface de substrats nanostructurés à haut facteur de forme [87, 731]. Cette 

technique permet de contrôler précisément, à l’échelle atomique, l’épaisseur des couches 

déposées, avec une excellente conformité et uniformité. Son principal inconvénient réside 

dans les temps de dépôt, qui peuvent rapidement dépasser plusieurs heures en fonction du 

nombre de cycles. 

Conditions expérimentales 

Le dépôt de TiO2 est effectué sur les nanofils de ZnO dans un réacteur Fiji 200 de 

Ultratech situé dans la salle blanche de la PTA. Le tetrakis(dimethylamido)titanium 

(TDMAT) est utilisé comme source de titane et l’eau comme source d’oxygène. Le réservoir 

de TDMAT est constamment maintenu à une température de 75 °C. 

Les conditions de dépôt, en ce qui concerne la température du substrat, les temps 

d’injection et les temps de purge ont été optimisées précédemment par Romain Parize dans 

le cadre de sa thèse afin d’obtenir un recouvrement complet de haute qualité du réseau de 

nanofils de ZnO [727]. La température de dépôt est fixée à 200°C avec une pression dans la 

chambre d’environ 110 mTorr. Un cycle est défini par les étapes successives d’injection de 

H2O pendant 0,1 s ; suivit d’une purge de 10 s ; puis de l’injection de TDMAT pendant 0,1 s ; 

et d’une purge finale de 10 s. Un nombre total de 150 cycles est réalisé afin de former une 

coquille de TiO2 d’une épaisseur légèrement inférieure à 10 nm. La coquille de TiO2 étant 

amorphe dans ces conditions, une étape de recuit thermique est nécessaire pour former la 

phase anatase. 
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5.2.1.2 Cristallisation de la coquille de TiO2 par recuit thermique 

L’optimisation de la cristallisation de la coquille de TiO2 par recuit thermique est 

effectuée sur des réseaux de nanofils de ZnO formés par dépôt en bain chimique sur un 

substrat de verre recouvert d’une couche d’amorce de ZnO. La couche d’amorce est réalisée 

par un seul trempage avec une vitesse de retrait de 3,3 mm.s-1 suivi d’un recuit à 300°C 

pendant 10 min puis à 500°C pendant 1 h. Le dépôt en bain chimique des nanofils est ensuite 

réalisé selon une croissance spontanée en suivant la procédure standard avec une 

concentration de 30 mM, une température de dépôt de 90°C et une durée de dépôt de 3 

heures. 

Les propriétés structurales et optiques des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 

ZnO/TiO2 non recuites, puis recuites pendant 3 heures dans un four sous air à 250°C, 350°C 

ou 500°C ont été caractérisées par DRX et par spectroscopie de diffusion Raman. Les clichés 

de DRX ont été collectés en configuration Bragg-Brentano à l’aide d’un diffractomètre Bruker 

D8 Advance en utilisant la radiation CuKα1. Les spectres de diffusion Raman ont été collectés 

à température ambiante entre 50 cm-1 et 2000 cm-1 à l’aide d’un faisceau laser Ar+ incident 

d’une longueur d’onde de 488 nm. Celui-ci est localisé sur la surface du substrat à l’aide d’un 

objectif à grossissement x 100 avec une tache focale de moins de 1 µm2 et une puissance 

d’environ 2 mW. Un spectromètre Horiba/Jobin Yvon Labram équipé d’un détecteur CCD 

refroidit à l’azote liquide est utilisé. La calibration est effectuée à l’aide d’un échantillon de 

silicium de référence, à température ambiante, en fixant la position théorique du silicium à 

520,7 cm-1. 

 

Les clichés de DRX collectés sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 

ZnO/TiO2 non recuites et pour les différentes températures de recuit sont présentés Figure 

5.5.  

 

Figure 5.5 Clichés de DRX collectés sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2 
non recuites, ou recuites à 250°C, 350°C ou 500°C pendant 3 heures sous air. 
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Quelle que soit la température de recuit, un pic de diffraction intense, observé à 34,4°, 

est attribué aux plans (002) des nanofils de ZnO, tandis que les pics de diffraction de plus 

faible intensité, observés à 31,8°, 36,3°, 47,6° et 56,8° correspondent aux plans (100), 

(101), (102), et (110) de la couche d’amorce de ZnO. L’absence de pics de diffraction 

additionnels pour la couche non recuite ou recuite à 250°C révèle le caractère 

majoritairement amorphe de la coquille de TiO2. Après un recuit à 350°C, un pic de 

diffraction d’intensité significative apparait à 37,9°. Celui-ci correspond aux plans (004) de 

la phase anatase du TiO2, d’après la fiche ICDD N°00-021-1272. Des pics de diffraction de 

plus faible intensité correspondant aux plans (101), (112), et (200) du TiO2 sont également 

observés respectivement à 25,3°, 38,5°, et 48,1°. Les mêmes pics de diffraction de la phase 

anatase du TiO2 sont observés avec une intensité similaire après le recuit à 500°C. 

 

Les spectres de diffusion Raman correspondants collectés sur les hétérostructures cœurs-

coquilles à nanofils de ZnO/TiO2 non recuites et pour les différentes températures de recuit 

sont présentés Figure 5.6. 

 

Figure 5.6 Spectres de diffusion Raman collectés sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils 
de ZnO/TiO2 non recuites, ou recuites à 250°C, 350°C ou 500°C pendant 3 heures sous air. 
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de la phase anatase du TiO2 [732]. Tous les modes de la phase anatase du TiO2 dans la gamme 

de longueur d’onde de 100 cm-1 à 700 cm-1 sont ainsi identifiés après le recuit à 350°C. 

L’intensité de ces raies augmente légèrement après le recuit à 500°C. 

 

Les clichés de DRX et les spectres de diffusion Raman révèlent ainsi tous deux la 

cristallisation de la coquille de TiO2 en phase anatase par recuit thermique. La cristallisation 

débute vraisemblablement à une température légèrement inférieure à 250°C, et se poursuit 

jusqu’à 350°C. La cristallisation de la coquille de TiO2 semble légèrement améliorée après un 

recuit à 500°C. Nous fixons toutefois pour la suite la température de recuit à 350°C afin 

d’éviter les phénomènes de diffusion des atomes de zinc au niveau de l’interface ZnO/TiO2 

pouvant mener à la formation de phases parasites de type Zn2TiO4 [733]. 

5.2.1.3 Caractérisations morphologiques et structurales 

Le dépôt de la coquille de TiO2 est ensuite effectué sur un réseau de nanofils de ZnO 

formé sur un substrat de verre/ITO recouvert d’une couche d’amorce de ZnO. Les conditions 

de dépôt de la coquille de TiO2 par ALD, des nanofils de ZnO par dépôt en bain chimique, et 

de la couche d’amorce par trempage sont identiques aux conditions présentées dans la 

section précédente. Un recuit thermique de 350°C pendant 3 heures est réalisé sous air. Les 

propriétés morphologiques et structurales des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils 

de ZnO/TiO2 sont caractérisées dans cette partie par imagerie MEB, TEM, et HRTEM. 

Microscopie électronique à balayage 

Des images MEB en vue de dessus et en coupe transverse des hétérostructures cœurs-

coquilles à nanofils de ZnO/TiO2 sont présentées Figure 5.7a et b, respectivement. Celles-ci 

ont été collectées à l’aide d’un microscope Zeiss ULTRA Plus équipé d’un canon à électron à 

effet de champ. 

 

Figure 5.7 Images MEB (a) en vue de dessus et (b) en coupe transverse des hétérostructures cœurs-
coquilles à nanofils de ZnO/TiO2  déposées sur un substrat de verre/ITO et recuites à 350°C. 

Les nanofils ont une longueur et un diamètre moyens de 892 ± 102 nm et 81 ± 22 nm, 

respectivement, avec une densité apparente de 93 ± 4 nanofils par µm2. La surface des 

nanofils observée sur l’image MEB en vue de dessus (Figure 5.7a) apparait légèrement 
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rugueuse en raison de la présence de la couche polycristalline de TiO2. Le sommet des 

nanofils se révèle également légèrement arrondi sur l’image MEB en coupe transverse (Figure 

5.7b). 

Microscopie électronique en transmission 

Des images TEM et HRTEM ont été collectées sur une hétérostructure cœur-coquille à 

nanofil de ZnO/TiO2 présentées Figure 5.8a et b, respectivement. Les échantillons utilisés 

pour l’analyse TEM ont été préparés en grattant les hétérostructures cœurs-coquilles à 

nanofils de ZnO/TiO2 à l’aide d’une pointe diamant et en les plaçant sur une grille de cuivre 

recouverte de carbone. Les images TEM et HRTEM ont été collectées à l’aide d’un microscope 

JEOL JEM 2010 LaB6 avec une tension d’opération de 200 kV, et une résolution spatiale de 

0,19 nm. Ces mesures ont été effectuées par Laetitia Rapenne (LMGP). 

L’image TEM présentée Figure 5.8a révèle l’excellente conformité de la couche de TiO2, 

épousant la forme du nanofil sur toute sa longueur avec une épaisseur relativement 

constante de 8 nm à 9 nm. L’image HRTEM collectée à l’interface entre le TiO2 et le ZnO, 

présentée Figure 5.8b, révèle les plans cristallin (002) du ZnO dans l’axe de croissance, et les 

plans (004) de la phase anatase du TiO2. Le cliché de diffraction des électrons collecté sur 

l’hétérostructure, présenté Figure 5.8c, permet d’identifier les phases wurtzite du ZnO et 

anatase du TiO2, confirmant de ce fait la bonne cristallisation de la coquille de TiO2 lors du 

recuit thermique à 350°C, en accord avec les mesures de DRX et de spectroscopie de diffusion 

Raman. 

 

Figure 5.8 (a) Image TEM d’une hétérostructure cœur-coquille à nanofil de ZnO/TiO2. (b) Image 
TEM à plus fort grandissement d’une hétérostructure cœur-coquille à nanofil de ZnO/TiO2. L’insert à 
droite présente une image HRTEM montrant l’interface entre le TiO2 et le ZnO. (c) Cliché de 
diffraction des électrons collecté sur une hétérostructure cœur-coquille à nanofil de ZnO/TiO2 
montrant les phases wurtzite du ZnO et anatase du TiO2. 
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5.2.2 Synthèse du SnS par SILAR 

Le procédé SILAR utilisé pour le dépôt de SnS est représenté schématiquement Figure 

5.9a. Une photographie du système correspondant mis en place au LMGP est présentée 

Figure 5.9b. Quatre béchers en polytétrafluoroéthylène (PTFE) contenant les différentes 

solutions sont placés sur un support rotatif motorisé. Le substrat de verre/ITO recouvert de 

nanofils de ZnO/TiO2 est placé sur un bras mécanique également motorisé. Les mouvements 

du support et du bras mécanique sont contrôlés automatiquement par ordinateur à l’aide du 

logiciel Perfect Motion. Le dépôt est effectué à température ambiante. 

La première solution est préparée par dissolution du précurseur Na2S.9H2O (Sigma 

Aldrich) dans l’eau déionisée avec une concentration de 10 mM à 50 mM. Le pH des solutions 

correspondantes est compris entre 11,5 et 12. Dans ces conditions, les ions HS- sont 

majoritaires dans la solution [734]. Une seconde solution est préparée par dissolution du 

précurseur SnCl2.2H2O (Sigma Aldrich) dans l’eau déionisée avec également une 

concentration de 10 mM à 50 mM. Le pH de ces solutions est légèrement supérieur à 2. Dans 

ces conditions, un précipité blanc est formé par hydrolyse des ions Sn2+ selon la réaction 

𝑆𝑛2+ + 𝐶𝑙− +𝐻2𝑂 ⇋ 𝑆𝑛𝑂𝐻𝐶𝑙(𝑠) +𝐻
+(5.2) [735]. L’ajout de quelques gouttes de HCl dilué 

permet alors de rendre la solution transparente en stabilisant les ions Sn2+. Deux béchers 

contenant de l’eau déionisée sont employés pour les étapes intermédiaires de rinçage. 

