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Introduction générale du manuscrit 
 

Les nitrures d’élément III sont des matériaux semi-conducteurs très convoités pour la fabrication de 

dispositifs micro-électroniques et opto-électroniques. Ces matériaux ont l’avantage de couvrir une large 

gamme de longueurs d’onde et ils présentent des propriétés électriques et thermiques particulièrement bien 

adaptées aux applications en électronique de puissance. La mise sur le marché de dispositifs à base de 

couches minces de composés III-N ne cesse d’augmenter depuis plusieurs années. Cependant, leur essor est 

freiné par l’absence de substrat de GaN natif disponible à faible coût. Cela impose d’élaborer les couches 

actives de composés III-N par hétéroépitaxie. Cette technique est largement employée dans l’industrie, mais 

de nombreuses problématiques en découlent.  

La qualité cristalline des matériaux III-N est fortement impactée par la nature du substrat sur lequel ils sont 

élaborés. Les différences de paramètres de maille et de dilatation thermique entre le substrat et les couches 

actives de III-N génèrent des défauts à l’interface qui se propagent dans les couches actives (fissures et 

dislocations). Les performances des dispositifs peuvent être fortement diminuées. De nombreuses solutions 

pour limiter la formation et la propagation de ces défauts ont été proposées et certaines sont implémentées 

dans l’industrie. Beaucoup d’entre-elles augmentent le coût de production et complexifient le procédé de 

fabrication. Les substrats communément utilisés sont coûteux (SiC, Saphir) et peuvent présenter des 

propriétés non compatibles avec les applications visées. Des étapes sont alors nécessaires pour séparer la 

couche active du substrat. Là encore, un coût de production et une complexification du procédé s’ajoutent.  

Dans ce contexte, identifier des substrats alternatifs permettant d’améliorer la qualité cristalline de couches 

minces de composés III-N, tout en restant compatibles avec la fabrication de dispositifs III-N à des coûts de 

production acceptables voire moindres qu’avec les procédés industriels actuels, est très souhaitable.  

Ce sujet de thèse s’inscrit dans cet axe de recherche. Ce projet, réalisé en collaboration entre le C2N et le 

CEA-IRIG-PHELIQS a pour but ultime la fabrication de cristaux de GaN monocristallins, de taille 

micrométrique, compatibles avec la réalisation d’un dispositif III-N sur chaque domaine. Le procédé repose 

sur l’utilisation d’un substrat ultimement mince de forte compliance : le graphène. Il comporte deux étapes. 

La première repose sur la synthèse de nanostructures en épitaxie sur le graphène. La deuxième correspond 

à l’élargissement latéral de ces nanostructures. Ce sujet aborde également des questions fondamentales sur 

l’hybridation entre un matériau 2D, sans liaison pendante, et un matériau 3D. 
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Ce manuscrit s’articule en quatre chapitres dont les principales thématiques des études réalisées sont 

résumées ci-dessous.  

Chapitre I  

Pour commencer, ce chapitre présentera un bref historique de la synthèse du GaN, puis détaillera les 

propriétés des matériaux III-N et plus particulièrement du GaN. Une deuxième partie exposera les principes 

de l’hétéroépitaxie et les problématiques liées à ce type d’élaboration. Cela permettra d’introduire l’intérêt 

d’étudier de nouvelles approches pour l’épitaxie de GaN et notamment l’épitaxie sur un substrat ultimement 

mince. Une troisième partie exposera les remarquables propriétés physiques du graphène qui en font un 

excellent candidat en tant que substrat pour l’épitaxie de GaN. Pour finir, un état de l’art de la synthèse de 

GaN sur graphène sera présenté.  

 

Chapitre II 

Ce chapitre se concentre sur la croissance en épitaxie par jets moléculaires de nanofils de GaN sur graphène. 

Une première partie est consacrée à la description des étapes techniques : de la préparation du substrat de 

graphène transféré sur SiO2, à la croissance des nanofils. Puis les propriétés structurales et optiques de ce 

système épitaxial seront présentées. Nous introduirons les différentes étapes caractéristiques que nous avons 

identifiées lors du procédé de croissance. Une deuxième partie portera sur les effets des conditions de 

croissance sur ces différentes étapes, afin de mieux les contrôler. 

 

Chapitre III 

Ce chapitre est dédié à la compréhension des mécanismes de croissance des nanofils sur une monocouche 

de graphène. La première partie traite de l’évolution du graphène pendant l’étape, dite d’incubation, qui 

précède la formation des nanofils. La deuxième partie s’intéresse plus particulièrement à l’étape de 

formation des premiers germes de GaN sur la surface de graphène. Elle sera étudiée avec des expériences 

de diffraction X in situ pendant la croissance des nanostructures sur une ligne de lumière de l’ESRF.  

 

Chapitre IV 

Ce chapitre s’intéresse au deuxième objectif du projet : la réalisation de domaines de GaN monocristallins 

sans défauts. Une première partie présentera les étapes nécessaires à l’élargissement des nanofils par reprise 

de croissance en phase vapeur aux organométalliques. Cette partie traitera les problématiques rencontrées 

et les optimisations réalisées pour améliorer l’homogénéité des microdomaines. Une deuxième partie 

exposera les propriétés structurales et optiques des structures obtenues par cette méthode et détaillera les 

mécanismes de croissance. Pour finir, une partie proposera des perspectives à ce projet.  
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Chapitre I : Propriétés et croissance des 

matériaux III-N  

 

Ce chapitre présente le contexte dans lequel se situe mes travaux de thèse. Dans un premier 

temps, nous reviendrons sur les principales dates qui ont marquées le développement des matériaux 

III-N. Puis les propriétés des nitrures d’éléments III seront exposées et plus particulièrement celles 

du GaN. Dans un deuxième temps, le principe de l’hétéroépitaxie conventionnelle de ces composés 

et les problématiques relatives à cette technique de croissance seront abordés. Ensuite, une 

technique d’hétéroépitaxie non conventionnelle utilisant un matériau ultimement mince comme 

substrat sera présentée. Pour finir, un état de l’art sur la croissance de GaN sur graphène sera donné. 
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1.1. Les nitrures d’éléments III 

 

1.1.1. Historique et applications 

 

De nos jours, les « nouvelles technologies » font parties intégrantes de nos vies. Et la course à la 

performance en passant par la miniaturisation, l’interconnexion, la diminution énergétique et budgétaire des 

dispositifs demande sans cesse une amélioration de ceux déjà existants et le développement de nouveaux. 

Depuis de nombreuses années, les dispositifs à base de semiconducteurs élémentaires (Si, Ge) et les III-V 

« standards » (GaAs, InP…) sont largement utilisés pour de multiples applications dans la 

microélectronique et l’optoélectronique. Or, la famille des nitrures (III-N) présente des propriétés 

remarquables (gap direct, grande gamme d’émission/détection, tension de claquage importante, grande 

mobilité des porteurs, bonne conductivité thermique, etc…). Toutes ces propriétés sont très intéressantes 

pour la réalisation de dispositifs dans ces mêmes domaines applicatifs et font que ces semiconducteurs sont 

très convoités.  

Il fallut attendre de nombreuses années de recherches et développements avant de voir l’essor de leurs 

utilisations sur le marché. Après les premiers rapports sur la synthèse et les propriétés des III-N dans la 

première moitié du XXème siècle1,2, de nombreux progrès techniques ont été nécessaires pour rendre ces 

matériaux compatibles à la fabrication de dispositifs de manière industrielle. Un premier point bloquant 

vient de la croissance de ces matériaux qui pourtant constitue une étape primordiale dans la fabrication de 

dispositif. Cela provient de l’absence de substrat natif pour ces matériaux et la grande difficulté à obtenir 

des substrats massifs adaptés de grandes dimensions et à bas coût. Ainsi, à l’inverse des semiconducteurs 

« classiques », les III-N sont synthétisés sur des substrats de nature chimique différente. Cela génère de 

nombreux défauts dans le matériau épitaxié du fait de la différence de symétrie, structure et orientation entre 

le substrat et le matériau.  

Fianlement, dans les années 1960-1970, plusieurs équipes rapportent la croissance de couches minces 

monocristallines sur saphir puis SiC par épitaxie en phase vapeur (VPE pour vapor phase epitaxy en 

anglais)3–6. Ces travaux pionniers, ainsi que l’étude du dopage de type-p du GaN:Mg, ont permis la 

réalisation de la première diode m-i-n (métal-insualtor-GaN:n) violette en 19737. Cependant, le nombre 

important de défauts limite les performances et la difficulté d’obtenir une couche dopé-p limite l’utilisation 

des III-N dans l’industrie. La problématique du dopage p du GaN sera par la suite relié à la formation de 

complexe avec l’hydrogène (H-accepteur) qui compense la concentrations de trous dans le matériaux8. Ces 

deux obstacles majeurs à l’avènement des nitrures furent résolus dans les vingt années suivantes par 

l’amélioration du procédé de croissance VPE aux organo-métalliques (ou MOVPE).  
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Dans un premier temps, l’implémentation d’une couche tampon à basse température à l’interface 

substrat/GaN a permis l’amélioration de la reproductibilité et surtout la réduction de la densité de défauts 

dans la couche épitaxiée9,10. Dans un deuxième temps, le contrôle du dopage p fut amélioré par recuit 

thermique après la croissance11,12. Grâce à ces avancées, la fabrication de la première diode à jonction p-n 

en GaN fut démontrée12. Par la suite, l’évolution de la structure des diodes électroluminescentes (LED) par 

l’ajout d’une couche fine d’InGaN jouant le rôle de puits quantique à l’interface p/n-GaN a permis 

d’augmenter les performances des dispositifs. De plus, le contrôle de la concentration d’In dans cette couche 

permet de contrôler la longueur d’onde d’émission de la LED (bleu, vert ou jaune)13. Grâce à ces résultats 

remarquables, I. Akasaki, H. Amano et S. Nakamura furent récompensés par le prix Nobel de Physique en 

2014. Finalement, l’amélioration de de la qualité cristalline et des techniques de croissance ont permis le 

développement industriel des matériaux III-N pour diverses applications émettrices de lumière (diode 

électroluminescente ou laser), capteur ainsi que l’électronique de puissance (transistor à haute mobilité 

électronique).  

 

1.1.2. Principales propriétés  

 

1.1.2.a. Structure cristallographique 

 

Les matériaux de la famille des nitrures sont des semi-conducteurs constitués d’un ou plusieurs 

éléments chimiques de la colonne III (In, Ga, B, Al) associés à l’azote, élément de la colonne V du tableau 

périodique. Ces matériaux peuvent cristalliser dans deux structures (ou polytypes) différentes : soit en phase 

hexagonale, aussi nommée wurtzite (WZ), soit, plus rarement, en phase cubique aussi nommée blende de 

zinc (ZB). Les deux phases sont représentées en Figure I- 1. 

 

 

Figure I- 1 : Schèmas des structures wurtzite (WZ) et zinc-blende (ZB) dans lesquelles les matériaux III-N peuvent cristalliser. 
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La structure ZB peut être décrite par deux réseaux cubiques à faces centrées, constitués l’un par les atomes 

métalliques et l’autre par les atomes d’azote, décalés suivant la grande diagonale de la maille d’une distance 

égale au quart de cette diagonale. Ainsi, chaque atome d’une espèce est lié à 4 atomes de l’autre espèce (i.e. 

coordinence tétraédrique). L’empilement de ces plans atomiques suivant la direction [111], alterne trois 

positions latérales possibles dénommées ABCABCA (Figure I- 2). La structure WZ peut être décrite par 

deux sous-réseaux hexagonaux compacts, constitués chacun par une espèce atomique et décalés d’une 

distance u = 5/8 c suivant l’axe c (direction [0001]). Similairement à la structure ZB, chaque atome d’une 

espèce à une coordinence tétraédrique mais, ici, l’empilement est ABABA suivant l’axe c (Figure I- 2).  

 

 

Figure I- 2 : Séquences d'empilement des plans atomiques dans la structure cristalline wurtzite (WZ) et zinc blende (ZB). 

 

Cette structure cristallographique hexagonale est la plus stable thermodynamiquement pour les nitrures. Elle 

est donc plus répandue que la structure ZB14. Des plans de phase cubique peuvent apparaître dans la phase 

hexagonale et s’apparentent à des fautes d’empilements15 (SF pour stacking fault). Cependant, l’épitaxie de 

couches de structure ZB sur des substrats cubiques, de Si par exemple, a été démontrée16. Toutefois, les 

couches obtenues présentent une qualité cristalline inférieure à celles de structure WZ. Dans la suite de ce 

manuscrit, nous nous intéresserons majoritairement à la phase WZ des nitrures d’éléments III. Les valeurs 

des paramètres de maille dans le plan (a) et hors du plan (c) des principaux composés binaires sont données 

en Tableau I- 1.  

 

Tableau I- 1 : Paramètres de maille à 300 K dans le plan (a) et hors du plan (c) des binaires III-N les plus communs dans la 
phase wurtzite17. 

III-N a (Å) c (Å) 

InN 3.548 5.760 

GaN 3.189 5.185 

AlN 3.112 4.982 

 



1.1. Les nitrures d’éléments III 

 

17 
 

Pour décrire les directions et plans de la structure WZ, une notation à quatre indices de Miller (h,k,i,l) est 

communément utilisée, dans laquelle i=-h-k. Cette notation est pratique pour les réseaux avec une symétrie 

d’ordre 6 car elle permet de bien identifier les directions ou plans équivalents, voir Figure I- 3(a). Les 

familles de plans et directions de plus bas indices sont généralement nommées par des lettres, voir Figure I- 

3(b). Les plans cristallins {112̅0} et {101̅0}, sont respectivement référencés comme les plans a et m. Les 

plans cristallins {101̅1} sont référencés comme les plans r. La direction [0001]  qui correspond à l’axe hors 

du plan est nommé l’axe c. De même, les plans (0001) et (0001̅) correspondent aux plans c ou -c.  

 

 

1.1.2.b. Polarisation spontanée 

 

Une caractéristique importante des matériaux de la famille des nitrures est la présence d’une 

polarisation spontanée. En effet, la structure WZ n’est pas centro-symétrique. En conséquence, la répartition 

des charges positives et négatives dans le cristal crée des dipôles électriques parallèles à la direction 

[0001]. Ceci induit un champ macroscopique de polarisation spontanée dans le cristal. Ainsi, les directions 

[0001] (+c) et [0001̅] (-c) ne sont pas équivalentes, elles sont dites polaires. Par définition, si on considère 

une liaison III-V parallèle à c, on passe de l’atome III à l’atome V dans le sens [0001] et inversement dans 

le sens [0001̅]. La Figure I- 4 représente schèmatiquement la direction de ces liaisons suivant la polarité. 

La face (0001)est dite de polarité métal (car généralement terminée par les éléments III) et la face 

(0001̅) de polarité N (car généralement terminée par des atomes d’azote). 

 

Figure I- 3 : Schéma du réseau cristallin wurtzite (a) présentant les directions équivalentes dans le plan et (b) présentant les 
plans les plus communs de la structure. a1, a2, a3 et c représente les vecteurs unitaires de la maille dans le plan et hors du plan 
respectivement.  
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Figure I- 4 : Schéma représentant la direction des laissions III-N pour une polarité métal (droite) et azote (gauche). 

 

Par contre, les plans a et m, perpendiculaires à c, sont non-polaires (pas d’accumulation macroscopique de 

charges dans ces directions). La polarité de la surface (substrat, facette) joue un rôle important lors de la 

fabrication des structures à base de III-N. En effet, la polarité impacte les mécanismes de croissance 

(adsorption-désorption, diffusion) ainsi que l’incorporation d’impuretés18. Cela va donc modifier la 

morphologie (rugosité) et les propriétés électriques et optiques des nanostructures. De plus, le champ de 

polarisation spontanée agit fortement sur ces propriétés. En revanche, la phase ZB, de par son arrangement 

cristallographique différent, ne présente pas de polarisation spontanée. Il est donc important de prendre en 

compte ces effets lors de la réalisation de dispositifs pour les diverses applications en optoélectronique ou 

électronique.  

 

1.1.2.c. Structure de bande 

 

Les nitrures d’éléments III présentent un gap direct, c’est-à-dire que le minimum de la bande de conduction 

et le maximum de la bande de valence sont localisés au point Γ (k = 0) de la première zone de Brillouin. 

Plus particulièrement, la bande valence est divisée en 3 niveaux d’énergie au point Γ : les bandes de trous 

lourds, de trous légers et de trous « split-off » dues au couplage spin-orbite et au champ cristallin présent 

dans la phase WZ. Trois excitons (A, B et C) sont associés à ces trois sous-bandes de valence d’énergies 

différentes. En illustration, la structure de bande du GaN est représentée en Figure I- 5. Les matériaux à gap 

direct sont intéressants pour les applications dans le domaine de l’optoélectronique. En effet, cela favorise 

la probabilité de recombinaisons radiatives des porteurs de charge dans le matériau. De plus, la gamme 

spectrale accessible par les trois composés binaires est très large : de l’infrarouge pour l’InN jusqu’à 

l’ultraviolet profond pour l’AlN en passant par l’ultraviolet proche pour le GaN à température ambiante. 

Leur valeur respective de bande interdite est donnée en Tableau I- 219.  
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Figure I- 5 : Schéma de la structure de bande au voisinage du point Γ de la structure wurtzite20.  

 

Tableau I- 2 : Valeurs de l’énergie de la bande interdite à 0 K et 300 K des matériaux binaires III-N. 

III-N Eg (eV) à 0 K Eg (eV) à 300 K 

InN 0.62 0.66 

GaN 3.48 3.39 

AlN 6.28 6.2 

 

 

En utilisant les composés ternaires des nitrures d’élément III, de type YxZ1-xN, il est possible théoriquement 

de couvrir intégralement la gamme spectrale de l’ultraviolet et du visible. Le graphique en Figure I- 6 

compare les énergies de gap des nitrures d’éléments III avec d’autres familles de semiconducteurs (II-VI et 

III-V) en fonction de leur paramètre de maille dans le plan respectif. La dépendance entre l’énergie du gap 

et la composition, x, de ces alliages ternaires peut être décrite par l’équation suivante :  

 

𝐸𝑔𝑎𝑝
(𝑌−𝑍)𝑁(𝑥) = (1 − 𝑥)𝐸𝑔𝑎𝑝

𝑌𝑁  +  𝑥𝐸𝑔𝑎𝑝
𝑍𝑁 − 𝑥(1 − 𝑥)𝑏(𝑌−𝑍)𝑁 Eq. 1 

 

où le paramètre b correspondant au coefficient de non linéarité est appelé le paramètre de courbure (bowing 

parameter en anglais) et varie suivant les matériaux19,21. Cette équation prend en compte la déviation 

quadratique par rapport à l’interpolation linéaire des énergies de gap des deux binaires YN et ZN.  
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Figure I- 6 : Energie de la bande interdite et de la longueur d’onde associée à 300 K en fonction du paramètre de maille dans 
le plan pour divers matériaux. Les matériaux III-N couvrent un large spectre de longueur d’onde et notamment toute la plage 
du visible.  

 

Dans cette partie, nous avons brièvement présenté les principales propriétés des composés de nitrures 

d’éléments III. Ces composés permettent de couvrir une large gamme de longueurs d’onde, dont celles du 

visible. Cette particularité est très intéressante pour la fabrication de dispositifs émetteurs ou récepteurs de 

lumière. L’étape première pour réaliser de tels dispositifs est la croissance épitaxiale de ces matériaux.  
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1.2. Croissance des matériaux III-N 

 

Dans cette partie, le principe de l’épitaxie est présenté pour les nitrures d’éléments III. Plus particulièrement, 

nous verrons les problèmes liés à la croissance de ces matériaux par les techniques conventionnelles. Puis, 

nous verrons l’intérêt d’explorer de nouvelles approches, non conventionnelles. 

 

1.2.1. Hétéroépitaxie des matériaux III-N 

 

1.2.1.a. Principe de l’épitaxie 

 

Le terme « épitaxie », créé en 1928 par L. Royer, associe deux mots d’origine grec « epi » signifiant 

« sur » et « taxis » signifiant « arrangement ». L’épitaxie est définie comme l’orientation spontanée d’un 

second cristal par rapport à celle d’un premier cristal22. Généralement, cette méthode désigne la croissance 

d’un film ou d’une couche mince sur un substrat cristallin qui impose sa structure cristalline ou au moins 

une de ses directions cristallines à cette couche mince. L’épitaxie regroupe l’homoépitaxie, ou la nature du 

substrat et du matériau synthétisé sont identiques et l’hétéroépitaxie lorsque leurs natures sont différentes.  

Dans le cas des nitrures d’élément III, la synthèse par homoépitaxie n’est aujourd’hui pas envisageable à 

l’échelle industrielle. En effet, pour obtenir un lingot de GaN, par des procédés classiques comme le tirage 

Czochralski utilisé par exemple pour le silicium, les conditions extrêmes requises, de pression et de 

température23, sont difficiles à mettre en œuvre. A l’heure actuelle, des techniques très spécifiques 

permettent la fabrication de cristaux de GaN de grande qualité cristalline (densité de dislocations de 

seulement 103-104 cm-2)24,25 mais uniquement sur des tailles relativement faibles, de l’ordre de 1-2 pouces, 

et leur coût est extrêmement élevé. Ces facteurs sont donc très limitants pour leur utilisation industrielle.  

 

i. Techniques d’hétéroépitaxie 

 

L’hétéroépitaxie est donc la méthode incontournable pour la réalisation de dispositifs à base de 

matériaux III-N. Trois techniques d’épitaxie sont communément employées pour la synthèse de films 

minces de GaN.  

 

Epitaxie en phase vapeur aux halogénures (HVPE pour hydride vapor phase epitaxy en anglais). La 

synthèse de GaN est réalisée par la réaction chimique, à la surface du substrat, entre les deux gaz précurseurs 

(typiquement GaCl et NH3) dans une enceinte chauffée à haute température (~ 1000 °C) sous pression 
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atmosphérique. Le mélange de ces gaz est acheminé vers le substrat via un gaz porteur (H2 et/ou N2). Cette 

technique présente une vitesse de croissance très élevée pouvant être supérieure à 100 µm/h. Le faible 

contrôle de l’épaisseur est peu adapté pour la réalisation de multicouche nécessitant des interfaces abruptes. 

Cependant, cette technique est bien adaptée pour la réalisation de couche épaisse de GaN. Ainsi, elle est 

communément employée par l’industrie pour l’élaboration de GaN « freestanding ». Pour cela, une couche 

épaisse (~ 300 µm) est détachée de son substrat pour former une couche autonome26–28. Une faible densité 

de défauts, entre 5.105 et 107 cm-², a été rapportée28. Cette couche épaisse autonome peut ensuite être utilisée 

comme substrat pour l’homoépitaxie de nitrure.  

 

Epitaxie en phase vapeur aux organométalliques (MOVPE pour metalorganic vapor phase epitaxy en 

anglais). De la même manière que pour l’HVPE, cette technique d’épitaxie est réalisée en phase vapeur, 

sous pression atmosphérique ou basse pression (~ 100 mbar). L’ammoniac réagit avec le gaz précurseur 

organométallique à la surface du substrat chauffé autour de 1050 °C. Typiquement, la source d’élément III 

est du triméthylgallium (TMGa) ou triethylgallium (TEGa). Les vitesses de croissance plus faibles, de 

l’ordre de 1-5 µm/h, permettent la synthèse de couches relativement épaisses de GaN avec la possibilité de 

réaliser des interfaces abruptes nécessaires à la réalisation de structures actives à multicouches. Néanmoins, 

la densité de dislocations typique dans les couches épitaxiées reste élevée, de l’ordre de 109-1010 cm-². 

 

Epitaxie par jet moléculaire (MBE pour molecular beam epitaxie en anglais). Pour cette technique, la 

synthèse de GaN s’effectue dans un environnement sous ultravide où la surface du substrat est exposée, à 

haute température (~800°C), directement aux flux atomiques des espèces. L’évaporation du Ga est obtenue 

par une source à effusion chauffée à haute température (~ 900 °C). Le flux de N peut être obtenu de plusieurs 

manières : par une source gazeuse utilisant l’ammoniac ou par une source cyclotron ou radiofréquence 

générant toutes les deux un plasma à partir de gaz N2. Cette dernière est la plus couramment utilisée et fait 

référence à la PA-MBE (pour Plasma-assisted MBE en anglais). Cette technique est parfaitement adaptée à 

la réalisation de structures multicouches complexes car elle permet un très bon contrôle des interfaces et des 

vitesses de croissance, et donc des épaisseurs de matériau déposé. L’environnement ultravide permet la 

caractérisation in-situ de l’évolution de l’épaisseur et de la morphologie de la couche par diffraction des 

électrons de haute énergie en incidence rasante (RHEED). De plus, cela permet la synthèse de matériau 

d’une grande pureté (faible concentration d’impureté notamment d’oxygène). Cependant, la vitesse de 

croissance est faible (≤ 1 µm/h). Ainsi, la réalisation de couches épaisses n’est pas envisageable par cette 

technique.  
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Ces trois techniques présentent des avantages et inconvénients qui peuvent être mis à profit suivant les 

applications visées. Dans l’industrie, la MOVPE s’est imposée pour la fabrication de dispositifs (LEDs, LDs 

et HEMTs) tandis que la HVPE est majoritairement utilisée pour la réalisation de « substrat freestanding » 

de GaN. Le coût élevé et sa complexité de mise en œuvre (ultra-vide) font que la PA-MBE peine à 

s’implanter majoritairement dans un environnement industriel. Néanmoins, cette technique permet la 

fabrication de structure de basse dimension (dizaines de nm) d’une grande pureté ce qui est très intéressant 

et convoitée pour la miniaturisation des dispositifs.  

 

ii. Substrats utilisés  

 

Parmi les nombreux substrats envisageables, trois sont usuellement utilisés pour la croissance épitaxiale 

de nitrures d’éléments III : le saphir (Al2O3), le carbure de silicium (SiC) et le silicium (Si). Leurs principales 

caractéristiques (paramètre de maille, coefficient d’expansion thermique, tailles disponibles) peuvent être 

retrouvées dans les références bibliographiques29,30. Le SiC a le plus faible désaccord de maille avec le GaN 

(~3%) ce qui limite la formation de défauts dans ce dernier. Par contre la différence de coefficients 

d’expansion thermique (~ 20%) induit une contrainte en tension dans la couche épitaxiée lors du 

refroidissement à température ambiante. Cela génère des fissures dans le film mince endommageant 

fortement sa qualité. Dans le cas du saphir, la différence de paramètres de maille est de ~15% et de 

coefficients thermiques de ~-12%. Celui-ci induit donc une contrainte en compression sur la couche de GaN 

épitaxiée. Cela ne génère pas de fissure mais il existe une forte densité de défauts dans le film mince. Pour 

le silicium, son désaccord de maille (~-17%) et sa très grande différence d’expansion thermique (~-114%) 

induisent une forte contrainte en tension dans la couche épitaxiée. Cependant, ce matériau est toujours le 

plus répandu dans la microélectronique. En effet, son utilisation comme substrat permet de faciliter 

l’intégration des dispositifs à base de III-N avec les technologies silicium. De plus, la grande disponibilité 

de substrats de diamètre important et à bas coût rend le silicium très attractif pour la fabrication de 

dispositifs.  

 

iii. Mécanisme de croissance 

 

Tout d’abord, il est nécessaire de décrire les différentes étapes qui gouvernent le processus de croissance 

d’un matériau sur un substrat. Ici, on ne prend pas en compte les réactions chimiques qui interviennent dans 

la phase vapeur pour les techniques HVPE et MOVPE. Pendant la croissance, le substrat est à haute 

température. L’énergie thermique associée permet l’activation de certains phénomènes physiques mis en 

jeu pendant la croissance (adsorption, désorption, diffusion) représentés en Figure I- 7. 
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Les constituants du matériau à épitaxier arrivent à la surface du substrat sous forme d’atomes ou de 

molécules simples en phase gazeuse. Les espèces ont une probabilité d’être incorporées à la surface pendant 

un court instant au cours duquel elles diffusent en surface (on les appelle alors adatomes) jusqu’à trouver 

un site énergétiquement favorable. Sinon, les espèces désorbent sans participer à la croissance. Si leur temps 

de résidence en surface est assez long, deux adatomes ou plus peuvent former un agrégat (ou cluster) qu’on 

appelle un germe de nucléation. Il existe une taille critique au-delà de laquelle l’extension du germe devient 

favorable. En deçà de cette taille, il faut surmonter une barrière d’énergie (la barrière de nucléation). Il est 

donc plus favorable pour un atome de s’incorporer sur un bord de marche ou à un cluster déjà formé et de 

taille surcritique.  

 

Trois modes de croissance furent classifiés en 1958 par E. Bauer selon des critères thermodynamiques. Ces 

modes de croissance sont liés aux énergies libres de surface et d’interface des premiers plans atomiques et 

sont aussi influencés par la contrainte dans le matériau épitaxié. Ces modes, représentés en Figure I- 8, sont : 

la croissance bi-dimensionnelle (2D), tri-dimensionnelle (3D) ou une combinaison des deux (2D-3D). 

  

 

Figure I- 8 : Représentation schématique des trois modes de croissance (a) VM, (b) FM, (c) SK.  

 

 

Figure I- 7 : Illustration des différents phénomènes physiques qui peuvent intervenir à la surface lors de la croissance d’un 

matériau.  
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Le mode Frank Van der Merwe (FM) : l’énergie de surface du substrat est supérieure à l’énergie de surface 

de la couche mince et de l’énergie d’interface. Ce processus 2D correspond à une croissance couche 

atomique après couche atomique. La formation de plans inclinés est bloquée par une barrière énergétique 

(Ehrlich-Schwoebel) élevée. Dans ce cas, les espèces adsorbées à la surface s’incorporent préférentiellement 

à un bord de marche qui amène à une expansion du plan atomique 2D dite par avancée de marche.  

 

Le mode Volmer-Weber (VM) : l’énergie de surface du substrat est inférieure à l’énergie de surface de la 

couche mince et de l’énergie d’interface. Ce processus 3D, correspond à la nucléation puis croissance d’îlots 

directement sur le substrat. Cette configuration permet la relaxation élastique de la contrainte.  

 

Le mode Stranski-Krastanov (SK) : Ce processus 2D puis 3D, correspond à une croissance intermédiaire 

entre les deux précédents modes. La croissance commence couche par couche, puis après une épaisseur 

critique atteinte, celle-ci n’est plus énergétiquement favorable. La croissance continue par la formation d’îlot 

sur la surface 2D épitaxiée. Cette configuration évite la création de dislocations à l’interface et elle permet 

d’obtenir des ilots cohérents.  

 

Ces modes de croissance donnent lieu à des géométries de dépôt très différentes (2D ou 3D) qui vont relaxer 

la contrainte de manière élastique ou plastique. Pour un matériau et un substrat donné, il est possible, dans 

une gamme restreinte, de favoriser un mécanisme plutôt qu’un autre en jouant sur les paramètres de 

croissance (température de substrat et flux d’espèces incidentes). On peut également se servir d’espèces 

surfactantes qui permettent de modifier les énergies de surface mises en jeu. Ainsi, suivant les objectifs fixés 

et les applications visées il est important de prendre en considération la technique employée, le substrat 

utilisé et les mécanismes de croissance mis en jeu.  

 

1.2.1.b. Problématiques liées à l’hétéroépitaxie 

 

i. Contrainte dans le matériau 

 

Comme énoncé dans le paragraphe précédent, l’une des problématiques majeures de l’hétéroépitaxie 

est la différence de paramètre de maille (dans le plan) et de dilatation thermique entre le substrat et la couche 

épitaxiée. Cela a pour effet de dégrader de façon plus ou moins importante la qualité de cette dernière. De 

manière générale, la couche mince épitaxiée a une épaisseur bien plus faible que celle du substrat massif. 

C’est donc elle qui va se déformer sous la contrainte biaxiale (uniforme dans le plan) imposée par le substrat 

lors de la croissance. 
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Figure I- 9 : Représentation de la déformation du réseau cristallin lors de la mise en contrainte du matériau hétéroépitaxié sur 
un substrat. Sur le schéma à gauche, ac

0 et cc
0 représente le paramètre de maille du matériau isolé dans le plan et hors du plan 

respectivement. Ici, ac
0 est supérieur à as. Donc pour une épitaxie cohérente, le matériau est en compression dans le plan et en 

dilatation hors du plan (schéma à droite).  

 

Comme présenté dans la Figure I- 9 le matériau épitaxié adapte son paramètre de maille afin de 

l’accommoder à celui du substrat massif. La contrainte est dite compressive lorsque le paramètre de maille 

dans le plan de la couche, ac, est plus grand que le paramètre de maille dans le plan du substrat, as.  

A l’inverse, la contrainte est dite extensive lorsque le paramètre de maille de la couche est plus petit que 

celui du substrat. Dans les deux cas, le paramètre de maille hors du plan subit une déformation inverse pour 

accommoder la déformation subie dans le plan (déformation tétragonale). L’énergie emmagasinée dans la 

couche mince peut être relaxée suivant un régime élastique ou un régime plastique. Dans le premier régime, 

la déformation est réversible. Cette déformation est décrite par sa composante dans le plan 𝜀‖ = (𝜀𝑥𝑥 +

𝜀𝑦𝑦)/2 et sa composante normale au plan, 𝜀⊥ = 𝜀𝑧𝑧  qui s’écrivent : 

 

𝜀‖ =
𝑎𝑐 − 𝑎0

𝑎0
 Eq. 2 

𝜀⊥ =
𝑐𝑐 − 𝑐0

𝑐0
 Eq. 3 

 

avec ac et cc les paramètres de maille contraints de la couche épitaxiée et a0 et c0 les paramètres de mailles 

relaxés du matériau. Une valeur négative de la déformation correspond à une compression et une valeur 

positive à une dilatation.  

Lorsque la contrainte imposée par le substrat massif sur la couche mince est trop importante, on atteint le 

deuxième régime dit plastique. L’énergie élastique accumulée dans le matériau franchit sa limite d’élasticité 

ou seuil de résistance. Cette énergie peut s’exprimer en fonction de la contrainte, σ, et de la déformation, ε, 

subie par la structure épitaxiée par unité de volume. Or, dans le cas de la croissance d’une couche mince, la 
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contrainte et la déformation sont uniformes dans le plan, ainsi on exprime l’énergie par unité de surface 

comme suit : 

 

𝐸é𝑙𝑎𝑠𝑡𝑖𝑞𝑢𝑒

𝑆
=

1

2
𝜎. 𝜀. ℎ𝑐 Eq. 4 

 

où hc correspond à l’épaisseur critique de la couche mince pour laquelle la relaxation par formation de 

défauts cristallins (dislocations, fissures…) est plus favorable énergétiquement. Sa valeur dépend de 

paramètres intrinsèques au matériau, du substrat et des conditions de croissance.  

 

Lors d’une variation de température, le substrat exerce une contrainte thermoélastique sur la couche mince 

due à leur différence d’expansion thermique. La déformation thermique, 𝜀𝑡ℎ𝑒𝑟𝑚𝑖𝑞𝑢𝑒  de la couche épitaxiée 

peut être définie par :  

 

𝜀𝑡ℎ𝑒𝑟𝑚𝑖𝑞𝑢𝑒 = ∫ [ 𝛼𝑠(𝑇) − 𝛼𝑐(𝑇) ]𝑑𝑇
𝑇2

𝑇1

 Eq. 5 

𝑎𝑣𝑒𝑐 𝛼 =
1

𝑎
 .
𝜕𝑎

𝜕𝑇
 

 

 

où αs et αc sont les coefficients d’expansion thermique du substrat et de la couche respectivement, a le 

paramètre de maille du matériau et T1 et T2 sont les températures initiale et finale.  

Pour les nitrures d’éléments III, la température de croissance est généralement élevée (500 °C < Tcroissance < 

1200 °C). Ainsi, lors du refroidissement à Tambiante, on peut identifier deux cas :  

- αs < αc : la déformation est négative ; la contrainte thermoélastique subie par la couche épitaxiée 

est expansive dans le plan.  

- αs > αc : la déformation est positive ; la contrainte thermoélastique subie par la couche épitaxiée 

est compressive dans le plan.  

Le processus de relaxation est graduel et peut être défini par un taux de relaxation, 𝜏, variant entre 0, couche 

totalement contrainte, et 1, couche totalement relaxée. La déformation totale de la structure peut être 

exprimée en fonction des déformations mécanique et thermoélastique comme suit :  

 

𝜀 = (1 − 𝜏)𝜀𝑚é𝑐𝑎𝑛𝑖𝑞𝑢𝑒 + 𝜀𝑡ℎ𝑒𝑟𝑚𝑖𝑞𝑢𝑒 Eq. 6 

Quand le taux de relaxation est nul, la croissance est dite pseudomorphique, la couche épitaxiée est 

entièrement contrainte par le substrat, avec une déformation réversible. Pour un taux de relaxation égal à 1, 

la croissance est dite métamorphique.  
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ii. Création de défauts 

 

Une contrainte trop importante imposée par le substrat sur la couche épitaxiée est dommageable pour 

sa qualité cristalline. Avec les substrats évoqués précédemment (saphir, SiC, Si), la relaxation plastique par 

formation de défauts dans la couche mince intervient systématiquement pendant la croissance de nitrures 

d’éléments III. Les défauts majoritaires sont les dislocations. Trois catégories de dislocations peuvent être 

identifiées suivant leur sens de propagation et leur amplitude représentée par un vecteur 𝑏⃗  appelé « vecteur 

de Burgers ». Les dislocations coins peuvent être considérées comme l’ajout d’un demi plan atomique dans 

la structure cristalline, Figure I- 10(a). Le vecteur de Burgers est parallèle à l’axe 𝑎  et égale à 1/3 〈112̅0〉. 

Les dislocations vis ont un vecteur de burger parallèle à l’axe 𝑐  et égal à 〈0001〉, Figure I- 10-b. Les 

dislocations mixtes sont des combinaisons des deux précédentes. Le vecteur de Burgers est parallèle à la 

direction 𝑎 + 𝑐  et égale à 1/3 〈112̅3〉.  

 

 

Figure I- 10 : Schéma des dislocations (a) coins, (b) vis. (c) Directions des vecteurs de Burgers suivant le type de dislocations 
dans la structure wurtzite.  

 

De plus, d’autres défauts peuvent être présents dans les matériaux de nitrures d’éléments III31. Les fautes 

d’empilements dans le plan (BSF pour basal stacking fault en anglais) correspondent à l’inclusion d’un 

segment cubique dans la phase wurtzite. Une BSF de type I1, I2, I3 est l’insertion d’un, deux ou plus de trois 

plans atomiques dans la structure cristalline initiale.  

Des inversions de polarité peuvent également être générées lors de la croissance. Cela se traduit par une 

partie du cristal avec une polarité métal et l’autre avec une polarité azote. A l’interface, des parois 

d’inversion de domaines (IDB pour inversion domain boundary en anglais) permettent d’accommoder les 

deux polarités32.  
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Des fissures macroscopiques dans les couches minces peuvent être aussi observées. Cette relaxation 

plastique particulière intervient quand la contrainte en tension est très élevée dans le matériau. Typiquement, 

ces défauts sont créés lors du refroidissement de couches minces de GaN sur SiC et Si33,34.  

Des absences de matière (cavités) peuvent aussi être observées dans la couche épitaxiée35,36. Ces défauts 

peuvent présenter des formes de tunnels parallèles à l’axe de croissance (nanopipe en anglais), ou de 

pyramides avec des facettes spécifiques. Ils se retrouvent majoritairement à l’interface avec le substrat ou 

entre domaines ayant subi une coalescence. Le mécanisme générant ces cavités n’est pas encore clairement 

établi. La Figure I- 11 présente schèmatiquement ces différents types de défauts pouvant apparaitre dans les 

matériaux III-N. Ces divers types de défauts peuvent se comporter comme des sites de recombinaison non 

radiative de porteurs de charge. Cela réduit grandement l’efficacité des dispositifs émetteurs de lumière37,38. 

C’est pourquoi il est primordial d’améliorer la qualité cristalline afin d’augmenter la performance des 

dispositifs à base de nitrures d’éléments III.  

 

Figure I- 11 : Schéma des différents types de défauts. (a) Défaut d’empilement. (b) Inversion de polarité. La flèche rouge indique 
la paroi d’inversion des domaines de polarité différente. (c) Fissuration d’un matériau épitaxié (bleu) lors d’une forte mise en 
tension (flèches rouges) induit par le substrat (vert). (d) Formation de cavité dans un matériau épitaxié (bleu) sur un substrat 
(vert). 

 

1.2.1.c. Stratégie d’amélioration de la qualité cristalline 

 

A l’heure actuelle, les dispositifs à base de semiconducteurs III-N produits au niveau industriel utilisent 

des couches qui présentent des densités de dislocations très élevées, de l’ordre de 109-1010 cm-2. Bien que 

ces dispositifs s’accommodent plutôt bien de la présence de défauts étendus, l’amélioration de la qualité 

cristalline reste toujours un enjeu majeur. C’est pourquoi beaucoup de stratégies ont été étudiées et mises 

en place industriellement pour réduire ces défauts étendus et ainsi améliorer les propriétés des dispositifs à 

base de III-N.  
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i. Augmentation de l’épaisseur 

 

Une première méthode très simple à utiliser est d’augmenter l’épaisseur de la couche épitaxiée. Plusieurs 

travaux expérimentaux ont montré une nette diminution de la densité de dislocation de 1010 à 105 cm-² pour 

une augmentation de plusieurs mm39–41. Des travaux théoriques ont modélisé cette réduction par la réaction 

des dislocations avec d’autres dont le vecteur de burger est opposé et/ou avec des défauts ponctuels39. La 

Figure I- 12 présente l’évolution de la densité de dislocation en fonction de l’épaisseur de la couche épitaxiée 

réalisé par HVPE. Cette méthode est très adaptée pour la HVPE qui présente une vitesse de croissance très 

élevée. Cependant, une quantité considérable de matière est nécessaire pour atteindre de faible densité de 

défauts, ce qui représente un coût considérable. Cette approche bien qu’efficace n’est donc pas optimale.  

 

 

Figure I- 12 : Evolution de la densité de dislocation en fonction de l’épaisseur de GaN épitaxié par HVPE42.  

 

ii. Ajout d’une couche de nucléation 

 

Cette méthode consiste a ajouter une couche de nucléation, appelée couche tampon (ou buffer layer en 

anglais) réalisée à basse température à l’interface entre le substrat et la couche de GaN. La mise au point de 

cette méthode avec une couche d’AlN9 en 1986 et de GaN10 en 1991 a permis l’essor des dispositifs à base 

de matériaux III-N. Il a été démontré que l’ajout de cette couche supplémentaire diminue la rugosité de 

surface, favorise la nucléation et diminue la contrainte en tension, induit par le substrat, dans la couche 

épitaxiée43,44. Ainsi, la couche épitaxiée présente une densité de défauts plus faible 45,46. Plus spécifiquement, 

une densité de dislocation de l’ordre de 108 cm-² a été rapportée46. De nos jours, cette méthode est largement 
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implémentée dans les procédures de croissance usuelles. Néanmoins, de nombreuses variations sur les 

conditions et paramètres utilisés (température, compositions et concentrations des matériaux III-N et 

alliages, dopage, épaisseurs, morphologies…)46–52.  

 

iii. Reprise de croissance par épitaxie latérale 

 

Une autre méthode pour diminuer la densité de dislocations dans la couche mince est la reprise de 

croissance par épitaxie latérale (ELOG pour epitaxial lateral overgrowth en anglais). Celle-ci est basé sur 

deux principes : l’épitaxie sélective et la croissance anisotrope. Ce dernier peut être contrôlé par les 

conditions de croissance utilisées en MOVPE53–55 et HVPE56,57. Plusieurs étapes sont nécessaires à la 

réalisation de cette méthode, divers optimisations et variantes existent. De manière non exhaustive, on peut 

citer : l’ELOG à 1 étape, 2 étapes, 3 étapes, l’ELOG par contrôle des facettes, la pendeo-épitaxie…58–63 La 

densité de dislocation rapportée pour ces méthodes est de l’ordre de 107 cm-² et peut atteindre 105-106 cm-² 

dans des zones restreintes.  

 

 

Figure I- 13 : Représentation schématique des étapes clefs du procédé ELOG. (a) Croissance d’une couche de nucléation sur le 
substrat. (b) Dépôt du masque. (c) Reprise de croissance jusqu’à coalescence (d).  

 

Les différentes étapes technologiques du procédé ELOG à 1 étape, représentées schèmatiquement en Figure 

I- 13, sont données ci-dessous64 : 

(a) Croissance d’une couche de nucléation à basse température comme présenté précédemment.  

(b) Dépôt d’un masque diélectrique ((SiO2 ou SiN usuellement) sur la surface. Des ouvertures dans le 

masque sont réalisées par des étapes de lithographie et gravure chimique. 

(c) Epitaxie sélective de GaN dans les ouvertures du masque. Dans cette zone, la densité de dislocation 

est identique à celle obtenue par épitaxie directe sur une couche de nucléation (~ 108 cm-²). 
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(d) Croissance latérale de GaN favorisée par les conditions de croissance utilisées. La coalescence de 

ces domaines constitue la couche mince 2D de GaN. Dans ces zones restreintes, au-dessus du 

masque, la densité de dislocation est diminuée (~ 107 cm-²). Toutefois, il est à noter que la frontière 

de coalescence est aussi source de défauts ce qui réduit la zone utilisable de GaN.  

Cette méthode est efficace pour limiter la propagation des dislocations dans de larges zones, localisées au-

dessus du masque. Cependant beaucoup d’étapes techniques sont nécessaires à la bonne réalisation de ce 

procédé. De plus, sa mise en œuvre reste complexe du fait des nombreux paramètres (conditions de 

croissance et fabrication du masque). Enfin, les zones avec une densité de défaut importante représentent 

un gaspillage d’une quantité de matière considérable.  

 

iv. Croissance de nanostructures 

 

Les nanofils (NWs pour nanowires en anglais) de III-N sont l’objet d’un grand intérêt depuis des années 

pour diverses applications dans les domaines l’optoélectronique65–71. La synthèse de ces nanostructures 

(diamètre de l’ordre de quelques dizaines de nm pour une hauteur de l’ordre du µm) est très bien adaptée à 

la MBE. Cette technique a démontré la possibilité d’obtenir des nanofils d’une grande pureté et qualité 

cristalline sur de nombreux substrats cristallines malgré une différence de paramètre de maille importante72. 

Cela provient de la géométrie des nanofils, c’est-à-dire leur grand rapport d’aspect volume/surface de 

contact, qui retarde la formation de dislocations (en termes d’épaisseur critique) et limite leur propagation 

dans la partie inférieure des nanofils. La relaxation de la contrainte peut se faire par déformation élastique 

aux surfaces libres73 et si elles apparaissent, les lignes de dislocations sont déviées vers les facettes 

latérales74.  

 

 

Figure I- 14 : Spectre de photoluminescence, à 10 K, d’une assemblée de nanofils de GaN épitaxiés sur silicium par PA-MBE75. 
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Dans le cas des nanofils de GaN, les spectres de photoluminescences attestent de l’absence de défauts et de 

leur grande qualité cristalline. Dans le cas de nanofils sur un substrat de Si, présenté en Figure I- 14, les pics 

correspondant aux recombinaisons des excitons ont été mesurés avec une largeur comparable à l’état de l’art 

pour le GaN « freestanding » obtenu par HVPE75. Bien que les nanofils présentent de nombreux avantages, 

leur utilisation pour la réalisation de dispositifs a du mal à pénétrer le monde industriel. Une optimisation 

du contrôle de leur localisation, de leur uniformité et leur intégration dans des dispositifs fonctionnels restent 

des défis importants. En effet, les mécanismes régissant la croissance des nanofils dit « auto-assemblée ou 

organisée » amène à une distribution de morphologie (diamètre, hauteur) et de densité. Cela entraîne 

notamment des difficultés pour contacter efficacement les nanofils pour des nanodispositifs.  

