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Glossaire

2D à deux dimensions, bidimensionnel

AFM microscopie à force atomique (de l’anglais atomic force microscopy)

APT sonde atomique tomographique (de l’anglais atomic probe tomography)

ARPES spectroscopie photo-électronique résolue en angle (de l’anglais angle-resolved
photoemission spectroscopy)

BEP flux en équivalent de pression (de l’anglais beam equivalent pressure)

BF champ clair (de l’anglais bright field)

CCD dispositif à transfert de charges (de l’anglais charge coupled device)

CL cathodoluminescence

CVD dépôt chimique en phase vapeur (de l’anglais chemical vapor deposition)

DFT théorie de la fonctionnelle de la densité (de l’anglais density functional theory)

DLA agrégation limitée par la diffusion (de l’anglais diffusion-limited aggregation)

DRX diffraction des rayons X

EBSD diffraction des électrons rétrodiffusés (de l’anglais electron backscatter diffraction)

EDX spectroscopie de rayons X à dispersion d’énergie (de l’anglais energy-dispersive)
X-ray spectroscopy)

EJM épitaxie par jets moléculaires

EQE rendement quantique externe (de l’anglais external quantum efficiency)

ESRF European Synchrotron Radiation Facility

FIB sonde ionique focalisée (de l’anglais focused ion beam)

HAADF champ clair aux grands angles (de l’anglais high-angle annular dark-field)

III-N nitrure(s) d’éléments III

IQE rendement quantique interne (de l’anglais internal quantum efficiency)

LED diode électroluminescente (de l’anglais light emitting diode)

LEED diffraction d’électrons lents (de l’anglais low-energy electron diffraction)

iii



Glossaire

MEB microscopie électronique à balayage

PEEM microscopie électronique par photo-émission (de l’anglais photoemission electron
microscopy)

PL photoluminescence

PMMA polyméthacrylate de méthyle (de l’anglais polymethyl methacrylate)

QCSE effet Stark confiné quantique (de l’anglais quantum confined Stark effect)

RHEED diffraction d’électrons de haute-énergie en incidence rasante (de l’anglais
reflection high-energy electron diffraction)

RSM cartographie de l’espace réciproque (de l’anglais reciprocal space mapping)

SCAM ScAlMgO4

SCCM centimètre cube standard par minute (de l’anglais standard cubic centimeter per
minute)

SLM litre standard par minute (de l’anglais standard litre per minute)

(S)TEM microscopie électronique en transmission (à balayage) (de l’anglais (scanning)
transmission electron microscopy)

TEGA triéthylgallium

TMGA triméthylgallium

TMIN triméthylindium

UV ultraviolet

XPS spectrométrie de photoélectrons induits par rayons X (de l’anglais X-ray
photoelectrons spectroscopy)

YAG grenat d’yttrium et d’aluminium (de l’anglais yttrium aluminum garnet)
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Introduction

L’utilisation des alliages de nitrures d’éléments III (III-N) pour la fabrication de dispositifs
émetteurs de lumière est actuellement en pleine croissance. Depuis la fin du XXème siècle et les
travaux pionniers de Suhji Nakamura, Hiroshi Amano et Isamu Akasaki, récompensés par le prix
Nobel de physique en 2014 pour leur contribution à la réalisation de diodes électroluminescentes
(LEDs, de l’anglais light emitting diodes) bleues, conjointement avec une communauté scien-
tifique grandissante, cette famille de matériaux s’est révélée propice à la réalisation de divers
dispositifs optoélectroniques [1]. L’émission de lumière blanche pour l’éclairage par des LEDs
est actuellement rendue possible par l’association d’une structure LED à base d’InGaN/GaN
émettant de la lumière bleue avec un grenat d’yttrium et d’aluminium (YAG, de l’anglais yt-
trium aluminum garnet) ayant des propriétés de phosphorescence jaune. La combinaison de
ces rayonnements bleus et jaunes conduit à l’observation par l’homme d’une lumière blanche
avec une efficacité approchant les 100% de rendement [2]. Les LEDs pour l’éclairage gagnent
en importance année après année [3]. L’utilisation des LEDs est également de plus en plus im-
portante pour les technologies d’affichages [4]. La taille des écrans cherche constamment à être
réduite tout en augmentant leurs résolutions comme dans les smartphones par exemple, où les
LEDs organiques (OLEDs) se distinguent par leur capacité à émettre à des longueurs d’ondes
bleues, vertes et rouges et avec des dimensions de l’ordre de la dizaine de micromètres [5]. Ce-
pendant, la luminance de ces dernières reste faible comparativement à celles des LEDs à base
de semi-conducteurs inorganiques. Cette caractéristique s’avère cruciale pour la fabrication de
micro-écrans pour des applications de réalité augmentée notamment. Dans ce type de disposi-
tifs, l’image affichée par l’écran est agrandie à l’aide d’éléments optiques (tels que des lentilles)
pour être projetée sur une surface proche de l’œil de l’utilisateur comme des verres de lunettes
par exemple [6]. L’intensité d’émission de l’écran se doit d’être suffisamment élevée et ce pour
des dimensions de LEDs inférieures à 10 μm afin de rendre l’image visible même par une forte
luminosité ambiante et avec une bonne résolution [7].

La contrainte sur la taille de ces micro-LEDs impose de réaliser les LEDs avec la même
famille de matériaux. En effet, le report sur un même substrat et l’intégration technologique
de LEDs fabriquées avec des matériaux de nature différente (donc épitaxiés sur des substrats
différents) ne sont pas possibles pour ces dimensions de dispositifs. Cependant, la fabrication
de micro-LEDs émettant à des longueurs d’ondes allant du bleu au rouge à l’aide d’un seul
matériau n’est pas encore mature mais représente un réel intérêt technologique et commercial
pour la fabrication de micro-écrans [8]. En effet, l’alliage d’InGaN permet de produire des LEDs
bleues d’une très grande efficacité [2]. Pour une émission efficace à des longueurs d’ondes rouges,
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Introduction

l’utilisation d’alliages de phosphures tel que l’AlInGaP est privilégiée [9]. Pour des longueurs
d’ondes intermédiaires, correspondant à la couleur verte, l’efficacité des LEDs fabriquées diminue
grandement [10]. Il est néanmoins possible de couvrir toute la gamme du domaine visible grâce
à des dispositifs à conversion de couleur [11] où des LEDs monochromatiques sont recouvertes
d’une couche supérieure (phosphore ou boîtes quantiques), qui, sous l’effet de l’excitation par la
lumière des LEDs inférieures émet à une longueur d’onde différente. Cependant, ces dispositifs
souffrent d’une efficacité encore réduite et d’un problème d’excitation parasite entre pixels ad-
jacents (effet crosstalk en anglais) [12, 13]. Les alliages d’AlInGaP trouvent leurs limites dans
leurs propriétés physiques intrinsèques avec une transition vers une énergie de bande interdite
indirecte de l’alliage pour les compositions nécessaires à l’obtention de longueur d’onde verte ou
bleue [14]. De plus, la diminution de la taille des LEDs à base de ces alliages réduit drastiquement
leurs performances [15]. L’alliage d’InGaN préserve quant à lui une énergie de bande interdite
directe sur la totalité du spectre visible et la gamme de composition associée. Cependant, afin de
décaler la longueur d’onde d’émission d’une LED à base d’InGaN vers le vert et le rouge, il est
nécessaire d’augmenter la concentration en indium (In) de l’alliage [16]. Or, la qualité cristalline
des couches minces d’InGaN diminue avec la concentration en In [17] et limite les performances
des LEDs à grande longueur d’onde [18]. Cet effet est à l’origine de la difficulté actuelle à réali-
ser des micro-LEDs rouges à base d’InGaN efficaces pour des applications de micro-écrans. Les
meilleurs rendements quantiques externes obtenus actuellement sont limités à environ 0,1 - 0,2 %
[19, 20].

La diminution de la qualité cristalline et de l’homogénéité des couches d’InGaN avec l’aug-
mentation de la concentration en In est d’origine thermodynamique. Celle-ci est amplifiée par
la contrainte qui s’instaure dans le matériau pendant sa croissance. Cette contrainte trouve son
origine dans la différence de paramètre de maille entre l’InGaN et son substrat de croissance (ha-
bituellement le GaN). Afin de diminuer la contrainte dans l’InGaN, l’utilisation d’un substrat de
paramètre de maille plus élevé que le GaN et se rapprochant de l’InGaN peut être envisagée. Il
est aussi possible d’entreprendre la croissance d’InGaN sur un matériau bidimensionnel (2D) qui
se présente comme une surface sans liaisons pendantes car ne pouvant faire de liaisons chimiques
hors de son plan atomique. L’absence de liaisons chimiques entre l’InGaN et son substrat hôte
permet d’espérer l’absence potentielle de contraintes dans le film épitaxié. Ce type de croissance
sur un matériau 2D est aujourd’hui envisageable grâce à la forte progression dans le domaine
de la synthèse de matériaux 2D aussi bien en terme de qualité que de variétés [21]. Parmi ces
matériaux 2D, le graphène fait partie de ceux ayant suscités le plus d’intérêt et dont la synthèse
ainsi que la maitrise de ses propriétés sont les plus avancées [22]. C’est donc ce dernier qui a été
choisi pour étudier la croissance d’InGaN sur un matériau 2D.

Ce manuscrit de thèse s’organise en cinq chapitres dont le contenu est décrit ci-dessous.
Le premier chapitre décrit les propriétés de l’alliage d’InGaN qui en font un candidat pour

la fabrication de LEDs couvrant toute la gamme de longueur d’onde du spectre visible. Les
problématiques de croissances relatives à cet alliage sont également décrites afin d’expliquer les
difficultés à obtenir une forte concentration en In dans l’InGaN nécessaire à la réalisation de
LEDs émettant à grande longueur d’onde. Un état de l’art des différentes approches actuellement
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développées pour la réalisation de micro-LEDs rouge ainsi qu’une description de l’intérêt de
la croissance d’InGaN sur un matériau 2D et de résultats de la littérature à ce propos sont
présentés.

Le second chapitre décrit la structure du graphène et certaines propriétés qui en découlent.
La caractérisation de celui-ci par spectroscopie Raman est présentée de manière détaillée. Une
description du procédé de croissance du graphène sur SiC par dépôt chimique en phase vapeur
(CVD, de l’anglais chemical vapor deposition) utilisé dans cette étude ainsi que les caractérisa-
tions associées sont exposées à la fin de ce second chapitre.

Le troisième chapitre concerne les résultats de nucléation et de croissance d’un film d’InGaN
sur graphène par épitaxie par jets moléculaires (EJM). De plus, une étude de l’interface entre
l’InGaN et son substrat de croissance est conduite pour mettre en évidence et expliquer les forces
d’interaction présentes.

Le quatrième chapitre s’intéresse dans un premier temps à l’étude de la nucléation de l’InGaN
sur graphène assistée par l’utilisation d’aluminium en début de croissance dans le but de diminuer
la température de croissance de l’alliage pour une meilleure incorporation d’In. L’utilisation
d’une couche mince d’AlN épitaxiée sur graphène comme substrat compliant pour la croissance
d’InGaN est explorée dans la seconde partie du chapitre.

Le cinquième et dernier chapitre se concentre sur la croissance d’InGaN sur graphène par
épitaxie en phase vapeur aux organométalliques (EPVOM). La croissance directe d’InGaN sur
graphène est tout d’abord étudiée. Par la suite, une étude sur l’épitaxie sélective d’InGaN à
travers un masque de graphène structuré par lithographie par faisceaux d’électrons a été réalisée.

Dans ce travail de thèse, j’ai réalisé les croissances de graphène sur substrat de SiC par
CVD, avec l’aide d’Adrien Michon (CNRS-CRHEA). J’ai pris en charge leurs caractérisations
par spectroscopie Raman, microscopie à force atomique (AFM) et diffraction d’électrons lents
(LEED). J’ai effectué les croissances d’InGaN sur graphène par EJM et la caractérisation in-situ
par diffraction d’électrons de haute énergie en incidence rasante (RHEED) après avoir été formé
à ces techniques par Stéphane Vézian et Benjamin Damilano (CNRS-CRHEA). Les croissances
par EPVOM ont été opérées avec la collaboration de Frédéric Barbier et Guillaume Veux sous la
direction d’Amélie Dussaigne (CEA/LETI). J’ai pu réaliser par moi-même la caractérisation des
échantillons obtenus après croissance d’InGaN par diffraction des rayons X (DRX), microscopie
électronique à balayage (MEB) et AFM.

Les analyses DRX complémentaires par la méthode sin2(Ψ) ont été effectuées par Patrice
Gergaud (CEA/LETI). Joël Eymery (CEA/IRIG) a pris en charge les mesures de DRX faites à
l’aide d’un rayonnement synchrotron à l’ESRF (ligne BM32). Les mesures de photoluminescence
(PL) ont été réalisées par Benjamin Damilano et Amélie Dussaigne avec qui j’ai participé à
l’analyse des résultats. La lithographie par faisceau d’électrons a été exécutée par Jean-Luc
Thomassin (CEA/IRIG). Le procédé de gravure du graphène a été élaboré par Brigitte Martin
(CEA/LETI) pour que je puisse le réaliser par la suite de manière autonome. Le nettoyage de ces
échantillons par un recuit à haute température a été assuré par Christelle Navone (CEA/LETI)
et Gérard Lapertot (CEA/IRIG). Les mesures de cathodoluminescence (CL) ont été faites par
Névine Rochat (CEA/LETI) avec qui j’ai participé au traitement des données. Les mesures
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de diffraction des électrons rétro-diffusés (EBSD) ont été entièrement faites par Constantin
Matei (CEA/LETI). Les observations par microscopie électronique en transmission à balayage
(STEM) ont été conduites par Zineb Saghi (CEA/LETI) grâce à la préparation des échantillons
par Audrey Jannaud (CEA/LETI). Les mesures en microscopie électronique par photo-émission
(PEEM) ont été produites par Olivier Renault (CEA/LETI) avec qui j’ai participé à une partie
de l’analyse des résultats.
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Chapitre I

Problématiques et intérêts de la
croissance d’InGaN sur graphène

La modification de la composition de l’alliage d’InGaN permet de moduler son énergie de
bande interdite et donc sa longueur d’onde d’émission. Pour des faibles concentrations atomiques
en indium de l’alliage, il est possible de synthétiser des couches minces de bonne qualité cris-
talline. En revanche, une détérioration de la qualité des couches est observée à mesure que la
concentration en indium du matériau augmente. Ainsi, des couches à teneur en indium et qualité
cristalline suffisante pour la réalisation de LEDs rouges ne sont pas encore produites à l’échelle
industrielle. Ce chapitre présente dans un premier temps les propriétés structurales et optiques
de l’alliage d’InGaN. Par la suite, les différentes problématiques liées à la croissance de cet al-
liage et à l’incorporation d’indium dans celui-ci sont exposées, révélant le rôle crucial joué par la
contrainte sur la qualité finale du matériau. Enfin, il est dressé un état de l’art des technologies
actuelles pour la réalisation de LEDs rouges à base d’InGaN. Celle-ci est mise en parallèle avec
une description de l’intérêt potentiel de la croissance d’InGaN sur un matériau 2D, comme le
graphène, dont une partie des travaux récents réalisés sur le sujet sont revus.

1 Structure et propriétés de l’alliage d’InGaN

1.1 Structure des nitrures d’éléments III

1.1.1 Structure cristallographique

Les nitrures d’éléments III (abrégés III-N) constituent la famille de semi-conducteurs asso-
ciant l’azote (N) à un élément de la troisième colonne du tableau périodique qui peut être le
bore (B), l’aluminium (Al), le gallium (Ga), l’indium (In) ou le thallium (Tl). Ces matériaux
cristallisent généralement dans une phase hexagonale stable ou une phase cubique métastable.
La phase cubique pouvant être adoptée par ces semi-conducteurs correspond à la structure
blende. Cette phase n’étant pas celle d’intérêt dans notre d’étude, elle ne sera pas détaillée ici,
de plus amples informations peuvent être trouvées dans la littérature [23–25]. La phase hexago-
nale qu’adoptent les nitrures d’éléments III, elle, correspond à une structure wurtzite où chaque
élément s’organise selon deux sous-réseaux hexagonaux compacts décalés selon l’axe c (direction
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Tableau I.1 : Paramètres de mailles a et c de l’AlN, du GaN et de l’InN

III-N a(Å) c(Å)

AlN 3,1130 4,9816
GaN 3,1891 5,1855
InN 3,5878 5,7033

[0001]) d’une valeur u = 3
8 · c. Les atomes d’élements III occupent donc les positions (0, 0, 0)

et
(

2
3 , 1

3 , 1
2

)
tandis que l’azote se positionne en (0, 0, 0 + u) et

(
2
3 , 1

3 , 1
2 + u

)
. Une représentation

schématique de cette structure est présentée en figure I.1.

Figure I.1 : Structure hexagonale wurtzite des nitrures d’élément III.

La structure hexagonale se caractérise par les paramètres de mailles à température ambiante
a (selon les directions < 112̄0 >) et c (selon la direction [0001]) qui sont résumés dans le tableau
I.1 pour les nitrures d’aluminium, de gallium et d’indium, les plus étudiés dans le domaine de
l’optoélectronique [26].

1.1.2 Polarité et polarisation spontanée

Le décalage selon l’axe c des deux sous-réseaux hexagonaux induit une asymétrie de la
structure cristalline selon cet axe. On distingue donc deux polarités possibles du cristal lors de
la croissance de nitrures d’éléments III selon l’axe −→c , comme indiqué sur la figure I.2. On parle
de polarité « métal » lorsque la liaison selon l’axe c de l’élément III vers l’azote est orientée
selon la direction de croissance du matériau (a). Dans le cas contraire, on parle de polarité «
azote » (b). Il est néanmoins possible de croître ces matériaux selon d’autres orientations, dites
« non-polaires » ou « semi-polaires » en fonction de l’angle entre la direction de croissance et
l’axe c du cristal [27, 28]. L’asymétrie de la structure wurtzite est à l’origine d’un décalage des
barycentres des charges correspondant aux atomes d’élément III (cations) et d’azote (anions).
Il en résulte une polarisation spontanée, notée (−−→P SP), au sein de la structure due à la formation
de dipôles orientés selon la direction des liaisons III-N. Bien que ces charges locales s’annulent
à travers le volume du matériau, ce n’est pas le cas aux interfaces (surface ou hétérojonction
avec un autre matériau). Ainsi, on observe la formation de plans de charges de signes opposés de
part et d’autre du cristal [29]. Soumis à une contrainte, comme dans le cas de l’hétéroépitaxie,
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la maille cristalline d’un nitrure d’élément III se verra déformée, amenant la formation d’un
champ de polarisation piézoélectrique −−→

P PE parallèle à −−→
P SP [30]. Sous l’effet d’une contrainte en

tension, le champ −−→
P PE adopte le même sens que −−→

P SP, tandis qu’en compression, il sera de sens
contraire [31].

Figure I.2 : Schémas des polarités (a) métal et (b) azote dans la structure wurtzite des nitrures
d’éléments III.

1.2 Propriétés de l’alliage d’InGaN

1.2.1 Propriétés optiques

L’alliage d’InGaN peut être vu comme une solution solide de GaN et d’InN. Ces deux ma-
tériaux étant des semi-conducteurs à bande-interdite directe, il en va de même pour l’alliage
d’InGaN. La valeur de sa bande-interdite directe est alors directement dépendante de sa concen-
tration relative en gallium et indium. Néanmoins, il n’est pas possible d’utiliser une simple loi
de Vegard pour déterminer l’énergie de la bande interdite. Cette loi doit être complétée par un
paramètre de courbure, représentant l’écart par rapport à une loi de Vegard classique, selon la
formule suivante dans le cas d’une couche relaxée :

EInGaN
g (x) = EGaN

g · (1 − x) + EInN
g · x − b · x · (1 − x) (1.1)

avec x la fraction atomique en indium dans l’alliage, EGaN
g la valeur de la bande interdite du GaN

(3,437 eV [32]), EInN
g la valeur de la bande interdite de l’InN (0,675 eV [33]) et b le paramètre

de courbure ayant été estimé à des valeurs allant de 0,4 à 4,0 eV [34–38]. Il apparaît alors que
la gamme d’émission des alliages d’InGaN peut couvrir l’entièreté du spectre visible, comme le
montre la figure I.3. Cependant, les substrats conventionnellement utilisés pour la croissance de
ce matériau présentent un fort désaccord de paramètre de maille, notamment lorsque de fortes
concentrations d’indium dans l’alliage sont incorporées. Ainsi, la figure I.3 met en évidence la
différence de paramètre de maille théorique entre l’InGaN et différents substrats en fonction
de la concentration en indium. Nous verrons par la suite les problématiques engendrées par la
contrainte en compression dans les alliages d’InGaN due à la différence de paramètre de maille
avec leurs substrats hôtes.

7



Chapitre I. Problématiques et intérêts de la croissance d’InGaN sur graphène

Figure I.3 : (a) Energie de bande interdite en fonction du paramètre de maille pour l’alliage
d’InGaN. (b) Désaccord de paramètre de maille entre l’InGaN et différents sub-
strats de croissance en fonction de la concentration en indium dans l’alliage.

1.2.2 Miscibilité de l’indium

L’incorporation d’indium dans un alliage d’InGaN est une des préoccupations majeures quant
à la réalisation de dispositifs émetteurs de lumière (LED, micro-LED) à grandes longueurs
d’onde. En effet, il faut une concentration atomique en In de 40 % pour obtenir une longueur
d’onde d’émission de l’alliage à 630 nm [16]. Cependant, des calculs thermodynamiques prévoient
qu’un alliage d’InGaN se trouve être instable sur la quasi totalité de sa gamme de composition
à température ambiante [39]. Ainsi, la figure I.4 présente un diagramme de phase binaire GaN-
InN (pour un matériau massif) en fonction de la température et met en évidence deux courbes
délimitant cette instabilité. La courbe en trait plein, appelée binodale, représente la température
limite de stabilité de l’alliage en fonction de sa composition. Pour des températures supérieures
à cette courbe en fonction de la composition (mais inférieures à la température de fusion de
l’alliage), l’alliage est stable sous forme d’une solution solide. En dessous, il devient métastable
et peut se décomposer en deux phases respectivement riches en indium et en gallium si une
énergie suffisante est apportée au système. En dessous de la deuxième courbe en pointillés, dite
spinodale, l’alliage n’est plus stable et se décompose en deux phases distinctes. Ces deux courbes
se rejoignent en une température appelée température critique, estimée à 1250 ◦C. Les calculs
thermodynamiques permettant ces observations ne sont toutefois pas directement applicables à
la problématique de dépôts en couches minces, qui se font habituellement hors équilibre thermo-
dynamique. Néanmoins, ils rendent compte du manque de miscibilité de l’indium dans un alliage
d’InGaN et peuvent expliquer des phénomènes de séparation de phase observés expérimentale-
ment dans des couches d’InGaN pendant la croissance [40] ou après un recuit post-croissance
[41]. Des calculs thermodynamiques prenant en compte la contrainte dans l’alliage tendent à
démontrer que la stabilité du matériau serait accrue lorsque ce dernier est en compression, ce
qui permettrait d’incorporer plus d’indium [42]. Ces modèles essaient de refléter de manière
plus réaliste les caractéristiques de l’alliage d’InGaN sous contrainte notamment. Cependant,
ils occultent d’autres problématiques liées à l’épitaxie de ces matériaux (ségrégation de l’In en
surface, cf. section I.1.2.3) et se retrouvent éloignés de la réalité.
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Figure I.4 : Diagramme de phase binaire GaN-InN présentant la courbe de décomposition
binodale (trait plein) et spinodale (pointillés) [39].

Ainsi, il a été récemment démontré expérimentalement et corroboré théoriquement que lors
de la croissance d’une monocouche d’InGaN cohérente (sans relaxation plastique) sur GaN, il
n’était pas possible d’incorporer plus de 25% d’indium dans l’alliage [43]. En effet, des obser-
vations faites par diffraction d’électrons de haute énergie en incidence rasante (RHEED, de
l’anglais reflection high-energy electron diffraction) au cours de la croissance par épitaxie par
jets moléculaires (EJM) montrent la formation d’une monocouche d’InGaN adoptant une re-
construction de surface jamais identifiée auparavant. Ces observations sont confirmées par des
images en microscopie électronique en transmission (TEM, de l’anglais transmission electron
microscopy) après croissance. Cette reconstruction de surface possède dans l’étude une concen-
tration d’indium limitée à 25% pour les différentes conditions de croissance utilisées. Cette limite
d’incorporation est expliquée par calculs selon la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT,
de l’anglais density functional theory). Il est toutefois légitime de penser qu’une diminution de
la contrainte dans l’alliage permette d’outrepasser cette limite. Cette valeur a d’ailleurs encore
plus récemment été dépassée par les auteurs ayant d’abord établi cette limite théorique [44].

1.2.3 Inhomogénéités de composition

La limite de miscibilité de l’indium dans les alliages d’InGaN évoquée précédemment est à
l’origine d’inhomogénéités de compositions dans ces derniers. Des inhomogénéités et des sépa-
rations de phases ont été observées par diffraction des rayons X (DRX) dans des alliages que
ce soit par croissance en EJM [40, 45] ou bien épitaxie en phase vapeur aux organométalliques
(EPVOM) [46, 47]. D’autre part des ségrégations à bien plus petite échelle ont pu être identi-
fiées par sonde atomique tomographique (APT) [48], révélant des structures riches en indium de
l’ordre de quelques nanomètres [49]. Il est intéressant de noter que de nombreuses publications
présentant des agrégats nanométriques d’indium en TEM se sont révélées être l’objet d’obser-
vations erronées provenant d’un endommagement du matériau par le faisceau d’électrons [50].
D’autre part, des inhomogénéités de composition ont été mises en évidence selon l’épaisseur de
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films minces [51–53] et attribuées à un effet de ségrégation de l’indium en surface (« pulling effect
») qui peut être mis en parallèle avec les observations de Lymperakis et al. [43] sur la limite
d’incorporation de l’indium. En effet, ce phénomène de ségrégation est expliqué par la différence
de rayon de covalence entre le gallium (1,26 Å) et l’indium (1,44 Å). L’incorporation d’indium
en substitution aux atomes de gallium dans la maille cristalline tend à déformer le réseau. Afin
de minimiser l’énergie de déformation, les atomes d’indium se voient repoussés hors de la maille
et ségrègent en surface. Il a été démontré thermodynamiquement que cet effet dépend fortement
de la contrainte [54]. Ainsi, une contrainte en tension dans la couche d’InGaN permet d’amélio-
rer l’incorporation d’indium, tandis qu’une contrainte en compression l’inhibe. Cela se traduit
expérimentalement par des différences de concentration en indium à travers l’épaisseur du film
lors de la relaxation progressive du matériau.

1.2.4 Défauts structuraux

On distingue des défauts de natures variables dans les nitrures d’éléments III au même titre
que n’importe quel autre matériau cristallin. On retrouve des défauts ponctuels (0D), linéaires
(1D), planaires (2D) et volumiques (3D).

i Défauts ponctuels
Les défauts ponctuels correspondent à des défauts au niveau atomique, c’est-à-dire une lacune

d’atome à une position donnée dans le cristal, la substitution d’un atome par un autre ou bien
la présence d’un atome en position interstitielle. Ces défauts jouent un rôle important sur les
propriétés optiques des nitrures d’éléments III. Ils ont été étudiés intensivement et des revues
détaillées peuvent être trouvées dans la littérature [55]. Dans l’attribution des différentes bandes
d’émission du GaN et de l’InGaN dues aux défauts, on retrouve la question de l’origine de la
bande jaune. Cette large bande d’émission avec un maximum situé aux alentours de 2,2 eV,
présentée en figure I.5, fut d’abord attribuée à des lacunes de gallium dans le cristal (notées
VGa)[56]. Il est récemment apparu qu’elle provienne d’atomes de carbone en substitution d’azote
(notés CN ) [57] ou de complexes associés [58].

ii Défauts linéaires
Les défauts linéaires propres aux matériaux cristallins sont appelés dislocations. Il existe trois

natures de dislocations différentes, toutes caractérisées par leur direction (ligne de dislocation)
et la déformation qu’elles engendrent (vecteur de Burgers, noté

−→
b ). On retrouve ainsi :

— les dislocations coin, dont le vecteur de Burgers est perpendiculaire à la ligne de disloca-
tion ;

— les dislocations vis ayant un vecteur de Burgers parallèle à la ligne de dislocation ;

— les dislocations mixtes ayant une composante coin et vis simultanément.

Une représentation schématique, en figure I.6, met en évidence une dislocation vis dont la ligne
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Figure I.5 : Spectres de photoluminescence (PL) normalisés en intensité de la bande jaune
de couches de GaN déposées par EPVOM (mo76) et EJM (svt1066, svt1374,
svt1440)[55].

de dislocation passe par le point A et une dislocation coin dont la ligne de dislocation passe par
le point B. Leurs lignes de dislocations sont en traits pleins. De A à B, une ligne en pointillés
symbolise une dislocation mixte ayant une composante vis et coin simultanément.

Figure I.6 : Schéma de dislocations vis, coin et mixte[59].

Dans le cas de l’hétéroépitaxie d’un matériau sur un substrat de paramètre de maille différent,
la maille cristalline du matériau déposé se voit contrainte et se déforme. La relaxation plastique
de cette contrainte se fait par la génération de dislocations qui permettent au cristal de retrouver
son paramètre de maille originel [60]. Ces dislocations trouvent leur origine au niveau de plans de
glissement selon des directions cristallines particulières. Les plans de glissement correspondent
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aux plans avec la plus grande densité atomique tandis que les directions de glissement sont
les directions d’un plan de glissement selon lesquelles les distances interatomiques sont les plus
faibles. Les plans de glissement principaux associés à la structure wurtzite de l’alliage d’InGaN
sont présentés en figure I.7.

Figure I.7 : Plans et directions de glissement associés au réseau hexagonal compact [61].

Les dislocations dites traversantes sont générées selon la direction de croissance du matériau
et s’étendent jusqu’à sa surface [62]. Il a été démontré par des observations TEM que ces dislo-
cations sont majoritairement à caractère coin ou mixte, tandis que seulement 1% sont de type
vis [63]. Grâce à leur mobilité, ces dislocations ont tendance à s’agréger au voisinage des joints
de coalescence dans le film [64]. D’autre part, il est possible d’observer des dislocations non tra-
versantes orientées dans le plan de la couche épitaxiée sous la forme de réseaux de dislocation,
donnant l’impression de hachures lors de leur observation en TEM ou en cathodoluminescence
(CL) [61, 65], comme mis en évidence dans la figure I.8. La densité de ces dislocations apparaît
liée à la densité de dislocations traversantes. Ainsi, une faible densité de dislocations traver-
santes favorise leur formation [66]. Il a été démontré que les dislocations agissent comme centres
de ségrégation de l’In [67, 68] du fait de la contrainte en tension qui règne à leur voisinage.
Quand elles sont de type vis, les dislocations peuvent initier une séparation de phase dans l’al-
liage d’InGaN [69]. Enfin, les dislocations sont des centres de recombinaisons non radiatifs des
porteurs dans l’InGaN [70, 71] et dégradent les performances des dispositifs optiques pouvant
être réalisés.

iii Défauts planaires
Les défauts bidimensionnels pouvant être observés dans l’InGaN sont des fautes d’empilement

[72–75], correspondant à l’insertion de plans de structure cubique (structure zinc blende) au coeur
du cristal hexagonal [76], et des inversions de domaines [77]. La structure cubique au niveau des
fautes d’empilement explique l’observation de propriétés optiques particulières [78].
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Figure I.8 : Images d’intensité de CL en vue plane de couches d’InGaN sur (a) template
GaN/saphir et (b) template GaN déposées par ELOG (de l’anglais epitaxial late-
ral overgrowth) sur saphir [61]. La couche déposée sur GaN (ELOG) présente un
réseau de dislocations donnant l’impression de hachures.

iv Défauts volumiques
Les couches minces d’alliages d’InGaN présentent fréquemment des défauts volumiques se

trouvant exclusivement en surface et prenant la forme de pyramides inversées à base hexagonale
dont les facettes appartiennent à la famille de plan {1011} [79]. Quand ils sont observés selon
une coupe transversale, dont un exemple est présenté en figure I.9, ils apparaissent comme un
creux en forme de "v", d’où la dénomination usuelle v-pit en anglais. Ces défauts proviennent de
l’émergence de dislocations ou bien de joints de faute d’empilement jusqu’en surface de la couche
[80–82]. Leur formation serait due à la présence d’atomes d’In en surface d’une couche contrainte
et au voisinage d’un défaut linéaire comme une dislocation, en lien avec les phénomènes de
ségrégation vus précédemment. Ces atomes s’arrangeraient favorablement selon des surfaces
{1011}, par substitution avec des atomes de Ga, par rapport à une surface {0001}. Ce mécanisme
permet de relâcher élastiquement la contrainte emmagasinée dans l’alliage au fur et à mesure de
sa croissance. L’émission optique au niveau d’un tel défaut en "v" se voit grandement modifiée
notamment au sommet de la pyramide inversée où réside une plus forte concentration en In,
entrainant localement une émission à plus grande longueur d’onde tandis que sur les facettes
semi-polaires la longueur d’onde d’émission est plus faible du fait d’une incorporation d’In plus
faible [83].

2 Croissance épitaxiale de l’InGaN

Les couches minces d’alliages d’InGaN sont majoritairement crues par EPVOM ou bien
EJM. Une des difficultés majeures lors de la croissance d’InGaN provient de la faible énergie de
la liaison In-N [84, 85] facilitant la désorption de l’InN [86]. Il est ainsi nécessaire de croître le
matériau à basse température. Plus cette température sera basse, plus l’incorporation d’In dans
l’alliage sera favorisée que ce soit en EPVOM [87] ou en EJM [88]. Cependant, une diminution
trop importante de la température de croissance peut entraîner la formation de gouttelettes
métalliques en surface de la couche, limitant l’incorporation d’In et dégradant la morphologie
de l’alliage [89–91]. Un deuxième paramètre crucial pour la croissance de l’InGaN est le rapport
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Figure I.9 : (a) Image TEM d’une coupe transversale dans un réseau de puits quantiques
InGaN/GaN présentant des défauts en "v". (b) Représentation schématique en
perspective d’un tel défaut défini par les plans {1010}. (c) Représentation en coupe
du même défaut dans le cas d’un réseau de puits quantiques montrant l’inclinaison
des différentes couches de l’empilement au niveau du creux [80].