 

Figure 5.9 (a) Représentation schématique du procédé SILAR utilisé pour le dépôt de SnS. (b) 
Photographie du système SILAR utilisé pour le dépôt de SnS au LMGP. 

Le dépôt du SnS par SILAR débute par l’immersion du substrat dans la solution de Na2S 

pendant 20 secondes. Dans cette solution de pH 11,5-12, la surface du TiO2 est chargée 

positivement en raison de son PIE de 5,9 [736]. Cela favorise l’adsorption des anions HS- à la 

surface du TiO2. Un premier rinçage est effectué pendant 10 secondes afin d’éliminer les 

espèces HS- non adsorbés, ainsi que les cations Na+ résiduels de la double couche électrique. 

Le substrat est ensuite immergé dans la solution de SnCl2, ce qui permet la formation de la 
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couche solide de SnS sur le substrat par la réaction des ions Sn2+ avec les ions HS- adsorbés, 

selon la réaction chimique suivante : 

𝑆𝑛(𝑎𝑞)
2+ + (2𝑁𝑎(𝑎𝑞)

+ + 𝐻𝑆(𝑎𝑞)
− ) + 𝐻𝑂− → 𝑆𝑛𝑆(𝑠) + 2𝑁𝑎(𝑎𝑞)

+ + 𝐻2𝑂(𝑎𝑞) (5.3) 

 

Le substrat est maintenu dans la solution pendant une durée réduite afin de limiter la 

possible dégradation du ZnO, dans le cas d’un recouvrement incomplet du TiO2. Le rinçage 

final est effectué pendant 10 secondes afin d’éliminer les ions HS- et Na+ résiduels.  

Ces quatre opérations de trempage forment un cycle SILAR. Ce cycle est répété entre 10 

et 40 fois afin de former une couche de SnS suffisamment épaisse sur les nanofils de 

ZnO/TiO2. Les solutions de rinçage sont régénérées régulièrement afin de réduire les 

phénomènes de précipitation en solution et les contaminations résultantes possibles. Le 

substrat est systématiquement inséré et retiré des solutions avec une vitesse respective de 10 

mm.s-1 et 30 mm.s-1. Après des essais préliminaires, nous avons remarqué que les paramètres 

de concentration des précurseurs et du nombre de cycle affectaient de façon bien plus 

significative la morphologie et l’épaisseur de la couche déposée que les autres paramètres 

(temps de trempage et de rinçage, vitesse d’insertion et de retrait). Ces derniers ont donc été 

fixés tandis que le nombre de cycle et la concentration est variée dans le but d’optimiser le 

dépôt de la coquille de SnS sur les nanofils de ZnO/TiO2. 

5.2.3 Nanofils de ZnO/TiO2 par croissance spontanée 

Le dépôt de la coquille de SnS est effectué sur des réseaux de nanofils de ZnO/TiO2 

formés sur un substrat de verre/ITO et recuits à 350°C pendant 3 heures, identiques à ceux 

présentés en section 5.2.1.3. Trois séries de dépôts de SnS ont été effectuées selon le protocole 

présenté ci-dessus en faisant varier i) le nombre de cycle, ii) la concentration de Na2S et SnCl2 

simultanément (i.e. conditions équimolaires), et iii) la concentration de Na2S (resp. SnCl2) 

pour une concentration de SnCl2 (resp. Na2S) fixée (i.e. conditions non-équimolaires). 

Les propriétés morphologiques et structurales des hétérostructures ont été caractérisées 

par MEB, DRX et spectroscopie de diffusion Raman. Ces mesures ont été effectuées à l’aide 

des équipements présentés en section 5.2.1.2. Les spectres de diffusion Raman ont été 

collectés à température ambiante entre 50 cm-1 et 2000 cm-1 à l’aide d’un faisceau laser He-

Ne incident d’une longueur d’onde de 632,8 nm. Celui-ci est localisé sur la surface du 

substrat à l’aide d’un objectif à grossissement x 100 avec une tache focale de moins de 1 µm2 

et une faible puissance d’environ 0,1 mW permettant d’éviter toute photo-dégradation de la 

coquille sondée. 

5.2.3.1 Microscopie électronique à balayage 

Variation du nombre de cycle 

Les propriétés morphologiques des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 

ZnO/TiO2/SnS formées après 10, 20, 30 et 40 cycles SILAR pour une concentration de Na2S 

et de SnCl2 de 50 mM sont évaluées à l’aide des images MEB présentées Figure 5.10. 
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Après 10 cycles SILAR (Figure 5.10(a,b)), la formation d’agglomérats d’environ 25 ± 5 nm 

avec une densité apparente approximative de 21 ± 5 agglomérats par nanofil est observée. 

Ceux-ci sont distribués sur toute la longueur et sur le dessus des nanofils, révélant ainsi la 

présence de sites de nucléation préférentiels distribués de façon relativement homogène à la 

surface du TiO2. La présence d’agglomérats en bas des nanofils, jusqu’au niveau de la couche 

d’amorce de ZnO, met en évidence la pénétration efficace du réseau de nanofils par la 

technique SILAR. 

Après 20 cycles SILAR (Figure 5.10(c,d)), les agglomérats sont toujours clairement 

visibles et dispersés sur toute la longueur des nanofils. La densité apparente approximative 

de 18 ± 3 agglomérats par nanofil est similaire à celle observée après 10 cycles, tandis que leur 

taille moyenne de 63 ± 16 nm est significativement plus grande. La croissance des 

agglomérats, et leur coalescence, semblent légèrement plus prononcées au niveau du 

sommet des nanofils, qui sont alors totalement recouverts, de telle sorte qu’on ne distingue 

plus la section hexagonale caractéristique des nanofils de ZnO sur l’image MEB en vue de 

dessus (Figure 5.10c). 

La morphologie est sensiblement différente après 30 cycles SILAR, puisque les nanofils 

apparaissent entièrement recouverts par la couche déposée, de leur base jusqu’au sommet 

(Figure 5.10(e,f)). La croissance et la coalescence des agglomérats conduisent ainsi à la 

formation d’une coquille relativement continue et rugueuse. La conformité et l’uniformité 

n’est toutefois pas optimale en raison de la taille importante des agglomérats et de la densité 

importante des nanofils, qui provoquent des phénomènes de coalescence entre les nanofils 

adjacents. Finalement, après 40 cycles (Figure 5.10(g,h)), le réseau de nanofils de ZnO/TiO2 

apparait entièrement rempli par la couche déposée, du sommet des nanofils jusqu’à la 

couche d’amorce de ZnO. 

 

Figure 5.10 Images MEB (a, c, e, g) en vue de dessus et (b, d, f, h) en coupe transverse des 
hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS pour différent nombres de cycles 
SILAR. (a, b) 10 cycles, (c, d) 20 cycles, (e, f) 30 cycles, et (g, h) 40 cycles. Une concentration de 50 
mM de Na2S et de SnCl2 est utilisée. Les inserts présentent les photographies des échantillons 
correspondants. 

Les photographies des substrats correspondants sont présentées dans les inserts de la 

Figure 5.10. Les dépôts apparaissent relativement bien homogènes sur toute la surface des 
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substrats. La couleur du substrat devient de plus en plus sombre avec l’augmentation du 

nombre de cycles, passant d’une couleur orange et transparente pour 10 cycles à un dépôt 

noir et opaque après 40 cycles, révélant de ce fait les bonnes propriétés absorbantes de la 

couche déposée dans le domaine visible. En outre, la bonne stabilité des substrats de 

verre/ITO recouverts d’une couche d’amorce de ZnO et de nanofils de ZnO/TiO2 dans la 

solution acide de SnCl2 montre que la couche de TiO2 déposée par ALD recouvre aussi bien 

les nanofils de ZnO que la couche d’amorce de ZnO. 

 

Nous observons que la vitesse de dépôt est relativement importante pour une 

concentration équimolaire de 50 mM, ce qui conduit au remplissage du réseau de nanofils 

pour 40 cycles SILAR. Nous fixons par la suite le nombre de cycles à 40 afin d’observer l’effet 

d’une diminution de la concentration sur la morphologie du dépôt. 

Variation de la concentration de Na2S et de SnCl2 de façon simultanée 

Les propriétés morphologiques des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 

ZnO/TiO2/SnS formées après 40 cycles SILAR pour une concentration de Na2S et de SnCl2 

identique de 10 mM, 20 mM et 30 mM sont caractérisées à l’aide des images MEB présentées 

Figure 5.11.  

 

Figure 5.11 Images MEB (a, c, e) en vue de dessus et (b, d, f) en coupe transverse des hétérostructures 
cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS pour différentes concentrations équimolaires de Na2S et 
SnCl2. (a, b) 10 mM, (c, d) 20 mM, et (e, f) 30 mM. Les dépôts sont effectués en 40 cycles SILAR. Les 
inserts présentent les photographies des échantillons correspondants. 

Le dépôt effectué avec une faible concentration de 10 mM conduit à la formation 

d’agglomérats d’environ 47 ± 12 nm dispersés le long des nanofils avec une faible densité 

apparente d’approximativement 6 ± 3 agglomérats par nanofil (Figure 5.11(a,b)). 

L’augmentation de la concentration à 20 mM permet d’augmenter drastiquement la densité 

apparente des agglomérats, avec au moins 18 ± 2 agglomérats par nanofil (Figure 5.11(c,d)). 

Ce phénomène est lié à l’augmentation du degré de sursaturation des solutions avec la 

concentration, conduisant à l’augmentation du taux de nucléation des agglomérats sur la 

surface du substrat [719]. La taille moyenne des agglomérats, d’environ 50 ± 12 nm, reste en 
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revanche relativement constante. Enfin, lorsque la concentration des solutions est de 30 mM, 

les nanofils de ZnO/TiO2 apparaissent entièrement recouverts par la couche déposée (Figure 

5.11(e,f)). Bien que cette couche soit relativement rugueuse avec une uniformité relativement 

faible, elle épouse bien la forme allongée des nanofils et forme ainsi une coquille continue 

bien définie. 

 

Ces observations suggèrent que la densité de nucléation des agglomérats est 

essentiellement contrôlée par la concentration équimolaire des solutions de Na2S et de SnCl2, 

tandis que leur taille moyenne dépend principalement du nombre de cycles. On note la 

pénétration remarquable du réseau de nanofils par la couche obtenue avec le procédé SILAR. 

Un nombre de cycles réduit compris entre 30 et 40, correspondant à un temps de dépôt 

compris entre 45 minutes et 1 heure, apparait suffisant pour la formation d’une couche de 

SnS relativement épaisse, dense et compacte sur les nanofils de ZnO/TiO2. Dans la 

perspective d’intégration de ces hétérostructures au sein de dispositifs, il est toutefois 

préférable de ne pas remplir complètement le réseau de nanofils de façon à bénéficier de tous 

les avantages de la structure cœur coquille, en matière de gestion de la lumière par piégeage 

optique, et de gestion efficace des porteurs de charge (voir Chapitre 1, section 1.2.1). 

Variation de la concentration de Na2S (resp. SnCl2) pour une concentration de SnCl2 

(resp. Na2S) fixée 

Les images MEB en vue de dessus et en coupe transverse du dépôt de SnS effectué par 

SILAR sur des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS pour une 

concentration de Na2S (resp. SnCl2) de 10 mM puis de 30 mM avec une concentration de 

SnCl2 (resp. Na2S) fixée à 50 mM sont présentées respectivement Figure 5.12(a,b) et (c,d) 

(resp. Figure 5.12(g,h) et (e,f)). 