Pour pallier à cela, de récents travaux proposent une approche par épitaxie sélective (SAG pour selective 

area growth en anglais) où la croissance des nanofils s’effectue à travers de petites ouvertures dans un 

masque76–78. L’amélioration de l’homogénéité et de la localisation des nanofils a été démontrée sur Si(111) 

avec un masque en titane comme on peut le voir sur la Figure I- 1576. Depuis, la croissance SAG de nanofils 

de GaN a été démontrée sur de nombreux substrats avec des masques de natures diverses77–83. Cependant, 

cette approche prometteuse complexifie le procédé de synthèse de nanofils de GaN. L’homogénéité de celle-

ci dépend à la fois de la qualité du masque (contrôle du diamètre d’ouverture, surface propre et lisse…) mais 

aussi de la croissance (nucléation sélective sur le substrat).  

 

 

Figure I- 15 : Images MEB de nanofils de GaN obtenus par épitaxie sélective à travers les ouvertures du masque sur un substrat 
de silicium. 76 
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v. Réalisation de structures par gravure 

 

Une approche intéressante est de combiner les techniques précédentes afin d’en cumuler les avantages. 

L’approche par enrobage de vide84 (embedded void approach en anglais) est réalisée en quatre étapes (voir 

Figure I- 16) : 

(a) Croissance d’une couche de nucléation à basse température et d’une couche épaisse de GaN. Cette 

dernière présente une densité de dislocations typique (~ 108 cm-²) comme présenté précédemment. 

(b) Gravure ionique assistée par plasma de la couche épitaxiée pour former des nanofils. Cette étape 

suppose que les défauts présents dans la couche sont gravés plus rapidement que les zones sans 

défauts. Ainsi la formation des structures filaires par gravure simple permet d’éviter de nombreuses 

étapes supplémentaires technologiques (exemple : lithographie). 

(c) Reprise de croissance jusqu’à coalescence pour former la couche mince 2D de GaN. Durant cette 

étape, des cavités ou « vides » sont formés entre les nanofils. Ces surfaces libres réagissent comme 

des « pièges » pour les dislocations. La croissance d’une couche plus épaisse au-dessus de ce 

« réseau de vide » permet la diminution par un facteur 102 de la densité de dislocations84.  

Les étapes nécessaires à la mise en œuvre de cette technique sont moins complexes en comparaison de 

l’ELOG, néanmoins une quantité importante de matière reste gaspillée lors des premières étapes.  

 

 

Figure I- 16 : Représentation schématique des étapes principales du procédé « par enrobage de vide » 84. (a) Croissance de 
GaN sur Saphir. (b) Formation des structures colonnaires par gravure. (c) Reprise de croissance jusqu’à coalescence. Les 

dislocations traversantes représentées par les lignes noires se retrouvent piégées dans les cavités.  

 

Dans ce paragraphe, nous avons détaillé plusieurs approches développer pour améliorer la qualité cristalline 

du GaN. Bien qu’elles permettent une diminution de la densité de dislocation, plus ou moins importante sur 

des zones plus ou moins larges, aucune n’apparaît comme optimale. De nombreux travaux tentent 

d’optimiser les diverses étapes inhérentes à chacun des procédés. Or l’accumulation et la complexification 

des étapes peuvent rendre les procédés difficiles à mettre en place dans l’industrie. Ainsi, il semble 

indispensable de s’intéresser à d’autre systèmes ou techniques. 
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1.2.2. Hétéroépitaxie sur substrat ultimement mince 

 

1.2.2.a. Principe et intérêt 

 

Historiquement, l’utilisation d’un substrat lamellaire a été employée pour faire croître un autre 

matériau lamellaire. Cette technique, appelée « Epitaxie de van der Waals », a été introduite par Koma et 

al. en 1984 85. Un matériau lamellaire est constitué d’un empilement de plans atomiques faiblement liés 

entre eux (interaction de van der Waals), tandis que la force de liaison entre les atomes d’un même plan est 

forte (liaisons covalentes). Un exemple typique est le graphite. De même, lors d’une épitaxie de van der 

Waals, l’interaction à l’interface entre les deux matériaux est régie par des forces de type van der Waals. 

Celles-ci proviennent de l’interaction entre dipôles permanents ou induits et regroupent les interactions de 

Keesom, Debye et London. L’énergie potentielle de ce type d’interactions est proportionnelle à l’inverse de 

la distance entre dipôle à la puissance 6. Cette énergie est de l’ordre de 0.5-3 kJ/mol. En comparaison, 

l’énergie potentielle des liaisons chimiques (covalentes, ioniques, métalliques) est de l’ordre de 100 kJ/mol. 

Les liaisons covalentes ou ioniques sont celles mises en jeu à l’interface substrat/matériau dans le cas de 

l’hétéroépitaxie conventionnelle (Figure I- 17) mais aussi entre les atomes des plans atomiques des cristaux.  

 

 

Figure I- 17 : Représentation schématique de la configuration conventionnelle (droite) par épitaxie d’un matériau 3D sur un 
substrat massif et de la configuration van des Waals (gauche) par épitaxie d’un matériau 2D sur un substrat lamellaire.86  

 

Le terme quasi-épitaxie de van der Waals correspond à une situation hybride qui associe un matériau 

lamellaire à un matériau 3D ou inversement87 (voir Figure I- 18). La faisabilité d’une telle hétéroépitaxie a 

été démontrée par Koma et al.88 puis par Löher et al.89. Dans le premier cas, le matériau lamellaire MoSe2 

a été épitaxié sur CaF2, les deux matériaux présentant un désaccord de maille de 17%. Dans le deuxième 

cas, le matériau 3D CdS a été épitaxié sur un substrat lamellaire de MoTe, les deux matériaux présentant un 

désaccord de maille de 15%. La réalisation de ces systèmes hybrides 2D-3D, malgré de grandes différences 

de paramètre de maille démontre que l’utilisation de matériau lamellaire permet de s’affranchir d’une 

concordance quasi-parfaite des paramètres de maille des deux matériaux.  
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Figure I- 18 : Représentation schématique de la configuration dites « Quasi-van der Waals » : un matériau lamellaire est 
épitaxié sur un substrat massif (droite) ou un matériau 3D est épitaxié sur un substrat lamellaire (gauche).86 

 

La découverte et la manipulation de matériaux bi-dimensionnels (2D) ont remis au goût du jour l’épitaxie 

de van der Waals90. On peut aujourd’hui extraire d’un matériau lamellaire un plan atomique unique dont la 

surface ne présente aucune liaison pendante. La synthèse de ces matériaux 2D est un domaine de recherche 

en plein essor. 

Les trois configurations que l’on rencontre pour l’hétéroépitaxie utilisant ces matériaux 2D sont donc :  

- La croissance d’un matériau 2D sur un substrat 2D.  

- La croissance d’un matériau 2D sur un substrat 3D : utilisée pour la synthèse des matériaux 2D. 

- La croissance d’un matériau 3D sur un substrat 2D.  

 

C’est cette dernière configuration qui nous intéresse dans le cadre de ce travail de thèse. Elle est bien 

moins étudiée que les deux précédentes. En effet, la nucléation sur la surface, de très basse énergie, d’un 

matériau sans liaison pendante est peu favorable. Cependant, cette configuration peut se révéler d’un grand 

intérêt pour la croissance de matériaux dont l’hétéroépitaxie conventionnelle présente des difficultés, 

comme celle des nitrures d’éléments III. En effet, l’hétéroépitaxie conventionnelle, le substrat est massif. 

Son épaisseur est très largement supérieure à celle de la couche mince. De ce fait, c’est le substrat qui impose 

sa structure et génère des contraintes dans la couche synthétisée. L’utilisation d’un substrat d’une épaisseur 

inférieure à celle de la couche mince semble une technique intéressante pour limiter la génération de 

contrainte et de défauts étendus dans cette dernière.  

Dans cette configuration non conventionnelle, le substrat ne serait plus rigide mais il se déformerait 

rapidement sous la contrainte exercée par la couche épitaxiale en croissance. Ce mécanisme conduirait à 

une compliance du substrat, c’est-à-dire qu’il pourrait s’adapter à différentes structures cristallines et à 

différentes valeurs de paramètre de maille de matériau épitaxié. On peut espérer une diminution, voire 

l’absence de contrainte dans la couche épitaxiée. Ainsi, une amélioration exceptionnelle de la qualité 

cristalline pourrait être atteinte. Le graphène, cristal bi-dimensionnel emblématique, est un très bon candidat 

pour jouer le rôle de substrat ultimement mince pour tenter d’y épitaxier des couches de GaN qui souffrent 

d’un manque de substrat natif. 
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1.2.2.b. Propriété du graphène 

 

Le graphène, l’une des formes allotropiques du carbone, est un plan monoatomique d’atomes de carbone 

disposés en nid d’abeille. L’empilement de ces plans constitue le graphite91. L’étude théorique des propriétés 

électroniques du graphène92 et son observation expérimentale93 datent du siècle dernier. Mais c’est en 2004 

qu’une méthode simple, par exfoliation mécanique, a permis l’isolement d’un plan unique de graphène et 

l’étude de ses propriétés. Ces travaux furent récompensés par le prix Nobel de physique en 2010 et ils ont 

donné un élan à de nombreuses activités liées aux matériaux 2D94,95.  

 

i. Structure cristallographique 

 

L’arrangement en nid d’abeille donne deux types de géométrie en bord de cristal : armchair ou zigzag 

(Figure I- 19). Sa structure cristallographique est un réseau hexagonal avec une maille élémentaire 

constituée de deux atomes de carbone. Les atomes de carbone plus proches voisins sont distants de a = 1.42 

Å, ainsi la norme des vecteurs de base correspond à ||𝑎1|| = ||𝑎2|| = 𝑎 ∗ √3 = 2.46 𝐴 et sont séparés d’un 

angles de 60°.  

 

 

La nomenclature définit le graphène comme un plan monoatomique91, cependant dans la littérature, le terme 

graphène est usuellement employé pour un empilement de 2 à 5 monocouches. La distance qui sépare deux 

plans monoatomiques est de 3.35 Å pour un empilement Bernal (séquence ABAB…) et de 3.39 Å pour un 

empilement rhomboédrique (séquence ABCABC…). L’empilement Bernal est le plus favorable 

 

Figure I- 19 : Schéma de la structure cristallographique du graphène. Les deux atomes de carbone de la maille élémentaire, 
définie par les vecteurs unitaires a1 et a2, sont représentés par différentes couleurs. Les vecteurs δ1, δ2, δ3 représente les directions 
des trois plus proches voisins d’un atome de carbone.  
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énergétiquement, ainsi c’est celui observé majoritairement dans le graphène multicouche et le graphite96. 

Dans la suite de ce manuscrit, la définition rigoureuse (graphène = 1 plan monoatomique) sera employée et 

nous préciserons le terme multicouche lorsque cela sera nécessaire. De plus, les directions et plans 

cristallographiques seront définis par la notation à quatre indices de Miller pour simplifier la comparaison 

avec ceux du GaN.  

 

 

ii. Structure électronique 

 

L’atome de carbone est constitué de 6 électrons, dont 4 électrons de valence et sa configuration 

électronique est 1s22s22p2. Chaque atome dans le réseau de graphène possède ainsi 3 orbitales atomiques 

formées par l’hybridation des orbitales s et p. Ces orbitales, séparées de 120° dans le plan, créent des liaisons 

chimiques (orbitales moléculaires) liante σ et anti-liante σ* avec les trois atomes de carbone les plus proches 

voisins. Les liaisons σ, sont très stables et constituent la structure cristallographique du réseau en nid 

d’abeille du graphène. De plus, ces liaisons forment les bandes 𝜎, très éloignées du niveau de Fermi, de la 

structure de bande du graphène en Figure I- 20(a). Deux autres bandes sont formées par le recouvrement 

des orbitales atomiques hors du plan, pz, à moitié remplies du carbone. Les bandes ainsi formées, π et π*, 

se rencontrent au point K au niveau de Fermi. L’intersection au point K, des différentes bandes, définit les 

6 cônes de Dirac de la première zone de Brillouin, illustrée en 3D en Figure I- 20(b). Cette caractéristique 

confère au graphène des propriétés électroniques spécifiques. En effet, proche de ces points K et K’, la 

relation de dispersion est linéaire. Ainsi, le graphène peut être défini comme un semiconducteur à gap nul 

ou un semi-métal97.  

 

Figure I- 20 : (a) Structure de bande théorique du graphène dans la direction ΓMKΓ98 avec un schéma de la première zone de 
Brillouin où les points de haute symétrie sont indiqués. (b) Représentation 3D des surfaces de valence et de conduction dans la 
première zone de Brillouin où les six cônes de Dirac sont représentés au voisinage du point K.  
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iii. Propriétés caractéristiques 

 

Cette structure particulière confère au graphène des propriétés remarquables. La mobilité des porteurs 

de charge a été estimée à 2.105 cm².V-1.s-1 théoriquement à température ambiante99. Expérimentalement, les 

valeurs mesurées plus faibles sont comprises entre 103-104 cm².V-1.s-1 suivant la technique d’élaboration100–

102. Ces variations peuvent être dues à des défauts dans la couche de graphène mais le graphène reste toujours 

un bon conducteur électrique. Le graphène suspendu présente aussi une bonne conductivité thermique, 

mesurée entre 2.104 et 5.104 W.m-1.K-1, mais celle-ci diminue grandement quand le film est en contact avec 

un support103. De plus, grâce à sa structure bi-dimensionnelle, le graphène est un matériau intéressant pour 

des applications flexibles. Il a été démontré que le graphène à une résistance à la rupture de 130 GPa104 et 

peut être étiré de 20% sans dégrader ces propriétés électroniques105. Sa faible épaisseur le rend quasi 

transparent à la lumière visible106,107. Cependant, ces propriétés varient suivant les techniques d’élaborations. 

C’est pourquoi, de nombreuses méthodes sont étudiées pour élaborer le graphène afin de contrôler ses 

dimensions et d’améliorer ses propriétés tout en conservant sa qualité cristalline.  

 

1.2.2.c. Elaboration du graphène 

 

i. Exfoliation mécanique 

 

Cette méthode simple consiste à utiliser un ruban adhésif pour exfolier plusieurs couches de graphène 

sur un cristal pur de graphite108. Ces couches sont ensuite reportées sur un autre support. Cette étape de 

report est répétée plusieurs fois afin d’arracher les couches superficielles et ainsi obtenir un seul feuillet de 

graphène. Cette exfoliation, clivage mécanique, est rendue possible du fait des faibles interactions, de type 

van der Waals, entre les différentes couches empilées. Le graphène obtenu est de très bonne qualité 

cristalline. Cependant, les dimensions, de l’ordre de 100 µm maximum, et la présence de multicouches 

limite son utilisation pour de nombreuses applications. De plus, des résidus de glue provenant du ruban 

adhésif sont présents sur les petits domaines de graphène ou de multicouches de graphène. Une étape de 

recuit sous vide est nécessaire pour éliminer ces contaminations. 

 

ii. Croissance sur SiC 

 

Cette méthode consiste à recuire à très haute températre (> 1400°C) un substrat de SiC monocristallin109–

111 afin de sublimer les couches superficielles. Les atomes de silicium étant plus volatiles, ceux-ci 

s’évaporent avant les atomes de carbone lors du recuit sous ultra-vide. Une graphitisation de la surface a 
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lieu. Les atomes de carbone se réorganisent à la surface du SiC grâce à l’énergie thermique pour former un 

plan. La première couche est très similaire au graphène. Néanmoins, elle est fortement liée au substrat et 

présente une relation d’épitaxie avec une super-maille (6√3 × 6√3) plus grande que celle du SiC et tournée 

de 30°. Des liaisons covalentes peuvent être présentes entre les deux matériaux. En continuant la 

sublimation, une deuxième couche de carbone est formée à l’interface entre le substrat et la première couche. 

La nouvelle couche remplace la première et présente la même relation d’épitaxie avec le SiC. Cette couche 

de carbone est appelée couche tampon. La première couche est ainsi séparée du substrat et se transforme en 

graphène. La Figure I- 21 représente schématiquement la couche de graphène séparée de la couche tampon 

liée au substrat de SiC. Ce processus est communément réalisé sur la face Si du SiC qui permet un meilleur 

contrôle de l’orientation et du nombre de feuillets112–114. Le graphène obtenu par cette méthode est 

monocristallin. 

 

 

Figure I- 21 : Représentation schématique du graphène épitaxié sur SiC. La couche tampon forme des liaisons covalentes avec 
le SiC tandis que le graphène (Gr) est faiblement lié à la couche tampon.  

 

iii. Dépôt chimique en phase vapeur 

 

Ce procédé de dépôt chimique en phase vapeur (CVD pour chemical vapor deposition en anglais) 

consiste à élaborer le graphène sur un substrat métallique jouant le rôle de catalyseur. Le gaz réactif est 

injecté à la surface du substrat porté à haute température. Ce gaz est constitué d’un gaz porteur inerte (H2 

ou N2 communément) et d’un gaz précurseur constitué de molécules carbonés comme le méthane par 

exemple. Les molécules sont adsorbées à la surface du substrat et vont se décomposer par réaction chimique. 

Ces réactions sont activées grâce à l’énergie thermique et à l’effet de catalyse. Ainsi, les atomes de carbone 

vont former une couche de graphène en surface du substrat. De nombreux matériaux ont été étudiés comme 

substrat pour la croissance de graphène115–118. A ce jour, c’est le cuivre qui est le plus fréquemment utilisé 

dans l’industrie. Celui-ci se trouve en grande quantité, donc peu coûteux, et permet l’obtention de graphène 

de bonne qualité sur de larges surfaces. Cependant, le substrat métallique n’est généralement pas compatible 

avec la fabrication de dispositif en microélectronique. Le métal peut catalyser des réactions parasites qui 
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vont apporter des impuretés et générer des sites de nucléation non souhaités. Les atomes métalliques peuvent 

aussi être vus comme des contaminants ou dopants pour l’épitaxie des semiconducteurs III-N. Une étape 

supplémentaire de transfert de la couche de graphène est donc nécessaire pour son utilisation comme substrat 

d’épitaxie de GaN. Plusieurs procédés, par voie sèche (physique) ou humide (chimique), peuvent être 

employés pour transférer le graphène sur tout type de support119. Néanmoins, aucune de ces techniques ne 

permet un transfert idéal du graphène et peut laisser des contaminations en surface ou créer des défauts dans 

la couche120,121.  

 

1.2.3. Etat de l’art : GaN sur graphène 

 

L’exploration des matériaux bi-dimensionnels pour la nanoélectronique est très récente. Comme 

présenté précédemment, le graphène est un candidat très prometteur comme substrat ultimement mince. En 

effet, il présente de nombreuse propriétés intéressantes (robustesse mécanique, transparence optique, bonne 

conduction électrique). Mais surtout il est possible de fabriquer du graphène de bonne qualité cristalline sur 

de grandes surfaces et à bas coût. De plus, la possibilité de transférer le graphène sur tout type de support 

est très attrayante pour l’intégration de couches épitaxiale avec d’autres technologies, notamment pour des 

applications flexibles. Le GaN, quant à lui, manque d’un substrat peu coûteux qui permetterait la croissance 

épitaxiale sans générer de défauts dans les couches déposées. C’est pourquoi, plusieurs groupes ont mené 

des études sur la croissance de GaN sur un substrat de graphène. 

 

Pour mettre en œuvre cette croissance épitaxiale non conventionnelle, il peut être nécessaire de modifier les 

conditions usuelles de croissance du GaN. En effet, la nucléation sur une surface sans liaison pendantes, 

dont l’énergie est très faible, est un vrai challenge122. En 2014, une équipe de IBM Yorktown Heights réalise 

une croissance de GaN, par MOVPE, sur une surface de graphène obtenue par sublimation de SiC123 (Figure 

I- 22). Dans ce travail pionnier, la faisabilité de l’épitaxie d’une couche monocristalline de GaN sur un 

matériau 2D a été établie. La possibilité de transférer la couche sans l’endommager a été démontré par cette 

équipe. De plus, les analyses Raman n’ont pas révélé la présence du graphène sous la couche épitaxiale 

après ce transfert. Les auteurs suggèrent que des liaisons faibles, de type van der Waals, à l’interface permet 

la séparation de la couche épitaxiale de la couche de graphène.  

Cependant, dans cette étude, la réduction de la densité de dislocations espérée dans le cas d’une épitaxie de 

van der Waals, n’a pas été observée. Celle-ci, de l’ordre de 109-1010 par cm-2, est comparable à celle obtenue 

pour une croissance standard de GaN sur SiC123. Il faut noter que dans cette approche, le graphène est en 

relation épitaxiale avec le substrat massif de SiC. La forte densité de dislocations peut être liée à une faible 

compliance du graphène du fait de sa relation d’épitaxie avec le SiC. Une explication similaire pourrait 
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mettre en cause une « épitaxie à distance » (« remote epitaxy » en anglais) entre le GaN et le substrat 

monocristallin de SiC, à travers le graphène. Ce type d’épitaxie à distance a déjà été démontrée dans 

plusieurs cas de figure, impliquant divers matériaux 2D à l’interface entre substrat et couche épitaxiale124.  

 

 

Figure I- 22 : Image MEB de la couche de GaN épitaxié sur un substrat de SiC/Graphène puis reporté sur un support de 
Si/SiO2

123. 

 

Nous avons vu précédemment que la croissance de structures filaires ou 3D permet d’obtenir des 

cristaux de GaN de grande qualité cristalline. Ainsi, plusieurs équipes ont étudié la synthèse de nano-micro 

structures sur du graphite125, graphène épitaxié sur SiC126,127 et graphène transféré sur un substrat 

monocristallin128–131 ou amorphe129,132,133. Dans la majorité de ces études, des structures verticales ont pu 

être obtenues lorsque le graphène est supporté par un substrat monocristallin128–131 ou avec l’ajout d’une 

couche ou germe de nucléation130,132. Néanmoins, les structures épitaxiées présentent une orientation 

aléatoire dans le plan. Ainsi, une relation d’épitaxie entre le graphène et le GaN n’est pas clairement définie. 

Il est intéressant de noter que dans ces études, l’épitaxie à distance est sujet à controverse. D’une part, le 

substrat monocristallin semble améliorer la verticalité des objets épitaxiés comme le montre Heilmann et al. 

dans ces travaux comparatifs entre du graphène transféré sur SiOx ou Saphir129
 (Figure I- 23(a) et (b) 

respectivement). D’autre part, le substrat sous-jacent au graphène ne semble pas induire d’orientation 

préférentielle dans le plan aux structures épitaxiées. Heilmann et al. relient la nucléation des nanostructures 

aux défauts du graphènes (plis, joints de grains, déchirures…) servant de sites de nucléation préférentiels 

(voir Figure I- 23(c) et (d)). Finalement, ces études montrent que la croissance de micro-nano structures est 

possible sur graphène mais les conditions amenant à une épitaxie entre le graphène et GaN sont difficiles à 

mettre en place.  
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Figure I- 23 : Croissance de GaN sur graphène CVD transféré sur (a) SiO2 et (b) sur Saphir. (c) et (d) représente une image 
MEB d’un microfil obtenue sur Gr/Saphir et une cartographie Raman du pic D de la même zone.  

129  

 

Actuellement, seules quelques équipes ont obtenu des nanofils verticaux ou des cristaux 3D avec une 

orientation basale bien définie dans le plan126,127,133. Ainsi, dans ces études, la relation d’épitaxie est 

confirmée. Garrido et al. ont réalisé, par PAMBE, la croissance de nanofils sur du graphène multicouches 

(env. 15 couches) épitaxiées sur SiC126. Une image par microscopie életronique en transmission (TEM pour 

transmission electron microscopy en anglais) de l’interface GaN/Gr/SiC est donnée en Figure I- 24. Les 

mesures de DRX montrent clairement que le GaN est aligné avec le SiC (voir Figure I- 24). Sachant que le 

graphène est tourné de 30° par rapport au SiC, la relation d’épitaxie dans ce système est 

GaN{101̅0}║Gr{112̅0}║SiC{101̅0}. Bien qu’ici la distance entre le substrat et le GaN est relativement 

grande, encore une fois l’influence du substrat ne peut être écartée.  

 

 

Figure I- 24 : Image TEM de l’interface SiC/Gr (multicouche)/GaN et mesures de DRX, d’une assemblée de nanofils obtenus 
sur du graphène multicouche, montrant l’alignement du GaN et du SiC. 126  

 

Dans l’étude de Journot et al.127 la même relation d’épitaxie a été observée. La cartographie de l’espace 

réciproque, présenté en Figure I- 25-a, révèle l’alignement entre le GaN, le SiC et la rotation de 30° de la 

monocouche de graphène. Ici, des structures pyramidales de GaN sont élaborées par MOVPE sur une 

monocouche de graphène épitaxiée sur SiC127. Les auteurs font référence à une épitaxie à distance à travers 
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le graphène pour expliquer l’orientation basale commune des structures de GaN. Deux aspects sont 

intéressants à soulever dans cette étude. D’après les images TEM de l’interface, voir Figure I- 25-b, on 

observe un espacement de 3.7 Å entre le graphène et le GaN. Cet espacement, défini par les auteurs comme 

« gap de van der Waals », suggère la présence de liaisons faibles de type van der Waals entre les deux 

matériaux. De plus, l’interaction faible est mise en évidence par une expérience originale de déplacement 

des tétraèdres de GaN sur la surface du graphène à l’aide d’une pointe AFM. Comme on peut le voir sur 

Figure I- 25(c), une image MEB avant déplacement permet de connaître la position des tétraèdres. Ensuite 

un balayage en mode « contact » de la pointe AFM est réalisé sur la zone délimitée par un carrée blanc sur 

la Figure I- 25(c). L’image MEB après déplacement, ainsi que la superposition des deux images montrent 

bien que les objets se sont déplacés en périphérie de la zone. Cependant, aucune information quantitative 

n’a pu être déterminée par cette expérience. Par exemple, la force nécessaire pour déplacer les tétraèdres sur 

la surface du graphène n’est pas connue.  

 

 

 

Figure I- 25 : Analyse de la croissance de tétraèdre de GaN sur graphène épitaxié sur SiC. (a) Cartographie de l’espace 
réciproque en GIXRD. (b) Image STEM de l’interface où le GaN est distant du graphène sous-jacent. (c) Images MEB de la 

zone d’intérêt avant et après déplacement des objets avec un pointe AFM. 127 
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Une autre étude menée au C2N, avant mon travail de thèse, a cherché à écarter le rôle possible du substrat 

monocristallin massif servant de support au graphène, dans l’orientation du GaN synthétisé. Dans ce but, 

une épaisseur de 300 nm de matériau amorphe a été introduite pour séparer le graphène du substrat 

monocristallin sous-jacent133. L’influence de celui-ci est donc négligeable. Tout d’abord, la croissance de 

nanofils, par PAMBE, a été réalisée sur du graphène polycristallin transféré sur ce support amorphe. Les 

nanofils sur le même grain de graphène présentent tous la même orientation basale. La Figure I- 26-a 

présente une image MEB d’une zone où quatre grains de graphène sont visibles. Une autre croissance a été 

réalisée sur des petits domaines monocristallins de graphène transféré. Ici aussi, la même orientation basale 

fut observée. L’étude a également permis d’identifier l’orientation relative des réseaux de GaN et de 

graphène. Les facettes verticales des nanofils sont alignées avec le bord des domaines hexagonaux de 

graphène. Dans la littérature, il est rapporté que les bords des domaines hexagonaux sont préférentiellement 

de géométrie zigzag134–136. La Figure I- 26-b présente cet alignement spécifique entre les deux matériaux. 

Ainsi, pour ce système la relation d’épitaxie est différente que dans les deux cas précédent et est définie par 

GaN{101̅0}║Gr{101̅0}. Cette étude a donc bien mis en évidence qu’une relation d’épitaxie peut exister 

entre des nanofils de GaN et du graphène, sans une quelconque influence d’un substrat épais et 

monocristallin. 

 

Figure I- 26 : Croissance de nanofils de GaN sur du graphène transféré sous forme de (a) film polycristallin et (b) monodomaine 
hexagonaux. Les encarts représentent l’orientation du réseau du graphène et du GaN respectivement. 133 

 

Cependant, des questions fondamentales, comme illustré par la Figure I- 27, se posent toujours: Comment 

le graphène peut-il être hybridé avec le GaN ? Ou plus généralement, comment un matériau 2D, sans liaison 

pendante, peut-il se lier avec un matériau 3D ?  

Certains travaux font l’hypothèse de l’existence de liaisons chimiques137,138, d’autres que des défauts sont à 

l’origine de la nucléation129. La croissance de matériau 3D sur des substrats bidimensionnels n’en est qu’à 
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ses balbutiements. Ainsi, les mécanismes de croissance et la nature des liaisons à l’interface, ne sont pas 

connus, ni compris. C’est pourquoi, une étude fondamentale de la croissance de GaN sur le graphène est 

nécessaire. Ce système peut permettre d’aborder la question plus large de l’hybridation possible entre un 

matériau 2D et un matériau 3D. Au-delà de la compréhension de la nature de l’interface, la possibilité de 

contrôler les mécanismes de croissance mis en jeu devrait permettre d’améliorer la qualité cristalline des 

couches ou nanostructures déposées sur de tels substrats ultimement minces. Le couplage des propriétés 

électroniques des deux types de matériaux permet également d’envisager de nouvelles perspectives 

d’applications.  

Les chapitres suivants vont apporter plusieurs éléments de compréhension sur les mécanismes de croissance 

mis en jeu dans cette épitaxie hybride, sur la nature de l’interface et sur les propriétés des matériaux obtenus. 

 

Figure I- 27 : Illustration du questionnement autour de l’hybridation entre le graphène et le GaN.  
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Chapitre II : Hétéroépitaxie de nanofils 

de GaN sur graphène  

 

 

Dans ce chapitre nous détaillerons les différentes étapes nécessaires à la réalisation de la 

croissance de nanofils de GaN sur une monocouche de graphène. La préparation du substrat 

comprend plusieurs étapes : la croissance du graphène sur un substrat de cuivre puis le transfert de 

la couche obtenue sur un substrat adapté à la technique de croissance du GaN. Ensuite, les 

procédures de calibration de la machine de croissance seront détaillées. Puis nous expliquerons les 

paramètres utilisés pour réaliser la croissance de nanofils de GaN sur le graphène transféré. Enfin, 

une étude sur l’impact des paramètres utilisés sur la croissance des nanofils sera exposée. Plus 

particulièrement, nous analyserons l’évolution du temps d’incubation des nanofils suivant les 

conditions de croissance. Cette étude a pour but de mieux comprendre les mécanismes de 

croissance qui permettent la nucléation des germes de GaN sur une surface de graphène.  
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2.1 Préparation du substrat 
 

2.1.1. Choix du graphène et de son support  
 

Comme nous l’avons vu dans le chapitre précédent, le choix du type de graphène et de son support 

est très important. On cherche d’une part, une combinaison qui permette d’étudier la relation d’épitaxie 

entre le GaN et le graphène et plus particulièrement l’hybridation entre les deux matériaux. D’autre part, on 

doit tirer un avantage décisif de cette approche par rapport à l’hétéroépitaxie conventionnelle de GaN, 

notamment en améliorant sa qualité cristalline, tout en limitant son coût de production. Ainsi, nous pouvons 

établir un cahier des charges des caractéristiques du substrat 2D et de son support, nécessaires à la bonne 

réalisation de ce projet.  

 

Critères visant des applications : le substrat doit être disponible en grande quantité, sur de grandes surfaces 

et peu coûteux. Le substrat doit être compatible avec la réalisation de domaines de GaN de taille 

micrométrique et permettre l’obtention d’une bonne qualité cristalline du GaN. Le graphène doit être 

transférable sur tout type de support.  

 

Critères pour l’étude fondamentale de l’hybridation entre matériaux 2D et 3D : il est primordial de ne pas 

avoir d’influence d’un substrat monocristallin sous-jacent lors de l’épitaxie du GaN. La préparation du 

substrat doit être contrôlée et reproductible. Le substrat 2D et son support doivent être compatibles avec les 

techniques de croissance utilisées. Le Tableau II- 1 résume les caractéristiques des films de graphène 

obtenus par les trois techniques principalement employées. 

 

Pour satisfaire un bon compromis, nous avons décidé d’élaborer nos échantillons de graphène par croissance 

CVD sur cuivre. L’atout majeur de cette technique est la capacité à générer des grandes surfaces de 

monocouches de graphène facilement transférable. Le graphène peut alors être transféré sur un support bas-

coût et compatible avec la croissance de GaN. Dans notre cas, le support hôte est un substrat de silicium 

recouvert d’une couche de 300 nm d’oxyde thermique. Cette couche amorphe garantit que le substrat 

monocristallin sous-jacent n’exercera aucune influence sur l’épitaxie des structures élaborées sur la couche 

de graphène. Ce support est stable aux températures d’épitaxie du GaN et permet de se référer aux conditions 

de croissance bien connues des nanofils de GaN sur Si. Certains points christiques liés au transfert du 

graphène doivent être particulièrement pris en compte. Notamment, la surface de graphène transféré doit 

être parfaitement propre afin d’éviter toute perturbation de la croissance de GaN. Plusieurs étapes de 

nettoyage sont nécessaires et seront détaillées par la suite.  
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Tableau II- 1: Comparaison des différentes caractéristiques du graphène suivant les trois techniques d’élaboration principales. 
* Des étapes de chimies et/ou recuits supplémentaires sont communément effectuées pour nettoyer la surface de graphène 
obtenue par exfoliation et CVD.  

 

Caractéristiques Exfoliation mécanique Croissance sur SiC Croissance CVD sur Cu 

Qualité cristalline ++ ++ + 

Propreté* - ++ - 

Rendement 

mono/multi-couche 
- + ++ 

Superficie obtenue -- + ++ 

Contrôle de la 

localisation 
- ++ ++ 

Coût ++ - + 

Simplicité de mise en 

œuvre 
++ - + 

Cristallinité Domaines désorientés Monocristallin Polycristallin 

Transférabilité Tout type de support Difficile à mettre en place Tout type de support 

 

Par ailleurs, le graphène élaboré par la technique de croissance CVD sur Cu est polycristallin avec 

une taille des grains dans le plan de l’ordre de la dizaine de micromètres. Cela est suffisant dans le cadre de 

cette thèse, mais la présence de joints de grains peut être limitante pour certaines applications. L’obtention 

de feuillets de graphène monocristallins de grande taille permettrait de rivaliser avec les substrats massifs 

monocristallins standards. Plusieurs voies sont à l’étude. Certaines équipes ont montré qu’en diminuant la 

densité de site de nucléation il est possible d’obtenir des domaines monocristallins isolés qui peuvent 

s’étendre latéralement sur de plus grandes distances139–141. Cette approche a permis d’obtenir des domaines 

de graphène millimétriques. Une autre approche consiste à augmenter la taille des grains du cuivre qui 

servent de germes à la croissance du graphène142. D’autres travaux ont montré qu’il est possible de faire 

croître une monocouche monocristalline de graphène sur du cuivre liquide143,144. Cependant, dans mon projet 

de thèse, les tailles de grains/domaines de graphène de l’ordre du micromètre sont acceptables. Pour l’étude 

sur la réalisation de domaines de GaN, les tailles latérales visées doivent être comparables à celle d’un 

dispositif micro-électronique (quelques µm à une centaine de µm). L’étude de l’interaction entre le GaN et 

le graphène est basée sur la croissance de nanofils de GaN dont le diamètre est de quelques dizaines de nm. 

Dans la majeure partie de ma thèse, j’ai donc utilisé du graphène obtenu par CVD sur cuivre, puis transféré 

sur un substrat de silicium recouvert d’une couche de SiO2. Les films de graphène sur cuivre ont été élaborés 

au C2N par A. Madouri, ou bien achetés à un fournisseur commercial (Graphenea).  
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2.1.2. Graphène transféré sur SiO2 

 

2.1.2.a Graphène CVD sur cuivre 

 

Au laboratoire, les échantillons de graphène ont été élaborés par CVD (système commercial Aixtron 

BlackMagic) en collaboration avec A. Madouri. Deux procédés de croissance ont été mis au point afin 

d’obtenir soit une monocouche continue soit des domaines hexagonaux disjoints. Dans un premier temps, 

le film de cuivre est poli (polissage mécano-chimique et électro-polissage) afin de rendre la surface plane. 

Cela permet de limiter la formation de plis du graphène. Ensuite la surface est nettoyée chimiquement 

(acétone, IPA, eau DI) pour enlever des possibles contaminants. Enfin, un recuit à environ 900 °C est réalisé 

dans la CVD pendant 30 à 60 min avant la croissance sous flux de H2 et Ar. Afin d’obtenir une monocouche 

continue de graphène, 15 cycles de croissance de 1 min sont réalisées. Un cycle consiste à injecter les seuls 

gaz porteurs (200 sccm de H2 + 800 sccm d’Ar) pendant 55 s et à ajouter le gaz réactif (20 sccm de CH4) 

pendant 5 s. Ce procédé permet de diminuer la densité de sites de nucléation et de limiter la formation de 

multicouches de graphène101. Pendant toute la durée de la croissance, la température est fixée à 1055 °C et 

la pression à 25 mbar.  

 

 

Dans l’objectif d’analyser les orientations de nanofils de GaN par rapport au graphène, il est également 

intéressant d’avoir des domaines de graphène isolés parfaitement monocristallins. Pour la croissance de ces 

domaines monocristallins hexagonaux isolés, plusieurs paramètres ont été testés. Finalement une procédure 

a été établie pour réaliser des domaines dont la taille est de quelques dizaines de µm. Pour cela, un substrat 

de cuivre enrichi en oxygène est utilisé. Celui-ci est préparé dans les mêmes conditions que précédemment. 

Cependant, pendant toute la durée du procédé de croissance, le gaz porteur ne contient pas de H2 afin de ne 

pas réduire l’oxyde de cuivre. En effet, la présence d’atomes d’oxygène réduit la densité de nucléation des 

domaines de graphène145,146. Les domaines de graphène isolés et moins denses peuvent être élargis lors des 

 

Figure II- 1 : Image par microscopie optique de domaines hexagonaux monocristallins de graphène élaboré par CVD sur 
substrat de cuivre.  
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cycles de croissance sans qu’ils n’entrent en contact les uns avec les autres. Ensuite, la croissance est réalisée 

sous flux d’Ar (980 sccm) et de CH4 (20 sccm) pendant 24h. La température et la pression sont fixées à 1075 

°C et 400 mbar. Comme le montre la Figure II- 1, il est possible d’obtenir des domaines hexagonaux isolés 

et orientés de la même façon. Cela signifie que la nucléation a très certainement eu lieu sur un même grain 

de cuivre.  

Les couches continues et les domaines isolés monocristallins sans aucuns défauts ainsi générés sont ensuite 

transférés sur le support Si/SiO2. 

 

2.1.2.b Transfert du graphène  

 

Plusieurs techniques existent pour transférer le graphène : des techniques dites humides (par voie 

chimique) ou sèche (par voie physique). La première méthode est actuellement la plus utilisée et la mieux 

maîtrisée au laboratoire. J’ai donc réalisé les transferts de graphène par voie humide. Les étapes nécessaires 

à ce transfert sont détaillées par la suite et illustrées en Figure II- 2.  

 

 

Figure II- 2: Illustration schématique des étapes du procédé de transfert de graphène sur un substrat de Si/SiO2.  
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i. Dépôt de poly-méthacrylate de méthyle (PMMA) 

 

La première étape consiste à protéger la couche de graphène par un dépôt de PMMA. Ce dépôt se fait 

par « spin-coating » afin d’obtenir une fine couche homogène en surface du graphène. D’une part, elle doit 

être la plus fine possible pour diminuer le volume à nettoyer après transfert et donc avoir le moins de traces 

en surface du graphène. D’autre part, l’épaisseur doit être suffisante pour protéger le graphène et permettre 

sa visualisation lors des manipulations. Ainsi, j’ai utilisé du PMMA-A2. Ce type de PMMA est extrêmement 

dilué (2%) dans un solvant, l’anisole, ce qui permet d’obtenir des épaisseurs de l’ordre de la dizaine de nm. 

Cette étape, bien que commune dans de nombreuses procédures technologiques, peut s’avérer 

problématique dans le cas du graphène. En effet, le film de cuivre est souple, et donc fragile et flexible. Lors 

du « séchage » du PMMA (évaporation des solvants), celui-ci peut mettre en contrainte le feuillet de 

graphène, ce qui induit des rides (wrinkels en anglais) sur le graphène147. Généralement, l’évaporation des 

solvants est réalisée par un recuit rapide à 90° sur une plaque chauffante, mais ce type de recuit peut 

engendrer des contraintes dans le graphène. Pour éviter ce risque, le séchage est effectué à température 

ambiante, sous sorbonne, pendant une nuit.  

 

ii. Gravure du substrat de cuivre 

 

Le film de Cu/graphène/PMMA est découpé en morceaux d’environ 1 cm² afin de réduire la quantité 

de Cu à dissoudre tout en conservant une surface de graphène assez grande pour nos études. Ce morceau est 

ensuite déposé à la surface d’une solution chimique pour graver le cuivre par la face arrière. La gravure du 

cuivre se fait par réaction d’oxydoréduction. Plusieurs solutions acides permettent la gravure du cuivre 

comme le FeCl3, le (NH4)2S2O8 (ammoniac persulfate ou APS). Nous avons observé que la solution de FeCl3 

laissait des traces de Fe en surface qui pouvaient agir comme catalyseurs de croissance du GaN148. Afin 

d’éviter ces contaminations métalliques, nous avons utilisé l’APS dilué à 2% dans de l’eau déionisée (DI). 

Le choix de la concentration est arbitraire. Cependant, un compromis entre réactivité et agressivité est 

nécessaire. Il est préférable d’utiliser une solution peu agressive afin de ne pas endommager le graphène. 

Mais la solution doit être assez réactive pour que la gravure se fasse en un temps raisonnable. Typiquement, 

la gravure simultanée de quelques morceaux (de 2 à 5 pour 100 mL de solution) se fait en 6 heures, voir 

Figure II- 3.  
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Figure II- 3 : Photo illustrant le déroulement de l’étape de gravure du cuivre. (a) Les morceaux découpés de 
Cu/Graphène/PMMA sont déposés à la surface de la solution d’APS. (b) Gravure du cuivre partielle jusqu’à (c) gravure totale. 

A la fin, les morceaux de Graphène/PMMA flotte à la surface de la solution et peuvent être récupérés avec un support.  

 

iii. « Pêche » au graphène 

 

Avant de transférer le graphène sur le substrat de silicium recouvert de SiO2, il est nécessaire de faire 

un premier rinçage. Pour cela, le morceau de graphène/PMMA est pêché, avec un morceau de Si/SiO2 utilisé 

spécifiquement pour cette étape, puis redéposé à la surface d’un bain d’eau déionisé pendant 5 min. Trois 

bains successifs sont réalisés afin d’enlever le maximum de contamination potentielle provenant de l’APS. 

Enfin, lors du dernier rinçage, le graphène est pêché avec le substrat hôte qui servira pour la croissance des 

nanofils de GaN. Ces étapes de manipulation du film PMMA/graphène ne sont pas très complexes mais sont 

cruciales pour la qualité de la couche de graphène utile pour la croissance. En effet, comme le 

PMMA/graphène flotte en surface, il est important de réaliser ces transferts avec précaution pour limiter la 

formation de plis ou de fissures du feuillet.  

 

iv. Retrait du PMMA 

 

Une fois le graphène transféré sur le substrat voulu, il est nécessaire de retirer la couche protectrice de 

PMMA. Pour cela, l’échantillon (Si/SiO2/Gr/PMMA) est plongé entièrement dans deux bains d’acétone puis 

un bain d’isopropanol pendant 30 min pour chacun. Pour finir, un rinçage à l’eau déionisée permet le rinçage 

des solvants. Il faut tout de même préciser que cette procédure de nettoyage ne garantit pas une surface de 

graphène complétement exempte de résidus de PMMA, notamment lorsque celui-ci forme des plis.  

 

 

 

 

2.1.2.c Caractérisations standards 
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A l’heure actuelle, l’élaboration par CVD sur cuivre et le transfert chimique sont les procédures les 

plus utilisées dans la recherche comme dans l’industrie pour des applications électroniques notamment149. 

En effet, ces techniques demandent peu de ressources ou d’équipements spécifiques. Elles sont donc peu 

coûteuses et largement adaptables aux besoins divers. Comme nous l'avons décrit préalablement, les 

différentes étapes de préparation peuvent conduire à des défauts dans le graphène. Une corrugation du 

feuillet de graphène est généralement observée lors de la croissance sur cuivre, le dépôt du PMMA et le 

transfert sur un autre support150. Afin de contrôler la qualité et l’état de surface du graphène transféré avant 

la croissance, des caractérisations sont nécessaires. Celles-ci sont réalisées par spectroscopie Raman, 

microscopies optique et électronique. 

 

i. Etat de surface du graphène 

 

La Figure II- 4 présente l’état de surface du graphène transféré sur oxyde. Comme on peut le voir sur la 

large image MEB (Figure II- 4-a), plusieurs structures avec des contrastes différents sont visibles. Les 

fissures de la couche de graphène (zone claire) peuvent provenir des différentes manipulations du procédé 

de transfert. Des « plis » de graphène, (filaments noirs) sont observés sur la surface du graphène, dont un 

agrandissement est présenté en Figure II- 4-b. L’origine de ces « plis » n’est pas déterminée mais semble 

provenir du procédé de transfert et plus particulièrement au dépôt de PMMA. De plus, des petits domaines 

avec des contrastes différents de celui de la surface sont observés (voir Figure II- 4-c). Ces domaines sont 

composés de multicouches de graphène qui sont dus à des défauts du substrat de cuivre101. Sur la Figure II- 

4-d, on peut observer des « rides » de graphène sur la surface (ligne grises). Ces défauts peuvent provenir 

de la croissance sur cuivre et/ou des différentes manipulation lors du procédé de transfert. Néanmoins, on 

observe tout de même de très larges zones propres et homogènes qui correspondent à la monocouche unique 

de graphène. Ces zones représentent 90 % de la surface du graphène après la procédure de transfert sur le 

substrat recouvert d’oxyde.  
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Figure II- 4 : (a) Image MEB de la surface du graphène où des « plis » (b), domaine de multicouches (c), rides et fissures(d) 
sont visibles. 

 

Afin de caractériser la qualité cristalline du graphène, des mesures par spectroscopie Raman ont été réalisées 

sur un film de graphène sur cuivre (avant transfert) puis sur un film de graphène sur SiO2 (après transfert). 

Les mesures de spectroscopie Raman sont réalisées avec un micro-spectromètre Renishaw InVia. Le 

faisceau laser, dont la longueur d’onde d’excitation est de 532 nm, est focalisé à la surface de l’échantillon 

à l’aide d’une lentille objectif ×100. La résolution spatiale est d’environ 270 nm. Les photons diffusés sont 

collectés par le même objectif pour ensuite être dirigés vers le monochromateur. Le réseau de 1800 traits/mm 

utilisé permet d’obtenir une résolution spectrale d’environ 0.40 cm-1. Les paramètres expérimentaux comme 

la puissance optique, le temps d’acquisition ainsi que le nombre de spectres accumulés peuvent être modifiés 

pour améliorer le rapport signal sur bruit suivant les échantillons. L’annexe A présente le principe de la 

spectroscopie Raman et l’analyse des pics caractéristiques d’un spectre Raman du graphène.  