V/III (azote/métal). Un rapport V/III trop faible conduit à un manque de N réactifs en surface
de l’échantillon. Ceci entraine la formation de gouttelettes métalliques évoquées précédemment
ce qui limite l’incorporation d’In dans l’InGaN. Cette problématique se retrouve notamment
lorsque le précurseur d’azote utilisé est l’ammoniac, comme en EPVOM ou en EJM dans certains
cas, car sa dissociation est fortement limitée à basse température [92–94]. Il convient alors
d’utiliser un rapport V/III élevé pour éviter ce cas de figure et augmenter l’incorporation d’In
dans l’alliage [95, 96]. Le rapport In/Ga pendant la croissance joue aussi un rôle important
dans l’incorporation d’In. L’augmentation du flux d’espèces apportant de l’In en surface de
l’échantillon permet d’augmenter l’incorporation de cet élément [89]. Cet effet s’observe dans
une certaine mesure et lorsque le rapport In/Ga atteint un certain point, la concentration en
In incorporé se stabilise et peut même diminuer lors de l’augmentation encore plus importante
de ce rapport. Enfin, la diminution de la vitesse de croissance peut aussi permettre d’améliorer
l’incorporation d’In dans l’alliage en augmentant le rapport V/III [97, 98]. Ceci se manifeste
aussi pour un rapport constant In/Ga où une diminution du flux total d’espèces métalliques,
donc de la vitesse de croissance, augmente l’incorporation d’In dans l’alliage [99].

Pour ces raisons, les concentrations en In atteignables dans l’InGaN peuvent varier en fonc-
tion de la technique de croissance. Ainsi, la concentration en In est alors actuellement limitée
à 46% par EJM à l’ammoniac [100] du fait de la mauvaise dissociation du NH3 à basse tempé-
rature. En revanche, l’utilisation d’un plasma de N2 avec cette même technique de croissance
permet de couvrir la totalité de la gamme de compositions [101–103]. En effet, il est possible
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d’obtenir une grande quantité de N réactifs indépendamment de la température de croissance
grâce à l’utilisation du plasma. De plus, il a été démontré que l’augmentation du flux d’espèces
réactives apportées par le plasma à température de croissance constante permet d’améliorer l’in-
corporation d’In dans l’alliage [104]. Dans le cas de l’EPVOM , malgré l’utilisation de NH3, il est
possible d’atteindre n’importe quelle concentration en In dans l’InGaN [105–108]. Ceci s’explique
par la faible pression de vapeur saturante de l’InN [109, 110] qui nécessite donc l’augmentation de
la pression (pendant la croissance) comme cela est possible en EPVOM à la différence de l’EJM
(qui s’opère sous ultra-vide). Cette augmentation de la pression dans la chambre de croissance
a pour conséquence de favoriser l’incorporation d’In dans l’alliage [111]. Les couches minces à
fortes concentrations en In obtenues en EJM et en EPVOM sont néanmoins très inhomogènes
en composition et de qualités médiocres. Un autre paramètre pouvant jouer un rôle concernant
l’incorporation d’In dans l’InGaN est la présence d’hydrogène dans le réacteur qui réduit cette
incorporation [112–114].

3 Utilisation de l’InGaN pour une émission à grande longueur
d’onde

3.1 Etat de l’art des micro-LEDs rouges à base d’InGaN

La problématique majeure de la croissance d’InGaN, en dehors de l’aspect thermodynamique,
provient de la contrainte dans la couche, ce qui limite l’incorporation en indium et diminue la
qualité cristalline de celle-ci. Il apparaît alors primordial de minimiser ces effets de contraintes
pour espérer réaliser un dispositif émissif performant.

Une première approche développée pour la fabrication de LEDs rouges à base d’InGaN
consiste, en l’amélioration de la structure de puits quantiques du dispositif. Ainsi, l’insertion
d’une couche interfaciale d’AlGaN dans le réseau de puits quantiques d’InGaN à 30 % en indium
avec des barrières d’InGaN à moins d’1 % en indium a permis à l’entreprise Toshiba d’amélio-
rer l’efficacité de ses LEDs émettant dans le rouge [115]. En effet, la croissance d’une couche
d’Al0,9Ga0,1N à 90 % après un puits quantique permet d’améliorer la morphologie de surface de
la barrière déposée par la suite, permettant ainsi d’améliorer la croissance du puits quantique
suivant. Cela s’explique par un effet de compensation de contrainte entre l’InGaN en compres-
sion sur le GaN et l’AlGaN en tension [116]. Cette amélioration de la morphologie de surface des
couches du réseau de puits quantiques aboutit à l’amélioration de l’émission de la LED émettant
à environ 630 nm, présentée en figure I.10.

Une autre approche se focalise sur la diminution de la contrainte dans la structure entière de
la LED. Il a ainsi été montré que l’utilisation d’une couche tampon de GaN épaisse (allant jusqu’à
8 μm) sur substrat de saphir permet de diminuer la contrainte résiduelle dans la structure d’une
LED émettant à 633 nm [117]. Cela a permis récemment de démontrer la fabrication de réseaux
de LEDs rouges, vertes et bleues de 17 x 17 μm2 de taille [118]. Pour diminuer la contrainte dans
l’empilement d’une structure LED, il est aussi possible d’utiliser un substrat avec un paramètre
de maille le plus proche possible de l’InGaN d’une composition donnée. La fabrication de pseudo-
substrats d’InGaN (appelés InGaNOS) à 8 % en indium par l’entreprise Soitec a rendu possible
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Figure I.10 : Pic de longueur d’onde d’électroluminescence d’une LED rouge à base d’InGaN
et sa largeur à mi-hauteur en fonction du courant d’injection. L’image en encart
montre une photographie de cette LED lors de l’expérience [115].

la réalisation de micro-LEDs rouges carrées de 50 x 50 µm2 [119] puis circulaires de 10 µm de
diamètre [20] par le CEA-LETI, présentées en figure I.11, avec une émission centrée autour de
625 nm. La fabrication d’un tel dispositif est rendue possible par une incorporation d’indium
facilitée dans l’alliage [120] et une génération de défauts en "v" limitée [121, 122]. De la même
manière, des substrats de ScAlMgO4 (SCAM), ayant un paramètre de maille dans le plan a
équivalent à celui de l’InGaN à 17 % en indium, ont permis l’obtention de puits quantiques
d’InGaN émettant dans le rouge [123].

Figure I.11 : Spectres d’électroluminescence d’une structure de LED rouge à base d’InGaN
de 10 µm de diamètre émettant à 625 nm pour différents courants d’injection.
L’encart présente une image en microscopie électronique à balayage en vue plane
de la structure [20].
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Ces substrats InGaNOS et SCAM n’étant que très peu disponibles, d’autres approches sont
envisagées pour diminuer la contrainte générée dans l’InGaN par le substrat. La porosification
électrochimique de couches tampons de GaN dopées permet par exemple de s’en servir comme
pseudo-substrat compliant pour la croissance d’InGaN [124]. Cette approche a permis à l’uni-
versité de Californie à Santa Barbara de réaliser des LEDs rouges de 6 x 6 µm2 [19] dont la taille
est compatible avec des applications de micro-écrans. La figure I.12.a met en évidence la dif-
férence de longueur d’émission entre deux structures LEDs crues sur GaN poreux ou non. La
réduction de la contrainte générée par la couche de GaN poreux servant de substrat permet une
meilleure incorporation d’indium dans les différentes couches d’InGaN de l’empilement et donc
une émission à plus grande longueur d’onde. Les figures I.12.b et c montrent l’électrolumines-
cence des structures LEDs déposées respectivement sur GaN poreux et non poreux. L’émission
de la LED sur GaN poreux est centrée autour de 646 nm à 5 A.cm-2 contre 590 nm pour la LED
sur GaN non poreux. L’entreprise Porotech (émergeant de l’université de Cambridge) a annoncé
en octobre 2021 la réalisation du premier micro-écran rouge (émettant à 640 nm) de 1,4 cm de
diagonale pour une résolution de 960 x 540 [125].

Figure I.12 : (a) Pic de longueur d’onde d’électroluminescence de micro-LEDs à base d’InGaN
de 6x6 µm2 sur GaN poreux et non poreux et largeur à mi-hauteur de l’émission
de la LED sur GaN poreux. Électroluminescence des LEDs sur (b) GaN poreux
et (c) non poreux [19].

Enfin, une dernière approche consiste en l’utilisation de GaN dopé par des terres rares tel que
l’europium pour obtenir une émission dans le rouge tout en s’affranchissant des problématiques
liées à la croissance d’InGaN. De plus amples détails concernant le principe de fonctionnement de
l’émission et les perspectives liées à la fabrication de dispositifs à base de GaN dopé à l’europium
peuvent être trouvés dans la littérature [126].
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Les différents axes d’études présentés ci-dessus, concernant la réalisation de LEDs rouges,
reposent sur la croissance de couches minces (planaires) sur la totalité de la surface du substrat
utilisé. Cependant, des méthodes d’épitaxie sélective pour la réalisation d’îlots ou de fils d’InGaN
permettent d’incorporer dans les structures une forte concentration en indium tout en préservant
une bonne qualité cristalline [127]. On retrouve ainsi des micro-pyramides à bases hexagonales
[128] ou bien des nano et micro fils [129–131] émettant dans le rouge.

Les rendements actuels des LEDs à base d’InGaN diminuent drastiquement avec l’augmen-
tation de leur longueur d’onde d’émission [16]. En effet, le meilleur rendement quantique externe
(EQE, de l’anglais external quantum efficiency) pour des LEDs jaunes atteint de nos jours 25,5 %
à 560 nm [132] tandis que celui-ci diminue dans le orange vers 6,5 % à 592 nm [133] et atteint
dans le rouge 2,9 % à 629 nm [115] et 0,82 % à 675 nm [134].

3.2 Intérêts et enjeux de la croissance sur matériaux 2D

Les récentes avancées dans la synthèse des matériaux 2D [22], tel que le graphène [135]
et les dichalcogénures de métaux de transition [136], et l’intérêt grandissant qu’ils suscitent
au niveau de leurs propriétés intrinsèques ont contribué au développement de la croissance
dénommée épitaxie ou croissance van der Waals. Elle repose sur l’absence de formation de
liaisons chimiques entre le substrat de croissance et le matériau déposé [137]. Les matériaux
2D sont alors des substrats et des matériaux de dépôts de choix pour effectuer ce genre de
croissances. Ainsi la figure I.13 présente un schéma de principe de l’épitaxie d’un matériau
sur un substrat massif recouvert d’une couche de matériau 2D. Ici, le paramètre de maille
a2 du matériau épitaxié est supérieur à celui du substrat a1. Lors de l’épitaxie directe sur ce
substrat, le paramètre de maille du matériau épitaxié est contraint par le substrat et se réduit
à la même valeur a1 dans le plan, ayant pour conséquence de dilater la maille du cristal dans la
direction de croissance (c3>c2). Grâce à l’intercalation d’une couche de matériau 2D à l’interface,
aucune liaisons chimiques ne devraient se former entre les trois matériaux en présence. Cela
doit avoir pour conséquence d’entraîner la conservation des paramètres de mailles respectifs et
donc potentiellement nullifier la contrainte due à la différence de paramètres de maille entre les
différents matériaux de l’empilement [138].

Figure I.13 : Schéma de principe de l’intérêt de l’épitaxie sur matériau 2D par rapport à
l’épitaxie conventionnelle.

D’autre part, la faible énergie d’interaction entre le substrat et le matériau épitaxié, régie
par des forces de van der Waals, devrait permettre de séparer facilement la couche epitaxiée en
vue de son potentiel transfert sur un substrat hôte différent [139–141] (par exemple un matériau
polymère pour des applications en électronique flexible [142]). Le substrat de croissance peut
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ainsi être réutilisé sur plusieurs cycles [143].

En dépit de l’absence de liaisons chimiques entre le matériau épitaxié et le substrat massif
sous-jacent à la couche 2D, il a été démontré qu’une relation d’épitaxie pouvait être préservée
entre le substrat et le matériau épitaxié [144] notamment lors de la croissance de GaAs sur
GaAs, GaN sur GaN et LiF sur LiF par intercalation de graphène. Il a été démontré que cet
ordre cristallin obtenu à travers le matériau 2D dépend de deux facteurs majeurs : la distance
entre le matériau épitaxié et le substrat massif, et la polarité des matériaux mis en jeu. Comme
le montre la figure I.14, l’épitaxie de GaN sur un substrat de GaN à travers deux couches de
graphène permet d’obtenir une couche avec une seule orientation cristallographique selon la
direction hors plan, tandis que dans le cas de la croissance de GaAs sur un substrat de GaAs,
pour la même épaisseur de graphène, on obtient une couche polycristalline. Ceci est expliqué
par la différence de polarité entre le GaN et le GaAs. Celle-ci est synonyme d’une différence de
potentiel électrostatique de surface qui semble gouverner la relation d’épitaxie à distance (ou
remote epitaxy en anglais).

Figure I.14 : (a) Structure atomique de l’empilement GaAs/Gr/GaAs et GaN/Gr/GaN avec
deux couches atomiques de graphène à l’interface entre le substrat et le matériau
épitaxié. (b) Cartographie de l’orientation cristalline hors plan (perpendiculaire
à la surface de l’échantillon) des couches de GaAs (à gauche) et GaN (à droite)
par diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD, de l’anglais electron backscatter
diffraction) [144].

Dans le cas de l’épitaxie de GaN sur GaN avec du graphène à l’interface, une épitaxie
ordonnée est possible avec une ou deux couches atomiques de graphène, mais à partir de trois,
un désordre apparaît dans le film synthétisé. Enfin, la polarité du matériau bidimensionnel à
l’interface semble aussi être cruciale. Ainsi, l’utilisation de nitrure de bore hexagonal (h-BN)
à l’interface GaN/GaN semble partiellement masquer le champ électrostatique du substrat de
GaN à partir d’une monocouche d’h-BN tout en contribuant à orienter partiellement le cristal
de GaN du fait de sa propre polarité. À partir de trois monocouches de h-BN, seul ce dernier
contribue à l’orientation du cristal de GaN déposé. Cet effet est mis en évidence en figure I.15.
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Figure I.15 : (a) Fluctuation du potentiel électrostatique provenant du substrat de GaN à
travers une couche atomique de graphène ou d’h-BN. La distance exprimée en
abscisse est relative au paramètre de maille du GaN selon la direction étudiée.
(b) Structure de l’empilement de GaN/graphène/GaN pour 1, 2 et 3 couches
atomiques de graphène et cartographies EBSD associées. (c) Structure de l’em-
pilement de GaN/h-BN/GaN pour 1, 2 et 3 couches atomiques de 3h-BN et
cartographies EBSD associées [144].

3.3 Etat de l’art actuel de la croissance de III-N sur matériaux 2D

La problématique de la contrainte étant au cœur des enjeux de la fabrication des μ-LEDs à
base de nitrures d’éléments III, la croissance de ces alliages sur des matériaux bidimensionnels
suscite un fort intérêt. À cela s’ajoute le potentiel applicatif pour la fabrication d’écrans sur des
surfaces flexibles, rendant ainsi la thématique attrayante. On peut donc retrouver dans la litté-
rature l’étude de la croissance de couches de nitrures d’éléments III principalement sur graphène
[145–148] de par sa plus grande disponibilité mais aussi sur h-BN [149, 150]. D’autres études plus
spécifiques s’intéressent aux premiers instants de la croissance et se focalisent sur la nucléation
de nitrures d’éléments III sous forme d’îlots [151–153] ou bien de micro et nano-fils [154–157].
L’analyse par spectroscopie Raman de couches de graphène après nucléation d’éléments III par
EJM assistée par plasma révèle ainsi la formation de défauts à partir desquels s’amorce la crois-
sance [152, 156]. La figure I.16 montre que la nucléation de GaN se produit préférentiellement le
long de lignes localisées au niveau des bords de marche du substrat sous-jacent au graphène. Le
spectre Raman du graphène après nucléation, en figure I.16.d, présente un pic D relié à la pré-
sence de défauts structuraux dans le réseau du graphène. Ceux-ci se localisent au niveau du bord
de marche (position 2) où nucléé préférentiellement le GaN formant une bande de croissance. La
formation de ces défauts est due à l’exposition à un plasma avant ou pendant la croissance du
GaN. Un comportement de nucléation similaire est observé lors de la croissance de fils de GaN
par EPVOM [154]. Dans ce cas, l’exposition du graphène à haute température (1200 ◦C) sous
ammoniac (NH3) induit la formation de défauts par incorporation d’atomes d’azote directement
dans le réseau du graphène [158].

Dans le cas de l’EJM assistée par plasma d’azote, une voie d’amélioration pour réduire la
génération de défauts dans le graphène consiste à utiliser une méthode de croissance pulsée [159].
Elle s’articule autour de cycles consécutifs d’introduction de gallium, pour couvrir la surface du
graphène, suivie de la croissance de GaN (introduction de gallium et ouverture du plasma). La
couche de métal recouvrant l’échantillon permet de réduire la dégradation du graphène en rédui-
sant son exposition au plasma d’azote. D’autre part, lors de la croissance de GaN sur graphène
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Figure I.16 : (a) Image en vue plane en microscopie électronique à balayage (MEB) d’îlots
de GaN déposés par EPVOM à 900 ◦C sur du graphène. Cartographies Raman
des pics (b) E2 du GaN et (c) D du graphène associées à la région présentée sur
l’image MEB. (d) Spectres Raman du graphène extraits aux positions 1, 2 et 3
indiquées en (b) [152].

par EPVOM, il a été démontré la possibilité de croître des germes de dimension micrométrique
sans endommagement du graphène [153]. Au cours de ces travaux, deux morphologies d’îlots en
formes de pyramides à base hexagonale ou triangulaire ont pu être identifiées lors de l’étape de
nucléation comme le montre la figure I.17.a. Des observations en microscopie électronique en
transmission à balayage (STEM) selon une coupe transversale des deux types d’îlots ont permis
de comprendre l’origine de la différence de mode de nucléation. Les figures I.17.b à d obtenues
sur l’îlot à base hexagonale révèlent qu’au centre de celui-ci, la couche de graphène n’est plus
présente et que le GaN prend pied sur le substrat sous-jacent (SiC). En revanche, dans le cas de
l’îlot à base triangulaire, le graphène peut être observé tout au long de l’interface entre l’îlot de
GaN et le substrat de SiC (figure I.17.f et g). En jouant sur la température de nucléation et en
utilisant un recuit de pré-croissance sous ammoniac, il a été possible de n’obtenir que des îlots
à base triangulaire présentant une orientation commune. Des mesures de DRX dans le plan ont
permis de mettre en évidence la relation d’épitaxie entre les germes de GaN et le substrat de
SiC.

L’étude de la croissance d’alliages de nitrures d’éléments III sur le graphène requiert une
connaissance des ses propriétés de même qu’une compréhension des méthodes de caractérisation
qui lui sont propres. Ainsi, une évolution dans les propriétés du graphène peut renseigner sur
le déroulement de la croissance. Le prochain chapitre permet d’introduire les propriétés carac-
téristiques du graphène et préciser le processus de caractérisation par spectroscopie Raman de
celui utilisé dans cette thèse.
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Figure I.17 : (a) Image MEB en vue plane de deux îlots de GaN déposés sur graphène/SiC. (b-
g) Images STEM à différents grandissements de l’interface GaN/graphène/SiC
d’un îlot de GaN (b-d) à base hexagonale et (e-g) à base triangulaire. Les images
c-d et f-g correspondent aux zones indiquées respectivement sur les images b et
e [153].
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Chapitre II

Propriétés, croissance et
caractérisation du graphène

Bien que le graphène possède des propriétés physiques remarquables, l’objet de cette thèse
repose sur le caractère bidimensionnel de celui-ci. Son utilisation, au même titre que d’autres
matériaux bidimensionnels, comme substrat pour la croissance de matériaux relaxés nécessite
une connaissance de ces propriétés et des moyens de caractérisation qui lui sont propres. Ce
chapitre présente dans un premier temps une description de la structure du graphène et un
aperçu des propriétés singulières qui en découlent. Par la suite, une description des différentes
méthodes de synthèse du graphène et les morphologies associées permet d’expliquer le choix de
graphène utilisé pour ce travail. Ensuite, une présentation de la caractérisation par spectroscopie
Raman du graphène met en évidence les informations pouvant être déduites par cette technique.
Enfin, une description du procédé de croissance propre au graphène utilisé dans ce travail de
thèse ainsi que sa caractérisation sont fournis.

1 Structure et propriétés

1.1 Court historique et structure cristallographique

Le terme graphène désigne une couche monoatomique d’atomes de carbone arrangés selon
un réseau hexagonal, formant ainsi un matériau bidimensionnel. C’est d’abord en 1947 que
P.R. Wallace [160] s’intéresse à l’étude des propriétés électroniques d’une couche monoatomique
de carbone dans la structure graphite, considérant que la conduction dans le graphite n’a lieu
qu’au sein de chaque feuillet individuellement (et non pas d’un feuillet à l’autre), du fait de la
grande distance entre chaque feuillet (3,37 Å) en comparaison de celle entre chaque atome d’un
même feuillet (1,42 Å). La première synthèse de graphène peut être attribuée à Van Bommel
et al. en 1975 [161], qui ont synthétisé une telle couche par sublimation sélective de carbure
de silicium (SiC) sous vide, entrainant la formation d’une monocouche atomique de carbone en
surface. L’étude ne rapporte toutefois aucune propriété spécifique de cette nouvelle surface et se
concentre sur la formation et la structure de la couche. Il aura fallu attendre 2004 pour assister
à la première isolation de graphène, par exfoliation répétée de carbone pyrolytique hautement
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ordonné (HOPG, de l’anglais highly oriented pyrolytic graphite) sur substrat de silicium oxydé en
surface, et sa caractérisation électrique et électronique par Novoselov et Geim [162], leur valant
le prix Nobel de physique en 2010. Au cours de cette même année 2004, le graphène fut aussi
synthétisé sur carbure de silicium (SiC) par graphitisation (cf. II.2.3) tout en démontrant déjà
quelques propriétés électroniques prometteuses [163].

Le graphène consiste en l’arrangement bidimensionnel d’atomes de carbone selon un réseau
hexagonal illustré en figure II.1.a. La maille primitive du graphène est composée de deux sous
réseaux d’atomes de carbone non équivalents notés A et B avec une distance interatomique aC-C

de 1,42 Å. Elle est ainsi définie par les vecteurs a1 et a2 de la manière suivante :

a1 = aC−C

2 ·
(
3,

√
3
)

; a2 = aC−C

2 ·
(
3, −

√
3
)

(1.1)

Le paramètre de maille a vaut donc 2,46 Å [164]. La première zone de Brillouin associée à
cette structure est présentée en figure II.1.b. Dans les structures graphitiques, les monocouches
atomiques de carbone peuvent s’empiler selon différentes configurations possibles : l’empilement
hexagonal AA, l’empilement Bernal AB, l’empilement rhomboédrique ABC [165] et l’empilement
turbostratic correspondant à l’absence d’orientation dans le plan spécifique des couches [165].
L’empilement Bernal est le plus commun des trois et on le retrouve notamment dans le graphite.
Dans cette configuration, chaque monocouche est tournée de 60 ◦ par rapport aux couches direc-
tement supérieures et inférieures. Lorsqu’il est question de graphène, un empilement d’un faible
nombre de couches est considéré et dont la valeur est précisée (généralement inférieure à 10).
Les dénominations monocouche, bicouche et multicouche sont ainsi utilisées.

Figure II.1 : (a) Réseau hexagonal 2D du graphène constitué d’atomes de carbone non-
équivalents A et B. La maille élémentaire est représentée en orange. (b) Première
zone de Brillouin (en bleu) dans l’espace réciproque associée à la structure du
graphène avec en son centre le point Γ, aux coins non-équivalents les points K et
K’ et le point M au centre de chaque face.
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1.2 Propriétés singulières

Dans le cristal, chaque atome de carbone est lié à ses trois plus proches voisins par des
liaisons σ dans le plan, du fait de l’hybridation sp2 de leurs orbitales moléculaires. Le quatrième
électron de valence de chaque atome forme des liaisons π délocalisées avec les autres quatrièmes
électrons de valence voisins. Ces liaisons π, hors plan, sont à l’origine des propriétés de transport
du graphène [166]. En effet, si l’on s’intéresse à la dispersion en énergie des bandes π et π*,
présentée en figure II.2.a, une coupe entre les points K’ -> Γ -> M -> K de la première zone
de Brillouin met en évidence l’absence de bande interdite aux coins K et K’. Les deux bandes
se rejoignent en ces points sans se recouvrir. La figure II.2.b permet de mettre en évidence
des cônes de Dirac au voisinage des coins de la première zone de Brillouin, synonyme d’une
distribution linéaire en énergie (et non parabolique comme c’est le cas pour la plupart des semi-
conducteurs), ce qui correspond à une masse effective nulle des porteurs autour de ces positions.
Cette masse nulle est la cause directe de la grande mobilité des charges dans le graphène, pouvant
dépasser 200 000 cm2.V-1.s-1 [167, 168]. En plus de cette mobilité, il est possible d’observer dans le
graphène d’autres propriétés particulières de conduction comme l’effet Hall quantique [169, 170]
où la résistance de Hall d’une couche de graphène soumise à un fort champ magnétique suit des
paliers quantifiés proportionnels à h

νe2 avec e la charge élementaire, h la constante de Planck et
ν un nombre entier. Des phénomènes de supraconduction ont également été observés sur deux
monocouches de graphène désorientées dans le plan d’environ 1,1 ◦ [171, 172].

Figure II.2 : (a) Coupe de la dispersion en énergie dans l’espace réciproque des bandes π et π*
du graphène entre les points K’ -> Γ -> M -> K [173]. L’encart en haut à gauche
symbolise le chemin dans la première zone de Brillouin associé à cette coupe. (b)
Représentation en trois dimensions de la dispersion en énergie des bandes π et π*
dans l’espace réciproque. Un encart à droite montre un grandissement de cette
dispersion en énergie au voisinage d’un coin de la première zone de Brillouin où
l’on observe des cônes de Dirac [174].

Malgré les propriétés de conduction hors du commun du graphène, son absence de bande
d’énergie interdite (dans les conditions standard) empêche son utilisation dans des dispositifs
micro-électroniques tels que des transistors. Ainsi, de nombreuses voies ont été explorées dans le
but d’induire cette bande interdite. Il a été démontré que la déformation du réseau hexagonal du
graphène permet dans certains cas d’introduire une bande d’énergie interdite dans la structure de
bande d’une monocouche et d’une bicouche de graphène [175, 176]. D’autre part, la structuration
en motifs [177] ou bien nano-rubans [178, 179] des couches de graphène, présentés en figure
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II.3.a-c, permet également de générer une bande interdite dans le graphène en fonction du
dimensionnement de ces structures et de leurs terminaisons latérales [180, 181]. Une modification
chimique dans le réseau du graphène est aussi susceptible d’induire un phénomène similaire lors
de l’introduction d’hétéroatomes tel que l’hydrogène [182, 183] ou de molécules [184, 185] en
surface du matériau bidimensionnel. Enfin, une dernière approche pour modifier la structure de
bande du graphène consiste en la polarisation transversale d’une bicouche de graphène [186, 187]
dans le but d’obtenir une énergie de bande interdite dont la valeur dépend de l’amplitude de
la polarisation. Une représentation schématique de l’ouverture d’une bande d’énergie interdite
dans la structure électronique du graphène est mise en évidence en figure II.3.d-f dans le cas de
nano-rubans et d’une bicouche de graphène.

Figure II.3 : Représentation schématique de la structuration de graphène sous forme (a) de
nano-îlots, (b) maillage percé et (c) nano-rubans avec deux configuration de ter-
minaisons latérales (« zig-zag » et créneaux). Représentation schématique de la
structure de bande du graphène au voisinage des points K et K’ pour (d) un
nano-ruban, un empilement de deux couches (e) non-polarisées et (f) polarisées
[188].

Outre ses propriétés électroniques, le graphène possède aussi de remarquables propriétés phy-
siques telles qu’une transparence optique d’environ 98 % dans toute la gamme visible [189], ainsi
qu’une conductivité thermique pouvant atteindre 5000 W.m-1.K-1 [190] et une grande perméa-
bilité à des gaz tels que l’air, l’argon et l’hélium [191]. Les propriétés mécaniques du graphène
suspendu au-dessus d’une cavité ont pu être étudiées par indentation à l’aide d’une pointe de
microscope à force atomique (AFM) et ont révélé un module d’Young d’environ 1 TPa avec une
limite à la rupture du film de 130 GPa [192]. De surcroît, une dernière propriété singulière du
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graphène réside dans son coefficient d’expansion thermique négatif [193, 194] (de même que le
graphite) a contrario de la grande majorité des autres matériaux. Le graphène a donc tendance
à se contracter lors d’une montée en température, et ce jusqu’à au moins 500 ◦C.

1.3 Applications potentielles liées à l’utilisation de graphène

De par ses propriétés singulières, le graphène suscite un fort engouement dans un large
éventail de domaines applicatifs. Une des premières applications envisagées est la réalisation de
transistors grâce aux fortes mobilités des charges atteignables dans le graphène [195]. Ajoutées
à sa grande conduction électrique, la conductivité thermique et la transparence optique font du
graphène un candidat idéal comme électrode transparente [196] pour des cellules photovoltaïques
[197], des LEDs organiques [198] ou inorganiques [199] ou bien pour des super-condensateurs
[200]. Son utilisation est aussi prometteuse dans le domaine du stockage de l’énergie au sein de
batteries [201]. D’autre part, la manifestation de l’effet Hall quantique dans le graphène permet
de l’envisager comme étalon de résistance électrique [202] utilisable à des champs magnétiques
plus faibles qu’actuellement avec des dispositifs à base de GaAs. Les propriétés électroniques du
graphène étant très sensibles à son environnement, il trouve de nombreuses applications dans le
domaine de la santé pour la détection de molécules [203] et de gaz [204] ainsi que de bactéries
[205]. Enfin, il peut être envisagé d’utiliser le graphène pour la conversion d’énergie de différentes
formes possibles (électrique, thermique, chimique, etc) comme actionneur mécanique ou pour la
génération de courant [206].

2 Méthodes de synthèse et morphologies associées

2.1 Exfoliation

L’exfoliation de matériaux lamellaires s’avère être la technique la plus simple à mettre en
œuvre pour la production de matériaux 2D [207]. Cette exfoliation peut se faire de différentes
manières, la plus simple étant l’exfoliation successive par ruban adhésif d’un matériau suivie d’un
report sur un substrat hôte. L’exfoliation de graphite pyrolytique hautement ordonné (HOPG)
a permis en 2004 la première isolation et la caractérisation d’une monocouche de graphène [162].
Cette exfoliation mécanique peut aussi se faire par micro-clivage à l’aide d’une lame ultrafine
ou par broyage à billes [208]. Elle peut aussi être réalisée en milieu liquide [209] en utilisant un
solvant organique tel que la N-Méthyl-2-pyrrolidone [210]. Bien que peu coûteuse et industria-
lisable [208], la synthèse de graphène par exfoliation ne permet l’obtention que de fragments de
graphène de l’ordre de la dizaine ou la centaine de micromètres au plus. Ce procédé convient
donc parfaitement à la mise œuvre d’études théoriques, par exemple l’étude de l’influence du sub-
strat hôte sur le graphène [211] ou bien la preuve de concept de dispositifs à base de graphène
[212] ou encore la réalisation d’hétérostructures verticales mettant en jeu d’autres matériaux
bidimensionnels [213, 214].
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2.2 Réduction de graphène oxydé

L’oxydation du graphite en milieu fortement oxydant permet d’introduire des atomes d’oxy-
gène entre chaque plan atomique de carbone du matériau. La distance entre chaque feuillet se
voit donc significativement augmentée et permet une meilleure séparation dans un solvant. La
réduction des feuillets de graphène oxydé se fait ensuite par réaction avec de l’hydrazine ou par
recuit à haute température (> 900 ◦C) [215, 216]. Les couches résultant de ces procédés sont
toutefois fortement défectueuses et présentent ainsi de moins bonnes propriétés de transport par
exemple, aux alentours de plusieurs dizaines à plusieurs centaines de cm2.V-1.s-1 [217] c’est-à-dire
deux ordres de grandeurs inférieurs en comparaison de graphène épitaxial ou exfolié.

2.3 Graphitisation du SiC

Dans le but de produire du graphène, il est aussi possible d’effectuer le recuit thermique d’un
substrat de carbure de silicium (SiC), dont une représentation du polytype 6H est schématisée
en figure II.4.a. Le recuit s’opère généralement à des températures comprises entre 1000 ◦C et
1600 ◦C sous vide [163] ou atmosphère contrôlée d’argon [218]. Dans ces conditions, les atomes
de silicium vont se sublimer préférentiellement à ceux de carbone au niveau des bords de marche
présents en surface du substrat. Cela a pour conséquence la formation en surface d’une couche
riche en carbone (couche tampon, ou buffer layer en anglais) [219] après la sublimation de
l’équivalent de trois bicouches Si-C [220, 221]. Cette couche s’avère être partiellement liée au
reste du substrat avec un tiers de ces atomes formant des liaisons covalentes de type sp3 avec
le SiC. Les atomes de carbone constituant cette couche s’organisent selon une reconstruction de
surface

(
6
√

3 × 6
√

3
)

− R30◦ désorientée de 30 ◦ par rapport au SiC [222]. L’augmentation de la
durée du recuit poursuit le processus de sublimation permettant le "détachement" de la première
couche de carbone obtenue grâce à la formation d’une nouvelle couche sous-jacente partiellement
liée au substrat. La couche en surface est ainsi une couche de graphène ne formant aucune liaison
dans une direction hors de son plan atomique. Le nombre de couches de graphène formées peut
être contrôlé par la durée du recuit. L’épaisseur d’une bicouche d’atomes Si-C étant d’environ
0,25 nm et celle d’une couche atomique de carbone d’environ 0,35 nm, la formation d’une nouvelle
couche de graphène se fait donc par la formation locale d’une marche de - 0,4 nm (0,25 nm × 3 -
0,35 nm) [223, 224]. Ces croissances se faisant à haute température, la formation de marches
d’une hauteur de n × 0,25 nm (épaisseur d’une bicouche de SiC) par agglomération de marches
atomiques voisines est observée du fait de la mobilité des atomes en bord de marches à ces
températures [225]. La figure II.4.b-c met en évidence ces deux phénomènes avec des images
en microscopie à effet tunnel (STM) de la surface de 6H-SiC après graphitisation. On peut
y observer des hauteurs de marches de 0,25 nm et 0,75 nm entre les trois zones annotées G1
(représentant une couche de graphène formée localement), tandis que l’on observe des marches
de - 0,4 nm entre les zones G1 et G2 (représentant deux couches de graphène formées localement).