Pour une faible concentration de Na2S de 10 mM et une concentration de SnCl2 de 50 

mM, une densité apparente très importante d’au moins 26 ± 6 agglomérats par nanofil est 

observée Figure 5.12(a,b). Leur taille moyenne est d’environ 46 ± 11 nm. L’augmentation de 

la concentration de Na2S à 30 mM conduit à l’augmentation de la taille des agglomérats, 

formant par coalescence une couche recouvrant complètement les nanofils (Figure 

5.12(c,d)). En revanche, pour une faible concentration de 10 mM de SnCl2 et une 

concentration de Na2S de 50 mM, la densité apparente des agglomérats est bien plus faible 

avec environ 7 ± 1 agglomérats par nanofil (Figure 5.12(g,h)). L’augmentation de la 

concentration de SnCl2 de 10 mM à 30 mM est associée à une augmentation significative de 

la taille moyenne des agglomérats de 62 ± 17 nm à 98 ± 21 nm (Figure 5.12(e,f)). Il est 

intéressant de noter que les dépôts effectués pour une concentration de SnCl2 et de Na2S de 

10 mM (Figure 5.11(a,b)) et pour une concentration de SnCl2 de 10 mM et de Na2S de 50 mM 

(Figure 5.12(g,h)) conduisent à une morphologie et une densité apparente par nanofils des 

agglomérats très similaire. Cela suggère que la concentration de la solution de Na2S ne joue 

pas un rôle significatif sur le taux de nucléation des agglomérats. L’augmentation de la 

concentration de SnCl2 apparait au contraire fortement liée avec la densité d’agglomérats, 
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suggérant une interaction préférentielle des ions Sn2+ par rapport aux ions HS- avec la surface 

du TiO2. 

 

Figure 5.12 Images MEB (a, c, e, g) en vue de dessus et (b, d, f, h) en coupe transverse des 
hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS pour différentes concentrations non-
équimolaires de Na2S et SnCl2. Les concentrations de Na2S et SnCl2 utilisées sont respectivement (a, 
b) 10 mM et 50 mM, (c, d) 30 mM et 50 mM, (e, f) 50 mM et 30 mM, et (g, h) 50 mM et 10 mM. Le 
dépôt est effectué en 40 cycles SILAR. Les inserts présentent les photographies des échantillons 
correspondants. 

5.2.3.2 Diffraction des rayons X  

Les clichés de DRX collectés sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 

ZnO/TiO2/SnS obtenues après 10, 20, 30 ou 40 cycles SILAR avec une concentration de Na2S 

et de SnCl2 de 50 mM sont présentées Figure 5.13.  

Les pics de diffractions observés sur tous les clichés de DRX à 21,5°, 30,4°, 35,4°, 41,6°, 

45,5°, 50,6°, 55,7°, 58,8°, 60,4° et 61,9° sont attribués à la couche d’ITO recouvrant le substrat 

de verre (fiche ICDD N°06-0416). Le pic observé à 37,6° peut être associé aux plans (411) de 

l’ITO (rapporté à 37,7° d’après la fiche ICDD N°06-0416), mais aussi aux plans (004) de la 

phase anatase de la coquille de TiO2 (rapporté à 37,8° d’après la fiche ICDD N°21-1272). Le 

pic de diffraction le plus intense, identifié à 34,6°, est associé aux plan (002) des nanofils de 

ZnO, tandis que les pics de plus faible intensité observés à 36,4°, 47,5° et 63,0° correspondent 

respectivement aux plans (101), (102) et (103) des nanoparticules de ZnO composant la 

couche d’amorce (fiche ICDD N°36-1451). 

Les nombreux autres pics de diffraction observés sur les différents clichés de DRX sont 

tous attribués à la phase cubique π-SnS. Les angles de Bragg de diffraction de la phase π-SnS 

ont été identifiés expérimentalement par Nair et al. sur une couche mince de SnS élaborée 

par dépôt en bain chimique [676]. En l’absence d’une fiche ICDD disponible de la phase π-

SnS, ces mesures sont utilisées comme référence pour l’attribution des pics de diffraction 

observés sur la Figure 5.13. Les positions de l’ensemble des pics de DRX attribués à coquille 

de SnS déposée par procédé SILAR sont résumées dans le Tableau 5.2. 
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Figure 5.13 Clichés de DRX collectés sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de 
ZnO/TiO2/SnS pour différents nombres de cycles SILAR. Une concentration équimolaire de 50 mM 
de Na2S et de SnCl2 est utilisée. 

2θ (°) 
(hkl) 

 2θ (°) 
(hkl) 

SILAR Ref. [676]  SILAR Ref. [676] 

18,9 18,74 (211)  44,3 44,18 (440) 

23,1 23,01 (300)  45,0 44,90 (441) 

26,7 26,63 (222)  45,6 45,61 (530) 

30,9 30,84 (400)  48,5 48,38 (532) 

31,9 31,82 (410)  51,1 51,04 (541) 

32,9 32,76 (411)  52,4 52,33 (622) 

38,9 38,83 (500)  54,9 54,85 (444) 

39,7 39,63 (511)  55,6 55,47 (700) 

42,1 41,95 (520)  56,1 56,08 (710) 

42,8 42,71 (521)     

Tableau 5.2 Positions des pics de DRX correspondants à la coquille de SnS déposée par procédé SILAR 
sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2, par rapport aux positions des pics de 
DRX de la phase π-SnS mesurées expérimentalement par Nair et al. [676]. 

Le cliché de DRX collecté après le dépôt de 10 cycles révèle des pics de diffraction 

d’intensité faible à 26,7°, 31,9°, 32,9°, 39,7° et 52,4°. L’intensité de ces derniers augmente 

ensuite pour 20, 30 et 40 cycles en raison de la plus grande quantité de SnS déposée sur les 

nanofils de ZnO/TiO2, ce qui permet également de distinguer de nouveaux pics. Le pic de 

diffraction le plus intense, observé à 26,7°, est associé aux plans (222) de la phase π-SnS. Les 

trois pics d’intensité significative identifiés à 30,9°, 31,9° et 32,9° correspondent 

respectivement aux plans (400), (410) et (411) de la phase π-SnS. Ces trois pics sont 

caractéristiques de la phase π-SnS et permettent d’exclure les phases cubiques rocksalt ou 

blende de zinc de SnS [698]. Les pics restant, d’intensité plus faible, observés à 18,9°, 23,1°, 

38,9°, 39,7°, 42,1°, 42,8°, 44,3°, 45,0°, 45,6°, 48,5°, 51,1°, 52,4°, 54,9°, 55,6° et 56,1° sont 
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attribués respectivement aux plans (211), (300), (500), (511), (520), (521), (440), (441), (530), 

(532), (541), (622), (444), (700), et (710) de la phase π-SnS (Tableau 5.2). Aucun autre pic de 

diffraction pouvant indiquer la présence significative de phases parasites, telles que la phase 

α-SnS (fiche ICDD N°039-0354), SnS2 (fiche ICDD N°23-0677), Sn2S3 (fiche ICDD N°14-0619) 

ou SnO2 (fiches ICDD N°01-080-3912 et N°04-012-0773), n’est observé sur ces clichés de 

DRX. 

5.2.3.3 Spectroscopie de diffusion Raman 

Les spectres de diffusion Raman collectés sur les hétérostructures cœurs-coquilles à 

nanofils de ZnO/TiO2/SnS obtenues après 10, 20, 30 ou 40 cycles SILAR pour une 

concentration équimolaire de Na2S et de SnCl2 de 50 mM sont présentés Figure 5.14. Les 

mesures sont effectuées avec un laser d’une faible puissance de 0,1 mW afin d’éviter de 

provoquer la formation de la phase SnS2 [699]. 

 

Figure 5.14 Spectres de diffusion Raman collectés sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils 
de ZnO/TiO2/SnS pour différents nombres de cycles SILAR. Une concentration équimolaire de 50 mM 
de Na2S et de SnCl2 est utilisée. 

Des raies Raman sont déjà observées à 71 cm-1, 90 cm-1, 174 cm-1, et autour de 195 cm-1 sur 

le spectre collecté pour un dépôt de 10 cycles SILAR. Celles–ci apparaissent bien plus intenses 

dans le cas des dépôts de 20, 30 et 40 cycles SILAR. On remarque alors que la raie large 

observée autour de 195 cm-1 est composée de deux raies centrées autour de 193 cm-1 et 201 

cm-1 qui se chevauchent. Des raies Raman de plus faible intensité sont également observées 

à 111 cm-1 et 120 cm-1, et une raie relativement large est identifiée à 224 cm-1. Les positions de 

toutes ces raies correspondent très bien aux modes Raman de la phase π–SnS mesurés 

expérimentalement par Abutbul et al. à 59 cm-1, 71 cm-1, 90 cm-1, 112 cm-1, 123 cm-1, 176 cm-1, 

192 cm-1, 202 cm-1 et 224 cm-1 (voir Tableau 5.3) [699]. On note également que la forme 

générale des spectres de diffusion Raman présentés Figure 5.14 ainsi que les intensités 
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relatives de ces différents modes sont similaires aux spectres mesurés par Abutbul et al. 

[699]. Certains modes Raman de la phase π–SnS, identifiés à 71 cm-1, 174 cm-1, 193 cm-1 et 224 

cm-1 sont typiquement proches des modes Raman de la phase α-SnS de symétries Ag, B1g et 

B3g (voir Tableau 5.3), tandis que les autres raies sont spécifiques à la phase π–SnS. 

 

D’après Skelton et al., la phase π–SnS présente 189 modes optiques de symétrie A, E (deux 

fois dégénérés) et T (trois fois dégénérés) selon la représentation irréductible Γ𝑜𝑝𝑡 = 16A +

16E + 47T (5.4) [737]. Les positions des modes Raman correspondants calculées 

théoriquement sont en bon accord avec les valeurs expérimentales (voir Tableau 5.3) [737]. 

L’attribution des symétries aux différents modes Raman reste toutefois une question ouverte. 

 

Phase Modes Raman [cm-1] (symétrie) 

α-SnS [699] – 69 (B1g) 97 (Ag) – – 165 (B3g) 194 (Ag) – 221 (Ag) – 

π-SnS [699] 59 71 90 112 123 176 192 202 224 – 

π-SnS [737] 59 (E) 66 (A) 83 (A) 109 (A/E) 119 (A) 175 (A) 187 (A/E) 203 (A/E/T) 221 (A) – 

SILAR – 71 90 111 120 174 193 201 224 281 

Tableau 5.3 Comparaison des modes Raman de la phase α-SnS et de la phase π-SnS observés 
expérimentalement par Abutbul et al. [699], calculés théoriquement par Skelton et al. [737], par 
rapport aux modes Raman correspondants à la coquille de SnS déposée par procédé SILAR sur les 
hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2. 

Des raies Raman larges et de faible intensité observés à 99 cm-1 et 144 cm-1 peuvent être 

attribués au substrat avec respectivement le mode E2
low du ZnO [232] et Eg du TiO2 [732]. 

Une dernière raie relativement large centrée à 281 cm-1 n’est pas clairement identifiée. Celle-

ci pourrait correspondre à un mode Ag ou B2g de la phase α-SnS rapporté respectivement à 

260 cm-1 [738] et 288 cm-1 [739]. Une raie de forme similaire est toutefois observée à environ 

275 cm-1 dans le spectre de diffusion Raman collecté sur une couche mince de SnS identifié 

comme étant de phase π [740]. Enfin, l’absence de modes à 307 cm-1, 312 cm-1 et 632 cm-1 

rejette la possibilité des phases Sn2S3, SnS2 et SnO2 [701]. 