 

La Figure II- 5-a compare les spectres Raman caractéristiques du graphène avant transfert (graphène 

sur cuivre, courbe orange) et après transfert (graphène sur oxyde, courbe bleue). Les images optiques de la 

surface des échantillons associées à ces mesures sont données en Figure II- 5-b et c pour le graphène élaboré 

sur cuivre et le graphène reporté sur SiO2 respectivement. Sur l’image optique du graphène sur cuivre, les 

contrastes visibles (zones claires/ zones foncées) correspondent à la rugosité de surface du substrat de cuivre. 

Aucune différence n’est observée lorsque la mesure Raman est réalisée sur l’une ou l’autre de ces zones. Le 

spectre Raman du graphène sur cuivre révèle seulement les deux pics caractéristiques G (1580 cm-1) et 2D 

(2677 cm-1). Le rapport d’intensité de ces deux pics, I2D/IG ~ 3.5 ainsi que la forme du pic 2D suggèrent la 

présence d’une seule monocouche de graphène sur le substrat de cuivre. Cependant, la largeur à mi-hauteur 
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du pic 2D, égale à 50 cm-1 est supérieure à la valeur typique pour une monocouche de graphène de bonne 

qualité cristalline (Γ2D ~ 30 cm-1). Cet élargissement peut être expliqué par l’interaction entre le feuillet de 

graphène et le cuivre polycristallin151.  

 

 

Sur l’image optique du graphène sur SiO2, des zones claires (rosées) sont visibles. Elles correspondent aux 

larges zones propres et homogènes d’une monocouche de graphène. Les filament foncés (ligne bleutée) sont 

associés aux plis du graphène observés au MEB (voir Figure II- 4-b). Ici, les spectres Raman présentent des 

différences selon que la mesure est réalisée sur les zones claires (Figure II- 5-a, courbe bleue) ou sur les 

lignes foncées (Figure II- 5-d, courbe violette). Pour commencer, nous allons analyser le spectre Raman 

mesuré sur les zones claires. Les deux pics caractéristiques G (1586 cm-1) et 2D (2680 cm-1) du graphène 

sont toujours visibles. Le rapport d’intensité I2D/IG est d’environ 2.5. De plus, on retrouve la largeur à mi-

hauteur Γ2D (égale à 31 cm-1) typique pour une monocouche de graphène de bonne qualité cristalline. Cela 

confirme que l’élargissement du pic 2D mesuré préalablement était bien dû aux interactions entre le 

graphène et le cuivre. Néanmoins, des pics liés aux défauts sont aussi présents. Le rapport d’intensité entre 

le pic D (1342 cm-1) et le pic G, de l’ordre de 0.03, est très faible. On peut donc conclure que la monocouche 

de graphène transférée est globalement de bonne qualité cristalline. Par contre, le spectre Raman mesuré sur 

 

Figure II- 5 : (a) Comparaison des spectres Raman du graphène avant et après transfert et des images optiques associés (c) 
graphène sur cuivre et (b) graphène transféré sur Si/SiO2. (d) Spectres Raman mesuré sur une zone de plis du graphène visible 

sur l’image optique (b).  
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une zone où il y a des lignes foncées, correspondant aux « plis » de graphène, révèle une densité de défauts 

plus importante (Figure II- 5-d). Ici, le rapport d’intensité ID/IG est de l’ordre de 0.1 et Γ2D est de 58 cm-1. De 

plus, le rapport I2D/IG est de l’ordre de 0.7 ce qui indique la présence de plusieurs couches de graphène. Ce 

dernier constat est cohérent avec le fait que ces zones correspondent à un repliement de la couche de 

graphène. Et l’analyse Raman indique que ce repliement s’accompagne de défauts.  

 

ii. Observation TEM du graphène 

 

Afin d’observer le réseau du graphène par microscopie électronique en transmission (TEM) en vue 

plane, il a été nécessaire de transférer un film de graphène sur un support spécifique. Pour cela, le film de 

graphène a été reporté sur un substrat de Si comportant des membranes de SiNx percées. Ainsi, le graphène 

est suspendu au-dessus des trous dans la membrane. Dans cette configuration, il n’est pas possible de 

plonger entièrement l’échantillon dans les bains de solvant pour enlever le PMMA en surface, car le feuillet 

de graphène se déchirerait. Ainsi, pour enlever le PMMA, nous avons utilisé des vapeurs d’acétone, puis 

« trempé » l’échantillon en surface pendant plusieurs minutes dans différents bains (IPA, eau DI). 

L’observation du graphène a été réalisée avec un TEM JEOL-2200FS avec une tension d’accélération des 

électrons de 80 kV. Une image TEM en champ clair du graphène en vue plane est présentée en Figure II- 6. 

On distingue très clairement le réseau hexagonal du graphène. La transformée de Fourier (TF) 

correspondante est constituée de six spots de diffraction séparés d’un angle de 60°. 

 

 

Figure II- 6 : Image TEM d’un film de graphène CVD transféré sur une membrane avec la TF associée.  
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Dans cette partie, nous venons de voir les étapes de préparation du substrat pour la croissance de GaN. Les 

analyses optiques et structurales ont démontré la bonne qualité cristalline du graphène obtenu par CVD sur 

cuivre et après transfert. Les tailles de grain sont de l’ordre de la dizaine de µm et constitués majoritairement 

d’une monocouche. Plusieurs étapes de la procédure de transfert peuvent être optimisées pour limiter la 

formation de défauts (plis, rides, fissures…). Cependant, les analyses montrent que la densité de défauts 

reste faible avec la technique de transfert utilisée. Notre protocole permet donc d’obtenir une monocouche 

de graphène de bonne qualité cristalline sur un substrat amorphe.  
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2.2 Croissance de nanofils de GaN 
 

Une fois le substrat Si/SiO2/graphène préparé, celui-ci est introduit dans la MBE via un sas. Avant de réaliser 

la croissance de nanofils de GaN, plusieurs calibrations sont indispensables pour assurer un bon contrôle 

ainsi qu’une bonne reproductibilité. Nous allons détailler les étapes nécessaires à la calibration des 

paramètres de croissance. Puis nous développerons plus spécifiquement les conditions utilisées pour faire 

croître les nanofils de GaN sur ce substrat de graphène.  

 

2.2.1. Croissance de nanofils de GaN  

 

2.2.1.a Calibration des paramètres  

 

i. Compact 12 MBE 

 

Au laboratoire, la MBE dédiée à la croissance de matériaux III-N est un bâti Riber Compact 12 équipée 

d’une source plasma (PAMBE pour Plasma-assisted MBE en anglais). L’ultra-vide dans la chambre de 

croissance (pression résiduelle de quelques 10-11 Torr) est assuré par des pompes secondaires (turbo 

moléculaire, cryogénique) et un panneau cryogénique. Le bâti MBE est équipé de six sources. Cinq cellules 

à effusion sont présentes : trois pour les éléments métalliques (Ga, Al, In) et deux pour les dopants (Mg et 

Si). Pour ce type de source, le flux de matière émis est contrôlé par la température de la cellule. L’élément 

N est obtenu grâce à une source plasma radiofréquence. Pour ce faire, un flux de molécules de diazote (N2) 

gazeux est injecté dans une cavité en nitrure de bore pyrolytique (PBN). Une onde électromagnétique RF 

de 13.56 MHz permet d’exciter et de dissocier les molécules. Les espèces actives générées sont un mélange 

d’atomes et de molécules neutres et ionisées qui peuvent être dans un état excité (N, N*, N2, N2*, N2+)152. 

Le flux de matière active est contrôlé par le flux de N2 injecté, ajusté par un débit-mètre massique, et par la 

puissance RF appliquée sur la cavité. La température de l’échantillon est contrôlée par un pyromètre. Le 

four présent sur cette MBE permet d’atteindre des températures élevées (800-850 °C) nécessaires à la 

croissance de GaN. Un système de diffraction des électrons de haute énergie en incidence rasante (RHEED 

pour reflective high-energy electron diffraction en anglais) permet le suivi in-situ de la croissance. La MBE 

ainsi que les divers modules sont représentés en Figure II- 7. Les valeurs de flux d’espèces actives ainsi que 

la température du substrat sont les principaux paramètres qui gouvernent la croissance. Cependant, pour des 

conditions appliquées nominalement constantes, ces paramètres peuvent dériver au cours du temps. Afin 

d’assurer la reproductibilité des procédures de croissance, il est indispensable de calibrer régulièrement ces 

paramètres. Pour cela, deux méthodes spécifiques sont utilisées.  
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Figure II- 7 : Représentation de l’équipement PAMBE utilisé pendant ma thèse.  

 

ii. Calibrations des flux 

 

Les flux de Ga et N ainsi que leur rapport sont des paramètres importants pour la croissance de GaN sur 

graphène. Ils déterminent la vitesse de croissance mais aussi la morphologie du dépôt, ou encore le temps 

d’incubation comme nous le verrons dans la section suivante.  

La méthode de calibration des flux de Ga et N est basée sur la mesure des oscillations RHEED pendant la 

croissance d’une couche planaire de GaN sur un substrat de saphir. Lors de cette croissance qui se fait 

monocouche par monocouche, un programme dédié enregistre l’intensité du spot RHEED spéculaire. Cette 

intensité varie en fonction de la rugosité de surface à l’échelle atomique. Lorsqu’une monocouche est 

entièrement formée, la rugosité est minimale et les électrons réfléchis produisent un maximum d’intensité 

RHEED. A l’inverse, quand la couche est à moitié formée, la rugosité est maximale du fait de la formation 

d’îlots de GaN et l’intensité RHEED de la tache spéculaire est minimale. Une oscillation RHEED 

correspond donc à la formation d’une monocouche et la période des oscillations permet de déduire 

directement la vitesse de croissance du GaN 2D. Un schéma de principe et une mesure représentant la 

variation de l’intensité RHEED pendant un début de croissance sont donnés en Figure II- 8-a et b 

respectivement.  
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Figure II- 8 : (a) Schéma de principe et (b) mesure de l’évolution de l’intensité RHEED suivant la rugosité de surface pendant 
la croissance. (c) Graphique de l’évolution la vitesse de croissance en fonction du flux de Ga pour les deux régimes : limité Ga 
ou limité N.  

 

Lors de la calibration de la vitesse de croissance par les oscillations RHEED, les paramètres de la source 

plasma et la température du substrat (film de GaN épitaxié sur saphir) restent fixes. Seul le flux de Ga est 

ajusté pour atteindre la condition de stœchiométrie pour laquelle le flux de Ga est égal au flux de N. La 

stœchiométrie correspond donc au passage entre le régime riche en N et le régime riche en Ga (voir Figure 

II- 1-c). Dans le régime riche en Ga, la vitesse de croissance est limitée par l’apport de N et elle n’évolue 

plus avec l’augmentation du flux de Ga. Par la suite, la pression équivalente au flux de Ga correspondant à 

la stœchiométrie est mesurée par une jauge ionique. Cette méthode permet d’associer une vitesse de 

croissance à un flux de Ga mesuré, et d’en déduire la constante de proportionnalité liant ces deux grandeurs. 

De même, cette vitesse de croissance est associée au flux d’espèces actives d’azote (non distinguable par 

jauge ionique) correspondant aux conditions de la source plasma d’azote utilisées. Pour de nouvelles 

conditions de la source plasma, un ensemble de mesures RHEED à flux de Ga variable est à nouveau 

nécessaire pour déterminer le nouveau point de stœchiométrie et la nouvelle vitesse de croissance associée 

à l’azote. Ces calibrations servent également à déterminer le rapport V/III pour toutes les conditions de 

sources Ga et N utilisées dans nos expériences de croissance.  

 

iii. Calibration de la température  

 

La température du substrat est aussi un paramètre crucial pour la croissance. Comme mentionné dans le 

chapitre précédent, la température du substrat permet d’activer les phénomènes d’adsorption, diffusion et 

désorption des adatomes pendant tout le processus de croissance. Dans le cadre de notre étude, ce paramètre 

agit fortement sur le temps d’incubation de la croissance de GaN sur le graphène.  

Le contrôle de la température du substrat se fait soit par un thermocouple soit par à un pyromètre. Dans cette 

machine, le thermocouple est placé trop loin de la face arrière de l’échantillon pour obtenir une mesure 
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précise. Le pyromètre est positionné face à un hublot en visée de l’échantillon. Il mesure le rayonnement 

infra-rouge émis par le substrat chauffé. Outre la température du substrat, l’intensité du rayonnement perçu 

par le pyromètre dépend de l’émissivité du substrat, de celle du porte-échantillon, de l’angle entre le substrat 

et l’axe optique du pyromètre et de la transmissivité du hublot. Au cours d’une campagne de croissance, un 

dépôt de matière peut se faire dans la chambre et donc sur le hublot ainsi que sur le porte-échantillon, 

modifiant respectivement leur transmission ou émission. Ces phénomènes font donc dériver la mesure du 

pyromètre pour une même température effective du substrat. Il est donc indispensable de contrôler 

régulièrement l’amplitude de la dérive de la mesure de température. Plusieurs méthodes basées sur des 

phénomènes dépendant de la température sont couramment utilisées comme la désorption du gallium à la 

surface du GaN ou la transition de reconstruction de surface du Si. Cependant, dans le cas de graphène 

transféré sur oxyde, ces méthodes ne peuvent être employées. Ainsi, avant chaque campagne de croissance 

sur graphène, une mesure de référence de la température est effectuée sur un substrat de silicium (111). Pour 

cela, la reconstruction de surface est suivie grâce au RHEED. Lorsque la température atteint 830 °C, la 

reconstruction de surface (7×7) disparaît au profit d’une reconstruction (1×1) (voir Figure II- 9). Cette 

calibration est d’autant plus pertinente que la croissance de nanofils de GaN sur graphène est réalisée à des 

températures proches de cette transition, typiquement autour de 815 °C.  

 

 

Figure II- 9 : Reconstruction de surface du Si(111) (a) 7×7, (b) 1×1 par RHEED et (c) représentation schématique.  

  

iv. Croissance de référence 

 

Outre ces différentes calibrations, des croissances de référence de nanofils de GaN sur Si (111) sont 

réalisées régulièrement. Cela permet de contrôler le bon fonctionnement de la MBE et de s’assurer de la 

répétabilité des croissances. Un abaque est construit en réalisant plusieurs croissances dans des conditions 

différentes. Pour réaliser ces croissances, le substrat de Si (111) est préalablement nettoyé chimiquement 
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(bains de trichloroéthylène, acétone, isopropanol) puis la couche d’oxyde natif est enlevée chimiquement 

(bains d’acide fluoridrique). Après son introduction dans la chambre de croissance, le substrat est dégazé 

pendant 15 min à 850 °C. Cette étape permet de s’assurer de la désoxydation complète de la surface du Si. 

La calibration de la température est réalisée par la transition de reconstruction de surface décrite 

préalablement. Ensuite, un dépôt d’AlN sous forme d’îlots est réalisé à basse température. Cette étape 

permet de réduire la densité des nanofils et d’améliorer leur orientation dans le plan (twist) et hors du plan 

(inclinaison ou tilt)153. Enfin, la croissance de GaN est réalisée sur ces piédestaux d’AlN jouant le rôle de 

site de nucléation préférentiel. L’abaque des morphologies de croissance pour les différentes conditions de 

croissance de référence de notre machine est présenté en Figure II- 10. Sur cette figure, chaque point 

correspond à une croissance réalisée avec des paramètres (température, flux de Ga, conditions plasma) 

différents. La morphologie ainsi que la formation de la couche 2D en surface sont contrôlées au MEB.  

 

 

Figure II- 10 : Diagramme de croissance pour le bâti « C12 » utilisé pendant ma thèse. Chaque symbole correspond à un 
échantillon de nanofils de GaN sur Si(111) réalisé dans des conditions différentes.  

 

La formation de nanofils sur un substrat de silicium intervient pour une température supérieure à 750 °C et 

dans des conditions de rapport V/III supérieur à 1 (i.e. riche en N). Lorsque la température et/ou le rapport 

V/III diminuent (i.e. flux incorporé de Ga augmente), on observe également la formation d’une couche de 

GaN en surface. Cette croissance parasite de GaN entre les nanofils s’apparente à une couche 2D. A 

l’inverse, lorsque la température et/ou le rapport V/III sont trop importants, aucune croissance n’est 

observée. Dans ce régime, la grande désorption du Ga en surface n’est pas compensée par le flux incident 

d’atomes de Ga. Pour un flux d’azote actif donné, les frontières entre ces différents régimes de croissance 

(nanofils+couche 2D/nanofils sans couche 2D/ pas de croissance) peuvent être obtenues à différentes 
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températures en variant le flux de Ga. Des images MEB d’une croissance typique de nanofils de GaN sur 

Si(111)/AlN dans les conditions favorisant la formation de couche 2D entre les nanofils ou l’absence de 

couche 2D sont présentées en Figure II- 11-a et b respectivement. Les nanofils obtenus par ce procédé sont 

verticaux et alignés dans la direction cristallographique c. Des analyses de la polarité, ont démontré que les 

nanofils sont majoritairement de polarité N153. La direction de croissance est donc [000-1]. Pour une durée 

de croissance de 3h la hauteur des nanofils est d’environ 1 µm avec des diamètres compris entre 40 et 60 

nm. 

 

 

Figure II- 11 : Images MEB caractéristiques de croissance de GaN dans les conditions (a) nanofils + couche 2D et (b) nanofils. 
La barre d’échelle représente 300 nm.  

 

2.2.1.b Croissance de nanofils de GaN sur graphène  

 

i. Conditions expérimentales 

 

De la même manière que pour le Si, des croissances de références sur graphène sont réalisées avant 

chaque début de campagne. Ces croissances de références permettent de vérifier la température de sélectivité 

de la croissance sur graphène. En effet, le graphène (carré de 1 cm²) ne recouvrant pas totalement la surface 

de SiO2 (1/4 de 2’’) les nanofils peuvent croître à la fois sur le graphène et sur la surface de SiO2 apparente, 

ce qui perturbe leurs analyses. Une fenêtre de ±5 °C permet d’obtenir une croissance sélective. C’est à dire 

que la nucléation intervient seulement sur le graphène et pas sur l’oxyde autour. La fenêtre de sélectivité 

étant très étroite, le contrôle de la température est primordial. Une sélectivité parfaite est observée pour une 

température de 815 °C. Pour une température supérieure (T > 820 °C), une densité de nanofils très faible 

est observée, voire pas de croissance du tout. Pour une température inférieure (T < 810 °C) la croissance de 

nanofils est observée sur le graphène et sur le SiO2. Les conditions de croissance utilisées sont celles définies 

par mon prédécesseur V. Kumaresan133. La procédure mise en place permet la formation de nanofils de GaN 
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sur le graphène transféré sur oxyde sans pré-déposition de « germe » à la surface. Le substrat est dégazé 

pendant 5 min à environ 830 °C. Ensuite, lorsque la température du substrat est stabilisée à 815 °C, la surface 

est soumise au flux d’azote et de gallium simultanément pendant 3h. Le rapport V/III est fixé à 1.1 pour un 

flux de Ga correspondant à une vitesse de croissance de GaN 2D de 0.7 ML/s.  

 

ii. Etapes de la croissance de nanofils  

 

 

Une attention toute particulière est portée sur le RHEED. La Figure II- 12 reprend schématiquement les 

différentes étapes de la croissance avec le RHEED associé. Dans les conditions de sélectivité, les premières 

taches de diffraction par le GaN apparaissent après 1h30 d’exposition aux flux de matière. Elles 

correspondent à la nucléation des premiers germes de GaN. Ce délai caractéristique est défini comme le 

temps d’incubation.  

Il est systématiquement observé pour la croissance de nanofils154–157 et varie de plusieurs minutes à plusieurs 

dizaines (voire centaines) de minutes suivant le substrat et les conditions de croissance utilisés. 

Contrairement à la synthèse de couches minces de GaN, la synthèse des nanofils nécessite des conditions 

qui rendent la nucléation difficile. D’une part, la croissance est limitée par le flux de Ga (condition N-riche) 

et d’autre part la désorption de Ga est importante à haute température158. Après ce temps d’incubation, la 

densité de germes augmente assez rapidement, autrement dit elle ne croît pas linéairement avec le temps à 

partir du début de l’exposition aux flux. La probabilité de nucléation passe donc d’un régime où elle est 

quasi-nulle à un régime où elle est significative. Ce changement de régime est observé dans la littérature par 

des mesures in situ de la variation d’intensité du RHEED155,157 ou de la vitesse de désorption du Ga par 

spectroscopie de masse159,160. Cependant, l’origine de ce changement de régime qui conduit à la formation 

de nanofils est sujette à controverse. Certains travaux avancent que ce temps d’incubation correspond au 

 

Figure II- 12 : Représentation des différentes étapes de la croissance de nanofils de GaN sur graphène transféré par PAMBE et 
le RHEED. Dans les conditions de sélectivité, le temps d’incubation est de 90 min. Pendant ce temps d’incubation, aucun RHEED 
n’est visible. Au moment de la nucléation un spot apparaît puis le RHEED évolue, pendant la phase d’élongation des nanofils, 

jusqu’à un réseau de diffraction complet.  
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temps nécessaire à la modification de la surface du substrat (amorphisation, création de défauts, changement 

de chimie de surface sous l’impact des flux…) pour favoriser la nucléation156–158,161,162. D’autre travaux ont 

proposé que ce temps d’incubation correspond à une lente augmentation de la quantité d’adatomes de Ga 

en surface jusqu’à atteindre une sursaturation suffisante pour nucléer155,163. Par ailleurs, s’il y a formation 

d’un germe contraint, l’énergie associée à cette déformation peut augmenter sensiblement la barrière 

énergétique à la nucléation qui pourrait alors retarder la formation des premiers germes stables133. Enfin, 

certaines études observent qu’il existe un temps d’incubation avant la formation de nanofils pour des 

systèmes où la contrainte peut être négligée164. De manière générale et plus particulièrement dans notre 

système sur graphène transféré, les mécanismes gouvernant la formation de nanofils de GaN ne sont pas 

parfaitement compris. D’autant plus que les mesures expérimentales des toutes premières étapes de la 

croissance sont complexes à mettre en œuvre et encore plus pour notre substrat de graphène polycristallin 

transféré Notamment, une question reste ouverte : « Que ce passe-t-il pendant le temps d’incubation ? ». La 

réponse dépend très certainement du substrat utilisé. Nous examinerons en détail cette question dans le cas 

d’un substrat de graphène (dans la suite de ce manuscrit). 

 

Après la formation de nuclei stables de GaN sur la surface du substrat, un régime d’élongation suit. Dans le 

cas de GaN sur Si/AlN, une équipe a observé une évolution de la forme du germe entre l’étape de nucléation 

et celle d’élongation par TEM ex situ155. Les auteurs proposent que des effets de contraintes soient à l’origine 

de ce changement de morphologie. Par contre, sur le même système de nanofils de GaN sur Si/AlN, une 

étude in situ par XRD a montré que le GaN est relaxé lors des premiers stades de la croissance165. Il n’existe 

pas de consensus à ce jour concernant des transitions morphologiques entre l’étape de nucléation et l’étape 

d’élongation des nanofils154,166–172. Le flux d’espèces actives N contribuant à la croissance axiale, est 

généralement expliqué par l’incorporation directe des atomes au sommet des nanofils, sans diffusion de 

surface préalable. Des calculs par DFT (pour density-functional theory en anglais) ont montré que les 

surface non-polaires et semi-polaires étaient instables sous un flux incident d’atomes N173. Les auteurs 

concluent qu’il est plus favorable que les atomes N incidents se lient à des atomes N de la surface des plans 

m (parois des nanofils) pour former des molécules N2 qui désorbent. Plusieurs travaux ont montré que la 

vitesse de croissance axiale est inférieure à celle correspondant au flux direct de N sur la facette du sommet 

des nanofils (plan c) mais supérieure à celle correspondant au flux de Ga158,169,172,174,175. Cela suggère que le 

régime d’élongation est limité par le Ga et assisté par des mécanismes de diffusion de surface des adatomes 

de Ga. Ces adatomes supplémentaires proviennent des parois des nanofils et diffusent jusqu’au sommet pour 

contribuer à la croissance axiale. Durant ce régime, une anisotropie de la vitesse de croissance suivant les 

directions (axiale et radiale) donne lieu au grand rapport d’aspect des nanofils72. Cette anisotropie dépend 

de la longueur de diffusion du Ga (pour atteindre le plan-c) et la quantité d’espèces actives N incorporées176. 
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Cependant, la concentration des espèces actives N fournies par la source plasma et leur impact sur la 

croissance ne sont pas clairement établis177,178. 

 

iii. Observations après croissance 

 

Pendant la croissance, le contrôle de l’apparition des figures de diffraction RHEED permet de 

déterminer le temps d’incubation. Ce temps varie en fonction des conditions de croissance. Nous avons 

mentionné que la sélectivité de croissance des nanofils sur le graphène vis-à-vis du SiO2 s’obtient dans une 

gamme étroite de température (± 5 °C). Dans cette gamme, le temps d’incubation varie rapidement avec la 

température. Ainsi, la mesure du temps d’incubation est un bon indicateur pour savoir si la température est 

correcte pour obtenir une bonne sélectivité de croissance.  

De plus, des observations MEB sont systématiquement réalisées après croissance. Elles permettent de 

caractériser la sélectivité, les dimensions des nanofils, leur densité et leur orientation basale. Des images 

MEB d’une croissance de 3h total dans les conditions de sélectivité (i.e. 815 °C) sont présentées en Figure 

II- 13. Les images a et b ont été prises au bord du graphène afin de vérifier qu’il n’y a pas de croissance sur 

la surface de l’oxyde.  

Dans ces conditions, la densité de nanofils (NW pour nanowire en anglais) sur graphène est d’environ 

2.0×1010 ±0.5×1010 NW/cm². Cependant cette valeur de densité est inférieure à la densité de nucléation. En 

effet, après 3h de croissance, certains nanofils coalescent entre eux. La densité de nanofils juste après l’étape 

de nucléation est estimée à 3.0×1010 NW/cm² d’après une croissance plus courte, c’est-à-dire avant 

coalescence. La hauteur moyenne des nanofils est de 650 nm ± 250 nm et le diamètre moyen est de 30 nm 

± 25 nm. La variation des dimensions des nanofils (hauteur, diamètre) est bien approximée par une 

distribution gaussienne (voir Figure II- 13-c et d).  
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Figure II- 13 : Images MEB de graphène au bord du patch (a) vue de dessus et (b) tilté à 45°. (c) Image MEB avec un grand 
grandissement au centre du patch de graphène. Ici, l’alignement de la structure hexagonale, identique à celle du schéma, pour 
chacun des nanofils est observé. Statistiques du diamètre (d) et de la hauteur (e) des nanofils de GaN sur graphène après 3h de 
croissance totale.  

 

2.2.1.c Caractérisations du système 

 

i. Orientation des nanofils 

 

Une analyse réalisée par V. Kumaresan par diffraction des rayons X (XRD) hors du plan, a montré que 

les nanofils étaient verticaux avec une déviation par rapport à l’axe c inférieur à 2° 133. Ce léger tilt peut 

s’expliquer par la corrugation du graphène due au procédé de transfert. Cette valeur est largement inférieure 

à celle obtenue pour des nanofils crus sur un substrat amorphe (~ 5° sur SiO2 thermique164). Pour déterminer 

l’orientation dans le plan, les techniques par XRD de laboratoire ne permettent pas d’analyser notre système. 

Comme évoqué dans le chapitre précédent, les nanofils de GaN ont une orientation basale unique sur un 

grain de graphène. L’image MEB prise à fort grossissement, Figure II- 13-c, montre bien que les bases 

hexagonales des nanofils voisins sont orientés de façon identique. Or le graphène est polycristallin, avec des 

grains de tailles micrométriques. Dans le cas de mesures XRD dans le plan, la zone illuminée par le faisceau 

X est supérieure au mm². Il en résulte que la surface irradiée comprend un très grand nombre de grains de 

graphènes et donc de nanofils avec des orientations basales différentes. L’analyse des relations d’épitaxie 

est alors impossible dans ces conditions. 
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ii. Polarité des nanofils 

 

Plusieurs techniques peuvent être employées pour déterminer la polarité du cristal de GaN : diffraction 

d’électron par faisceau convergent153, microscopie à force atomique à sonde Kelvin179, gravure chimique à 

l’aide d’une solution à base d’hydroxyde de potassium (KOH)180,181. Cette dernière est communément 

utilisée car elle permet une caractérisation rapide de la polarité sur des ensembles de nanofils. Il a été 

démontré que la réaction chimique mise en jeu, grave sélectivement les surfaces de polarité N tandis que les 

surfaces de polarité Ga restent inchangées182. Durant cette gravure, les ions OH- réagissent avec les atomes 

de Ga pour former du Ga2O3. Ces mêmes ions sont repoussés par les liaisons pendantes N de charge 

négative. De ce fait, la morphologie des surfaces de polarité Ga est préservée. A l’inverse, la morphologie 

des surfaces de polarité N, planes à l’origine, deviennent facettées. Dans le cas du plan -c, il se forme une 

ou plusieurs pyramides hexagonales au sommet des nanofils en fonction du diamètre de ces derniers. Les 

facettes de ces pyramides sont des plans {101̅1̅}183. Cette technique a été utilisée afin de déterminer la 

polarité des nanofils de GaN sur graphène. Pour cela, l’échantillon est plongé dans une solution de KOH 

(de 0.5 mol/L) à 40 °C pendant 2 min. La Figure II- 14 montre les images MEB réalisées avant et après la 

gravure chimique KOH. Tous les nanofils présentent des sommets pointus. Cela indique que les nanofils de 

GaN sur graphène sont majoritairement de polarité N comme ceux élaborés directement sur substrat de Si. 

 

Figure II- 14 : Images MEB des nanofils avant et après gravure au KOH. Avant gravure, le sommet des nanofils est plan. Après 
gravure, le sommet des nanofils est pointu. 

 

iii. Réponses optiques 

 

La caractérisation par photoluminescence (PL) est une technique largement utilisée pour analyser les 

propriétés optiques du GaN. Celle-ci consiste à focaliser un laser, dont l’énergie est supérieure à l’énergie 

du gap du matériau à caractériser, à la surface de l’échantillon. Le matériau excité génère des paires 
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électrons-trous. L’interaction coulombienne des deux types de porteurs conduit à la formation d’excitons. 

Il existe dans le GaN de structure hexagonale, trois types d’excitons (A, B, C) correspondant à une bande 

de valence scindée en trois. Le signal optique mesuré correspond aux photons émis lors de la recombinaison 

radiative de ces paires électrons-trous. L’analyse spectrale de ce signal renseigne indirectement sur la qualité 

cristalline du matériau. En effet, la présence de défauts ou d’impuretés crée des niveaux intermédiaires dans 

le gap du matériau. Ainsi des pics à des énergies caractéristiques apparaissent dans le spectre mesuré. De 

plus, les déformations induites par la contrainte dans le matériau décalent l’énergie du gap de celui-ci, vers 

les hautes énergies pour une compression et inversement pour une tension. Les mesures de micro-PL ont 

été réalisées avec un laser de longueur d’onde d’excitation de 244 nm à 5 K par L. Mancini184. La Figure II- 

15 présente des spectres de PL pour une assemblée de nanofils et pour un nanofil unique après dispersion 

sur un substrat de Si.  

 

 

Figure II- 15 : (a) Image MEB tiltée à 45° et spectres de microPL d’une assemblée de nanofils de GaN élaborés sur graphène 
transféré sur Si/SiO2. (b) Image MEB en vue de dessus et spectre microPL d’un nanofils unique, provenant de l’échantillon en 
(a), dispersé sur un substrat de silicium.184 

 

Pour les deux échantillons, l’émission de bord de bande du GaN (NBE pour near band edge en anglais) est 

dominée par le processus de recombinaison des excitons A liés au donneurs (D0, XA) autour de 3.47 eV. 

Deux autres contributions sont aussi observables autour de 3.475 eV et 3.478 eV. Elles sont associées aux 

recombinaisons des excitons B liés aux donneurs (D0, XB) et aux excitons libres A (F, XA) respectivement. 

La largeur à mi-hauteur du pic (D0, XA) est de 2.6 meV dans le cas de l’assemblée de nanofils et de 1.3 meV 

dans le cas du nanofil unique. A titre de comparaison, pour la croissance de nanofils sur Si(111)/AlN, dans 

des conditions standards bien maîtrisées, le pic (D0, XA) est caractérisé par une largeur à mi-hauteur de 1.1 
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meV. Dans la littérature, des largeurs de pics inférieures ou égales à 2 meV ont été rapportées pour divers 

systèmes185–188. Des mesures complémentaires, avec une résolution spectrale de 0.25 meV, ont été réalisées 

sur des nanofils crus sur des domaines hexagonaux isolés de graphène. Les nanofils obtenus sont moins 

denses. Dans ces conditions, les contributions des excitons liés à l’oxygène (O0, XA) et au silicium (Si0, XA), 

étant séparées de 0.8 meV, ont pu être discernées. Ces impuretés O et Si peuvent provenir du substrat (SiO2). 

De plus, la largeur à mi-hauteur de ces pics est mesurée à 0.28 meV189. Cette valeur est comparable à celle 

obtenue dans le cas d’une couche épaisse de GaN réalisée par HVPE75 ou par homoépitaxie en MOVPE190. 

De plus, aucun pic à plus basse énergie, lié à des défauts n’a été observé191 , notamment le pic à 3.45 eV 

attribué à la transition liée aux domaines d’inversion de polarité (IDB)192. Ces caractérisations par micro-

photoluminescence nous permettent de conclure que les nanofils de GaN épitaxié sur graphène transféré 

présentent une très bonne qualité cristalline.  

 

2.2.1.d Caractérisation du graphène après croissance de nanofils 

 

Pour notre système, l’analyse de la surface du substrat est difficile. En effet, le graphène est reporté sur 

une surface amorphe et relativement rugueuse. Compte-tenu de sa faible épaisseur, d’une monocouche, 

l’observation en coupe TEM de l’interface graphène/nanofils est très difficile. De plus, la polycristallinité 

et l’épaisseur critique (i.e. volume de matière) du graphène ne permettent pas d’obtenir un signal exploitable 

par XRD en laboratoire. Ainsi, pour caractériser le graphène après la croissance de nanofils, des analyses 

Raman ont été réalisées. Les spectres Raman réalisés après la croissance sur deux zones particulières, sont 

présentés en Figure II- 16. Le premier spectre provient de la zone correspondant à une monocouche de 

graphène (Figure II- 16-a). Le deuxième spectre provient d’une zone de « plis » du graphène (Figure II- 16-

b). Les caractéristiques extraites de ces spectres sont récapitulées et comparées à des valeurs de référence 

(avant croissance) en Tableau II- 2.  

 

Tableau II- 2 : Comparaisons de la position, de la largeur à mi-hauteur et des ratios d’intensité des pics caractéristiques du 
graphène avant et après croissance des nanofils de GaN.  

Paramètres 
Référence Dégazage Croissance GaN Croissance GaN 

Zone de monocouche de graphène Zone de « plis » 

ω2D (cm-1) 2679 2697 2705 2697 

Γ2D (cm-1) 32 34 48 58 

I2D/IG 3 1.4 0.5 0.64 

ID/IG 0.1 0.3 0.5 0.2 
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La première zone analysée correspond à une monocouche de graphène similaire à celle caractérisée, 

avant la croissance de nanofils, par Raman (voir Figure II- 5-a) ou au MEB (voir Figure II- 4-a et d). Après 

la croissance de nanofils de GaN, le spectre Raman d’une monocouche de graphène est sensiblement 

modifié. Il arrive souvent que les pics G et 2D ne puissent être mesurés dans les conditions expérimentales 

standards. Il est alors nécessaire d’augmenter considérablement la puissance du laser et le temps 

d’acquisition afin de distinguer les pics. Le rapport d’intensité ID/IG et la largeur à mi-hauteur du pic 2D 

augmentent (voir Tableau II- 2). L’ensemble de ces observations suggère une forte augmentation de la 

densité de défauts dans le graphène et une diminution de sa qualité cristalline pendant l’étape de croissance 

du GaN. En comparant la position des pics caractéristiques avant et après croissance, on remarque un 

décalage du pic 2D et un dédoublement du pic G. En effet, la position du pic 2D est décalé de +26 cm-1 et 

les positions associées au pic G, G+ et G- sont séparées de 6 cm-1. Néanmoins, un dédoublement similaire 

du pic G (G+ et G- séparées de 15 cm-1) et un décalage de la position du pic 2D (+ 18 cm-1) sont aussi 

observés après l’étape de dégazage à 830 °C avant la croissance. 

Dans la littérature, le décalage et le dédoublement des pics G et 2D lors d’un recuit (100-500 °C) est aussi 

rapporté193–198. Les auteurs attribuent ce phénomène à des effets liés au dopage et à la contrainte du réseau 

de graphène. Des études proposent que la contrainte serait induite par la déformation du réseau de graphène, 

lors du recuit, dû à la différence de dilatation thermique entre le SiO2 et le graphène ainsi que par l’accroche 

(ou « pinning » en anglais) du graphène sur la surface rugueuse du SiO2
121,195,199. L’origine d’un possible 

dopage n’est pas clairement établie. Des publications proposent un effet de dopage de type p, lors du recuit, 

lié à des impuretés présentes dans l’environnement du graphène (comme H2O, O2, hydrocarbures) ou bien 

un effet de charge lié au substrat (SiO2)
194,200–203. 

 

Figure II- 16 : Spectres Raman du graphène après la croissance de nanofils de GaN. (a) Spectre Raman mesuré sur une zone de 
monocouche de graphène et (b) sur un « plis » de graphène.  
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Dans notre cas, le dégazage et la croissance se font dans une chambre sous ultra-vide. Lors du dégazage, la 

pression n’excède pas 2×10-8 Torr. Ainsi, un dopage lié à une pression résiduelle d’oxygène dans la chambre 

est peu probable. Cependant, plusieurs autres phénomènes peuvent intervenir lors du dégazage à 830 °C. 

D’une part, le dopage peut être lié à l’interaction avec le substrat de SiO2 et/ou par la formation 

d’hydrocarbures en surface du fait de la décomposition de traces résiduelles de PMMA. D’autre part, la 

contrainte peut être liée à l’interaction du graphène avec le SiO2. De plus d’autres phénomènes peuvent 

intervenir pendant l’étape d’incubation ou pendant la croissance des nanofils. Plusieurs travaux théoriques 

suggèrent que la structure et les propriétés du graphène peuvent être modifiées par les flux incidents de Ga 

et/ou N 137,138,204–206. Dans ces études, le dopage ou la déformation du graphène sont expliqués par 

l’adsorption d’atomes de Ga ou de N en surface du graphène204,205 ou bien par la création de liaisons 

chimiques entre les deux matériaux137,138,206 ou encore par l’incorporation (i.e. substitution d’un atome C) 

d’un de ces éléments dans le réseau du graphène204. Cette dernière hypothèse est confortée par des études 

expérimentales mettant en évidence le dopage et la déformation locale du graphène par l’incorporation 

d’atomes N dans le réseau du graphène207–210.  

La deuxième zone analysée (Figure II- 16-b) correspond à des plis de graphène qui se sont formés pendant 

son transfert. Cette zone est similaire à celle caractérisée, avant la croissance des nanofils, par Raman (voir 

Figure II- 5-d) et au MEB (voir Figure II- 4-a et b). Après la croissance de nanofils de GaN, le spectre 

Raman sur cette zone spécifique est très peu modifié. Les valeurs caractéristiques des rapports d’intensité 

et de position des pics ainsi que la largeur du pic 2D, avant et après croissance du GaN sont comparables. 

Cela indique que les plis de graphène sont peu modifiés lors du dégazage à haute température et de la 

croissance. Cela peut s’expliquer par deux hypothèses. D’une part, la morphologie des « plis » (filament de 

plusieurs couches de graphène) diminue l’interaction entre le graphène et le substrat. D’autre part, des 

observations MEB révèlent que les nanofils ne croissent pas ou peu sur ces plis, ce qui indique que 

l’interaction entre le graphène et le GaN est très faible. Ainsi, les modifications structurales mesurées par 

Raman sur la zone constituée d’une monocouche de graphène, peuvent être associées soit à son interaction 

avec le substrat soit à la formation de nanofils de GaN.  

 

Nous venons de présenter les caractéristiques des nanofils de GaN crus sur graphène reporté sur SiO2. 

Pour résumer, des nanofils verticaux peuvent être obtenus sélectivement sur graphène et présentent 

majoritairement une polarité azote. Les mesures optiques démontrent la bonne qualité cristalline et la grande 

pureté de ces nanostructures. Une orientation basale bien définie est observée pour les nanofils sur un même 

grain de graphène. Une hauteur d’environ 650 nm pour 30 nm de diamètre est obtenue pour une durée de 

croissance totale de 3 heures. Dans les conditions de sélectivité, un temps d’incubation de 90 min précédant 

la nucléation des nanofils, est déterminé par RHEED. Pendant ce temps caractéristique, plusieurs 
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mécanismes sont proposés dans la littérature : modification chimique et/ou structurelle de la surface du 

substrat, accumulation d’adatomes en surface, importante barrière à la nucléation liée notamment à des 

effets de contrainte et/ou une transformation morphologique des germes de GaN. Les analyses Raman 

montrent que le réseau de graphène subit des modifications pendant l’étape de dégazage mais aussi après la 

croissance de nanofils. Il est possible que ces modifications interviennent pendant la phase précédent la 

nucléation où le graphène est exposé aux deux éléments. Pour aller plus loin dans l’analyse structurale et 

chimique du graphène, des études approfondies seront détaillées dans le chapitre III.  

 

2.2.2. Etude des paramètres de croissance 

 

Depuis la détermination d’une procédure permettant la synthèse sélective de GaN sur graphène 

transféré, peu d’études sur l’effet des conditions de croissance ont été menées. Dans le cas de 

l’hétéroépitaxie de nanofils conventionnelle, il est établi que la température et les flux de matière (Ga et N) 

peuvent modifier le temps d’incubation et la densité de nanofils157,160,163,211. De plus, plusieurs travaux ont 

montré que les dimensions des nanofils dépendent du rapport V/III171,176. Pour notre système, nous avons 

vu que la température modifie la sélectivité. Et dans les conditions sélectives présentées précédemment, le 

temps d’incubation est très long (environ 90 min). Or, dans l’optique d’intégrer ce système dans des 

composants produits à l’échelle industrielle, le contrôle des dimensions, des densités et la diminution du 

temps de croissance sont des points importants.  

Ainsi, plusieurs aspects ont motivé l’étude de l’impact des conditions de croissance sur la synthèse de 

nanofils de GaN sur graphène transféré. La diminution du temps d’incubation est un point crucial. 

Néanmoins, le contrôle de la densité et la morphologie des nanofils est aussi très important. De manière 

générale, ces études permettent une meilleure compréhension du système graphène/GaN et notamment des 

mécanismes liés à la nucléation. 

 

2.2.2.a Evolution temporelle 

 

Une étude de l’évolution de la morphologie des nanofils avec le temps de croissance a été menée à 

la température de sélectivité. Pour plus de clarté, dans la suite de ce manuscrit, la durée de croissance est 

définie comme le temps de croissance effective, tcroissance, considéré après le temps d’incubation, incubation. 

Ainsi, pour 3 heures d’exposition aux flux de matière (i.e. incubation = 90 min et tcroissance = 90 min), nous 

avons vu que certains nanofils avaient coalescé. Pour analyser l’évolution de la densité et de la morphologie 

des nanofils, une série d’échantillons avec un temps de croissance effective plus court (de 5 min à 60 min) 

a été réalisée. Pour chaque échantillon, incubation est déterminé après l’apparition du 1er spot RHEED 
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correspondant à la nucléation comme présenté précédemment (voir Figure II- 12). Les images MEB des 

échantillons pour les différents temps de croissance sont présentées en Figure II- 17. Leur densité ainsi que 

leurs dimensions augmentent rapidement. Les images MEB rendent compte de la distribution temporelle 

des événements de nucléation des nanofils sur la surface de l’échantillon. Même après plusieurs dizaines de 

minutes suivant la période d’incubation, de nouveaux germes se forment. Cette distribution dans le temps 

induit une dispersion de la hauteur et du diamètre des nanofils.  

 

 

Figure II- 17 : Images MEB en vue de dessus (à gauche) et tilté à 45° (à droite) des différents échantillons réalisés à des temps 
de croissance différents. Le temps de croissance, entre 10 min et 60 min, est définie après l’apparition du premier spot détecté 

au RHEED (incubation). Les barres d’échelle pour la vue de dessus et la vue tilté correspondent à 500 nm et 250 nm 

respectivement. 

 

En utilisant plusieurs images MEB en vue de dessus, la densité et le diamètre des nanofils ont été extraits 

avec le logiciel libre ImageJ. Les statistiques ont été réalisées sur plusieurs images pour chaque échantillon. 

Sur un même échantillon, une variation de densité peut être observée suivant la position du graphène sur 

l’échantillon. En effet, la géométrie du porte-échantillon n’est pas symétrique (empreinte d’1/4 de deux 
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pouces) et la température n’est pas parfaitement homogène sur tout l’échantillon. Un léger décalage de 

quelques degrés, estimé à ± 3°C, peut ainsi intervenir. Pour pouvoir comparer les différents échantillons, 

les caractéristiques des nanofils sur graphène sont systématiquement mesurées en leur centre.  

L’évolution du nombre de nanofils en fonction du temps de croissance est présentée en Figure II- 18. La 

barre d’erreur sur la durée de croissance de ± 5 min représente l’incertitude sur la détection du 1er spot 

RHEED. En effet, l’intensité du RHEED est proportionnelle au volume de matière qui diffracte. Au moment 

de la nucléation, le volume de matière est extrêmement faible. Il est donc possible que quelques germes de 

GaN aient nucléé avant de pouvoir les détecter avec le RHEED.  

 

Figure II- 18 : Evolution temporelle de la densité de nanofils de GaN sur graphène transféré. t(0 min) = incubation.  

Les points correspondent à la densité de nanofils mesurées pour chaque échantillon. Pour chaque point, la barre d’erreur, en 
y, correspond à la distribution de densité mesurée sur un même échantillon et celle, en x, correspond à l’incertitude de 
détermination du temps d’incubation évalué à ± 5 min. La courbe bleue correspond à l’ajustement des données expérimentales 

par une fonction erreur complémentaire.  

 

5 min après la détection du 1er spot RHEED associé au GaN, la densité de germes est d’environ 1,3.107 

NW.cm-². Ensuite, celle-ci augmente continûment jusqu’à saturation vers 3.1010 NW/cm² pour 60 min de 

temps de croissance. Au-delà de 60 min, la coalescence des nanofils devient importante, ce qui diminue le 

nombre de nanofils comptabilisés à la surface de l’échantillon. En excluant ce dernier point, la modélisation 

par une fonction erreur complémentaire de la variation dans le temps, t, de la densité de nanofils, n(t), semble 

bien adaptée. Cette fonction est définie par l’équation suivante : 

 



2.2. Croissance de nanofils de GaN 

 
 

77 
 

𝑛(𝑡) =  𝑁 2⁄ [1 + 𝑒𝑟𝑓 (
𝑡 − 𝑡𝑚

𝑡𝑐
)] Eq. 7 

où tm correspond au temps caractéristique pour atteindre la moitié de la densité finale de nanofils, N, à la 

surface de l’échantillon. Le deuxième temps caractéristique, tc, représente la largeur de la distribution 

temporelle des événements de nucléation. Dans notre système, dans les conditions de croissance standard, 

tm et tc, valent respectivement 38 min et 11.2 min.  