La polarité de la face choisie pour le substrat influe grandement sur le déroulement de la
graphitisation. En effet, la face de polarité silicium du SiC permet d’obtenir une graphitisation
contrôlée avec une orientation des couches de carbone à 30 ◦ par rapport à l’orientation dans
le plan du substrat. En revanche, sur la face de polarité carbone, il est difficile de contrôler
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Figure II.4 : (a) Structure cristallographique du polytype 6H du SiC. Les différentes couches
de couleurs notées A, B et C ainsi que les traits rouges mettent en évidence la
séquence d’empilement dans le cristal. (b) Représentation schématique des dif-
férences de hauteur de marches générées en surface d’un échantillon lors de la
synthèse de graphène sur SiC par sublimation du silicium. (c) Image STM de
250 × 125 nm2 (image annotée a) de la surface graphitisée de 6H-SiC montrant
les différences de hauteurs relatives entre les marches. G1 et G2 indiquent res-
pectivement des zones où une et deux couches de graphène sont formées. L’image
annotée b présente une image à plus petite échelle de la zone encadrée sur l’image
a. Un insert sur le côté gauche montre la continuité de la couche d’une marche à
une autre [223].

précisément le nombre de couches de graphène synthétisées et leur orientation dans le plan par
rapport au substrat [226, 227].

2.4 Croissance sur métaux

La croissance de graphène sur métaux s’opère principalement par dépôt en phase vapeur
(CVD) et EJM. La CVD repose sur la décomposition thermique d’espèces gazeuses à la surface
du substrat de croissance choisi, porté à la température désirée généralement entre 800 ◦C et
1200 ◦C pour la croissance de graphène. Le précurseur utilisé est généralement un gaz organique
tel que le méthane ou l’acétylène [228]. Le dépôt chimique en phase vapeur de graphène a
été exploitée pour la croissance sur divers substrats métalliques tels que le cuivre, le nickel,
le cobalt, le platine, le ruthénium, le palladium, l’iridium et d’autres [229]. Parmi ceux-là, le
cuivre et le nickel se trouvent être les plus étudiés. Les mécanismes de croissance sur ces deux
métaux diffèrent étant donné leur différence de limite de solubilité du carbone. En effet, la
solubilité du carbone dans le nickel (0,9 %at à 900 ◦C [230]) est bien plus importante que dans
le cuivre (< 0,001 %at à 1000 ◦C [231]). Dans le cas du nickel, les atomes de carbone provenant
de la décomposition du précurseur peuvent être absorbés à haute température dans la couche
de nickel où ils s’agrégeront proche de la surface et précipiteront ensuite en surface lors de
la redescente en température [230]. Pour le cuivre, il n’y a pas d’absorption de carbone au
sein du substrat, la croissance se fait progressivement par adsorption d’atomes de carbone en
surface qui se lieront entre eux pour former un film. Les films de graphène obtenus sur métaux
présentent une morphologie avec des plis, formés lors du refroidissement de l’échantillon du fait
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de la différence de coefficient d’expansion thermique entre le graphène et le métal concerné [232].
La figure II.5 présente une image MEB et la cartographie Raman du pic D de la surface d’une
couche de graphène déposée sur cuivre et reportée ensuite sur SiO2/Si. Comme nous le verrons
par la suite l’origine du pic D dans le graphène est associée à la présence de défauts dans le
réseau cristallin du graphène (cf. section II.3.2). Ici, il est observé que l’apparition de ce pic se
corrèle avec la position des plis observés sur l’image en microscopie électronique, démontrant
leur caractère défectueux. D’autre part, la présence d’îlots, indiqués en bleu et vert, concorde
avec des épaisseurs de graphène supérieures indiquant la non-homogénéité du dépôt.

Figure II.5 : (a) Image MEB en vue plane de graphène déposé sur cuivre et reporté sur SiO2/Si.
Les zones indiquées en rouge, bleu et vert correspondent respectivement à des
épaisseurs de 1, 2 et 3 couches atomiques de graphène. (b) Cartographie en spec-
troscopie Raman de l’intensité du pic D du graphène de la même zone qu’en (a)
[232].

De son côté, la croissance en EJM s’opère sous ultra vide. La source de carbone est ici une
source solide ultra pure qui, chauffée à haute température, émettra un flux d’atomes. De nos
jours, la croissance de graphène par EJM a été démontrée sur quelques métaux tel que le Ni
[233], le Cu [234], le Pt [235] et l’Au [235].

Dans de nombreux cas, la croissance sur métaux nécessite une étape supplémentaire de
transfert sur un substrat non métallique lorsque l’on veut étudier les propriétés propres au
graphène ou l’utiliser pour fabriquer un dispositif. Cela s’explique par l’influence significative
du substrat métallique sur la structure de bande du graphène [236]. Ce transfert est possible
sur substrats polymères [237, 238] et a notamment permit la démonstration d’un procédé de
croissance-transfert continu sur rouleaux par CVD [239].

2.5 Croissance sur SiC et autres substrats semi-conducteurs et isolants

Pour éviter toute problématique de transfert post-croissance inhérente au dépôt sur métaux,
il est particulièrement utile d’étudier la croissance de graphène par CVD sur des substrats semi-
conducteurs ou isolants tels que le saphir [240], le SiO2 [? ], l’AlN [241] et d’autres [242]. Le
substrat semi-conducteur démontrant les meilleurs résultats en terme de qualité cristalline du
graphène déposé est actuellement le SiC [243] et plus particulièrement les polytypes hexagonaux
4H [244, 245] et 6H [246, 247]. Le précurseur le plus utilisé pour la croissance sur SiC est le
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propane. De la même manière que pour la croissance par sublimation, l’utilisation de la face
carbone du SiC conduit à une croissance moins contrôlée que la face silicium. La nature du
mélange des gaz porteurs est cruciale pour le contrôle de la morphologie de l’échantillon synthé-
tisé. Premièrement, l’utilisation d’hydrogène dans le mélange permet d’inhiber les phénomènes
de sublimation du silicium que l’on observe lors des procédés de graphitisation du SiC [248].
D’autre part, le contrôle des conditions de croissance permet d’aboutir à différentes morpholo-
gies de graphène synthétisé [247]. La figure II.6.a montre un diagramme de phase de la synthèse
de graphène au propane sous un mélange H2 en fonction de la température et de la pression au
sein du réacteur. Pour les conditions à plus basses températures (cercles et triangles bleus) on
observe la formation de graphène de mauvaise qualité ou bien la reconstruction de surface du
SiC. Pour des températures plus élevées, deux morphologies de graphène sont synthétisées en
fonction de la pression. Le graphène noté 6

√
3 (indiqué par des étoiles oranges) correspond à la

formation à basse pression de graphène sur une couche tampon riche en carbone (reconstruction
de surface

(
6
√

3 × 6
√

3
)

− R30◦). Le graphène noté IRD (pour in-plane rotational disorder en
anglais) indiqué par les hexagones verts correspond à la formation de graphène sur la surface
de SiC passivée par de l’hydrogène à plus haute pression. Ce type de croissance conduit à la
formation de graphène désorienté dans le plan comme le montre le cliché de diffraction d’élec-
trons lents (LEED) de la figure II.6.c où des arcs de cercle indiquent des orientations multiples
dans la couche de graphène contrairement au graphène 6

√
3 en figure II.6.b. L’état de surface

diffère aussi entre les deux modes de croissance avec l’apparition de plis dans le graphène IRD
en figure II.6.d tandis que l’autre morphologie apparaît plus lisse en figure II.6.e. Une représen-
tation schématique des deux empilements respectifs est donnée en figure II.6.f. Enfin, lorsque la
température est trop importante et la pression supérieure à 250 mbar, il n’y a plus de graphène,
soit parce qu’il ne s’est pas formé, soit parce qu’il a été gravé par l’hydrogène lors de la descente
en température après croissance.

La croissance de graphène a aussi été démontrée par EJM sur des substrats tel que le saphir
[249], le mica [250], le Ge [251] et le SiC [252, 253].

3 La caractérisation du graphène par spectroscopie Raman

3.1 Principe de la spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman est une technique de choix pour l’étude non destructive de maté-
riaux massifs et en couches minces. Elle est particulièrement utilisée pour l’étude de matériaux
bidimensionnels, du fait de sa facilité de mise en œuvre en condition atmosphérique et à tem-
pérature ambiante. Le principe de la spectroscopie Raman repose sur l’étude de la diffusion
de la lumière par la matière avec laquelle elle interagit (figure II.7.a). La majeur partie de la
lumière diffusée interagit de manière élastique avec la matière (sans changement de sa fréquence
initiale notée ν0), il n’y a donc pas de changement d’énergie ou de fréquence (E0 = hν0) entre les
photons incidents et diffusés. On parle alors de diffusion de Rayleigh. En revanche, une partie
de la lumière diffusée subit une modification de sa fréquence (notée ∆ν) à la suite d’interactions
inélastiques. On parle ici de diffusion Raman. Deux cas peuvent se présenter. Dans le premier
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Figure II.6 : (a) Diagramme de phase de la croissance de graphène sur 6H-SiC par CVD au
propane sous atmosphère H2 en fonction de la pression et la température. (b-c)
Clichés LEED de graphène sur SiC déposés respectivement à 1550 ◦C et 100 mbar,
et 1350 ◦C et 800 mbar. Les triangles bleus correspondent au SiC, les flèches rouges
au graphène et les hexagones violets à la reconstruction de surface

(
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)

−
R30◦ associée à la couche tampon. (d-e) Images AFM de la topographie associée
aux échantillons de (b) et (c)[247]. (f) Représentations schématiques respectives
des morphologies 6

√
3 et IRD du graphène.

cas, une perte d’énergie du photon diffusé est observée. Cette perte d’énergie du rayonnement
est compensée par la génération d’un phonon (vibration du réseau cristallin) correspondant à
un niveau d’énergie vibratoire dans le matériau. Ce processus est appelé diffusion de Stokes.
Dans l’autre cas, le photon diffusé possède une énergie supérieure à son énergie initiale suite à
l’interaction avec un phonon du cristal. Cette fois, le processus est appelée anti-Stokes. En spec-
troscopie Raman, il convient donc de tracer l’intensité lumineuse diffusée en fonction du décalage
en fréquence par rapport à la source d’excitation (généralement un laser) appelé déplacement
Raman. On l’exprime habituellement en décalage de nombre d’onde ∆ν donné en cm-1 :

ν = 1
λ

= ν

c
= E

h · c
(3.1)

avec h la constante de Planck, c la vitesse de la lumière dans le vide, λ la longueur d’onde,
ν la fréquence et E l’énergie. L’utilisation de nombre d’onde n’étant pas la plus courante en
spectroscopie par rapport à la longueur d’onde et l’énergie, il est possible de passer d’une unité
à une autre de la manière suivante :

∆ν
[
cm−1

]
= 107

λ0[nm] − 107

λdiffusée[nm] = ±∆ν[Hz]
c

·10−2 = (E0 − Ediffusée)[eV ] · e

h · c
·10−2 (3.2)

avec e la charge élémentaire d’un électron, h la constante de Planck et c la vitesse de la lumière
dans le vide. Les longueurs d’ondes et énergies annotées « 0 » ou « diffusée » correspondent
respectivement au rayonnement incident et diffusé. Entre les crochets sont indiquées les unités
des grandeurs en question.

Les énergies des phonons mis en jeu pour ces deux mécanismes de diffusion sont quantifiées
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Figure II.7 : (a) Représentation schématique des processus de diffusion élastique et inélastique
de la lumière. (b) Spectre de diffusion Raman présentant les signatures dues à la
diffusion Stokes et anti-Stokes du tétrachlorométhane (CCl4) [254].

et identiques pour un matériau donné. Un spectre typique de diffusion Raman fait apparaître des
pics correspondant aux modes de vibration du réseau cristallin du matériau étudié. On observe
donc un effet miroir entre les signatures par diffusion Stokes et anti-Stokes d’un échantillon
donné comme indiqué en figure II.7.b. De manière générale, la diffusion Raman de la lumière
reste peu probable et ne représente environ qu’un millionième de la lumière incidente totale [255].
La diffusion anti-Stokes est bien moins probable que la diffusion Stokes à température ambiante
car elle nécessite la présence d’états vibratoires excités (i.e phonons) dans le matériau sondé. La
signature due à la diffusion Stokes est par conséquent celle généralement étudiée. Il faut noter
que l’augmentation de la température entraîne une intensification du phénomène de diffusion
anti-Stokes. Le rapport d’intensité entre les deux mécanismes de diffusion IS/IAS en fonction de
la température est proportionnel à e1/kBT [254] et peut ainsi servir à mesurer la température
de l’échantillon analysé [256, 257]. Avec l’utilisation de sources lumineuses de longueurs d’ondes
comprises entre l’infrarouge et l’ultraviolet, les mécanismes de diffusion ne reposent pas sur des
interactions directes entre photons et phonons, mais impliquent des excitations électroniques
(formation de paires électron-trou) comme états intermédiaires du fait de la grande différence
d’énergie d’excitation par rapport à celle des phonons [258]. Un électron de la bande de valence
est donc excité et promu dans la bande de conduction par l’absorption d’un photon incident.
Cet électron (ou le trou) est ensuite diffusé non-élastiquement par interaction avec un phonon
puis se recombine avec le trou (ou l’électron) pour émettre un photon d’énergie différente à celle
du photon incident. La quantité de mouvement d’un photon pouvant être considérée comme
quasiment nulle du fait de sa masse nulle, les modes n’impliquant qu’un seul phonon ne sont
actifs en spectroscopie Raman que si leur quantité de mouvement est elle aussi proche de zéro,
satisfaisant ainsi la conservation de l’énergie et de la quantité de mouvement selon :

ν0 = νdiffusée ± νphonon

k0 = kdiffusée ± kphonon

(3.3)

avec ν0, νdiffusée, νphonon et k0, kdiffusée, kphonon les fréquences et les quantités de mouvement
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respectives du photon incident, du photon diffusé et du phonon responsable de la diffusion
Stokes ou anti-Stokes en fonction du signe de « ± ». On parle de règles fondamentales de
sélection Raman. Un processus impliquant deux phonons de quantité de mouvement opposée
satisfera toujours cette règle de sélection car la somme de leur quantité de mouvement sera
toujours nulle. L’électron (ou le trou) pourra alors être diffusé deux fois ou bien l’électron et le
trou seront diffusés une fois chacun avant de se recombiner.

3.2 Spectre caractéristique et modes de vibration du graphène

La première étude du graphène par spectroscopie Raman fut publiée en 2006 [259] alors que
la technique était déjà largement utilisée pour caractériser les différentes formes allotropiques
du carbone [260]. La figure II.8 indique les principaux modes Raman observés dans le graphène
avec et sans défauts correspondant respectivement aux spectres inférieur et supérieur [261].
Deux pics dominent aux alentours de 1580 cm-1 et 2700 cm-1 dans le graphène sans défaut et
sont dénommés respectivement G et 2D. Le spectre du graphène défectueux présente des modes
vers 1350 cm-1 et 1620 cm-1, dénommés D et D’, attribués aux défauts.

Figure II.8 : Spectre de diffusion Raman typique de graphène immaculé (spectre supérieur) et
défectueux (spectre inférieur) [261].

La figure II.9 montre les mécanismes associés aux différents modes de vibration du graphène,
représentés dans l’espace réel et réciproque. Le pic G, commun à toutes les espèces graphitiques,
correspond à un unique phonon, E2g, proche du centre Γ de la première zone de Brillouin (k≈ 0).
Il correspond à la vibration en opposition de phase des sous-réseaux A et B du graphène. Cette
vibration en opposition de phase des deux sous-réseaux correspond à une quantité de mouvement
nulle qui respecte la règle de sélection rendant possible l’observation de ce mode en Raman. Le
pic 2D provient de l’interaction entre deux phonons de quantité de mouvement opposée. Le pic
D, lui, émane d’un phonon responsable de la vibration en « respiration » du réseau (expansion
et contraction d’un hexagone de carbone), A1g, et qui n’a pas une quantité de mouvement nulle.
Il est ainsi activé par la présence d’un défaut dans le réseau du graphène qui permet la diffusion
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de l’électron excité (ou du trou généré) agissant de la même manière qu’un second phonon ce qui
permet de conserver la quantité de mouvement. Ce mécanisme de transition se produit entre deux
cônes de Dirac en K et K’ de la zone de Brillouin. Le processus responsable du pic D’ nécessite
aussi un défaut et est similaire à D. La transition se fait dans un même cône de Dirac dans ce
cas. Les modes D + D”, D + D’ et 2D’ suivent des mécanismes analogues aux pics D et 2D [262].
Un mode à très faible déplacement Raman (30-40 cm-1) renseigne sur le nombre de couches de
graphène analysées [263]. Cependant, un si faible déplacement Raman correspond à une longueur
d’onde proche de celle du laser et nécessite des éléments optiques particuliers, ce qui rend son
observation souvent impossible sur la plupart des spectromètres. D’autre part, des modes à plus
hautes fréquences [264] correspondant à des processus impliquant de multiples phonons existent
mais ne seront pas étudiés ici. Les modes découlant d’un phénomène de double diffusion (D, 2D,
etc) ont un caractère dispersif, c’est-à-dire que leur fréquence dépend de l’énergie d’excitation
utilisée [261, 265]. En l’occurrence, leurs fréquences augmentent avec l’énergie d’excitation. En
effet, le phonon associé au pic G possède toujours une quantité de mouvement nulle au voisinage
de Γ comme il a été expliqué précédemment. Mais dans le cas des pics D et 2D, une augmentation
de l’énergie d’excitation éloigne la transition électronique (associée à l’absorption d’un photon
incident) du point K. On observe donc une augmentation de Δk, la différence de quantité de
mouvement entre la transition électronique et le point K de la zone de Brillouin. La quantité de
mouvement des phonons (kphonon) impliqués dans le processus de diffusion Raman de ces pics est
égale à ∆k et augmente donc avec l’énergie d’excitation. Cette augmentation de la quantité de
mouvement se traduit par une augmentation de la fréquence des phonons (νphonon) et donc par
un décalage plus important en fréquence des pics Raman D et 2D issus de la diffusion inélastique
par ces phonons [266, 267].

3.3 Evolution du spectre Raman avec les modifications dans le graphène

3.3.1 Influence du nombre de couches

L’empilement de plusieurs couches atomiques de graphène modifie le comportement électro-
nique du matériau. Un changement de la signature Raman est alors observé. Ainsi, l’augmen-
tation du nombre de couches élargit de façon notable le pic 2D et ceci dès la deuxième couche
atomique. La figure II.10.a-e montre l’évolution du pic 2D en fonction du nombre de couches de
graphène (de 1 à 4 monocouches), ainsi que ce même pic pour du graphite pyrolytique haute-
ment ordonné (HOPG). Plusieurs contributions peuvent ainsi être utilisées pour décrire la forme
du pic en fonction du nombre de couches. Pour deux couches de graphène, quatre contributions
sont nécessaires pour expliquer l’allure du pic 2D. Cela s’explique très bien par la structure élec-
tronique d’une bicouche de graphène (cf. figure II.3) présentant des bandes doubles aux points
K et K’ de la zone de Brillouin. La figure II.10 décrit les quatre combinaisons de transitions
possibles entre les couches de valence et de conduction et les phonons associés, expliquant ainsi
le nombre de contributions nécessaires pour l’étude du pic. Le spectre Raman continue d’évoluer
avec le nombre de couches jusqu’à ne plus être distinguable de la signature Raman obtenue pour
du graphite pyrolytique [259]. La description du pic 2D avec le nombre de couches de graphène
en figure II.10 correspond à un empilement Bernal (AB), le plus commun. Néanmoins, une mo-
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Figure II.9 : (a,c,f) Représentations schématiques des processus de diffusion Raman, respecti-
vement des pics G, D et 2D montrant la dispersion électronique (traits noirs) et
les états occupés (zones vertes) dans le graphène ainsi que l’absorption (flèches
bleues) et l’émission (flèches rouges) de photons, l’émission de phonons (flèches
pointillées «−−−» ) et la diffusions par des défauts (flèches pointillées «−··−··−»)
[261]. (b,d) Représentation des modes de vibration du réseau du graphène asso-
ciés aux pics (b) G et (d) D. (e,g) Représentation dans l’espace réel du proces-
sus de génération des phonons associés aux pics (e) D et (g) 2D [261]. L’éclair
jaune représente l’absorption d’un photon générant une paire électron-trou dif-
fusés dans des directions opposées (quantité de mouvement opposée) de l’espace
(flèches bleues). Ces électrons et trous peuvent être diffusés (flèches rouges) lors
de l’émission de phonons (flèches vertes) et/ou en interagissant avec un défaut
(point noir) pour ensuite se recombiner de manière radiative (étincelle jaune)
s’ils se rencontrent avec un quantité de mouvement opposée après s’être déplacés
pendant la même durée.

dification dans le type d’empilement [268] ou bien dans l’orientation respective des différentes
couches [269] modifie la signature du pic 2D, rendant le détail de l’analyse présentée ci-dessus
caduque.

3.3.2 Influence du dopage et de la contrainte

D’autres facteurs peuvent influencer les propriétés électroniques du graphène et par consé-
quent sa réponse en spectroscopie Raman. Ainsi, il a pu être observé que la contrainte [270] et
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Figure II.10 : (a-e) Spectres de diffusion Raman du pic 2D (a-d) de graphène de 1 à 4 couches
atomiques et (e) de graphite pyrolytique hautement ordonné (HOPG). (f) Re-
présentations schématiques des mécanismes de transitions électroniques entre
les points K et K’ de la zone de Brillouin pour un empilement de deux couches
atomiques de graphène [265].

le dopage [271–273] jouent un rôle dans les positions des pics G et 2D. Il n’est donc pas tou-
jours évident de savoir quel paramètre est à l’origine du décalage des pics pour un échantillon
donné. Ainsi, une méthodologie adaptée doit être mise en place afin de dissocier l’influence de la
contrainte et du dopage. Dans ce but, il a été démontré qu’en traçant la dispersion de la position
du pic 2D en fonction de celle du pic G pour une multitude de spectres, il est possible d’estimer
le dopage et la contrainte (biaxiale) dans la couche de graphène étudiée [274]. La figure II.11
présente une telle construction graphique pour des nuages de points correspondant à plusieurs
mesures sur différents types d’échantillons de graphène. Premièrement, un point de référence O
(point vert) représentant la position du pic G et D pour du graphène libre de toute contrainte et
non dopé est nécessaire. Il correspond ici aux coordonnées ω0

G = 1581,6 cm-1 et ω0
2D = 2676,9 cm-1

mesurées sur une membrane de graphène suspendue. Ensuite, deux droites calculées empirique-
ment et attribuées à la contribution de la contrainte (pointillés noirs) et du dopage p (pointillés
roses) passant par O sont disposées sur le graphique. L’encart permet de mettre en évidence le
repère formé par les vecteurs eT et eH renseignant sur la valeur de la contrainte en tension et
du dopage p d’un échantillon. Les positions des pics G et 2D correspondent aux coordonnées du
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point P. Une contrainte en compression est donnée par –eT. Dans le cas présenté ici, on remarque
deux nuages de points correspondant à des mesures effectuées sur trois échantillons différents
(points noirs, rouges et bleus) avant (points en +) et après (points en ×) recuit thermique.
Avant recuit, le nuage de points est centré autour du point O avec une dispersion le long de la
droite correspondant à des variations de contrainte. Après recuit, le nuage de points se retrouve
translaté selon –eT indiquant une contrainte en compression et eH indiquant un dopage p du
graphène.

Figure II.11 : Dispersion de la position en spectroscopie Raman du pic 2D en fonction de celle
du pic G pour trois échantillons de graphène (noir, bleu et rouge) avant (+) et
après (×) recuit [274]. Le point O (vert) correspond à la position des pics pour
du graphène libre de toute contrainte et non dopé ayant pour coordonnées ω0

G

et ω0
G. Le trait en pointillés noirs correspond à l’influence de la contrainte bi-

axiale sur cette dispersion, tandis que le trait en pointillés magenta correspond à
l’influence d’un dopage p. L’encart présente un agrandissement autour du point
P, mettant en évidence la construction graphique à faire à l’aide de vecteurs
pour dissocier l’effet de la contrainte (vecteur eT) et celui du dopage p (vecteur
eH). Ainsi, la distance OH renseigne sur le taux de dopage p et OT sur la
déformation du graphène. [274]

L’étude de l’influence de la contrainte, du dopage p et n sur la variation de la position du pic
2D en fonction de celle du pic G

(
∆ω2D
∆ωG

)
a été réalisée dans la littérature et indique les valeurs

suivantes : (
∆ω2D
∆ωG

)
contrainte

= 2, 2 [274, 275](
∆ω2D
∆ωG

)
dopage p

= 0, 55 [275, 276](
∆ω2D
∆ωG

)
dopage n

= 0, 2 [276]

Ces valeurs permettent uniquement de mettre en évidence de manière qualitative la tendance
de l’évolution de ∆ω2D

∆ωG
. Pour remonter à des valeurs de contrainte quantifiées, il est nécessaire
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d’utiliser les relations empiriques suivantes [277–279] :

∆ω2D
∆ϵ = 2ω0

2D · γ2D = −128 à −100 cm−1/%
∆ωG
∆ϵ = 2ω0

G · γG = −57 cm−1/%

Avec ∆ε la variation de la déformation et γG et γ2D les paramètres de Grüneisen des pics
G et 2D valant respectivement 1,8 et de 2,4 à 2,98. Dans le cas du dopage, la concentration des
porteurs N (en cm-2) est donnée par la relation empirique :

N = A ·
√

(∆ωG)2 + (∆ω2D)2 (3.4)

avec A = 4,4.1011 cm-2.cm-1 pour un dopage de type n et A = -3,6.1011 cm-2.cm-1 pour un dopage
de type p [276]. Enfin, il est aussi observé expérimentalement et prédit théoriquement [280] que
le rapport d’intensité I2D/IG diminue avec le taux de dopage (indépendamment du type).

3.3.3 Influence des défauts

Les défauts dans le graphène peuvent être de nature ponctuelle, avec l’introduction d’hété-
roatomes ou la présence de lacunes dans le réseau cristallin, ou bien linéaire, avec la formation de
dislocations ou de joints de grains [281]. C’est tout d’abord par l’étude de graphite polycristallin
[282] que l’influence des défauts a pu être corrélée à une modification du signal en spectroscopie
Raman. Ainsi, il a été montré que le rapport de l’intensité du pic D sur celle du pic G (ID/IG)
augmente avec la diminution de la taille des grains (La), ou en d’autres termes avec l’augmen-
tation de la concentration de défauts linéaires dus aux joints de grains. Une relation linéaire a
pu être établie grâce aux données présentées en figure II.12.a [283], selon l’équation suivante :

ID

IG
= 560

E4
l · La

=
(
2, 4 · 10−10) · λ4

l

La
(3.5)

avec El l’énergie et λl la longueur d’onde du laser utilisé pour l’excitation et La la taille des grains
donnée en nanomètres. Ce rapport d’intensité évolue de manière similaire avec la diminution
de la distance moyenne entre les défauts ponctuels (LD) présents dans le graphène, comme
l’indique la figure II.12.b [284], jusqu’à saturation pour une distance de 3 nm. Pour des distances
LD inférieures, l’intensité de ID/IG chute brutalement. Pour comprendre ce phénomène, il faut
revenir à l’origine du pic D observé dans le graphène. Comme évoqué précédemment, le phonon
responsable du pic D correspond à la vibration en « respiration » d’un hexagone de six atomes
de carbone, mais nécessite un défaut à proximité pour être activé. Pour des concentrations
de défauts raisonnables, chaque zone défectueuse est indépendante des autres du fait de la
distance qui les sépare. En revanche, lorsque la densité de défauts est trop importante, les zones
défectueuses coalescent et il n’y a plus assez d’hexagones disponibles pour la vibration associée
au phonon responsable du pic D [285, 286]. L’intensité de ce dernier ne peut alors que chuter.
Le rapport ID/IG évolue selon la formule suivante en fonction de la distance moyenne entre les
défauts [284, 287] :
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ID

IG
= 4, 3 · 103

E4
l · L2

D

pour LD > 10 nm

ID

IG
= 5, 4 · 10−2

E4
l · L2

D

pour LD < 3 nm

(3.6)

Enfin, de manière générale, les différents pics du graphène en spectroscopie Raman s’élar-
gissent avec la concentration de défauts [288–290], ce qui peut déjà être un indicateur de la
qualité du matériau. De manière générale, pour une couche de graphène considérée de bonne
qualité cristalline, le pic G présente une largeur à mi-hauteur aux alentours de 20 cm-1 ou moins
tandis que la largeur du pic 2D se trouvera autour de 40 cm-1 ou moins.

Figure II.12 : Evolution du rapport ID/IG (en prenant en compte la dépendance à l’énergie
d’excitation selon un facteur E4

L) en fonction (a) de la taille des grains (La) dans
du graphite polycristallin [283] et (b) de la distance moyenne entre les défauts
(LD) dans du graphène [284]. En (a), les différentes formes en étoiles, carrés,
losanges, triangles orientés vers le bas et le haut correspondent à des mesures
faites à des énergies d’excitations respectives de 1,92, 2,18, 2,41, 2,54 et 2,71 eV.

3.4 Cas particulier du graphène sur SiC

3.4.1 Signature Raman du substrat de SiC

Lors de l’étude de graphène sur SiC par spectroscopie Raman, le signal provenant du substrat
gêne l’observation et l’identification correcte de certains pics. En effet, la signature Raman du
SiC est détectée à des fréquences inférieures à 1950 cm-1. Les pics G et 2D du graphène se
retrouvent ainsi au cœur d’un massif de pics qu’il est nécessaire de filtrer afin de pouvoir étudier
en détail le graphène. Pour ce faire, une soustraction de la contribution due au substrat est mise
en œuvre afin de s’affranchir de son influence sur le spectre de diffusion Raman global. La figure
II.13 montre le spectre de diffusion Raman de graphène sur SiC avant et après soustraction du
signal venant du substrat. Une mesure sur un substrat de SiC a été effectuée dans les mêmes
conditions expérimentales afin d’être utilisée comme spectre de référence à retrancher au signal
obtenu sur l’échantillon de graphène. Le spectre final révèle uniquement la présence des pics G
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et 2D. Avant cette étape de soustraction, ces deux pics sont déjà visibles, mais il est difficile
d’extraire précisément la position et la largeur du pic G. Enfin, la présence ou non d’un pic D
n’est en général pas discernable avant soustraction du signal du substrat.

Figure II.13 : Spectres de diffusion Raman de graphène sur 6H-SiC pour une longueur d’onde
d’excitation de 532 nm, avant (noir) et après (rouge) soustraction du signal du
substrat.

3.4.2 Observation de la couche tampon

La spectroscopie du graphène sur SiC possède des spécificités associées à la présence de la
couche tampon à l’interface entre le substrat et le graphène. Lors d’expériences de sublimation du
SiC pour la synthèse de graphène, il est possible de contrôler le processus et d’arrêter ce dernier
directement après avoir formé la reconstruction de surface

(
6
√

3 × 6
√

3
)

−R30◦ [291, 292]. Ainsi,
il est possible de caractériser indépendamment par spectroscopie Raman la couche tampon seule
mais aussi recouverte d’une couche de graphène [293–295]. La couche tampon seule présente
un ensemble de deux massifs assez larges, centrés autour de 1360 cm-1 et 1580 cm-1, comme
l’indique la figure II.14.a-b. Le pic autour de 1360 cm-1 est associé à une seule contribution. Sa
position pourrait laisser penser qu’il correspond au pic D des espèces graphitiques. En revanche,
l’étude de sa position en fonction de la longueur d’onde d’excitation présentée en figure II.14.a
(graphique de droite) ne démontre pas le caractère dispersif attendu pour le pic D, indiquant
que sa nature est toute autre. La figure II.14.c montre le spectre Raman d’une monocouche de
graphène au-dessus de la couche tampon sur SiC. Le signal dû à la couche tampon apparaît
encore clairement sous forme de pics à 1360 cm-1 et sous la forme d’un épaulement à gauche du
pic G entre 1500 cm-1 et 1600 cm-1. L’identification de la présence d’un pic D dû aux défauts
dans le graphène est alors peu évidente, sa position coïncidant avec celle de la couche tampon.

Le dopage du graphène sur SiC peut être revélé par spectroscopie Raman [296, 297] notam-
ment en utilisant la méthode décrite en section II.3.3.2 et peut être identifié comme étant de
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Figure II.14 : (a) Spectre de diffusion Raman de la couche tampon associée à la reconstruc-
tion de surface

(
6
√

3 × 6
√

3
)

− R30◦ sur SiC pour différentes longueurs d’onde
d’excitation de 476, 514 et 532 nm (à gauche). Quatre contributions peuvent
être attribuées à la présence de la couche tampon. Evolution du pic centré à
1355 cm-1 en fonction de l’énergie d’excitation utilisée (à droite) [293]. (b-c)
Spectres de diffusion Raman de (b) la couche tampon et (c) d’une monocouche
de graphène recouvrant la couche tampon sur SiC [294]. Les encarts présentent
les fonctions gaussiennes ajustées avec les différentes contributions provenant de
la couche tampon.

type n par spectroscopie photo-électronique résolue en angle (ARPES, de l’anglais angle-resolved
photoemission spectroscopy) [298–301] ou mesures par effet Hall [302, 303]. Ce dopage s’explique
par la présence d’états électroniques spécifiques à la couche tampon ayant un caractère donneur
et entraînant un transfert de charges vers le graphène [304].