 

Ainsi, d’après les mesures de DRX et de spectroscopie de diffusion Raman, les coquilles 

de SnS formés par procédé SILAR sont cristallisés selon la phase π. Les deux techniques 

suggèrent une haute cristallinité du SnS, ce qui est remarquable compte tenu du fait que le 

dépôt est effectué à température ambiante, sans recuit post-dépôt. On souligne également 

l’absence de phases parasites significatives, telles que α-SnS, SnS2, Sn2S3 et SnO2 qui sont 

susceptibles d’être observés au sein des couches de SnS déposée par SILAR [687, 724]. 

5.2.3.4 Spectroscopie UV-Vis 

Des mesures de spectroscopie UV-Vis ont ensuite été effectuées afin d’évaluer la 

transmittance (T) et la réflectance (R) optique des hétérostructures cœurs-coquilles à 

nanofils de ZnO/TiO2/SnS déposées sur verre/ITO. Les spectres obtenus pour un dépôt 
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effectué par procédé SILAR de 10, 20, 30 et 40 cycles, avec une concentration de 50 mM, 

sont présentées Figure 5.15a. Ces mesures ont été effectuées entre 250 nm et 2500 nm à 

l’aide d’un spectrophotomètre Perkin Elmer Lambda 950 équipé d’une sphère intégrante. 

Les spectres d’absorptance optique (A) correspondant sont ensuite déterminés par                  

𝐴 = 100 % − 𝑇 − 𝑅 (5.5) et présentés Figure 5.15b. La transmittance et l’absorptance du 

substrat formé par des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2 sur 

verre/ITO sont également présentés à titre de référence Figure 5.15a et Figure 5.15b, 

respectivement. 

L’effet significatif d’absorption de la lumière visible par la coquille de SnS est observé à 

partir de 10 cycles avec le décalage des spectres d’absorptance optique vers les longueurs 

d’ondes plus élevées par rapport au spectre d’absorptance du substrat (Figure 5.15b). 

L’absorptance de ce dernier est supérieur à 85 % en dessous de 375 nm, puis chute 

brutalement en dessous de 10 % à partir de 440 nm. En revanche pour 40 cycles SILAR, 

l’absorptance optique est supérieure à 85 % jusqu’à 500 nm puis diminue plus graduellement 

à moins de 10 % pour les longueurs d’ondes supérieures à 760 nm. 

 

Figure 5.15 (a) Mesures de transmittance (lignes pleines) et de réflectance (lignes pointillées) 
optiques effectuées sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS pour 
différents nombres de cycles SILAR. La mesure de transmittance du substrat formé par les 
hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2 sur verre/ITO est également présentée. (b) 
Mesures d’absorptance correspondantes. 

La bande d’énergie interdite du SnS de phase π est estimée par la méthode de Tauc 

suivant la formule (4.3). Le coefficient d’absorption est évalué par l’analyse « double 

passage » de façon à prendre en compte la réflexion à l’interface entre la coquille de TiO2 et 

la coquille de SnS (voir Chapitre 4, section 4.2.2.6). Les courbes de Tauc obtenues sont 

présentées Figure 5.16a dans le cas d’une transition directe (n=2) et Figure 5.16b dans le cas 

d’une transition indirecte (n=1/2). L’intersection de la partie linéaire de ces courbes avec l’axe 

des abscisses donne une estimation de la valeur de la bande d’énergie interdite. 

 



Chapitre 5  Hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS pour le 
photovoltaïque 

242 

 

Figure 5.16 Diagrammes de Tauc des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS 
pour différents nombres de cycles SILAR. (a) Pour une bande d’énergie interdite directe (n=2) et (b) 
pour une bande d’énergie interdite indirecte (n=1/2). Le coefficient d’absorption (α) est calculé par 
une analyse « double passage ». 

Que ce soit pour les transitions directes (n=2) ou pour les transitions indirectes (n=1/2), 

le tracé de (𝛼ℎ𝜈)𝑛 en fonction de ℎ𝜈 présente une partie linéaire. Cela permet d’obtenir une 

valeur de la bande d’énergie interdite pour les deux types de transitions. Ces valeurs sont 

résumées dans le Tableau 5.4 suivant : 

 

Type de transition 10 cycles 20 cycles 30 cycles 40 cycles 

Directe [eV] 2,52 2,34 1,92 1,79 

Indirecte [eV] 1,52 1,55 1,53 1,53 

Tableau 5.4 Valeurs de la bande d’énergie interdite estimées par la méthode de Tauc avec une analyse 
« double passage » dans le cas d’une transition directe ou indirecte pour la coquille de SnS formée 
après différents nombres de cycles SILAR sur un substrat composé d’hétérostructures cœurs-coquilles 
à nanofils de ZnO/TiO2 déposées sur verre/ITO. 

Les valeurs des transitions directes diminuent de 2,52 eV à 1,79 eV pour une coquille de 

SnS formée après 10 cycles et 40 cycles respectivement, probablement en raison du 

recouvrement incomplet des nanofils de ZnO/TiO2 par la couche de SnS pour les dépôts 

inférieurs à 40 cycles. La bande d’énergie interdite de 1,79 eV calculée dans ce dernier cas est 

relativement bien en accord avec les mesures expérimentales rapportées dans la littérature 

pour la phase π-SnS, compris entre 1,64 eV et 1,75 eV [676, 679, 695, 705]. On note que ces 

estimations sont typiquement effectuées en négligeant la première réflexion de la couche de 

SnS avec le substrat, ce qui peut expliquer en partie les valeurs légèrement inférieures à 1,79 

eV rapportées dans la littérature [741]. La bande d’énergie interdite indirecte, estimée entre 

1,52 eV et 1,55 eV, est également en très bon accord avec la valeur de 1,53 eV rapportée par 

Abutbul et al. pour des nanoparticules de phase π-SnS [699].  
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Les mesures de DRX, de spectroscopie de diffusion Raman, et de spectroscopie UV-Vis 

ont également été effectuées sur les autres séries d’échantillons, élaborés par procédé SILAR 

en fixant le nombre de cycles et en variant la concentration de SnCl2 et de Na2S de façon 

équimolaire ou non-équimolaire. Les clichés de DRX et les spectres de diffusion Raman 

apparaissent globalement identiques aux résultats présentés ci-dessus et la phase π-SnS est 

identifiée. Les valeurs de la bande d’énergie interdite sont également similaires à ce qui a été 

présenté pour les échantillons élaborés en faisant varier le nombre de cycles SILAR. 

5.2.4 Nanofils de ZnO/TiO2 par croissance localisée 

Suite à l’optimisation du dépôt de la coquille de SnS sur des réseaux de nanofils de 

ZnO/TiO2 obtenus par une croissance spontanée standard, le dépôt de SnS par SILAR est 

effectué sur un réseau de nanofils de ZnO/TiO2 localisé, élaboré suivant l’approche présentée 

au Chapitre 3. 

Les nanofils de ZnO localisés sont formés sur un substrat de silicium recouvert d’une 

couche d’amorce de ZnO déposée par trempage et préparée par lithographie assistée par 

nano-impression. La couche d’amorce est réalisée par un seul trempage avec une vitesse de 

retrait de 3,3 mm.s-1 suivi d’un recuit à 300°C pendant 10 min, puis à 500°C pendant 1 h. La 

lithographie assistée par nano-impression est effectuée selon le protocole présenté au 

Chapitre 3, section 3.2 de façon à former un motif hexagonal avec une période de trou 

d’environ 1 µm et un diamètre de trou moyen d’environ 130 nm dans la résine de PMMA 

recouvrant la couche d’amorce. Le dépôt en bain chimique des nanofils de ZnO est ensuite 

effectué avec une concentration de 30 mM, une température de dépôt de 90°C et un temps 

de dépôt de 3 heures. Le PMMA résiduel est ensuite éliminé par une gravure plasma oxygène. 

Le dépôt de la coquille de TiO2 par ALD, suivi du recuit thermique de cristallisation, est 

effectué selon le protocole établi en section 5.2.1. Le dépôt de la coquille de SnS par SILAR 

est finalement effectué selon le protocole présenté en section 5.1.3.2 avec une concentration 

équimolaire de Na2S et de SnCl2 de 50 mM et un nombre total de 40 cycles. 

5.2.4.1 Dépôt de la coquille de SnS 

La morphologie des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2 localisées 

utilisées comme substrat pour le dépôt de SnS par SILAR est présentée Figure 5.17(a,b) par 

des images MEB en vue de dessus et en coupe transverse, respectivement. La croissance 

localisée des nanofils, permettant de contrôler leur densité, est bien observée. La longueur 

et le diamètre moyens des nanofils de ZnO/TiO2 est de 2717 ± 185 nm et 301 ± 34 nm, 

respectivement. 

Les images MEB en vue de dessus et en coupe transverse collectées suite au dépôt du SnS 

par SILAR sur les nanofils de ZnO/TiO2 localisés sont présentées respectivement Figure 

5.17(c,d) et Figure 5.17(e,f). Ces images mettent en évidence la formation d’une couche 

compacte, continue et rugueuse qui enrobe les nanofils avec une bien meilleure conformité 

et uniformité que les couches de SnS formées sur les nanofils de ZnO/TiO2 obtenus par une 
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croissance spontanée. L’image MEB en coupe transverse à fort grandissement, présentée 

Figure 5.17f, souligne la bonne conformité de la coquille de SnS jusqu’à la base des nanofils.  

La faible densité des nanofils de ZnO/TiO2 localisés, et leurs dimensions plus importantes 

que celles des nanofils spontanés standard, semblent faciliter le contrôle du dépôt de la 

coquille de SnS par SILAR. Le diamètre moyen de 379 ± 35 nm de ces hétérostructures 

suggère que l’épaisseur de la couche de SnS est de l’ordre de 40 nm. Cela correspond 

typiquement à l’épaisseur optimale déterminée dans le cas d’hétérostructures cœurs-

coquilles à nanofils de ZnO/CdTe par simulation optique [143, 346]. 

 

Figure 5.17 Images MEB (a, c, e) en vue de dessus et (b, d, e) en coupe transverse des hétérostructures 
cœurs-coquilles localisées à nanofils de (a, b) ZnO/TiO2 et (c-f) ZnO/TiO2/SnS. 

5.2.4.2 Caractérisations structurales et chimiques 

Les propriétés structurales et chimiques des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils 

de ZnO/TiO2/SnS ont ensuite été caractérisées à l’échelle locale par imagerie TEM, HRTEM 

et EDS-STEM. 

Microscope électronique à transmission 

Les images TEM collectées sur une hétérostructure cœur-coquille à nanofils de 

ZnO/TiO2/SnS, présentées Figure 5.18(a,b), confirment la bonne conformité de la coquille 

de SnS de la base jusqu’au sommet du nanofil. L’épaisseur moyenne de la coquille est estimée 

à 56 ± 9 nm, ce qui correspond à une vitesse de dépôt de 1,4 nm par cycle. Une image HRTEM, 

présentée Figure 5.18c, montrant les trois interfaces, ZnO/TiO2/SnS, confirme la bonne 

cristallisation de la couche de SnS. Les distances interplanaires de 3,45 Å et de 2,94 Å 

mesurées sur cette image peuvent êtres respectivement associées aux plans (222) et (400) 

de la phase π-SnS. La distance entre ces plans est estimée respectivement à 3,35 Å et 2,90 Å 

par Nair et al. [676]. 
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Figure 5.18 (a) Image TEM d’une hétérostructure cœur-coquille à nanofil de ZnO/TiO2/SnS. (b) 
Image TEM correspondante à plus fort grandissement au niveau du dessus du nanofil. (c) Image 
HRTEM montrant l’interface entre la coquille de SnS, de TiO2, et le nanofil de ZnO. 