 

Les variations temporelles du diamètre et de la hauteur moyens des nanofils sont données en Figure II- 19-

a et b respectivement. Les barres d’erreur correspondent aux dispersions de diamètre et hauteur mesurées 

sur les différents échantillons. Les données sont bien décrites par des ajustements linéaires. L’évolution du 

volume de GaN en fonction du temps de croissance (Figure II- 19-c) est calculée pour une géométrie 

hexagonale. Les symboles sont calculés d’après les données expérimentales, tandis que la courbe pointillée 

est calculée d’après les ajustements linéaires du diamètre et de la hauteur.  

 

 

Figure II- 19 : Evolution temporelle (a) du diamètre et (b) de la hauteur des nanofils. t(0 min) = incubation. Les barres d’erreurs 

correspondent à la distribution mesurée sur chacun des échantillons. Les ajustements linéaires pour le diamètre (courbe bleue) 

et la hauteur (courbe rouge) sont représentés. (c) Evolution temporelle du volume calculé d’après (a) et (b) pour une géométrie 
hexagonale. Les symboles représentent le volume moyen calculé d’après les données expérimentales et la courbe représente le 
volume calculé d’après les ajustements linéaires en (a) et (b).  
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Entre 10 min et 60 min de croissance effective, le diamètre moyen des nanofils augmente faiblement. 

Comme on peut le voir sur la Figure II- 19-a celui-ci varie de 18 nm pour 10 min de croissance à 30 nm 

pour 60 min de croissance. A l’inverse, la hauteur moyenne des nanofils augmente beaucoup plus 

rapidement. Celle-ci varie de plus de 200 nm sur une durée de croissance de 50 min (voir Figure II- 19-b). 

Avec les ajustements linéaires des évolutions temporelles du diamètre et de la hauteur, on estime les vitesses 

axiale et radiale à 3.7 nm/min et 0.25 nm/min, respectivement. Ces valeurs dépendent principalement des 

conditions expérimentales utilisées lors de la croissance. Néanmoins, les ordres de grandeur correspondent 

aux vitesses typiques mesurées dans le cas de la croissance de nanofils de GaN par PA-MBE154.  

 

2.2.2.b Effet de la température de croissance 

 

Précédemment, nous avons mentionné qu’une faible variation de la température modifie la 

croissance des nanofils sur graphène. Des images MEB caractéristiques d’une croissance à la température 

de sélectivité, à plus basse température et à plus haute température sont présentées en Figure II- 20. 

L’augmentation de quelques degrés de la température de croissance entraîne une baisse considérable de la 

densité et de la longueur des nanofils sur graphène, pour 3 heures d’exposition aux flux. A 820 °C, le temps 

d’incubation est d’environ 2 heures sur graphène. Aucun nanofil n’a été observé sur oxyde. L’objectif étant 

de diminuer le temps d’incubation, l’augmentation de la température n’est donc pas intéressante.  

 

 

La diminution de quelques degrés de la température de croissance supprime la sélectivité : des nanofils de 

GaN sont présents sur l’oxyde après 3 heures de croissance. Le temps d’incubation sur graphène à 810 °C, 

est d’environ 70 min. Les nanofils sur l’oxyde présentent une densité et une longueur plus faibles que sur 

graphène. Cette observation suggère que les nanofils de GaN nucléent d’abord sur le graphène puis après 

 

Figure II- 20 : Images MEB tilté de 45° des échantillons de nanofils de GaN sur graphène réalisés autour de la température de 

sélectivité. A 810 °C, des nanofils sont présents sur le graphène et sur l’oxyde. A 815°C, une sélectivité parfaite est obtenue. A 
820 °C, une densité très faible de nanofils est observée sur le graphène.  
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un temps d’incubation plus long, sur l’oxyde. Lorsque l’on diminue encore la température, le temps 

d’incubation est raccourci : il est de 45 min à 800 °C et de 10 min à 785 °C. Après 20 min de croissance 

effective (i.e. après incubation) à 800 °C, les nanofils sont présents uniquement sur le graphène (Figure II- 

21). La sélectivité est donc préservée. A l’inverse, pour une température de 785 °C, les nanofils se forment 

uniquement sur l’oxyde pour la même durée de croissance. Le temps d’incubation déterminé à cette 

température correspond donc à la nucléation des nanofils sur l’oxyde. Cela indique qu’entre ces deux 

températures la barrière énergétique à la nucléation sur oxyde devient plus faible que celle sur graphène. Le 

Tableau II- 3 récapitule le temps où le premier spot RHEED est détecté aux différentes températures de 

croissance.  

 

Tableau II- 3 : Récapitulatif des temps d’incubation, déterminé par l’apparition du premier spot RHEED, sur la couche d’oxyde à 
785 °C et sur graphène pour les températures de croissance supérieure à 785 °C.  

Température de croissance incubation (min) Surface de nucléation 

785 °C 10 SiO2 

800 °C 45 

Graphène 
810 °C 70 

815 °C 90 

820 °C 120 

 

Pour un temps de croissance de 50 min après le 1er signal RHEED du GaN, les nanofils sont présents sur 

l’oxyde et le graphène aux deux températures (Figure II- 21). Ainsi, le temps d’incubation sur oxyde à 800 

°C est compris entre 65 et 95 min. A cette température, pour conserver la sélectivité, le temps total 

d’exposition aux flux doit être inférieur à ce temps critique. A 785 °C, le temps d’incubation sur le graphène 

est compris entre 30 min et 1h. Comme nous l’avons vu précédemment, la vitesse de croissance axiale 

dépend majoritairement de l’incorporation du Ga au sommet et à l’apport de Ga par diffusion sur les parois 

des nanofils. En supposant que la vitesse de croissance axiale des nanofils est indépendante du substrat, on 

estime le temps d’incubation sur graphène à 35 min en comparant les hauteurs de nanofils sur graphène et 

sur oxyde. 
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Figure II- 21 : Comparaison des échantillons élaborés à 785 °C et 800 °C après 20 min et 50 min de croissance. Après 20 min 
de croissance, les nanofils sont soit uniquement sur SiO2 à 785 °C, soit uniquement sur graphène (i.e. en sélectivité) à 800 °C. 

Après 50 min de croissance, les nanofils sont présents sur graphène et SiO2 pour les deux températures de croissance. Les barres 
d’erreurs représentent 200 nm.  

 

La Figure II-22 résume les données de temps d’incubation sur le graphène. Dans la littérature, l’évolution 

du temps d’incubation, τi, avec la température, T, est décrite communément par une loi d’Arrhenius pour la 

croissance de nanofils sur les substrats usuels157,160,163,212.  

 

𝜏𝑖 = 𝐶 × 𝑒𝑥𝑝 (−
𝐸𝑁

𝑘𝐵𝑇
) 

Eq. 8 

 

où kB est la constante de Boltzmann, C est une constante liée aux conditions de croissance et EN la barrière 

énergétique de nucléation. Jusqu’à maintenant les modèles utilisés pour expliquer cette dépendance en 

température des mécanismes de nucléation diffèrent suivant les auteurs157,163.  

Comme on peut le voir en Figure II- 22, dans notre cas, le temps d’incubation sur graphène n’est pas 

vraiment bien décrit par une loi d’Arrhenius (courbe rouge). Cela suggère qu’un autre mécanisme intervient 

avant que la nucléation du GaN sur le graphène ne soit possible. Cependant, avec seulement quatre points 

expérimentaux, il est difficile d’apporter plus de précision. De plus, la perte de sélectivité aux basses 

températures et l’absence de croissance aux hautes températures limitent fortement les possibilités 

d’explorer plus largement ce paramètre.  
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Figure II- 22 : Variation du temps d’incubation des nanofils de GaN sur graphène en fonction de la température de croissance. 
Pour les échantillons où la nucléation à lieu en premier sur le graphène (T > 785 °C), la barre d’erreur correspond à l’erreur 
de détection du premier spot RHEED. Pour l’échantillon où la nucléation à lieu en premier sur SiO2 (T = 785 °C), la barre 
d’erreur correspond aux limites du temps d’incubation. La courbe rouge correspond à l’ajustement des données expérimentales 

par une loi d’Arrhenius (Eq. 8).  

 

 

2.2.2.c Variations des flux de Ga et N 

 

Une autre approche pour diminuer le temps d’incubation est d’augmenter le flux de Ga pour 

compenser la forte désorption du Ga de la surface du graphène à haute température. Trois séries 

d’échantillons, à flux d’azote différents, ont été réalisées à la température de sélectivité optimale (i.e. 815 

°C). La modification du flux d’azote permet de modifier la vitesse de croissance. Pour cette étude, les 

conditions (débit de N2, puissance RF) de la source plasma sont d’abord fixées puis la vitesse de croissance 

équivalente à celle du GaN 2D, est calibrée avec la procédure détaillée précédemment (section 2.2.1.a). 

Ensuite, pour faire varier le flux effectif d’azote, on change le débit de N2. Pour la première série, la vitesse 

de croissance, équivalente au GaN 2D, est fixé à 10.5 nm/min. Cette vitesse correspond aux conditions de 

croissance standard utilisées pour réaliser les échantillons de référence.  

Pour les deuxième et troisième séries, la vitesse de croissance est augmentée à 13.4 nm/min et diminuée à 

8.4 nm/min, respectivement. Plusieurs échantillons ont été réalisés avec différents flux de Ga. Pour chaque 

échantillon, le temps d’incubation est déterminé par l’observation du premier signal RHEED associé au 

GaN. La durée de croissance est fixée à 30 min après la détection du 1er spot RHEED. Aucun nanofil sur la 
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surface de l’oxyde n’a été observé par MEB. Le Tableau II- 4 récapitule le temps d’incubation, associé aux 

conditions de croissance utilisées pour chaque échantillon.  

 

Tableau II- 4 : Récapitulatifs des conditions de croissance et du temps d’incubation des nanofils de GaN sur graphène pour les 
trois séries réalisées. Le temps d’incubation est défini avec une erreur de ± 5 min. 

Séries ΦN (nm/min) ΦGa (nm/min) Rapport V/III tincubation (min) 

S1 10.5 

7.6 1.3 130 

8.9 1 .1 90 

12.5 0.7 70 

19.6 0.5 50 

S2 13.4 

8.4 1.6 90 

9.8 1.3 50 

12.5 1 .1 40 

18.8 0.7 35 

26.8 0.5 40 

S3 8.4 11.3 0.7 115 

 

Comme attendu, l’étape de nucléation est accélérée lorsque le flux de Ga est augmenté. Pour la série 1, un 

temps d’incubation de 50 min a pu être obtenu pour un flux de Ga de 19.6 nm/min. Pour la série 2, avec un 

flux d’azote plus grand, le temps d’incubation a pu être diminué à 35 min seulement pour un flux de Ga de 

18.8 nm/min. Cependant, une plus grande augmentation du flux de Ga n’a pas abouti à une nouvelle 

accélération de la nucléation. Comme on peut le voir sur la Figure II- 23, le temps d’incubation semble 

tendre vers une constante pour les plus grands flux de Ga, et ceci pour les deux séries d’échantillons.  
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Figure II- 23 : Variation du temps d’incubation de nanofils de GaN sur graphène en fonction du flux de gallium dans les 
conditions de croissance (symboles) de la série 1 et 2 respectivement. Les ajustements des données expérimentales par la loi de 

puissance (Eq. 9) et les valeurs de p reportées dans la littérature157,160,163(courbe pleine) ne permettent pas de reproduire 

l’évolution de temps d’incubation. 

 

Dans la littérature, l’évolution du temps d’incubation, τi, en fonction des flux de matière (ΦGa et ΦN) est 

décrit par une loi de puissance (Eq. 9) pour la croissance de nanofils sur les substrats usuels157,160,163 : 

 

𝜏𝑖 =
𝐴

𝛷𝐺𝑎|𝑁
𝑝  

 

Eq. 9 

où A est une constante liée aux conditions expérimentales et p un exposant correspondant au mode de 

nucléation. D’après le modèle développé par Dubrovskii et al.213 l’exposant dépend du mécanisme de 

transport des adatomes et du nombre d’adatomes nécessaire à la formation d’un nucléus157 : pour p = 1, les 

adatomes s’attachent un à un, ce mécanisme est lié à la nucléation sur un site particulier (défaut, impureté…), 

pour p = 2, les adatomes s’attachent par pair à la surface du substrat, pour former un germe stable de GaN. 

Dans cette étude, p est trouvé égal à 1 et 2 pour les systèmes GaN/a-AlxOy et GaN/SiNx/Si(111) 

respectivement. D’après le modèle proposé par Consonni et al.163 basé sur la théorie de nucléation d’îlots 

3D, l’exposant est aussi relié à la taille critique du germe de GaN lors de la nucléation. Dans leur cas, p est 

trouvé égal à 3/2 pour le système GaN/SiNx/Si(111). Sur la Figure II- 12, nous avons tenté de reproduire 

par une loi de puissance l’évolution du temps d’incubation, des série 1 et 2, obtenues pour mon système 

GaN/Graphène. Les deux courbes correspondent aux valeurs extrêmes rapportées dans la littérature à savoir 

p=1 et p=2. Pour les deux séries, la dépendance du temps d’incubation en loi de puissance du flux de Ga ne 

semble pas adaptée.  
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2.2.3. Modèle du temps d’incubation 

 

Comme nous venons de le voir, l’évolution du temps d’incubation des nanofils de GaN sur graphène 

transféré ne suit ni une loi d’Arrhenius en fonction de la température, ni une loi de puissance en fonction du 

flux de Gallium. De plus, la diminution du temps d’incubation semble limitée à un temps incompressible. 

En effet, le temps d’incubation tend vers une constante lors de la diminution de la température ou lors de 

l’augmentation du flux de Ga. Ces études systématiques sur le temps d’incubation indiquent qu’un 

mécanisme supplémentaire doit intervenir pour permettre la nucléation de GaN sur graphène transféré. Les 

modélisations de l’évolution du temps d’incubation en fonction des paramètres de croissance présentées 

dans cette partie ont été réalisées par F. Glas. 

Dans le nouveau modèle proposé, on considère deux phases distinctes dans le temps d’incubation. La 

première phase correspond à la formation de sites de nucléation sur le graphène. Tant que ces sites ne sont 

pas créés, aucune nucléation n’est possible, aussi faible la barrière de nucléation soit-elle. Afin de rendre 

compte de cette phase initiale de durée incompressible, une constante t0 est ajoutée à l’équation 8. Celle-ci 

devient : 

  

𝜏𝑖 = 𝑡0 +  𝐶 × 𝑒𝑥𝑝 (−
𝐸𝑁

𝑘𝐵𝑇
) Eq. 10 

 

L’ajustement de cette nouvelle équation sur les données expérimentales du temps d’incubation en fonction 

de la température est présenté en Figure II- 24. Comme on peut le voir, cet ajustement décrit mieux les 

données expérimentales. La barrière énergétique à la nucléation, EN, est trouvée égale à 7.8 eV, ce qui est 

comparable avec les valeurs rapportées dans la littérature pour d’autres substrats157,160,163. Suivant les 

travaux, cette énergie est comprise entre 4.9 eV et 10.2 eV pour la croissance de nanofils de GaN sur 

Si/SiNx
157,160,163 et Si/AlxOy

157. Le temps incompressible est déterminé à 28 min.  
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Figure II- 24 : Evolution du temps d’incubation des nanofils de GaN sur graphène en fonction de la température de croissance. 
La courbe bleue représente l’ajustement d’après la nouvelle équation proposée avec un temps constant (Eq. 8).  

 

Ce résultat nous incite à suivre la même démarche en ce qui concerne l’évolution du temps d’incubation 

avec le flux de Ga. Nous avons donc ajouté un temps incompressible, 𝑡′0 dans l’équation 9. Mais nos 

données expérimentales indiquent que ce temps peut être raccourci en augmentant le flux 𝜙𝑁 d’espèces N 

actives. Pour cette raison, nous introduisons le temps incompressible pour un flux d’azote 𝜙𝑁 quelconque 

𝑡′0
𝜙𝑁

𝑠𝑡𝑑

𝜙𝑁
dans l’équation 9, où 𝜙𝑁

𝑠𝑡𝑑  correspond à nos conditions de croissance standard. Le temps 𝑡′0 est 

donc le temps incompressible pour le flux d’azote standard. 

 

𝜏𝑖 = 𝑡′0
𝜙𝑁

𝑠𝑡𝑑

𝜙𝑁
+

𝐴

𝛷𝐺𝑎
𝑚 × 𝛷𝑁

𝑛 Eq. 11 

 

L’ajustement est réalisé conjointement sur les points expérimentaux des trois séries d’échantillons pour les 

différents flux d’azote et de gallium utilisés (la troisième série ne comporte qu’une seule donnée). Les 

résultats sont présentés en Figure II- 25 dans les cas où les exposants m et n sont indépendants ou bien 

lorsqu’ils sont supposés égaux. Cette procédure reproduit les données expérimentales des trois séries de 

façon satisfaisante dans les deux cas. On trouve m = 2.6 et n = 2.1, ou bien m = n = 2.2 si supposés égaux. 

Ces valeurs sont supérieures à celles déterminées à partir de seules variations du flux de gallium, et donc 

avec un seul exposant, sur Si/SiNx par Consonni et al.163 (m = 1.5) et Sobanska et al.157 (m ≈ 2). Néanmoins, 
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il est délicat de se comparer avec les valeurs de la littérature. D’une part, il n’existe que peu d’études qui 

traitent de ce sujet pour le GaN. D’autre part, celles-ci sont réalisées sur des substrats différents et seulement 

en fonction du flux de Ga. Nous pouvons tout de même faire remarquer que nos valeurs déterminées avec 

la variation du flux de gallium et d’azote sur un substrat de graphène sont proches de 2. Cela suggère que 

l’évolution de la deuxième partie du temps d’incubation correspond à un mécanisme de nucléation 

homogène où 2 (ou plus) adatomes sont nécessaires pour former une paire stable.  

 

 

Figure II- 25 : Evolution du temps d’incubation de nanofils de GaN sur graphène en fonction du flux de gallium pour trois séries 
d’échantillon réalisées à des flux d’azote différents (symbole rond avec ligne pointillée).  
Un ajustement (d’après Eq. 11) avec les exposants m et n indépendant est représenté par les symboles carrés et les courbes 
pleines. Un ajustement (d’après Eq. 11) avec les exposants égaux est représenté par les symboles triangulaires.  

 

Intéressons-nous plus particulièrement à la modification que nous avons été amenés à apporter au modèle. 

Les deux équations modifiées par l’ajout d’un temps incompressible, Eq. 10 et Eq. 11, permettent une 

meilleure description du temps d’incubation en fonction respectivement de la température et des flux de 

matière. Le temps d’incubation semble donc lié à deux mécanismes distincts qui se produisent 

séquentiellement. La première phase, définie par le temps 𝑡′0, semble correspondre à un mécanisme 

permettant la création de centres de nucléation. Cette modification de la surface de graphène doit provenir 

de l’exposition aux flux de Ga et d’espèces actives issues du plasma d’azote. 

Afin de décorréler le rôle de l’exposition du graphène aux flux de Ga et de N, nous avons réalisé 

des expériences complémentaires de croissance de nanofils de GaN sur du graphène pré-exposé soit 

seulement au plasma N soit seulement au Ga. Pour cela, deux séries d’échantillon de graphène transféré 
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exposé à l’un ou l’autre des éléments, pendant différents temps, ont été réalisées. Tout de suite après 

l’exposition à l’un des éléments, le deuxième est ajouté pour permettre la croissance de nanofils. Les 

conditions de température et flux sont équivalentes aux conditions standards de croissance de nanofils en 

sélectivité (T = 815 °C, ΦN = 10.5 nm/min, ΦGa = 8.9 nm/min). Pour rappel, dans ces conditions le temps 

d’incubation définie par l’apparition du 1er spot RHEED, τi, est de 90 min. Le Tableau II- 5 récapitule le 

temps et la nature de la pré-exposition et la détection du 1er spot au RHEED.  

 

Tableau II- 5 : Récapitulatif du type et de la durée de pré-exposition du graphène avant croissance. Le temps d’incubation τi 

correspondant à la détection du 1er spot RHEED est de 90 min dans les conditions standards.  

Exposition Durée (min) Détection du 1
er

 spot RHEED 

N 

10 
τi avec les deux éléments 

20 

30 Pas de RHEED détecté après 120 min 

d’exposition avec les deux éléments 90 

Ga 

5 τi avec les deux éléments 

90 
Pas de RHEED détecté après 120 min 

d’exposition avec les deux éléments 

 

Pour une pré-exposition au plasma N inférieur à 30 min, la nucléation a lieu après 90 min 

d’exposition aux deux éléments. Cette durée de pré-exposition ne semble pas modifier le temps d’incubation 

standard. Or, pour des pré-exposition plus longue (de 30 et 90 min), aucun signal RHEED n’a été détecté, 

même après un temps d’exposition au deux éléments supérieurs au temps d’incubation standard. Pour une 

pré-exposition au flux de gallium seul, de la même manière, une courte pré-exposition (5 min) ne modifie 

pas le temps d’incubation, tandis que pour une longue pré-exposition (90 min), aucune croissance n’a lieu. 

Cela signifie que pendant les premières dizaines de min, les flux de matière ne dégradent pas ou peu le 

graphène. Tandis qu’après 30 min d’exposition à un seul des éléments la modification du réseau de graphène 

empêche la nucléation de GaN. Cela semble indiquer que les deux éléments jouent un rôle pendant la 

première phase du temps d’incubation.  

Dans la section 2.2.1.b, nous avons présenté les différentes hypothèses existant dans la littérature 

sur l’origine de ce temps d’incubation. Dans le cas de la croissance de nanofils de GaN sur des substrats 

conventionnels, des mécanismes liés à la modification de surface ou à la sursaturation en gallium en surface 

du substrat sont proposés. Ce temps est également lié à la barrière de nucléation qui peut dépendre de l’état 

de contrainte du système. En observant des temps de nucléation croissants avec le nombre de feuillets de 
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graphène, notre groupe a émis l’hypothèse qu’un réseau de graphène rigide pouvait augmenter la contrainte 

dans le germe de GaN et augmenter ainsi la barrière de nucléation133. Dans la section 2.2.1.c, les analyses 

Raman après la croissance de nanofils de GaN montrent qu’une modification de la structure du graphène a 

bien eu lieu. Une partie de ces modifications doivent provenir d’une interaction entre le graphène et le 

substrat sous-jacent de SiO2 puisqu’elles ont lieu dès l’étape de recuit de l’échantillon. D’autres 

modifications sont perceptibles après l’étape de croissance et doivent être liées à des interactions du 

graphène avec les flux de Ga et d’espèces actives N. On peut envisager des adsorptions de ces atomes en 

surface avec d’éventuelles liaisons chimiques avec le graphène modifié, ou bien des substitutions d’atomes 

de carbone du réseau par des atomes de Ga ou de N. 

L’ajout du temps spécifique 𝑡′0 pourrait donc correspondre à la création de centres de nucléation par des 

modifications de la surface de graphène, alors que celle-ci est exposée aux flux de Ga et d’espèces actives 

issues du plasma d’azote. Le temps 𝑡′0 correspondant à nos conditions de croissance standard et tiré de la 

modélisation, est d’environ 50 min Par ailleurs, nous trouvons que la durée de cette première phase 

d’incubation est inversement proportionnelle au flux 𝜙𝑁. Les espèces du plasma d’azote doivent donc jouer 

un rôle important dans les modifications apportées au graphène. Cependant, la pré-exposition au plasma 

seul pendant une durée de 30 min ou plus, n’aboutit pas à la croissance de nanofils. Cela indique que le 

mécanisme implique aussi le Ga. Un objectif pratique reste la diminution de ce temps d’incubation. Mais le 

point le plus critique est de parvenir à réduire la dispersion en taille des nanofils. Une stratégie consiste donc 

à « préparer » les sites de nucléation du graphène à l’avance, avant d’exposer le graphène aux deux flux de 

matière. Il est donc important d’identifier le mécanisme de création des centres de nucléation. Nous allons 

creuser cette question dans le chapitre suivant avec des expériences complémentaires.  

Il existe toutefois une seconde phase d’incubation (d’environ 40 min dans nos conditions standard) qui 

dépend fortement de tous les paramètres de croissance. Il est peu probable que ce second délai corresponde 

au temps nécessaire pour atteindre une sursaturation critique des adatomes de surface. Leur population 

stationnaire doit s’établir à des échelles de temps bien plus courtes. Par ailleurs, contrairement aux 

expériences de Consonni et al., nous n’observons pas de nanostructures sphériques ou pyramidales de GaN 

formées pendant cette deuxième phase d’incubation155. D’après notre modèle, ce deuxième délai semble lié 

à des mécanismes de nucléation homogène. De plus, celui-ci est nécessaire pour vaincre une forte barrière 

de nucléation de 7,8 eV. A ce stade, il est difficile de commenter son origine. Nous avons indiqué que ce 

système est en épitaxie, il est donc possible qu’une énergie élastique des germes de GaN soit associée à la 

nucléation et participe à cette forte hauteur de barrière. Dans le chapitre suivant, nous présenterons une étude 

in situ de la déformation du paramètre de maille dans le plan du graphène et du GaN par diffraction des 

rayons X. Cette expérience inédite a pour but de mettre en évidence un état de contrainte dans le germe de 

GaN au moment de la nucléation. 





 

90 
 

2.3 Conclusion générale du chapitre II 

 

Dans ce chapitre, nous avons présenté les étapes clefs de l’élaboration de nanofils de GaN sur un substrat 

de graphène par PAMBE. D’une part, nous avons décrit le procédé de transfert mis en place d’une 

monocouche de graphène CVD sur un support amorphe. Les caractérisations par microscopie électronique 

et Raman démontre que le graphène ainsi reporté présente de large zone d’une monocouche de bonne qualité 

cristalline. D’autre part, nous avons défini les conditions de croissance sélective des nanofils sur une telle 

surface et analysé leurs propriétés.  

Dans les conditions de sélectivité, un temps d’incubation long, de 90 min, précède la nucléation des nanofils 

sur le graphène. La modélisation de l’évolution temporelle de la croissance nous a permis de définir la 

distribution dans le temps des événements de nucléation, d’environ 11 min et le temps pour atteindre la 

demi-densité, d’environ 38 min. Après la nucléation, les dimensions des nanofils augmentent linéairement 

jusqu’à la coalescence.  

Les nanofils obtenus après plusieurs heures de croissance sont verticaux, suivant l’axe c, et majoritairement 

de polarité azote. Leurs orientations basales communes, sur un même grain de graphène, démontre une 

relation d’épitaxie entre les deux matériaux. Les caractérisations optiques des nanofils démontrent leur 

grande pureté et leur excellente qualité cristalline. Ces propriétés remarquables représentent un grand intérêt 

pour l’utilisation de ces nanostructures pour diverses applications. Or, le temps d’incubation long et la 

distribution temporelle de nucléation sont des points critiques. Cette incubation représente un temps 

improductif et diminue l’homogénéité des nanofils sur la région active. Il est donc important d’étudier plus 

en détails ce système dans le but de fabriquer des dispositifs industriels.  

 

C’est pourquoi, nous avons réalisé des études systématiques des variations du temps d’incubation avec les 

trois principaux paramètres de croissance. Tout d’abord, la température de croissance : nous avons mis en 

évidence une étroite fenêtre de température qui permet la croissance de nanofils de GaN sur graphène de 

manière sélective. Cette sélectivité est possible grâce à la différence de temps d’incubation sur la surface de 

graphène ou sur celle de SiO2. Or, ces temps d’incubation évoluent fortement avec la température. Pour une 

température inférieure à 800 °C, la différence de temps d’incubation entre les deux matériaux s’inverse et 

la nucléation se produit en premier sur la couche d’oxyde.  

L’augmentation des flux de matière a permis d’accélérer la nucléation de GaN sur le graphène jusqu’à un 

temps d’incubation minimal de 35 min. La modélisation de l’évolution du temps d’incubation en fonction 

de ces paramètres par le modèle standard n’est pas satisfaisante. Cela révèle que des mécanismes 

supplémentaires interviennent pendant le temps d’incubation sur graphène. Nous avons donc proposé un 
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modèle où ce temps d’incubation est constitué de deux étapes distinctes. La première étape, définie par un 

temps incompressible, correspond à la création de sites de nucléation. Ce temps dépend principalement du 

flux d’azote. Le flux de Ga semble aussi intervenir dans une moindre mesure mais son rôle n’est pas 

clairement établi. D’après les analyses Raman du graphène après croissance, nous avons mis en évidence 

une modification du réseau qui s’apparente à une augmentation de défauts. Ces défauts peuvent provenir de 

l’adsorption ou de l’incorporation d’atomes N ou Ga dans le réseau du graphène pendant la première étape 

du temps d’incubation. La seconde étape correspond au temps d’incubation standard défini pour la 

croissance de nanofils de GaN sur les substrats usuels. Ce temps dépend fortement des conditions de 

croissance. Cependant son origine reste incertaine ce qui tend à indiquer que celui-ci est lié à la nature de 

nanofils. Pour préciser les mécanismes qui peuvent conduire à ces résultats, dans le prochain chapitre nous 

allons explorer l’évolution du feuillet de graphène pendant le temps d’incubation et caractériser les tout 

premiers stades de la nucléation des nanofils de GaN.
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Chapitre III : Etude de l’interface GaN-

Graphène 

 

Nous savons maintenant que des mécanismes spécifiques à la croissance de nanofils de GaN sur 

graphène interviennent pendant le temps d’incubation. Ces mécanismes conduisent à la nucléation 

de germes de GaN sur la surface du graphène. Néanmoins, le rôle de l’exposition des deux éléments 

pendant ce temps caractéristique reste à clarifier, de même que la nature exacte de l’interface entre 

ces germes de GaN et le graphène. Dans cette partie, nous nous intéresserons principalement à 

l’étude de l’interface graphène/GaN ainsi qu’à l’évolution de la surface du graphène pendant 

l’incubation. Dans un premier temps, des analyses de surfaces du graphène exposé au gallium et 

au plasma d’azote ont été menées afin de mieux comprendre les mécanismes mis en jeu pendant le 

temps d’incubation. Dans un deuxième temps, nous mettrons en œuvre une caractérisation par 

diffraction de rayons X in situ pendant les étapes de croissance des nanofils sur graphène et plus 

particulièrement au moment de la nucléation. Cette expérience inédite a été réalisée à l’European 

synchrotron radiation facilities (ESRF). Elle nous a permis de suivre, in situ, l’évolution des 

paramètres de maille des deux matériaux. L’intérêt général de ces études est de préciser l’origine 

et la nature des interactions entre le graphène et le GaN. 

 

 

 
 

 

 



Chapitre III. Etude de l’interface GaN-Graphène 

94 
 

3.1. Analyse de la surface du graphène avant la nucléation des 

nanofils 

 

Dans le chapitre précédent, en section 2.2.3, l’étude sur le temps d’incubation en fonction des 

paramètres de croissance démontre qu’un phénomène spécifique intervient pendant cette longue étape. Nous 

avons défini deux phases. La durée de la première phase, t’0 = 50 min dans les conditions standards, dépend 

principalement du flux d’azote. Le plasma d’azote génère des espèces neutres et chargées qui réagissent 

avec les surfaces exposées. Notamment, dans la section 2.2.1.c, nous avons mentionné des travaux portant 

sur la modification du graphène (dopage) par exposition à un plasma d’azote. Nous avons aussi montré que 

t’0 doit dépendre du flux de gallium (section 2.3) mais son rôle n’est pas clairement établi. Les analyses 

Raman effectuées sur le graphène après la croissance des nanofils, ont montré que le pic 2D est décalé et 

élargi. Cela nous conforte dans l’idée que la structure du graphène est modifiée par l’exposition aux flux de 

N et de Ga.  

Nous avons réalisé plusieurs analyses de surface par microscopie à force atomique (AFM), microscopie à 

effet tunnel (STM) et spectroscopie de photoélectrons X (XPS) sur des échantillons de graphène à différents 

stades avant la croissance des nanofils. Ces études ont pour but de mieux comprendre les effets de 

l’exposition du graphène au plasma d’azote seul d’une part, et aux deux éléments Ga et N d’autre part. 

  

3.1.1. Caractérisation de la surface du graphène 

 

Pour caractériser les modifications structurales et chimiques du graphène, nous avons élaboré deux 

séries d’échantillons dans lesquelles les nanofils de GaN n’ont pas entamé leur croissance, c’est-à-dire que 

le graphène est exposé pendant moins de 90 min aux flux de matière dans nos conditions de croissance 

standard. La première série porte sur l’effet du plasma d’azote seul sur le graphène. Pour cela, les substrats 

de graphène transféré ont été exposés au plasma d’azote pendant des temps variables (de 30 à 90 min). La 

deuxième série porte sur l’effet de l’exposition simultanée aux flux des deux éléments (Ga et N) pendant 10 

et 60 min. Pour rappel, après introduction dans la chambre de croissance, les échantillons subissent un 

dégazage pendant 10 min à 830 °C. Puis la température de l’échantillon est ramenée à 815°C pour 

l’exposition aux flux. Le Tableau III- 1 récapitule les conditions expérimentales, la résistivité et les 

caractérisations (AFM, STM, XPS) effectuées pour les différents échantillons. Les échantillons ont été 

stockés sous ultra-vide juste après synthèse pour préserver au maximum les surfaces de toute contamination. 

Un substrat de graphène transféré, non exposé, est utilisé comme référence. L’examen des résistivités des 
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échantillons indiquent immédiatement que ces derniers subissent de profondes modifications pendant 

l’exposition aux flux.  

 

L’AFM est une technique de microscopie à sonde locale qui permet de mesurer la topographie de 

la surface d’un échantillon. Pour cela une pointe en silicium extrêmement pointue (rayon de courbure de 

l’ordre du nm) balaye la surface de l’échantillon par contact intermittent (mode tapping en anglais). Les 

mesures ont été réalisées avec un équipement Bruker Icon au C2N par C. David avec une pointe en silicium 

de 2 nm de rayon de courbure. Les images ont été traitées et analysées avec le logiciel Nanoscope Analysis.  

Le STM est une technique de microscopie en champ proche basée sur l’effet tunnel. Une pointe 

conductrice balaye la surface à une distante constante. Le courant tunnel collecté, entre la pointe et la surface 

de l’échantillon, permet de mesurer la densité électronique locale de la surface du matériau. Les informations 

permettent d’analyser les morphologies et les densités locales d’états (LDOS pour local density of 

electronics states en anglais). Il est important de noter que pour effectuer ces mesures, il est nécessaire que 

l’échantillon soit conducteur. Les mesures ont été réalisées avec un équipement Omicron LTSTM, sous vide 

à basse température, au C2N par C. David et J-C Girard. 

La technique XPS repose sur la détection des photoélectrons émis par les atomes présents à la 

surface de l’échantillon suite à l’excitation par un faisceau de photons X. L’énergie de ces photoélectrons 

dépend de l’élément chimique mis en jeu et de son environnement. Cela permet de déterminer la 

composition chimique du matériau sondé et informe sur les liaisons entre les atomes. Les mesures ont été 

réalisées avec un équipement SPECS Phoibos 100 à Saint-Gobain par H. Montigaud. La source Al Kα et le 

spectromètre sont placés respectivement à 28° et 24.5° par rapport à la normale de la surface de l’échantillon, 

les épaisseurs sondées varient entre 2 et 5 nm. 

 

Tableau III- 1: Récapitulatif du type et de la durée d’exposition des différents échantillons de graphène transféré. Les valeurs de 

résistivités et les caractérisations effectués sont données pour chacun des échantillons.  

Echantillon Exposition Durée Résistivité Caractérisation 

Référence  2 kΩ XPS, AFM, STM 

Série 1 Plasma N 

30 min 600 kΩ AFM, STM 

60 min Non conducteur AFM 

90 min Non conducteur XPS, AFM 

Série 2 Plasma N + Ga 
10 min Non mesuré AFM 

60 min Non conducteur XPS, AFM 
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3.1.1.a. Analyses AFM  

 

La Figure III- 1 présente l’évolution de la topographie du graphène pour les deux séries 

d’échantillons. Les images du haut (Figure III- 1.b-d) correspondent à l’évolution de la surface de graphène 

exposée seulement au plasma d’azote et les images du bas (Figure III- 1.e-f) correspondent à l’évolution de 

la surface du graphène exposé au deux éléments, Ga et N. L’image de référence est celle du graphène 

transféré et non-exposé (Figure III- 1.a). Sa rugosité de surface (RMS) est de 0.15 ± 0.03 nm, valeur 

comparable à la rugosité de la couche d’oxyde sous-jacent (non présenté). Des tirets indiquent les temps 

caractéristiques des deux phases de l’incubation (chap. II, section 2.3) : t0’ = 50 min, interprété comme le 

temps nécessaire à la formation de sites de nucléation ;  i = 90 min, le temps d’incubation total, défini par 

la détection du 1er spot RHEED de GaN et interprété comme le début de la formation des germes de GaN. 

 

 

Dans un premier temps, nous commentons l’exposition au plasma seul (Figure III- 1.b-d). La 

morphologie de la surface de graphène évolue significativement entre 30 et 60 min d’exposition au plasma. 

Après 60 min, des petits cratères se sont formés. Ces cratères semblent grossir entre 60 et 90 min. Leur 

diamètre moyen est de 10 ± 2 nm et leur densité de l’ordre de 3x1011 cm-2. Après 30 min, la surface de 

graphène n’est pas significativement modifiée et sa rugosité (RMS = 0.17 ± 0.03 nm) est équivalente à celle 

de l’échantillon de référence. Après l’apparition des cratères, la rugosité de surface du graphène augmente 

 

Figure III- 1 : Surface du graphène mesurée par AFM après (a) 0 min, (b) 30 min, (c) 60 min, (d) 90 min d’exposition au plasma 
d’azote et (e) 10 min, (f) 60 min d’exposition aux deux éléments. La barre d’échelle, correspondant à 50 nm, et l’échelle 

d’intensité sont communes à toutes les images. La rugosité moyenne de surface (RMS) est mesurée sur une surface de 1 µm². 
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fortement (RMS = 0.35-0.37 nm ± 0.03 nm), mais pas celle de la surface de l’oxyde. Cette augmentation de 

0.2 nm est de l’ordre de l’épaisseur de la monocouche de graphène. Nous concluons que les cratères observés 

après 60 min d’exposition au plasma d’azote correspondent à des gravures locales de la couche de graphène.  

 

A présent, intéressons-nous aux analyses des échantillons exposés aux deux éléments : N+Ga 

(Figure III- 1.e-f). Pour l’exposition de 10 min, nous n’observons pas de modification significative de la 

surface du graphène et la rugosité (RMS = 0.16 ± 0.03 nm) est équivalente à celle de l’échantillon de 

référence (Figure III- 1.a). Pour l’échantillon exposé 60 min, la rugosité augmente légèrement (RMS = 0.19 

± 0.03 nm). On n’observe plus de cratères. Par contre, on remarque la formation de petits îlots de hauteur 

moyenne 0.3 nm ± 0.1 nm et de diamètre moyen 10 ± 2 nm. Leur densité est de l’ordre de 3x1010 cm-2, c’est-

à-dire environ 10 fois plus faible que la densité des cratères sur le graphène exposé au seul plasma. Il est 

remarquable que le diamètre moyen de ces îlots soit comparable à celui des cratères observés précédemment. 

Il y a sans doute une corrélation entre ces deux structures : les cratères formés par le plasma N pourraient 

rapidement être comblés par un dépôt de matière rendu possible par la présence de Ga. Notons que la hauteur 

moyenne des îlots est comparable à l’épaisseur d’une monocouche de GaN. Par ailleurs, les îlots étant moins 

nombreux que les cratères, la présence de Ga semble limiter les dégradations provoquées par le plasma N.  

 

En se référant à la Figure II-17, du chapitre précédent, qui montre l’évolution temporelle de la densité de 

nanofils après incubation, on constate qu’en 1 h de croissance effective, cette densité passe de 108 cm-2 à 

environ 3x1010 cm-2. La densité finale de nanofils est donc tout à fait comparable à la densité des petits îlots 

qui apparaissent sur le graphène exposé aux deux flux pendant un temps proche de i. Ainsi, ces îlots 

pourraient correspondre à un stade précurseur de la formation des nanofils de GaN. La première période du 

temps d’incubation, t0’, pourrait correspondre à la formation de ces îlots précurseurs qui passerait par la 

création de petits cratères dans le graphène sur lesquels pourraient s’accrocher des espèces Ga et N. Afin de 

caractériser plus en détail la création de ces cratères nous avons réalisé une analyse STM.  

 

3.1.1.b. Analyses STM 

 

Seuls l’échantillon de référence et celui exposé 30 min au plasma N sont conducteurs et ont donc 

pu être analysés par STM. Avant l’analyse, les échantillons ont été recuits dans une chambre dédiée sous 

vide à environ 570 °C pendant 60 min afin de dégazer les possibles contaminations en surface. La Figure 

III- 2 présente l’analyse STM du graphène de référence transféré sur SiO2. Le réseau atomique hexagonal 

du graphène est clairement visible sur l’image de la surface (Figure III- 2.a) et sur la transformée de Fourier 

(TF) associée.  
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Figure III- 2 : (a) Image STM de la surface de graphène de référence avec la transformée de Fourier (TF) associée. (b) Image 
STM d’une large zone de la surface du graphène de référence. (e) Profil de la topographie du graphène suivant la ligne bleue 

en (c). Ce profil nous a permis d’estimer l’angle de déviation par rapport à la surface du graphène (i.e. sa corrugation) d’environ 
5°. Les images STM ont été réalisées dans les conditions suivantes : T = 77 K, I = 1 nA et U = 20 mV.  

 

La Figure III- 2.b montre une image à plus grand champ de la surface du graphène. Sur cette vue, nous 

avons extrait un profil de la topographie (ligne bleue horizontale) présenté en Figure III- 2.c. Les lignes en 

pointillés montrent les zones avec les plus fortes variations topographiques, elles nous permettent de 

déterminer la valeur maximale de l’angle de déviation par rapport à l’axe horizontal : 6° ± 2°. Dans la 

littérature, la corrugation du graphène est un phénomène connu150,214–218. Comme présenté dans le chapitre 

précédent, section 2.1.2.c, la corrugation peut provenir de l’interaction du graphène avec son environnement 

(support, PMMA…) ou des étapes de transfert (plis, rides)150. Des études150,217,218 montrent également que 
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le graphène présente une corrugation intrinsèque, sous forme d’ondulation, dont l’angle de déviation par 

rapport à la surface varie entre 4 et 11 °, ce qui est en adéquation avec nos mesures. 

 

La Figure III- 3-a présente l’image STM expérimentale de la surface du graphène exposé 30 min au 

plasma d’azote seul (série 1). La TF associée est plus complexe que précédemment. On observe toujours les 

fréquences associées au réseau hexagonal du graphène (cercles rouges) qui prouvent qu’il n’est pas 

entièrement détérioré. On observe également des spots supplémentaires (cercles jaunes) plus proches du 

centre, qui correspondent donc à des distances dans l’espace réel plus grandes que la distance interatomique 

du graphène. Ces spots sont tournés de 30° par rapport au réseau du graphène, ils correspondent à une 

reconstruction de surface de 6√3 ×  6√3. Dans la littérature, cette reconstruction est attribuée aux 

interférences des électrons du graphène induites par la présence d’un défaut ponctuel, suivant une direction 

particulière de la 1er zone de Brillouin219. Des études STM ont montré que le graphène dopé à l’azote 

présente des sur-structures similaires provenant de l’incorporation de l’azote dans le réseau du 

graphène208,220. La Figure III- 3-b correspond à la TF inverse réalisée en sélectionnant seulement les spots 

correspondant au graphène. L’image ainsi reconstruite révèle que le graphène est bien présent sur l’ensemble 

de la zone sondée et que sa structure est conservée. La Figure III- 3-c présente la TF inverse réalisée en 

sélectionnant seulement les spots associés à la reconstruction (6√3 × 6√3)𝑅30. Bien que son interprétation 

soit complexe, l’image indique que les défauts associés sont présents sur l’ensemble de la zone sondée. Pour 

une exposition de 30 min au plasma d’azote seul, la densité de défauts dans le réseau du graphène est donc 

déjà importante et il est impossible d’isoler un défaut ponctuel afin d’en faire une analyse spectroscopique 

locale.  

  

 

Figure III- 3 : (a) Image STM de la surface de graphène exposé 30 min au plasma d’azote seul et sa TF. TF inverses en 
sélectionnant : (b) les six spots (cercles rouges sur la TF) associés au graphène, (c) les six spots (cercles jaunes sur la TF) 

associés à la reconstruction (6√3× 6√3)𝑅30 des interférences électroniques induites par des défauts ponctuels. L’image STM 

a été réalisée dans les conditions suivantes : T = 77 K, I = 1 nA et U = 20 mV 
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3.1.1.c. Analyses XPS 

 

Des analyse XPS ont été réalisées sur certains échantillons des deux séries : l’échantillon de 

graphène de référence, l’échantillon de graphène exposé au plasma d’azote seul pendant 90 min et présentant 

des cratères en AFM (Figure III- 1.d) et l’échantillon de graphène exposé aux deux éléments pendant 60 

min et présentant des îlots en AFM (Figure III- 1.f).  

L’échantillon de référence a subi un recuit de 10 min à 750 °C et les échantillons exposés, un recuit de 30 

min à 400 °C (ces échantillons avaient déjà été portés à 830°C pendant l’exposition aux flux) dans une 

chambre dédiée sous vide, afin de dégazer les possibles contaminations en surface. La Figure III- 4 compare 

les spectres XPS de ces échantillons. Pour les trois échantillons, on observe les pics de Si, O et C associés 

respectivement à la couche de SiO2 et au film de graphène transféré. Les spectres ont été calibrés en énergie 

en fixant le pic Si2p, associé à la couche d’oxyde, à 103.3 eV selon NIST X-Ray Photoelectron Spectroscopy 

Database221. 

 

 

Figure III- 4: Comparaison des spectres XPS du graphène de référence (en noir), du graphène exposé pendant 90 min au plasma 
azote (en bleu) et du graphène exposé pendant 60 min au deux éléments (en vert). Les différents pics sont associés aux éléments 
correspondants Si, O, C, N et Ga. 
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Pour le graphène exposé au plasma, deux pics supplémentaires à 398.1 eV et 1108.5 eV sont présents. Le 

premier correspond à l’émission d’un électron de cœur et le second à un électron Auger de l’azote, référencés 

N1s et N KLL sur la Figure III- 4 respectivement. Pour l’échantillon exposé au plasma et au Ga 

simultanément, on retrouve les pics associés à l’azote, N1s et N KLL ainsi que quatre pics supplémentaires, 

associés au Ga, aux énergies de liaisons 20.8 eV, 1118.8 eV, 1145.7 eV et 423.6 eV. Les trois premiers 

correspondent à l’émission d’un électron de cœur et le quatrième correspond à l’émission d’un électron 

Auger du Ga, référencés Ga3d, Ga2p3/2, Ga2p1/2 et Ga LMM, respectivement. Des composés à base de Ga 

et de N se sont donc formés à la surface de cet échantillon.  