3.4.3 Découplage du graphène du substrat de SiC

La couche tampon entraînant une modification des propriétés électroniques du graphène,
il est parfois souhaitable de découpler le graphène du substrat pour atténuer, voire suppri-
mer cette influence. Pour ce faire, il est possible de forcer l’introduction d’atomes d’hydrogène
[305, 306], d’oxygène [307, 308] ou bien de molécules organiques [309] à l’interface entre le SiC
et la couche tampon. L’intercalation d’hydrogène est la méthode la plus courante pour passiver
la surface de SiC et supprimer toutes les liaisons chimiques entre le substrat et la couche tam-
pon. L’hydrogénation de la surface peut s’observer en spectroscopie infrarouge par l’étude de la
vibration correspondant à la liaison Si-H à 2131 cm-1 [306]. Cette vibration peut aussi s’observer
en spectroscopie Raman mais de manière moins sensible [310]. La couche tampon n’étant plus
aucunement liée au substrat de SiC, elle devient donc une couche de graphène. Dans le cas où
seulement la couche tampon était formée, on obtient donc une couche atomique de graphène dé-
couplée de l’influence du substrat [306, 310, 311]. Si une première couche de graphène était déjà
présente au-dessus de la couche tampon, une bicouche de graphène est obtenue par intercalation
[305, 312]. La figure II.15 montre un spectre Raman associé à une monocouche de graphène
réalisée par intercalation d’hydrogène entre le SiC et la couche tampon. L’absence de pics entre
1350 cm-1 et 1580 cm-1 (hors pics D et G clairement identifiés) est synonyme d’absence de couche
tampon à l’interface.

42



II.3. La caractérisation du graphène par spectroscopie Raman

Figure II.15 : Spectre de diffusion Raman d’une monocouche de graphène sur SiC synthétisé
par hydrogénation de l’interface entre la couche tampon initiale et le substrat
[306].

Ce changement d’interface entre le graphène et le SiC induit un changement dans le dopage
mesuré dans la couche 2D. Ainsi, le découplage du graphène atténue son dopage n initial [312],
qui devient le plus souvent de type p [305, 306] à cause de la polarisation spontanée dans le
substrat de SiC sous-jacent [304, 313]. La figure II.16 met en évidence la transformation par
intercalation d’hydrogène de couches de graphène grâce à des mesures en ARPES. La figure
II.16.a-e présente la dispersion électronique de la bande π de la couche tampon sans structure de
bande distincte (a) et qui évolue vers la structure de bande d’une monocouche de graphène (b).
Cette couche est légèrement dopée p, comme le montre le niveau de Fermi du graphène légère-
ment en dessous de l’énergie de Dirac ED (correspondant à l’intersection des cônes de Dirac en
K). Il n’est donc pas possible de visualiser entièrement le cône de Dirac formé par la bande de
valence en figure II.16.b. Lors d’un recuit à 700 ◦C, la neutralité des charges dans le graphène est
obtenue et l’énergie de Fermi EF est égale à l’énergie de Dirac ED. Il est alors possible d’observer
la totalité du cône de Dirac provenant de la bande de valence en figure II.16.c. Avec l’augmen-
tation de la température à 800 ◦C puis 900 ◦C la structure de bande s’évanouit progressivement
jusqu’à disparaitre complètement (figure II.16.d-e). Ceci démontre une réversibilité du procédé
d’hydrogénation. Des observations similaires peuvent être faites dans le cas d’un empilement
d’une monocouche de graphène sur une couche tampon présenté en figure II.16.f-j. La mono-
couche de graphène dopé n (figure II.16.f) se transforme en bicouche dopée p (figure II.16.g),
faisant apparaître des doubles bandes dues aux deux monocouches de graphène. Le même type
dopage p est constaté, puis son évolution vers un état de neutralité des charges est constaté à
700 ◦C en figure II.16.h. Enfin, après un recuit à 900 ◦C puis 1000 ◦C, l’échantillon retrouve sa
structure de bande initiale. La figure II.16.k-m souligne la différence d’occupation des niveaux
d’énergie des bandes au voisinage de K pour du graphène dopé p (k), non dopé (l) et dopé n
(m). En ARPES, seuls les états en dessous du niveau de Fermi (EF) peuvent être sondés, ce qui
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explique la morphologie des dispersions électroniques décrites plus tôt.

Figure II.16 : (a-j) Dispersion électronique de la bande π mesurée par spectroscopie photo-
électronique résolue en angle (ARPES) (a-e) d’une couche tampon et (f-j) d’une
monocouche de graphène sur couche tampon. (a,f) Echantillons dans leur confi-
guration initiale. (b,g) Structures de bande après hydrogénation de l’interface.
(c-e,h-j) Evolution de la structure de bande des échantillons lors de recuits à dif-
férentes températures [305]. (k-m) Représentation schématique de l’occupation
des états électroniques dans la bande π et π* pour une monocouche de graphène
(k) dopé p, (l) non dopé et (m) dopé n. Seuls les états électroniques en-dessous
de l’énergie de EF peuvent être observés en ARPES.

3.5 Dégradation du graphène dans les conditions de croissance des nitrures
d’éléments III

Lors de la croissance des nitrures d’éléments III, le graphène est soumis à des conditions
thermiques et chimiques agressives. Comme il a été discuté précédemment (cf. section I.3.3), la
croissance a tendance à générer des défauts dans le matériau 2D. Plus particulièrement, l’expo-
sition du graphène à de l’ammoniac à haute température a été étudié, démontrant une augmen-
tation de la contrainte ainsi qu’un dopage de type n dans la couche [158, 314]. La figure II.17
présente l’étude par spectroscopie Raman de l’état de la contrainte et du dopage du graphène
reporté sur saphir avant et après recuit à 1200 ◦C sous H2, exposition à l’ammoniac à 1200 ◦C et
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croissance de GaN à 1150 ◦C. La figure II.17.a montre la présence d’un pic de défauts D de faible
intensité avant (spectre noir) et après recuit à 1200 ◦C (spectre violet) qui gagne légèremment en
intensité après exposition à l’ammoniac (spectre orange) et aux conditions de croissance du GaN
(spectre vert), comme le suggère la figure II.17.b. La figure II.17.c met en évidence l’évolution
de la position du pic 2D en fonction de celle du pic G lors d’une cartographie par spectroscopie
Raman, de la même manière qu’en section II.3.3. Le graphène initial (points noirs) présente un
état de contrainte en compression accompagné d’un dopage p attribué à la présence de résidus
de polyméthacrylate de méthyle utilisé pour le transfert du graphène sur le saphir. Un recuit à
1200 ◦C (points violets) semble efficacement éliminer ces résidus, permettant au graphène de re-
venir à un niveau de dopage quasiment nul. D’autre part, la contrainte en compression augmente
légèrement. Enfin, après exposition à l’ammoniac à 1200 ◦C (points orange) et aux conditions
de croissance de GaN (points verts) le graphène se retrouve dopé n avec une contrainte encore
accrue. La figure II.17.d-g permet d’observer des indicateurs autres que la position des pics G
et 2D qui vont aussi dans le sens d’un dopage n du graphène. En effet, la diminution du rapport
d’intensité I2D/IG des pics G et 2D concorde avec une augmentation du taux de dopage, tandis
que l’affinement du pic G et l’élargissement du pic 2D avec le dopage concordent avec d’autres
résultats de la littérature [315]. Ce dopage n est expliqué par l’incorporation d’azote dans le
réseau de graphène mis en évidence par spectrométrie de photoélectrons induits par rayons X
(XPS, de l’anglais X-ray photoelectrons spectroscopy). L’étude de l’exposition du graphène à un
plasma d’azote [316] ou d’ammoniac [317] conduit aux mêmes conclusions, à savoir, un dopage
n de la couche 2D.

3.6 Conditions expérimentales de spectroscopie Raman pendant la thèse

Dans notre étude, un spectromètre Renishaw inVia a été utilisé pour toutes les mesures faites
en spectroscopie Raman. Une longueur d’onde d’excitation de 532 nm a été utilisée, associée à
un réseau de diffraction de 1800 tr.mm-1. Le faisceau est focalisé sur la surface des échantillons
à l’aide d’un objectif de microscope optique de grandissement x 100 pour une taille de faisceau
de 0,7 μm sur la surface. La puissance laser utilisée pour les mesures varie de 20 mW à 100 mW
pour des durées d’acquisition de 10 à 30 secondes.

4 Graphène utilisé pour la thèse

Dans ce travail de thèse, le graphène est synthétisé par dépôt chimique en phase vapeur
(CVD) au propane (C3H8) sous atmosphère mixte d’argon et de dihydrogène (H2) dans un
réacteur horizontal à 800 mbar (cf. Annexes.1). Le substrat utilisé est du carbure de silicium
(SiC) de polytype 6H (cf. figure II.4) de 330 μm d’épaisseur et orienté selon l’axe [0001] avec
un décalage angulaire inférieur à 0,2 ◦ fourni par la société TankeBlue. Chaque substrat de
SiC utilisé est clivé en carrés d’environ 1 x 1 cm2 qui constituent les échantillons sur lesquels
est synthétisé le graphène. Le réacteur est chauffé par des résistances en graphite maintenues
sous un faible flux d’Argon et d’H2 de 1 slm (de l’anglais standard litre per minute, exprimé en
L.min-1). La croissance de graphène s’opère généralement entre 1450 ◦C et 1650 ◦C en fonction
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Figure II.17 : (a) Spectres moyens de diffusion Raman extraits de cartographies réalisées sur
du graphène reporté sur saphir directement après transfert (noir), après recuit
à 1200 ◦C sous H2 (violet), après exposition à l’ammoniac (orange) et après
croissance de GaN (vert). (b) Valeurs moyennes extraites des spectres en (a),
avec de haut en bas respectivement la position du pic G, la position du pic
2D, le rapport d’intensité I2D/IG et le rapport d’intensité ID/IG. (c) Evolution
de la position du pic 2D en fonction de celle du pic G, pour les quatres types
d’échantillons présentés en (a), extraite des cartographies Raman. La droite
noire indique la contribution de la contrainte sur la modification de la position
relative des deux pics tandis que les courbes bleue et rouge correspondent aux
contributions dues au dopage n et p. Evolution du rapport I2D/IG en fonction
de (d) la position du pic G et (e) la position du pic 2D. Evolution (f) de la
largeur à mi-hauteur du pic G en fonction de sa position et (g) de la largeur à
mi-hauteur du pic 2D en fonction de sa position. [158]

des conditions. Le flux de propane est habituellement maintenu entre 5 à 10 sccm (de l’anglais
standard cubic centimeter per minute, exprimé en cm3.min-1). Le paramètre le plus important
pour le contrôle de la morphologie et des propriétés du graphène est le rapport des flux d’argon
et d’H2 (exprimés en L.min-1). L’augmentation du taux d’hydrogène dans le réacteur favorise
l’intercalation d’hydrogène à l’interface entre le SiC et le graphène. Ainsi, la figure II.18 présente
la caractérisation de trois échantillons constitués d’une monocouche de graphène synthétisés dans
des conditions similaires excepté le taux d’hydrogène variable. Pour chaque échantillon, il est
mis en évidence ici la morphologie de surface par AFM, la structure cristalline de l’empilement
graphène/SiC observée en LEED et les spectres de diffusion Raman. Dans un premier temps, il
est évident que les échantillons synthétisés en atmosphère pauvre en hydrogène, en figure II.18.a-
b, présentent une morphologie lisse avec des marches provenant du substrat de SiC sous-jacent.
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Ces marches suivent la direction < 1120 > du SiC et sont dues au faible décalage en angle du
substrat par rapport à l’axe [0001] lors de la découpe du monocristal massif de SiC. En revanche,
l’échantillon obtenu sous une atmosphère à 100 % en H2 possède une morphologie avec des plis
(lignes plus claires sur la figure II.18.c). En LEED, on retrouve pour ce dernier échantillon un
désordre rotationnel dans le plan indiqué par les arcs de cercles, dont un est mis en évidence en
rouge sur la figure II.18.f. Dans le cas des deux autres échantillons, le cliché de diffraction LEED
montre clairement la présence du graphène et la désorientation de son réseau de 30 ◦ par rapport
à celui du SiC (figure II.18.d-e). Néanmoins, une différence notable apparaît entre les deux clichés
au niveau des pics satellites situés autour des réflexions attribuées au graphène en particulier.
Ces satellites sont la signature de la reconstruction de surface

(
6
√

3 × 6
√

3
)

− R30◦ due à la
formation de la couche tampon en surface du SiC [221]. Tandis que ces tâches de diffraction
sont clairement visibles pour l’échantillon synthétisé dans une atmosphère à 9 % d’H2, leur
intensité est bien inférieure pour celui obtenu dans une atmosphère à 33 % d’H2. L’extinction de
certains de ces satellites peut également être observée dans ce cas. Ceci indique une différence
au niveau de la formation de la couche tampon qui n’est probablement pas complète avec un
taux d’hydrogène de 33 %. Une hydrogénation partielle de l’interface est donc envisagée. Enfin,
en spectroscopie Raman, la signature de la couche tampon est visible sur le spectre associé à
l’échantillon synthétisé avec 9 % d’H2 à des déplacements Raman compris entre 1250 cm-1 et
1600 cm-1 comme le montre la figure II.18.g. A contrario, la contribution de celle-ci est absente
pour les échantillons dont la croissance s’est déroulée sous atmosphère plus riche en hydrogène.
L’observation d’un pic D pour l’échantillon synthétisé uniquement sous hydrogène est cohérente
avec la présence de plis qui sont des zones défectueuses du réseau. L’absence de pic D clairement
discernable pour les échantillons synthétisés sous atmosphère pauvre en H2 ainsi que les faibles
largeurs à mi-hauteur des pics G et 2D démontrent une bonne qualité cristalline du graphène
déposé.

L’étude des différents pics du graphène est réalisée à l’aide d’une routine d’analyse codée
sous Python (développée par Timotée Journot [318]). Celle-ci permet dans un premier temps de
soustraire la contribution du substrat de SiC au signal initial pour ensuite ajuster les contribu-
tions des différents pics avec des fonctions lorentziennes. Tandis que pour les pics G et 2D cela
fonctionne convenablement, pour la zone où l’on observe la signature due à la couche tampon et
le pic D, l’ajustement est plus compliqué. En effet, il est difficile de prendre en compte de manière
routinière la signature de cette couche tampon afin de découpler les contributions respectives
de cette dernière et du pic D. Il a ainsi été choisi de n’utiliser qu’une fonction lorentzienne à
ajuster au signal Raman dans cette zone. Pour un spectre Raman où la contribution de la couche
tampon est observée sans qu’une contribution clairement identifiable du pic D le soit, la largeur
à mi-hauteur de pic lorentzien ajusté est supérieure à 80 cm-1. L’apparition d’un pic D sur un
échantillon présentant la signature de la couche tampon tend à affiner la largeur à mi-hauteur du
pic lorentzien ajusté dans cette gamme de fréquence. La figure II.19 met en évidence la différence
dans l’ajustement des fonctions lorentziennes (courbes rouges) par rapport au spectre (courbes
noires) en fonction de la présence d’un pic D ou non. Lorsqu’il n’y a pas de pic D, l’ajustemenent
dans la zone de la couche tampon révèle un pic de largeur à mi-hauteur de 90 cm-1 à une position
supérieur à 1365 cm-1 qui ne correspond pas au pic D (cf. figure II.14). En revanche, lorsqu’un pic
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Figure II.18 : Images AFM de la topographie de surface d’échantillons de graphène synthétisés
dans les conditions suivantes : (a) 1550 ◦C sous un flux de 10 sccm de propane
(C3H8) et 1 slm d’H2 pour 10 slm d’argon (9 % H2 – 91 % Ar) pendant 15 mi-
nutes, (b) 1450 ◦C sous 10 sccm de C3H8 et 4 slm d’H2 pour 8 slm d’argon (33 %
H2 - 67 % Ar) pendant 5 minutes et (c) 1450 ◦C sous 10 sccm de C3H8 et 12 slm
d’H2 (100 % H2) pendant 5 minutes. Quelques artéfacts apparaissent le long de
certaines lignes des images (bruit électronique présent sur l’appareil utilisé). Les
flèches blanches sur chaque image indiquent l’orientation cristallographique du
substrat de SiC. (d-f) Clichés LEED obtenus à 140 kV de tension d’accélération
associés aux échantillons en a, b et c. (g-i) Spectres de diffusion Raman associés
aux échantillon présentés en a, b et c pour une longueur d’onde d’excitation de
532 nm. L’intensité des spectres est normalisée en fonction de l’intensité du pic
G qui apparaît donc égale pour les trois spectres. ω et Γ indique respectivement
la position et la largeur à mi-hauteur des pics identifiés.

D se matérialise sur le spectre, l’ajustement de la fonction lorentzienne révèle un pic plus proche
en fréquence de 1350 cm-1 (1357 cm-1 ici) pour une largeur à mi-hauteur plus faible (35 cm-1 ici)
et cohérente avec la largeur d’un pic de diffusion Raman classique. Ainsi, la largeur à mi-hauteur
de la fonction lorentzienne ajustée dans la zone entre 1300 cm-1 et 1400 cm-1 est utilisée pour
discriminer la présence d’un pic D sur une cartographie de plusieurs dizaines voire centaines de
spectres (jusqu’à 900 spectres pour des cartographies de 14,5 x 14,5 µm2 avec un pas de mesure
de 0,5 µm). Une largeur à mi-hauteur inférieure à 80 cm-1 sera considérée comme indiquant la
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présence d’un pic D. Cette observation pourra être corrélée avec la position du pic ajusté devant
se rapprocher des 1350 cm-1. L’extraction sélective des spectres présentant ces caractéristiques
pourra de plus permettre de vérifier qu’aucun artefact de mesure n’a causé l’affinement du pic.

Figure II.19 : Spectres de diffusion Raman de graphène sur 6H-SiC présentant la signature de
la couche tampon (a) sans et (b) avec la présence d’un pic D. Les courbes rouges
indiquent l’ajustement du spectre réalisé à l’aide de trois fonctions lorentziennes
pour les pics D (ou la couche tampon), G et 2D. Les encarts correspondent à
un agrandissement des spectres aux niveaux des différents pics.

Dans notre cas, la durée de croissance ne semble pas jouer un rôle primordial dans le cas
de la croissance à faible taux d’hydrogène (9 % et 33 %). Dès que la surface de l’échantillon
est entièrement recouverte par le graphène, il n’y a pas de croissance additionnelle et donc pas
d’augmentation de l’épaisseur de carbone déposée. En général, 5 à 15 minutes de croissance sont
suffisantes pour arriver à ce stade auto limitant. Dans le cas de la croissance sous hydrogène
pur, le nombre de couches de graphène déposé dépend du temps de croissance.

Les températures et la durée de croissance ainsi que le flux de propane ont pu varier lé-
gèrement dans le temps au cours de notre étude. Le réacteur n’étant pas uniquement dédié
à la croissance de graphène, il a été nécessaire de réajuster les conditions de croissance d’une
campagne à une autre. Enfin, il est à noter que les échantillons ne sont pas parfaitement ho-
mogènes. Il est possible d’observer par exemple des zones où une deuxième couche de graphène
semble être présente localement. En AFM, la mesure de la différence de phase entre la pointe
oscillante et l’élément piézoélectrique (responsable de l’oscillation de celle-ci) permet de réaliser
des images (dites de phase) informant sur des différences de nature élastique de la surface (cf.
Annexes.4). Sur la figure II.20.b, il peut être remarqué qu’une différence de contraste nette ap-
paraît sur l’image de phase entre deux marches visibles sur l’image de topographie de surface
en figure II.20.a. La différence de hauteur de marche mesurée le long du profil indiqué en vert
est de 0,4 nm. Cette différence de hauteur pourrait concorder avec la sublimation locale de 3
couches de SiC supplémentaires (0,75 nm) amenant à la formation d’une nouvelle couche tam-
pon (0,33 nm) et au découplage de la couche tampon initiale qui se transforme en une couche
de graphène supplémentaire (cf. section II.2). Ceci reste une hypothèse qui n’a pas été étudiée
en détail. Une observation similaire de variation de contraste peut être faite en MEB avec le
détecteur interne à la colonne (dit in-lens en anglais). Ce détecteur étant sensible au travail de
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sortie des électrons collectés, il permet d’identifier ces bicouches de graphène comme le montre
la figure II.20.d où le contraste gris foncé indique ces zones d’intérêt [318]. Une cartographie en
spectroscopie Raman du cadre rouge indiqué sur l’image MEB corrèle ce contraste avec un élar-
gissement du pic 2D du graphène (figure II.20.e). L’extraction d’un spectre correspondant à un
élargissement du pic 2D montre que ce dernier peut être corrélé à la présence des 4 contributions
(fonctions lorentziennes), ce qui est attendu dans le cas d’une bicouche de graphène [265].

Figure II.20 : Images AFM (a) topographique et (b) de phase obtenues sur un échantillon
de graphène synthétisé à 1650 ◦C sous 10 cm3.cm-1 et 1 slm d’H2 pour 10 slm
d’argon (9 % H2 – 91 % Ar) pendant 5 minutes. (c) Profil de hauteur le long
de la ligne verte indiquée en (a). (d) Image MEB en vue plane obtenue avec
le détecteur in-lens (dans la colonne) d’un échantillon de graphène déposé sur
SiC. La différence de contraste indique une différence de travail de sortie des
électrons. (e) Cartographie en spectroscopie Raman de la largeur à mi-hauteur
du pic 2D du graphène effectuée dans la zone correspondant au cadre rouge en
(d). L’échelle de couleur indique la largeur à mi-hauteur en cm-1. (f) Spectre
Raman correspondant au pixel encadré en bleu sur la cartographie en (e) dé-
montrant la présence de 4 contributions lorentziennes participant au pic 2D,
caractéristiques d’une bicouche de graphène [318].

Dans cette étude, le graphène utilisé pour l’étude de la croissance d’InGaN a été quasiment
intégralement synthétisé avec un faible taux d’hydrogène. Il sera indiqué lorsque le graphène
utilisé possède un désordre dans le plan dû à une croissance sous fort flux d’H2.
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Chapitre III

Nucléation et croissance d’InGaN
sur graphène en épitaxie par jets
moléculaires

La première approche abordée pour l’étude de la nucléation et de la croissance d’InGaN sur
graphène a été l’EJM (cf. Annexes.2) avec l’utilisation d’ammoniac (NH3) comme précurseur
d’azote. Il est attendu que le comportement de nucléation de l’alliage sur un matériau 2D tel
que le graphène soit sensiblement différent de celui observé sur un substrat usuel tel que les
couches de GaN sur saphir. Le but est ici d’obtenir une couche d’InGaN relaxée sur graphène
tout en préservant la qualité de ce dernier. De plus, idéalement, une concentration élevée en
indium est recherchée. L’étude de la nucléation a été réalisée en faisant varier la température
du substrat afin d’identifier la gamme favorable à la croissance d’InGaN. Des mesures par spec-
troscopie Raman ont permit d’étudier la qualité du graphène après croissance afin de sonder
d’éventuelles modifications dans ce dernier. Ensuite, la croissance d’un film mince a été menée
à bien et ses propriétés structurales et optiques ont été analysées. Enfin, l’état de l’interface
InGaN/graphène/SiC a été révélé par STEM et AFM. Les résultats présents dans ce chapitre
ont fait l’objet d’une publication dans une revue à comité de lecture [319].

1 Nucléation d’InGaN sur graphène

1.1 Etude de la nucléation en fonction de la température

La nucléation par EJM de l’InGaN a été étudiée pour des températures de 515, 565, 615, 685
et 765 ◦C. Pour chaque croissance présentée dans cette section, un échantillon de graphène sur
6H-SiC synthétisé sous atmosphère pauvre en H2 (i.e. avec la présence d’une couche tampon)
a été exposé à un flux de gallium de 2,4.10-7 Torr, d’indium de 7,0.10-8 Torr et d’ammoniac de
500 sccm pendant une durée de 15 minutes. La figure III.1 présente la morphologie des îlots
nucléés en fonction de la température de croissance ainsi que les clichés RHEED correspondant.
Ces derniers affichent dans tous les cas des réseaux de points propres à la diffraction en trans-
mission au travers d’îlots d’InGaN qui se forment selon un mode de croissance 3D. À basse
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température (515 ◦C et 565 ◦C), la croissance donne lieu à l’accumulation de gouttelettes mé-
talliques à la surface de l’échantillon attribuée à une mauvaise décomposition de l’ammoniac,
observée en figure III.1.a. L’apport en espèces azotées pouvant réagir avec les atomes métal-
liques pour former l’alliage III-N est donc insuffisant et conduit à un excès de métal résiduel en
surface de l’échantillon. D’autre part, le cliché RHEED associé indique la formation conjointe
d’InGaN hexagonal et cubique de part l’observation des motifs de diffractions associés aux deux
réseaux orientés respectivement selon la direction [0001] et [111] [320]. Pour pallier ces deux
problématiques, l’augmentation de la température est la solution la plus simple. Néanmoins,
une augmentation à trop haute température (765 ◦C) inhibe la croissance et réduit la taille des
îlots formés (cf. III.1.c). À cette température, l’adsorption des différentes espèces à la surface
du graphène est faible ce qui limite la vitesse de croissance. Le taux de nucléation s’avère en
revanche élevé avec 1,4.107 îlots par mm2. Ainsi, une gamme de température restreinte entre
615 ◦C et 685 ◦C doit être utilisée afin de croître l’InGaN dans sa structure hexagonale avec un
taux de nucléation et une vitesse de croissance raisonnable comme le montre la figure III.1.b,e.
Le taux de nucléation est légèrement plus faible qu’à 765 ◦C avec 6,9.106 îlots par mm2.

Figure III.1 : Images MEB en vue plane de la nucléation d’InGaN sur graphène sur 6H-SiC
par épitaxie par jets moléculaires (EJM) pendant 15 minutes à (a) 515 ◦C, (b)
685 ◦C et (c) 765 ◦C. (d-f) Clichés de diffraction d’électrons de haute énergie en
incidence rasante (RHEED) associés aux échantillons observés en MEB selon
une direction < 1010 > du graphène. Les cercles bleus indiquent les tâches de
diffractions associées à l’InGaN hexagonal et les formes ovales rouges indiquent
celles pour l’InGaN cubique.

Ces îlots adoptent une forme quasi dendritique avec des branches plus ou moins compactes
d’un îlot à l’autre. Ils mesurent de 2 à 4 µm environ dans leur plus grande longueur pour une
épaisseur de 20 à 40 nm mesurée par AFM. Comme le montre la figure III.2, ils adoptent une
forme en pointe avec une épaisseur plus importante au centre de l’îlot. L’aire et le volume que re-
présentent les îlots d’InGaN observés sur l’image AFM (dimensions : 40 μm × 40 μm = 1600 μm2)
sont respectivement de 215 μm2 et 7,0 μm3. Dans la gamme de température de 615 à 685 ◦C et
pour les flux de gallium, d’indium et d’ammoniac utilisés ici, la vitesse de croissance sur un
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substrat de GaN serait d’environ 2,1 nm.min-1. Ceci correspondrait à un volume de matière de
50,4 μm3 sur cette image AFM. Le volume total des îlots d’InGaN déposés sur graphène ne
correspond donc qu’à 14 % du volume de la couche qui aurait été crue sur GaN.

Figure III.2 : Image AFM topographique d’îlots d’InGaN déposés à 685 ◦C pendant 15 mi-
nutes sur graphène sur 6H-SiC. (b) Vue en 3D de la surface de l’échantillon
observée en (a) indiquée par le cadre en pointillés verts. La flèche verte repré-
sente l’orientation de la prise de vue.

La morphologie des îlots d’InGaN s’avère semblable à la croissance de certains métaux sur
des surfaces adoptant un empilement hexagonal compact entrainant la formation d’îlots dendri-
tiques [321, 322]. Un modèle d’agrégation limitée par la diffusion (DLA, de l’anglais diffusion-
limited-aggregation) a permis de modéliser la croissance d’îlots métalliques sur de telles surfaces
notamment pour l’étude de la croissance de platine (Pt) sur Pt (111) [321]. Ce modèle, présenté
en figure III.3.a, considère une trajectoire aléatoire des adatomes à la surface du substrat jusqu’à
leur rencontre avec un îlot déjà existant. Les atomes sont incorporés en bordure de l’îlot tout
en restant mobiles. Ils peuvent alors diffuser le long du contour de l’îlot par sauts successifs
d’un site à l’autre (figure III.3.a.i). Les atomes peuvent ensuite s’agréger de manière irréversible
au niveau d’une marche en bordure de l’îlot (ii et iii), en rencontrant un second adatome (iv)
ou bien en se fixant à un coin de l’îlot (v). La figure III.3.b présente l’évolution de la mor-
phologie d’un îlot selon ce modèle de diffusion en fonction du rapport he/I. Ici, he représente
la propabilité de saut d’un atome d’un site à l’autre en bordure d’un îlot et I correspond à la
probabilité d’agrégation irréversible de ce même atome à l’îlot. Une augmentation de ce rapport
de la gauche vers la droite sur la figure est synonyme d’une augmentation de la mobilité des
atomes. Pour des faibles mobilités, les îlots prennent la forme de fractales tandis qu’ils évoluent
vers une morphologie plus compacte se rapprochant d’une forme triangulaire pour des mobilités
plus élevées. L’observation en microscopie à effet tunnel (STM) d’îlots de Pt déposés sur Pt
(111) à différentes températures rend compte de l’évolution de cette morphologie en fonction de
la température comme le montre la figure III.3.c-f. Lors de la croissance d’InGaN sur graphène,
il est attendu que les adatomes arrivant à la surface de l’échantillon ne forment pas de liaisons
chimiques avec le substrat. Un mode de croissance régit par la diffusion semble cohérent avec
la faible force d’interaction entre les adatomes et le substrat. Toutefois, il n’est pas possible de
conclure quant à la nature réelle du mode de croissance qui prend place ici.
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Figure III.3 : (a) Schémas de diffusions d’adatomes en périphérie d’un îlot déjà existant pré-
sentant (i) la diffusion autour de l’îlot, (ii) et (iii) l’agrégation d’atomes au
niveau d’une marche dans le contour de l’îlot, (iv) la formation d’une nouvelle
terrasse en bordure de l’îlot par la rencontre de deux atomes diffusant autour de
ce dernier et (v) l’agrégation d’un atome au coin de l’îlot. Les flèches indiquent
le parcourt respectif des différents atomes. (b) Simulation numérique de la mor-
phologie d’un îlot composé de 7500 atomes en fonction du rapport he/I entre la
probabilité de saut d’un atome d’un site à l’autre en bordure de l’îlot (he) et sa
probabilité d’agrégation à l’îlot (I). Le rapport he/I augmente de la gauche vers
la droite ce qui correspond à une augmentation de la mobilité des atomes. [321]
(c-f) Observations en microscopie à effet tunnel (STM) de la nucléation d’îlots
de Pt sur Pt (111) à (c) 300 K, (d) 400 K, (e) 500 K et (f) 700 K. La dimension
des images est de 156 nm x 156 nm [322].

La nucléation d’InGaN à 685 ◦C sur du graphène synthétisé uniquement sous hydrogène et
présentant une morphologie de surface avec des plis présente un comportement différent. Après
seulement 3 minutes de croissance, une plus grande densité de nucléation est observée en figure
III.4.a. Il apparaît que la localisation de ces germes se situe essentiellement au niveau des plis
du graphène comme le montre la figure III.4.b (où le contraste est ajusté de manière à faire
ressortir la position des plis). La flèche rouge indique un pli sur lequel se trouvent plusieurs
îlots. Ce comportement de croissance s’explique par la nature défectueuse des plis (cf. section
II.2.4). La formation de liaisons chimiques au voisinage de ces plis est facilitée ce qui favorise
la nucléation d’InGaN sur le graphène. Cette observation va à l’encontre de l’intérêt recherché
en utilisant comme substrat un matériau 2D, prévenant la formation de liaisons chimiques avec
le matériau épitaxié. Le graphène synthétisé sous hydrogène n’apparaît donc pas viable pour
l’étude menée ici.
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Figure III.4 : (a) Image MEB en vue plane d’îlots d’InGaN déposés à 685 ◦C pendant 3 minutes
sur du graphène présentant des plis. (b) Image AFM topographique de ces même
îlots d’InGaN. L’échelle de hauteur de l’image est ajustée pour faire ressortir au
mieux les plis dans le graphène. La flèche rouge indique un de ces plis pour
exemple.

1.2 Propriétés du graphène après croissance

L’enjeu majeur de la croissance sur un matériau 2D est la préservation du réseau cristallin
du matériau bidimensionnel servant de substrat. Toute dégradation conduisant à la formation de
liaisons sp3 entre le matériau 2D et le matériau épitaxié ou bien la formation de trous permettant
la nucléation sur le substrat massif sous-jacent est à éviter. Il est ainsi indispensable d’étudier les
propriétés du graphène après la nucléation d’InGaN en EJM. La nucléation d’InGaN entre 615 ◦C
et 685 ◦C sur du graphène synthétisé sous atmosphère pauvre en hydrogène correspondant aux
conditions de croissance les plus favorables, c’est le seul cas pour lequel la caractérisation a été
approfondie. De ce fait, une cartographie en spectroscopie Raman de la surface d’un échantillon
d’InGaN sur graphène déposé à 685 ◦C a été effectuée sur une dimension de 14,5 x 14,5 µm2 avec
un pas de 0,5 µm entre chaque spectre (30 x 30 spectres = 900 spectres au total). La figure III.5
met en évidence l’évolution de la position du pic G (ωG) et du pic 2D (ω2D) du graphène en
fonction de la position sur l’échantillon dans la zone délimitée en rouge sur l’image MEB. Il
apparaît indéniable qu’un décalage du pic G à plus haute fréquence est associé à la position
d’un îlot d’InGaN par-dessus le graphène comme le démontre la figure III.5.b. En revanche, la
position du pic 2D ne suit pas le même comportement que celle du pic G en fonction de la
localisation sur sur l’échantillon (III.5.c).

La présence de l’alliage d’InGaN indique donc un changement local dans le graphène. Ce
changement pourrait être dû à la formation de défauts par l’incorporation d’atomes d’azote
dans le réseau du graphène par exemple. Cependant, la cartographie Raman de la largeur à mi-
hauteur de la fonction lorentzienne ajustée aux alentours de 1350 cm-1 (non incluse ici) présente
des valeurs toujours supérieures à 100 cm-1. Comme il en a été discuté en section II.4, ces valeurs
de largeurs à mi-hauteur sont trop importantes pour correspondre au pic D. Pour confirmer ceci,
deux spectres Raman ont été extraits de cette cartographie en figure III.6.a. Ces deux spectres
ne révèlent pas la présence d’un pic D que le graphène soit ou non recouvert d’un îlot d’InGaN.
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Figure III.5 : (a) Image MEB en vue plane d’îlots d’InGaN déposés à 685 ◦C pendant 15
minutes sur graphène sur 6H-SiC. Cartographies en spectroscopie Raman des
positions du pic (b) G (ωG) et (c) 2D (ω2D) acquises dans la zone délimitée par
le cadre en pointillés rouge en (a).