Cartographies EDS-STEM 

Des cartographies EDS ont été collectées par STEM à l’intérieur d’un microscope JEOL 

2100F FEG présentant une tension d’opération de 200 kV et une résolution spatiale de 0,2 

nm dans le mode de balayage. Un détecteur SDD Centurio avec un angle solide allant jusqu’à 

0,98 steradians est utilisé. Ces mesures ont été effectuées par Laetitia Rapenne (LMGP).  

 

Figure 5.19 Image STEM en champ clair d’une hétérostructure cœur-coquille à nanofil de 
ZnO/TiO2/SnS. (b-f) Cartographies EDS-STEM correspondantes des éléments (b) Zn, (c) O, (d) Ti, 
(e) Sn, et (f) S. (g) Superposition des cartographies EDS-STEM des éléments Zn, Ti, et Sn. La barre 
d’échelle de 300 nm est valide pour les images (a-f). 

Les cartographies EDS-STEM des éléments chimiques Zn, O, Ti, Sn, et S montrant leur 

distribution spatiale au sein d’une hétérostructure cœur-coquille à nanofils de 

ZnO/TiO2/SnS sont présentées Figure 5.19(b,c,d,e,f), respectivement. Le signal des éléments 

Zn et O est clairement résolu au cœur de l’hétérostructure, tandis que le signal 



Chapitre 5  Hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS pour le 
photovoltaïque 

246 

correspondant aux éléments Ti, S et Sn est significativement plus intense aux extrémités de 

l’hétérostructure correspondant aux différentes coquilles. La superposition des cartographies 

des éléments Zn, Ti, et Sn présentée Figure 5.19g permet de reconstruire l’hétérostructure 

complète et confirme la bonne conformité et uniformité de la coquille de TiO2 et de la 

coquille de SnS sur le nanofils de ZnO. 
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5.3 Cellules solaires à nanofils de ZnO/TiO2/SnS 

L’intégration du SnS au sein de cellules solaires par formation d’une hétérojonction p-n 

avec le ZnO est rapportée uniquement dans le cas de la phase α, pour des hétérostructures 

de type bicouches avec un rendement de conversion de 0,01 % [714], et pour des 

hétérostructures radiales à nanofils de ZnO avec un rendement de conversion de 1,2 % [677]. 

La possibilité originale de combiner la phase π-SnS avec les nanofils de ZnO, de façon à 

former des hétérostructures radiales de type cœurs-coquilles, rapporté dans la section 

précédente, offre de nouvelles perspectives quant à l’intégration du SnS au sein de dispositifs 

fonctionnels, notamment en tant qu’alternative à la phase α-SnS. 

Dans cette section, les performances des cellules solaires composées d’hétérostructures 

cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/π-SnS sont évaluées. Pour ce faire, ces 

hétérostructures sont recouvertes d’un matériau transporteur de trous, le P3HT, par dépôt 

par trempage. Les cellules complètes sont préparées en déposant un contact d’or par 

évaporation thermique sur une surface circulaire de 0,8 mm2. Les courbes J-V sont mesurées 

sous obscurité, puis sous illumination à l’aide d’un multimètre Keithley 2400 au LMGP. Un 

simulateur solaire Newport AAA 96000 d’Oriel Instruments est utilisé pour la mesure sous 

illumination. La puissance optique est calibrée à 100 mW.cm-2 (AM 1,5G) à l’aide d’une 

photodiode en silicium de référence  

5.3.1 Structure de la cellule solaire 

La structure complète de la cellule solaire est représentée schématiquement Figure 

5.20a. L’absorption des photons incidents du spectre solaire a lieu principalement au niveau 

de la coquille de SnS en raison de sa bande d’énergie interdite adaptée et de son coefficient 

d’absorption élevé dans le domaine visible. La séparation des paires électrons-trous photo-

générées s’effectue alors principalement au niveau de l’interface TiO2/SnS. Les électrons sont 

transportés vers le contact d’ITO à travers les nanofils de ZnO, tandis que les trous sont 

transportés vers le contact d’or à travers le P3HT.  

Le diagramme des bandes d’énergie correspondant aux différentes couches composant 

cette cellule solaire est présenté Figure 5.20b. Les affinités électroniques de 3,4 eV de la 

phase π-SnS mesurée expérimentalement par XPS [742] et d’environ 4,2 eV du TiO2 en phase 

anatase [657] sont favorables à la séparation efficace des porteurs de charge photo-générées 

à l’interface par la formation d’une hétérojonction de type II. Le transfert efficace des 

électrons du TiO2 vers les nanofil de ZnO est également favorisé par l’affinité électronique 

de 4,2 eV du ZnO, proche de celle du TiO2 [657]. Enfin, le transfert des trous de la coquille 

de SnS vers le P3HT est également permis par la formation d’une hétérojonction de type II, 

avec des niveaux d’énergie très proches entre le maximum de la bande de valence du SnS et 

le niveau HOMO (highest occupied molecular orbital) du P3HT, positionnés respectivement 

à 5,1 eV et 5 eV par rapport au niveau du vide [742, 743]. 
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Figure 5.20 (a) Représentation schématique d’une cellule solaire à absorbeur extrêmement mince 
basée sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS. (b) Diagramme de bandes 
d’énergie correspondant. 

5.3.2 Dépôt du P3HT 

Le P3HT (poly(3-hexylthiophene-2,5-diyl), C10H14S) est un semiconducteur organique de 

type p avec une bande d’énergie interdite équivalente de l’ordre de 2 eV typiquement utilisé 

comme matériau transporteur de trous au sein de cellules solaires à absorbeur extrêmement 

mince [120] ou de type pérovskites [744]. Celui-ci peut également être directement utilisé 

comme couche absorbante dans les cellules solaires hybrides [729], ou dans les cellules 

solaires organiques à configuration inversée [745].  

Dans les cellules à absorbeur extrêmement mince intégrant des hétérostructures cœurs-

coquilles à nanofils de ZnO, l’utilisation d’une couche de P3HT s’avère souvent nécessaire. Il 

peut être en effet difficile dans ce type de cellules à haut facteur de forme d’extraire et de 

collecter efficacement les trous photo-générés en déposant directement le contact 

métallique par évaporation thermique sur les hétérostructures [746]. L’utilisation d’une 

couche de P3HT permet dans ce cas de remplir complètement le réseau de nanofils en 

améliorant ainsi l’extraction des trous photo-générés sur toute la longueur des nanofils. Nous 

présentons ci-dessous le protocole utilisé pour le dépôt d’une couche de P3HT sur des 

réseaux de nanofils de ZnO obtenus par croissance spontanée ou bien par croissance 

localisée. 

5.3.2.1 Protocole expérimental 

Une solution de P3HT régiorégulier (Sigma Aldrich) dilué dans le chlorobenzène avec 

une concentration de 23 mg.mL-1 est d’abord préparée. Le bécher est ensuite scellé et 

maintenu sous obscurité en l’entourant d’une couche de papier en aluminium. 

Le dépôt de P3HT est effectué sur les nanofils de ZnO par trempage. Le substrat est 

d’abord chauffé à 110°C pendant 5 minutes afin d’évaporer l’eau éventuellement condensée à 

sa surface. Celui-ci est ensuite placé avec le bécher contenant la solution de P3HT dans une 

chambre dont le taux d’hygrométrie est contrôlé (<15 %). Le trempage est alors effectué avec 

une vitesse d’insertion et de retrait du substrat de quelques millimètres par seconde. Le 

substrat recouvert de P3HT est alors séché à 50°C sur une plaque chauffante. Un recuit final 
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est effectué à l’intérieur d’un four tubulaire placé sous vide et chauffé à 170°C pendant 5 

minutes.  

Nanofils de ZnO spontanés 

La morphologie du dépôt de P3HT effectué sur un substrat de silicium recouvert de 

nanofils de ZnO standard obtenus par croissance spontanée est caractérisée par les images 

MEB en vue de dessus et en coupe transverse présentées Figure 5.21(a,b), respectivement. 

On remarque que le P3HT forme une couche relativement uniforme qui remplit entièrement 

le réseau de nanofils de ZnO, jusqu’à la couche d’amorce de ZnO. Grâce à cette couche de 

P3HT, le dépôt du contact d’or par évaporation thermique, présenté par l’image MEB en vue 

de dessus Figure 5.21c, forme une couche continue qui permet alors de collecter efficacement 

les trous photo-générés. 

Il est crucial pour ce type de dispositifs de bien contrôler l’uniformité des propriétés 

morphologiques de la couche de P3HT [747], ainsi que le remplissage du réseau de nanofils 

de façon à obtenir un contact intime entre le ZnO et le P3HT [748]. Des traitements de 

surface du ZnO, ainsi que des traitements post-dépôt du P3HT, sont en outre susceptibles 

d’améliorer le contact entre le ZnO et le P3HT et donc les performances globales des 

dispositifs [729, 747, 749]. 

 

Figure 5.21 Images MEB (a) en vue de dessus et (b) en coupe transverse du dépôt de P3HT effectué 
sur des nanofils de ZnO obtenus par croissance spontanée sur un substrat de silicium. (c) Image MEB 
correspondante en vue de dessus du contact d’or déposé par évaporation thermique sur le P3HT. 

Nanofils de ZnO localisés 

Le dépôt de P3HT est ensuite effectué par trempage sur des nanofils de ZnO localisés 

formés sur un substrat de silicium recouvert d’une couche d’amorce de ZnO et préparé par 

lithographie assistée par nano-impression. Les images MEB en vue de dessus et en coupe 

transverse correspondantes, Figure 5.22(a,b), respectivement, révèlent que cette approche 

ne permet pas de remplir suffisamment le réseau de nanofil, en raison de la faible densité des 

nanofils et de leur dimensions relativement importantes. La couche de P3HT n’est déposée 

qu’au niveau de la base des nanofils. Le dépôt d’un contact métallique continu par 

évaporation thermique permettant de collecter efficacement les trous n’est pas possible sur 

ce type de structure. 

Une méthode de dépôt alternative consistant à déposer quelques gouttes de la solution 

de P3HT directement sur le substrat à l’aide d’une pipette est alors employée pour ce type de 
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nanofils. Les images MEB présentées Figure 5.22(c,d) montrent qu’avec cette approche, le 

P3HT remplit complètement le réseau de nanofils de ZnO localisés et forme une couche de 

surface relativement uniforme, adaptée à la bonne formation du contact d’or. 

 

Figure 5.22 Image MEB (a, c) en vue de dessus et (b, d) en coupe transverse du dépôt de P3HT 
effectué (a, b) par trempage ou (c, d) par dépôt de gouttes sur des nanofils de ZnO obtenus par 
croissance localisée sur un substrat de silicium. 

5.3.2.2 Caractérisation d’une cellule solaire à nanofils de ZnO/TiO2 

recouverts de P3HT suivant une croissance spontanée 

Des caractérisations J-V ont d’abord été effectuées sur un dispositif formé sur un substrat 

de verre/ITO/couche d’amorce de ZnO et composé de l’empilement nanofils de ZnO, 

coquille de TiO2, couche de P3HT et contact d’or. Ceci afin de s’assurer des bonnes propriétés 

électriques de la couche de P3HT élaborée selon le protocole expérimental présenté ci-

dessus. 