 

Pour poursuivre ces analyses, nous présentons des spectres avec une résolution plus fine, autour des 

pics C1s et N1s (Figure III- 5) pour les trois échantillons, puis autour des pics Ga3d et Ga2p (Figure III- 6) 

pour l’échantillon exposé N+Ga. Pour interpréter nos données, nous nous appuyons sur des données de la 

littérature résumées dans le Tableau III- 2 (C1s du graphène non dopé, oxydé ou dopé N) et dans le Tableau 

III-3 (Ga3d et N1s du GaN). Dans ce dernier, la dispersion des valeurs rapportées provient des deux polarités 

des structures GaN étudiées et des méthodes utilisées pour désoxyder les surfaces qui peuvent modifier 

l’état de charge des surfaces. Il existe peu d’études dans la littérature sur les pics Ga2p du GaN, nous nous 

sommes donc concentrés sur l’analyse du pic Ga3d. 

 

Commençons par l’analyse du pic C1s qui nous renseigne sur les différentes liaisons de l’atome de 

carbone et donc de son environnement (Figure III- 5-a,b,c). Pour l’échantillon de référence, en Figure III- 

5-a, la morphologie asymétrique du pic C1s est typique d’une monocouche de graphène CVD transféré222. 

Ce pic peut être ajusté à partir de deux contributions. La contribution principale, pic 1 (bleu) déterminée à 

284 eV, est associée aux liaisons C-C sp2. La faible contribution, pic 2 (violet), déterminée à 285.3 eV, est 

associée aux liaisons C-C sp3 provenant des défauts du graphène222. 

 La morphologie du pic C1s est nettement modifiée après exposition à N seul (Figure III- 5-b) et à N+Ga 

(Figure III- 5-c). D’une part la proportion de la contribution C-C sp2 (pic 1 bleu) diminue. D’autre part, on 

observe des contributions supplémentaires. Pour l’échantillon exposé N, on observe trois contributions aux 

énergies de liaisons 285.0 eV, 286.4 eV et 288.4 eV et pour l’échantillon exposé N+Ga, deux contributions 

aux énergies de liaisons 285.1 eV et 286 eV.  
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Tableau III- 2 : Récapitulatifs des gammes d’énergies de liaison (en eV) rapportées dans la littérature des différentes contributions 
du pic C1s pour du graphène CVD non dopé, oxydé et dopé à l’azote.  

Liaisons 
Xie et al.222 

Non dopé 

Wang et al.223 

Oxydé 

Matsoso et al.224 

Dopé N 

C-C sp2 284.7 284.8 284 

C-C sp3 285 ± 0.5 eV   

N-sp2-C   285.2-285.7 

N-sp3-C   286.2-286.9 

C-O  285.9-289 288.3-288.5 

 

 

Plusieurs travaux de la littérature traitent du dopage du graphène à l’azote209,223–225. Parmi ceux-ci, des 

travaux traitent du dopage N du graphène oxydé209,223. D’autres travaux224,225 traitent du dopage N du 

graphène non-oxydé. Les analyses XPS de ces études montrent que les contributions C-O et les contributions 

C-N se superposent dans la gamme 285-287 eV. Les contributions au-delà de 288 eV sont toutes associées 

à des contributions C-O. Dans les travaux de Matsoso et al.224 sur le graphène non oxydé, les contributions 

285.2-285.7 eV et 286.2-286.9 eV sont associées respectivement à des contributions N-sp2-C et N-sp3-C. 

Nous concluons que pour les échantillons exposés N seul et N+Ga, les contributions pic 2 (vert) et pic 3 

(cyan) correspondent à des liaisons N-sp2-C et N-sp3-C respectivement. Le pic à plus haute énergie, pic 3 

(violet) pour l’échantillon exposé N seul, est associé des liaisons C-O. 
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Passons maintenant à l’analyse du pic N1s (Figure III- 5-d,e,f). Dans la littérature, trois sites 

principaux d’incorporation de l’azote dans le réseau du graphène sont rapportés207,209,210,223–229, nommés : 

pyridinique, pyrrolique et graphitique (Figure III- 7). Les proportions de ces sites varient suivant la méthode 

et les conditions utilisées dans les différentes études, mais les sites privilégiés d’incorporation sont 

généralement les sites pyridinique et pyrrolique pour lesquels l’azote est lié à deux atomes de carbone209. 

Localement, des atomes de C présentent des liaisons pendantes. Dans la configuration graphitique, l’azote 

se substitue à un atome de carbone en se liant à trois atomes de carbone. Suivant la configuration de l’atome 

d’azote dans le réseau du graphène, la position énergétique du pic N1s varie. Sur la Figure III- 5-e, les 

 

Figure III- 5 : Comparaison des pics C1s et N1s sur le graphène de référence (a), (d), le graphène exposé au plasma N (b), (e) 
et le graphène exposé Ga+N (c), (f). Les spectres ont été calibrés en énergie à partir du pic Si2p provenant de la couche SiO2. 
Les symboles correspondent aux données expérimentales. Le fond de mesure est modélisé par une fonction Shirley. L’ajustement 
total (courbe rouge) correspond à la convolution des différentes contributions, modélisées par une fonction Pseudo-Voigt 

(courbe bleue, verte, cyan et violette). Les rectangles vert, bleu et violet (d) représentent les gammes d’énergie de la position des 
pics associés aux différentes configurations de l’azote dans la littérature209: pyridinique, pyrrolique et graphitique 
respectivement. 
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rectangles colorés représentent les gammes d’énergie de liaison rapportées dans la littérature209,13,17 pour les 

configurations pyridinique (vert), pyrrolique (bleu) et graphitique (violet).  

Comme attendu, aucun pic N1s n’est détecté dans l’échantillon de graphène de référence. Pour l’échantillon 

exposé à N (Figure III- 5-e), le pic N1s est positionné à 398.2 eV, ce qui correspond aux sites pyridiniques.  

 

Pour l’échantillon exposé à N+Ga (Figure III- 5-f), l’analyse du pic N1s est plus complexe. On peut 

décomposer le pic expérimental en trois contributions à des énergies de liaisons de 398.4 eV (courbe verte), 

397.1 eV (courbe bleue) et 394.7 eV (courbe violette). La contribution la moins intense (394.7 eV) est 

attribuée au Ga LMM (électrons Auger).  

Le Tableau III- 3 montre que la contribution à 397.1 eV correspond au matériau GaN et la contribution à 

398.4 eV est proche de l’énergie de liaisons de type N-H. Néanmoins, la position du pic à plus haute énergie 

(398.4 eV) est très proche de celle déterminée pour le pic N1s de l’échantillon exposé N seul (398.2 eV), 

que nous avons associé à l’incorporation de l’atome d’azote en site pyridinique dans le réseau du graphène. 

Dans le cas du graphène exposé N+Ga, la contribution à 398.4 eV peut provenir soit de l’azote incorporé en 

site pyridinique, soit de la contamination du GaN.  

 

Tableau III- 3 : Récapitulatif des gammes d’énergies de liaison (en eV) pour les différentes contributions du pic Ga3d et N1s du 
GaN rapportées dans la littérature. Suivant les études, les préparations de surface des échantillons sont différentes (gravure 
chimique, déposition/désorption de Ga et exposition au plasma N) et peuvent modifier la surface du GaN.  

Pic 
Type de 

liaisons 

King et al.230 Li et al.182 Moldovan et al.231 Schulz et al.232 

HF et HCl 
KOH 

Surface +c 
KOH 

Surface -c 
KOH 

Déposition/désorption de Ga 
Exposition au plasma N 

N1s 

Ga-N 397.2 397.4 397.6 396.2-396.3 397.9 

N-Ox 400-405     

N-H2  398.9 398.9 397.7 
399.4 

N-H3  400.4 400.6  

Ga 3d 

Ga-N 19.6 19.7 18.4 20.1-20.4 20.3 

Ga-O 

Ga-OH 
21 20.7 19.8-20.7 21.8-22.1 21.3 

Ga-Ga    17.2-17.5  

N-H3  400.4 400.6   

 

La Figure III- 6-a et b montre les pics Ga 3d et Ga 2p de l’échantillon graphène exposé N+Ga, 

respectivement. Le pic Ga3d apparaît à 20.8 eV et à côté le pic à 25.1eV correspond au pic O2s qui provient 

de la couche de SiO2 sous-jacente au graphène. Le Tableau III- 3 montrent que le pic Ga3d est plus proche 

du Ga oxydé que du GaN. Les échantillons n’ayant pas été transféré sous vide entre l’enceinte de stockage 

et la chambre d’analyse XPS, il est fort probable que le GaN se soit oxydé avant l’analyse XPS. 
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Figure III- 6 : Spectres XPS autour du pic (a) Ga3d et (b) Ga2p, mesurées sur l’échantillon exposé au deux éléments Ga et N 
pendant 60 min.  

 

 

Figure III- 7 : Schéma représentatif des 3 sites principaux d’incorporation de l’azote (en bleu) dans le réseau du graphène (en 
gris). L’atome d’N se substitue à un atome de C dans la configuration graphitique-N. Dans les configurations pyridinique et 
pyrrolique, des atomes de C ont des liaisons pendantes. 

 

3.1.2. Bilan des analyses de surface avant la nucléation des nanofils 

 

Les mesures de résistivité sur les différents échantillons montrent que le graphène devient très 

résistif après 60 min d’exposition au plasma d’azote ou au deux éléments (N et Ga). C’est le signe de 

modifications structurales importantes.  

Sous exposition au plasma seul, des cratères apparaissent dans la couche de graphène et les analyses XPS 

révèlent que des atomes d’azote se sont incorporés en site pyridinique. Cette configuration pyridinique est 

tout à fait compatible avec une incorporation en bord de cratère. Il est intéressant de noter que dans le cas 

de rubans de graphène Wang et al.233 ont observé que l’azote s’incorpore également préférentiellement au 
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bord du ruban. Notons également que Garrido et al.126 ont observé une gravure importante de leurs 

multicouches de graphène monocristallin sur SiC après croissance de nanofils de GaN assistée par plasma 

d’azote. 

Lorsque le graphène est exposé aux deux éléments (N et Ga), nous n’observons plus les cratères. Par contre, 

des îlots de quelques angströms d’épaisseur apparaissent après 60 min d’exposition. Par ailleurs les analyses 

XPS révèlent la présence de GaN sur ces échantillons. Nous suggérons donc que ces îlots soient constitués 

typiquement d’une monocouche de GaN. Enfin, on remarque que leur densité est voisine de celle des 

nanofils en fin de croissance. 

 

Finalement, nous proposons le scenario suivant pour les échantillons exposés conjointement aux 

deux éléments. Dans une première phase, les espèces issues du plasma N gravent localement le graphène et 

des atomes d’azote s’incorporent en site pyridinique au bord des piqûres d’attaque. Des atomes de Ga se 

lient ensuite aux N pyridiniques et des îlots d’une monocouche de GaN se forment à partir de ces sites. Ce 

processus limiterait la gravure du graphène qui est constatée sous exposition au plasma seul. Cette étape 

correspondrait au temps t’0 de l’incubation (Chapitre II). Ces îlots pourraient représenter un état précurseur 

à la formation des nanofils de GaN. La deuxième phase, correspondant au reste de la période d’incubation, 

représenterait le temps nécessaire à la nucléation d’un nombre suffisant de nanofils sur les îlots pour être 

détectés au RHEED. L’incorporation initiale des atomes d’azote sur des sites cristallins du graphène 

expliquerait la relation d’épitaxie entre le GaN et le graphène que nous avons préalablement démontrée. 

Pour étudier plus en détail la formation de ces germes de GaN, nous avons caractérisé in situ par diffraction 

des rayons X la croissance de nanofils sur graphène.  
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3.2. Etude de la croissance par rayon X synchrotron 

 

3.2.1. Présentation de l’expérience 

 

Dans une étude récente133, nous avons montré que les nanofils de GaN croissent en relation d’épitaxie 

avec le graphène. La grande différence de paramètre de maille entre le GaN et le graphène (+29.2%) ne peut 

être accommodée par une déformation élastique des réseaux. Un processus qui permet de réduire ce 

désaccord paramétrique est de créer une supercellule de coïncidence entre ces deux matériaux. Gohda et al. 

proposent une supercellule dont les dimensions sont définies par (2 × 2) agraphène et ( √3× √3) aGaN
138. Dans 

cette configuration, la différence de paramètre de maille est réduite à +12.4 % et le GaN serait en 

compression. Dans notre équipe, Kumaresan et al. ont proposé une autre supercellule définie par (4 × 4) 

agraphène et (3 × 3) aGaN
133

. Ici, la différence paramétrique serait alors réduite à -2.8% et le GaN serait en 

tension. La mesure du paramètre de maille dans le plan des deux matériaux au moment de la nucléation 

nous permettrait de tester ces hypothèses. Cela permettrait de mettre en évidence une mise en contrainte des 

matériaux et ainsi d’obtenir des indications sur la nature des liaisons mises en jeu.  

 

3.2.1.a. Environnement expérimental 

 

Dans notre cas, nous nous intéressons particulièrement à la mesure des paramètres dans le plan à 

l’interface entre le Graphène et le GaN. Ces paramètres nous renseigneront sur l’état de déformation planaire 

des matériaux. A la nucléation, le système s’apparente à une surface quasi 2D définie par le graphène, et 

des îlots de quelques monocouches de GaN. Cependant, la détermination de la modification du paramètre 

de maille pour de faibles volumes de matière est très difficile. Pour cela, il est nécessaire d’avoir un bon 

rapport signal sur bruit pour permettre la détection de la diffraction peu intense provenant des îlots. La 

géométrie d’analyse en incidence rasante du faisceau de rayon X (GIXRD pour grazing incident x ray 

diffraction) permet d’augmenter le signal provenant de la surface. Dans cette géométrie, la surface irradiée 

varie du mm² au cm² en fonction de la largeur du faisceau X incident. Ainsi, la sensibilité du signal provenant 

de la surface est améliorée. Pour nos échantillons, cette surface illuminée regroupe plusieurs grains de 

graphène avec une orientation hors du plan commune mais des orientations basales différentes. Pour une 

direction donnée du plan de l’interface, seulement une partie du volume de matière (graphène et GaN), 

correspondant aux grains avec une orientation basale identique, est en phase et contribue au signal de 

diffraction. Le volume de matière contribuant à la diffraction reste donc très faible pour nos échantillons à 
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base de graphène polycristallin. Les équipements de diffraction de rayons X, disponibles en laboratoire, ne 

permettent pas l’obtention d’un signal suffisant à la mesure des paramètres dans le plan de nos systèmes. 

C’est pourquoi, pour atteindre cet objectif ambitieux et ainsi analyser l’état de déformation éventuel de nos 

matériaux, nous avons réalisé ces mesures sur la ligne de lumière nommée « BM32 » à l’European 

synchrotron radiation facilities (ESRF). En annexe B sont présentés les principaux concepts utiles à 

l’analyse des données expérimentales de diffraction exposées dans le présent chapitre. 

 

L’ESRF compte parmi les grands instruments de 3ème génération. Cette classification correspond à 

la brillance de la source de radiation pour les différentes sources existantes d’émission de rayons X. La 

brillance correspond au nombre de photons par s émis par unité de surface de la source sous un angle solide 

dans une gamme d’énergie (fixé à 0.1% de de la bande passante relative en énergie). Le rayonnement 

synchrotron fourni par l’ESRF présente une brillance 1012 fois plus grande que pour les sources utilisées en 

laboratoire. Grâce à cela il est possible de sonder des volumes de matière extrêmement faibles avec une 

grande précision tout en gardant un temps d’acquisition raisonnable. 

La ligne de lumière « BM32 » est composée de plusieurs stations d’expériences dédiées à l’étude structurale 

des surfaces et interfaces des matériaux. Le rayonnement utilisé par BM32 provient d’un aimant de courbure 

localisé dans l’anneau de stockage. Il est mis en forme, en amont des stations expérimentales, par différents 

éléments optiques (fentes, miroirs…) afin d’obtenir un faisceau à l’énergie voulue avec la plus faible 

divergence possible. Le Tableau III- 4 résume les principales propriétés du faisceau X utilisé pendant mes 

campagnes de mesures.  

 

Tableau III- 4 : Récapitulatif des principales propriétés du faisceau de rayon X utilisé lors des campagnes de mesures après la mise 

en forme dans la station optique de la ligne de lumière « BM32 ». 

Energie 18 keV (0.688 Å) 

Résolution relative en énergie 10-4 keV 

Taille du faisceau 
20 µm (⊥ à la surface de l’échantillon) 

300 µm (∥ à la surface de l’échantillon) 

Divergence 
1 mrad (⊥ à la surface de l’échantillon) 

0.1 mrad (∥ à la surface de l’échantillon) 

Distance source/objet 60 m 
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La station expérimentale utilisée est constituée d’une chambre de croissance sous ultravide couplée à un 

diffractomètre. Cet équipement permet la caractérisation structurale par XRD pendant la croissance du 

matériau à étudier. Grâce à cela, il a été possible de suivre in situ l’évolution des paramètres de maille et les 

dimensions des nanofils de GaN lors de leur nucléation et leur croissance sur le graphène. Une image de 

l’équipement est présentée en Figure III- 8. 

 

Figure III- 8 : Photo de l’équipement utilisé pour la réalisation de l’étude in situ par diffraction des rayons X de la croissance 
de GaN sur la ligne de lumière « BM32 » à l’ESRF.  

 

La chambre de croissance, est maintenue sous ultravide grâce à plusieurs pompes (turbomoléculaire et 

ionique), à une pression de base de l’ordre de 10-10 mbar. Une source à effusion de Ga ainsi qu’une source 

plasma pour l’azote ont été installées au préalable sur la chambre (voir Figure III- 9). Le flux de Ga a été 

calibré par une balance à quartz positionnée à l’emplacement de l’échantillon. Lors de la première campagne 

de mesures une source plasma (MANTIS) a été utilisée. Pour la deuxième campagne, la source plasma 

utilisée sur la MBE de notre laboratoire (RIBER) a été utilisée. L’effet sur la croissance sera discuté dans la 

prochaine partie. Un module de transfert permet d’acheminer les échantillons, collés à l’indium sur un 

support en molybdène, du sas d’introduction vers le module de dégazage ou la chambre de croissance. Un 

dégazage vers 600 °C pendant plusieurs heures (5-10 heures) est réalisé avant chaque croissance dans le 

module dédié. Ensuite, l’échantillon est monté verticalement sur le four dans la chambre de croissance. Pour 

atteindre la température de croissance des nanofils de GaN, entre 700-800 °C, le substrat est chauffé par 
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irradiation et bombardement électronique. Deux pyromètres, à simple et double longueur d’onde, permettent 

de mesurer la température du substrat. 

 

Figure III- 9 : Schéma de la chambre de croissance sur la ligne de lumière « BM32 ». Les différentes brides permettent 
d’installer les sources d’éléments Ga et N ainsi que les instruments de mesures et d’observations (pyromètres, RHEED, Auger, 
caméra…).  

 

Deux fenêtres de béryllium de part et d’autre de la chambre permettent le passage des rayons X incidents et 

diffusés. Le béryllium est un matériau très léger quasi transparent aux rayons X et compatible avec 

l’ultravide. La chambre est tout entière installée sur le goniomètre doté de plusieurs axes de rotation et 

translation permettant de déplacer la chambre et donc l’échantillon par rapport au faisceau de rayons X 

(Figure III- 10). L’angle entre le faisceau incident et l’échantillon (α) est fixé à 0.06 ° afin d’être dans les 

conditions d’incidence rasante optimales.  

L’échantillon peut se déplacer en translation suivant les axes tx, ty, tz et tourner autour de l’axe azimutal 

passant par l’homocentre du goniomètre suivant le cercle ω. Une platine double tilt χ1 et χ2, est installée sur 

le goniomètre. Elle permet de corriger l’assiette de l’échantillon en alignant la normale à la surface avec 

l’axe z. Le détecteur 2D (MAXIPIX avec 1280 × 256 pixels de 55 ×55 µm²) est positionné à 700 mm de 

l’échantillon. Il peut tourner autour des cercles β et δ (représentés en bleu du la Figure III- 10). Ces 

déplacements permettent de positionner le détecteur aux angles de Bragg désirés. β représente la composante 

hors du plan (l dans l’espace réciproque) et δ représente la composante dans le plan (hk dans l’espace 

réciproque). 
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Figure III- 10 : Représentation schématique du goniomètre. En vert est représenté les différents axes de translations et rotations 
de l’échantillon. Le détecteur 2D peut se déplacer le long des cercles β et δ. La rotation α, correspond à l’angle entre le faisceau 

de rayon X incident et l’échantillon. Celui-ci est choisi pour être dans les conditions d’incidences rasantes.  

 

Deux types de mesures dans des géométries différentes ont principalement été réalisées pendant ces 

campagnes. La première, avant et pendant les étapes de croissance des nanofils, a consisté à collecter la 

diffraction dans le plan de l’échantillon afin de pouvoir déterminer les paramètres de maille dans le plan du 

graphène et du GaN. Pour cela, le détecteur 2D ainsi que l’échantillon tournent suivant le cercle δ et ω 

respectivement en réalisant des balayages δ /ω pendant lesquels δ a été fixé à 2 fois la valeur de ω. Ce type 

de balayage revient à explorer l’espace réciproque dans une direction définie du plan de l’interface le long 

du vecteur q. Ces scans radiaux ont permis de suivre l’évolution de la déformation du paramètre de maille 

dans le plan du GaN et du graphène. Un schéma représente cette géométrie en Figure III- 11. La deuxième 

analyse a consisté à collecter de vastes cartographies de l’espace réciproque après la croissance de nanofils 

afin d’étudier les structures obtenues après croissance ainsi que leurs alignements et leurs qualités 

cristallines. Pour cela, la diffraction a été collectée par balayages successifs du détecteur 2D le long des axes 

δ et β. Une fois les mesures réalisées, les données ont été traitées par un logiciel « PyRod » basé sur un code 

python développé par T. Zhou à BM32234. Ce logiciel est conçu pour la visualisation et l’analyse de données 

de XRD collectées par un détecteur 2D. Il permet de reconstruire l’ensemble de l’espace réciproque exploré 

en superposant les cartographies ponctuelles collectées par le détecteur 2D. Il est possible notamment de 

visualiser et d’extraire l’intensité diffractée suivant les coordonnées de l’espace angulaire ou réciproque 

pour chaque pixel du détecteur. Pour augmenter la statistique de comptage, l’intensité diffractée peut être 

intégrée sur plusieurs pixels du fait du grand degré d’acceptance du détecteur 2D. 
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Figure III- 11 : Schéma des deux géométries utilisées pour analyser la diffraction dans le plan (à gauche) et hors du plan (à 
droite) pendant la croissance de nanofils de GaN sur graphène.  

 

3.2.1.b. 1er créneau et calibrations 

 

Lors de la première campagne de mesure, la source MANTIS disponible sur la ligne BM32 a été utilisée 

pour générer le plasma d’azote. Or, après plusieurs minutes (5-15 min) d’exposition de la surface du 

graphène au plasma, le signal de celui-ci n’était plus détectable aux rayons X. Cela suggère que la 

monocouche de graphène a été partiellement voire totalement gravée. Nous avons montré dans la partie 3.1 

précédente que la surface du graphène montre des cavités de gravure après exposition au plasma. Nous 

savons que le plasma génère des éléments N chargés ou neutres sous forme d’atomes, ions ou molécules de 

quelques eV d’énergie (à comparer à ~ 0,1 eV d’énergie thermique des atomes de Ga produits par 

évaporation). La différence majeure entre la source MANTIS et notre source RIBER réside dans la 

dimension et le nombre des trous de la cavité en nitrure de bore pyrolytique (PBN) qui permet le passage 

du flux d’espèces actives N. La source MANTIS présente moins de trous mais leurs diamètres sont plus 

grands. La surface totale d’ouverture est néanmoins comparable avec la source RIBER. Une étude a montré 

que la concentration d’ions générés et émis augmente de plus d’une décade lorsque le diamètre des trous est 

augmenté de quelques centaines de microns235. De plus, les conditions pour générer le plasma (flux de 

diazote, puissance RF) peuvent faire varier la concentration d’espèces actives. Il est important de souligner 

que cette source n’avait jamais été utilisée auparavant. Ainsi, des conditions ont dû être trouvées pour 

amorcer le plasma et ensuite pour que celui-ci soit stable pendant un temps suffisamment long pour la 

croissance de GaN. Il est possible que les conditions utilisées aient gravé rapidement nos couches de 

graphène lors des premiers tests. Nous avons mené des séries d’expériences avec de nouveaux échantillons 
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de graphène, pendant lesquelles nous avons appliqué une polarisation électrique, soit sur la source plasma 

soit sur le four, de façon à dévier les espèces chargées. Le signal de diffraction du graphène a été détecté 

pendant plusieurs dizaines de min. Cependant, la vitesse de dégradation du graphène est restée plus rapide 

que le temps nécessaire à la nucléation des nanofils de GaN. L’utilisation de la source plasma MANTIS ne 

nous a pas permis d’observer la croissance des nanofils de GaN avant dégradation du graphène. Cela signifie 

que la fenêtre de paramètres de la source plasma pour la croissance de nanofils de GaN sur un substrat de 

graphène est étroite.  

 

Pour la deuxième campagne de mesure, la source RIBER de notre bâti MBE de laboratoire a été 

utilisée. Néanmoins, plusieurs calibrations ont été nécessaires pour obtenir des conditions stables de 

fonctionnement (haute brillance) similaires à celles utilisées en laboratoire. En effet, la source plasma étant 

dans un environnement différent (ligne de gaz, géométrie de la chambre…), son fonctionnement peut 

s’écarter des conditions standards de notre bâti. Ces calibrations ont consisté à tester plusieurs jeux de 

paramètre (puissance RF et flux de diazote). Dans un premier temps, un jeu de paramètres (flux de N2 

important) permet d’amorcer le plasma rapidement dans la cavité en basse brillance. Puis, un deuxième jeu 

de paramètres (diminution du flux de N2) permet de stabiliser le plasma en haute brillance. Nous avons 

établi des conditions permettant un fonctionnement stable pendant plusieurs heures (temps de croissance 

des nanofils de GaN) avec une pression résiduelle dans la chambre d’environ 10-5 mbar. Cette pression 

correspond à la pression standard dans notre bâti MBE de laboratoire pendant la croissance de GaN. Une 

puissance RF de 350 W et un flux de N2 de 2 sccm ont été employés.  

 

Par la suite, les conditions permettant l’obtention de nanofils de GaN ont dû être mises en place, avec des 

contraintes supplémentaires par rapport à nos croissances MBE habituelles. Nous savons que les nanofils se 

forment dans des conditions riches azote et à haute température. De plus, à haute température, un fort flux 

de Ga doit être utilisé afin de compenser la forte désorption du Ga. Or, pour des raisons de sécurité liées aux 

fines fenêtres de Be (de part et d’autre de la chambre de croissance), dont le châssis est en Al avec lequel le 

Ga pourrait réagir, il est préférable de garder un faible flux de Ga. Le diagramme de croissance réalisé par 

Garrido et al.211 indique que pour des faibles flux de Ga, il est nécessaire de diminuer la température pour 

rester dans des conditions riches azote. Ainsi un compromis a été trouvé. L’échantillon a été porté à une 

température nominale de 700 °C et la source de Ga a été chauffée à 930 °C, ce qui correspond à un flux 

équivalent de 0.06 ML/s pour une croissance planaire. A noter que ce flux est environ 10 fois plus faible 

que celui utilisé dans les conditions standards au laboratoire. La température de croissance est également 

100 °C plus basse.  

 



Chapitre III. Etude de l’interface GaN-Graphène 

114 
 

 

Pour finir, les conditions de mesure en GIXRD ont été mises au point. Pendant la croissance, et 

particulièrement pendant la nucléation, il était important de contrôler la cristallinité du graphène et de 

mesurer le plus fréquemment possible les paramètres de maille dans le plan du graphène et du GaN, avec la 

limitation de temps d’acquisition relativement longs. En effet, compte tenu des faibles volumes de matière 

mis en jeu et afin d’avoir un rapport signal sur bruit suffisant pour déterminer ces paramètres de maille, un 

compromis sur les temps d’acquisition et la résolution angulaire a dut être fait. Cela nous a conduit à définir 

une gamme angulaire δ de 0,8° autour du pic de Bragg correspondant aux plans {101̅0} du graphène pour 

une durée d’acquisition de 3 min et une gamme angulaire δ de 2,5° autour du pic de Bragg correspondant 

aux plans {101̅0} du GaN pour une durée d’acquisition de 2 min. Ces plans cristallins de haute symétrie ont 

une forte intensité diffractée. De plus, ils sont proches angulairement pour les deux matériaux, ce qui limite 

le temps de déplacement du détecteur pour atteindre les gammes angulaires d’analyse. Avec ces conditions, 

nous avons obtenu une période d’analyse de 5 min pour l’acquisition successive des courbes de diffraction 

du graphène et du GaN.  

 

Dans cette partie, nous avons présenté le contexte et l’environnement expérimental de cette étude. 

Afin de caractériser par GIXRD la déformation du paramètre de maille dans le plan, à l’étape de nucléation 

du GaN, cette étude a dû être menée sur une ligne de lumière synchrotron. Deux campagnes de mesures ont 

été nécessaires pour définir les conditions expérimentales. D’une part, les conditions de croissance ont dû 

être ajustées afin de réussir la synthèse de nanofils de GaN sur graphène transféré dans la chambre de 

croissance sur BM32. D’autre part, les conditions de diffraction ont dû être optimisées afin d’obtenir un 

suivi optimal de la variation du pic de diffraction des deux matériaux pendant la croissance. La réalisation 

de cette expérience a pu être concrétisée grâce aux soutiens technique et scientifique des personnes en charge 

de la ligne BM32 et plus particulièrement T. Zhou, G. Renaud et O. Geaymond.  

 

3.2.2. Caractérisation par GIXRD de la croissance de GaN sur graphène 

 

Les résultats présentés dans cette partie ont été obtenus lors de la deuxième campagne de mesure. La 

croissance de nanofils de GaN a été réalisée dans des conditions riche azote à 720 °C. L’erreur sur la valeur 

de température mesurée au pyromètre optique est estimée à ±25 °C d’après l’incertitude sur l’émissivité de 

l’échantillon. Le substrat de 1 cm² de graphène transféré sur Si/SiO2 a été préparé selon la procédure de 

transfert détaillée dans le chapitre précédent.  
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3.2.2.a. Evolution en température du graphène 

 

Avant la croissance du GaN, des mesures préliminaires de référence sur la couche de graphène ont 

été réalisées à température ambiante (RT) puis à la température de croissance. Puisque le graphène est 

polycristallin, toutes les directions dans le plan sont supposées équivalentes pour la diffraction. Ainsi, nous 

avons choisi l’azimut dans le plan pour lequel le signal de diffraction du graphène était le plus intense. Cette 

direction correspond probablement à une plus grande zone de graphène irradié. Pour cela, l’échantillon fait 

une rotation de 360 ° en ω avec le détecteur en position fixe δ correspondant à l’angle de Bragg des plans 

{101̅0} du graphène. Une fois l’azimut optimum déterminé, des scans radiaux, avec un intervalle de 0.8° en 

δ, autour de l’angle de Bragg ont été réalisés. La Figure III- 12 présente les scans radiaux obtenus à 

température ambiante (RT) et à 720 °C. L’abscisse a été convertie en valeurs de paramètre de maille d’après 

les équations (Eq. 18 et 19) définies dans l’annexe B. La position du maximum d’intensité du pic, 

correspondant au paramètre de maille du graphène, est extraite de l’ajustement du signal de diffraction par 

une fonction pseudo-Voigt (courbe rouge sur la Figure III- 12).  

Nous avons déterminé la valeur du paramètre de maille du graphène polycristallin : 2.447 ± 0.002 Å à 

température ambiante. Cette valeur expérimentale est très proche de celles obtenues par des calculs 

théoriques sur du graphène « free-standing »236,237 et expérimentalement par GIXRD sur du graphène 

monocristallin découplé de son substrat (SiC oxydé)238. Ces valeurs sont récapitulées dans la Tableau III- 5. 
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Figure III- 12 : Scans radiaux autour du pic de Bragg associé aux plans {101̅0} du graphène à température ambiante (RT) et 
720 °C. Les barres d’erreurs correspondent à la racine carrée de l’intensité diffractée. L’ajustement d’une fonction pseudo-
Voigt sur les données expérimentales à RT est aussi représenté (courbe rouge). 

 

Notre mesure expérimentale est la première rapportée à ce jour, pour du graphène polycristallin obtenu par 

CVD. Dans la littérature, le paramètre de maille du graphène théorique est estimé à 2.46 Å, ce qui représente 

0.013 Å de plus que pour notre système. Or, la mesure obtenue par GIXRD correspond à la projection du 

paramètre de maille moyen dans le plan de l’interface. Considérant la corrugation du graphène, déjà 

observée dans la littérature214–217, l’écart entre notre valeur expérimentale et la valeur théorique 

correspondrait alors à un angle de déviation associé à la corrugation de 5.9° ± 0.5°. Cet angle est très 

similaire à celui que nous avons déterminé par STM, dans la section 3.1, sur l’échantillon dédié de graphène 

transféré sur oxyde. L’angle de déviation associé à la corrugation du graphène a été mesuré de 6° ± 2°. Dans 

la littérature, des valeurs ont été rapportées entre 4.5° pour du graphène transféré218 et 8-11° pour du 

graphène suspendu sur une membrane217. Nous pouvons raisonnablement conclure que nos monocouches 

de graphène transféré sur Si/SiO2 présentent un paramètre de maille proche du paramètre théorique avec 

une corrugation de surface attendue.  

 

Tableau III- 5 : Comparaison des valeurs du paramètre de maille du graphène rapportées dans la littérature à celle mesurée sur 
notre système. Suivant les travaux, la méthode employée et le type de graphène utilisé sont précisés.  

Reference Méthode Type de graphène aRT (Å) a720 °C (Å) 

(236) Simulation Ab-initio Free standing 2.464 

(237) Simulation Monte Carlo Non spécifié 2.457 2.455 
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Par la suite, nous avons collecté la diffraction du graphène avec les mêmes paramètres d’acquisition 

mais à une température de 720°C. Comme le montre la Figure III- 12, les courbes obtenues à température 

ambiante et à 720°C se superposent quasi-parfaitement. Ceci signifie que le paramètre de maille de notre 

graphène est pratiquement le même à l’ambiante et à 720°C. D’après Ferralis et al.239, lorsque le graphène 

est transféré par un procédé chimique sur un support amorphe, celui-ci n’est pas mécaniquement attaché au 

support et aucune influence du substrat lors d’un recuit à 500 °C n’a été reportée. Dans notre cas, le graphène 

est reporté sur une couche d’oxyde déposée sur un substrat massif de Si. En général, le substrat impose son 

expansion thermique aux couches minces. Pour une variation de température entre 30 et 720 °C, le paramètre 

de maille du Si subit une expansion relative de 2.6×10-3, ce qui correspond à une augmentation de 0.014 

Å240. Pour la même augmentation de température, la variation de la position du pic de diffraction du 

graphène correspond à une augmentation de paramètre de 0.002 Å. Cette augmentation de paramètre 

équivaut à une expansion relative de 8.1×10-4, bien inférieure à celle du substrat. Cette observation va dans 

le sens d’un comportement du graphène libre de contrainte induite par la dilatation thermique du substrat. 

D’après des calculs Ab-initio236 et Monte Carlo237, l’expansion thermique du paramètre de maille pour un 

graphène isolé est présumée varier entre 0.001 Å et 0.003 Å. Nos valeurs expérimentales sont en parfaite 

adéquation avec cette variation théorique. Ce qui confirme que notre graphène se comporte comme du 

graphène isolé, indépendant du support sur lequel il a été transféré. De plus, le graphène ne semble pas ou 

très peu subir de déformation intrinsèque avec la température. Cela suggère que le coefficient d’expansion 

thermique (CET) est quasi-nul dans cette gamme de température. Il n’existe pas actuellement de consensus 

sur le CET du graphène. Les valeurs trouvées dans la littérature correspondent à des valeurs théoriques ou 

expérimentalement déterminées par spectroscopie Raman. Cependant, suivant la méthode de simulation 

employée216, la gamme de température considérée214,241,242 et le type de substrat utilisé215 le CET rapporté 

présente une grande disparité en terme de signe, d’évolution et de valeur. 

 En effet, celles-ci varient entre -3×10-5 et 5×10-6 K-1. D’après nos mesures, il n’est pas possible de définir 

le CET du graphène de notre système. Cependant, nous pouvons supposer que celui-ci est très faible sur la 

gamme de température étudiée ou bien il change de signe entre la température ambiante et 720 °C. 

 

3.2.2.b. Evolution in situ du paramètre de maille  

 

Comme nous l’avons décrit préalablement, nous avons collecté successivement la diffraction autour 

des angles de Bragg du graphène et du GaN, dans le même azimut du plan. A t = 0, l’échantillon en 

(238) GIXRD Graphène découplé de SiC oxydé 2.460 ± 0.001  

Nos travaux GIXRD Transféré sur Si/SiO2 2.447 ± 0.002 2.445 ± 0.002 
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température est exposé simultanément aux éléments Ga et N. Les flux ainsi que la température sont ensuite 

maintenus constants pendant une durée totale de croissance de 150 min. La Figure III- 13-a et b représente 

les scans radiaux obtenus pour le graphène et le GaN pendant la croissance. Pour plus de clarté, seuls les 

scans collectés entre 30 et 110 min avec 15 min d’intervalles pour le graphène et entre 65 min et 150 min 

avec 5 min d’intervalle pour le GaN, sont présentés.  

Concernant le graphène, on observe des légères variations d’aire et de position du maximum d’intensité. 

Cependant, ni l’intensité, ni la position du pic ne suivent une évolution dans le temps bien définie. 

L’observation la plus pertinente est que la diffraction du graphène a été détectée tout au long du processus 

de croissance. Cela atteste que le réseau cristallographique du graphène reste intègre sur de grandes 

distances pendant la croissance du GaN. L’incorporation des atomes d’azote dans le réseau cristallin du 

graphène que nous avons mis en évidence dans la partie 3.1 se fait sur des sites ponctuels peu étendus 

latéralement 

 

 

Figure III- 13 : Scans radiaux expérimentaux (symboles) autour du pic de Bragg associé aux plans {101̅0} du (a) graphène avec 
15 min d’intervalles et (b) GaN avec 5 min d’intervalles, pendant la croissance. L’abscisse a été convertie en paramètre de 
maille. Les barres d’erreurs ont été calculées d’après la racine carré de l’intensité diffractée. Les ajustements (courbe) (a) 
d’après une fonction pseudo-Voigt et (b) d’après une fonction Pearson VII pour chacun des scans expérimentaux du graphène 
et du GaN respectivement sont présentés.  

 

Concernant le GaN, le premier pic de diffraction est détecté après 65 min d’exposition aux flux de matière. 

Ce délai de 65 min est du même ordre de grandeur que les temps d’incubation que nous avons observés dans 

notre machine de croissance de laboratoire. Bien que les conditions de croissance in situ à l’ESRF soient 

significativement différentes (faible flux de Ga, conditions du plasma d’azote difficiles à comparer 

précisément), ce temps d’incubation similaire indique que le graphène et les flux de matière interagissent 

de manière comparable dans les deux équipements. Après 65 min, l’intensité du pic augmente continûment 

pendant toute la durée de croissance. Pendant les 15 min qui suivent la nucléation, un décalage progressif 
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du pic est observé vers des plus petits paramètres de maille. Afin de caractériser plus précisément ces 

variations, le signal de diffraction expérimental (symboles sur Figure III- 13) a été ajusté par une fonction 

pseudo-Voigt et une fonction Pearson VII (courbe sur la Figure III- 13) pour le graphène et le GaN, 

respectivement. Ces ajustements nous permettent d’extraire plusieurs quantités caractéristiques : la position 

du pic, l’aire et la largeur à mi-hauteur.  

 

Pour commencer, nous allons nous concentrer sur l’évolution de la position du pic de diffraction 

pour les deux matériaux. Afin de confronter nos données expérimentales au modèle de supercellule de 

coïncidence de Kumaresan et al.133 entre le graphène et le GaN, la Figure III- 14 représente l’évolution du 

paramètre de maille de la supercellule en fonction du temps de croissance totale. Les dimensions de cette 

supercellule sont définies par (4 × 4) agraphène et (3 × 3) aGaN.  

 

 

Figure III- 14 : Evolution in situ du paramètre de maille de la supercellule de coïncidence entre le graphène et le GaN 
(Symboles). Les lignes striées correspondent à la valeur moyenne mesurée de (4 × 4) agraphène (noire) et (3 × 3) aGaN (bleue).  

 

Les barres d’erreurs ont été déterminées à partir de l’erreur de l’ajustement sur la position du pic. Le tracé 

du graphène est constant avec une valeur déduite de paramètre de maille de 2.446 ± 0.002 Å pendant toute 

la durée de la croissance. La diffraction collectée pour le graphène provient de l’ensemble de la zone 

irradiée. Or la surface en contact avec les nanofils ne représentent qu’une faible part de la surface totale de 

graphène. Ainsi, le signal de diffraction collecté pour le graphène provient majoritairement des zones de 

graphène non couvertes par les nanofils. Le tracé du GaN révèle, quant à lui une modification significative 

du paramètre de maille dans le plan juste après la nucléation. Celui-ci décroit rapidement entre 65 et 80 min 
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puis se stabilise autour d’une valeur constante égale à 3.1986 ± 0.0006 Å. Dans la littérature, plusieurs lois 

de variation du paramètre de maille du GaN avec la température ont été établies3,243,244. D’après une 

extrapolation de leurs mesures3,243,244, le paramètre de maille du GaN à 720 °C est estimé à 3.202 ± 0.004 

Å. Le paramètre que nous avons mesuré à 720°C après stabilisation est dans la plage d’incertitude de cette 

valeur. Le paramètre stabilisé correspond donc bien à du GaN non contraint. Il est connu que la partie 

supérieure des nanofils est relaxée même dans le cas de l’hétéroépitaxie245,246. Ainsi, lorsque la hauteur des 

nanofils augmente pendant la croissance, le volume de GaN adoptant le paramètre de maille relaxé 

augmente, et ce même si la base des nanofils est déformée. Le signal collecté est dominé majoritairement 

par la partie des nanofils où le paramètre de maille est nominalement non contraint.  

 

 

Au moment de la nucléation, seuls les quelques tous premiers plans de GaN à l’interface avec le graphène 

contribuent au signal de diffraction. A 65 min, la valeur du paramètre de maille dans le plan est 0.8% plus 

grande que celle qui correspond au matériau GaN relaxé. Le réseau cristallin du GaN est en tension lors de 

la nucléation sur le graphène. Il n’est malheureusement pas possible d’isoler la contribution du graphène 

situé sous les nanofils. Toutefois, le tracé des paramètres de la supercellule montre que la valeur de tension 

du GaN se situe à mi-chemin entre les valeurs du graphène et du GaN libres de contrainte. Si l’on considère 

qu’au tout premier stade de la nucléation, les germes sont constitués d’une seule monocouche de GaN sur 

une monocouche de graphène, la contrainte d’épitaxie est alors partagée, en première approximation, 

équitablement entre ces deux matériaux. Nos données expérimentales sont en très bon accord avec ce 

scénario. L’existence de cette déformation à l’interface graphène/GaN suggère que les deux matériaux sont 

fortement liés. L’incorporation des atomes d’azote que nous avons mis en évidence dans la partie 3.1 

permettrait des liaisons fortes entre les germes de GaN et le graphène. Nous reviendrons de nouveau sur 

cette question dans le chapitre suivant où nous sonderons par AFM les forces de cohésion entre les nanofils 

de GaN et le graphène. 

 

3.2.2.c. Evolution après nucléation : Caractérisation de la croissance 

 

Dans cette partie, nous allons nous concentrer sur les nanofils de GaN. Dans un premier temps, nous 

allons nous intéresser à l’évolution de la croissance des nanofils. Grâce à l’ajustement des courbes de 

diffraction des plans {101̅0} du graphène et du GaN (voir Figure III- 14), nous avons extrait l’aire et la 

largeur du pic. L’aire du pic de diffraction est proportionnelle au volume de matière diffractante et la largeur 

à mi-hauteur du pic est reliée aux dimensions (ici dans le plan) des nanofils. D’après l’équation 8, la largeur 

à mi-hauteur nous permet de déterminer la taille moyenne des nanofils de GaN dans le plan, c’est-à-dire 



3.2. Etude de la croissance par rayon X synchrotron 
 
 

121 
 

leur diamètre. L’évolution de l’aire du pic et celle de ce diamètre moyen en fonction du temps de croissance 

total sont présentées en Figure III- 15-a et b respectivement.  

De manière évidente, le volume et le diamètre des nanofils augmentent avec le temps de croissance. Au 

moment de la nucléation (à t = 65 min), le diamètre moyen est déterminé à 9 ± 1 nm. Ce qui est en accord 

avec le diamètre des îlots mesurés en AFM en fin de phase d’incubation. Puis ce diamètre moyen augmente 

lentement pour atteindre 29.5 ± 0.4 nm. Cette valeur, déduite de la largeur à mi-hauteur du pic de diffraction, 

a été confirmée par les observations MEB réalisées après la croissance (voir Figure III- 16). 

 

 

Figure III- 15 : Analyse du pic de diffraction du GaN de la nucléation (65 min) à la fin de la croissance (150 min). (a) Air du 
pic de diffraction (symboles) et ajustement du volume de GaN (courbe). (b) Dimension dans le plan des nanofils (symboles) et 
ajustement du diamètre moyen (courbe). Les valeurs expérimentales et les barres d’erreurs sont extraites d’après les ajustements 
Pearson VII des scans radiaux in situ du GaN.  

 

Il est important de noter que la valeur du diamètre obtenu correspond à la moyenne sur tous les nanofils 

présents dans la zone illuminée par le faisceau X (plusieurs mm² en incidence rasante). Or comme nous 

l’avons vu dans le chapitre précédent, la croissance de nanofils auto-assemblés n’est pas homogène dans le 

temps. C’est-à-dire que, pendant un certain temps, de nouveaux nanofils vont nucléer (avec des dimensions 

critiques), pendant que ceux qui ont déjà nucléé gagnent en volume. Ainsi, la modélisation de l’évolution 

du volume et du diamètre donne un aperçu des variations moyennes de ces paramètres pendant la croissance. 

Cette modélisation a été définie et réalisée par F. Glas. Nous avons mis en équation les dimensions des 

nanofils en nous reportant au modèle de croissance établi par Dubrovskii et al.247 pour des nanofils idéaux 

à symétrie cylindrique . Pour un nanofil qui nuclée à un temps t0, son diamètre, D et sa longueur, L, varient 

dans le temps, t, d’après les expressions suivantes :  
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𝐷 = 𝐷0 [1 +
𝛼 + 1

𝛼
𝐴(𝑡 − 𝑖)]

1
𝛼+1⁄

 
Eq. 12 

𝐿 =  𝐿0 (
𝐷

𝐷0
)
𝛼

 Eq. 13 

 

Avec D0 et L0 les dimensions initiales à la nucléation, i le temps d’incubation, A et α des paramètres du 

modèle qui dépendent des conditions de croissance. Nous considérons que le nombre total de nanofils varie 

temporellement suivant une fonction erreur complémentaire. Nous avons vu dans le chapitre précédent, en 

section 2.1.1.a, que cette fonction permet de bien rendre compte de l’évolution de la densité en fonction du 

temps de croissance.  