Il faut noter que le graphène utilisé ici a été synthétisé avec 33 % d’H2 ce qui explique l’absence
de signal Raman entre 1300 cm-1 et 1600 cm-1 habituellement attribué à la formation d’une
couche tampon (cf. figure II.18.h). La routine de traitement des données de la cartographie
cherche automatiquement à ajuster une fonction lorentzienne dans cette gamme de fréquence
peu importe la présence ou non d’un pic. Les valeurs de largeur à mi-hauteur obtenues pour un
pic entre 1300 et 1400 cm-1 ne sont donc que le fruit de l’ajustement d’une fonction lorentzienne
(d’intensité quasi nulle et de largeur à mi-hauteur très grande) au bruit de fond de chaque
spectre. On peut également observer que les largeurs à mi-hauteur (LMH) des pics 2D et G
sont similaires dans les zones sous un îlot ou à nu. La seule différence notable entre les deux
spectres provient du décalage du pic G déjà observé sur la cartographie de la figure III.5.b. La
nature des changements observés en spectroscopie Raman ne venant vraisemblablement pas de
la formation de défauts, il faut alors se pencher sur l’influence de la contrainte et du dopage
dans le graphène. En reportant sur un même graphique la position du pic 2D en fonction de celle
du pic G, comme illustré en figure III.6.b, pour chaque spectre acquis pour la réalisation de la
cartographie, il est possible d’étudier les contributions respectives de la contrainte (ligne noire)
et du dopage n (ligne verte) et p (ligne bleue) sur le signal du graphène (cf. section II.3.3). Une
telle représentation se fait en fonction d’un point de référence (losange rose) pour du graphène
non contraint et non dopé situé ici à ω0

G = 1583 cm-1 et ω0
2D = 2678 cm-1 [323]. Il est alors possible

de remarquer que les nuages de points correspondant au graphène à nu (700 points rouges) et au
graphène sous un îlot (200 points orange) possèdent des dispersions en fréquence différentes. Un
décalage en fréquence significatif du pic G est observé pour le nuage de points orange alors que
pour le pic 2D les positions respectives pour les deux nuages sont similaires. Cela correspond à
l’observation faite directement sur les cartographies Raman de la figure III.5. Il est maintenant
possible d’attribuer ce décalage en fréquence à un dopage du graphène car la position du pic
G est plus sensible au dopage alors que celle du pic 2D est plus sensible à la contrainte. La
dispersion des points attribués au graphène couvert d’InGaN semble suivre plus fidèlement la
courbe représentant l’influence du dopage n (décalée pour plus de lisibilité, droite vert clair) sur
le signal Raman. Un tel dopage peut être vraisemblablement attribué à un transfert de charges
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par contact de l’alliage d’InGaN vers le graphène.

Figure III.6 : (a) Spectres de diffusion Raman de graphène à nu (rouge) et sous un îlot d’InGaN
(orange). (b) Position du pic 2D en fonction de la position du pic G du graphène
pour chaque spectre extrait des cartographies présentées en figure III.5.

Ce décalage en fréquence du pic G ne peut être attribué à un quelconque mécanisme de
diffusion supplémentaire du signal Raman du graphène par l’alliage d’InGaN le recouvrant. En
effet, si cela était le cas, un décalage en fréquence des pics provenant du substrat de SiC serait
aussi constaté. Or, la figure III.7 présente les spectres de diffusion Raman du graphène de la
figure III.6 avant soustraction de la contribution du SiC ainsi qu’un spectre acquis sur un substrat
de SiC seul. Aucun changement dans le signal attribué au SiC n’est observable tandis qu’il est
clair que le pic G du graphène est bien décalé en position entre les deux zones d’observation.
Ainsi, la nucléation de l’InGaN sur graphène par EJM à 685 ◦C n’indique pas de dégradation
apparente du matériau 2D et paraît favorable pour envisager la croissance d’un film d’InGaN
sur graphène régit uniquement par des interactions faibles de type van der Waals.

2 Croissance d’un film d’InGaN

Dans le but d’étudier la croissance d’un film d’InGaN sur graphène, une température de
croissance de 615 ◦C a été choisie car démontrant un comportement de nucléation similaire
à celui observé à 685 ◦C et permettant potentiellement de maximiser l’incorporation d’indium
dans le matériau grâce à une température légèrement plus basse. Les flux d’indium, de gallium et
d’ammoniac restent identiques à ceux utilisés pour l’étude de la nucléation. À cette température,
une croissance de 2 heures aboutit à la formation du film présenté en figure III.8. La couche n’est
pas complètement coalescée comme le montre la présence de tranchées dessinant par endroit des
bandes dans le matériau suivant la même orientation que les terrasses à la surface du substrat
de SiC. Du fait de la faible énergie d’interaction entre l’InGaN et le graphène (abordée plus
tard dans la section III.3.2), il est possible au moyen d’une bande de ruban adhésif de décoller
une partie de la couche d’InGaN de la surface de l’échantillon et de déterminer l’épaisseur de
celle-ci en mesurant par AFM la hauteur de marche formée entre le substrat et la surface de
la couche. Avec cette méthode, une épaisseur d’environ 70 nm est mesurée. Cette valeur doit
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Figure III.7 : Spectres de diffusion Raman autour de la gamme de fréquence du pic G du
graphène à nu (rouge) et sous un îlot (orange) avant soustraction du signal dû
au substrat de SiC et spectre du SiC seul (noir).

être mise en perspective par rapport à la forte rugosité moyenne évaluée, elle aussi par AFM, à
environ 30 nm. L’épaisseur attendue pour une croissance sur GaN dans les mêmes conditions est
de 252 nm. L’épaisseur du film obtenu n’est donc que d’environ 28 % de la valeur attendue. Cette
valeur est deux fois supérieure à celle obtenue lors de l’étude de la nucléation de l’InGaN sur
graphène pour une croissance plus courte (cf. section III.1.1). Il est fortement probable que la
vitesse de croissance de l’alliage augmente à mesure que la surface du graphène est recouverte.
Les îlots d’InGaN déjà existants sont des sites préférentiels pour les adatomes migrants en
surface du graphène. La vitesse de croissance est donc maximale lorsque la totalité de la surface
du graphène est recouverte par de l’InGaN. D’autre part, l’étude du cliché de diffraction RHEED
à la fin de la croissance révèle certaines particularités quant à l’orientation cristallographique
du film. La figure III.8.b met en évidence selon une seule orientation de l’échantillon la présence
de réflexions appartenant à plusieurs familles de plans distinctes. Les familles de plan {1010},
{1120} et {2130} indiquées respectivement en bleu foncé, vert et bleu clair sont identifiées.
L’alliage possède donc plusieurs orientations cristallines différentes dans le plan de l’échantillon.

Pour approfondir l’étude des orientations cristallines présentes dans l’alliage, une cartogra-
phie de diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD) a été effectuée (cf. Annexes.6.1). La figure
III.9.a présente la cartographie de qualité de motif de diffraction renseignant sur l’intensité de
diffraction du faisceau d’électrons en fonction de sa localisation spatiale sur l’échantillon. Un
contraste clair indique une forte intensité (relative) de diffraction tandis qu’un contraste foncé
voire noir indique peu ou pas de diffraction. Elle permet aussi d’identifier les différents grains en
présence en mettant en évidence le contour de chacun d’eux en noir. Deux cartographies sont gé-
néralement acquises en EBSD permettant d’observer l’orientation cristalline relative, hors plan
et dans le plan, des différents grains de l’échantillon. Celles-ci apparaissent en figure III.9.b-c. Il
est facile d’observer des zones complètement désordonnées sur les deux cartographies indiquées
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Figure III.8 : (a) Image MEB en vue plane d’un alliage d’InGaN déposé sur graphène sur
6H-SiC à 615 ◦C pendant 2 heures. Les flèches blanches indiquent l’orientation
cristalline du substrat de SiC. (b) Cliché RHEED de l’alliage d’InGaN observé
en (a) selon une direction < 1010 > du graphène. Le trait rouge indique l’ordre
0 du faisceau électronique, les flèches bleues foncées, vertes et bleues claires
indiquent les motifs de diffraction associés respectivement aux familles de plan
{1010}, {1120} et {2130}.

par la présence locale de multiples orientations cristallines détectées (tâches multicolores) et
l’absence d’ordre cristallin local (tâches noires). Ces zones se corrèlent parfaitement avec celles
de faible intensité de diffraction observées sur la figure III.9.a. Concernant la cartographie de
l’orientation hors plan du film (figure III.9.b), mis à part les zones désordonnées, une seule orien-
tation semble apparaître indiquant une croissance de l’InGaN selon la direction [0001] (axe −→c ).
En revanche, la cartographie de l’orientation dans le plan (figure III.9.c) démontre la présence
de multiples orientations cristallines. Le contraste bleu foncé indique une orientation selon la
direction [1010], le bleu clair selon la direction [2130] et le vert selon la direction [1120] comme
indiqué sur la figure III.9.e. Ces directions sont perpendiculaires aux plans de mêmes indices
observés sur le cliché de diffraction RHEED vu précédemment. La figure met d’autre part en
évidence l’orientation relative des différentes directions avec un décalage angulaire de 30 ◦ entre
les directions [1010] et [1120], tandis qu’un angle de 10,9 ◦ existe entre les directions [1120] et
[2130] et un angle de 19,1 ◦ entre les directions [1010] et [2130]. La cartographie EBSD permet
aussi d’extraire une estimation de la proportion de chaque orientation cristalline présente dans
l’alliage en fonction de leur écart angulaire relatif. La figure III.9.f montre une telle distribution
associée à la cartographie de l’orientation dans le plan de l’InGaN. Cette distribution démontre
la présence d’une orientation majoritaire et de deux orientations minoritaires désorientées de
10,4 ◦ et 20,2 ◦ en valeur absolue. Il est aussi possible d’observer sur le graphique des orienta-
tions avec plus de 60 ◦ de décalage correspondant à des artefacts et qu’il faudrait décaler de
- 60 ◦ (du fait de la symétrie d’ordre 6 de la structure cristalline de l’InGaN) pour les prendres
correctement en compte. L’orientation majoritaire correspond à la direction [2130] observée sur
la cartographie de la figure III.9.c tandis que la direction désorientée de 10,4 ◦ correspond à la
direction [1120] et celle désorientée de 20,2 ◦ à la direction [1010]. L’identification des différents
grains par le logiciel de mesure est faite en prenant une tolérance de 1 ◦ . Ceci signifie que deux
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pixels adjacents de la cartographie seront considérés comme indiquant la même orientation si
leur désorientation respective est inférieure à 1 ◦C. Ces valeurs sont donc en adéquations avec les
valeurs théoriques attendues tout en considérant cette tolérance de mesure pour l’identification
des différents grains.

Figure III.9 : Cartographies EBSD acquises avec une tension d’accélération de 20 kV d’un film
d’InGaN déposé à 615 ◦C pendant deux heures sur graphène sur 6H-SiC avec :
(a) cartographie de la qualité de diffraction, (b) cartographie de l’orientation
hors plan et (c) cartographie de l’orientation dans le plan du film. (d) Echelle de
couleur associée aux cartographies en (b) et (c) rendant compte des différentes
orientations cristallines observées. Les directions cristallines sont nommées par
leur notation à trois indices. (e) Schéma des différentes directions cristallines
dans le réseau hexagonal. (f) Distribution de la désorientation angulaire dans le
plan des grains associée à la cartographie en (c).

Connaissant l’existence de ces différentes orientations, il reste à connaître leurs orientations
respectives par rapport au substrat sous jacent de SiC afin de déterminer une potentielle relation
d’épitaxie. Pour cela, une mesure de DRX (cf. Annexes.5) selon l’angle φ (rotation autour de
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l’axe normal à la surface de l’échantillon) pour un même plan incliné dans le SiC et l’InGaN a été
réalisée. Ces mesures permettent de mettre en évidence le premier ordre de symétrie des réseaux
hexagonaux des deux matériaux grâce à l’observation de six pics correspondant à la mise en
condition de diffraction répétée des plans étudiés lors d’une rotation complète de l’échantillon.
La figure III.10.a montre que les pics du SiC et de l’InGaN sont présents aux mêmes angles, in-
diquant une orientation dans le plan identique. Bien que plusieurs orientations cristallines soient
mises en évidences par RHEED ou EBSD, ce n’est pas le cas ici. Seule l’orientation cristallo-
graphique majoritaire du film est donc observée. Cette orientation spécifique du film d’InGaN
s’avère être en relation d’épitaxie avec le SiC avec un alignement dans le plan commun. Cette
relation d’épitaxie est néanmoins partielle du fait de la coexistence de plusieurs orientations dis-
tinctes dans l’alliage. Concernant la qualité cristalline du matériau, une mesure en basculement
selon l’angle ω pour le plan (0002) de l’InGaN démontre une largeur à mi-hauteur de 515 arcsec.
Cette valeur est comparable à ce qui peut être observé dans la littérature pour la croissance de
GaN sur graphène [324] mais reste néanmoins bien plus élevée que pour des couches de GaN
obtenues sur substrat de saphir s’approchant des 250 arcsec [325]. Il faut noter que la croissance
de GaN sur graphène s’approche de telles valeurs lors de l’utilisation d’un plasma d’N2 avant
croissance pour initier le dépôt au niveau de défauts dans le graphène [326].

Figure III.10 : (a) Mesure de DRX selon l’angle φ pour les plans (1013) du SiC et de l’InGaN.
(b) Courbe de basculement (rocking curve en anglais) en DRX selon angle ω
pour le plan (0002) de l’InGaN.

Enfin, il apparaît essentiel de connaître l’état de relaxation du film formé pour connaître
plus précisément le rôle de la couche de graphène. Une cartographie de l’espace réciproque
(RSM, de l’anglais reciprocal space mapping) sur un plan incliné de l’alliage, ici le plan (1015)
en figure III.11.a, permet de mesurer les paramètres de mailles a et c du matériau. La réflexion
( 1 0 1 15) du substrat de SiC est prise comme référence comparative. La position de la tâche de
diffraction associée à l’alliage d’InGaN est située autour de Qx = 0,3619 Å-1 et Qz = 0,9630 Å-1.
Cela correspond à des paramètres de mailles a = 3,1904 Å et c = 5,1921 Å propres à de l’InGaN à
1 % d’indium relaxé à 98 % sur SiC. Cela correspond à une déformation compressive du paramètre
de maille de a de - 0,06 % (cf. figure III.12.b).

Néanmoins, le plan (1015) n’est pas idéal pour l’étude simultanée des paramètres de maille
a et c. Cela provient de son angle d’inclinaison par rapport aux plans (00il) de seulement 20,6 ◦.
La détermination du paramètre de maille c se fait avec une bonne précision grâce à la position
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Figure III.11 : Cartographies RSM autour des réflexions (1015) de l’InGaN et (1 0 1 15) du
substrat de 6H-SiC. Les intensités sont normalisées en fonction de la durée
d’acquisition.

de la réflexion associée à ce plan par diffraction. En revanche, la position de la réflexion est
peu sensible au paramètre de maille a, ce qui limite la précision quant à la détermination de ce
dernier. De plus, la taille de la tâche de diffraction observée sur la figure III.11 pour l’InGaN
est très large. La détermination de la position centrale de la tâche utilisée pour calculer les
paramètres de mailles de l’alliage est peu précise. Cela est mis en évidence en figure III.12.a où
des limites de la tâche de diffraction sont délimités par quatre points de même que le centre de
la tâche (étoile noire). À partir de la position de ces points, des valeurs de paramètres de mailles
sont déduites et replacées par rapport aux valeur théorique de l’InGaN relaxé et contraint en
tension et compression. La dispersion de la tâche de diffraction s’étend donc largement entre des
valeurs correspondant à de la compression et de la tension. La détermination de la contrainte
dans l’alliage par une simple cartographie de l’espace réciproque ne semble pas complètement
adaptée.

Figure III.12 : (a) Cartographie RSM de l’InGaN. L’étoile noire indique le centre de la tâche de
diffraction. Le polygone rouge constitué par quatres points indique les limites
de la tâche de diffraction. (b) Paramètres de mailles déterminés en fonction des
coordonnées dans l’espace réciproque pour le centre (étoile noire) et les limites
(point rouges) de la tâche de diffraction
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Une autre approche possible concernant la détermination de la contrainte dans un film
consiste en la mesure de la déformation de divers plan réticulaires en fonction de leur angle
d’inclinaison Ψ (cf. Annexes.5). Pour cela, la mesure de la position selon l’angle 2θ des ré-
flexions associées à ces plans permet de remonter à leur déformation par rapport à la valeur
théorique qui leur est associée. En traçant les valeurs de déformations en fonction de sin2(Ψ),
une distribution de points linéaire doit être obtenue. Une régression linéaire de ces points permet
de remonter à la valeur de la contrainte par la formule suivante :

σ = a

S11 + S12 − 2S13
(2.1)

avec a le coefficient directeur de la régression linéaire, S11, S12 et S13 les constantes mécaniques
du matériau étudié, valant respectivement 3,09.10-6, - 9,96.10-7 et - 5,57.10-7 MPa-1 ici pour du
GaN.

L’appareillage de DRX utilisé ici possède une résolution angulaire inférieure à celui utilisé
pour les mesures à haute résolution selon les angles ω, 2θ -ω et φ présentées dans les autres
figures de cette thèse. Ce choix est expliqué par le caractère polycristallin des couches étudiées
ici, qui conduit à une faible intensité de diffraction des plans asymétriques. Afin de pouvoir
effectuer des mesures sur ces plans, il est nécessaire de gagner en intensité. Ce gain d’intensité
se fait au détriment de la résolution instrumentale lors de la mesure. Le résultat de ces mesures
pour la couche d’InGaN déposé sur graphène à 615 ◦C est présenté en figure III.13. On observe
une courbe avec une pente positive en fonction de sin2(Ψ) synonyme d’une contrainte en tension.
La valeur de cette tension est estimée à + 482 MPa (incertitude de mesure d’environ 6 %). Il est
possible de remonter à la valeur des paramètres de maille a0 et c0 avant déformation valant
3,1944 Å et 5,1933 Å correspondant à de l’InGaN à 1,5 % d’In. Pour une telle contrainte, la
déformation dans le plan de a vaut environ + 0,1 %. La tension dans le film peut s’expliquer par
la différence de coefficient de dilatation thermique entre l’InGaN à 1,5 % de 4,98.10-6 ◦C-1 (avec
5,00.10-6 ◦C-1 pour le GaN [327] et 4,13.10-6 ◦C-1 pour l’InN [328]) et le SiC (4,76.10-6 ◦C-1 [327]).
Le coefficient de dilatation thermique de l’InGaN étant plus grand que celui du SiC, l’alliage
sera en tension après refroidissement de la température de croissance à la température ambiante.
En effet, la différence de coefficient de dilatation thermique entre les deux matériau induit une
déformation (εa) du paramètre de maille a de la couche, décrite par l’équation :

εa = −∆T × (α1 − α2) (2.2)

avec ∆T la différence entre la température de croissance et la température ambiante, α1 le
coefficient de dilatation thermique du substrat (ou de la couche inférieure dans le cas d’un
empilement de plusieurs couches, ici le SiC) et α2 le coefficient de dilatation thermique de la
couche supérieure (ici l’InGaN). À partir de cette valeur de déformation εa, il est possible de
connaître la déformation du paramètre de maille c qui en résulte selon la formule :

εc = −D × εa (2.3)

sachant que D est donné par :
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D = 2C13
C33

(2.4)

avec C13 et C33 les constantes mécaniques de la couche supérieure. Pour le GaN, C13 et C33

valent respectivement 106 et 398 GPa tandis qu’elles valent 121 et 182 GPa pour l’InN. Les
valeurs de εa et εc sont de + 0,06 % et - 0,038 % pour une croissance d’InGaN à 1,5 % d’In sur
SiC à 615 ◦C avec D = 0,545. Ces deux valeurs de déformations permettent de remonter à la
contrainte (σ) dans le film grâce à :

σ = −E

2 × (εc − 2εa) (2.5)

où E est le module d’Young de la couche supérieure. La valeur du module d’Young du GaN est
de 290 GPa tandis qu’elle est de 145 GPa pour l’InN. La contrainte dans l’InGaN à 1,5 % en In
pour de telles déformations est donc de + 48 MPa. Le calcul est effectué ici avec le substrat de
SiC bien que la couche d’InGaN repose sur le graphène car il parait peu probable que le graphène
(épaisseur d’une seule monocouche atomique) puisse imposer une contrainte à l’InGaN lors de la
descente en température. La valeur théorique de contrainte de l’InGaN sur SiC calculée est bien
plus faible que la valeur expérimentale obtenue par DRX. Il serait attendu que la contrainte que
subit l’InGaN soit plus faible que la valeur théorique grâce au manque d’interactions fortes entre
l’InGaN et le graphène qui ne transmettrait pas totalement la contrainte due à la dilation du
SiC. De plus, si le SiC imposait une contrainte sur le paramètre de maille de l’InGaN lors de la
croissance, cela conduirait à une contrainte en compression, ce qui diminuerait encore la valeur
de tension observée. L’état de contrainte de l’InGaN n’est donc pas complètement expliqué.

Figure III.13 : Déformation des plans (h0il) en fonction de sin2(Ψ) pour le film d’InGaN.

Enfin, une concentration en indium équivalente à 2 % est estimée par des mesures de PL
grâce à la valeur du bord de bande de 3,38 eV indiquée en figure III.14.b. Pour remonter à la
concentration en indium à partir de cette valeur, deux paramètres sont à prendre en compte.
Dans un premier temps, il est nécessaire d’y retrancher la valeur du décalage de Stoke (de l’anglais
Stoke shift) propre à l’InGaN [329], qui correspond à l’écart entre la longueur d’onde d’émission
du semi-conducteur et sa longueur d’onde d’absorption (valeur réelle de bande d’énergie interdite
du matériau). Il est ensuite possible de remonter à la concentration en indium de l’alliage avec
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l’équation 1.1 (cf. section I.1.2.1) en utilisant un paramètre de courbure de 0,35 eV [330]. De
plus, l’alliage est considéré comme relaxé pour le calcul. Le spectre de PL révèle d’autre part
une large bande autour de 2,8 eV liée à la présence de défauts dans l’InGaN.

Figure III.14 : Spectre de PL de l’InGaN mesuré à 10 K avec une longueur d’onde d’excitation
de 244 nm (E = 5,08 eV).

3 Etude de l’interface InGaN/graphène

3.1 Observation directe de l’interface

L’observation directe de l’interface entre différents matériaux permet de rendre compte de
l’agencement de ces derniers les uns par rapport aux autres. La microscopie électronique en
transmission est la technique d’analyse la plus adaptée pour observer les arrangements atomiques
locaux au niveau des interfaces. La figure III.15.a présente une image en STEM (cf. 4.2.A.16)
de l’interface entre l’InGaN, le graphène et le 6H-SiC pour une coupe transversale à travers
un îlot d’InGaN épitaxié à 685 ◦C en EJM selon le plan (1120) du substrat. Une seule couche
de graphène (contraste clair) est observée comme l’indique les tirets orange de part et d’autre
de l’image. Cette observation est en accord avec les conditions de croissance du graphène avec
33 % d’H2 ainsi que les mesures Raman qui indiquent une monocouche de graphène et l’absence
de la formation de la couche tampon de carbone à l’interface graphène/SiC. Une transformée
de Fourier locale de l’image (a) dans la zone correspondant au SiC et à l’InGaN atteste de
leurs orientations cristallines équivalentes dans la zone d’observation. En effet, l’indexation des
transformées de Fourier réalisées sur l’InGaN et le SiC en figure III.15.b,c démontrent la présence
des plans {000l} parallèles à la surface ainsi que la présence de plans inclinés appartenant à la
famille {101l}. Les images STEM confirment que la couche de graphène semble intacte après la
nucléation de l’InGaN. L’orientation commune entre le germe d’InGaN observé et le substrat
de SiC, déterminée grâce aux transformées de Fourier, donne une information locale mais ne
rend pas compte de l’orientation de l’InGaN par rapport au SiC sur la totalité de l’échantillon.
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L’observation de cette même interface pour le film d’InGaN epitaxié sur graphène à 615 ◦C n’a
pas été possible à cause du décollement de la couche lors de la préparation de l’échantillon.

Figure III.15 : (a) Image STEM en champ sombre d’une coupe transversale à travers un
îlot d’InGaN déposé à 685 ◦C sur graphène sur 6H-SiC. Le repère en flèches
blanches indique l’orientation du SiC. Transformée de Fourier locale de l’image
(a) dans la zone correspondant (b) à l’InGaN et (c) au 6H-SiC. Les plans cris-
tallins sont indexés en bleu pour l’InGaN et en vert pour le SiC.

3.2 Mise en évidence de la faible énergie d’interaction

Une première mise en évidence de la faible énergie d’interaction entre l’InGaN et le graphène
peut se faire de manière triviale par le décollement de la couche d’InGaN à l’aide de ruban adhésif.
Pour ce faire, une bande de ruban adhésif est placée manuellement dans un coin de l’échantillon
et une légère pression est appliquée afin d’obtenir une bonne adhésion avec l’échantillon et
de chasser les bulles d’air. Le ruban adhésif est ensuite retiré progressivement par une de ses
extrémités. Cette méthode a permis de mesurer par la suite l’épaisseur de la couche synthétisée
en section III.2. L’étude du graphène par spectroscopie Raman avant et après croissance du film
ainsi qu’après le décollement de ce dernier permet de sonder les caractéristique de celui-ci. La
figure III.16 témoigne de l’évolution du spectre Raman du graphène à ces différents stades. Il
apparaît tout d’abord évident que le graphène utilisé possède une signature légèrement différente
de celui utilisé pour la nucléation d’îlots d’InGaN (cf. figure II.18.h). Ici, une contribution (entre
1300 et 1600 cm-1) due à la formation d’une couche tampon à l’interface entre le graphène et
le SiC est présente (courbe orange). Après croissance du film d’InGaN (courbe rouge), cette
signature caractéristique de la couche tampon semble disparaître quasi entièrement. De plus,
un élargissement notable du pic 2D, passant de 32 cm-1 à 53 cm-1 est visible. Aucun pic D aux
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alentours de 1350 cm-1 n’est observé. L’élargissement du pic 2D peut donc être attribué à la
transition vers une bicouche de graphène pendant la croissance, bien qu’il n’ait pas été possible
d’ajuster correctement ce pic avec quatre fonctions lorentziennes caractéristiques d’une bicouche
de graphène. Une hypothèse concernant ce changement dans le spectre Raman du graphène
pourrait être le découplage de la couche tampon du substrat lors de la croissance (cf. section
II.3.4.3) qui sera abordé prochainement concernant la nucléation d’InGaN par EPVOM (cf.
section V.2). Après décollement du film d’InGaN (courbe brune), l’élargissement du pic 2D
reste similaire mais il est possible d’observer la présence d’un pic D à 1349 cm-1. De plus, un
léger élargissement du pic G se dessine. Sa largeur à mi-hauteur passe de 15 cm-1 à 22 cm-1.
Ces distinctions démontrent la formation de défauts dans le réseau du graphène. Ceci peut
s’expliquer par le procédé de décollement du film d’InGaN effectué manuellement sans précaution
particulière portée quant à la pression et aux forces appliquées pour l’application de la bande
de ruban adhésif et son retrait.

Figure III.16 : Spectres de diffusion Raman pour le graphène sur 6H-SiC avant croissance
(orange), après croissance d’un film d’InGaN (rouge) et après décollement du
film avec du ruban adhésif (brun). Les spectres sont normalisés par rapport à
l’intensité du pic G.

La faible énergie d’interaction entre l’InGaN et le graphène peut aussi être visualisée par
le déplacement d’îlots d’InGaN à la surface du graphène. Une telle expérience a été réalisée
sur le même échantillon et dans la même zone qu’en figure III.5. Pour mener à bien celle-ci, un
microscope à force atomique a été utilisé en mode contact pour balayer la surface de l’échantillon.
Un contrôle de l’asservissement du levier soutenant la pointe (contrôlé par une tension qui lui est
appliquée) a dû être mis en place. En effet, une force trop importante exercée sur la pointe AFM
a pour conséquence d’endommager la surface en arrachant la couche de graphène.Une force trop
faible laissera quant à elle la boucle d’asservissement du levier rehausser sa position verticale afin
d’épouser la forme des îlots comme cela est habituellement recherché pour obtenir une image
de la topographie de l’échantillon. Une valeur intermédiaire a été retenue par essais successifs
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permettant de déplacer les îlots d’InGaN en surface de l’échantillon. Néanmoins, les pointes
AFM utilisés lors de ces expériences sont des pointes usagées ne pouvant plus être utilisées pour
faire de l’imagerie. L’asservissement à appliquer n’est donc pas le même d’une pointe à l’autre en
fonction de son endommagement. Il n’apparaît pas pertinent de préciser ici les valeurs de tension
appliquées car la repoductibilité de l’expérience ne dépend pas uniquement de cette tension. La
figure III.17 présente les observations MEB de la surface de l’échantillon avant et après balayage
par la pointe d’AFM accompagnées des cartographies en spectroscopie Raman associées. Les
formes pointillées en figure III.17.a,b permettent de mettre en évidence la position initiale de
trois îlots avant le balayage et leur absence ou changement de position après le balayage. Dans
la zone correspondant à la partie gauche des images MEB, il peut être constaté après balayage
que deux îlots d’InGaN ne sont plus présents tandis qu’un troisième a subi une rotation. Ces
changements se retrouvent sur les cartographies Raman avant et après balayage où l’on peut
voir que la position du pic G du graphène retrouve sa valeur initiale dans les zones où les deux
îlots ont été déplacés. Concernant le troisième îlot ayant subi une rotation, la position du pic G a
suivi cette même rotation. Le signal du graphène est donc toujours présent dans les zones où les
îlots ont été déplacés. Ceci confirme la faible énergie d’interaction entre les îlots d’InGaN (qui
peuvent être déplacés librement à la surface de l’échantillon) et le graphène. De plus, le retour
à sa valeur nominale de la position du pic G après déplacement d’un îlot consolide l’hypothèse
d’un dopage réversible du graphène par transfert de charges entre l’InGaN et le graphène. Il faut
cependant noter que l’on retrouve au centre de l’image (b) la présence de débris d’îlots d’InGaN.
Cette position correspond à la limite droite de la zone de balayage (tandis que la limite opposée
est située hors de l’image) et tend à montrer une certaine fragilité des îlots qui se sont cassés lors
du balayage. Les conditions expérimentales utilisées n’ont pas permis l’acquisition de données
afin de remonter quantitativement aux forces mises en jeu lors du déplacement des îlots. Des
tests de rayures à l’aide d’un micro-indenteur situé au coeur d’un MEB ont été effectués afin
d’essayer de quantifier les forces s’opposant au déplacement d’un îlot en surface du graphène.
Cependant, la dimension non adaptée de l’indenteur (rayon de courbure de plusieurs microns) et
un manque de contrôle précis de la pression appliquée sur ce dernier n’ont pas permis de réaliser
correctement ces tests.

La nucléation d’InGaN sur graphène a pu être démontrée par EJM dans une gamme de tem-
pérature restreinte. La préservation du film de graphène a été mise en évidence par spectroscopie
Raman démontrant la capacité de l’EJM pour la croissance d’InGaN sur graphène. Ensuite, la
croissance sur une plus longue durée a permis la réalisation d’un film d’InGaN couvrant la sur-
face du graphène. Plusieurs orientations cristallines dans le plan sont observées par différentes
techniques de diffraction. Une contrainte en tension est observée dans le film mais dont l’origine
n’est pas encore complètement expliquée. Enfin, la faible énergie d’interaction entre le matériau
III-N et le graphène est illustrée par le déplacement des îlots d’InGaN en utilisant un le micro-
scope à force atomique en mode contact. De plus, des images par microscopie électronique en
transmission certifient la conservation de la couche de graphène et apportent une observation di-
recte de l’interface InGaN/graphène/SiC. La concentration en indium atteinte dans le film reste
néanmoins faible du fait de l’incapacité de nucléer l’InGaN à plus basse température. Il apparaît
alors nécessaire d’explorer d’autres approches de nucléation afin de permettre la croissance de
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Figure III.17 : Images MEB en vue plane d’îlots d’InGaN (déposés à 685 ◦C sur graphène sur
6H-SiC) (a) avant et (b) après balayage en microscopie à force atomique de la
partie gauche de la zone observée. Cartographies en spectroscopie Raman de
la position du pic G (ωG) acquises dans les zones délimitées par les rectangles
en pointillés rouges en (a) et (b).

l’alliage à basse température.
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Chapitre IV

Croissance assistée d’InGaN en
épitaxie par jets moléculaires

L’utilisation d’aluminium s’est révélée cruciale afin de faciliter la nucléation à basse tem-
pérature d’InGaN tout en inhibant la formation de gouttelettes métalliques en surface des
échantillons. Une première approche visant à former des îlots d’AlN ou d’AlInGaN a permis
de démontrer la croissance à basse température de films d’InGaN sur graphène. Les propriétés
de ces films ont pu être étudiées par DRX et PL. Ensuite, la formation d’une couche mince
d’AlN sur graphène d’épaisseur inférieure à 10 nm a été étudiée comme couche compliante pour
la croissance d’InGaN. La caractérisation structurale par DRX de l’alliage résultant a permis de
conclure sur l’intérêt de cette approche.

1 Nucléation assistée par îlots

Afin de faciliter la croissance d’InGaN à basse température (515 ◦C), la nucléation préa-
lable d’îlots d’AlN à 765 ◦C et d’AlInGaN à 545 ◦C a été expérimentée. Celles-ci ont été mises
en parallèle avec la croissance d’InGaN en deux étapes avec une nucléation à 615 ◦C (comme
au chapitre III) puis la poursuite de la croissance à 545 ◦C. Les flux d’indium, de gallium et
d’ammoniac utilisés sont identiques à ceux utilisés pour l’étude de la nucléation d’InGaN sur
graphène du chapitre précédent. Le flux d’aluminium employé est de 9,2.10-8 Torr. Le tableau
IV.1 récapitule les trois différentes croissances étudiées ici.

La figure IV.1 présente l’observation en MEB après l’étape de pré-nucléation et après crois-
sance du film d’InGaN à basse température pour les trois approches décrites précédemment. En
(a), la surface de l’échantillon après la nucléation d’AlN à 765 ◦C pendant 10 secondes révèle la

Tableau IV.1 : Récapitulatif des différentes conditions de croissance utilisées.