Une courbe J-V d’un tel dispositif mesuré sous obscurité, ainsi que son ajustement à l’aide 

de l’équation de la diode (équation (1.19)) sont présentés Figure 5.23a. On observe bien un 

comportement rectificateur, indiquant la formation d’une hétérojonction p-n avec un facteur 

de rectification entre la densité de courant à +1 V et celle à -1 V d’environ 490. Le facteur 

d’idéalité de 2,98 extrait de l’ajustement est relativement élevé, ce qui suggère l’existence de 

phénomènes de recombinaisons significatifs, avec possiblement des court-circuit liés à une 

mauvaise conformité locale de la couche de P3HT [747]. La résistance parallèle de 3 Ω.cm-1 

est relativement faible, ce qui semble confirmer la formation de chemins de recombinaison 

préférentiels. La résistance série non négligeable de 1,6 Ω.cm-1 peut être associée en partie à 

la coquille de TiO2, dont l’épaisseur d’environ 8 nm reste significative, et à la couche de P3HT 

dont les propriétés de transport électrique n’ont pas été étudiées ou optimisées dans le cadre 

de cette étude.  

La courbe J-V mesurée sur le dispositif correspondant sous illumination, présentée Figure 

5.23b, révèle une Voc de 335 mV avec une Jsc de 1,83 mA.cm-2, un facteur de forme de 0,35 et 

un rendement de conversion de 0,21 %. Ces performances suggèrent que la succession des 

alignements de bandes des hétérojonctions ZnO/TiO2/P3HT permet de séparer et de 

transporter de façon relativement efficace les porteurs de charge photo-générés dans la 

couche de P3HT. Des performances du même ordre de grandeur ont été rapportées pour des 

dispositifs identiques [120, 729]. La valeur du facteur de forme s’avère toutefois plus faible, 
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ce qui peut suggérer, à nouveau, l’existence de phénomènes de recombinaisons significatifs 

au sein de la cellule. 

 

Figure 5.23 (a) Courbe J-V mesurée sous obscurité pour une cellule solaire intégrant des 
hétérostructures ZnO/TiO2/P3HT. L’insert présente une photographie du dispositif correspondant. 
(b) Courbes J-V correspondantes mesurées sous obscurité et sous illumination AM 1,5G. Les nanofils 
de ZnO sont élaborés par croissance spontanée. 

5.3.3 Caractérisation des cellules solaires à nanofils de 

ZnO/TiO2/SnS 

Dans cette partie, les performances photovoltaïques des hétérostructures cœurs-

coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS élaborées successivement, par dépôt en bain chimique, 

ALD, et SILAR sur un substrat de verre/ITO recouvert d’une couche d’amorce de ZnO sont 

caractérisées. Le dépôt en bain chimique des nanofils est effectué soit dans le cas standard 

d’une croissance spontanée des nanofils, soit dans le cas d’une croissance localisée. Les 

dépôts des la couches de TiO2 et de P3HT sont effectué suivant les protocoles établis 

précédemment. 

5.3.3.1 Nanofils spontanés 

Les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS obtenues par 

croissance spontanée ont été caractérisées dans le cas d’une coquille de SnS déposée par  

SILAR dans les conditions suivantes (1) 20 cycles et une concentration de 50 mM et (2) 30 

cycles et une concentration de 50 mM. Les images MEB correspondant à ces différentes 

conditions de dépôt sont présentées respectivement Figure 5.10(c,d), et Figure 5.10(e,f). 

Une courbe J-V typique mesurée sous obscurité, ainsi que son ajustement correspondant 

à l’aide de l’équation de la diode (équation (1.19)), sont présentés Figure 5.24a. Le 

comportement rectificateur, associé à la formation d’une hétérojonction p-n au niveau de 

l’interface entre la coquille de TiO2 et celle de SnS, est bien observée. Un facteur de 
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rectification significatif d’environ 2680 est calculé entre la densité de courant mesurée à +1 

V et celle mesurée à -1 V. La résistance série de 8,9 Ω.cm-2 extraite de l’ajustement est du 

même ordre que celle déterminée dans le cas d’hétérostructures ZnO/TiO2/P3HT sans la 

coquille de SnS, ce qui suggère que cette dernière n’est pas la couche qui limite le transport 

électrique des charges au sein de ce dispositif. En revanche, le facteur d’idéalité de 3,37 est 

significativement plus élevé dans le cas d’hétérostructures ZnO/TiO2/SnS/P3HT, ce qui peut 

indiquer des phénomènes de recombinaisons significatifs et additionnels au niveau des 

interfaces TiO2/SnS et SnS/P3HT. 

 

Figure 5.24 (a) Courbe J-V typique mesurée sous obscurité pour une cellule solaire intégrant des 
hétérostructures ZnO/TiO2/SnS/P3HT. L’insert présente une photographie d’un des dispositifs 
mesuré correspondant. (b) Courbes J-V mesurées sous obscurité et sous illumination AM 1,5G pour 
des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS/P3HT. La coquille de SnS est 
élaborée par SILAR dans différentes conditions : (1) 20 cycles et une concentration de 50 mM et (2) 
30 cycles et une concentration de 50 mM.  

Les courbes J-V mesurées sous obscurité et sous illumination AM 1,5G pour les deux 

dispositifs sont présentées Figure 5.24b. Les performances photovoltaïques correspondantes 

sont résumées dans le Tableau 5.5. Des rendements de conversion relativement faible de 

0,05 % à 0,08 % sont mesurés. La Voc apparait typiquement supérieure à celle mesurée pour 

les hétérostructures ZnO/TiO2/P3HT sans la coquille de SnS. En outre, la Voc augmente de 

347 mV pour un dépôt de 20 cycles SILAR, à 433 mV pour un dépôt de 30 cycles SILAR. Ces 

deux situations correspondent, respectivement, aux cas ou la coquille de SnS recouvre 

partiellement et totalement les nanofils de ZnO/TiO2 (voir les images MEB Figure 5.10(c,d) 

et (e,f), respectivement). Cela justifie ainsi la cohérence de l’empilement 

ZnO/TiO2/SnS/P3HT et suggère que la formation d’hétérostructures de type II aux interfaces 

TiO2/SnS et SnS/P3HT a bien lieu. 

En revanche, la valeur de Jsc est typiquement plus faible que celle mesurée pour les 

hétérostructures ZnO/TiO2/P3HT sans la coquille de SnS. La diminution de Jsc de 0,63 

mA.cm-2 à 0,26 mA.cm-2, lorsque le nombre de cycles augmente de 20 à 30, respectivement, 

suggère notamment l’existence de phénomènes de recombinaisons significatifs au niveau des 

interfaces TiO2/SnS et SnS/P3HT. Des mesures de photoconductivité menées par Garcia-
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Angelmo et al. ont, de plus, montré que les propriétés physiques du SnS sont limitées par le 

temps de vie très faible des porteurs de charge photo-générés qui se recombinent avant leur 

séparation, ce qui pourrait être amélioré par des recuits [695]. La présence de phases 

minoritaires et parasites de type SnS2 et Sn2S3 pourrait aussi limiter les performances [737]. 

Celles-ci ne sont toutefois pas détectées par DRX et par spectroscopie de diffusion Raman 

dans les coquilles de SnS déposées par SILAR (section 5.2.3). On note qu’il est également 

possible que la couche de TiO2 ne recouvre pas totalement les nanofils et la couche d’amorce 

de ZnO, provoquant la dégradation à l’échelle locale du ZnO dans le bain acide lors du dépôt 

de la coquille de SnS. Cela peut typiquement favoriser la formation de courts-circuits au sein 

de la cellule. 

 

Échantillon Voc [mV] Jsc [mA.cm-2] FF η [%] 

(1) 20 cycles, 50 mM 347 0,63 0,36 0,08 

(2) 30 cycles, 50 mM 433 0,26 0,48 0,05 

Tableau 5.5 Caractéristiques des cellules solaires intégrant des hétérostructures cœurs-coquilles à 
nanofils de ZnO/TiO2/SnS recouvertes de P3HT. 

5.3.3.2 Nanofils localisés 

Pour finir, une cellule solaire à absorbeur extrêmement mince a été fabriquée et 

caractérisée en combinant le SnS de phase π à un réseau de nanofils de ZnO localisés. Les 

nanofils de ZnO localisés sont élaborés sur un substrat de verre/ITO recouvert d’une couche 

d’amorce de ZnO déposée par trois trempages successifs et préparée par lithographie assistée 

par nano-impression. Un motif hexagonal avec une période de trous de 1 µm est utilisé. La 

croissance des nanofils de ZnO est effectuée par dépôt en bain chimique avec une 

concentration de 30 mM, pour une durée de 2h15 et une température de 90°C. Une image 

MEB en vue de dessus du réseau de nanofils de ZnO localisés obtenu est présentée Figure 

5.25a.  

On constate que les nanofils sont bien ordonnés selon un arrangement hexagonal et 

présentent une bonne verticalité. Le dépôt de la coquille de TiO2 est ensuite effectué selon 

le protocole présentée section 5.2.1. La coquille de SnS est déposée par SILAR suivant les 

conditions : 60 cycles et une concentration de 50 mM. Les images MEB en vue de dessus et 

en vue inclinée à 45° présentées Figure 5.25(b,c), respectivement, soulignent la formation 

d’une coquille de SnS d’une très bonne uniformité, recouvrant les nanofils de ZnO de leur 

base jusqu’à leur sommet. Des photographies de l’échantillon avant et après dépôt de la 

coquille de SnS sont présentées Figure 5.25(a,b) et une photographie de la cellule complète, 

prise après le dépôt de la couche de P3HT et du contact d’or, est présentée Figure 5.26a. 



Chapitre 5  Hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS pour le 
photovoltaïque 

254 

 

Figure 5.25 Images MEB des hétérostructures localisées cœurs-coquilles à nanofils de (a) ZnO/TiO2 
et (b, c) ZnO/TiO2/SnS. (a, b) Images MEB en vue de dessus et (c) en vue inclinée à 45°. (d, e) 
Photographie du substrat (d) avant et (e) après le dépôt de la coquille de SnS. 

 

Figure 5.26 (a) Photographie d’un échantillon composé d’hétérostructures localisées cœurs-coquilles 
à nanofils de ZnO/TiO2/SnS recouvertes de P3HT et formées sur une couche d’amorce de ZnO déposée 
sur un substrat de verre/ITO. Un contact d’or circulaire d’une aire de surface de 0,8 mm2 est déposé 
par évaporation thermique. (b) Courbes J-V mesurées sous obscurité et sous illumination AM 1,5G 
pour une cellule solaire à absorbeur extrêmement mince intégrant des hétérostructures localisées 
ZnO/TiO2/SnS recouvertes de P3HT. 

Les courbes J-V mesurées sous obscurité et sous illumination UV des hétérostructures 

localisées cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS sont présentées Figure 5.26b. Le 

rendement de conversion de 0,14 % est légèrement supérieur au rendement typiquement 

mesuré précédemment sur les hétérostructures similaires obtenues par croissance 
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spontanée. Cette amélioration est due à l’augmentation de la Voc et de la Jsc, qui sont dans ce 

cas de l’ordre de 490 mV et 0,80 mA.cm-2, respectivement. Ces légères améliorations 

peuvent s’expliquer par la bonne uniformité et conformité de la coquille de SnS formée sur 

les nanofils de ZnO localisée. Le recouvrement de la coquille de TiO2 semble également de 

meilleure qualité sur les réseaux de nanofils localisés, ce qui permet leur meilleure stabilité 

chimique dans la solution acide de SnCl2 lors du dépôt de la coquille de SnS par procédé 

SILAR. 