Le volume total de GaN et le diamètre moyen des nanofils sont obtenus par les fonctions πD²L et D 

déterminées d’après les équations 8 et 9. A l’état initial, pour des valeurs ti proches du temps d’incubation 

expérimentale, un nombre n(ti) de nanofils sont considéré déjà présents sur la surface de l’échantillon. Ceci 

se justifie par le fait qu’à t=65 min, lors de l’apparition du premier signal de diffraction du GaN, il est certain 

que des nanofils soient déjà présents sur le graphène. L’ajustement imbriqué du volume de GaN et de la 

dimension dans le plan des nanofils implique six paramètres, nommés D0, A, α, tm, tc et un paramètre 

regroupant L0 et N. Rappelons que tm correspond au temps caractéristique pour atteindre la moitié du 

nombre final de nanofils, N, et tc, représente la largeur de la distribution des événements de nucléation dans 

le temps. L’ajustement de l’aire du pic et du diamètre moyen des nanofils, représenté en Figure III- 15 par 

les courbes rouges, montre que ce modèle permet de très bien reproduire l’évolution temporelle des données 

expérimentales. Nous avons pu déduire de ces ajustements le diamètre moyen des nanofils à la nucléation 

D0 ≈ 1.5 nm, la durée caractéristique de la distribution de nucléation tc ≈ 8 min pour un paramètre α = 2.49. 

Les valeurs des paramètres de l’ajustement sont supposées dépendre des conditions expérimentales de 

croissance. Néanmoins, il est très intéressant de constater que la valeur de tc déduite de ces expériences in-

situ est proche de la valeur de 11.2 min déterminée précédemment à partir de l’évolution temporelle de la 

densité de nanofils à 815°C dans notre bâti au laboratoire. Le diamètre D0 ≈ 1.5 nm déduit de ces ajustements 

est inférieur au diamètre des îlots que nous avons mesuré par AFM (section 3.1). Cependant, le rayon de 

courbure de la pointe AFM (2 nm) induit un diamètre apparent plus grand que la réalité. Il est également 

intéressant de noter que notre valeur α est très proche de celle obtenue par Dubrovskii et al.247 dans des 

conditions de croissance différentes sur un substrat de Si. Ce paramètre apparaît comme un paramètre 

universel à la croissance de nanofils de GaN.  
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Figure III- 16 : Image MEB ex situ en vue tilté à 45 ° des nanofils de GaN élaborés sur graphène transféré.  

 

Après la croissance, une large cartographie de l’espace réciproque (RSM) hors du plan a été réalisée 

à température ambiante afin d’analyser la structure et l’orientation des nanofils de GaN crus sur graphène. 

Pour construire cette RSM, le détecteur a scanné un intervalle angulaire de 42° dans le plan (δ) et de 24° 

hors du plan (β) avec un pas angulaire de 0.05° et 3° respectivement. La Figure III- 17-a montre la 

reconstruction de l’espace réciproque transposé en coordonnées hkl du GaN. Toutes les taches de diffraction 

associées à la structure wurtzite du GaN ont été détectées sans contributions additionnelles hormis une tâche 

diffuse attribuée au silicium. La diffraction de la monocouche de graphène n’a pu être détectée à cause de 

son faible volume et du temps d’acquisition. Comme on peut le voir, les tâches de diffraction des différentes 

familles de plans {101̅𝑙}, {112̅𝑙} et  {123̅𝑙} sont clairement identifiées. Comme nous l’avons déjà expliqué, 

dans les conditions de GIXRD, la zone illuminée par le faisceau X est de l’ordre du mm². Elle comprend 

donc plusieurs grains de graphène avec des orientations basales différentes. Par conséquent, bien que les 

nanofils de GaN aient une seule relation d’épitaxie avec le graphène, la diffraction collectée provient de 

nanofils crus sur des grains de graphène de différentes orientations, ce qui explique que toutes les 

orientations dans le plan ont été détectées pour le GaN. Toutefois toutes les tâches sont alignées suivant la 

direction Qperpendiculaire, correspondant à l’indice l de Miller. Cela démontre que les nanofils de GaN sont bien 

verticalement alignés suivant l’axe c dans l’espace réel. Les tâches de diffraction forment des arcs centrés à 

l’origine de l’espace réciproque (définie par l’origine des flèches Qperp et Qpara sur la Figure III- 17-a). Cette 

texture caractéristique indique que l’orientation hors-plan des nanofils présente une légère distribution 

angulaire autour de la normale à l’échantillon. Pour quantifier cette distribution du tilt, nous avons mesuré 

la largeur à mi-hauteur des arcs de diffraction suivant : 101̅1, 112̅1, 123̅1, 203̅1, 303̅2. 
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Figure III- 17 : (a) Cartographie de l’espace réciproque après croissance du GaN en fonction du moment de transfert parallèle 
et perpendiculaire, Qpara et Qperp respectivement. L’origine des directions Qpara et Qperp, représentées par les flèches, correspond 
l’origine de la RSM. L’intensité diffractée de la RSM est en échelle logarithmique. (b) Agrandissement de la région d’intérêt 
autour de la tâche de diffraction {12-31} du GaN. (c) Intensité diffractée de la tâche de diffraction définis en (b) en fonction de 
la distribution angulaire (symboles) et ajustement par une fonction gaussienne (courbe).  

 

Pour cela, nous avons intégré l’intensité collectée sur un intervalle en q défini par 𝑞 =  √𝑄𝑝𝑒𝑟𝑝
2 + 𝑄𝑝𝑎𝑟𝑎

2  , 

ce qui permet de délimiter une région d’intérêt autour de l’arc de diffraction souhaité comme représenté en 

Figure III- 17-b. Ensuite, l’intensité est tracée en fonction de la distribution angulaire 𝛼𝑑 = tan−1 (
𝑄𝑝𝑒𝑟𝑝

𝑄𝑝𝑎𝑟𝑎
), 

comme illustré sur la Figure III- 17-c pour la tâche {123̅1}. La distribution de désorientation angulaire des 

nanofils (tilt) est déterminée par la largeur à mi-hauteur de cette courbe. La valeur obtenue pour tous les 

pics correspond à un tilt moyen des nanofils de 4.7° ± 0.3° autour de la normale à la surface du substrat. Il 

faut noter qu’après 3 heures de croissance dans les conditions standards, le tilt se réduit. Dans une étude 

précédente, nous avons mesuré un tilt de 1.6° pour des nanofils de plus de 500 nm de hauteur133. Dans la 

littérature, des valeurs de tilts de 0.4° 126 et 3°132 sont rapportées pour des nanofils de plusieurs centaines de 

nanomètres de hauteur. Les écarts avec ces valeurs peuvent s’expliquer par la nature différente du substrat 

sous-jacent dans le cas de l’étude de Fernandez-Garrido et al.126 (substrat plan de SiC/graphène) et par 

l’emploi d’une couche tampon entre le graphène et les nanofils dans le cas de l’étude de Chung et al.132. Il 

est intéressant de remarquer que l’angle de tilt des nanofils mesuré ici, est très proche de l’estimation de 

l’angle associé aux corrugations du graphène que nous avons déduite de notre mesure du paramètre de maille 

du graphène projeté dans le plan (0001). Ceci tend à montrer que l’orientation des nanofils suit la 

corrugation du graphène. Cette dernière peut être due à la rugosité de surface de la couche d’oxyde et/ou au 

procédé de transfert, mais il existe également une corrugation intrinsèque du graphène qui suffirait à 

expliquer la distribution d’angles de tilt218.  
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3.3. Conclusion générale du chapitre III 

 

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés aux modifications structurales que subit le graphène 

avant la croissance des nanofils puis au suivi de l’état de déformation du graphène et du GaN pendant l’étape 

de nucléation puis de la croissance des nanofils 

 

Dans un premier temps, nous avons analysé par des techniques de surface l’effet de l’exposition au 

plasma d’azote seul ainsi que celui de l’exposition au flux des deux matériaux (N et Ga) sur le substrat de 

graphène transféré avant la croissance de nanofils.  

Nous avons mis en évidence que l’exposition au plasma seul aboutit à l’incorporation d’atomes d’azote en 

site pyridinique dans la maille du graphène. Cette configuration en site pyridinique créée des défauts dans 

le réseau du graphène et dégrade ses propriétés électriques. En effet, pour des temps longs (60 à 90 min), le 

plasma grave le graphène, ce qui forment des caractères sur toute la surface.  

Pour des expositions de 60 min aux deux éléments, le graphène est également modifié, mais avec moins de 

dégradation morphologique d’après les analyses AFM. Celui-ci n’est plus conducteur. D’après les résultats 

de l’exposition au plasma seul, on peut supposer que des atomes d’azotes sont aussi incorporés en site 

pyridinique dans le réseau du graphène. Nous avons montré que des îlots d’environ 1 monocouche de GaN 

était présents à la surface du graphène après ce temps d’exposition (60 min). Ces îlots correspondraient à 

des germes précurseurs de GaN sur lesquels les nanofils viendraient ensuite nucléer. 

 

Dans un deuxième temps, nous avons analysé in situ par GIXRD la croissance et plus 

spécifiquement l’étape de nucléation des nanofils de GaN sur graphène. D’une part, la caractérisation 

structurale d’une monocouche de graphène polycristallin a été faite pour la première fois. Son paramètre de 

maille est déterminé à 2.445 Å et son comportement libre de contrainte avec la température a été démontré. 

La couche de graphène présente une corrugation. L’angle de déviation moyen de sa surface par rapport à un 

plan (0001) idéal est estimé à ~6°. Cet angle peut expliquer l’origine du tilt des nanofils déterminé après la 

croissance.  

D’autre part, l’analyse de l’évolution temporelle des pics de diffraction du graphène et du GaN pendant la 

croissance a donné accès à de nombreuses informations, notamment au moment clef de la nucléation. A la 

nucléation, le GaN est en tension dans le plan de 0.8%. Cette contrainte initiale évoque la présence de 

liaisons fortes à l’interface entre le graphène et le GaN.  

Le graphène est composé d’atomes de carbone liés par des liaisons de type sp², ce qui théoriquement ne lui 

permet pas de former de liaisons hors de son plan. Pour promouvoir des liaisons hors du plan, des liaisons 
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entre atomes de carbone doivent être rompues ou des atomes autres que le carbone doivent être incorporés 

au réseau cristallin du graphène. Nous avons montré que l’azote s’incorpore dans le réseau du graphène.  

En se basant sur le modèle proposé dans le chapitre II et les résultats de ce chapitre, nous avons proposé un 

scénario pour la croissance de nanofils sur graphène. Pendant la première phase du temps d’incubation, 

correspondant au temps t’0 d’environ 50 min, les espèces issues du plasma N gravent localement le graphène. 

Des atomes N s’incorporent en site pyridinique sur les extrémités de ces défauts dans la maille du graphène. 

Rapidement, des atomes de Ga se lient aux atomes d’N en sites pyridiniques. Puis une monocouche de GaN 

se forme à partir de ces sites. Ces sites constitueraient des liaisons fortes entre le graphène et la monocouche 

de GaN et imposerait la relation d’épitaxie entre les deux matériaux. L’épaisseur des deux matériaux étant 

d’une monocouche, on suppose que la contrainte est partagée entre le graphène et le GaN à ce stade. La 

deuxième phase, correspondant au reste de la période d’incubation, représenterait le temps nécessaire à la 

nucléation d’un nombre suffisant de nanofils sur les îlots pour être détectés au RHEED.
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Chapitre IV : Elaboration de micro-

domaines de GaN 
 

Ce chapitre se concentre sur la réalisation de microdomaines de GaN de haute qualité 

cristalline. Pour cela une approche innovante est proposée afin de combiner les avantages de deux 

techniques d’épitaxie, à savoir la PA-MBE et la MOVPE, avec la maîtrise de la croissance de 

nanofils de GaN sur graphène transféré. Tout d’abord, nous ferons une présentation du contexte de 

l’étude. C’est-à-dire pourquoi et comment ce projet a été mené. Ensuite, nous explorerons les 

conditions de la reprise de croissance pour optimiser les paramètres conduisant à la formation de 

ces microdomaines. Dans un deuxième temps, nous détaillerons les propriétés structurales et 

optiques de ces microcristaux de GaN. Puis, nous présenterons les perspectives envisagées pour la 

fabrication de dispositifs grâce à cette approche.  
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4.1. Reprise de croissance latérale par MOVPE 

 

4.1.1. Contexte de l’étude 

 

4.1.1.a. Intérêts 

 

L’un des problèmes majeurs, du GaN et des semiconducteurs III-N en général, est l’absence de 

substrat natif de grande dimension et produit à bas coût. Dans le premier chapitre nous avons vu que 

l’hétéroépitaxie conventionnelle est la norme. Les dispositifs à base de III-N sont fabriqués sur des substrats 

de nature chimique différentes ce qui ne permet pas l’obtention de cristaux parfaits. Comparativement aux 

dispositifs à base de III-V ou Si/Ge, ceux à base de semiconducteurs III-N restent efficaces avec des densités 

de dislocation supérieures à 107 cm-².  

Depuis plusieurs années, ces matériaux sont très convoités et largement utilisés pour la réalisation de 

dispositifs optoélectroniques (LEDs, Lasers) et d’électroniques de puissance (transistors HEMTs). 

Néanmoins, la présence d’une forte densité de défauts peut limiter les performances et la fiabilité des 

dispositifs248–252. Dans l’industrie, ces dispositifs sont généralement fabriqués avec du GaN de polarité Ga. 

Le développement des procédés de croissance s’est fait avec cette polarité au détriment de la polarité azote 

qui est bien moins mature. En effet, pour cette polarité N, une attention particulière à la préparation du 

substrat (nitruration de la surface, désorientation contrôlée) et aux conditions de croissance sont nécessaires 

à l’obtention de couches de GaN présentant une qualité (rugosité, densité de dislocations, concentration 

d’impuretés) comparable à celle des couches de polarité Ga253. Or, plusieurs facteurs rendent la polarité 

azote attractive pour diverses applications tels que les transistors254,255, les diodes256–258, les capteurs259,260 et 

le photovoltaïque261.  

A titre d’exemple, il a été mis en évidence que cette polarité est bénéfique à l’incorporation d’indium dans 

les puits quantiques InGaN/GaN262,263. De plus, la direction de la polarisation peut être mise à profit pour 

améliorer des performances. En effet, des travaux théoriques prédisent une amélioration du confinement, de 

la répartition des porteurs ainsi que l’absence de barrières de potentiel pour l’injection de ces derniers264,265. 

Dans le cas des transistors à haute mobilité d’électrons, le gaz électronique bi-dimensionnel se forme au-

dessus de la couche d’AlGaN qui représente une grande barrière pour les électrons266,267. La Figure IV- 1 

illustre les différentes géométries et propriétés des hétérostructures suivant la polarité du GaN dans le cas 

d’une LED et d’un HEMT. 
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Ainsi, l’amélioration de la qualité cristalline de ces matériaux, de polarité Ga et N, est donc toujours 

d’actualité. Pour cela, la fabrication de substrats de GaN sans défauts, peu coûteux et de dimensions 

compatibles avec la réalisation de dispositifs apparaît toujours comme un objectif primordial.  

 

 

Figure IV- 1 : Schéma des hétérostructures et des diagrammes de bande d’énergie associés d’une LED en polarité (a) métal et 
(b) azote et d’un HEMT en polarité (c) métal et (d) azote. La direction du champ électrique associée à la jonction p-n (Epn) et 
celle du champ électrique associé à la polarisation interne (Eint) des matériaux est aussi représentées suivant la polarité d’après 
Keller et al.253. 

 

Dans le premier chapitre, nous avons passé en revue plusieurs méthodes pour diminuer la densité 

de défauts dans les couches épitaxiées (voir partie I-2.1-c). Néanmoins, aucune de ces méthodes n’apparaît 

comme suffisante pour les éliminer complétement. La méthode ELOG est la plus attractive à ce jour, mais 

la densité de dislocations reste assez élevée et seulement des zones restreintes atteignent une faible densité 

de dislocations, de l’ordre de 106-107 cm-2. Dans le cas de la synthèse de nanostructures, la densité de défauts 

étendus est extrêmement faible, voire nulle. Mais leur utilisation dans des dispositifs fait émerger de 

nouvelles difficultés : contrôle de leurs dimensions, de leur positionnement, prise de contacts. Nous 

proposons donc une méthode innovante pour créer des domaines de GaN plus volumineux de taille 

micrométrique à partir de nos nanofils élaborés sur graphène par PAMBE. Pour cela, nous faisons appel à 

une seconde technique d’épitaxie, la MOVPE. En effet, la PAMBE n’est pas une technique adéquate pour 

développer une croissance latérale. Or, la grande gamme de conditions de croissance accessible en MOVPE 

permet de favoriser une croissance latérale rapide. Ainsi, l’approche innovante que nous proposons se 
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déroule en deux étapes principales (illustrées en Figure IV- 2) : (i) réalisation d’un template de nanocristaux 

de GaN sans défauts étendus, par épitaxie PAMBE sélective sur graphène transféré sur substrat amorphe ; 

(ii) réalisation de micro-domaines de GaN par reprise de croissance latérale par MOVPE sur le template.  

Les croissances de nanofils sur graphène transféré ont été élaborés au C2N. Les reprises de croissance ont 

été menées au CEA-IRIG-PHELIQS dans l’équipe de Nanophysique et semiconducteur (NPSC) à Grenoble 

en collaboration avec C. Durand et J. Eymery. 

 

 

Figure IV- 2 : Schéma illustrant les deux étapes de croissance nécessaires à la réalisation de micro-domaines de GaN. 

 

4.1.1.b. Environnement expérimental 

 

Le système MOVPE utilisé pendant ma thèse, présenté en Figure IV- 3, est un équipement Aixtron 

3×2ʺ. Cette dénomination fait référence aux trois substrats de deux pouces pouvant être positionnés 

simultanément sur le porte échantillon (suscepteur). La particularité de cet équipement réside dans la 

géométrie du réacteur. Ici, les gaz sont injectés de manière verticale à travers une douchette sur la surface 

du substrat. Cette technologie de réacteur à parois froides, nommé « close-coupled showerhead » en anglais, 

permet une grande homogénéité de la croissance sur toute la surface du suscepteur268. Différents gaz sont 

disponibles sur ce système. Deux gaz porteurs, N2 ou H2 peuvent être utilisés séparément ou mélangés. Pour 

l’élément V, un gaz purifié d’ammoniac (NH3) est utilisé tandis que les précurseurs organométalliques 

fournissent les éléments III. Le gallium provient usuellement du triméthylgallium (TMGa) et plus rarement 

du triethylgallium (TEGa). La pression de vapeur du TMGa est plus élevée en comparaison du TEGa, ce 

qui permet d’introduire un flux de précurseur Ga plus grand pour obtenir de grandes vitesses de croissance, 

alors que TEGa permet, au contraire, de limiter la vitesse de croissance et est donc parfaitement adaptée 



4.1 Reprise de croissance latérale par MOVPE 

 
 

131 
 

pour contrôler finement la croissance des nanostructures. Le Trimethylaluminium (TMAl) et le 

trimethylindium (TMIn) sont utilisés pour la réalisation de couches actives d’AlGaN ou InGaN 

respectivement. Le four est constitué de 3 zones de chauffage distinctes. Ces zones sont contrôlées 

séparément et positionnées sous le suscepteur. La température du substrat est mesurée par un thermocouple 

en face arrière du suscepteur. La calibration de la température est réalisée régulièrement grâce à des 

croissances spécifiques.  

 

 

Figure IV- 3 : Photos de l’équipement et du réacteur MOVPE utilisés. Images du panneau de contrôle des différents paramètres de 

croissance (ligne de gaz, flux, pression, température…).  
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De nombreux paramètres peuvent influencer la croissance. En MOVPE, on peut citer : le gaz 

porteur, la nature des précurseurs, leurs débits, le rapport V/III, la pression du réacteur ainsi que la 

température du substrat. Cette dernière est un paramètre important. En effet, la dissociation par pyrolyse des 

précurseurs en espèces actives à la surface du substrat est possible grâce à la haute température de croissance. 

Il est important de noter que de nombreuses réactions différentes ont lieu dans la phase gazeuse. Celles-ci 

peuvent être nécessaires à la synthèse du GaN ou être « parasites », c’est-à-dire ne participant pas à la 

formation du matériau269. Les espèces ne participant pas à la croissance sont évacuées par les gaz porteurs 

jusqu’à une ligne d’évacuation spécifique. Selon la température, on distingue trois régimes de croissance en 

MOVPE. A basse température (< 800 °C), le régime de croissance est régi par la cinétique. La vitesse de 

croissance dépend principalement de la vitesse des réactions chimiques et donc de la température. A plus 

haute température, la croissance est limitée par le transport de masse. La vitesse de croissance dépend du 

flux de matière dans la phase gazeuse. A haute température (> 1100 °C), des réactions supplémentaires sont 

présentes comme une forte désorption des espèces incidentes en surface du substrat et jusqu’à l’évaporation 

des matériaux déposés. Ces phénomènes limitent fortement la croissance et peuvent dégrader la qualité de 

la couche. Ainsi, la température typique pour l’épitaxie conventionnelle du GaN est d’environ 1050 °C, ce 

qui correspond au régime de transport de masse.  

 

4.1.1.c. Etudes préliminaires 

 

Avant la reprise d’épitaxie, un recuit est réalisé à haute température dans le réacteur. Cela permet 

d’éliminer au mieux les contaminations possibles liées au transport entre les deux équipements de 

croissance. Dans un premier temps, nous avons testé si les échantillons de nanofils de GaN sur graphène 

pouvaient endurer la température élevée utilisée en MOVPE. Pour cela, un échantillon, avec une grande 

densité de nanofils, a subi un recuit à 1050 °C pendant 40 min sous flux d’azote à une pression de 150 mbar. 

Comme on peut le voir sur la Figure IV- 4-a, les nanofils de GaN obtenus par PAMBE ne supportent pas de 

telles conditions. De plus, des trous sont visibles sur le substrat ce qui suggère une gravure de l’oxyde. Il est 

donc nécessaire d’utiliser une température plus basse.  

 

Ainsi, nous avons réalisé sur un échantillon similaire des recuits successifs, de 800 °C à 950 °C pendant 10 

min. Après chaque recuit, des observations MEB ont permis de vérifier l’intégrité des nanofils et du substrat. 

Comme on peut le voir sur Figure IV- 4-b, aucune modification n’est observée après le recuit à 950 °C. 

Nous avons donc fixé la température maximale de nos procédés MOVPE à 950 °C. 
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Figure IV- 4 : Image MEB de l’échantillon après recuit dans le réacteur MOVPE (a) 40 min à 1050 °C et (b) 10 min à 950 °C.  

 

Après l’étape de recuit, la reprise de croissance suit. Pendant toute la procédure (recuit et 

croissance), le flux de N2 (gaz porteur), la température et la pression dans le réacteur sont gardés constants. 

Dans un premier temps, des conditions communément utilisées en MOVPE de croissance latérale ont été 

testées (précurseur TMGa et rapport V/III élevé). Un flux de NH3 de 5000 sccm (67 mmol/min) et de TMGa 

30 sccm (68 µmol/min) respectivement, correspondant à un rapport V/III de 985 ont été utilisés. La reprise 

d’épitaxie, de 200 s a été effectuée sur l’échantillon présenté précédemment (Figure IV- 4-b). Comme on 

peut le voir sur les images MEB, présentées en Figure IV- 5-a et b, les nanostructures ont gagné du volume 

et elles conservent leur alignement basal sur des zones correspondant à la taille des grains de graphène. Ces 

observations semblent indiquer que la reprise d’épitaxie a bien eu lieu sur les nanofils initiaux. 

Néanmoins, des disparités en termes de dimensions et de morphologies sont observées. Pour commencer, 

la hauteur moyenne des nanostructures est de 200 nm ± 150 nm. Ces fortes variations peuvent être 

expliquées par la distribution de hauteur des nanofils initiaux (100 nm ± 50 nm). En effet, comme expliqué 

dans le chapitre II, pour des temps de croissance courts (inférieurs à 1 heure), la hauteur des nanofils est 

inhomogène du fait de l’étalement dans le temps des nucléations. Notons que lors de la reprise d’épitaxie 

par MOVPE, bien que les conditions favorisent une croissance latérale, la croissance axiale n’est pas nulle. 

Ainsi la distribution de hauteur des nanostructures se conserve après la reprise. 
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Figure IV- 5 : Images MEB après reprise de croissance MOVPE sur les nanofils de GaN (a) au centre, (b) sur le bord du patch 
de graphène. Au bord du patch de graphène, la densité de nanofils est plus faible, ce qui permet de diminuer la coalescence 
entre les différentes structures.  

 

Concernant, le diamètre des nanofils initiaux (d’environ 30 nm ± 20 nm), la distribution est plus étroite. 

Après reprise de croissance, le diamètre des nanostructures est compris entre 20 nm et 350 nm. Comme 

présenté sur la Figure IV- 6, on peut distinguer trois populations. Les nanostructures avec un diamètre 

compris entre 60 nm et 220 nm semblent bien provenir de la croissance latérale sur les nanofils. Les 

nanostructures avec un diamètre supérieur à 230 nm pourraient provenir de la coalescence de plusieurs 

objets. En effet, la position des nanofils n’est pas contrôlée et leur densité est grande, supérieure à 108 

NW/cm-2, ce qui conduit à des coalescences de nanostructures lors de la croissance latérale. Les 

nanostructures avec un diamètre inférieur à 60 nm, comme celle au centre de l’image TEM en Figure IV- 

6-b, présentent un diamètre proche de celui des nanofils initiaux. Cela indique que certains de ceux-ci se 

sont peu ou pas élargis lors de la reprise de croissance.  
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Figure IV- 6 : (a) Statistiques du diamètre des nanostructures avant et après reprise de croissance. (b) Images TEM de trois 

nanostructures après reprise de croissance, en coupe transverse obtenue par FIB suivant l’azimut <1-100>. Les structures sur 

les extrémités de l’image TEM présentent, à leur base, des facettes inclinées, associés aux plans r.  

 

Comme nous l’avons vu précédemment (section 2.21.c), les nanofils PAMBE élaborés sur graphène 

présentent six facettes (plans m) et le sommet correspond à un plan -c. Or après reprise de croissance en 

MOVPE, plusieurs structures avec des morphologies particulières sont observées. Tout d’abord, certaines 

présentent toujours une base hexagonale bien symétrique et leur alignement basal est conservé. Le sommet 

des hexagones symétriques, associé au plan -c, reste plan. Les parois de ces structures sont constituées près 

du sommet de plans m verticaux et à la base de facettes inclinées vers le bas de la structure. Ces facettes 

inclinées forment un angle de 62°±1° avec le plan c, ce qui correspond aux plans r (101̅1). Ces structures 

sont visibles sur l’image TEM (Figure IV- 6-b) ainsi que sur les images MEB (Figure IV- 5-a et b). 

L’apparition de plans inclinés lors de la croissance latérale par MOVPE est observée dans de nombreuses 

études, principalement en l’ELOG54,270–273. Par ailleurs, d’autres structures présentent des morphologies plus 

complexes, voire non symétriques. Celles-ci seront présentées et discutées ultérieurement. Comme nous le 

verrons, il est fort probable que ces structures soient issues d’une croissance latérale non homogène sur les 

nanofils initiaux, ou bien d’une croissance directe par MOVPE sur le graphène et/ou l’oxyde. Il faut éviter 

leur formation pour atteindre notre objectif qui vise une reprise d’épitaxie latérale homogène et sélective 

sur les nanofils de GaN. 
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4.1.2. Amélioration de la sélectivité 

 

4.1.2.a. Etude du type de précurseur sur différents substrats  

 

Des études rapportent que l’utilisation du TEGa comme précurseur d’élément III favorise la 

croissance latérale de GaN274,275. Pour confirmer cela, nous avons comparé des reprises de croissance 

réalisées avec du TMGa (Figure IV- 7-a, b et c) et du TEGa (Figure IV- 7-d, e et f) en gardant les autres 

conditions identiques. La concentration molaire et les débits accessibles avec le précurseur TMGa sont 

supérieurs à ceux avec le TEGa. Ainsi, pour préserver la même quantité de matière de Ga, nous avons 

rallongé la durée de la croissance réalisée avec le TEGa. Cette étude a été menée sur trois substrats différents 

(Si/SiO2, graphène reporté sur Si/SiO2 et un template de nanofils de GaN sur graphène reporté sur Si/SiO2), 

afin de distinguer les croissances directes sur le SiO2 et sur le graphène, des reprises de croissance latérales 

sur les nanofils initiaux. La durée de la première reprise de croissance est de 100 s avec un débit de TMGa 

de 60 sccm (135 µmol/min) et un rapport V/III de 500. La durée de la deuxième croissance est de 1800 s 

avec un débit de TEGa de 50 sccm (7.3 µmol/min) et un rapport V/III de 9000.  

Pour les deux précurseurs, sur le SiO2 amorphe (Figure IV- 7-a et d), on observe principalement des 

structures non symétriques avec aucune orientation définie. Leur morphologie indique qu’elles sont très 

probablement polycristallines. Sur le graphène reporté (Figure IV- 7-b et e), des structures similaires sont 

aussi présentes, majoritairement sur les plis du graphène. On observe également des tétraèdres réguliers en 

faible densité. Sur le template constitué de nanofils de GaN sur graphène (Figure IV- 7-c et f), on trouve les 

deux catégories d’objets précédentes ainsi que les structures recherchées et décrites plus haut, associées à la 

reprise de croissance sur les nanofils initiaux. 
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Figure IV- 7 : Comparaison de la croissance MOVPE avec le précurseur TMGa (a)-(c) et avec le précurseur TEGa (d)-(f) 
réalisée sur différents substrats : (a) et (d) substrat de SiO2, (b) et (e) substrat de graphène transféré sur SiO2, (c) et (f) template 

de nanofils PAMBE. Attention les images MEB ne sont pas à la même échelle.  

 

Avec le précurseur TMGa, en Figure IV- 7-c, la densité globale d’objets est de 3.5 × 107 cm-2 alors que la 

densité de nanofils initiale est de 1.5 × 107 cm-2. Tandis qu’avec le précurseur TEGa, en Figure IV- 7-f, la 

densité de nanofils initiale est comparable à la densité d’objet après reprise de croissance latérale. Des 

croissances parasites de GaN ont donc lieu sur l’oxyde et sur le graphène mais avec des densités bien 

moindres avec le précurseur TEGa qu’avec le TMGa. Avec le TEGa la densité d’objet est déterminée égale 
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à 1.5 × 105 cm-2 pour les deux surfaces alors qu’avec le précurseur TMGa, la densité est égale à 1.5 × 107 

cm-2 sur graphène et 2.5 × 106 cm-2 sur oxyde. La reprise avec le TEGa permet de diminuer les croissances 

parasites. Les structures présentent sur le template présentent des formes hexagonales dont beaucoup 

semblent avoir coalescées mais qui conservent une orientation basale déterminée. L’utilisation du TEGa est 

donc bénéfique à notre objectif.  

 

4.1.2.b. Préparation du template 

 

i. Diminution de la densité des nanofils 

 

Les phénomènes de coalescence que nous avons rencontrés conduisent à la formation de défauts aux 

frontières entre domaines de GaN. Pour éviter ces coalescences, les nanofils initiaux doivent être 

suffisamment éloignés les uns des autres. Pour préparer les templates suivants, nous avons visé une faible 

densité de nanofils en diminuant leur temps de croissance. Celui-ci a été fixé à 15 min au-delà du temps 

d’incubation, en s’appuyant sur les résultats du chapitre II (voir Figure II-18). Cela conduit à une densité de 

nanofils d’environ 108 cm-2, de diamètre moyen 20 nm et de hauteur moyenne 60 nm comme illustré en 

Figure IV- 8. 

 

 

Figure IV- 8 : Images MEB d’un échantillon de nanofils de GaN sur graphène transféré caractéristique avant la reprise de 
croissance MOVPE. 
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ii. Gravure du graphène autour des nanofils 

 

Nous avons vu que des croissances parasites sur le graphène peuvent avoir lieu lors de la reprise de 

croissance MOVPE. L’utilisation du TEGa permet de les réduire, mais il en subsiste plus sur le graphène 

que sur la silice. Une solution proposée est donc d’enlever le graphène autour des nanofils. Pour cela un 

plasma d’oxygène a été réalisé sur un template de nanofils. Après la gravure, on obtient donc les nanofils 

verticaux épitaxiés sur graphène avec une surface de SiO2 autour d’eux. Le reste de l’échantillon, autour du 

patch de graphène initial, est également une surface de SiO2. Le template étant réalisé dans des conditions 

de PAMBE sélective, aucun nanofil n’est présent dans cette zone. Une reprise de croissance par MOVPE a 

été réalisée sur ce template spécifique avec un de flux de TEGa de 25 sccm et une durée de croissance fixée 

à 200 s. Ces conditions permettent de limiter la coalescence entre les différentes structures et donc de mieux 

visualiser les différentes morphologies au premier stade de la reprise de croissance latérale.  

 

 

Figure IV- 9 : Images MEB en vue de dessus après la reprise d’épitaxie sur le template de nanofils de GaN. (a) Cette zone 
correspond à l’ancien emplacement du patch de graphène. Ici, le graphène autour des nanofils a été gravé avant la reprise de 
croissance par MOVPE. (b) Cette zone correspond à la surface d’oxyde autour de l’ancien emplacement du patch de graphène.  

 

La Figure IV- 9 présente les images MEB après la reprise de croissance sur cet échantillon spécifique. Sur 

la zone de l’emplacement initial du patch de graphène, Figure IV- 9-a, nous n’avons pas observé de 

structures associées précédemment à la croissance MOVPE directement sur graphène. Nous observons 

principalement, à 98 %, des structures avec une même orientation basale et une symétrie quasi-hexagonale. 

Néanmoins, quelques structures avec une morphologie non hexagonale subsistent, identique à celle obtenue 

directement sur oxyde (Figure IV- 9-b).  
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On peut finalement cataloguer les trois familles de structures, où une même orientation basale est observée, 

représentées en Figure IV- 10 :  

 Des hexagones quasi-symétriques (Figure IV- 10-a) présentent un sommet plan et des facettes 

latérales verticales (plan m) et des parties inclinées vers le bas des structures. 

  Les pyramides à base hexagonale, (Figure IV- 10-b) présentent six facettes inclinées vers le haut 

de la structure. 

  Les hexagones tronqués (Figure IV- 10-c) présentent un sommet plan et des facettes latérales 

inclinées vers le bas et le haut de la structure de part et d’autre de celle-ci.  

 

iii. Corrélation de la position initiale des nanofils et des structures après reprise de croissance  

 

Sur un même grain de graphène, les trois structures, présentées en Figure IV- 10, partagent un 

alignement basal commun. Elles sont donc toutes les trois en épitaxie avec le graphène. Afin de vérifier si 

les trois types de cristaux résultent bien d’une croissance latérale par MOVPE sur des nanofils initialement 

crus par PAMBE, un repérage de zones a été effectué à l’aide de marque d’indentation du substrat après 

croissance des nanofils PAMBE. L’images MEB, réalisée après croissance PAMBE, permet de repérer la 

position des nanofils sur une zone (points blancs en surbrillance sur la Figure IV- 11-a). Après la reprise de 

croissance par MOVPE, cette même zone est à nouveau observée (Figure IV- 11-c). Comme on peut le voir 

sur la Figure IV- 11-b, correspondant à la superposition des images avant (Figure IV- 11-a)et après (Figure 

IV- 11-c) la reprise de croissance, toutes les structures formées par MOVPE proviennent de la croissance 

latérale sur des nanofils correspondant aux points blancs en surbrillance. 

 

 

Figure IV- 10 : Images MEB en vue de dessus des différentes morphologies obtenues après reprise de croissance MOVPE. (a) 
Des hexagones symétriques, (b) des pyramides et (c) des hexagones tronqués. Les barres d’échelle correspondent à 100 nm.  
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Figure IV- 11 : Images MEB (a) du template de nanofils PAMBE et (c) après reprise de croissance MOVPE. (b) La superposition 
des deux images (a) et (c) avant et après reprise de croissance MOVPE respectivement. La position des nanofils (points blancs 
sur l’image a) se superposent à la position des différentes structures obtenues après reprise de croissance MOVPE.  

 

La Figure IV- 12 est une autre superposition d’images acquises avant et après reprise MOVPE, d’une zone 

où les trois familles de structures identifiées précédemment, hexagone quasi-symétrique, pyramide à base 

hexagonal et hexagone tronqué, sont présentes. Ces images confirment que les trois types de structures se 

sont bien formées à partir de nanofils PAMBE (points blancs en surbrillance). Pour les trois hexagones 

symétriques visibles, la position du nanofil initial n’est pas parfaitement au centre de la structure. Cela 

montre que la croissance latérale n’est pas homogène sur les six facettes verticales du nanofil. Une de ces 

structures contient deux nanofils PAMBE (rectangle en pointillée rouge). Celle-ci provient donc de la 

coalescence des croissances latérales sur chacun d’eux. Concernant la pyramide, le nanofil est localisé 

parfaitement au centre. Une étude structurale de ces différents objets sera présentée dans la suite de ce 

chapitre.  

On observe aussi que la morphologie et le diamètre de certains nanofils n’ont pas été modifiés après la 

reprise de croissance. Cela indique que la reprise de croissance a été inhibée sur ces nanofils, ce qui reste 

difficile à expliquer à ce jour. Il est possible que l’inhomogénéité de taille des nanofils initiaux, 

particulièrement prononcée pour les échantillons à faible densité, joue un rôle. Le transport entre les deux 

laboratoires (Palaiseau-Grenoble) n’est pas non plus favorable à une reprise d’épitaxie bien contrôlée 

(oxydation/contamination des surfaces), malgré le recuit à 950 °C réalisé avant la reprise de croissance dans 

le réacteur MOVPE.  
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Finalement, l’opération de repérage nous a permis d’identifier les structures provenant de la croissance 

latérale sur les nanofils et celle provenant de la croissance MOVPE directement sur graphène. Afin d’utiliser 

ces structures comme des micro-substrats de GaN pour des applications, il est souhaitable qu’elles soient 

sans défauts cristallins et qu’elles présentent un sommet plan d’un diamètre proche du micromètre. Les 

hexagones symétriques sont a priori les structures les mieux adaptées à cet objectif.  

 

4.1.2.c. Effets des autres paramètres de croissance 

 

D’autres paramètres de croissance MOVPE ont été étudiés pour favoriser l’obtention de structures à 

morphologie hexagonale symétrique : le flux de matière, la température et la pression du réacteur. La mesure 

de la densité des différentes structures est réalisée à partir d’observations MEB pour chacun des échantillons. 

La sélectivité de la reprise de croissance latérale sur les nanofils est évaluée comme le rapport de la densité 

des structures initiées par les nanofils PAMBE sur la densité totale de structures observées. Ce paramètre 

est nommé « rendement de croissance latérale », ηlatéral. Nous établissons également la proportion des trois 

 

Figure IV- 12 : Superposition des images MEB avant et après reprise de croissance MOVPE sur une zone repérée du template. 
Les points blancs correspondent à la position des nanofils avant la reprise de croissance. Les différentes familles de structures 
ont été identifiées après la reprise de croissance.  
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structures parmi l’ensemble des structures épitaxiées sur les nanofils initiaux, ηhexagone (proportion des 

hexagones symétriques), ηpyramide (proportion des pyramides) et ηtronqué (proportion des hexagones 

tronqués). 

 

i. Flux de matière d’élément III 

 

Pour l’étude du flux de Ga, nous avons fixé les autres paramètres de croissance. Le flux d’ammoniac, 

la température et la pression sont de 67 mmol/min, 950 °C et 150 mbar respectivement. Comme expliqué 

précédemment, pour couvrir une large gamme de flux de Ga, le type de précurseur doit être changé. Afin 

de garder la même quantité totale de matière fournie, nous avons ajusté le temps de croissance. Le Tableau 

IV- 1 récapitule les conditions MOVPE utilisées ainsi que le rendement de croissance latérale et la 

proportion d’hexagones symétriques. Les proportions des hexagones symétriques et tronqués augmentent 

nettement lors de la diminution du flux de Ga. Cette augmentation est corrélée à la diminution de la densité 

de pyramides dont la proportion diminue conjointement de 34% à 7%. Cependant, la structure majoritaire à 

69% est l’hexagone tronqué. La diminution du flux de Ga permet donc de diminuer la croissance de 

pyramides symétriques au profit des hexagones symétriques et tronqués. 

 

Tableau IV- 1 : Récapitulatif des conditions MOVPE utilisées pour l’étude du flux de gallium et des proportions d’hexagones 

symétriques, pyramides et hexagones tronqués ηhexagone, ηpyramide et ηtronqué respectivement mesurées.  

Type de précurseur 
ΦGa 

(µmol/min) 

Rapport 

V/III 

Durée croissance 

(s) 

ηhexagone 

(%) 

ηpyramide 

(%) 

ηtronqué 

(%) 

TMGa 15 4200 855 6 34 60 

TEGa 7.3 9200 1700 20 15 65 

TEGa 3.6 18400 3400 24 7 69 

 

 

ii. Pression  

 

Pour les reprises de croissance précédentes, la pression du réacteur était de 150 mbar. Nous avons réalisé 

une croissance à plus basse pression (50 mbar), une autre à plus haute pression (400 mbar) et une troisième 

à la pression de référence de 150 mbar. Ici, les flux de Ga et d’ammoniac et la température sont fixés à 3.6 

µmol/min, 67 mmol/min et 950 °C respectivement pour une durée de croissance de 200 s. Un traitement au 

plasma d’oxygène a été effectué avant la reprise de croissance par MOVPE pour supprimer le graphène 

entourant les nanofils. La sélectivité de la reprise de croissance sur les nanofils est très bonne pour les trois 
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échantillons. Le rendement de croissance latérale est supérieur à 98 %. La Figure IV- 13 présente les images 

MEB après reprise d’épitaxie ainsi que la proportion de chaque structure pour les pressions utilisées.  

La densité de pyramides varie peu avec la pression. En diminuant la pression, la densité d’hexagones 

tronqués baisse significativement au profit des hexagones symétriques. L’extrapolation de cette tendance 

incite à diminuer encore la pression, mais l’équipement MOVPE ne peut malheureusement pas travailler à 

des pressions inférieures à 50 mbar. Les meilleures conditions explorées ici conduisent donc à une 

proportion d’hexagones symétriques de 35 % avec pratiquement aucune croissance parasite ailleurs que sur 

les nanofils. 

 

 

Figure IV- 13 : Images MEB après reprise de croissance MOVPE sur le template pour différentes pressions (a) 50 mbar, (b) 
150 mbar et (c) 400 mbar. (d) Evolution du rendement de chaque structure en fonction de la pression utilisée lors de la reprise 
de croissance.  

 

Grâce aux différentes études que nous venons de présenter, nous avons pu identifier les différentes structures 

qui peuvent croître directement par MOVPE sur l’oxyde et le graphène (des structures non symétriques et 

des tétraèdres). Nous avons classé les différentes structures provenant de la croissance latérale sur les 

nanofils en trois familles au vu de leur morphologie, que nous avons dénommées pyramides, hexagones 



4.1 Reprise de croissance latérale par MOVPE 

 
 

145 
 

symétriques, et hexagones tronqués. La préparation de template avec une faible densité de nanofils et la 

gravure du graphène entre eux avant la reprise de croissance ont permis de limiter les coalescences de 

structures et d’obtenir une sélectivité quasi parfaite. Par la suite, les études paramétriques ont permis 

d’identifier des conditions permettant de diminuer la proportion des pyramides et d’augmenter la proportion 

des hexagones symétriques et tronqués. Ces différentes morphologies sont tout de même assez similaires. 

Leur grande différence semble résider dans l’inclinaison vers le haut ou le bas de la structure des facettes 

latérales. Il est probable qu’un défaut particulier soit à l’origine de leur formation. Ainsi, des analyses plus 

poussées sur leurs morphologies semblent nécessaires.  
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4.2. Propriétés des différentes morphologies 

 

4.2.1. Caractérisations structurales et optiques 

 

Maintenant que nous avons identifié l’origine des différentes structures (croissance directe sur graphène ou 

latérale sur les nanofils), nous allons nous intéresser à leurs propriétés structurales et optiques respectives.  

Les propriétés structurales ont été caractérisées par microscopie électronique à transmission en mode 

balayage (Scanning-TEM). Pour cela des coupes des différentes structures ont été effectuées par sonde 

ionique focalisée (FIB pour focused ion beam en anglais). La coupe est réalisée perpendiculairement aux 

facettes hexagonales pour les trois familles provenant de la reprise de croissance sur les nanofils. Pour les 

tétraèdres, la coupe est réalisée perpendiculairement à l’une des trois facettes. Les observations ont été 

réalisées avec un TEM FEI Titan Themis à une tension d’accélération des électrons de 200 kV par L. 

Largeau. Les caractérisations optiques ont été réalisées par cathodoluminescence à basse température, à 

l’Institut Néel, par G. Jacopin, et au C2N, par S. Collin et N. Amador. Cette technique est très utile dans 

notre situation, car elle permet de mesurer la réponse optique d’une structure unique repérée grâce à sa 

visualisation simultanée au MEB.  

 

4.2.1.a. Hexagone symétrique 

 

Pour commencer, nous allons nous concentrer sur la caractérisation des hexagones symétriques. La 

Figure IV- 14 présente des vues de plusieurs de ces objets en imagerie en champ sombre annulaire à grand 

angle (HAADF pour high-angle annular dark-field en anglais). Ce type d’imagerie est sensible au numéro 

atomique des atomes présents dans la structure : plus l’atome est lourd, plus l’intensité est élevée ; on parle 

de « contraste en Z » pour ce type d’imagerie. Sur les différentes images STEM-HAADF (Figure IV- 14-a, 

c et e) de ces structures, on retrouve la morphologie particulière décrite précédemment. Le sommet de la 

structure est associé à un plan c. Les parois latérales sont constituées de deux types de facettes. Les facettes 

verticales, visibles sur la partie haute des structures et associées aux plans m non-polaires, sont plus ou 

moins étendues. Les autres facettes sont inclinées (angle α sur la Figure IV- 14-a) d’environ 62 ± 2°, par 

rapport au plan c, vers le bas de la structure. Les observations de la structure cristallographique nous ont 

permis d’identifier les axes de zone comme étant des directions de type 〈112̅0〉. Les facettes verticales sont 

donc des plans de type {101̅0} et les facettes inclinées sont des plans r {101̅1}. 



4.2. Propriétés des différentes morphologies 
 
 

147 
 

 

Figure IV- 14 : (a), (b), (c), (e) Images STEM-HAADF de trois structures dites « hexagonales symétriques ». (d), (f) Images TEM 

en champ sombre deux ondes. Pour toutes les images, les axes de zone sont de type < 112̅0 >. (a) Structure présentant une 
cavité et (b) agrandissement du réseau atomique du GaN à l’interface avec le substrat. (c) Structure présentant une IDB et des 

fautes d’empilement basales révélées en champ sombre en mode deux ondes (d) pour 𝑔  parallèle à [0002̅] et 
[101̅0] respectivement. (e), (f) Structure, avec marqueurs chimiques ajoutés volontairement, sans défaut étendu. 

 

Sur la Figure IV- 14-a, on remarque une zone plus sombre. Cette zone correspond à une cavité. 