Echantillon Nucléation Croissance

InGaN/AlInGaN AlInGaN (515 ◦C) InGaN (515 ◦C)
InGaN/AlN AlN (765 ◦C) InGaN (515 ◦C)

InGaN/InGaN InGaN (615 ◦C) InGaN (545 ◦C)
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formation d’une densité d’îlots de deux ordres de grandeurs plus élevée qu’au chapitre précé-
dent avec 2,9.108 îlots par mm2. La deuxième approche de nucléation alternative étudiée a été
la croissance d’îlots d’AlInGaN à 515 ◦C pendant une durée de 10 secondes. Cette nucléation
donne lieu à la formation d’îlots avec une densité de 2,2.108 îlots par mm2. Ces îlots d’AlN et
d’AlInGaN possèdent des épaisseurs inférieures à 5 nm, mesurées en AFM. Dans les deux cas,
la croissance d’InGaN à 515 ◦C est poursuivie pendant 2 heures et permet la synthèse de films
coalescés sans formation de gouttelettes métalliques en surface présentés en (b) et (d). Ces deux
approches semblent donc favorables pour la croissance d’InGaN à basse température en EJM. En
comparaison, la croissance en deux étapes d’InGaN a été menée, avec une étape de nucléation à
615 ◦C pendant 30 minutes enchaînée avec la croissance à 545 ◦C pendant 2 heures. La première
étape de nucléation à 615 ◦C en (e) indique un taux de nucléation bien plus faible qu’au chapitre
précédent bien que les flux utilisés soient identiques. Aucun explication n’a été trouvée pour
justifier cette différence. La croissance à plus faible température entraîne l’obtention d’un film
qui présente des aspérités sous formes de cratères à sa surface. Ceci pourrait être le résultat de
l’accumulation de métal sous forme de gouttelettes ayant partiellement réagi avec le NH3 lors
de la croissance [331]. Cette croissance en deux étapes ne semble pas concluante pour permettre
le dépôt d’InGaN sur graphène à basse température.

Figure IV.1 : Images MEB en vue plane : (a) nucléation d’îlots d’AlN à 765 ◦C pendant 10
secondes et (b) croissance consécutive d’InGaN à 515 ◦C pendant 2 heures, (c)
nucléation d’AlInGaN à 515 ◦C pendant 10 secondes et (d) croissance consécutive
d’InGaN à 515 ◦C pendant 2 heures, (e) nucléation d’InGaN à 615 ◦C pendant
30 minutes et (f) croissance consécutive d’InGaN à 545 ◦C.

Les nucléations d’AlInGaN à 515 ◦C et d’InGaN à 615 ◦C correspondent à des conditions de
croissance légèrement moins agressives que celles pour lesquelles aucune dégradation du graphène
n’a été observée au chapitre précédent (cf. III.1.2). En revanche, la nucléation d’AlN étudiée ici
s’étant opérée à 765 ◦C, il paraît essentiel de s’assurer de la préservation du graphène après la
nucléation. La figure IV.2 présente les cartographies de diffusion Raman des pics 2D (en a) et
D (en b) ainsi que des spectres individuels extraits de celle-ci aux positions indiquées en bleu et
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vert. La cartographie de la largeur à mi-hauteur du pic 2D en (a) indique la présence de zones où
un élargissement des pics est observé. Néanmoins, les positions de ces zones ne sont pas corrélées
avec un éventuel élargissement conjoint du pic G qui a une largeur à mi-hauteur plus homogène
sur toute la zone d’analyse (la cartographie n’est pas présentée ici). La cartographie de la largeur
à mi-hauteur du pic centré aux alentours de 1350 cm-1 pour chaque spectre après ajustement
avec une fonction lorentzienne ne révèle que 5 positions où cette largeur est inférieure à 80 cm-1

(figure IV.2). Pour rappel, cette valeur est utilisée comme seuil minimal pour déterminer si un
spectre présente un pic D ou non (cf. section II.4). Les spectres aux alentours de x = 8,5 et
9,5 et y = 12,5 à 13,5 ayant une largeur à mi-hauteur du pic centré vers 1350 cm-1 inférieure
à 80 cm-1 présentent effectivement un pic D, dont un exemple est donné sur la figure IV.2.c
pour le point indiqué en bleu. En revanche, pour le point de la cartographie en x = 7,5 μm et
y = 11,5 μm la faible largeur à mi-hauteur résulte d’un mauvais ajustement du spectre avec la
fonction lorentzienne aux alentours de 1350 cm-1 à cause d’une ligne de base inclinée. Le spectre
extrait de cette position et mis en évidence en figure IV.2.d après redressement de la ligne de
base révèle cette fois une largeur à mi-hauteur dans la zone du pic D de 89 cm-1. Le pic très
intense à 2000 cm-1 correspond à l’absorption d’un rayon cosmique par le détecteur. Cet artefact
est à l’origine d’un mauvais ajustement de la fonction lorentzienne aux alentours de 1350 cm-1

pour le spectre en x = 12,5 μm et y = 0,5 μm qui laisse faussement penser à la présence d’un pic
à cette position. En définitive, seuls 3 points révèlent concrètement un pic D ce qui indique
une très faible dégradation du graphène. De plus, la densité de ces zones dégradées est bien
inférieure à la densité d’îlots d’AlN nucléés à 765 ◦C. Les zones où la largeur à mi-hauteur du
pic 2D est plus importante semblent donc indiquer des bicouches de graphène comme cela a
été observé en figure II.20. La faible dimension latérale des îlots en plus de leur faible épaisseur
rend impossible leur observation en microscopie optique lors des mesures par diffusion Raman.
Aucune corrélation entre la position du pic 2D en fonction de celle du pic G n’a pu être faite
pour révéler un potentiel dopage du graphène de la même manière qu’au chapitre précédent.

La croissance d’InGaN directement sur graphène indique un état de tension de la couche.
Les films synthétisés ici sont probablement dans un état de contrainte similaire. Une mesure en
diffraction des rayons X selon l’angle 2θ pour la réflexion (0002) de l’InGaN mise en parallèle
avec la réfléxion (0006) du substrat de SiC permet d’estimer la concentration en indium des
différents alliages tout en gardant à l’esprit que les valeurs obtenues sont sous-estimées (défor-
mation de la maille selon −→c négative). Ainsi, la figure IV.3.a montre les différents profils de
diffractions pour les films obtenus avec une nucléation alternative et mis en comparaison avec
l’alliage d’InGaN déposé directement à 615 ◦C du chapitre précédent. La position à 34,530 ◦ pour
la réflexion (0002) de ce dernier correspond à une concentration de 1 % en In, cohérente avec
une valeur réelle de 1,5 % pour une maille subissant + 0,1 % de déformation dans le plan (cf.
section III.2). Ensuite, la même réflexion pour l’alliage d’InGaN synthétisé à 615 puis 545 ◦C
se situe à 34,250 ◦ qui équivaut à une concentration en indium d’environ 9 %. Enfin, à 34,121 ◦

et 34,143 ◦ apparaissent respectivement l’InGaN déposé après nucléation d’AlInGaN et l’InGaN
déposé sur îlots d’AlN, correspondant à des taux d’indium de 12,5 % et 12 %. Une augmentation
substantielle de la concentration en indium est observée grâce à la diminution de la tempéra-
ture de croissance de l’alliage. Néanmoins, les courbes de basculement effectuées sur le même
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Figure IV.2 : Cartographies de diffusion Raman de la largeur à mi-hauteur (a) du pic 2D (Γ2D)
et (b) du pic D (ΓD). Spectres de diffusion Raman extraits des cartographies
en (a-b) aux positions (c) x = 8,5 µm ; y = 13,5 µm (indiqué en bleu en b) et (d)
x = 7,5 µm ; y = 11,5 µm (indiqué en vert en b).

plan (0002) pour les trois différents films démontrent des largeurs à mi-hauteur de 850, 1343
et 1267 arcsec respectivement pour l’InGaN déposé à 545 ◦C, l’InGaN déposé sur AlInGaN et
l’InGaN sur AlN. Ce fort élargissement des pics notamment pour la nucléation assistée avec
l’utilisation d’aluminium indique une dégradation importante de la qualité cristalline des films.
De plus, une mesure en rotation des échantillons autour de leur normale selon l’angle φ pour
les conditions de diffraction des plans (103) ne révèle aucun pic dans le cas des couches avec
la nucléation d’AlN ou d’AlInGaN. Cela indique la perte totale d’ordre cristallin dans le plan
de l’échantillon. L’augmentation de la concentration en indium des alliages accompagnée d’une
dégradation de leur qualité cristalline est observable en PL comme le montre la figure IV.3.b.
Il est possible d’y observer le décalage de l’émission vers des plus faibles énergies des trois al-
liages étudiés dans ce chapitre par rapport à l’InGaN déposé à 615 ◦C. En revanche, l’émission
semble dominée par des défauts rendant la détermination précise de l’émission du bord de bande
impossible.

La croissance à plus basse température de l’InGaN sur le graphène est rendue possible grâce
à ces méthodes de nucléation alternatives mais conduit à la formation de films de mauvaises
qualités ne laissant pas envisager la croissance ultérieure de structure active pour la réalisation
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de LEDs. Cependant, l’utilisation d’aluminium pour former de l’AlN ou de l’AlInGaN permet
d’obtenir un taux de nucléation bien supérieur à la nucléation d’InGaN. La croissance d’un film
d’AlN sur graphène semble plus favorable que celle d’InGaN.

Figure IV.3 : (a) Mesure DRX selon l’angle 2θ pour les plans (0002) de l’InGaN et (0006)
du 6H-SiC pour les croissances des différents films d’InGaN à basse et haute
température. (b) Spectres PL des différents films d’InGaN déposés à basse et
haute température.

2 Croissance sur AlN/graphène

Le chapitre précédent a mis en évidence la difficulté à nucléer efficacement l’InGaN direc-
tement sur graphène. En revanche, il apparaît que le dépôt d’AlN soit, lui, plus favorable. La
croissance d’InGaN sur îlots d’AlN évoquée précédemment permet de croître l’alliage à plus
basse température au prix d’une dégradation considérable de sa qualité cristalline avec une
perte de l’ordre dans le plan. La croissance d’un film d’AlN couvrant la totalité de la surface de
l’échantillon permettrait de faciliter la croissance d’InGaN par-dessus. De plus, si la couverture
totale de l’échantillon est atteinte pour une faible épaisseur d’AlN, il est envisageable que ce film
d’AlN serve de substrat compliant [332–334] capable de se déformer lors de la croissance d’In-
GaN par-dessus. En effet, l’AlN reposant directement sur la couche de graphène, il ne devrait
pas être lié au SiC sous-jacent et donc libre de se déformer. Une représentation schématique de
l’effet recherché est présentée en figure IV.4.

Figure IV.4 : Schéma de principe de la croissance d’InGaN sur AlN/graphène compliant.
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2.1 Nucléation et croissance d’AlN

La croissance d’AlN sur graphène est opérée à 905 ◦C pour des flux de 500 sccm d’ammoniac
et 1,4.10-7 Torr d’aluminium. Plusieurs essais de 2 à 15 minutes de croissance ont été effectués.
Cela a permis d’identifier l’instant correspondant à la couverture totale du substrat pour une
épaisseur minimale d’AlN déposée. Les figures IV.5.a et b révèlent les clichés de diffraction
observés en RHEED après respectivement 2 et 15 minutes de croissance d’AlN. Le cliché de
diffraction indique ici un mode de croissance 2D selon la direction [0001] avec la présence de
traits contrairement à la nucléation d’InGaN observée au chapitre III. Cependant, de la même
manière que l’InGaN, le cliché RHEED démontre la présence de plusieurs orientations cristallines
dans le plan de l’échantillon. En effet, les traits associés à la diffraction des familles de plans
{1010} (violet) et {1120} (rose) sont observés selon une même orientation du graphène. Après 6
minutes de croissance, la nucléation donne lieu au dépôt d’une forte densité d’îlots dendritiques
d’environ 5-6 nm d’épaisseur couvrant la quasi totalité de la surface (figure IV.5.c). Au centre de
ces îlots se situent des aspérités d’épaisseur de 5 à 10 nm (de plus qu’un îlot). Après 15 minutes de
croissance, la diffraction par le graphène n’est plus observable indiquant la couverture complète
de l’échantillon ce qui se vérifie par AFM. La figure IV.5.d révèle la morphologie de surface du
film où des joints de grains sont observables indiquant une mauvaise coalescence. L’épaisseur du
film est estimée à 5 à 7 nm en mesurant par AFM la hauteur de marche entre le graphène et
l’AlN, après avoir décollé de l’échantillon une partie de ce dernier. La rugosité moyenne mesurée
de 3,6 nm est bien inférieure à celle mesurée sur un film d’InGaN. Néanmoins, comme lors de la
nucléation, des aspérités sont toujours identifiables avec des hauteurs de 5 à 25 nm de plus que
l’épaisseur de la couche. Dans ces conditions expérimentales, la vitesse de croissance de l’AlN
sur un substrat de GaN serait de 3,5 nm.min-1, ce qui conduirait à la formation d’un film de
52,5 nm d’épaisseur après 15 minutes de croissance. La valeur de l’épaisseur d’AlN obtenue sur
graphène (5 à 7 nm) par rapport à celle-ci montre, de la même manière que pour l’InGaN, que
la vitesse de croissance sur graphène est fortement limitée. La croissance de l’AlN se fait donc
selon un mécanisme de croissance plus proche d’un mode 2D que l’InGaN avec une plus faible
rugosité mais le matériau déposé possède, lui aussi, plusieurs orientations dans le plan.

Une cartographie Raman sur une aire de 14,5 x 14,5 μm2 n’a révélé aucun pic D. La largeur à
mi-hauteur moyenne du pic 2D reste inchangée (34 cm-1) tandis que celle du pic G est de 34 cm-1

contre environ 20 cm-1 avant croissance. Une légère dégradation du graphène est envisageable
mais n’est pas clairement identifiable ici. Enfin, une durée de croissance rallongée à 2 heures
permet de former un film de 80 nm d’épaisseur avec une rugosité moyenne de 1,5 nm. La largeur
à mi-hauteur de la réflexion (0002) en DRX selon l’angle ω pour ce film est de 360 arcsec, ce qui
est nettement inférieur à celle de l’InGaN sur graphène (515 arcsec, cf. chapitre III.2) suggérant
une meilleure qualité cristalline.

2.2 Croissance d’InGaN sur AlN

La croissance d’InGaN sur la couche fine d’AlN (5 à 7 nm d’épaisseur) sur graphène a été
étudiée à deux températures de 695 ◦C et 555 ◦C pour des flux de gallium de 1,1.10-7 Torr,
d’indium de 5,0.10-8 Torr et d’ammoniac de 500 sccm. La durée de chaque croissance est de 2
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Figure IV.5 : Clichés RHEED lors de la croissance d’AlN sur graphène à 905 ◦C après (a)
2 minutes et (b) 15 minutes de croissance selon une direction < 1120 > du
graphène. La flèche orange indique la réflection associée au plan (1010) et les
flèches violettes et roses indiquent respectivement les familles de plan {1010} et
{1120}. Images AFM topographiques de l’AlN sur graphène après (c) 6 minutes
et (d) 15 minutes de croissance.

heures. Dans un premier temps, la croissance à plus haute température (695 ◦C) conduit à la
formation d’un film non complètement coalescé comme cela peut être observé en figure IV.6.a
où un exemple de zone non-coalescée est indiqué par une flèche rouge. Une flèche jaune révèle
d’autre part la présence de creux à la surface du matériau, indiquant de possibles dislocations
traversantes. Les clichés de diffraction RHEED de la figure IV.6.b-e mettent en évidence une
rugosification progressive de la couche déposée avec l’observation des traits de diffraction de
l’AlN remplacés par ceux de l’InGaN, qui se transforment progressivement en réseau de points.
La rugosité moyenne du film après 2 heures de croissance n’est cependant que de 9 nm ce qui reste
bien inférieure à la valeur reportée pour la croissance directe d’InGaN sur graphène. L’épaisseur
totale du film est estimée à 160 nm par mesure AFM tandis que l’épaisseur attendue pour
une croissance dans les mêmes conditions sur GaN serait de 144 nm (vitesse de croissance de
1,2 nm.min-1). La vitesse de croissance de l’InGaN sur AlN est, comme prévu, plus rapide que
sur graphène. La largeur à mi-hauteur en DRX de la courbe de basculement selon l’angle ω du
plan (0002) du film obtenu ici est équivalente à celle de l’InGaN déposé directement sur graphène
(cf. section III.2) avec une valeur de 536 arcsec.

De plus, la caractérisation par DRX de ce film corrobore l’observation de multiples orienta-
tions dans le matériau faite en RHEED. En effet, une mesure DRX selon l’angle φ, présentée en
figure IV.7.a, met en évidence la présence de plusieurs familles de pics se répétant tous les 60 ◦.
L’orientation majoritaire de l’InGaN correspondant aux pics de plus forte intensité est désorien-
tée de 30 ◦ par rapport au substrat de SiC. La faible épaisseur de la couche d’AlN (inférieure à
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Figure IV.6 : (a) Image MEB en vue plane de la surface d’un film d’InGaN déposé sur
AlN/graphène à 695 ◦C pendant 2 heures. La flèche rouge indique une zone
non-coalescée du film tandis que la flèche jaune indique une dislocation traver-
sante. (b-e) Clichés RHEED de la surface de l’échantillon à différents stades de
la croissance selon une direction < 1120 > du graphène. Les flèches violettes et
roses indiquent respectivement les familles de plans {1010} et {1120} de l’AlN
tandis que les flèches bleues foncées et bleues claires représentent les mêmes di-
rections pour l’InGaN.

10 nm) ne permet pas de l’observer en DRX à haute résolution. Néanmoins, pour la couche de
80 nm d’AlN, une mesure DRX selon l’angle φ révèle cette fois un alignement dans le plan entre
l’AlN et le substrat de SiC. Aucune explication concernant la désorientation entre l’InGaN et
l’AlN/SiC n’a pu être trouvée. La mauvaise coalescence et les différentes orientations cristallines
dans le film d’InGaN peuvent d’autre part être observées en STEM. La figure IV.7.b présente
une image en coupe observée selon la direction [1120] du SiC par cette technique avec le détec-
teur en champ sombre. Avec ce mode d’imagerie, le contraste observé est sensible à la diffraction
des électrons par le matériau. Cette diffraction étant dépendante de l’orientation du cristal étu-
dié, une différence de contraste rend compte d’une variation d’orientation du matériau. Ainsi,
l’image présentée ici met en évidence trois grains d’InGaN d’orientations différentes indiquées
par trois nuances de gris distinctes. Aucune transformée de Fourier effectuée sur ces grains n’a
pu rendre compte de leurs orientations respectives. Au niveau des joints de grains, un fossé en
forme de "v" est observé en surface de l’échantillon.

L’observation de l’interface InGaN/AlN/graphène/SiC selon la direction [1120] du SiC par
STEM en figure IV.8 démontre la conservation du graphène. L’image à fort grandissement en
(b) indique la présence de deux couches atomiques de carbone à l’interface qui correspondent à
la couche tampon et une monocouche de graphène. En s’intéressant à l’orientation locale de la
couche d’InGaN et du substrat de SiC par transformée de Fourier, on retrouve une désorientation

78



IV.2. Croissance sur AlN/graphène

Figure IV.7 : Mesure de DRX selon l’angle φ pour les plans (1013) du SiC et de l’InGaN.
Image STEM en champ sombre en coupe d’InGaN sur AlN/graphène à faible
grandissement. Le système de flèches indique l’orientation du substrat de SiC.

locale dans le plan de l’échantillon entre ces deux matériaux. Néanmoins, seules les tâches cor-
respondant aux plans (0001) et (0002) parallèles à la surface de l’échantillon sont identifiables. Il
n’est donc pas possible de connaitre l’orientation dans le plan de la couche d’InGaN ici. D’autre
part, une très mauvaise résolution d’image est obtenue sur la fine couche d’AlN où il n’est pas
possible d’observer de rangées atomiques. Cela peut être dû à une désorientation du cristal telle,
que l’AlN soit orienté selon une direction cristallographique quelconque au niveau de la zone
d’observation. Néanmoins, la croissance de l’AlN se faisant selon l’axe −→c comme l’InGaN, les
rangées atomiques correspondant aux plans parallèles à la surface de l’échantillon devraient être
visibles. Ce n’est pas le cas ici. Une autre explication pourrait être la dégradation de l’AlN due
à un effet de charge au niveau de ce dernier qui est très isolant. L’acquisition d’images à fort
grandissement de l’interface AlN/graphène/SiC s’est avérée complexe à cause de décalages pro-
gressif de l’image capturée lors du balayage du faisceau électronique. Ainsi, aucune transformée
de Fourier n’a pu être effectuée sur la couche d’AlN.

Bien que la croissance d’InGaN sur AlN/graphène souffre de la même problématique que
lors de la croissance directe sur graphène, il paraît intéressant de juger de la possibilité de
croître l’InGaN à plus basse température sur ce nouveau substrat. La croissance dans les mêmes
conditions de flux que précédemment pour une durée de 2 heures à cette fois été conduite à 555 ◦C
afin d’incorporer une plus forte concentration en indium dans l’alliage. La figure IV.9.a présente
l’observation MEB de la morphologie de surface du film obtenu. Une rugosification nette de la
surface est constatée avec une rugosité moyenne du film de 20 nm mesurée par AFM. L’épaisseur
du film, entre 160 et 170 nm, reste semblable à celle du film déposé à 695 ◦C. La dégradation de
la qualité du film qu’évoque sa rugosification de surface se confirme par mesure DRX. En effet,
la largeur à mi-hauteur de la courbe de basculement selon l’angle ω se voit considérablement
augmenter pour atteindre 2280 arcsec. Néanmoins, une mesure selon l’angle φ montre que le film
conserve une certaine orientation cristalline dans le plan. La croissance à basse température sur
les îlots d’AlN et d’AlInGaN (cf. section IV.1) ne permettait pas cette observation. L’utilisation
d’un film d’AlN pour la croissance d’InGaN s’avère bénéfique par rapport à cette problématique
bien que la qualité du film d’InGaN résultant soit faible.

Enfin, la diminution de la température de croissance sans accumulation de métal en surface
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Figure IV.8 : (a-b) Images STEM en champ clair d’une coupe transversale à travers un film
d’InGaN sur AlN/graphène à deux grandissements différents. Le système de
flèche indique l’orientation du SiC. Les traits orange en (b) indiquent les couches
de graphène. Transformée de Fourier locale au niveau (c) de l’InGaN et (d) du
SiC.

Figure IV.9 : (a) Image MEB en vue plane de la surface de l’alliage d’InGaN déposé à 555 ◦C
sur AlN/graphène/SiC. (b) Mesure de DRX selon l’angle φ pour les plans (1013)
de l’InGaN et du substrat de SiC.

de l’échantillon permet une incorporation accrue de l’In dans l’alliage. Une mesure de PL en
figure IV.10, sur les deux couches d’InGaN déposées sur AlN aux deux températures présentées
précédemment confirme cela. En effet, on observe pour l’alliage déposé à 695 ◦C un bord de
bande à environ 3,47 eV qui correspond à celui du GaN pur. La quantité d’In incorporée dans
l’alliage est donc probablement très faible. Une large bande de défauts est observable à plus
basse énergie à partir de 3,3 eV. Pour l’alliage synthétisé à plus basse température, l’émission
est décalée sous forme d’une bande large centrée vers 2,5 eV. La largeur de la bande et la
faible intensité d’émission indique une faible qualité du matériau comme cela a pu être observé
auparavant par DRX.
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Figure IV.10 : Spectres PL de films d’InGaN déposés sur AlN à 695 et 555 ◦C.

2.3 État de contrainte des différentes couches de l’empilement

L’objectif visé avec la croissance d’InGaN sur une fine couche d’AlN sur graphène est l’ob-
tention d’un film déposé à plus basse température que directement sur graphène. Bien que cela a
pu être mis en évidence au chapitre précédent, il reste néanmoins crucial d’investiguer l’état de
déformation des différentes couches afin d’en conclure quant à l’intérêt de cette approche concer-
nant la problématique de contrainte dans l’InGaN. Dans un premier temps, l’état de contrainte
de la couche d’AlN est déterminé par DRX. Pour cela, des mesures de la déformation des plans
(h0il) selon une orientation de l’échantillon en utilisant la méthodologie sin2(Ψ) (cf. Annexes.5)
ont été effectuées sur les deux couches de 7 et 80 nm. Le résultat de ces séries de mesures est
présenté en figure IV.11. L’angle selon lequel les plans atomiques concernés ne subissent aucune
déformation est calculé à 35,67 ◦ ce qui correspond à sin2(Ψ) = 0,34. Une régression linéaire de
la déformation des plans en fonction de sin2(Ψ) permet de conclure sur l’état de contrainte du
film en utilisant l’équation 2.1 (cf. section III.2). Pour les deux couches d’AlN étudiées, une
contrainte en tension est indiquée par la pente positive des régressions effectuées. Le coefficient
directeur de cette pente renseigne directement sur la contrainte dans le matériau qui est estimée
à + 920 MPa pour la couche de 7 nm d’AlN tandis qu’elle est bien inférieure pour celle de 80 nm
(+ 370 MPa). Les incertitudes de mesure concernant ces contraintes, estimées par rapport à la
dispersion des valeurs de déformations pour les différents plans, sont d’environ 18 % et 12 % pour
les couches de 7 et 80 nm respectivement. Les déformations (dans le plan) associées sont d’en-
viron 0,18 % pour la couche de 7 nm et 0,073 % pour celle de 80 nm. La différence de contrainte
dans les deux films peut tout d’abord provenir de leur différence d’épaisseur. Un film plus épais
aura tendance à mieux relâcher la contrainte en se déformant plastiquement.

Afin d’expliquer l’origine de la contrainte dans ces couches minces, il convient tout d’abord
de s’intéresser à la différence de coefficient de dilatation thermique entre l’AlN et le SiC. Cette
différence de dilation des deux cristaux donne naissance à une contrainte thermique résiduelle lors
du refroidissement de l’échantillon de la température de croissance à la température ambiante.
Pour une croissance à 905 ◦C et des coefficients de dilatation thermique de 5,41.10-6 ◦C-1 [327]
pour l’AlN et 4,76.10-6 ◦C-1 [327] pour le SiC tout en considérant un module d’Young pour l’AlN
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de 329 GPa [335], la contrainte thermique résultante (en utilisant les équations 2.2 à 2.5 en section
III.2) devrait être de + 246 MPa, synonyme de contrainte tension. Cette valeur est proche de
celle obtenue pour le film de 80 nm. Néanmoins, le film mince de 7 nm d’épaisseur révèle une
contrainte nettement supérieure. Le paramètre de maille dans le plan de l’AlN (a = 3,113 Å) étant
supérieur à celui du SiC (a = 3,0806 Å), la contrainte qui devrait être générée par la différence de
paramètre de maille si l’AlN était déposé directement sur SiC serait de nature compressive. Cela
ne peut donc en aucun cas expliquer les valeurs de tension observées ici. L’état de contrainte de
l’AlN n’est donc pas encore complètement expliqué.

Figure IV.11 : Déformation des plans (h0il) en fonction de sin2(Ψ) pour les couches d’AlN (a)
de 7 nm et (b) 80 nm déposées sur graphène à 905 ◦C.

Après caractérisation de la contrainte dans le film d’AlN de 7 nm, il a été entrepris d’étudier
la contrainte dans la couche d’InGaN déposée par-dessus à 695 ◦C, ainsi que la contrainte dans
l’AlN dans cet empilement. Le but est de suivre l’évolution de la contrainte dans l’AlN avant
et après croissance de l’InGaN ainsi que la contrainte dans ce dernier pour observer ou non
le potentiel compliant de l’AlN. Une problématique est alors apparue quant à la détection des
réflexions de la couche d’AlN. Lorsque déposé seul sur le graphène, il est possible d’observer les
réflexions provenant de l’AlN avec une configuration basse résolution afin de maximiser l’intensité
mesurée. Néanmoins, lors des mêmes mesures sur les échantillons d’InGaN sur AlN sur graphène,
les réflexions de l’AlN ne sont plus observées. Des mesures dans le plan avec un rayonnement
synchrotron ont été effectuées à l’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) sur une
couche d’InGaN déposée sur l’AlN sur graphène et sur une couche d’AlN sur graphène seule. La
figure IV.12 présente des mesures de diffraction selon l’angle φ pour ces deux types de couches.
Ici, l’angle φ est semblable à l’angle 2θ lors de mesures hors plan. La position des pics en φ
renseigne donc directement sur les distances interréticulaires des plans observés. Pour la couche
d’AlN sur graphène, deux réflexions associées à l’AlN et au SiC sont identifiables. En revanche,
pour la couche d’InGaN sur AlN, uniquement des réflexions attribuées à l’InGaN et au SiC se
distinguent. Plusieurs hypothèses sont alors possibles. Une inter-diffusion entre l’InGaN et l’AlN
(7 nm d’épaisseur pour rappel) qui conduirait à la formation d’un composé mixte d’AlInGaN
pourrait expliquer la disparition des réflexions liées à l’AlN. Néanmoins, une réflexion à une
position intermédiaire entre celle de l’InGaN et de l’AlN devrait être observée. De plus, il est
peu probable que ce genre de phénomène se produise sachant que l’AlN a été utilisé pour limiter
la diffusion d’In de l’InGaN vers le GaN dans des structures à boîtes quantiques InGaN/GaN
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[336]. La deuxième hypothèse est que l’AlN et l’InGaN ont adopté le même paramètre de maille
dans le plan. La position du pic d’InGaN observé étant différente de celle de l’AlN, le paramètre
de maille pris par les deux matériaux est donc différent de celui théorique de l’AlN. Cela peut
donc indiquer un effet compliant de l’AlN qui se serait déformé lors de la croissance de l’InGaN
par-dessus. Une mesure de DRX sur un plan incliné avec le rayonnement synchrotron aurait pu
permettre de confirmer indiscutablement cette hypothèse mais n’a pas été possible par faute de
temps. Il apparaît néanmoins crucial d’analyser l’état de contrainte des couches d’InGaN sur
AlN sur graphène pour confirmer cette hypothèse.

Figure IV.12 : Mesures DRX avec un rayonnement synchrotron (E = 27 keV soit une longueur
d’onde de 0,4592 Å) selon l’angle φ sur des couches d’AlN sur graphène et
d’InGaN sur AlN sur graphène.

Dans cette optique, des mesures DRX de la déformation des plans (h0il) de l’InGaN en
fonction de sin2(Ψ) ont été conduites. La figure IV.13 présente le résultat de ces mesures sur la
couche couche d’InGaN déposée à 695 ◦C. La valeur de sin2(Ψ) pour laquelle la déformation des
plans est nulle est de 0,35 correspondant à un angle de 36,27 ◦. La pente de cette courbe indique
une contrainte en compression de - 319 MPa dans la couche d’InGaN. L’alliage présente des pa-
ramètres de maille avant déformation (a0 = 3,1893 Å, c0 = 5.1858 Å) quasiment similaires à ceux
du GaN (concentration en In négligeable). L’incorporation d’In dans l’alliage est négligeable. La
déformation dans le plan du matériau est d’environ - 0,067% ce qui conduit à un paramètre de
maille a après déformation de 3,1872 Å donc un paramètre de maille c de 5,1876 Å.

En considérant un équilibre des forces entre la couche d’InGaN et celle d’AlN sous-jacente,
il est possible d’écrire la relation suivante :

FAlN + FInGaN = 0 (2.1)

sachant que :
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Figure IV.13 : Déformation des plans (h0il) en fonction de sin2(Ψ) pour la couche d’InGaN
déposée à 695 ◦C sur AlN sur graphène.

F = σ · t

σ = E · ε (loi de Hooke)
(2.2)

avec σ la contrainte dans la couche, t l’épaisseur de la couche, E le module d’Young et ε la
déformation du matériau de la couche. La valeur de contrainte mesurée dans la couche d’InGaN
(160 nm d’épaisseur) de - 319 MPa permet de remonter à la déformation dans la couche d’AlN
(5 à 7 nm d’épaisseur ; E = 329 GPa) de la manière suivante :

εAlN = −σInGaN · tInGaN

EAlN · tAlN
(2.3)

Selon ce calcul, la déformation de l’AlN pour une épaisseur allant de 5 à 7 nm serait comprise
entre 2,2 et 3,1 % ce qui induirait un paramètre de maille a après déformation allant de 3,182 à
3,210 Å (pour rappel a0(AlN) = 3,113 Å). Ces valeurs de paramètres de mailles sont cohérentes
avec le paramètre de maille mesuré pour l’InGaN de 3,1872 Å. L’hypothèse d’une déformation
de l’AlN au même paramètre de maille que celui de l’InGaN est donc confortée par cette mesure
de déformation. La couche d’AlN semble avoir un caractère compliant et se déforme sous l’effet
de la croissance d’InGaN par-dessus. Les valeurs de déformation dans l’AlN comprises entre 2 et
3 % correspondraient à une contrainte située entre 7 et 10 GPa qui s’avère supérieure à la limite
d’élasticité observée dans l’AlN [337, 338]. Ainsi, la croissance d’InGaN pourrait avoir déformé
plastiquement l’AlN dégradant fortement sa qualité cristalline. De ce fait, même si l’AlN n’a
pas forcément pris le même paramètre de maille dans le plan que l’InGaN (car cette hypothèse
n’est pas totalement confirmée), l’AlN pourrait ne pas diffracter suffisamment le rayonnement
lors des mesures DRX le rendant inobservable par cette technique. Ceci pourrait aussi expliquer
l’impossibilité d’observer des rangées atomiques dans l’AlN par STEM (cf. figure IV.8).