 

Les performances des cellules solaires composées d’hétérostructures cœurs-coquilles à 

nanofils de ZnO/TiO2/π-SnS restent, à ce stade, modestes. On note toutefois que celles-ci 

sont améliorées par rapport aux hétérostructures bicouches intégrant la phase α-SnS avec le 

ZnO, d’un rendement de conversion de 0,01 % [666, 714], tout en restant inférieures au 

rendement de conversion de 1,2 % mesuré sur des hétérostructures radiales à nanofils de 

ZnO/α-SnS [677]. L’originalité de cette étude est surtout soulignée par le fait que nous 

montrons pour la première fois la combinaison de la phase π-SnS avec les nanofils de ZnO, 

ainsi que l’intégration des hétérostructures correspondantes au sein de cellules solaires 

fonctionnelles. Nous avons également formé une des premières cellules solaires à absorbeur 

extrêmement mince intégrant des nanofils de ZnO localisés. La Voc maximale d’une valeur 

de 490 mV s’avère relativement élevée et confirme la pertinence de l’empilement 

ZnO/TiO2/SnS. Les performances sont principalement limitées par le facteur de forme de 

0,36 ainsi que la faible valeur de Jsc de 0,80 mA.cm-2. L’absorption optique élevée de la 

coquille de SnS dans le domaine visible, supérieure à 80 % jusqu’à ~500-550 nm (Figure 

5.15b), correspond pourtant bien à l’intensité maximale du spectre solaire, rapportée à 504 

nm. La faible Jsc mesurée suggère alors que, bien qu’une quantité importante de paires 

électrons-trous soit photo-générée dans la coquille de SnS, très peu d’entre elles sont 

séparées et collectées efficacement. L’amélioration des performances de cellules solaires 

basées sur les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/π-SnS/P3HT 

nécessite dès lors une optimisation des différentes interfaces TiO2/SnS/P3HT, par exemple 

par des traitements post-dépôt. Il faudrait également étudier et optimiser le dépôt et les 

propriétés électriques de la couche de P3HT, de façon à améliorer le transport et la collecte 

des trous. 
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5.4 Conclusion 

Nous avons étudié, dans ce chapitre, le dépôt par SILAR d’une phase émergente du SnS, 

la phase π-SnS, sur des réseaux de nanofils de ZnO de façon à former des hétérostructures 

cœurs-coquilles originales composées de matériaux relativement abondants, prometteuses 

pour le photovoltaïque. 

Pour ce faire, les nanofils de ZnO ont d’abord été recouverts d’une fine coquille de TiO2 

protectrice par ALD. Le recuit thermique a été optimisé afin de cristalliser le TiO2 en phase 

anatase. La stabilité chimique du TiO2 permet la protection des nanofils de ZnO dans les 

bains acides et basiques utilisés lors du dépôt du SnS par SILAR. Les conditions de dépôt du 

SnS ont été optimisées de façon à former une coquille relativement conforme sur les nanofils 

de ZnO/TiO2 formés par croissance spontanée sur un substrat de verre/ITO recouvert d’une 

couche d’amorce de ZnO. Une coquille de SnS présentant une excellente uniformité et 

conformité peut de plus être obtenue sur des nanofils de ZnO/TiO2 élaborés par croissance 

localisée, en préparant la couche d’amorce de ZnO par lithographie assistée par nano-

impression. 

Les clichés de DRX et les spectres de diffusion Raman collectés sur ces hétérostructures 

cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/SnS indiquent que le SnS est cristallisé selon la 

phase cubique π-SnS. Aucunes autres phases parasite telles que les phases α-SnS, SnS2, Sn2S3 

ou SnO2 ne sont détectées par ces deux techniques. Les mesures de spectroscopie UV-Vis 

révèlent en outre que la coquille de SnS peut être utilisée comme couche absorbante efficace 

dans le domaine visible. L’évaluation de la bande d’énergie interdite par l’approche de Tauc 

révèle l’existence de transitions électroniques indirectes à 1,53 eV et de transitions directes à 

1,79 eV, en accord avec les résultats théoriques et expérimentaux rapportés pour cette phase. 

Finalement, les hétérostructures cœurs-coquilles combinant les nanofils de ZnO à la 

phase π–SnS sont recouvertes d’un matériau transporteur de trous, le P3HT, et sont intégrées 

pour la première fois au sein de cellules solaires. La tension de circuit ouvert maximale d’une 

valeur de 490 mV est prometteuse, mais les performances globales restent modestes, avec 

un rendement de conversion maximal de 0,14 %. La faible densité de courant de court-circuit 

de 0,80 mA.cm-2 souligne la nécessité d’optimiser les différentes interfaces composant ces 

hétérostructures, ainsi que l’extraction et la collecte des trous par le P3HT. La possibilité de 

former une coquille de SnS de phase π d’une bonne conformité sur les nanofils de ZnO/TiO2 

par procédé SILAR, à température ambiante, offre ainsi de nouvelles opportunitées quant à 

l’intégration du SnS au sein de dispositifs fonctionnels pour le photovoltaïque et l’opto-

électronique.



5.4  Conclusion 

257 

 

 





 

259 

Conclusion générale & perspectives 

Cette thèse a été consacrée au développement du ZnO, semiconducteur à bande 

d’énergie interdite directe, biocompatible et composé d’éléments abondants, sous forme de 

nanofils élaborés par dépôt en bain chimique, une technique de synthèse chimique facile à 

mettre en œuvre, bas coût et opérant à basse température. Nous avons cherché à comprendre 

l’effet de la polarité sur la croissance et les propriétés des nanofils de ZnO ; à mettre en place 

des techniques de lithographie permettant de maitriser l’uniformité des propriétés 

structurales des réseaux de nanofils sur des monocristaux pour des études fondamentales et 

sur des couches d’amorce polycristallines pour des études applicatives, et, enfin ; à combiner 

ces derniers avec des semiconducteurs de type p originaux, dans le but de fabriquer des 

hétérostructures radiales de type cœurs-coquilles pour les domaines de l’optoélectronique et 

de l’énergie. 

 

Suite à une étude bibliographique approfondie rapportée au Chapitre 1, nous avons tout 

d’abord établi au Chapitre 2 un protocole expérimental adapté à des études fondamentales 

poussées, permettant de former des réseaux de nanofils de ZnO localisés présentant une 

excellente uniformité en termes de propriétés structurales et de polarité sur une large gamme 

de dimensions. Il s’agissait de combiner le dépôt en bain chimique et la lithographie assistée 

par faisceau d’électrons sur des monocristaux de ZnO de polarité O ou de polarité Zn fournis 

par l’entreprise CrysTec. Les propriétés morphologiques des réseaux de nanofils de ZnO 

formés sur ces deux types de monocristaux dans des conditions identiques ont été analysées 

précisément et couplées à une modélisation du dépôt en bain chimique, considérant les 

phénomènes compétitifs de transport diffusif et de réaction des réactifs à la surface des plans 

±c des nanofils lors de leur développement. L’effet de la polarité sur le mécanisme de 

croissance (i.e. allongement) des nanofils a été directement mis en évidence par la 

détermination de la vitesse de réaction à la surface des plans ±c des nanofils, qui est 

significativement plus grande pour les nanofils de polarité Zn que pour ceux de polarité O. 

Cette différence a été associée à l’effet de la polarité sur la configuration des liaisons 

pendantes à la surface des plans ±c des nanofils, ainsi qu’à leurs interactions spécifiques avec 

les espèces ioniques en solution aqueuse. Ces résultats et interprétations pourraient être 

soutenus et précisés par des simulations de type Monte-Carlo cinétique, associées à des 

expériences complémentaires permettant une meilleure connaissance du front de croissance 

au niveau des surfaces de polarité O et de polarité Zn, à la fois lors de la nucléation et au 

cours de la croissance.  
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La mesure statistique individuelle des propriétés de résistivité électrique effectuée sur 43 

nanofils de ZnO par deux méthodes quatre pointes complémentaires a ensuite révélé une 

conduction en volume dans la gamme de diamètre investiguée. Une conductivité électrique 

élevée et moyenne de 10,2 S.cm-1 et 90,9 S.cm-1 a été respectivement déduite pour les nanofils 

de ZnO de polarité Zn et de polarité O. Le rôle majeur de l’hydrogène dans la forte 

conductivité électrique résiduelle de type n de ces nanofils a été mis en évidence par des 

mesures de spectroscopie de diffusion Raman et de cathodoluminescence à 5 K, révélant la 

présence de modes phonons et de transitions radiatives (i.e. I4, I5…) associés à des défauts ou 

complexes de défauts de type HBC, HO et 𝑉𝑍𝑛 − 𝐻𝑛 . La nature exacte des défauts impliqués 

ainsi que leur densité reliée varient selon la polarité du nanofil, ce qui pourrait être précisé 

par des mesures complémentaires de résonnance paramagnétique électronique ou bien par 

des protocoles affinés faisant intervenir divers traitements post-dépôt des nanofils.  

Ces deux études ont ainsi révélé qu’il est critique de prendre en compte l’effet de la 

polarité sur la croissance et les propriétés électriques et optiques des nanofils de ZnO 

élaborés par dépôt en bain chimique. Ces effets devraient notamment être considérés dans 

le cas de nanofils de ZnO formés sur des couches d’amorce polycristallines de ZnO 

composées de nanoparticules de polarité mixte. Ces réseaux sont susceptible d’être composés 

d’un mélange de nanofils de ZnO de polarité O et de polarité Zn, introduisant dès lors des 

inhomogénéités électriques et optiques, ce qui peut être largement préjudiciable au bon 

fonctionnement des dispositifs. La question du contrôle de la polarité des couches d’amorces 

de ZnO apparait donc essentielle pour les applications futures des nanofils de ZnO. 

 

Dans le cadre du Chapitre 3, la technique de lithographie assistée par nano-impression, 

adaptée à des études applicatives, a été mise en place afin de contrôler la position, la densité 

et l’arrangement des nanofils de ZnO sur des couches d’amorce polycristallines de ZnO 

déposées par procédé sol-gel ou par PI-MOCVD sur un substrat de silicium. Par cette 

approche, des réseaux de nanofils de ZnO localisés ont pu être formés sur de grandes surfaces 

avec une bonne uniformité et un coût réduit. Cela permet d’envisager la possibilité de les 

intégrer au sein de dispositifs à grande échelle, avec des perspectives d’amélioration des 

performances par rapport aux réseaux de nanofils de ZnO obtenus par croissance spontanée. 

Les propriétés structurales de ces réseaux n’ont toutefois pas pu être encore entièrement 

optimisées. Les problèmes soulevés par la nucléation de plusieurs nanofils par trou, et par la 

présence de nanofils fortement inclinés constituent notamment des challenges 

technologiques importants. L’ajustement des conditions de croissance durant le dépôt en 

bain chimique pourrait typiquement permettre de diminuer ces inhomogénéités. 

Nous avons en outre étudié le dépôt en bain chimique du ZnO sur des monocristaux de 

ZnO d’orientations semipolaires (101̅2) et (101̅2). La formation de nanostructures et de 

nanofils de ZnO homoépitaxiés, et uniformément inclinés selon l’axe c, a été mise en 

évidence par imagerie MEB, HRDRX, figures de pôles de rayons X, et spectroscopie de 

diffusion Raman. La préparation de la surface de plan (202̅1) par lithographie assistée par 

faisceau d’électrons a permis de former des nanofils de ZnO localisés bien définis, très 

fortement inclinés par rapport à la surface du substrat, et présentant une excellente 
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uniformité structurale. La possibilité de former des nanofils de ZnO par dépôt en bain 

chimique sur des surfaces semipolaires originales est remarquable d’un point de vue 

fondamental. Cela a en effet permis une compréhension plus approfondie de leurs 

mécanismes de croissance sur les couches d’amorce polycristallines de ZnO composées de 

nanoparticules d’orientations polaires, semipolaires, et non-polaires. La question de la 

continuité de la polarité des nanofils formés sur les substrats semipolaires reste encore 

ouverte. D’un point de vue plus applicatif, l’utilisation de surfaces de nucléation semipolaire 

pour contrôler finement l’inclinaison des nanofils de ZnO pourrait aussi s’avérer intéressante 

pour le domaine de la photonique et pour les dispositifs piézoélectriques. Pour ce faire, il 

faudrait notamment développer l’élaboration de couches d’amorce de ZnO texturées et 

composées majoritairement de grains d’orientation semipolaire. 