Dans la littérature, bien que leur origine n’est pas certaine, des cavités sont aussi observées pour différentes 

structures de GaN élaborées par HVPE ou MOVPE31. Certains travaux suggèrent que la formation de cavités 

est liée à l’incorporation d’impuretés sur certaines facettes et empêche leur croissance35,276,277. D’autres 

études montrent que la formation de cavité permet une relaxation élastique du cristal84,278. Dans notre cas, il 

est probable que des impuretés résiduelles à la surface environnant l’objet en croissance bloquent localement 

l’avancée de l’une de ces parois. Des conditions de préparation optimisées devraient permettre de résoudre 

ce problème. Des cavités peuvent aussi se former lors de la coalescence lors de la reprise de croissance 

latérale sur deux nanofils. Néanmoins, la présence de cavité ne s’accompagne pas forcément de défauts 
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étendus (dislocation, faute d’empilement…) qui pourraient fortement dégrader la qualité cristalline de la 

structure. Un agrandissement de l’interface est présenté en Figure IV- 14-b. Sur cette image on observe 

clairement le réseau wurtzite du GaN. Par contre, la monocouche de graphène à l’interface entre le SiO2 et 

le GaN n’est pas observée. Cela est dû à sa faible épaisseur ainsi qu’à la rugosité de la couche d’oxyde qui 

limite la résolution dans cette zone.  

Dans la structure de la Figure IV- 14-b, on distingue également une cavité. Cette fois, la structure 

contient des défauts étendus et une asymétrie est observée sur la partie droite de la structure. Les images de 

la Figure IV- 14-c, sont réalisées en mode TEM en conditions deux ondes en champ sombre. Ce mode 

d’imagerie permet de mettre en évidence les défauts cristallins parallèles au vecteur de diffraction 𝑔 . Pour 

𝑔  parallèle à la direction [101̅0], on observe clairement la présence de fautes d’empilement (SF pour 

stacking fault en anglais) proche de l’interface avec le substrat. Pour 𝑔  parallèle à l’axe c, on observe un 

défaut généré à l’interface avec les deux parties de l’objet. Ce défaut est identifié comme la paroi entre deux 

domaines de polarité inverses (IDB pour inversion domain boundary en anglais). Ces inversions de polarité 

sont très fréquemment observées dans les cristaux de GaN31,32,279, sans que toutefois leurs mécanismes de 

formation soient très bien compris.  

Enfin, Figure IV- 14-e présente une structure de la même famille. Cette fois aucun défaut étendu 

n’est détecté en STEM-HAADF et en mode TEM en conditions deux ondes en champ sombre (Figure IV- 

14-f). Sur les images STEM-HAADF, on observe, sur les parties périphériques de la structure, les marqueurs 

chimiques en AlN que nous avons volontairement introduits lors de la reprise d’épitaxie latérale afin 

d’étudier la cinétique de croissance MOVPE. Cette analyse sera présentée ultérieurement (en section 4.2.2). 

Ce dernier objet démontre qu’il est possible, en partant de nanofils PAMBE élaborés sur un substrat de 

graphène, d’obtenir des domaines de GaN d’une taille micrométrique avec cristallinité parfaite. Ce résultat 

est très encourageant pour les perspectives de ce projet. Les défauts rencontrés sur les deux autres objets 

(cavités, fautes d’empilement, IDBs) doivent donc avoir des origines extrinsèques, probablement liées à la 

préparation et au nettoyage du substrat ou à de possibles effets mémoires dans le réacteur MOVPE. En effet, 

nous avons constaté que les croissances réalisées sur l’un des deux suscepteurs disponibles menaient à 

l’obtention de structures de meilleure qualité cristalline.  

 

Nous présentons maintenant des analyses de CL à basse température (6 K) réalisées sur des 

structures hexagonales symétriques. Ces mesures ne correspondent pas aux objets analysés en TEM. Nous 

exposons, ici, les mesures CL des objets présentés en section 4.1.2.b.iii, avec repérage de la position des 

nanofils initiaux. La position du nanofil PAMBE, à l’intérieur de la structure finale, est repérée par la flèche 

jaune sur la Figure IV- 15. La Figure IV- 15-b compare les spectres de CL d’une zone proche de la position 

du nanofil (zone 1) et d’une zone de croissance MOVPE (zone 2), correspondant au rectangle vert et rouge 
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respectivement. Les Figure IV- 15-c et d correspondent aux cartographies d’intensité intégrée sur une 

gamme d’énergie autour du bord de bande (3.46-3.48 eV) et sur une gamme à plus haute énergie (3.49-3.55 

eV), respectivement. 

 

 

Figure IV- 15 : (a) Image MEB de la structure caractérisée en CL. La position du nanofils PAMBE initiale est déterminé d’après 
les images avant reprise de croissance MOVPE. (b) Comparaison des spectres moyens provenant de la zone autour du nanofil 
et d’une zone de croissance MOVPE correspondant aux rectangles vert et rouge sur l’image (a) respectivement. Cartographie 
de la variation d’intensité mesurée dans les gammes d’énergie (c) entre 3.46 et 3.48 eV, autour du pic de bord de bande du GaN, 
et (d) entre 3.49 et 3.55 eV, au-dessus de bord de bande du GaN. (e) Spectres moyens provenant de la zone délimitée par le 
rectangle orange sur l’image MEB (insert) correspondant à une autre structure sur le même échantillon. Les mesures CL sont 
réalisées à 6 K avec une tension d’accélération de 6 kV.  

 

Sur la Figure IV- 15-b, pour les deux zones, l’émission du GaN est dominée par la recombinaison D0XA 

autour de 3.47 eV. La largeur à mi-hauteur (FWHM) de ce pic est de 40 meV pour la zone 1 et de 70 meV 

dans la zone 2. Par ailleurs, le pic de la zone 2 (croissance MOVPE) est légèrement décalé vers les hautes 

énergies. Pour les deux zones, l’émission de ce pic est nettement élargie par rapport à celle mesurée en PL 

à basse température pour des nanofils PAMBE (voir Chapitre II en section 2.2.1.c, FWHM = 1-3 meV). 

Une partie de cet élargissement peut s’expliquer par une excitation beaucoup plus forte en CL qu’en PL. 

Néanmoins, une contribution peut également provenir d’une plus grande densité d’impuretés de type 

donneurs incorporées pendant la reprise de croissance MOVPE. Par exemple, il est possible qu’un dopage 

résiduel soit lié à des campagnes de croissance MOVPE, qui utilise de fort flux de silane, antérieures à nos 

campagnes de reprise de croissance latérale. Il est également possible que le substrat, Si/SiO2, soit une 

source de dopage Si du GaN compte-tenu des hautes températures de croissance MOVPE.  
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Par ailleurs, la Figure IV- 15-e présente un spectre CL mesuré sur un autre hexagone symétrique du même 

échantillon. Pour cette structure, une contribution importante des recombinaisons liées aux paires donneurs-

accepteurs (DAP) est observée. De plus, le pic D0XA est fortement élargie (FWHM = 100 meV). Cela 

signifie que d’un objet à l’autre, la quantité d’impuretés incorporées peut être très variable. 

L’analyse des cartographies, de la structure en Figure IV- 15-a, va nous permettre de préciser l’origine des 

deux largeurs de pic (40 et 70 meV) et du décalage en énergie du pic de la zone 2 (+ 7 meV). Ces 

cartographies révèlent deux zones distinctes. Une zone de forme triangulaire, dont l’un des sommets semble 

correspondre à la position du nanofil initial, est plus intense autour du pic D0XA (Figure IV- 15-c) et moins 

intense à plus haute énergie (Figure IV- 15-d). Dans la zone complémentaire à ce triangle, les intensités sont 

inversées. Ces variations entre ces deux zones évoquent la présence de deux polarités différentes dans le 

même objet. Ce changement de polarité a effectivement été observé sur des hexagones symétriques analysés 

en TEM (Figure IV- 14-c). Il est bien établi que la croissance GaN en polarité N est plus favorable à 

l’incorporation d’impuretés qu’en polarité Ga280–283. Les deux zones doivent donc contenir des 

concentrations de dopants différentes, comme cela est rapporté par Salomon et al.284 sur des échantillons 

élaborés dans le même équipement MOVPE au CEA-IRIG. Un décalage vers les hautes énergies lié à l’effet 

Burstein-Moss279,285 est également rapporté pour des niveaux de dopage élevés et pourrait expliquer nos 

observations. La présence d’une IDB entre les deux domaines de polarités inversées devrait se manifester 

par une contribution en CL autour de 3.45-3.46 eV. Cependant, le pic principale (D0XA) des spectres CL, 

présentés en Figure IV- 15-b, est trop large pour pouvoir résoudre cette contribution, ce qui ne nous permet 

pas de l’identifier.  

 

La présence de deux polarités dans certaines des structures hexagonales symétriques est également 

confirmée par attaque chimique KOH, comme on peut le voir en Figure IV- 16. Cette analyse a été réalisée 

sur un autre échantillon, plongé dans une solution KOH (de 0.5 mol/L) à 40 °C pendant 2 min. Les 

pyramides de gravure apparaissent sur les plans c de polarité N alors que les surfaces c de polarité Ga restent 

lisses182,183. On observe nettement que le sommet de la structure hexagonale symétrique de la Figure IV- 16 

est composé des deux types de surface. Ces deux zones présentent des formes similaires à celles observées 

sur les cartographies de CL (Figure IV- 15-c et d). Une question reste ouverte quant à la présence des deux 

polarités dans ces familles d’objet. En effet, on s’attend à ce que l’inclinaison des facettes associées au plan 

r se retourne lors de l’inversion de polarité, vers le haut pour la polarité Ga et vers le bas pour la polarité N. 

Or sur la Figure IV- 14-c par exemple, le basculement de l’inclinaison des facettes n’est pas observé. Sur 

cette même structure, on voit également que l’axe c est légèrement incliné dans la partie droite. Il semble 

donc que la paroi entre les deux domaines de polarité inverse soit plus complexe qu’une simple IDB pour 
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cet objet particulier. Nous allons maintenant nous intéresser à des objets qui montrent des facettes inclinées 

vers le haut. 

  

 

Figure IV- 16 : Images MEB en vue de dessus (gauche) et tilté à 45° (droite) d’une structures hexagonales symétriques après 
gravure au KOH. La partie du plan c, non gravée, correspond à une polarité Ga tandis que la partie gravée (apparition de 
pyramides) correspond à une polarité N.  

 

4.2.1.b. Hexagone tronqué 

 

La Figure IV- 17 présente des images STEM-HAADF et TEM en mode 2 ondes (avec 𝑔  parallèle 

à l’axe c) en coupe d’une structure hexagonale tronquée. Cette structure cristallise aussi en phase wurtzite 

et son sommet est un plan c, comme la structure hexagonale symétrique. Cependant, ici la facette latérale 

de la partie droite de la structure (Figure IV- 17-a) est inclinée vers le haut. Elle fait un angle de 116 ± 2° 

avec le plan c et peut donc être associées au plan(101̅1̅) r. Sur la partie gauche de la structure, non présentée, 

la facette est inclinée vers le bas, associé au plan r (101̅1), comme dans le cas des structures hexagonales 

symétriques (Figure IV- 14-a). L’image TEM en champ sombre à 2 ondes, Figure IV- 17-b, met clairement 

en évidence un défaut de type IDB (flèche rouge) qui sépare la partie du cristal avec la facette inclinée vers 

le haut, du reste de l’objet. Un schéma de la structure est représenté en Figure IV- 17-c. Ici, on observe donc 

bien le retournement d’inclinaison des facettes associées aux plans r, de part et d’autre de l’IDB, c’est-à-

dire lorsque la polarité du cristal s’inverse. Dans la littérature, des morphologies similaires ont été rapportées 

pour la croissance de micro-piliers de GaN présentant les deux polarités279. Les mesures optiques réalisées 

sur cette famille de structures sont similaires à celles présentées pour les hexagones symétriques (Figure IV- 

15-e) avec une contribution importante des transitions associées aux impuretés (DAP).  
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Nous concluons finalement que les deux catégories de structures (hexagone symétrique et tronqué) que nous 

venons d’analyser sont semblables du point de vue de leurs origines (croissance latérale sur un nanofil 

PAMBE) ainsi que de leurs propriétés optiques (émission dominée par un pic D0XA assez large, 

probablement liées à un dopage Si non-intentionnel élevé et parfois une contribution importante d’une 

transition DAP). La morphologie des hexagones asymétriques est le signe de la présence d’une IDB dans 

l’objet. Les hexagones symétriques peuvent être parfaitement exempts de défauts étendus. Cependant, la 

plupart d’entre eux contiennent tout de même des défauts (cavités, fautes d’empilement, IDB) probablement 

d’origine extrinsèque. Une optimisation de la préparation de surface devrait permettre de s’affranchir de ces 

défauts.  

 

 

 

 

Figure IV- 17 : (a) Image STEM-HAADF d’une structure hexagonale tronquée (b) Image en mode TEM en condition 2 ondes 

en champ sombre avec le vecteur de Burger, 𝑔  , parallèle à [0002̅]. L’axe de zone de ces images est < 112̅0 >. (c) Schéma de 
la morphologie de la structure en coupe.  
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4.2.1.c. Pyramides 

 

La Figure IV- 18-a présente une image STEM-HAADF en coupe d’une structure pyramidale. Ces 

structures cristallisent aussi en phase wurtzite mais elles sont limitées par six facettes, inclinées de 117 ± 2° 

par rapport au plan c. Ces facettes sont donc associées aux plans r (101̅1̅). Cette morphologie est souvent 

observée dans la littérature286–289 pour du GaN obtenu par croissance MOVPE sélective. Elle est associée à 

une polarité Ga du cristal. Les images TEM en mode deux ondes de cette structure n’ont révélé aucun défaut. 

Cependant, une mesure CL sur une de ces structures (Figure IV- 18-b) révèle un épaulement à 3.45 eV qui 

signe la présence d’une IDB. De plus, une contribution importante des recombinaisons liées aux paires 

donneurs-accepteurs (DAP) ainsi qu’un fort élargissement du pic D0XA (FWHM = 60 meV) sont observés.  

 

 

Figure IV- 18 : Images STEM-HAADF, en axe de zone < 112̅0 > d’une structure pyramidale à base hexagonale. (b) Image 
MEB de la structure pyramidale et le spectre CL moyen, intégrée sur toute la structure (hexagone bleu sur l’image MEB), 
associée. Les mesures CL sont réalisées à 5 K avec une tension d’accélération de 5 kV. 

 

Nous avons montré que ces structures pyramidales proviennent bien d’un nanofil PAMBE (section 4.1.2.b), 

lesquels sont majoritairement de polarité N. Il y a donc plusieurs explications possibles à la polarité Ga des 

pyramides : (i) soit une partie des nanofils initiaux est de polarité Ga sans que nous l’ayons détecté. La 

littérature rapporte des croissances PAMBE sur Si (111) qui génèrent des nanofils de chacune des deux 

polarités290 ; (ii) soit certains de ces nanofils initiaux contiennent les deux polarités (et donc une IDB) ; (iii) 

ou bien encore, l’IDB et la polarité Ga se forment dès le début de la reprise de croissance MOVPE. Tout 
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comme pour les structures hexagonales précédentes, la formation d’IDB n’est pas bien comprise 

aujourd’hui. Les IDBs pourraient se former à partir du substrat (à cause d’un défaut, d’une contamination…) 

et se propager vers le haut de la structure. 

 

4.2.1.d. Tétraèdres 

 

La Figure IV- 19-a présente la structure particulière de tétraèdre obtenue par croissance MOVPE 

directement sur le substrat de graphène transféré sur oxyde. Sur cet échantillon, aucun nanofil n’est présent. 

Les tétraèdres présentent une base triangulaire et trois facettes inclinées par rapport à la surface du substrat, 

orientées vers le haut de la structure. La Figure IV- 19-b présente les observation MEB d’un échantillon 

après reprise de croissance latérale sur les nanofils où le graphène n’a pas été gravé. On remarque très 

clairement que les tétraèdres ont une orientation basale commune avec les structures provenant de la 

croissance latérale sur les nanofils (pyramides ou hexagones). Cela indique que les tétraèdres, tout comme 

les nanofils initiaux, sont en relation d’épitaxie avec le substrat de graphène. 

 

 

Figure IV- 19 : Images MEB (a) en vue de dessus et tilté à 45° d’une structure tétraèdre élaboré par croissance MOVPE sur 
graphène et (b) d’un ensemble d’objets obtenus lors d’une reprise d’épitaxie sur un template de nanofils de GaN sur graphène. 
Les observations en (b) montrent une orientation basale commune entre les tétraèdres et les structures provenant de la 
croissance latérale sur les nanofils.  
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Des structures similaires ont été obtenues, par Journot et al.127, en croissance de GaN MOVPE sur 

un substrat de graphène épitaxié sur SiC. Les auteurs rapportent que ces structures sont de phase wurtzite 

entièrement relaxée. Ils observent également une orientation basale commune entre elles. Ils proposent que 

ces structures soient issues d’une épitaxie à distance avec le substrat monocristallin à travers la monocouche 

de graphène, vérifiant le concept de « remote epitaxy » introduit par Kim et al.124 Ils montrent également 

que des interactions faibles (de type van der Waals) existent à l’interface entre le tétraèdre de GaN et le 

substrat. Dans notre cas, l’influence d’un substrat monocristallin sous-jacent est exclue puisque le graphène 

est transféré sur une couche de SiO2 amorphe. Ainsi, la croissance de ces structures pourrait se faire par une 

véritable épitaxie de van der Waals sur le graphène, ce que nous testerons plus loin en sondant les forces 

d’interaction à l’interface. 

D’après les observations STEM-HAADF, d’une coupe perpendiculaire à l’un des côtés du tétraèdre (Figure 

IV- 20-a et b), cette structure cristallise principalement en phase cubique. L’axe de zone a été déterminé 

comme une direction de type 〈110〉, indiquant que les facettes de la pyramide sont des plans de type {111}. 

La direction de croissance est [111]. Quelques fautes d’empilement sont présentes (flèches violettes) ainsi 

que des portions de 2 à 8 plans d’empilement wurtzite (rectangle en surbrillance bleu), suivant la direction 

de croissance [111]. Il y a donc compétition entre la stabilité du matériau massif, favorable à la phase 

wurtzite14,15 et la stabilité des facettes de ces tétraèdres qui doit privilégier l’empilement cubique. On 

remarque que les premiers plans de GaN, à l’interface graphène/GaN, correspondent à la phase wurtzite 

(Figure IV- 20-a et observée également sur un autre tétraèdre). Cela suggère que la nucléation de ces 

structures sur le substrat de graphène se fait préférentiellement en phase wurtzite. 

 

 

Figure IV- 20 : Images STEM-HAADF d’une coupe transverse réalisée à la FIB d’un tétraèdre, en axe de zone 〈110〉 (a) en vue 
large et (b) de deux zones particulières présentant des défauts d’empilement (SF) repérés par des flèches violettes. Les rectangles 

bleus en surbrillances correspondent aux segments de phase wurtzite (WZ). 
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Ces structures ne sont pas celles correspondant à nos objectifs, mais nous les avons trouvées dignes d’intérêt 

et nous présentons leurs propriétés optiques mesurées en CL à basse température sur deux tétraèdres obtenus 

par MOVPE sur un substrat de graphène transféré (Figure IV- 21). Leur émission est comprise entre 3.0 et 

3.3 eV sans contribution à 3.47 eV correspondant au NBE du GaN en phase wurtzite. Sur ces spectres, on 

remarque une faible émission autour de 3.28 eV et de nombreuses émissions à plus basse énergie. Dans la 

littérature, le pic NBE du GaN cubique est rapporté entre 3.26 eV et 3.302 eV à basse température291–294. 

Suivant les études, des contributions associées aux DAP sont aussi observées mais à des énergies différentes 

variant entre 3.132 eV et 3.178 eV. Le Tableau IV- 2 donne les différentes valeurs rapportées dans ces 

études du NBE et du DAP mesurées par photoluminescence (PL) à basse température.  

 

Tableau IV- 2 : Valeurs rapportées dans la littérature du pic NBE et DAP mesurée en PL à basse température sur du GaN cubique. 
Des remarques sur la température de mesure et la présence de GaN en phase wurtzite sont données suivant les études.  

Référence NBE ZB (eV) DAP (eV) Remarques 

Ramirez-Flores et al.291 3.291 3.173 PL à 10 K, faible contribution du GaN WZ 

As et al.292 3.26 3.15 PL à 2 K, présence de GaN WZ non précisée 

Wu et al.293 3.274 3.178 PL à 6 K, pas de contribution du GaN WZ 

Daudin et al.294 3.260 3.132 PL à 8 K, faible contribution du GaN WZ 

 

 

Ainsi, on peut attribuer le pic autour de 3.28 eV au NBE du GaN en phase cubique et il est probable que des 

transitions liées aux DAP contribuent au spectre. Cependant, il y a de multiples contributions à basse 

énergie. Jacopin et al.295 ont observé des émissions similaires dans des nanofils de GaN en phase wurtzite 

présentant des insertions de segments cubiques. Les auteurs attribuent ces émissions aux transitions de type-

II entre la matrice wurtzite et les différentes épaisseurs des insertions cubiques. Une autre étude attribue une 

émission à 3.17 eV à de telles transitions de type-II296. Les auteurs ont observé une dépendance avec la 

puissance d’excitation de la position du pic. Ainsi, des transitions de type-II entre les segments de wurtzite 

de diverses épaisseurs et la matrice cubique de nos structures, contribuent certainement au spectre dans la 

gamme d’énergie au-dessous de 3.26 eV. 
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Dans cette partie, nous avons corrélé les caractérisations structurales et optiques des différentes 

structures obtenues par reprise de croissance latérale MOVPE sur les nanofils PAMBE ou bien par 

croissance directe sur graphène.  

Les deux catégories de structures hexagonales, symétriques et asymétriques, sont très semblables du point 

de vue de leurs origines (croissance latérale sur un nanofil PAMBE initial) et de leurs propriétés optiques 

(CL dominée par un pic D0XA assez large probablement lié à un dopage Si non-intentionnel élevé et parfois, 

contribution importante d’une transition DAP). La morphologie des hexagones asymétriques est le signe 

qu’une IDB est présente dans l’objet. Les hexagones symétriques peuvent être parfaitement exempts de 

défauts étendus, mais la plupart d’entre eux contiennent tout de même des défauts qui sont probablement 

d’origine extrinsèque (cavités, fautes d’empilements, domaines d’inversion de polarité). Une préparation de 

surface optimisée devrait permettre de s’affranchir de ces défauts. Certaines des cavités proviennent de la 

coalescence de deux objets lors de la croissance latérale. 

Les structures en pyramides hexagonales ont une polarité Ga qui est présente dans les nanofils PAMBE 

initiaux ou bien qui se développe en tout début de reprise de croissance MOVPE. Leurs caractéristiques 

optiques sont assez semblables à celles des précédentes structures.  

 

Enfin des tétraèdres bien réguliers se forment par croissance MOVPE directe sur la surface de 

graphène. Ces derniers objets ne correspondent pas à notre objectif mais ils sont surprenants à deux points 

de vue : leur phase cristalline est majoritairement cubique et ils nucléent sur le graphène par un mécanisme 

 

Figure IV- 21 : (a) Spectres CL de deux tétraèdres crus par MOVPE sur un substrat de graphène transféré. Les mesures CL sont 
réalisées à 5 K avec une tension d’accélération de 5 kV.  
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certainement différent de celui qui conduit à la formation des nanofils PAMBE. Nous comparerons plus loin 

les interactions à l’interface graphène/GaN pour ces deux grandes catégories d’objets MOVPE : épitaxiés 

sur les nanofils PAMBE ou directement sur le graphène transféré. Les observations MEB ont révélé une 

orientation basale commune pour l’ensemble des structures étudiées. Cela indique que les tétraèdres sont 

bien en épitaxie avec le graphène.  

 

L’objectif de cette étude est de réaliser des micro-domaines de GaN pouvant servir à la réalisation de 

dispositif à base de III-N. Il est primordial que ceux-ci ne présentent aucun défaut cristallin. D’après ces 

différentes caractérisations, seuls les hexagones symétriques peuvent présenter les caractéristiques 

morphologiques souhaitées. De plus, certains d’entre eux ne présentent aucun défaut étendu et leur 

luminescence est satisfaisante, même si elle traduit un dopage non-intentionnel élevé. Il est donc intéressant 

d’étudier plus en détail leur cinétique de croissance afin de pouvoir contrôler leur formation.  

 

4.2.2. Mécanisme de croissance  

 

De nombreuses études sont publiées sur la morphologie de structures de GaN obtenues en épitaxie 

sélective, surtout par des méthodes en phase vapeur (VPE). En effet, avec ces dernières la sélectivité (pas 

de dépôt sur le masque diélectrique) est obtenue pour une large gamme de conditions. Plusieurs types de 

facettes peuvent se développer270,297,298. La forme des objets obtenus dépend très fortement des nombreux 

paramètres de croissance : le gaz vecteur, la pression, le rapport V/III, la température… Les bords du masque 

influencent également la morphologie en début de croissance sélective. Notamment, la cinétique des facettes 

en contact avec le masque peut être ralentie298. Sans cette perturbation, la morphologie des objets peut être 

décrite et/ou prédite par des diagrammes de Wulff299–301. 

Le diagramme d’équilibre (-plot) est basé sur les énergies de surface des différentes facettes et la 

minimisation de l’énergie libre du cristal. Le diagramme cinétique (-plot), lui, repose sur la connaissance 

des vitesses de croissance de chaque type de facette. Beaucoup d’expériences sont réalisées avec la direction 

[0001] normale au substrat. La forme de pyramide hexagonale (de polarité Ga) est très bien décrite et très 

souvent observée, avec six facettes {101̅1̅} et parfois une troncature (0001) de polarité Ga au sommet287,302. 

Moins de données sont disponibles pour des structures se développant selon l’axe [0001̅], c’est à dire avec 

la polarité N de la structure qui nous intéresse. 

On peut citer les travaux de thèse de G. Laval288 portant sur l’élargissement en MOVPE de plots de GaN, 

obtenus par épitaxie sélective dans la direction [0001̅]. La morphologie finale des objets, présentée 

en Figure IV- 22-a, est très similaire à celle des hexagones symétriques que nous obtenons sur notre système. 
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D’autres travaux expérimentaux de croissance sélective en MOVPE298, présentés en Figure IV- 22-b, ont 

conduit à la construction d’un diagramme -plot. Il s’agit d’une croissance sur un substrat orienté (112̅0) 

qui permet de révéler les anisotropies de croissance des diverses facettes d’intérêt pour nous. En effet, la 

forme obtenue est assez similaire à celle des objets qui nous intéressent : la facette (000-1) est large ; 

perpendiculairement à celle-ci, des facettes {101̅0} se sont développées ; plus bas des facettes inclinées de 

type {101̅1} font la jonction avec la facette (0001) opposée. Une facette {112̅0} est encore présente car 

elle correspond à l’orientation du substrat, mais une croissance plus longue la ferait probablement 

disparaître. On retrouve donc les principales facettes qui se sont développées sur nos « hexagones 

symétriques », représentées schématiquement en Figure IV- 22-c. Une autre étude301 estime les rapports de 

vitesses des principales facettes, faisant apparaître que les facettes les plus lentes (celles qui vont se 

développer) sont (0001̅) avec une vitesse proche de 0, puis celles du type {101̅1} avec la polarité N, puis 

les {101̅0}. Encore une fois, ce sont celles que nous observons sur nos objets. 

 

 

Figure IV- 22 : Images MEB (a) des structures obtenues par croissance latérale sur des plots de GaN en polarité N. L’image du 
bas est issue d’une coupe en section transverse d’une des structures288, (b) de la structure obtenue par croissance sélective sur 
un substrat orienté (11-20)298. (c) Représentation schématique de la forme de la structure « hexagone symétrique ». 

 

L’introduction de marqueurs AlN pendant la reprise de croissance nous a permis de détailler la 

formation de ces structures. Dans ces expériences, le graphène entre les nanofils PAMBE initiaux a été 

conservé. Les dimensions typiques de ces nanofils initiaux sont un diamètre de 30 nm et une hauteur de 200 

nm. Le premier marqueur n’est pas introduit trop tôt pour éviter de perturber le début de la reprise. Pour 

cela, la première phase de la reprise de croissance latérale sur les nanofils est réalisée pendant 280 s à 950 

°C avec une pression de 150 mbar dans le réacteur et des flux de NH3 et TEGa de 5000 sccm et 25 sccm 

respectivement. Puis, avec ces mêmes flux de NH3 et de TEGa, dix cycles de croissance latérale alternant 

40 s d’AlN (avec un flux de 20 sccm de TMAl) et 280 s de GaN ont été réalisés. Les conditions de croissance 
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restent fixes pendant toute la procédure. La Figure IV- 23-a montre un « hexagone symétrique » avec 

marqueurs. Les dimensions présumées du nanofil initial sont représentées par le rectangle vert. 

D’une façon remarquable, pendant la phase de croissance avant le premier marqueur, les facettes {101̅1} se 

développent considérablement et la croissance selon (000-1) est loin d’être nulle. Pour en savoir plus sur 

cette phase initiale, il faudrait introduire des marqueurs plus tôt. On peut présumer que l’interface 

GaN/graphène joue un rôle important dans la compétition entre le développement des facettes verticales 

{101̅0} et obliques {101̅1} : la formation de cette interface n’est certainement pas favorisée puisqu’on 

utilise des conditions de croissance MOCVD qui ne conduisent pas (ou très peu) au dépôt de nouvelles 

structures de GaN sur le graphène. Au début de la reprise de croissance, développer les plans {101̅1} au 

détriment des plans {101̅0} permet, de ne pas augmenter l’aire de l’interface avec le graphène. 

 

 

Figure IV- 23 : (a) Image STEM-HAADF d’une structure hexagonale symétriques en axe de zone < 112̅0 >. Le rectangle vert 
représente le nanofil PAMBE initial. Les contrastes sombres correspondent aux marqueurs d’AlN introduit pour suivre 
l’évolution de la croissance latérale. (b) Evolution temporelle de la surface des différentes facettes de la structure en (a).  

 

On note également que dans cette phase, le sommet de la structure n’est pas un plan (0001̅) bien plat. Le 

premier marqueur est nettement bombé, la facette au sommet doit donc présenter de nombreuses marches 

atomiques favorables à l’incorporation des espèces incidentes. Cela peut expliquer la forte croissance selon 

(0001̅) pendant la première phase de la reprise, alors que plusieurs travaux l’estiment négligeable. A partir 

du 3ème marqueur, la facette au sommet s’est lissée, elle est proche d’un plan (0001̅) idéal. C’est à ce 

moment que la croissance verticale de GaN devient quasiment nulle, comme attendu dans les -plots.  

Arrivé à ce stade, les facettes verticales {101̅0} réapparaissent. Leur vitesse est également proche de 0 dans 

cette phase de la reprise et leur surface augmente rapidement (Figure IV- 23-b). Il est important de noter 

que l’introduction de marqueurs présente l’inconvénient de conduire à un dépôt relativement uniforme sur 

le substrat. Ce dépôt en surface est visible sur la Figure IV- 23-a et son épaisseur augmente avec le nombre 

de marqueurs introduits. Dès les premiers marqueurs, la surface entourant les objets n’est donc plus du 
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graphène et l’argument sur l’énergie de l’interface substrat/GaN n’est plus valable. C’est sans doute pour 

cette raison que les plans {101̅0} se développent à nouveau.  

Pour étudier les étapes suivantes, nous nous focalisons sur un autre objet qui résulte sans doute d’une 

coalescence, présenté en Figure IV- 24. Il a la particularité de présenter à sa droite (Figure IV- 24-c) une 

morphologie typique de l’étape décrite juste au-dessus, tandis que la morphologie à gauche (Figure IV- 24-

b) témoigne d’une évolution plus avancée des facettes. 

 

 

Figure IV- 24 : (a) Images STEM-HAADF de deux structures hexagonales symétriques coalescées en axe de zone < 112̅0 >. 
(b) Agrandissement de la partie gauche de la structure où un changement de vitesse de croissance des facettes, associées au 
plan m, est observé. (c) Agrandissement de la partie droite de la structure où la vitesse de croissance des facettes, associées au 
plan m, est bloquée et la croissance s’effectue principalement sur les facettes inclinées, associées au plan r.  

 

A partir de ces images (Figure IV- 24) et de la position des marqueurs, nous avons estimé les volumes des 

deux parties ainsi que leur évolution dans le temps, présentée en Figure IV- 25. Pour ces estimations, l’objet 

est supposé avoir une symétrie hexagonale. Cette hypothèse se fonde sur les observations SEM présentées 

plus haut : les vues planes d’objets similaires révèlent des objets assez symétriques. Il y a cependant des 

écarts à des formes hexagonales régulières. Dans le plan de coupe des objets, nos mesures sont précises à 

3%. En prenant un écart possible de 10 % des dimensions des parties non-visibles par rapport celles 
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mesurées, on estime une incertitude d’environ 23% sur les valeurs de volumes rapportées. Le volume de 

la partie droite augmente linéairement dans le temps (courbe bleue en Figure IV- 25-a). Cette partie capte 

donc depuis la phase gazeuse, une quantité de matière constante par unité de temps, indépendamment de 

l’aire que développe l’objet (Figure IV- 25-b). Ceci suggère que dans la partie droite, la croissance est 

limitée par le transport de masse (diffusion des espèces en phase gazeuse puis diffusion des espèces 

adsorbées sur la surface de l’objet). Il n’y a pas de limitation par la cinétique d’incorporation des espèces à 

la surface de l’objet. 

 

Figure IV- 25 : (a) Evolution temporelle du volume pour la partie droite et la partie gauche de la structure. Variation de la 
quantité de matière par unité de temps en fonction de l’aire de la structure pour la partie droite (b) et la partie gauche (c). 

 

En revanche l’augmentation du volume de la partie gauche n’est pas constante (courbe rouge en Figure IV- 

25-a). On est proche d’un régime linéaire jusqu’à 20 min, mais l’augmentation de volume ralentit beaucoup 

jusqu’à être quasiment nulle vers 35 min (Figure IV- 25-c). Au-delà de 40 min, on retrouve un régime 

linéaire. Ce comportement est singulier : pendant un laps de temps, la croissance est quasiment inhibée sur 

cette partie. Ce comportement ne peut être expliqué par un manque d’espèce incidentes : les conditions de 

croissance sont fixes et la densité des objets est suffisamment faible pour exclure un effet de compétition 

entre des objets voisins ; par ailleurs la croissance reprend un rythme régulier ensuite. Ce comportement 

n’est pas non plus lié à une diffusion des espèces vers la partie opposée de l’objet : on n’observe aucune 

corrélation entre l’évolution des volumes des deux parties.  
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L’observation des marqueurs de la partie gauche révèle que cette inhibition de croissance presque complète, 

correspond à la disparition des facettes inclinées {101̅1} au profit des facettes verticales {101̅0}. Lorsque 

que ce processus est achevé, c’est-à-dire que l’aire de la facette {101̅1} tend vers zéro, la croissance selon 

〈101̅0〉 est réactivée. La Figure IV- 26 illustre ce basculement des vitesses de croissance des deux types de 

facettes après 35 min. 

 

Figure IV- 26 : Evolution temporelle des vitesses de croissance des différentes facettes de la structure. 

 

Notons que dans cette étape de la reprise, nous relevons le même phénomène sur plusieurs objets observés. 

Il ne peut pas s’agir non plus d’une diffusion des espèces incidentes d’une facette à l’autre car la quantité 

totale de matière incorporée (i.e. variation du volume) est quasi nulle au moment du basculement vers 35 

min. Nous concluons qu’il existe une limitation de la croissance par la cinétique d’incorporation des espèces 

incidentes. D’une part, l’aire des surfaces {101̅1} devient très faible, les sites d’incorporation sur ces facettes 

sont donc en nombre limité. D’autre part, la progression des facettes verticales {101̅0} est inhibée, alors que 

leur aire augmente. C’est donc qu’une forte barrière énergétique doit s’opposer à la nucléation de nouveaux 

plans atomiques sur ces facettes.  

Il est remarquable que cet obstacle soit levé dès que ces facettes {101̅0} atteignent la surface du substrat. 

En effet, dès le moment qu’une arête se forme entre ces deux surfaces, la progression des facettes {101̅0} 

reprend. Cette arête est probablement un lieu favorable pour initier la croissance de nouveaux plans 

atomiques {101̅0}. Cette hypothèse rejoint des observations sur la croissance radiale de nanofils de GaN 

par MBE172. Les auteurs ont montré que cette croissance radiale procède par l’ascension de plusieurs plans 

atomiques qui partent de la base du nanofil en contact avec le substrat. Rappelons toutefois que pendant 



Chapitre IV. Elaboration de micro-domaines de GaN 

 

164 
 

l’étape que nous venons d’analyser, la surface du substrat qui entoure le domaine est déjà recouverte de 

fines couches de III-N, l’introduction des marqueurs d’AlN ayant permis leur nucléation sur le graphène. Il 

n’est donc pas garanti que les mécanismes que nous venons de décrire opèrent pour une croissance de GaN 

sans marqueurs. Dans ce cas, on retrouverait une arête entre facettes {101̅0} et graphène. Celle-ci, comme 

nous l’avons constaté pour la première étape de reprise, ne semble pas favorable à initier la progression des 

facettes verticales. Néanmoins, cette dernière phase de développement des microdomaines de GaN pendant 

la reprise MOVPE est particulièrement adaptée à nos objectifs : leur morphologie est proche d’un cylindre 

à base hexagonale, la croissance axiale est quasiment stoppée et les facettes verticales progressent 

latéralement.  

 

4.2.3. Caractérisation des forces de liaison à l’interface 

 

Dans cette partie, nous allons nous intéresser aux forces de liaison à l’interface entre les structures 

épitaxiées et le substrat de graphène. Précédemment, nous avons identifié les structures provenant de la 

reprise de croissance latérale sur les nanofils PAMBE et celles issues de la croissance MOVPE directement 

sur graphène. L’orientation basale commune de ces quatre structures (hexagone symétrique, hexagone 

tronqué, pyramide et tétraèdre) démontre une relation d’épitaxie entre celles-ci et le graphène. D’après les 

études des chapitres précédents, on suppose que des liaisons fortes existent à l’interface entre les nanofils 

PAMBE et le graphène. Journot et al.127 ont démontré que les structures de type tétraèdre pouvaient être 

déplacées sur la surface du graphène à l’aide d’une pointe sans endommagement. De plus, ils observent une 

séparation d’environ 3.7 Å à l’interface entre le tétraèdre et le graphène, qu’ils associent au « gap de van 

der Waals ». Les auteurs concluent que ces structures sont obtenues par épitaxie à distance avec le SiC à 

travers la couche de graphène et que des liaisons faibles sont présentes à l’interface entre le GaN et le 

graphène. Nous avons reproduit cette expérience pour les tétraèdres mais également pour les nanofils 

PAMBE, en comparant la force de friction nécessaire à leur déplacement. Ces expériences ont été menées 

par C. David sur l’AFM utilisé pour la caractérisation de surface du graphène présenté en section 3.1.1. 

L’expérience consiste à balayer la pointe en mode contact, sur la surface du graphène en passant par la 

position de la structure à déplacer. Pendant ce déplacement, la distance entre la pointe et la surface de 

l’échantillon est gardée constante et une courbe de friction est enregistrée. Celle-ci s’obtient à partir de la 

déflexion du cantilever, Δf en mV, et permet de caractériser la force de liaison, F, d’après la formule 𝐹 =

 ∆𝑓 × 𝑠 × 𝑘, où s et k correspondent à la sensibilité du détecteur et à la raideur de la pointe.  
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Le déplacement d’un tétraèdre épitaxié par MOVPE (voir Figure IV- 27-a) est réalisé avec une 

pointe de raideur k = 46 N/m et une sensibilité de 59 nm/V. L’image AFM en Figure IV- 27-b permet de 

déterminer la position initiale du tétraèdre. La flèche bleue représente la distance de 50 nm balayée par la 

pointe AFM à la surface du graphène. Le tétraèdre a été déplacé en translation et a effectué également une 

légère rotation (Figure IV- 27-c). Cette première expérience reproduit donc le résultat de Journot. La Figure 

IV- 27-d présente la courbe de friction mesurée lors du déplacement du tétraèdre. Nous avons divisé cette 

force de friction par la surface de de contact entre le tétraèdre et le graphène et réalisé 5 déplacements 

successifs du même objet ( Figure IV- 27-e). la force nécessaire au premier déplacement est de 1.1 µN/µm2 

alors qu’elle est deux fois moins élevée et reste constante pour les déplacements ultérieurs (autour de 0.45 

µN/µm²). 

 

 

 

Figure IV- 27 : (a) Images MEB du tétraèdre utilisé pour l’expérience de déplacement par la pointe AFM. (b) Image AFM de la 

position initiale du tétraèdre et (c) après balayage de la pointe sur la surface du graphène en mode contact. La flèche bleue 
correspond à la distance parcourue par la pointe AFM de 50 nm. Sur l’image (c) le tétraèdre a été déplacé selon la trajectoire 
de la pointe en translation et en effectuant une rotation à la surface du graphène. Les barres d’échelle sur les images (a)-(c) 
correspondent à 500 nm. (d) Courbe de friction mesurée lors du déplacement d’un tétraèdre. (e) Variation de la force exercée 
normalisée par la surface de contact pour les déplacements successifs réalisés. La barre d’erreur correspond à 30 % d’erreur 
sur la mesure de friction.  
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Cette même expérience a été menée sur plusieurs nanofils élaborés par PAMBE. La Figure IV- 28 présente 

les premiers essais de déplacement sur trois nanofils différents avec une pointe de raideur k = 26 N/m et une 

sensibilité de 100 nm/V. La Figure IV- 28-a permet de déterminer la position initiale des nanofils. Pour 

commencer, un déplacement de 50 nm avec une force identique à celle appliquée sur les tétraèdres est 

produit sur une trajectoire qui passe par le nanofil (Figure IV- 28-a). Comme on peut le voir, la position du 

nanofil reste inchangée (Figure IV- 28-b). De plus, l’image des nanofils présents sur la surface sondée, 

acquise après le déplacement, les fait tous apparaître plus gros qu’auparavant. Ceci suggère que la pointe a 

été endommagée. Deux autres déplacements de la pointe ont été effectués, avec des forces appliquées plus 

importantes (Figure IV- 28-c et e) sur des nanofils voisins. Une fois encore, le nanofil visé n’a pas changé 

de position après ces essais (Figure IV- 28-d et f). De plus, l’image des objets sondés après la tentative de 

déplacement traduit de nouvelles dégradations de la pointe. Celle-ci s’est probablement cassée sous l’effort. 

Lors du dernier déplacement, la force mesurée, normalisée par la surface de contacte d’un nanofil de 30 nm 

de diamètre, correspond à 1100 µN/µm². Cette valeur est bien plus grande que celle qui a permis de déplacer 

le tétraèdre (F = 1.1 µN/µm²) mais n’est pourtant pas suffisante pour déplacer les nanofils. 

 

 

Figure IV- 28 : Image AFM, en haut (a, c, e), de la position initiale des nanofils et en bas (b, d, f), après la tentative de 
déplacement suivant la flèche bleue avec une force exercée de plus en plus forte. Le dédoublement des nanofils et le changement 
de morphologie sont dus à l’endommagement de la pointe AFM lors de l’effort pendant déplacement. Les échelles de dimension 

et de topographie sont identiques pour toutes les images.  

 

Un autre essai de déplacement a été réalisé avec une pointe plus raide (k = 42 N/m) et une sensibilité de 60 

nm/V. Comme on peut le voir sur la Figure IV- 29, une fois encore, la pointe est endommagée et le nanofil 

n’a pas été déplacé.  
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Figure IV- 29 : Images AFM (a) de la position initiale du nanofil et (b) après la tentative de déplacement. Le dédoublement de 

l’image des nanofils est dû à l’endommagement de la pointe AFM lors de l’effort.  

 

Ces expériences confirment que les interactions à l’interface tétraèdre-graphène et nanofil-graphène ne sont 

pas de même nature. Pour aller plus loin, nous comparons les énergies mises en jeu à l’interface pour les 

deux objets. Pour cela, on considère que pour briser une liaison d’interface, le travail correspond à la force 

nécessaire au déplacement des atomes d’une demi-maille dans le plan de l’interface (d’un site atomique à 

son plus proche voisin). Considérons le paramètre de maille dans le plan du GaN 3.189 Å et une valeur 

calculée par DFT de l’énergie des liaisons C-N qui pourraient se former à l’interface avec le graphène (6.37 

eV par maille élémentaire)206.  

Pour les tétraèdres, une force de 1.1 µN/µm2 suffit à déplacer les objets. Le travail correspondant à cette 

force sur un déplacement d’une demi-maille est de 1.75×10-4 J/m2, soit 1.1 meV/nm2, ou encore environ 0.1 

meV par maille élémentaire de GaN. C’est donc plus de 4 ordres de grandeur plus faible que la liaison C-N 

considérée. Cette valeur est bien plus en accord avec les énergies mises en jeu dans les interactions de van 

der Waals. Nous concluons donc que la formation par MOVPE des tétraèdres directement sur le graphène 

est bien régie par une épitaxie de van der Waals. 

Quant aux nanofils, la force appliqué la plus importante, de 1100 µN/µm2 n’a pas suffi à les déplacer. La 

même démarche que précédemment conduit à une énergie de liaison minimale de 0.1 eV par maille 

élémentaire, à leur interface avec le graphène. Cette valeur qui est une moyenne par maille se rapproche de 

l’ordre de grandeur des énergies de liaisons chimiques, surtout si l’on considère que les atomes de part et 

d’autre de l’interface ne sont pas forcément tous liés entre eux. Cette dernière hypothèse est compatible avec 

l’idée d’une supercellule de coïncidence entre les réseaux graphène et GaN proposée par Kumaresan et al.133 

Cette supercellule qui correspond à l’orientation basale de nos épitaxies de GaN sur graphène, a la superficie 

de 9 mailles élémentaires de GaN. Notre valeur d’énergie de liaison serait consistante avec l’existence d’au 

moins une liaison chimique toutes les 60 mailles élémentaires de GaN. Mais nous n’irons pas plus loin dans 

cette comparaison. En effet, il faut aussi noter que l’énergie pour cliver un cristal est bien plus faible que la 

somme des liaisons chimiques qui sont brisées au final. Des phénomènes que nous n’avons pas considérés 
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ici seraient donc à prendre en compte pour comparer les forces que nous avons utilisées avec celle nécessaire 

pour briser un nanofil. La conclusion importante est la différence flagrante des interactions d’interface des 

tétraèdres et des nanofils de GaN. 
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4.3. Perspectives 

4.3.1. Vers des dispositifs luminescents dans l’ultraviolet 

 

L’objectif de cette partie est de tester le potentiel applicatif des structures hexagonales symétriques 

obtenues par reprise de croissance latérale MOVPE sur les nanofils PAMBE. Pour cela, nous avons élaboré 

cinq puits quantiques GaN/AlGaN après l’étape de reprise de croissance. La température de croissance est 

fixée à 900 °C pendant toute la procédure. Une première reprise de croissance latérale sur les nanofils est 

réalisée avec une pression de 150 mbar dans le réacteur pendant 500 s avec un flux de NH3 et TEGa de 5000 

sccm et 25 sccm respectivement. Puis, avec ces mêmes flux de NH3 et de TEGa, cinq cycles de croissance 

latérale alternant 76 s d’AlGaN (avec un flux de 30 sccm de TMAl) et 120 s de GaN ont été réalisées. La 

Figure IV- 30 présente une structure hexagonale symétrique observée en STEM-HAADF et analysée par 

EDX. On retrouve la morphologie décrite précédemment (section 4.2.1.a) sans défaut étendu. Sur ces deux 

images, les barrières d’AlGaN apparaissent très nettement, en sombre sur Figure IV- 30-a, et en rouge Figure 

IV- 30-b. On remarque cependant que les épaisseurs des puits et des barrières ne sont pas homogènes. Il 

serait certainement souhaitable d’attendre la formation des facettes verticales, avant de réaliser les puits 

quantiques. Nous avons toutefois caractérisé les propriétés optiques de ces structures en CL à basse 

température (5 K).  