En conclusion, la formation d’une fine couche d’AlN sur graphène est favorisée par rapport
à la croissance d’InGaN. Cette couche peut ainsi servir pour la croissance d’InGaN à plus
basse température tout en prévenant l’accumulation de gouttelettes métalliques observée pour
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la croissance directement sur graphène. Le but recherché ici était d’utiliser la fine couche d’AlN
comme substrat compliant se déformant avec l’InGaN lors de la croissance de ce dernier. Cet
effet n’est pas complètement prouvé bien que des mesures DRX semblent indiquer que l’InGaN et
l’AlN adoptent un paramètre de maille dans le plan identique qui est différent de celui théorique
de l’AlN. La qualité des couches crues à basse température reste peu satisfaisante pour une
concentration en In de 7 %. Néanmoins, une telle concentration en indium serait suffisante afin de
synthétiser une couche tampon d’InGaN pour la croissance d’une structure LEDs émettant dans
le rouge par-dessus. Les différentes approches étudiées en EJM pour la croissance d’InGaN sur
graphène ne permettent pas de croître l’alliage avec une qualité cristalline suffisante. Il convient
donc de s’intéresser à une méthode de croissance différente pour la synthèse de l’InGaN.
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Chapitre V

Nucléation et croissance d’InGaN en
épitaxie en phase vapeur aux
organométalliques

La croissance d’InGaN sur graphène par EJM a permis de démontrer la croissance de l’alliage
sans endommagement du graphène mais ne permet pas l’incorporation de fortes concentrations
d’In dans l’alliage. De plus, la qualité cristalline des couches décroît fortement avec l’augmen-
tation de la concentration en In. Il est donc important d’étudier une autre approche quant à
la croissance de l’InGaN afin d’atteindre les propriétés souhaitées. Ce chapitre présente, dans
sa première partie, l’étude de la nucléation de GaN puis d’InGaN sur graphène par EPVOM
(cf. Annexes.3) et les difficultés qui en découlent. Ensuite, un phénomène d’hydrogénation de
l’interface graphène/SiC au cours de la croissance (déjà observé en section III.3.2) est mis en
évidence et étudié par microscopie électronique par photo-émission (PEEM, de l’anglais photoe-
mission electron microscopy). Une troisième partie du chapitre s’intéressera à la nucléation de
l’InGaN après dégradation intentionnelle du graphène afin de promouvoir des sites de germina-
tion de l’InGaN. Enfin, le chapitre se conclut sur l’étude de la croissance d’InGaN sur graphène
structuré par lithographie par faisceau d’électrons pour contrôler la densité et la localisation des
sites de nucléation de l’alliage.

1 Etude de la nucléation de GaN sur la base de travaux précé-
dents

Ce travail de thèse s’inscrit à la suite d’une autre thèse portant sur la croissance en EPVOM
de GaN sur graphène [318]. La croissance d’îlots de GaN sur graphène/SiC ayant un alignement
cristallographique commun dans le plan et sans endommagement du graphène [153] était l’un
des principaux résultats de cette thèse. Un procédé en deux étapes initié par un recuit à 1070 ◦C
sous NH3 (600 mbar) suivi de la croissance de GaN à 980 ◦C (300 mbar) était préconisé pour
la synthèse des îlots de GaN. Le flux de triméthylgallium (TMGa) utilisé est de 20 sccm pour
un flux de NH3 de 2700 sccm. La figure V.1 montre la morphologie de ces îlots sous forme de
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pyramides à base triangulaire. Sur l’image MEB il est possible de voir que seulement deux îlots
semblent légèremment désorientés par rapport aux autres. Contrairement à la figure I.17, une
seule forme d’îlots triangulaires coexiste. Cette morphologie d’îlots correspond à une nucléa-
tion sans dégradation du graphène (contrairement à des germes de forme pyramidale à base
hexagonale).

Figure V.1 : Image MEB en vue plane d’îlots de GaN déposés sur graphène/SiC à 980 ◦C après
un recuit sous NH3 à 1070 ◦C [153].

L’étude de la nucléation de GaN par EPVOM a été entamée sur la base du même procédé de
croissance décrit ci-dessus, retenu comme point de départ pour cette thèse. Le procédé comporte
un recuit sous NH3 d’une durée de 25 minutes suivi d’une croissance de GaN d’une durée de 10
minutes. Le mélange de gaz porteurs est constitué de 10 % d’H2 et 90 % de N2. Les températures
du recuit et de la croissance ont été modifiées simultanément en étant toujours identiques.
Ainsi, la nucléation de GaN a été investiguée pour un recuit sous NH3 et une nucléation à des
températures (Tc) allant de 925 ◦C à 1040 ◦C selon le procédé décrit en figure V.2.a. Il faut noter
que chaque procédé de croissance démarre par un recuit pré-croissance sous N2 à 800 ◦C pendant
5 minutes. Les figures V.2.b à g montrent la morphologie des îlots synthétisés aux différentes
températures de recuit et croissance étudiées. Pour les échantillons synthétisés entre 925 et
1000 ◦C, deux tailles d’îlots se différencient. On retrouve des îlots pyramidaux à base triangulaire
de quelques centaines de nanomètres de dimension latérale. Les autres îlots, de plusieurs microns
de large, présentent une forme hexagonale ou semblent résulter de la coalescence de plusieurs
germes donnant lieu à des géométries variées. Enfin, la croissance à 1040 ◦C (figure V.2.g) conduit
à la formation d’îlots de formes légèrement différentes. Les îlots les plus volumineux ont la
même morphologie qu’aux températures de croissance inférieures, tandis que les îlots de plus
petites dimensions prennent également une forme hexagonale (irrégulière) ou bien pentagonale
et trapézoïdale. La croissance à 900 ◦C (non présentée ici) donne lieu à la croissance d’îlots
complètement désordonnés, aux formes et facettes irrégulières.

Comme mentionné précédemment, les îlots à base hexagonale sont synonymes d’une nucléa-
tion au niveau de défauts dans le graphène. Ces îlots prennent pied directement sur le substrat
de SiC sous-jacent. Cela se vérifie par spectroscopie Raman en figure V.3.a,b où l’on retrouve
l’apparition d’un pic D au niveau du bord d’un îlot de GaN en forme de pyramide à base hexago-
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Figure V.2 : Description de la température et de la pression lors du procédé de croissance.
Images MEB en vue plane d’îlots de GaN sur graphène/SiC après un recuit sous
NH3 et une croissance à (b) 925 ◦C, (c) 937 ◦C, (d) 950 ◦C, (e) 970 ◦C, (f) 1000 ◦C
et (g) 1040 ◦C.

nale synthétisé à 1000 ◦C (rose). Il est possible de faire l’ajustement de ce pic avec une fonction
lorentzienne à 1357 cm-1 avec une largeur à mi-hauteur de 59 cm-1 (inférieure à la valeur seuil
de 80 cm-1, cf. section II.4). Dans une zone où il n’y a pas eu de croissance de GaN (rouge),
l’ajustement du pic D avec une fonction lorentzienne conduit à une largeur à mi-hauteur de
137 cm-1 qui est attribuée à l’unique présence de la couche tampon. La signature de cette couche
tampon est attenuée au bord de l’îlot de GaN. Enfin, au centre de l’îlot (orange), il est difficile
d’ajuster le pic avec une fonction lorentzienne à cause de l’apparition d’une multitude de pics
attribués à des modes de vibration de second ordre du GaN [339]. Néanmoins, un des modes de
vibration du GaN centré à 1380 cm-1 semble présenter un léger épaulement vers 1350 cm-1 proche
de la position théorique du pic D. De plus, un élargissement notable du pic 2D est observé au
centre et au bord de l’îlot, par rapport à celui obtenu sur une zone sans îlot, avec une largeur
à mi-hauteur supérieure à 50 cm-1 (contre 35 cm-1 pour le graphène à nu). Dans ces deux cas
(au centre et bord de l’îlot), le pic 2D ne peut pas être ajusté avec 4 fonctions lorentziennes (cf.
section II.3.3.1) confirmant le caractère défectueux du graphène. La nucléation d’îlots de GaN
donnant lieu à la formation d’îlots "hexagonaux" pour toute la gamme de température entre 920
et 1040 ◦C, il reste à savoir si la proportion d’îlots "triangulaires" varie avec la température. Pour
cette analyse statistique, plusieurs séries d’images MEB en vue plane (de 25 à 36 images) ont été
acquises pour chaque échantillon synthétisé entre 925 et 1000 ◦C. Ensuite, à l’aide d’un script
écrit sous Python, une analyse d’image routinière a été mise en œuvre afin d’identifier la forme
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triangulaire ou hexagonale de chaque îlot sur chaque image. Pour chaque échantillon, le rapport
du nombre d’îlots "triangulaires" sur le nombre d’îlots "hexagonaux" est moyenné pour chaque
image de la série. La figure V.3.c montre l’évolution de ce rapport en fonction de la température
de croissance. Il est cependant difficile de dégager une tendance claire notamment à cause de
l’écart type de mesure important (barres d’erreurs sur le graphique) pour chaque série d’images.

Figure V.3 : (a,b) Spectres de diffusion Raman du graphène après nucléation de GaN par
EPVOM à 1000 ◦C. (c) Rapport entre le nombre d’îlots "triangulaires" et "hexa-
gonaux" de GaN en fonction de la température de croissance.

La nucléation de GaN dans ces conditions ne permet donc pas de retrouver le même com-
portement que dans le travail de thèse précédent. La croissance conduit à un endommagement
du graphène malgré la diminution de la température. Il convient donc d’essayer de diminuer la
durée du recuit sous NH3 pour ne pas dégrader le graphène avant la croissance. Ceci a été fait
en diminuant le temps de recuit à 5 et 15 minutes (contrairement aux 25 minutes du procédé
original). Les figures V.4.a-c mettent en évidence la morphologie des îlots de GaN en fonction
du temps de recuit de 5 à 25 minutes. Les îlots adoptent les mêmes morphologies "hexagonales"
et "triangulaires" pour les différents temps de recuit. Ce paramètre n’est donc pas suffisant pour
éviter ou limiter la dégradation du graphène lors du procédé de croissance. Une autre approche
fut l’augmentation du taux d’H2 dans le mélange de gaz porteurs. La morphologie des îlots en
figures V.4.d-f indique que ce paramètre ne semble pas d’avantage limiter la dégradation du
graphène. En effet, pour un taux de 30 % d’H2 (figure V.4.e), la coexistence des deux morpholo-
gies d’îlots ("triangulaires" et "hexagonaux") est constatée. Le taux de nucléation est également
diminué avec l’augmentation du taux d’H2. Ceci est en accord avec les phénomènes connus de
gravures du GaN par l’H2 [340? , 341].

Aucune des approches proposées ici ne semble convenir à la croissance du GaN sur graphène
sans la dégradation de ce dernier. Compte tenu du délai de deux ans entre les deux thèses, il
est possible que la qualité du graphène et les conditions de croissance de GaN requises pour
obtenir les mêmes résultats soient sensiblement différentes. Aucune différence dans la qualité du
graphène n’a pu être constatée sur la base de caractérisations routinières tel que l’AFM et la
spectroscopie Raman. Une étude plus approfondie de la croissance de GaN afin d’en identifier les
paramètres adéquats n’a pas été faite. N’ayant pu retrouver les conditions optimales de croissance
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Figure V.4 : Images MEB en vue plane d’îlots de GaN déposés à 970 ◦C pendant 10 minutes
après un recuit sous NH3 à la même température d’une durée de (a) 5, (b) 15
et (c) 25 minutes. Images MEB d’îlots de GaN synthétisés à 1000 ◦C après un
recuit sous NH3 à la même température avec (d) 10, (e) 30 et (f) 50 % d’H2 dans
le mélange de gaz porteurs.

de GaN afin de les utiliser comme point de départ pour l’étude de la croissance d’InGaN, il a été
choisi de s’intéresser directement à la nucléation de l’InGaN sur le graphène (abordée en section
V.3). Par ailleurs, l’observation en spectroscopie Raman de la disparition du signal de la couche
tampon après le processus de croissance EPVOM (et EJM) a conduit à l’étude de l’interface
graphène/SiC (dans la section suivante) afin d’expliquer cette modification.

2 Hydrogénation de l’interface graphène/SiC lors de la crois-
sance

La croissance de GaN et d’InGaN sur graphène par EPVOM ainsi que par EJM semble in-
duire des modifications au niveau de l’interface graphène/SiC. En effet, une variation de contraste
est observée en MEB sur le graphène après nucléation de GaN comme en témoigne les figures
V.2.c,f. et V.4.c,e où des nuances de gris apparaissent dans le graphène. Un exemple plus clair est
donné en figure V.5. Les nuances de gris plus claires indiquent un travail de sortie des électrons
local plus faible (cf. Annexes.6.1). Ces nuances pourraient être confondues avec celles pouvant
être observées directement après la synthèse du graphène et révélant une variation locale du
nombre de couches de graphène (cf. figure II.20.d). Cependant, la densité de ces zones est ici
bien plus importante. Elles ne peuvent raisonnablement pas être liées au procédé de croissance
du graphène.

Ces observations MEB peuvent être corrélées avec des mesures AFM effectuées sur un échan-
tillon de graphène/SiC ayant subit un essai de croissance infructueux d’un nitrure d’élements
III à 1000 ◦C pendant 25 minutes (avec un flux de NH3 de 7300 sccm) pour lequel quasiment
aucune nucléation n’a été constatée sur la surface du graphène. Les résultats de ces mesures
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Figure V.5 : Image MEB en vue plane de variations de contraste observées dans le graphène
dans une zone sans germes après une croissance de GaN à 1040 ◦C. Le contraste
de l’image est réajusté pour faire ressortir les variations.

sont présentés en figure V.6. Sur l’image de topographie en (a), des nucléi nanométriques sont
observés en contraste très clair (jaune-blanc). L’image de phase en (b) révèle un contraste qui
rappelle ce qui est observé sur l’image MEB précédente. Les images en (c) et (d) obtenues sur
une zone d’analyse plus petite permettent de tracer un profil de hauteur et de phase (en rouge)
au niveau d’une variation de contraste (mise en évidence avec la forme verte). Le profil tracé
en (e) indique une variation de hauteur de 0,135 nm pour une variation de phase de 1,3 ◦. Cette
variation de hauteur est trop faible pour qu’elle soit attribuée à une marche due à la formation
locale d’un bicouche de graphène lors de la croissance du graphène (habituellement de 0,4 nm, cf.
figure II.20.a-c). Cette hauteur de marche semble également bien trop faible pour correspondre à
un quelconque dépôt d’alliage de nitrure d’éléments III. L’idée d’une modification de l’interface
graphène/SiC paraît plus probable. La différence de hauteur observée peut être attribuée à la
hauteur de marche entre une monocouche de graphène sur la couche tampon et une bicouche de
graphène sur une surface de SiC passivée par l’hydrogène. La valeur attendue (0,182 à 0,217 nm)
[342] est cependant supérieure à celle observée ici.

D’autre part, la spectroscopie Raman a mis en évidence une diminution de l’intensité de la
signature de la couche tampon (quand elle est présente) après la croissance par EJM (cf. figure
III.16) et EPVOM (cf. figures IV.2.c et V.3.b,c). Cette modification de la signature Raman de
la couche tampon est accompagnée d’un élargissement du pic 2D pour les figures citées. Cet
élargissement du pic 2D peut être attribué en partie à l’endommagement du graphène lors du
procédé de croissance dans le cas de l’EPVOM. En revanche, un tel endommagement n’est pas
constaté en EJM par spectroscopie Raman (cf. figures III.6.a et III.16). L’élargissement du pic
2D trouve alors son origine autre part. Afin d’étudier plus précisément l’effet des conditions de
croissance en EPVOM sur l’état du graphène, une cartographie en spectroscopie Raman a été
faite sur un échantillon ayant subi un recuit sous NH3 à 1040 ◦C pendant 25 minutes suivi d’une
nucléation de GaN ratée pendant 10 minutes (où la ligne d’introduction de TMGa est restée
fermée) selon des conditions identiques à celles utilisées en section V.1. La cartographie de la
largeur à mi-hauteur du pic 2D (Γ2D) est présentée en figure V.7.a où l’on peut voir globalement
deux contrastes différents correspondant à deux largeurs à mi-hauteur différentes. Le contraste
orange clair correspond à des valeurs de Γ2D situées entre 45 et 55 cm-1 tandis que le contraste
plus sombre en rouge-brun correspond à une gamme de Γ2D comprise entre 30 et 40 cm-1. La
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Figure V.6 : Images AFM topographiques (a,c) et de phase (b,d) de la surface de graphène/SiC
après un essai de croissance d’AlN à 1000 ◦C. Les images en (c) et (d) corres-
pondent à la zone en pointillée bleue dessinée sur les images en (a) et (b). Profils
de (e) hauteur et (f) phase le long de la ligne rouge tracée en (c) et (d).

figure V.7.b montre deux spectres révélant des valeurs de Γ2D de 37 et 48 cm-1 extraits de la
cartographie en (a) aux positions indiquées par des carrés noirs. Sur le spectre brun, avec la
plus petite valeur de Γ2D, la contribution de la couche tampon est observable entre 1300 et
1600 cm-1. Pour le spectre orange, cette contribution semble disparaître. De plus, la forme du
pic 2D sur ce même spectre peut être ajustée avec 4 fonctions lorentziennes ce qui est caracté-
ristique d’une bicouche de graphène. Il est à noter l’apparition d’un pic D de très faible intensité
autour de 1350 cm-1. Le procédé de croissance semble ainsi conduire à la formation de bicouches
de graphène dans certaines zones des échantillons tout en faisant disparaître la contribution
de la couche tampon du signal Raman. Ceci indique une intercalation probable d’hydrogène à
l’interface graphène/SiC qui aurait pour conséquence de découpler la couche tampon du sub-
strat de SiC devenant ainsi une seconde couche de graphène.(cf. section II.3.4.3). La présence
d’un contraste non-uniforme (observé précédemment en MEB et ici sur la cartographie Raman)
indique que cette hydrogénation est partielle.

L’intercalation d’hydrogène à l’interface graphène/SiC modifie le travail de sortie du gra-
phène comme le montrent les variations de contraste en MEB. Cette variation du travail de
sortie peut également être observée en X-PEEM (cf. Annexes.8). La technique X-PEEM per-
met d’acquérir une série d’images d’intensité de photo-émission électronique d’un échantillon,
excité avec une source de rayons X, en fonction de l’énergie cinétique des électrons collectés. La
figure V.8.a montre une image d’intensité de photo-émission pour une énergie cinétique E - EF

de 4,5 eV pour l’échantillon étudié en figure V.6. Deux contrastes d’intensité de photo émission
se distinguent. À partir de cette image, il est possible de sélectionner deux zones (présentant
un contraste différent) pour étudier leur travail de sortie. À partir de l’intensité d’émission pour
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Figure V.7 : (a) Cartographie Raman de la largeur à mi-hauteur du pic 2D du graphène (Γ2D).
(b) Spectres de diffusion Raman extraits de la cartographie en (a). Le spectre
orange correspond à la position x = 3 μm et y = 14 μm tandis que le spectre brun
correspond à la position x = 14,5 μm et y = 12 μm. L’encart présente l’ajustement
du pic 2D (vert) pour le spectre orange avec 4 fonctions lorentziennes (bleues).

chaque valeur d’énergie cinétique E - EF des électrons collectés, il est possible de reconstruire un
spectre de photo-émission pour les deux zones considérées (indiquées par des cercles cyan foncé
et jaune doré). Ces spectres sont présentés en figure V.8.b et révèlent des seuils de photo-émission
donc des travaux de sortie de 4,2 et 4,5 eV. Il est possible de réaliser l’opération pour chaque
pixel de la zone d’analyse afin de générer une cartographie de seuil de photo-émission correspon-
dant au travail de sortie comme en figure V.7.c. On retrouve la même morphologie de contraste
qu’en (a) avec des travaux de sortie similaire à ceux identifiés en (b). La valeur de travail de
sortie de 4,2 eV concorde avec celle d’une monocouche de graphène sur SiC (avec la présence
d’une couche tampon) tandis celle de 4,5 eV est proche de la valeur attendue pour une bicouche
de graphène obtenue après intercalation d’hydrogène à l’interface graphène/SiC [313, 343]. Cela
s’explique par les phénomènes déjà observés de diminution du dopage n du graphène sur SiC
après intercalation d’hydrogène (cf. section II.3.4.3). Le niveau de Fermi du graphène diminue
donc avec l’intercalation d’hydrogène ce qui a pour conséquence d’augmenter le travail de sortie
de celui-ci (différence entre le niveau de Fermi et le niveau du vide, cf. Annexes.8). Le contraste
clair observé en MEB plus tôt (cf. figure V.5) indique les zones non-hydrogénées du graphène
tandis que les zones plus sombres sont hydrogénées.

Enfin, afin de confirmer la formation d’une bicouche de graphène par l’intercalation d’hy-
drogène à l’interface avec le SiC, des mesures k-PEEM ont été réalisées. Celles-ci permettent
d’obtenir une reconstruction de la structure de bande du graphène (cf. Annexes.8) grâce à la
collecte d’images résolues en quantité de mouvement des électrons photo-émis à différentes éner-
gies cinétiques. La figure V.9 montre les images k-PEEM obtenues sur le même échantillon de
graphène qu’en figure V.7 ainsi que sur un échantillon de graphène de référence. Pour les deux
échantillons, les images en (a) et (d) à l’énergie de Dirac (intersection des bandes de conduction
et de valence) révèlent que cette dernière se trouve en dessous du niveau de Fermi. Le dopage
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Figure V.8 : (a) Image X-PEEM en vue plane avec une source d’excitation X de 21,22 eV.
L’image est acquise pour une énergie cinétique des électrons collectés E - EF de
4,5 eV. (b) Courbes de photo-émission électronique correspondant aux deux zones
de l’image (a) indiquées par les cercles de couleurs. (c) Cartographie de seuil de
photo-émission correspondant au travail de sortie associée à l’image en (a).

des deux échantillons de graphène est de type n. Cependant, l’énergie de Dirac du graphène
hydrogéné en (a) est plus proche du niveau de Fermi que pour la référence en (d). Le niveau
de Fermi est donc à plus basse énergie pour l’échantillon hydrogéné. Le dopage n de ce dernier
est donc moins important comme attendu (cf. section II.3.4.3). Ensuite, les images acquises à
une énergie cinétique inférieure à l’énergie de Dirac (permettant de sonder la bande de valence
du graphène) révèlent la présence de deux bandes de valence pour l’échantillon hydrogéné en
(b) contre une seule pour le graphène de référence en (e). Ce dédoublement des bandes montre
bien la signature de l’apparition d’une bicouche de graphène après hydrogénation de l’interface
graphène/SiC. Cette structure de bande se retrouve en effectuant une coupe transversale dans la
série d’image k-PEEM. Ces coupes centrées autour du point K sont présentées en figures V.9.c,f
respectivement pour le graphène hydrogéné et de référence.

Le procédé de croissance du GaN et d’InGaN par EPVOM (et EJM) conduit donc à une
hydrogénation de l’interface graphène/SiC. Cette hydrogénation reste partielle (contraste non-
uniforme en MEB, AFM et X-PEEM) mais entraîne la formation locale de bicouches de graphène.
La structure de bande de ces bicouches a pu être mise en évidence par k-PEEM et révèle un
dopage de type n toujours présent.

3 Nucléation directe d’InGaN sur graphène

L’étude de la nucléation d’InGaN sur le graphène a été initiée en utilisant des conditions
de croissance similaires à celles utilisées pour la croissance sur substrat de GaN. Ainsi, la nu-
cléation d’InGaN a été conduite à 800 ◦C sous 400 mbar pendant 30 minutes avec des flux de
triméthylindium (TMIn) de 360 sccm, de triéthylgallium (TEGa) de 61 sccm et un flux de NH3

de 9500 sccm. Dans un premier temps, le mélange de gaz vecteurs utilisé est uniquement com-
posé de N2. Dans ces conditions, la nucléation d’InGaN mène à la formation d’îlots désordonnés
et non facettés comme le montre la figure V.10.a. L’ajout de 5 % d’H2 dans le mélange de gaz
vecteurs ne permet pas d’améliorer la morphologie des îlots obtenus (figure V.10.b) tout comme
un recuit préalable sous NH3 à 1100 ◦C avant la croissance (figure V.10.c). Une mesure DRX
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Figure V.9 : Images k-PEEM de graphène/SiC après le procédé de croissance en EPVOM
(a) à l’énergie Dirac et (b) en dessous de cette énergie. (c) Coupe transversale
aux alentours d’un point K du graphène de l’image k-PEEM en (a). (d-f) Série
d’images présentant les mêmes caractérisations pour un échantillon de graphène
de référence. L’encart en blanc met en évidence la zone de la structure de bande
sondée pour les images (a), (b), (d) et (e).

selon l’angle 2θ -ω sur l’échantillon synthétisé avec 5 % d’H2 ne révèle pas de pic de diffraction
pour les réflexions (0002) de l’InGaN hexagonal ou (111) de l’InGaN cubique qui devraient être
situées entre 32,5 et 34,6 ◦ (pour une concentration en indium inférieure à 62 % comme attendu
ici). Les îlots synthétisés par ces différentes approches sont donc amorphes.

Cependant, en combinant l’utilisation d’un recuit préalable sous NH3 avec l’ajout de 5 %
d’H2 dans le mélange de gaz vecteurs, il est possible de croître des îlots facettés d’InGaN sur
graphène. Les figures V.11.a,b montrent la morphologie observée en MEB des îlots déposés selon
ce procédé de croissance. Les îlots pyramidaux à base hexagonale s’organisent selon des lignes
qui suivent la direction [1010] des bords de marche du substrat de SiC. Cet alignement le long
des bords de marche semble indiquer une nucléation au niveau de défauts dans le graphène (cf.
figure I.16), les bords de marche étant connus pour être des zones défectueuses dans le graphène
sur SiC [344]. Une transformée de Fourier de l’image (b) indique une orientation commune des
germes "hexagonaux" d’InGaN avec la formation d’une étoile à six branches mise en évidence par
les pointillés rouges. Plusieurs orientations auraient entrainées la visualisation sur la transformée
de Fourier de plusieurs étoiles à six branches désorientées les unes par rapport aux autres. La
croix indiquée par les pointillés bleus est un artefact généré par la transformée de Fourier dû
aux bords de l’image. Deux facettes opposées de chaque hexagone sont perpendiculaires à la
direction de ces bords de marche. Un profil AFM passant par deux facettes opposées et le
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Figure V.10 : Images MEB en vue plane d’îlots d’InGaN déposés à 800 ◦C (a) sous atmosphère
N2, (b) avec 5 % d’H2 dans le mélange de gaz vecteur et (c) sous atmosphère
N2 après un recuit sous NH3 à 1100 ◦C. (d) Mesure de DRX selon l’angle 2θ de
l’échantillon en (b) ne montrant que la réflexion (0006) du substrat de SiC.

centre d’un îlot d’InGaN indique une inclinaison des facettes proche de 60 à 62 ◦ . L’inclinaison
de ces dernières pourrait correspondre à la famille de plans {1011} dans l’InGaN dont l’angle
théorique avec la direction de croissance [0001] est de 61,96 ◦pour du GaN. Ceci serait cohérent
avec l’alignement des facettes avec la direction [1010] du SiC (direction des bords de marche)
observé sur les images MEB. De plus, il a été montré dans la littérature que lors de la croissance
d’îlots de GaN, l’utilisation d’H2 dans le mélange de gaz porteurs conduit à la gravure simultanée
des plans {1011} et entraine la formation de germes pyramidaux à base hexagonale [341] (cf.
figure V.11.e,f). L’augmentation à 10 % du taux d’H2 pendant la croissance mène aux mêmes
morphologies d’îlots alignés avec les bords de marche du substrat de SiC.

Des mesures DRX selon l’angle 2θ pour les plans (0002) de l’InGaN synthétisé avec 5 et 10 %
d’H2 montrent que, dans les deux cas, les réflexions associées à ces plans conduisent à l’obtention
de deux pics de diffractions accolés l’un à l’autre (cf. figure V.12.a). La présence de ces deux
pics peut provenir d’une démixtion de l’InGaN en deux phases de concentration différentes.
Dans le cas de la croissance avec 5 % d’H2, les positions de ces pics sont de 34,312 ◦ et 34,378 ◦.
Pour la croissance avec 10 % d’H2, les pics sont situés à 34,361 ◦ et 34,476 ◦. En considérant un
alliage d’InGaN relaxé, cela correspondrait à des concentrations en indium de 5 et 7 % pour la
croissance avec 5 % d’H2 alors qu’elles seraient de 2 et 6 % pour la croissance avec 10 % d’H2. La
concentration en In attendue pour la croissance de l’InGaN sur substrat de GaN dans les mêmes
conditions expérimentales (sans utilisation d’H2 dans le mélange de gaz porteurs) serait de 6 %.
L’incorporation d’In n’est pas améliorée par la croissance sur graphène du fait de l’utilisation
d’H2 qui limite l’incorporation d’In dans l’InGaN. Ainsi, la plus faible concentration en indium
pour la croissance avec le plus fort taux d’H2 est cohérente avec les phénomènes de limitation
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Figure V.11 : (a,b) Images MEB en vue plane d’îlots d’InGaN déposés sur graphène à 800 ◦C
après un recuit à 1100 ◦C sous NH3 avec 5 % d’H2 dans le mélange de gaz
vecteurs. (c) Transformée de Fourier de l’image MEB en (b). (d) Profil AFM
le long d’un îlot d’InGaN. (e) Structure atomique d’une pyramide de GaN de
polarité gallium sous l’effet de la gravure par l’hydrogène [341].

d’incorporation de l’indium sous atmosphère H2 (cf. section I.2). Ensuite, des mesures selon
l’angle φ pour les plans (1013) de l’InGaN et du SiC en figure V.12.b démontrent un alignement
commun entre les îlots et le substrat. Les conditions de croissance avec 5 % d’H2 sont donc les
plus favorables pour la nucléation de l’InGaN.

Figure V.12 : Mesures de DRX (a) selon l’angle 2θ pour les plans (0002) de l’InGaN et (0006)
du SiC et (b) selon l’angle φ pour les plans (1013) de l’InGaN (synthétisé avec
5 % d’H2) et du SiC.

Les observations précédentes faites pour la nucléation d’îlots d’InGaN sur graphène semblent
indiquer une croissance au niveau de défauts dans le matériau 2D. Pour confirmer cela, des images
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TEM selon une coupe transversale à travers un îlot d’InGaN crû pour les conditions de croissance
avec un recuit sous NH3 et 10 % d’H2 ont été réalisées. La figure V.13 montre différentes images
STEM prises à différents grandissements. L’image en champ sombre de la figure V.13.a indique
une grande concentration de défauts au centre de l’îlot. À l’interface InGaN/graphène/SiC au
centre de l’îlot, les figures V.13.b,c démontrent la présence d’une discontinuité dans le réseau
de graphène. En effet, la bicouche de graphène de l’échantillon mise en évidence par deux tirets
orange ne s’étend pas sur toute la largeur des images. Au coeur de l’îlot, l’InGaN prend pied
directement sur le SiC sous-jacent et la couche de graphène n’est plus visible. La formation locale
d’un trou dans le graphène a permis à l’InGaN de nucléer directement sur le SiC. Sur l’image
en (b), il est possible d’estimer la largeur de cette ouverture à environ 50 nm. Cette dimension
se retrouve sur l’image (a) où la forte concentration de défauts semble se restreindre à une zone
de dimension latérale similaire (indiquée par des pointillés rouges).

Figure V.13 : Images STEM d’une coupe transversale à travers un îlot d’InGaN sur graphène
déposé à 800 ◦C avec 10 % d’H2 dans le mélange de gaz porteurs après un recuit
à 1100 ◦C sous H2. L’image en (a) est en champ clair tandis que les images en
(b) et (c) sont en champ sombre. L’image en (c) correspond à la zone encadrée
en rouge pointillé en (b).

Afin de connaître les propriétés d’émission optique de ces germes d’InGaN, des mesures de
CL ont été réalisées sur ces derniers. Les figures V.14.a-d montrent les cartographies de CL en
intensité et en longueur d’onde d’émission ainsi que le spectre moyen des cartographies obtenues
sur un îlot d’InGaN. Premièrement, la cartographie en intensité d’émission (image panchro-
matique) en figure V.14.b met en évidence un maximum d’intensité d’émission au niveau du
sommet de la pyramide (au centre de l’îlot) probablement du fait d’un phénomène de guidage
de la lumière en son sein. Cette zone correspond à une plus faible longueur d’onde d’émission
que dans le reste de l’îlot comme l’indique la cartographie en figure V.14.c. Cette cartographie
est obtenue par un ajustement du pic principal d’émission (visible sur le spectre moyen de la car-
tographie, cf. figure V.14.d) au moyen d’une fonction lorentzienne puis en collectant la position
centrale de ce pic lorentzien obtenu pour chaque pixel de la cartographie. Afin d’améliorer la
clarté de la figure, un seuil minimal d’intensité d’émission permet de filtrer les pixels (en blanc)
correspondant aux zones périphériques de l’îlot. Cette différence de longueur d’onde d’émission
entre le centre et les bords de l’îlot pourrait être la conséquence d’un état de contrainte plus élevé
au centre de l’îlot où la nucléation s’initie directement sur le SiC. Une meilleure incorporation
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d’In serait alors possible sur les bords de l’îlots. La longueur d’onde d’émission dans l’îlot est
comprise entre 395 nm (3,14 eV) et 410 nm (3,03 eV) correspondant à une concentration en In
comprise entre 6 et 8 %. Sur la figure V.14.b, il est possible d’observer une zone de plus faible
intensité d’émission située à mi-distance entre le sommet et le bord de l’îlot. Elle se caractérise
par un contraste bleu foncé sur la cartographie et semble dessiner une forme hexagonale qui suit
la forme des facettes de l’îlot. Ceci peut être dû à la présence de défauts linéaires horizontaux
émergeants au niveau des facettes et visibles sur certains îlots d’InGaN comme les flèches rouges
l’indiquent sur l’image TEM en figure V.14.e (image obtenue sur un îlot d’InGaN différent de
celui de la cartographie CL). Sur cette même image TEM, un creux en forme de "v" est visible
au centre de l’îlot. Son origine semble venir de la présence d’une dislocation (indiquée par une
flèche orange) qui s’est formée à mi-hauteur de l’îlot. Ce type de creux n’est observé que sur une
partie des îlots de l’échantillon.

Figure V.14 : (a) Image MEB en vue plane d’un îlot d’InGaN déposé à 800 ◦C sur graphène.
Cartographies de CL à 10 K (b) du maximum d’intensité d’émission et (c) de
la longueur d’onde du pic principal d’émission. (d) Spectre de CL moyen de la
cartographie en (b) et (c). (e) Image STEM d’une coupe transversale à travers
un îlot d’InGaN. Les flèches rouges indiquent la présence de défauts linéaires
orientés horizontalement tandis que la flèche orange indique une dislocation
orientée verticalement.