 

Nous nous sommes intéressés par la suite, dans le cadre du Chapitre 4 et du Chapitre 5, 

à la fabrication de dispositifs fonctionnels pour le domaine de l’optoélectronique, incluant 

les photo-détecteurs UV autoalimentés et les cellules solaires à absorbeur extrêmement 

mince. Ces dispositifs ont été fabriqués sur des substrats de verre/ITO en recouvrant les 

nanofils de ZnO par des coquilles semiconductrices de type p, composées d’éléments 

relativement abondants et non toxiques, pour former des hétérostructures radiales de type 

cœurs-coquilles à fort potentiel optique et électrique. Des méthodes d’élaboration chimiques 

relativement faciles à mettre en œuvre, à température faible ou modérée, et extensible en 

surface, ont été principalement employées afin de réduire les coûts de fabrication. 

Une coquille de CuCrO2, semiconducteur de type p à bande d’énergie interdite directe de 

2,8-3,2 eV, a d’abord été déposée par AA-CVD sur un réseau de nanofils de ZnO formé par 

croissance spontanée, dans le but de fabriquer des photo-détecteurs UV autoalimentés. Les 

caractérisations de DRX, de spectroscopie de diffusion Raman, et d’imagerie TEM ont révélé 

que le CuCrO2 cristallise selon la phase délafossite et recouvre les nanofils avec une bonne 

conformité et une épaisseur d’environ 35 nm. Les cartographies ASTAR ont montré que la 

coquille de CuCrO2 est composée de nano-grains présentant une forme colonnaire au niveau 

du sommet des nanofils, sur les plans c, tandis que des grains plus petits sans forme bien 

définie sont formés sur les parois verticales des nanofils, de plans m. L’hétérojonction p-n 

ainsi formée par les hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 présente un 

excellent comportement rectificateur avec des performances prometteuses pour la photo-

détection UV autoalimentée. La mesure de réponse spectrale a notamment mis en évidence 

une valeur maximale de 5,87 mA.W-1 à 395 nm pour une tension d’opération nulle, ainsi 

qu’une bonne sélectivité UV-Vis de 106. Des temps de réponse en montée et en descente 

respectifs de 32 µs et 35 µs ont été mesurés, ce qui se trouve dans la gamme de valeurs de ce 

qui se fait de mieux dans la littérature pour les dispositifs intégrant des nanofils de ZnO. Ces 

hétérostructures cœurs-coquilles originales présentent donc un fort potentiel applicatif. Des 

améliorations significatives peuvent être attendues, notamment en ce qui concerne 

l’intensité de la réponse, par l’optimisation de l’épaisseur de la coquille de CuCrO2 et des 

dimensions des nanofils de ZnO. Il faudrait également étudier précisément l’effet des 

caractéristiques différentes des surfaces de plan m et de plan c du ZnO sur les propriétés de 

l’interface ZnO/CuCrO2. Nous avons en effet suggéré que ces dernières sont susceptibles 



Conclusion générale & perspectives 

262 

d’être à l’origine des performances améliorées de l’hétérojonction p-n observée dans le cas 

des hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/CuCrO2 par rapport aux 

hétérostructures similaires en configuration bicouche. 

Dans la dernière étude, les nanofils de ZnO ont été combinés à une coquille de SnS, 

semiconducteur à bande d’énergie interdite plus petite, déposée par procédé SILAR, dans le 

but de fabriquer des cellules solaires à absorbeur extrêmement mince. Pour ce faire, les 

nanofils et la couche d’amorce de ZnO ont d’abord été recouverts par ALD d’une fine couche 

protectrice de TiO2 cristallisée en phase anatase par un recuit thermique post-dépôt. 

L’optimisation des conditions de dépôt du SnS par SILAR a permis de former une coquille de 

SnS relativement conforme sur les nanofils de ZnO/TiO2 obtenus par croissance spontanée 

et bien plus conforme et uniforme sur les nanofils de ZnO/TiO2 obtenus par croissance 

localisée en utilisant la technique de lithographie assistée par nano-impression développée 

au Chapitre 3. Les caractérisations de DRX et de spectroscopie de diffusion Raman ont mis 

en évidence la formation préférentielle de la phase cubique π-SnS, très récemment identifiée 

dans la littérature. La spectroscopie UV-Vis a révélé une bande d’énergie interdite indirecte 

de 1,53 eV et directe de 1,79 eV, avec une bonne absorption dans le domaine visible. La 

formation à température ambiante, par procédé SILAR, d’une coquille de phase pure π-SnS 

sur les nanofils de ZnO est remarquable et offre de nouvelles perspectives pour l’intégration 

du SnS au sein de dispositifs fonctionnels. Nous avons montré ainsi pour la première fois la 

formation d’hétérostructures cœurs-coquilles à nanofils de ZnO/TiO2/π-SnS et leur 

intégration au sein de cellules solaires avec un rendement de conversion maximal modéré de 

0,14 %. Les nanofils de ZnO/TiO2/π-SnS, élaborés par croissance spontanée ou localisée sur 

des substrats de verre/ITO/couche d’amorce de ZnO, ont été, pour ce faire, recouverts de 

P3HT. Ces cellules bénéficient d’une bonne Voc atteignant jusqu’à 490 mV, mais souffrent 

d’un facteur de forme et d’une Jsc faibles. L’étude de la dynamique de séparation et de 

recombinaisons des porteurs de charge photo-générés aux différentes interfaces 

TiO2/SnS/P3HT apparait comme une étape indispensable pour comprendre et améliorer les 

performances de ces dispositifs. 

Ainsi, ces deux études applicatives soulignent le fort intérêt des nanofils de ZnO comme 

brique élémentaire de base pour la fabrication de dispositifs fonctionnels dans les domaines 

de l’opto-électronique et de l’énergie. Les méthodes de dépôt chimiques bas coût utilisées 

pour l’élaboration des différentes couches, composées principalement de matériaux 

abondants et non toxiques, constituent l’élément clé du potentiel applicatif de ces 

hétérostructures. De manière plus large, nous pouvons noter l’importance, dans le cadre des 

nanofils de ZnO dont la littérature demeure très vaste, de coupler des études fondamentales 

poussées à des études applicatives, afin d’améliorer les performances des dispositifs 

fonctionnels visés par une compréhension plus fine des phénomènes basiques mis en jeu.  
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Résumé 

« Problématique de la polarité dans les nanofils de ZnO localisés, et 

hétérostructures reliées pour l’opto-électronique » 

 

Le développement d’architectures nanostructurées originales composées de matériaux 

abondants et non toxiques fait l’objet d’un fort intérêt de la communauté scientifique pour 

la fabrication de dispositifs fonctionnels efficaces, à bas coût, suivant des méthodes 

d’élaborations faciles à mettre en œuvre. Les réseaux de nanofils de ZnO élaborés par dépôt 

en bain chimique sont, à ce titre, extrêmement prometteurs. L’étude des propriétés de ces 

réseaux de nanofils et leur intégration efficace au sein de dispositifs nécessitent toutefois un 

contrôle avancé de leurs propriétés structurales et physiques, notamment en matière de 

polarité. Cela peut être réalisé à l’aide de techniques de lithographies avancées. 

Le dépôt en bain chimique des nanofils de ZnO est d’abord effectué sur des monocristaux 

de ZnO de polarité O et de polarité Zn préparés par lithographie assistée par faisceau 

d’électrons. Par cette approche de croissance localisée, un effet significatif de la polarité des 

nanofils de ZnO est mis en évidence sur le mécanisme de croissance des nanofils, ainsi que 

sur leurs propriétés électriques et optiques. La possibilité de former des nanofils de ZnO sur 

des monocristaux de ZnO semipolaires nous a permis d’affiner la compréhension de leurs 

mécanismes de croissance sur les couches d’amorces polycristallines de ZnO. Par la suite, le 

dépôt des nanofils de ZnO en bain chimique est développé sur des couches d’amorces 

polycristallines de ZnO préparés par lithographie assistée par nano-impression. Suivant cette 

approche, des réseaux de nanofils de ZnO localisés sont formées sur de grandes surfaces, ce 

qui permet d’envisager leur intégration future au sein de dispositifs fonctionnels.  

Les nanofils de ZnO sont ensuite combinés avec des coquilles semiconductrices de type 

p par des méthodes de dépôt chimique en phase liquide ou en phase vapeur, afin de réaliser 

des hétérostructures cœurs-coquilles originales. Un photo-détecteur UV autoalimenté 

prometteur est d’abord réalisé par dépôt chimique en phase vapeur assisté par aérosol d’une 

coquille de CuCrO2 sur les nanofils de ZnO. Celui-ci présente notamment d’excellentes 

performances en ce qui concerne la réponse spectrale et le temps de réponse. Enfin, le dépôt 

de couches successives par adsorption et réaction (SILAR) d’une coquille absorbante de SnS 

de phase cubique est optimisé sur des nanofils de ZnO recouverts d’une fine couche 

protectrice de TiO2, ouvrant la voie à la fabrication de cellules solaires à absorbeur 

extrêmement mince. 

 

 

Mots clés: Nanofils de ZnO, dépôt en bain chimique, polarité, croissance localisée, nano-

impression, hétérostructures cœurs-coquilles, photo-détecteur UV autoalimenté, cellule 

solaire à absorbeur extrêmement mince, CuCrO2, SnS.
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Abstract 

« The issue of polarity in well-ordered ZnO nanowires, and their related 

heterostructures for optoelectronic applications » 

 

Over the past decade, the development of novel nanostructured architectures has raised 

increasing interest within the scientific community in order to meet the demand for low-

cost and efficient functional devices composed of abundant and non-toxic materials. A 

promising path is to use ZnO nanowires grown by chemical bath deposition as building 

blocks for these next generation functional devices. However, the precise control of the ZnO 

nanowires structural uniformity and the investigation of their physical properties, 

particularly in terms of polarity, remain key technological challenges for their efficient 

integration into functional devices. 

During this PhD, the chemical bath deposition of ZnO nanowires is combined with 

electron beam lithography prepared ZnO single crystal substrates of O- and Zn-polarity 

following the selective area growth approach. The significant effects of polarity on the growth 

mechanism of ZnO nanowires, as well as on their electrical and optical properties, are 

highlighted by precisely investigating the resulting well-ordered O- and Zn-polar ZnO 

nanowire arrays. An alternative nanoimprint lithography technique is subsequently used to 

grow well-ordered ZnO nanowire arrays over large areas on various polycrystalline ZnO seed 

layers, thus paving the way for their future integration into devices. We also demonstrate the 

possibility to form ZnO nanowires by chemical bath deposition on original semipolar ZnO 

single crystal substrates. These findings allowed a comprehensive understanding of the 

nucleation and growth mechanisms of ZnO nanowires on polycrystalline ZnO seed layers. 

In a device perspective, the ZnO nanowires are subsequently combined with p type 

semiconducting shells by liquid and vapor chemical deposition techniques to form original 

core-shell heterostructures. A self-powered UV photodetector with fast response and state 

of the art performances is achieved by aerosol-assisted chemical vapor deposition of a 

CuCrO2 shell on ZnO nanowire arrays. Finally, the formation of the cubic π-SnS phase 

absorbing shell is optimized by the successive ionic layer adsorption and reaction (SILAR) 

process on ZnO nanowire arrays coated with a thin protective TiO2 shell, which pave the way 

for their integration into extremely thin absorber solar cells.  

 

 

 

 

Keywords: ZnO nanowires, ZnO nanorods, chemical bath deposition, polarity, selective area 

growth, nanoimprint lithography, core-shell heterostructures, self-powered UV 

photodetectors, extremely thin absorber solar cell, CuCrO2, SnS.  