 

La Figure IV- 31 présente les mesures réalisées sur l’une des structures hexagonales symétriques repérées 

au MEB (Figure IV- 31-a). Comme on peut le voir sur les cartographies d’intensité de CL pour plusieurs 

énergies, deux zones peuvent être identifiées. La première zone, au centre de la structure, émet 

principalement dans la gamme d’énergie proche du NBE GaN (3.4-3.5 eV). Tandis que la deuxième zone, 

à la périphérie de la structure, émet à plus haute énergie, 3.6 eV et au-delà. D’après les observations TEM, 

 

Figure IV- 30 : (a) Images STEM-HAADF d’une structure hexagonale symétrique avec cinq puits quantiques de GaN. (b) 
Analyses EDX de cette même structure. Les barrières en AlGaN apparaissent distinctement (en rouge).  
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on peut associer cette dernière à l’émission des puits quantiques GaN. La première zone correspond 

probablement à la reprise de croissance latérale de GaN autour du nanofils PAMBE puisqu’à 30 keV, on 

sonde l’objet dans toute sa profondeur. Pour une tension d’accélération de 10 keV, d’après des simulations 

de Monte-Carlo, l’épaisseur sondée dans le matériau de GaN est estimé à plusieurs centaines de nm303. 

D’après le spectre (Figure IV- 31-g), l’émission est dominée par la contribution des puits quantiques. La 

largeur importante de ce pic peut être expliquée par l’inhomogénéité d’épaisseur des puits quantiques. Il est 

possible aussi que des contributions des puits quantiques sur le plan c interviennent aussi dans cette gamme 

d’énergie 

Ces résultats préliminaires sont encourageants pour la réalisation de dispositifs sur les micro-domaines de 

GaN constitués par ces objets de morphologie hexagonale symétrique et obtenus par reprise de croissance 

latérale MOVPE sur des nanofils PAMBE.  

 

 

 

Figure IV- 31 : (a) Image MEB de la structure caractérisée en CL à 5 K et 30 kV. (b)-(f) Cartographie de la variation d’intensité 
pour différentes énergies, proche du NBE du GaN (b) et (c) et à plus haute énergie (d)-(f) associée à l’émission des puits 

quantiques. (g) Spectre CL moyen de la structure.  
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4.3.2. Homogénéisation du template 

 

Pour la réalisation de dispositifs sur les micro-domaines de GaN, nous avons déjà mentionné qu’il 

est important que les nanofils initiaux, représentant la brique de base de cette approche, soient homogènes 

en taille. Il faut également contrôler la position des nanofils. Une approche prometteuse est de réaliser une 

croissance sélective et organisée de nanofil sur des motifs de graphène (pattern en anglais). Si le diamètre 

du motif de graphène est de l’ordre de celui du nanofils, on peut espérer obtenir un nanofil unique isolé sur 

chacun des motifs. Des travaux préliminaires, réalisés avec M. Morassi, ont montré la faisabilité de cette 

approche304. Pour cette première étude, la préparation du substrat de graphène « patterné » a été réalisée par 

N. Guan et J-R. Coudevylle. En Figure IV- 32 sont présentées les étapes nécessaires à la préparation des 

échantillons. Le transfert du graphène suit la même procédure que celle présentée en chapitre II (section 

2.1.2.b). Les motifs de graphène de taille nanométrique (45 à 400 nm de rayon) sont réalisés par lithographie 

électronique. Pour cela, une résine (ici Ma-N, résine négative) est déposée sur la surface du graphène. Les 

motifs souhaités sont protégés par la résine après écriture au faisceau électronique. Les étapes de 

développement puis de gravure par plasma oxygène permettent de définir les motifs de graphène. Pour finir, 

la résine réticulée qui protège les motifs est enlevée par des bains successifs de solvants (acétone, 

isopropanol).  

 

 

Figure IV- 32 : Représentation schématique des différentes étapes du procédé réalisés pour la réalisation de substrat de 
graphène organisé.  

 

La croissance de nanofils sur ces échantillons de graphène « patterné » a été effectué dans les conditions de 

sélectivité, à 815 °C, pour une durée de croissance totale de 3, 4 et 6 heures. La sélectivité est confirmée par 

la présence de zone micrométriques de graphène sur la surface de l’échantillon. Dans ces grandes zones, les 

caractéristiques des nanofils sont comparables à ceux réalisés sur graphène continu. Les meilleurs résultats 

ont été obtenus après une croissance de 3h. Pour un diamètre nominal de 100 nm (2 fois supérieur au 

diamètre des nanofils), un nanofil vertical unique pousse sur la majorité des motifs. Cependant, certains 

motifs (~ 5%) présentent 2 ou 3 nanofils (Figure IV- 33-a) alors que d’autres (~ 30%) sont vides (indiqués 
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par une flèche sur la Figure IV- 33-b). Par ailleurs, la longueur moyenne des nanofils se réduit à 600 nm sur 

les motifs de graphène micrométriques à environ 250 nm pour les motifs de 100 nm de diamètre.  

 

Figure IV- 33 : Croissance sélective de nanofils de GaN sur des motifs de graphène de 100 nm de diamètre. (a) Vue générale 
du motif où on observe une inhomogénéité du nombre de nanofils sur les motifs de graphène. (b) Un agrandissement où des 
motifs n’ont pas permis la croissance de nanofils de GaN, indiqués par les flèches rouges.  

 

Pour les croissances plus longues (4 et 6 heures), le taux de remplissage des motifs, dont le diamètre est égal 

ou supérieur à 100 nm, est quasi parfait. Les zones non occupées par des nanofils peuvent être associées à 

des défauts liés à la préparation du substrat (transfert et/ou étape de lithographie). Comme précédemment, 

une distribution de la longueur des nanofils est observée suivant la dimension du motif. Plus le diamètre du 

motif est petit, plus la longueur des nanofils est faible. Cela s’explique par l’augmentation du temps 

d’incubation lorsque la taille des motifs diminue. Ce phénomène est lié à la réduction de la densité des sites 

de nucléation et donc de la probabilité de nucléer les nanofils de GaN, avec la diminution de la taille des 

motifs. Pour un motif de 100 nm de diamètre, le temps d’incubation est estimé à 2 heures. Sur un motif de 

diamètre comparable à celui des nanofils, c’est-à-dire 20-50 nm, le temps d’incubation devient 

déraisonnablement trop long. Même après 6h de croissance, aucun nanofil n’a été observé pour des motifs 

de diamètre inférieur à 90 nm.  

 

D’après les études de l’évolution du temps d’incubation avec les flux de matière (chapitre II, section 

2.2.2.c), nous avons démontré que des conditions optimisées permettent d’accélérer la nucléation, jusqu’à 

35 min, sur un substrat de graphène continu. La Figure IV- 34 présente les images MEB d’un échantillon 

réalisé dans de telles conditions : forts flux (ΦN = 13.4 nm/min et ΦGa = 18.8 nm/min) à 815 °C pour une 

durée de croissance totale de 90 min. Cela correspond sur un graphène continu à un temps d’incubation de 

35 min et 55 min de croissance.  
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Comme on peut le voir sur ces images, la sélectivité de croissance est bonne. Pour les motifs de diamètre 

de 50 nm, proche du diamètre nominal d’un nanofil, nous observons la présence d’1 ou 0 nanofil par motif. 

L’utilisation de ces conditions de croissance a donc permis la nucléation sur des motifs de très faibles 

dimensions. Néanmoins, le taux de remplissage n’est pas parfait. Pour les diamètres supérieurs (65 à 250 

nm), le taux de remplissage s’améliore jusqu’à devenir idéal, mais on observe alors plusieurs nanofils par 

motif. De plus, nous n’avons pas observé de nanofils sur les motifs de diamètre inférieur à 50 nm. Cela peut 

s’expliquer par un temps de croissance trop court pour que la nucléation soit possible sur ces motifs. Il est 

également possible que d’adhérence des petits motifs sur SiO2 soit mauvaise et qu’ils se détachent de la 

surface pendant les étapes de développement et de nettoyage. 

En conclusion, des conditions de croissance adaptées permettent de réduire le temps d’incubation sur les 

petits motifs (diamètre inférieur à 100 nm), lesquels sont nécessaires pour avoir un nanofil unique par motif. 

Ce résultat est très encourageant. Des optimisations restent à apporter sur la préparation du substrat et sur 

les conditions de croissance pour améliorer l’homogénéité de la hauteur des nanofils sur graphène patterné. 

L’utilisation de ces templates organisés pour la reprise de croissance latérale par MOVPE devrait permettre 

d’améliorer grandement l’homogénéité des micro-domaines épitaxiés et de supprimer une grande partie de 

leurs défauts cristallins.  

 

 

Figure IV- 34 : Images MEB de la croissance de nanofils réalisée dans les conditions de nucléation accéléré pour différentes 
tailles de motifs de graphène (diamètre : Dmotif de 50 à 250 nm).  
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4.4. Conclusion générale du chapitre IV 

 

Dans ce chapitre, nous avons présenté une approche innovante pour élaborer des micro-domaines de 

GaN sans défaut. Dans un premier temps, nous avons décrit le procédé de reprise de croissance latérale par 

MOVPE sur les nanofils épitaxiés sur graphène par PAMBE. Nous avons identifié les différentes 

morphologies des structures issues de cette reprise de croissance latérale sur les nanofils : les hexagones 

symétriques, les hexagones tronqués et des pyramides et celles de la croissance MOVPE qui a lieu 

directement sur le graphène : les tétraèdres. Pour ces derniers objets, nous avons mis en évidence à l’aide 

d’une pointe AFM, la nature de leur interface avec le graphène. Ces tétraèdres sont liés au graphène par des 

interactions de type van der Waals. L’interaction entre le graphène et les nanofils PAMBE initiaux est 

beaucoup plus forte et implique très probablement des liaisons chimiques, comme pressenti dans le chapitre 

III.  

 

Plusieurs optimisations de préparation du substrat et des conditions de croissance MOVPE nous ont permis 

d’améliorer d’une part la sélectivité de la croissance latérale sur les nanofils et d’autre part la proportion 

d’hexagones symétriques parmi les autres morphologies.  

Les analyses structurales et optiques sur les hexagones symétriques ont démontré que ces objets pouvaient 

être obtenus avec une bonne qualité cristalline (sans défaut étendu) et avec des propriétés optiques 

satisfaisantes (émission dominée par le NBE du GaN et pas de contribution DAP). Ces objets remplissent 

donc les critères pour leur utilisation en tant que micro-templates de GaN pour la réalisation de dispositifs 

à base de III-N. L’étude de leur mécanisme de croissance a révélé des fortes anisotropies de vitesse de 

croissance, avec un changement de régime qui ne peut pas s’expliquer dans le cadre d’un diagramme de 

Wulff cinétique. Avec le changement de régime, la morphologie de ces structures de section hexagonale 

évolue d’une forme de cône inversé à celle d’un cylindre. La deuxième est idéale pour notre objectif de 

micro-template de GaN. 

Néanmoins, une partie importante de ces structures présentent des défauts (cavités, fautes d’empilement) et 

des asymétries qui indiquent la présence d’IDB. Ces défauts semblent d’origine extrinsèque à la reprise de 

croissance latérale et proviennent probablement d’impuretés ou de défauts en surface du substrat. En 

luminescence, nous avons observé des contributions associées à un fort dopage résiduel dans la plupart des 

structures. Nous associons ce dopage à l’incorporation de Si qui peut provenir d’effets mémoire de 

campagnes de croissance précédentes et/ou du substrat de Si/SiO2. Des optimisations de préparation du 

substrat et une attention particulière à la propreté du réacteur devraient permettre de réduire ces 

contaminations.  
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Une croissance préliminaire avec des puits quantiques GaN/AlGaN, visant le potentiel applicatif 

des structures hexagonales symétriques, a montré des résultats encourageants. En effet, l’émission de ces 

structures est dominée par la contribution des puits quantiques localisés à la périphérie de l’objet.  

Une approche prometteuse a été proposée afin de contrôler de la position des nanofils et d’améliorer 

l’homogénéité de leurs dimensions. Des premiers résultats démontrent la croissance sélective de nanofils 

sur des motifs de graphène organisés. L’optimisation des conditions de croissance, pour accélérer la 

nucléation, a permis notamment d’obtenir des nanofils uniques sur des motifs de diamètre de 50 nm, proche 

du diamètre nominal des nanofils.  
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Conclusion générale du manuscrit  

Les travaux de thèse présentés dans ce manuscrit ont été consacrés à l’étude de la croissance de 

GaN sur un substrat de graphène. L’utilisation d’un substrat ultimement mince pour l’épitaxie de matériaux 

est très récente. Les mécanismes de croissance et la nature des liaisons à l’interface entre les deux matériaux 

restent mal compris jusqu’à aujourd’hui. Ainsi, du point de vue fondamental, il apparaît très intéressant, 

d’étudier l’hybridation entre un matériau sp2, le graphène, et un matériau sp3, le GaN. De plus, une meilleure 

compréhension de la croissance permettrait de mieux la contrôler. Cela est d’autant plus pertinent que la 

croissance sur graphène est très prometteuse pour l’obtention de cristaux parfaits de GaN. L’un des objectifs 

de ces travaux vise la réalisation de micro-templates de GaN sans défaut pour la fabrication de dispositifs à 

base de composés III-N. Nous avons proposé une approche innovante basée sur la reprise d’épitaxie 

MOVPE sur des nanofils élaborés en PAMBE sur graphène reporté sur un support amorphe.  

 

Dans ce contexte, nous avons tout d’abord étudié l’épitaxie de nanofils par PAMBE sur un substrat de 

graphène transféré sur un support de Si/SiO2. Une première étape a été de définir un protocole de préparation 

des substrats adapté à la croissance par PAMBE et garantissant une bonne reproductibilité. Ces points sont 

primordiaux pour pouvoir caractériser le système, étudier ses mécanismes de croissance et les utiliser dans 

un but applicatif.  

Le procédé de transfert utilisé a permis d’obtenir de larges zones d’une monocouche de graphène CVD, de 

bonne qualité cristalline, sur un support amorphe. Ce procédé a l’avantage d’être simple à mettre en œuvre 

et donc de pouvoir être reproduit dans divers environnement de travail. Nous avons montré que la 

monocouche de graphène ainsi reportée était non contrainte thermiquement par le substrat sous-jacent. De 

plus, son ondulation par rapport à la surface, d’un angle d’environ 6°, liée aux corrugations du graphène, a 

pu être mesurée par GIXRD et confirmée en STM.  

La croissance de nanofils de GaN sur ce support peut être réalisée de manière très sélective, c’est-à-dire 

sans dépôt sur le SiO2. Une orientation basale commune entre les nanofils, précédemment observée, est 

démontrée sur un même grain de graphène. Les caractérisations optiques des nanofils épitaxiés sur graphène 

démontrent leur excellente qualité cristalline et leur grande pureté. Cela confirme le grand intérêt pour leur 

utilisation pour diverses applications.  

La reproductibilité de ces croissances et plus particulièrement la préservation de la sélectivité dépendent 

fortement de la température de croissance. Le contrôle précis de ce paramètre apparaît comme le plus 

important. Une fenêtre très étroite de température permet la sélectivité du dépôt entre graphène et oxyde, 

grâce à la différence du temps d’incubation avant la nucléation des nanofils sur ces deux surfaces. Dans ces 



Conclusion générale du manuscrit 

 
 

177 
 

conditions, le temps d’incubation, défini in situ par l’apparition du premier spot RHEED, est de 90 min sur 

la surface de graphène. Après cette durée caractéristique, une modélisation de l’évolution temporelle de la 

densité des nanofils nous a renseigné sur la distribution temporelle des événements de nucléation. Dans nos 

conditions standards, la densité de nanofils met environ 38 min pour atteindre la moitié de sa valeur 

maximale après le temps d’incubation. Cette distribution se répercute sur une distribution des dimensions 

(hauteur, diamètre) des nanofils.  

Finalement, on peut soulever plusieurs points critiques qui sont indispensables à améliorer pour utiliser ce 

système industriellement. Premièrement, il faut diminuer le temps d’incubation qui représente un temps qui 

ne produit pas de croissance et qui représente donc une perte de la matière envoyée sous forme de jets 

moléculaires. Deuxièmement, il faut resserrer la distribution temporelle de nucléation qui amène à une 

inhomogénéité des dimensions des nanofils. Troisièmement, il faut contrôler la position des nanofils sur la 

surface du substrat. Ce dernier point s’est révélé important pour l’étape de reprise de croissance latérale 

pour éviter la coalescence entre plusieurs micro-domaines issus de nanofils proches.  

 

Nous nous sommes donc intéressés à la nucléation et à ce long moment qui la précède (i.e. le temps 

d’incubation). L’intérêt de ces études est de diminuer ce temps d’incubation mais aussi de comprendre son 

origine.  

Tout d’abord, nous avons étudié l’effet des conditions de croissance sur le temps d’incubation. La 

diminution de la température permet d’accélérer la nucléation (temps d’incubation à 785 °C d’environ 35 

min sur le graphène), mais cela entraîne une perte de sélectivité. Cela n’est donc pas compatible avec notre 

objectif final. Finalement, l’augmentation des flux de gallium et d’azote nous a permis d’atteindre un temps 

d’incubation de 35 min seulement tout en préservant une sélectivité (pour un temps de croissance minimum 

de 60 min). Cela représente un gain de 55 min sur le temps d’incubation. De plus, nous avons mis en 

évidence que l’effet du flux de Ga est limité tandis que l’augmentation du flux d’azote est plus efficace pour 

diminuer le temps d’incubation.  

En modélisant les variations du temps d’incubation en fonction des deux flux incidents et de la température, 

nous avons mis en évidence l’existence d’un temps que nous avons qualifié d’incompressible, mais 

dépendant toutefois de ces paramètres. Nous associons ce phénomène spécifique à la croissance sur 

graphène, à la création de centres de nucléation. Sa durée est d’environ 50 min dans nos conditions 

standards. Des caractérisations de surface (AFM, STM et XPS) ont été successivement réalisées sur des 

échantillons extraits du bâti de croissance à divers instants de la période d’incubation. Les analyses sur 

l’exposition du graphène à l’azote seul révèle que des atomes d’azote s’incorporent rapidement (moins de 

30 min) dans le réseau du graphène sur des sites pyridiniques. Pour une exposition de 60 et 90 min, le 

graphène est gravé localement. Ainsi, une exposition longue seulement au plasma est néfaste. Les analyses 
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pour l’exposition aux deux flux (N+Ga) montrent que des premiers îlots, de typiquement une monocouche 

de GaN, sont formés après 60 min sur la surface du graphène. La présence d’atomes d’azote en site 

pyridinique est toujours détectée après la formation de ces premiers îlots de GaN. Il est bien établi que ce 

dopage de N pyridinique déforme localement la maille du graphène et modifie sa structure électronique. 

Nos analyses Raman et STM révèlent également d’importantes modifications structurales du graphène par 

effet de dopage et/ou de déformation. Ainsi, nos observations suggèrent que la formation de GaN est initiée 

à partir des centres d’incorporation de l’azote dans le réseau du graphène.  

L’étude in situ par GIXRD de la variation des paramètres de maille dans le plan du graphène et du GaN, a 

démontré que les germes de GaN sont en tension au moment de la nucléation. A cette étape clef, leur 

paramètre de maille est mesuré 0.8% plus grand que le paramètre de maille du GaN relaxé. Ce résultat inédit 

suggère qu’une forte cohésion existe à l’interface entre les nanofils de GaN et la monocouche de graphène. 

Pour tester la force des interactions à l’interface, nous avons essayé de déplacer ces objets avec une pointe 

AFM. Aucun nanofil n’a pu être déplacé sur la surface du graphène. A l’inverse, d’autres structures de GaN 

obtenues par croissance MOVPE directement sur le graphène, ont pu être déplacées avec une force 

(rapportée à la surface de contact des objets) 103 fois moins intense que celle appliquée aux nanofils. Cette 

expérience confirme que ces dernières structures, des tétraèdres réguliers, se forment par épitaxie de van der 

Waals sur le graphène, avec des interactions faibles à l’interface. L’adhérence des nanofils sur le graphène 

est beaucoup plus importante, ce qui suggère encore une fois la présence de liaisons chimiques à l’interface 

pour ces derniers.  

 

Avec l’ensemble de ces résultats, nous avons proposé un modèle de croissance des nanofils sur 

graphène. La première étape est spécifique à la croissance sur graphène en PAMBE. Pendant un temps 

incompressible, les atomes d’azote réactifs issus de la source plasma, s’incorporent en site pyridinique dans 

le réseau du graphène. Les adatomes de Ga en surface du graphène peuvent rapidement se lier chimiquement 

avec ces atomes d’azote préalablement incorporés. De proche en proche, des petits îlots d’une monocouche 

de GaN se forment à partir de ces sites. Ce mécanisme semble limiter la gravure du graphène par l’effet du 

plasma d’azote. Les îlots vont constituer des centres de nucléation pour les nanofils. Tandis qu’à ce stade la 

diffraction RHEED dans le bâti de croissance n’est pas assez sensible pour détecter ces îlots, il est probable 

que les expériences menées à l’ESRF sondent ces îlots précurseurs, révélant leur mise en contrainte élastique 

par le graphène. La durée typique de cette première étape serait caractérisée par le temps t’0 extrait de notre 

modélisation du temps d’incubation. L’étape suivante est la croissance de nanofils sur ces sites spécifiques. 

Une barrière d’énergie significative s’oppose encore à leur formation (la modélisation donne une valeur de 

7.8 eV) puisqu’un délai important, de 40 min, est mesuré avant de pouvoir les détecter en RHEED (environ 
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la moitié du temps d’incubation). La durée de cette deuxième étape pourrait provenir d’une phase transitoire 

entre la formation des premiers îlots en tension et la croissance axiale des nanofils.  

Une piste pour pouvoir diminuer le temps d’incubation, consisterait à favoriser la formation de ces centres 

de nucléation constitués de dimères N-Ga dans le réseau de graphène. Un autre effet bénéfique serait 

d’homogénéiser les dimensions des nanofils en fin de croissance. Une préparation du graphène serait 

nécessaire. La fabrication de petits motifs de graphène est une voie possible qui a été testée. En effet, on 

pouvait espérer que les bords des motifs soient un lieu privilégié pour incorporer de l’azote pyridinique, 

mais la réduction du temps d’incubation n’a pas été observée, il est allongé au contraire. On peut aussi 

envisager que la création de ces sites permettrait la croissance de GaN avec d’autres techniques d’épitaxie 

(MOVPE, HVPE…) n’utilisant pas de plasma comme source d’azote.  

Toutefois, la croissance sélective de nanofils sur des petits motifs de graphène organisés est une 

approche prometteuse pour contrôler la position des nanofils. Nous avons cherché à obtenir un nanofil par 

motif de graphène, les motifs étant espacés de plusieurs micromètres. Des essais ont été réalisés avec des 

diamètres variables de motifs (40 à 500 nm). Nous avons démontré la croissance de nanofils sur ce type de 

substrat avec une parfaite sélectivité. Cependant, comme nous venons de le mentionner, ces expériences ont 

révélé que le temps d’incubation augmente considérablement et que la distribution temporelle de nucléation 

s’élargit avec la diminution des dimensions du motif. Aucun nanofil n’a pu être observé pour des motifs de 

dimension inférieure à 90 nm.  

 

Nous avons donc mis à profit les études sur les conditions de croissance pour accélérer la nucléation. Les 

croissances réalisées avec un fort flux d’azote sur un substrat de graphène patterné ont permis de diminuer 

le temps d’incubation et le temps de croissance. Cette fois, des nanofils isolés sur des motifs de 50 nm de 

diamètre, proche du diamètre final des nanofils, ont pu être obtenus. Cependant, le taux de remplissage des 

motifs montre que nous sommes toujours limités par la distribution temporelle des événements de 

nucléation. Ces résultats sont toutefois très encourageants pour la réalisation de micro-domaines de GaN. 

Des templates de nanofils PAMBE peuvent être fabriqués avec un contrôle de leur position et de leur 

espacement. 

 

Pour finir, nous avons initié l’étude de la fabrication de ces micro-domaines par reprise de croissance latérale 

par MOVPE sur des nanofils PAMBE, afin de les utiliser ultérieurement comme micro-substrat de GaN 

sans défauts étendus.  

Tout d’abord, la détermination d’une température de croissance MOVPE compatible avec le système 

Si/SiO2/graphène/GaN s’est avérée nécessaire afin de préserver les nanofils et le substrat. Les reprises de 

croissance sur ce système ont abouti à plusieurs structures avec des morphologies différentes. Nous avons 
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identifié trois structures provenant de la reprise de croissance latérale sur les nanofils : des hexagones 

symétriques, des hexagones tronqués et des pyramides. De plus, nous avons aussi identifié des structures 

intéressantes, des tétraèdres réguliers issus d’une croissance directe par MOVPE sur le graphène. Des 

croissances parasites, dont la morphologie suggère une structure polycristalline, sont aussi présentes. Ces 

deux derniers types d’objets ne correspondent pas à l’objectif de cette étude. Afin d’empêcher leur 

formation, la gravure du graphène autour des nanofils s’est avérée bénéfique. En changeant également le 

précurseur TMGa pour le TEGa), nous avons obtenu une sélectivité de la reprise de croissance sur les 

nanofils PAMBE quasi-parfaite.  

D’après des analyses structurales (TEM) et optiques (CL), nous avons identifié la présence de domaines 

d’inversion de polarité. Ces inversions de polarité semblent être d’origine extrinsèque et pourraient provenir 

de contamination à la surface du graphène. Finalement, seuls les hexagones symétriques apparaissent 

comme des candidats compatibles avec la réalisation de micro-substrats de GaN. En effet, nous avons 

montré que ces objets pouvaient être exempts de défauts étendus. Leur polarité N permet d’avoir un sommet 

plan et lisse et leurs propriétés optiques sont satisfaisantes. Nous avons exploré leur cinétique de croissance 

et mis en évidence le rôle important de la surface de substrat environnante sur leur morphologie finale. 

Afin d’obtenir exclusivement ce type d’objets après la reprise MOVPE et d’éviter la formation de cavités 

en leur sein, il apparaît indispensable d’améliorer la préparation du substrat, de mettre en place un protocole 

efficace de nettoyage avant la reprise d’épitaxie et d’utiliser les conditions de croissance favorables que 

nous avons identifiées. En effet, les contaminations de surface peuvent perturber la progression des facettes 

latérales. Il est également nécessaire de positionner les nanofils initiaux avec un espacement suffisant pour 

éviter des coalescences entre micro-domaines. 

 

Notre travail a donc jeté les bases d’un procédé novateur dont les perspectives sont prometteuses pour 

réaliser des domaines isolés de GaN sans défauts étendus et de dimensions micrométriques. Ces domaines 

pourraient servir de micro-substrats à la croissance ultérieure d’empilements de couches pour réaliser des 

composants unitaires et facilement transférables sur de multiples supports. 

Les études présentées contribuent également à une meilleure compréhension de l’interface épitaxiale entre 

le GaN et le graphène. Ce système peut être vu comme un modèle d’hybridation d’un matériau 3D avec un 

matériau 2D. Avec l’essor des matériaux 2D, cette thématique est amenée à se développer dans les 

prochaines années. 
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ANNEXES  

Annexe A : Spectroscopie Raman du graphène 

 

La spectroscopie Raman est la technique de choix pour analyser les propriétés structurales du graphène 

de manière rapide, sans contact et de façon non destructive. La technique consiste à illuminer par un faisceau 

laser l’échantillon et analyser la lumière diffusée inélastiquement. Ce processus est appelé diffusion Raman 

(voir Figure A- 1). Les spectres Raman correspondent au décalage en fréquence, ou en nombre d’onde, de 

l’énergie des photons diffusés par un processus Raman stock, plus favorable a celui anti-stock.  

 

 

Les différents modes vibrationnels du graphène305 donnent naissance à plusieurs bandes caractéristiques 

présentes sur le spectre Raman. Dans le cas d’un cristal de graphène pur, seulement deux pics, nommé G et 

2D sont présents. Tandis que pour un graphène défectueux, des pics supplémentaires apparaissent, comme 

on peut le voir en en Figure A- 2-a. Le pic G (ou pic graphitique) apparaît vers 1580 cm-1. Ce processus 

simplement résonnant met en jeu un seul phonon au centre de la zone de Brillouin. Le pic 2D apparaît vers 

2700 cm-1. Ce processus doublement résonnant met en jeu deux phonons proches des points K et K’ Le pic 

D (ou pic de défaut) apparaît vers 1350 cm-1. Ce processus doublement résonant met en jeu un seul phonon 

autour des points K et K’. Un défaut est nécessaire à l’activation de ce mode.  

 

 

Figure A- 1: Représentation schématique des processus de diffusion Rayleigh, Stockes et anti-stockes.  
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Figure A- 2 : Spectres Raman (a) d’un graphène « parfait » (en haut) et d’un graphène défectueux (en bas) et (b) d’un graphène 
parfait (en bas) et du graphite (en haut).  

 

L’analyse des pics G et 2D renseigne sur le nombre de feuillets du graphène. D’une part, l’intensité du pic 

G augmente proportionnellement avec le nombre de liaison C-C sp2 dans le volume sondé306. D’autre part 

la forme du pic 2D évolue en fonction de la structure électronique suivant le nombre de couches de 

graphène307,308. Cette variation peut être observée entre le spectre Raman du graphène et du graphite en 

Figure A- 2-b. Cependant, le nombre de couches de graphène présentes ne peut être connu précisément avec 

cette méthode309–311.De plus, le dopage ainsi que la contrainte modifient la position ainsi que la forme des 

pics G et 2D196,197,312,313. Une contrainte uniaxiale déforme la zone de Brillouin de manière asymétrique 

tandis qu’une contrainte biaxiale de manière symétrique. Ainsi les pics G et 2D sont dédoublés dans le 

premier cas, ou élargis dans le deuxième cas en plus du décalage en fréquence. Plusieurs travaux proposent 

des méthodes afin de quantifier ces paramètres suivant le type de dopage et de contrainte196,314. Dans un 

matériau bi-dimensionnel, les défauts peuvent être ponctuels (0D) comme les lacunes, impuretés ou dopages 

ainsi que linéaire (1D) comme les dislocations ou joints de grains121. L’analyse du pic D renseigne sur le 

nombre et la nature des défauts dans le graphène. En effet, l’intensité du pic D dépend de la densité de 

défauts. Ainsi, le ratio des intensités (ou de l’aire) des pics D et G permet d’estimer la densité de défauts 

dans le réseau du graphène306,315,316. Une méthode317 basée sur l’analyse combinée de ce ratio d’intensités et 

de la largeur à mi-hauteur du pic D permet d’identifier la nature du défaut majoritaire dans le réseau du 

graphène 
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Annexe B : Diffraction des rayons X 

 

Cette partie introduit les principaux concepts utiles à l’analyse des données expérimentales de 

diffraction exposées dans le chapitre III. Cette description de la physique des rayons X et plus 

particulièrement dans un environnement synchrotron s’appuie sur l’ouvrage de Als-Nielsen et al.318. La 

technique de diffraction des rayons X (DRX) est basée sur l’interaction entre une onde électromagnétique 

avec le cortège électronique de chaque atome du matériau. La longueur d’onde caractéristique, comprise 

entre 10-8 et 10-11 m, permet de résoudre les distances interatomiques qui sont de l’ordre de l’Angström. Ces 

caractéristiques font de la diffraction X, une technique d’analyse non destructive de la matière à l’échelle 

atomique. Le champ électrique qui compose l’onde électromagnétique est diffusé de manière élastique par 

les particules chargées de la matière. L’amplitude étant inversement proportionnelle à la masse de la 

particule chargée, le rayonnement est diffusé essentiellement par les électrons. On considère généralement 

que les diffusions multiples et inélastiques par la matière peuvent être négligées. Dans ce formalisme, les 

ondes incidentes et diffusées sont considérées planes où Ei et Ed représentent leur amplitude et 𝑘𝑖
⃗⃗  ⃗ et 𝑘𝑑

⃗⃗ ⃗⃗  leur 

vecteur d’onde respectivement (Figure B- 1). Cette approximation peut être faite lorsque la détection du 

processus de diffusion est loin de l’objet en question. En négligeant la polarisation et d’après le modèle de 

Thomson, l’amplitude de l’onde diffusée, Ed, par un électron libre dans le vide est décrit par 𝐸𝑑 =

𝐸𝑖𝑟0

𝑅0
𝑓(𝑄⃗ )𝑒𝑖𝑘⃗ 𝑑.𝑟 𝑒  𝑒−𝑖𝑘⃗ 𝑖.𝑟 𝑒 , où r0 est la longueur de diffusion de Thomson, égale à 2,82.10-5 Å et 1/R0 la distance 

objet/détecteur.  

 

 

Figure B- 1 : (a) Schéma représentatif de la diffusion élastique par un électron libre d’une onde plane électromagnétique. Ei, ki 
et Ed, kd représentent l’amplitude et le vecteur d’onde de l’onde incidente et diffusée, respectivement. L’onde ainsi diffusée peut 
être interceptée en balayant un détecteur sous un angle solide (ΔΩ) le long de kd. (b) Schéma d’un cristal où l’arrangement 
périodique des mailles élémentaires est défini par un vecteur de translation Rc. La position des atomes dans chaque maille 
élémentaire est définie par rj. (c) La position des électrons pour chaque atome est définie par re (par rapport à l’origine de la 
maille élémentaire et r’ (par rapport à la position de l’atome dans la maille.  
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Dans le cas d’un cristal, il existe un arrangement périodique de mailles élémentaires constituées d’un ou 

plusieurs atomes dont chacun des atomes comprend un ou plusieurs électrons. On peut donc définir 𝑟𝑗⃗⃗ , les 

coordonnées d’un atome dans la maille et 𝑅𝑐
⃗⃗⃗⃗  , le vecteur de translation de l’arrangement périodique (voir 

Figure B- 1-b). Pour simplifier l’expression de la diffusion pour plusieurs électrons autour d’un noyau 

atomique, on introduit la fonction de distribution de densité électronique 𝜌 (𝑟′⃗⃗ ) avec 𝑟′⃗⃗ =  𝑟𝑒⃗⃗⃗  − 𝑟𝑗⃗⃗  (voir 

Figure B- 1-c). L’amplitude de diffusion pour plusieurs électrons peut s’écrire par l’intégrale de différents 

éléments de volume localisés à une distance r’ du noyau atomique d’après l’expression :  

𝐸𝑑 = 𝐸𝑖𝑟0𝑓(𝑄⃗ )𝑒𝑖𝑄⃗ .𝑟 𝑗 , 𝑎𝑣𝑒𝑐 𝑓(𝑄⃗ ) =  ∫𝜌 (𝑟′⃗⃗ ) 𝑒𝑖𝑄⃗ .𝑟′⃗⃗  ⃗  Eq. 14 

 

Où 𝑄⃗ =  𝑘⃗ 𝑑 − 𝑘⃗ 𝑖 représente le vecteur de diffusion et 𝑓(𝑄⃗ ), appelé le facteur de diffusion atomique, 

représente la transformée de Fourier de la densité électronique d’un atome.  

Ainsi, l’amplitude totale diffusée par un cristal peut être définie par la somme de toutes les contributions 

des atomes dans une maille et la somme sur toutes les mailles élémentaires dans le cristal. Son expression 

devient :  

𝐸𝑑 = 𝐸𝑖𝑟0𝐹(𝑄⃗ )∑𝑒𝑖𝑄⃗ .𝑅⃗ 𝑐

𝑅𝑐⃗⃗ ⃗⃗  

 , 𝑎𝑣𝑒𝑐 𝐹(𝑄⃗ ) =  ∑𝑓𝑗(𝑄⃗ )𝑒
𝑖𝑄⃗ .𝑟 𝑗

𝑟𝑗⃗⃗  ⃗

 
Eq. 15 

 

La première somme, correspond à la transformée de Fourier de la densité électronique d’une maille 

élémentaire. Elle est nommée le facteur de structure de la maille cristalline, F(Q). La deuxième somme est 

réalisée sur toutes les mailles élémentaires du réseau qui constitue le cristal. Celle-ci permet de définir la 

position des pics de diffraction dans le réseau réciproque qui correspond à l’interférence constructive des 

ondes diffusées par tout le cristal. En effet, cette somme sera non nulle, si et seulement si, tous les termes 

sont en phase. C’est-à-dire que la condition 𝑄⃗ . 𝑅⃗ 𝑐 = 2𝜋𝑛 (avec n un entier) est remplie. Ainsi, l’intensité 

diffusée sera grande pour certaines directions, ce qui correspond aux conditions de Laue ou conditions de 

diffraction. Il existe donc une solution pour les vecteurs du réseau réciproque définit par 𝑄⃗ = ℎ𝑏⃗ 1 + 𝑘𝑏⃗ 2 +

𝑙𝑏⃗ 3 où (h, k, l) représentent les indices de Miller. Cela définit les points du réseau réciproque pour lesquelles 

les conditions de Laue sont satisfaites. Ces conditions de diffraction conduisent à la loi de Bragg dans le 

réseau cristallin : 

2𝑑ℎ𝑘𝑙 sin 𝜃 = 𝑛𝜆 Eq. 16 

 

où θ (appelé angle de Bragg) est l’angle incident et réfléchi du faisceau de rayons X par rapport à une famille 

de plans parallèles définie par la distance inter-réticulaire dhk, λ est la longueur d’onde des rayons X 
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considérée et n l’ordre de diffraction. Cette loi interprète la diffraction des rayons X d’un cristal par 

l’interférence constructive des ondes réfléchies par les plans atomiques (Figure B- 2).  

 

Figure B- 2 : Schéma de principe illustrant la loi de Bragg. Le faisceau incident est réfléchie, d’après un angle 2θ, par une 
famille de plans réticulaires séparés d’une distance dhkl.  

 

Finalement le moment de transfert, q, représente le réseau du matériau dans l’espace réciproque. La norme 

de q est inversement proportionnelle à la distance inter-réticulaire, modulo 2π. Ainsi, il est possible de 

retrouver le paramètre de maille du matériau dans le plan, a, et hors du plan, c, dans l’espace réel. Pour un 

réseau hexagonal, ces expressions sont définies par : 

|𝒒| =
2𝜋

𝑑ℎ𝑘𝑙
 

Eq. 17 
𝑑ℎ𝑘𝑙 = 

1

√(ℎ2 + 𝑘2 + ℎ𝑘)
4

3𝑎2 +
𝑙2

𝑐2

  
Eq. 18 

 

En plus de la détermination des paramètres de maille, l’analyse des pics de diffraction peut donner des 

informations très intéressantes sur le matériau analysé. En effet, la largeur d’un pic de diffraction peut avoir 

plusieurs raisons physiques. Tout d’abord, l’élongation du pic dans la direction du vecteur q peut avoir deux 

origines. Cette élongation peut être due à la taille finie des cristallites car la largeur du pic est inversement 

proportionnelle à la longueur de cohérence cristalline. Il est à noter que les micro-distorsions (i.e. 

déformation du réseau) au sein des cristallites peuvent également conduire à un élargissement des pics de 

diffraction dans la direction du vecteur q. Par ailleurs, s’il existe des domaines cristallins de structure 

identique mais désorientés les uns par rapport aux autres, les pics de diffraction seront élargis dans la 

direction normale au vecteur q. Les désorientations entre domaines de même nature conduisent à ce que l’on 

définit usuellement comme la mosaïcité.  

Plusieurs types de mesures dans des géométries différentes peuvent être réalisés pour analyser les largeurs 

des pics de diffraction : 



Annexes 

 

186 
 

 Les balayages radiaux ou hkl-scans correspondent à l’exploration dans la direction du vecteur q de 

l’espace réciproque. Les scans effectués en conditions symétriques (lorsque l’angle formé par le 

faisceau incident avec la surface de l’échantillon est égal à l’angle formé par le faisceau diffusé avec 

la surface de l’échantillon) permettent de sonder les plans parallèles à la surface. 

 Les balayages dits tournants (omega scan ou rocking scan en anglais) permettent d’explorer 

l’espace réciproque perpendiculairement au vecteur q. Cette mesure permet de caractériser la 

déviation angulaire d’une couche mince par rapport à son substrat et de caractériser la mosaïcité du 

matériau. On en déduit la qualité structurale du matériau. 

 La cartographie de l’espace réciproque combine les deux types de balayage et permet d’imager les 

taches de diffraction dans les 3 directions (h, k, l) de l’espace réciproque. Avec une résolution 

adaptée, la cartographie de l’espace réciproque permet de collecter l’ensemble des informations : 

position et élongation des taches de diffraction dans les trois directions. 

Suivant les types de mesures, on peut estimer la mosaïcité Δω, la modification des distances inter-réticulaire 

Δd et la taille des cristaux T, en considérant des contributions gaussiennes, à partir des largeurs à mi-hauteur 

dans l’espace réciproque (Δq) d’après les expressions suivantes :  

𝑆𝑐𝑎𝑛 𝑟𝑎𝑑𝑖𝑎𝑙 ∶  ∆𝑞 ∝  √(
2𝜋

𝑇
)
2

+ (
Δd

𝑑
𝑞)

2

,  
Eq. 19 

𝑆𝑐𝑎𝑛 𝑟𝑜𝑐𝑘𝑖𝑛𝑔 ∶  ∆𝑞 ∝ √(
2𝜋

𝑇
)
2

+ (Δω. 𝑞)2 
Eq. 20 
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Epitaxie de GaN sur substrat de graphène 
 

Résumé :  
De par leurs excellentes propriétés physiques, les nitrures d’éléments III sont des semi-conducteurs très prisés pour la 

fabrication de dispositifs micro-électroniques et opto-électroniques. Bien que de nombreux dispositifs à base d’alliages III-N 

soient d’ores et déjà commercialisés, leurs performances peuvent rester impactées par une densité importante de défauts dans 

les couches actives. Cela est lié à l’absence de substrat natif de III-N, disponible à bas coût. Actuellement, la fabrication de ces 
couches est réalisée par hétéroépitaxie, c’est-à-dire sur des substrats massifs de nature différente. Il apparaît donc important 

d’identifier un substrat alternatif pour améliorer la qualité cristalline des couches actives. Dans ce contexte, j’ai cherché à 

élaborer des domaines de GaN monocristallins et de taille micrométrique, pouvant servir à la fabrication d’un dispositif unique 

sur chacun d’eux. J’ai utilisé un procédé novateur reposant sur deux étapes importantes : (i) l’épitaxie par jets moléculaires 

(EJM) de nanostructures d’excellente qualité cristalline sur un substrat ultimement mince et compliant : le graphène transféré 

sur silice ; (ii) l’élargissement latéral de ces nanostructures par épitaxie en phase vapeur aux organométalliques (EPVOM). 

Mes résultats ont tout d’abord illustré la problématique de la nucléation du GaN sur le graphène et plus généralement, d’un 

matériau 3D (d’orbitales sp3) sur un matériau 2D (d’orbitales sp2). Une très longue durée d’incubation est notamment observée 

avant nucléation des premiers germes de GaN. J’ai cherché à expliquer l’origine de ce temps d’incubation et identifié des 

conditions expérimentales permettant de le raccourcir. J’ai mis en évidence d’importantes modifications structurales du 

graphène qui surviennent pendant l’incubation. Il est probable que ces modifications représentent des sites d’ancrage pour la 

nucléation du GaN. Puis l’état de contrainte des premiers germes de GaN a été mesuré in situ à l’ESRF. Nous avons mis en 
évidence une contrainte en tension du GaN de 0.8%, au tout début de la nucléation. Un scénario de croissance reprenant nos 

divers résultats expérimentaux est proposé. J’ai aussi montré qu’on peut réaliser une épitaxie sélective de nanofils de GaN sur 

de très petits motifs de graphène structurés sur la silice. Des conditions optimisées ont permis d’obtenir un nanofil unique par 

motif. Mes résultats préliminaires sur l’étape d’élargissement latéral des nanofils démontrent la possibilité d’obtenir des 

cristaux micrométriques de GaN sans défauts étendus. J’ai étudié leur cinétique de croissance à l’aide de marqueurs d’AlN. On 

atteint un régime de croissance fortement anisotrope correspondant à l’avancée de facettes verticales, condition idéale pour 

développer des micro-templates de GaN. Cette approche par épitaxie sélective sur des motifs de graphène offre des perspectives 

très prometteuses pour le transfert de micro-dispositifs vers un substrat hôte, différent du matériau support de croissance. 

Mots clés : GaN, graphène, croissance cristalline, EJM, EPVOM, nanofils, micro-domaines 
 

Epitaxy of GaN on graphene substrate 
 
Abstract:  
Due to their excellent physical properties, III-nitrides are highly prized semiconductors for the fabrication of microelectronic 

and optoelectronic devices. Although many III-N-based devices are already on the market, their performances can still be 

impacted by a high density of defects in the active layers. This is due to the lack of a native III-N substrate available at low 

cost. These III-N layers are currently grown by heteroepitaxy, i.e. on a bulk substrate of different nature. It therefore appears 

important to identify an alternative substrate to improve the crystalline quality of the active layers. In this context, my PhD 

work aims at the elaboration of monocrystalline GaN domains of micrometric size that can be used to fabricate a single device 

on each of them. I used an innovative process based on two important steps: (i) molecular beam epitaxy (MBE) of 

nanostructures of excellent crystal quality on an ultimately thin and compliant substrate, i.e. a single graphene layer transferred 

onto silica; (ii) lateral regrowth of these nanostructures by organometallic vapor phase epitaxy (EPVOM). My results first 

illustrated the problem of GaN nucleation on graphene and, more generally, of a 3D material (with sp3 orbitals) on a 2D material 

(with sp2 orbitals). In particular, a very long incubation period is observed before nucleation of the first GaN seeds. I have tried 
to explain the origin of this incubation time and identified experimental conditions to shorten it. I have shown that the incubation 

results in important structural modifications of graphene. It is likely that these modifications create GaN nucleation sites. Then, 

we measured in situ the deformation of the first GaN nuclei at ESRF. At the very beginning of nucleation, GaN is under a 

tensile strain of 0.8%. A growth scenario based on all these experimental observations is proposed. I also showed that selective 

epitaxy of GaN nanowires is possible on very small graphene patches on silica. With optimized conditions, I could obtain a 

single nanowire per patch. My preliminary results on the lateral regrowth step demonstrate the possibility to obtain micrometer-

size GaN crystals without extended defects. I studied their growth kinetics using AlN markers. A highly anisotropic growth 

regime corresponding to the progression of vertical facets can be reached. This represents an ideal condition for developing 

GaN micro-templates. This approach by selective epitaxy on patterned graphene offers very promising prospects for the transfer 

of micro-devices to a host substrate, different from the growth support material. 

Keywords : GaN, graphene, crystal growth, MBE, MOVPE, nanowires, micro-domains 