Malgré la dégradation du graphène lors de la nucléation des îlots d’InGaN par EPVOM, la
faible dimension des ouvertures dans le graphène (50 nm) observée en STEM de même que l’effet
de relaxation sur les bords des îlots indiqué par la CL permettent d’envisager la croissance d’un
film mince d’InGaN relaxé. Ainsi, une croissance d’InGaN dans les mêmes conditions que précé-
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demment a été réalisée pendant une durée de 6 heures (vitesse de croissance : 60 nm/heure). La
figure V.15.a présente l’observation en MEB de la morphologie de l’InGaN obtenu. La croissance
latérale des îlots n’a pas été suffisante pour permettre la coalescence en couche mince de l’alliage.
Les îlots obtenus n’ont plus la forme de pyramides à base hexagonale mais restent facettés. Ils
semblent toutefois présenter des inclinaisons variées. Une croissance dans les mêmes conditions
mais avec une pression plus élevée, de 800 mbar, afin d’augmenter la croissance latérale des îlots,
conduit à une morphologie d’îlots similaire. Des mesures de DRX selon l’angle 2θ, en figure
V.15.b, montrent que la croissance se fait selon la direction [0001] comme pour la nucléation. En
revanche, les positions des réflexions (0002) pour les deux croissances de 6 heures sont décalées
à des plus hautes valeurs angulaires de 34,523 ◦ (croissance à 400 mbar) et 34,549 ◦ (croissance à
800 mbar). Ces positions correspondent à des concentrations en In respectives d’environ 1 % et
de moins de 1 % (≈ 0,3 %), contrairement aux 5 à 7 % obtenus sur les îlots après 30 minutes de
croissance. Enfin, les germes gardent leur orientation commune avec le substrat de SiC comme
l’indique la mesure DRX selon l’angle φ en figure V.15.c. La coalescence de l’InGaN n’a pas pu
être obtenue par EPVOM dans cette étude.

Figure V.15 : (a) Image MEB en vue plane de l’InGaN après 6 heures de croissance. (b)
Mesures de DRX selon l’angle 2θ pour les plans (0002) de l’InGaN et (0006) du
SiC. (c) Mesure de DRX selon l’angle φ des plans (1013) de l’InGaN et du SiC.

La synthèse de l’InGaN sous forme d’un film mince n’ayant pu être réalisée, il a été entrepris
de réaliser une structure à multi-puits quantiques directement sur les îlots d’InGaN épitaxiés
pendant 30 minutes. Le procédé de la nucléation est gardé identique à celui décrit précédemment
et est suivi par la croissance d’un réseau de multi-puits quantiques (alternance de cinq puits et
barrières tous deux en InGaN). La croissance de puits quantiques en InGaN est effectuée avec
des flux de TMIn et TEGa différents de la nucléation, respectivement de 665 et 111 sccm. Le
flux de NH3 reste de 9500 sccm. La température de croissance pour les puits et les barrières est
respectivement de 700 et 875 ◦C. La pression dans la chambre reste de 400 mbar pour toute la
durée de la croissance. L’épaisseur et la concentration visées dans les barrières sont de 6 nm et
7 % (en considérant une croissance sur une surface planaire). Dans les puits, l’épaisseur visée
est de 2,5 nm pour une concentration en In de 40 %. La dernière barrière est épaissie à une
valeur de 30 nm. Le tableau V.1 résume ces conditions de croissance et la figure V.16 donne une
représentation schématique de l’empilement attendu.

Les îlots ainsi obtenus ont été étudiés par CL. La figure V.17 montre les résultats de la ca-
ractérisation par cette technique de trois îlots de tailles différentes. Ces trois îlots sont montrés
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Tableau V.1 : Paramètres de croissance par EPVOM utilisés pour la réalisation de multi-puits
quantiques (puits : InGaN, barrières : InGaN) sur un îlot d’InGaN.

Nucléation d’InGaN Puits d’InGaN Barrières d’InGaN

In (%) 5-7 40 7
épaisseur (nm) — 2,5 6
TMIn (sccm) 360 665 665
TEGa (sccm) 61 111 111
NH3 (sccm) 9500 9500 9500
T (◦C) 800 720 875
P (mbar) 400 400 400
Gaz porteurs 5 % H2 | 95 % N2 100 % N2 100 % N2

Figure V.16 : Représentation schématique d’une structure de multi-puits quantiques In-
GaN/InGaN épitaxiée sur un îlot d’InGaN sur graphène/SiC.

sur les images MEB en (a-c). Les différences de tailles observées rendent compte d’une inhomo-
généité de taille des îlots d’origine et d’une différence de matière (puits et barrières) déposée sur
ces différents îlots. Cette différence d’épaisseur additionnelle déposée peut s’expliquer par une
variation locale de la densité de nucléation sur l’échantillon. En effet, la quantité de matière ap-
portée localement par les différents gaz se répartira sur un nombre d’îlots qui dépend du taux de
nucléation. Dans une zone avec une plus forte densité de nucléation, la croissance de multi-puits
quantiques conduira à une quantité de matière supplémentaire plus faible déposée sur chaque
îlot et donc des pyramides plus petites que dans les zones avec un plus faible taux de nucléation.
Les spectres moyens intégrés sur les cartographies CL des trois îlots sont présentés en (d-f). Pour
chaque îlot, deux pics distincts apparaissent. Un pic centré autour de 410 nm pour tous les îlots
est attribué à l’InGaN de la nucléation. Le second pic associé aux puits quantiques est centré
autour de valeurs différentes en fonction de la taille de l’îlot. Pour le plus petit îlot en (d), ce
pic se situe aux alentours de 495 nm. Quand la taille de l’îlot augmente en (e), ce pic se décale
à plus grande longueur d’onde aux alentours de 550 nm. Enfin, l’émission moyenne du plus gros
îlot en (f) se situe aux alentours de 600 nm. Ce décalage en longueur d’onde en fonction de la
dimension de l’îlot peut s’expliquer par une différence d’épaisseur des multi-puits quantiques de
même que par une différence de concentration en In dans ces puits quantiques d’un îlot à l’autre
du fait de la redistribution de matière en fonction de la densité de nucléation. En effet, dans
une structure à multi-puits quantiques, la longueur d’onde d’émission est contrôlée à la fois par
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la concentration en indium dans les puits et par leur épaisseur [16]. Une plus grande épaisseur
induit un décalage de l’émission à plus grande longueur d’onde d’autant plus important du fait
de l’effet Stark confiné quantique (QCSE, de l’anglais quantum confined Stark effect) [345]. Le
décalage progressif de la longueur d’onde d’émission des puits quantiques en fonction de la taille
des îlots semble donc correspondre à une augmentation de l’épaisseur et de la concentration en
In des puits. Cette augmentation de l’épaisseur de matière déposée et de la concentration en
In permet aussi d’expliquer l’évolution de l’intensité relative du pic attribué à l’îlot d’InGaN
(autour de 410 nm) par rapport à celui des puits déposés par-dessus (à plus grande longueur
d’onde). En effet, pour le plus petit îlot donc la plus petite épaisseur de multi-puits quantiques
déposée, le pic de l’îlot d’InGaN est aussi intense que celui des puits. À mesure que l’épaisseur
des multi-puits quantiques déposés augmente, l’intensité relative du pic de l’îlot diminue par
rapport à celle des puits (figure V.17.d,e). Ceci peut s’expliquer d’une part par la dimension
de la poire de diffusion électronique, lors des mesures CL, qui pénètre suffisamment dans l’îlot
situé sous les puits et les barrières lorsque ces derniers sont fins (cf. Annexes.7.2). À mesure
que l’épaisseur des puits et des barrières augmente, la poire de diffusion électronique pénètre de
moins en moins dans l’îlot d’InGaN et la majorité de l’émission collectée provient des puits. Une
autre hypothèse concerne la capacité des puits à jouer leur rôle de confinement des porteurs.
Un puits très, voire trop fin (émettant à plus basse longueur d’onde) peut ne pas suffisamment
confiner les charges qui auront la possibilité de diffuser jusque dans les barrières pour s’y re-
combiner. De plus, les puits émettant à plus haute longueur d’onde possèdent probablement une
plus forte concentration en In ce qui entraine des phénomènes de localisation des porteurs et
augmente le confinement de ces derniers dans les puits pour un meilleur taux de recombinaison
[346]. La diminution de l’intensité du pic de l’îlot révèle la position du pic d’émission de la
barrière supérieure autour de 435 nm en (f). Les figures V.17.g-i présentent des cartographies
du maximum d’intensité d’émission (images panchromatiques) des trois îlots étudiés. Dans les
trois cas, le maximum d’intensité se situe proche du centre de l’îlot (anneau clair entourant le
sommet de la pyramide). Les arrêtes constituent des maxima locaux d’intensité d’émission par
rapport aux facettes planes. Ces zones plus intenses sont probablement encore la conséquence
d’un phénomène de guidage de la lumière dans les pyramides. Les figures V.17.j-l montrent
les cartographies de longueur d’onde d’émission associées aux puits quantiques. Comme précé-
demment, le pic d’émission est ajusté avec une fonction lorentzienne pour chaque pixel de la
cartographie. Un filtrage avec un seuil d’intensité minimal est mis en place afin d’éliminer les
pixels ne correspondant pas à l’émission de l’îlot (en blanc). La dispersion en longueur d’onde
observée sur les différentes cartographies semble corrélée à la taille de l’îlot. L’îlot de plus petite
taille présente en (j) une faible dispersion d’environ 20 nm (485 à 505 nm). Lorsque la taille de
l’îlot augmente en (k) la dispersion augmente à environ 30 nm (540 à 570 nm) tandis qu’elle
atteint 50 nm (570 à 620 nm) pour le plus gros îlot en (l). Ces fluctuations peuvent refléter des
inhomogénéités de composition et des variations d’épaisseurs des puits quantiques sur un îlot. Il
n’a pas été possible de faire des mesures STEM (combiné avec de l’EDX) en coupe transversale
sur ces différents îlots afin de conclure quant à l’origine de ces fluctuations. La gamme spectrale
d’émission atteinte sur cet échantillon s’étend d’environ 485 à 620 nm ce qui correspond à des
couleurs allant du bleu clair au orange-ambre.
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Figure V.17 : Caractérisation CL à 10 K d’îlots d’InGaN avec une structure de multi-puits
quantiques (InGaN/InGaN) sur graphène. (a-c) Images MEB en vue plane. (d-f)
Spectres moyens de CL issus des cartographies. (g-i) Cartographies d’intensité
d’émission (images panchromatiques) de CL. (j-l) Cartographies de longueur
d’onde du pic d’émission attribué aux puits quantiques.

Les propriétés d’émission de ces structures pyramidales recouvertes de multi-puits quantiques
ont été étudiées par PL en fonction de la température. Des mesures effectuées dans trois zones
distinctes de l’échantillon sont présentées en figures V.18.a-c. Sur chaque spectre, il est possible
d’observer trois pics. Un premier à environ 405 nm est attribué au laser utilisé pour l’excitation
(λ
,= 405 nm) et qui masque l’émission provenant de l’îlot d’InGaN, un second entre 415 et 420 nm
provenant de la barrière d’InGaN supérieure et un dernier à plus haute longueur d’onde qui vient
des puits quantiques. Les figures V.18.d-f présentent l’évolution de l’intensité et la position de
ce pic en fonction de la température de mesure. Comme attendu, la longueur d’onde d’émission
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des puits quantiques augmente avec la température. Elle atteint une longueur d’onde allant
jusqu’à 655 nm à température ambiante pour les mesures présentées en (c) et (f). Le rapport
d’intensité de PL entre les mesures effectuées à la plus basse température (entre 13 et 21 K)
et la température ambiante (291 K) IBT/ITA est compris entre 2 et 4. Ces rapports d’intensité
présagent d’une bonne qualité optique des puits quantiques. Des mesures en fonction de la
puissance d’excitation auraient pu permettre une mesure de rendement quantique interne (IQE,
de l’anglais internal quantum efficiency) qui donne le rendement de photons émis par le matériau
sondé sur le nombre de paires électrons-trous générées dans celui-ci. Malgré cela, il est possible
de comparer la valeur de rapport d’intensité de PL avec la valeur de 2,4 pour ce même rapport
pour des micro-LEDs rouges ayant un IQE de 16 % [20] qui correspond actuellement à l’état de
l’art pour une émission rouge à base d’InGaN.

Figure V.18 : (a-c) Spectres de PL en fonction de la température de pyramides hexagonales
couvertes de multi-puits quantiques. (d-f) Intensité et longueur d’onde d’émis-
sion de PL des multi-puits quantiques en fonction de la température.

La variation de l’émission des multi-puits quantiques (InGaN/InGaN) déposés sur les pyra-
mides d’InGaN varie en fonction de la position sur l’échantillon est mise en évidence en figure
V.19. Une série de photographies prise pendant des mesures de PL met en évidence la couleur
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d’émission des structures en différents points de l’échantillon. La couleur observée varie du bleu
au rouge (de la gauche vers la droite) en passant par le vert, le jaune et le orange. La croissance
de ces structures rend envisageable la fabrication de structures LEDs à base d’InGaN pouvant
couvrir la totalité de la gamme de longueur d’onde du visible. Il reste en revanche à contrôler
l’homogénéité du dépôt. Il pourrait ensuite être possible de réaliser trois croissances différentes
tout en masquant certaines zones de l’échantillon alternativement, dans le but de réaliser des
LEDs bleues, vertes et rouges sur le même substrat. Il pourrait dans un autre cas être envisagé
de réaliser une seule croissance pour réaliser ces trois couleurs en contrôlant la taille et la densité
des îlots localement sur l’échantillon.

Figure V.19 : Série de photographies de l’échantillon à multi-puits quantiques crus sur des
pyramides d’InGaN sur graphène sous excitation laser (325 nm).

La nucléation de l’InGaN n’a pu être possible qu’en endommageant la couche de graphène
afin d’initier la croissance sur le SiC. Néanmoins, un effet de relaxation de l’InGaN sur les bords
des îlots semble être observé en CL. Cela correspond aux zones où l’InGaN repose directement sur
le graphène. Le graphène sert alors de masque de croissance plutôt que de substrat. Il apparaît
donc intéressant de contrôler la localisation de l’endommagement du graphène afin d’obtenir le
taux de nucléation désiré et de manière homogène.

4 Epitaxie sélective d’InGaN sur graphène structuré

4.1 Procédé de lithographie par faisceau d’électrons

La structuration de motifs dans le graphène permet d’exposer directement le substrat de SiC
à la croissance d’InGaN sur des zones de dimensions et localisations contrôlées. Pour effectuer
cela, un procédé de lithographie par faisceau d’électrons (e-beam lithography en anglais) est
utilisé. Ce dernier est décrit en figures V.20.a-c. La première étape consiste en un dépôt de
résine de polyméthacrylate de méthyle (PMMA, de l’anglais polymethyl methacrylate) suivie
d’une insolation localisée sous faiseau d’électrons selon un réseau hexagonal de motifs circulaires
de 200 nm de diamètre ou bien un réseau de lignes de 200 nm de large. L’aire de ces réseaux
est de 1,5 × 1,5 mm2. Sur un même échantillon, deux réseaux de motifs circulaires, l’un avec un
pas de 0,5 μm et l’autre avec un pas de 1 μm, sont réalisés. Le pas est de 1 μm pour le réseau de
lignes. L’échantillon est ensuite exposé à un plasma d’O2 (généré par une bobine radiofréquence
à une puissance de 30 W) pendant 1 minute afin de graver le graphène dans les zones insolées
par le faisceau d’électrons. Enfin, le retrait de la résine non insolée se fait dans de l’acétone puis
un mélange d’H2SO4 et H2O2 (acide de Caro). Après ces étapes, les motifs de gravures sont
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révélés et visibles en MEB avec un contraste plus clair comme le montre les figures V.20.d,e.
Cependant, de nombreux résidus de résine (tâches blanches) sont encore présents en surface
comme en témoignent les images MEB.

Figure V.20 : Etapes du procédé de lithographie par faisceau d’électrons : (a) dépôt de la
résine de PMMA et insolation localisée sous faisceau d’électrons, (b) gravure
par plasma d’O2 et (c) nettoyage de l’échantillon dans de l’acétone puis un
mélange H2SO4 + H2O2 (acide de Caro). Images MEB en vue plane de la surface
de graphène après le procédé de gravure et de nettoyage pour (a) un réseau de
trous et (b) un réseau de lignes.

Un recuit sous H2 à 1000 ◦C pendant 1 heure permet de nettoyer la surface comme le montre
les figures V.21.a,b où la surface ne présente plus de particules. Toutefois, la dimension des
gravures obtenues sur la figure V.21.a n’est pas exactement celle attendue. Les motifs en forme
de trous circulaires en (a) présentent une certaine distribution en taille et quelques motifs peuvent
être absents à la fin du procédé. Le diamètre moyen des trous de l’image (a) est de 139,3 nm
avec un écart-type assez important de 25,6 nm (cf. figure V.21.c). Dans le cas du réseau de
lignes, il n’est pas possible d’effectuer une mesure sur un aussi grand nombre de motifs de par
leur dimension longitudinale. La largeur des lignes a été mesurée sur 7 lignes consécutives et
vaut environ 220 nm. L’écart entre les dimensions des motifs obtenus et la valeur attendue de
200 nm vient probablement de l’insolation par le faisceau d’électrons qui est soit trop courte
(dans le cas des trous circulaires) soit trop longue (dans le cas des lignes). Après le procédé
complet de lithographie, il convient de s’assurer de la qualité du graphène dans les zones non
gravées afin de vérifier que ce dernier n’est pas dégradé par les étapes de nettoyage de la résine.
La figure V.21.d présente un spectre de diffusion Raman obtenu sur le graphène sur SiC après
ces différentes étapes. Ce spectre montre que le pic G garde une largeur à mi-hauteur faible
(inférieure à 20 cm-1) tandis que le pic 2D est élargi à une valeur de 57 cm-1. La contribution
de la couche tampon à des fréquences légèrement inférieures à celle du pic G ne semble pas
être présente. Le pic 2D peut être corrélé avec les contributions de 4 fonctions lorentziennes.
Ces changements dans le spectre du graphène semble indiquer une hydrogénation de l’interface
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graphène/SiC qui aurait pu se produire pendant le recuit sous H2. Ceci pourrait aussi expliquer
le changement de contraste observé sur la figure V.21.a entre les zones gravées et non gravées,
qui semble inversé par rapport à la figure V.20.d. L’absence de pic D indique une préservation de
la qualité du graphène. Le procédé de lithographie par faisceau d’électrons présenté ci-dessus est
donc adapté à la structuration de motifs dans le graphène. Ceci permet d’étudier la croissance
sélective d’InGaN à travers un masque de graphène sur SiC.

Figure V.21 : Images MEB en vue plane (a) d’un réseau de trous circulaires et (b) d’un réseau
de lignes obtenus par lithographie par faisceau d’électrons sur graphène sur
SiC. (c) Distribution de la dimensions des trous circulaires de l’image en (a).
(d) Spectre de diffusion Raman du graphène après procédé de lithographie par
faisceau d’électrons.

4.2 Croissance d’InGaN et sélectivité

La nucléation sur le graphène sur SiC après lithographie a été étudiée avec des conditions
similaires à celles décrites en section V.3. Ainsi, la température de croissance est de 800 ◦C
pour une pression de 400 mbar. Le flux de TMIn utilisé est de 360 sccm, celui de TEGa est
de 61 sccm et celui de NH3 de 9500 sccm. Le flux de gaz porteurs est uniquement composé de
N2. La nucléation de l’InGaN sur le graphène structuré a été réalisée pour des durées de 1 et
30 minutes pour les motifs circulaires. La figure V.22 montre les images MEB de la nucléation
d’InGaN pour ces deux durées de croissance et les deux pas utilisés pour les réseaux de motifs
circulaires. Les réseaux observés proviennent du même échantillon et ont donc subit exactement
la même croissance. Pour un temps de croissance court de 1 minute, l’InGaN semble nucléer
sur les bords des motifs de gravure (à l’interface entre le graphène/SiC et le SiC) comme cela
a déjà pu être observé dans la littérature pour la croissance de GaN [347] ou de ZnO [348].
Une forme d’anneau d’InGaN dont le diamètre du profil varie avec le pas du réseau est donc
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observée au niveau de chaque motif. Pour un pas de 0,5 μm sur la figure V.22.a, les anneaux
d’InGaN ont un diamètre de profil d’environ 50 nm et une épaisseur d’environ 20 nm (mesurés
par AFM). Pour un pas de 1 μm, le diamètre du profil des anneaux d’InGaN est de 70 à 80 nm
pour une épaisseur d’environ 30 à 35 nm. De plus, au centre de chaque motif, il est possible
d’observer une multitude de germes de dimensions nanométriques pour ce pas de réseau. Un
pas de réseau plus important signifie une plus faible densité de centres de nucléation potentiels
et conduit à l’accumulation d’une plus grande quantité de matière au niveau de chaque motif
gravé. Le profil AFM en figure V.22.a révèle une profondeur de gravure d’environ 1 nm entre
la surface de graphène et le SiC au centre du motif gravé (légère surgravure du SiC). Cette
observation n’était pas possible directement après le procédé de gravure car la faible profondeur
des motifs ne permet pas de les rendre visibles par un microscope optique (dont l’AFM est
équipé pour choisir la zone de mesure). Une croissance d’InGaN plus longue (30 min) donne lieu
à la formation de pyramides à base hexagonale pour les deux réseaux de pas différents utilisés
comme observé en figures V.22.c,d. Ces pyramides sont similaires aux pyramides formées en
section V.3 (facettes avec la même inclinaison à environ 62 ◦ correspondant à la famille de plans
{1011}) après dégradation du graphène par un recuit sous NH3 à 1100 ◦C (cf. figure V.11). Il
faut néanmoins rappeler que la croissance se déroule ici uniquement sous N2 contrairement à la
section citée où l’utilisation de 5 % d’H2 dans le mélange de gaz porteurs permettait d’obtenir
cette morphologie. La sélectivité de croissance pour les deux réseaux n’est pas parfaite avec
plusieurs points de nucléation apparaissant également entre les motifs gravés. Le réseau ayant le
pas de gravure le plus grand (1 μm) présente le plus de nucléation parasite. De plus, la dimension
des îlots formés est moins homogène. Le réseau avec le pas de gravure le plus faible (0,5 μm)
semble le plus favorable pour une épitaxie sélective contrôlée de l’InGaN sur graphène/SiC, bien
qu’un pas de gravure le plus élevé possible soit généralement recherché en épitaxie sélective.
La morphologie de croissance de l’InGaN en dehors des réseaux de gravure correspond à celle
obtenue pour la nucléation d’InGaN sur graphène sans dégradation préalable (cf. figure V.10.a)

La nucléation d’InGaN sur les réseaux de lignes (avec un pas de 1 μm) a été étudiée unique-
ment pour une durée de 30 minutes. La figure V.23 montre la morphologie de l’InGaN obtenue.
La sélectivité de croissance apparaît encore moins bonne que pour les motifs circulaires. Le
centre de chaque bande semble composé d’une multitude de grains désorientés. Ce type de mo-
tifs, bien que possédant une géométrie avantageuse pour la fabrication de LEDs, ne semble ici
pas convenir à l’épitaxie sélective de l’InGaN sur graphène/SiC.

Les propriétés optiques des îlots d’InGaN formés sur le graphène/SiC structuré avec des
motifs circulaires et un pas de 0,5 μm ont été étudiées par CL. Le résultat de cette caractérisation
est présenté en figures V.24.a-c. L’image MEB (a) révèle la présence de creux au centre de la
plupart des îlots. L’image panchromatique en (b) indique une plus faible intensité d’émission au
centre des îlots au niveau des motifs de gravure. La position et la dimension (environ 140 nm
de diamètre) de ces zones au centre de chaque îlot correspondent aux zones où le graphène
a été gravé et où l’InGaN nucléé directement sur le SiC. Ces intensités relatives d’émission
sont à l’opposé de ce qui est observé pour la nucléation de l’InGaN directement sur graphène
(après dégradation de ce dernier) où l’intensité d’émission est plus importante au niveau de la
pointe des pyramides (cf. figure V.14.b). La longueur d’onde d’émission apparaît inhomogène
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Figure V.22 : Images MEB en vue plane de la nucléation de l’InGaN après 1 minute de crois-
sance dans des motifs circulaires gravés dans le graphène sur le réseau avec un
pas de (a) 0,5 μm, (b) 1 μm et après une croissance de 30 minutes sur le réseau
avec un pas de (c) 0,5 μm et (d) 1 μm. Les encarts en (a) et (b) présentent chacun
un profil AFM obtenus à travers un anneau d’InGaN.

Figure V.23 : Image MEB en vue plane de la nucléation d’InGaN sur un réseau de lignes
gravées avec un pas de 1 μm.

sur chaque îlot et d’un îlot à l’autre comme le montre la cartographie en (c). La majorité
de l’émission est située entre 435 et 455 nm sur les îlots étudiés ce qui correspondrait à une
concentration en In dans l’alliage comprise entre 11 et 14 %. La concentration en In attendue
pour ces conditions de croissance sur un substrat de GaN est d’environ 6 %. La croissance sous
forme d’îlots peut expliquer une meilleure incorporation d’In dans l’InGaN. De plus, un effet
de relaxation de l’InGaN sur les bords des îlots où l’InGaN repose uniquement sur le graphène
peut être envisagé. Cette hypothèse n’est cependant pas vérifiée par un décalage à plus grande
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longueur d’onde de l’émission des îlots sur leurs bords. La caractérisation par STEM d’un îlot
d’InGaN sur graphène structuré en figures V.24.d-f permet de mettre en relation la diminution
de l’intensité d’émission observée en (b) avec la forte concentration de défauts au centre de l’îlot
dans la zone de gravure du graphène. Ceci est visible en (d) et (e) sur des images en champ clair
où des défauts (contraste sombre) sont visibles et semblent émerger de l’interface entre l’InGaN
et le substrat de SiC. La zone où l’InGaN prend pied sur le SiC est clairement discernable en
(e) et s’étend sur environ 135 nm. Une variation de l’intensité opposée est constatée par CL
sur les îlots épitaxiés sans structuration du graphène (cf. figure V.14.b) où l’ouverture dans ce
dernier est d’environ 50 nm. La plus forte intensité d’émission au sommet était expliquée par un
phénomène de guidage de la lumière dans la pyramide. L’ouverture réalisée pour la structuration
du graphène est bien plus importante et la zone de défauts au centre de l’îlot pourrait prendre
le pas sur l’effet de guidage de la lumière et expliquer cette plus faible intensité. L’image en (f)
montre l’interface InGaN/graphène/SiC au niveau d’un bord de motif circulaire. Il est possible
d’observer la différence entre la zone où le graphène est encore présent (encart à bordure rouge)
et celle où l’InGaN croît sur le SiC. La continuité de la couche de graphène dans l’encart n’est
pas toujours claire du fait du faible contraste de l’image. Un contraste gris clair (bien que
la résolution soit mauvaise) semble présent à l’interface entre le graphène et le SiC. Celui-ci
ne semble pas pouvoir être attribué au SiC sur lequel est aligné le faisceau d’électrons et qui
révèle bien sa structure atomique. L’origine de ce contraste n’est pas expliquée mais pourrait
potentiellement trouver son origine dans l’intercalation de Ga [349, 350], d’In [349, 351] ou de
N [352] entre le graphène et le SiC ou bien d’InGaN comme cela a déjà pu être observé dans la
littérature pour du GaN [353] et de l’InN [354].

La croissance d’îlots d’InGaN sur graphène structuré permettant une meilleure incorpora-
tion d’In dans l’alliage que sur un substrat de GaN, il est approprié d’essayer d’augmenter la
concentration en In en diminuant la température de croissance. Une croissance dans des condi-
tions identiques à celles utilisées précédemment mais à une température de 760 ◦C entraîne la
formation d’îlots non facettés comme le montre la figure V.25.a. La diminution de la tempé-
rature de croissance pour augmenter la concentration en In n’étant pas concluante, il reste à
essayer de coalescer les îlots synthétisés à 800 ◦C pour obtenir un film mince qui pourrait servir
de substrat pour la croissance d’une structure LED complète. Cependant, une augmentation de
la durée de croissance (dans les mêmes conditions de croissance que la nucléation) à 1 puis 5
heures démontre une instabilité des facettes des îlots d’InGaN comme cela peut être observé en
figures V.25.b,c. En effet, les îlots qui étaient pyramidaux à base hexagonale avec des facettes
correspondant aux plans {1011} après 30 minutes de croissance sont de formes variées après 1
heure de croissance et ne présentent pas de facettes régulières. Après 5 heures de croissance, la
coalescence de l’InGaN n’est pas observée.

La croissance d’InGaN sur graphène structuré par lithographie par faisceau d’électrons per-
met de réaliser des îlots d’InGaN avec une meilleure incorporation en In que sur un substrat
massif conventionnel comme le GaN. En revanche, il n’a pas été possible d’augmenter davantage
la concentration en In en abaissant la température de croissance et aucun film coalescé n’a pu
être obtenu.

La croissance de l’InGaN sur graphène par EPVOM n’a pu être démontrée qu’après dé-
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gradation du graphène par un recuit sous NH3 à haute température (formation d’ouvertures
dans celui-ci). Cette croissance conduit à la formation de germes de forme pyramidale à base
hexagonale. Un effet de relaxation semble observé en CL grâce à un décalage de la longueur
d’émission du bord de bande de l’InGaN vers les bords des pyramides. Ces îlots ont permis la
croissance sur leurs facettes de multi-puits quantiques émettant dans une gamme de longueur
d’onde correspondant à des couleurs allant du bleu jusqu’au rouge en fonction de leur localisation
sur l’échantillon. Enfin, la formation de motifs dans le graphène par lithographie électronique a
permis de réaliser de l’épitaxie sélective d’InGaN sur graphène. L’utilisation de motifs circulaires
s’est révélée être la meilleure approche en terme de sélectivité de croissance. Cette approche a été
investiguée pour permettre la coalescence de l’InGaN en film mince mais n’a pas été concluante.
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V.4. Epitaxie sélective d’InGaN sur graphène structuré

Figure V.24 : Caractérisation CL d’îlots d’InGaN sur graphène/SiC structuré avec des motifs
circulaires et un pas de 0,5 μm : (a) image MEB en vue plane, (b) image pan-
chromatique et (c) cartographie de longueur d’onde d’émission. Les pixels blancs
en (c) correspondent à des erreurs dans l’ajustement des fonctions lorentziennes
aux pics d’émissions de l’InGaN. Images STEM d’une coupe transversale à tra-
vers un îlot d’InGaN au niveau d’un motif de gravure (d,e) en champ clair et
(f) en champ sombre au bord d’une gravure.
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Chapitre V. Nucléation et croissance d’InGaN en épitaxie en phase vapeur aux
organométalliques

Figure V.25 : Images MEB en vue plane d’îlots d’InGaN sur graphène structuré épitaxiés à
(a) 760 ◦C pendant 30 minutes, 800 ◦C pendant (b) 1 heure et (c) 5 heures.
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Conclusion

La motivation du travail de thèse présenté est la diminution de la contrainte lors de la crois-
sance de l’alliage d’InGaN. Cet alliage se trouve au coeur des technologies actuelles de diodes
électroluminescentes (LEDs) pour l’éclairage mais aussi pour des applications en micro-écrans.
Ces derniers nécessitent l’intégration de pixels (donc de LEDs) de dimensions inférieures à 10 μm.
L’alliage d’InGaN permet de réaliser des LEDs bleues et vertes efficaces. Cependant, la problé-
matique de l’incorporation d’indium (In) dans l’alliage à des concentrations suffisantes pour
atteindre le domaine d’émission rouge ne permet pas la réalisation de LEDs ou micro-LEDs
rouges efficaces. Il n’est donc pas encore possible d’intégrer ces dispositifs à base d’InGaN dans
des matrices actives RVB (rouge, vert, bleu). L’incorporation d’In est notamment limitée par
un état de contrainte en compression de l’alliage d’InGaN lorsqu’il est épitaxié sur un hétéro-
substrat (comme le GaN) ayant un paramètre de maille différent. L’approche utilisée ici pour
réduire la contrainte dans l’InGaN s’appuie sur l’utilisation d’un matériau 2D, le graphène,
comme substrat de croissance. L’absence de liaisons pendantes hors du plan atomique du gra-
phène permet ainsi d’éviter théoriquement l’instauration d’une contrainte mécanique dans le
matériau déposé par-dessus.

L’étude de la croissance d’InGaN sur graphène par épitaxie par jets moléculaires (EJM)
laisse apparaître une gamme de température restreinte propice à la croissance de l’InGaN sur le
graphène. Cette gamme de température se voit limitée à basse température par la faible décom-
position du NH3 qui entraîne la formation de gouttelettes métalliques en surface de l’échantillon
liées au manque d’espèces pouvant réagir avec l’In et le gallium (Ga) pour former de l’InGaN.
D’autre part, à haute température, la faible adsorption des adatomes en surface du graphène ré-
duit drastiquement la vitesse de croissance de l’alliage. Dans la gamme de température de 615 à
685 ◦C, la nucléation d’InGaN conduit à la formation d’îlots de formes dendritiques. La spectro-
scopie Raman démontre la préservation du graphène après ce type de croissance. L’allongement
de la durée de croissance permet d’obtenir un film mince d’InGaN qui n’est toutefois pas entiè-
rement coalescé. Diverses techniques de diffraction (des électrons et des rayons X) mettent en
évidence une relation d’épitaxie partielle de l’InGaN avec le substrat de SiC sous-jacent au gra-
phène. Des mesures de diffraction des rayons X (DRX) complémentaires révèlent une contrainte
en tension de l’alliage d’InGaN et des mesures de photoluminescence (PL) indiquent une faible
concentration en In (≈ 2 %) dans le matériau. La faible force d’interaction entre l’InGaN et le
graphène peut cependant être mise en évidence. Ceci est démontré en déplaçant des îlots d’In-
GaN à la surface du graphène par microscopie à force atomique (AFM) ou bien en décollant un
film d’InGaN de son substrat à l’aide de ruban adhésif.
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Conclusion

La gamme de température réduite permettant la croissance directe d’InGaN sur graphène
par EJM ne permet pas d’atteindre de fortes concentrations en In dans l’alliage. Une autre
voie d’étude pour la croissance à basse température de l’InGaN se concentre sur une nucléation
alternative avec l’utilisation d’aluminium (Al) en début de croissance. Les nucléations d’AlN et
d’AlInGaN permettent de former une forte densité de germes et rendent possible la croissance
d’InGaN à 515 ◦C sans accumulation de gouttelettes métalliques en surface de l’échantillon. Ce-
pendant, la qualité des couches est dramatiquement réduite et toute relation d’épitaxie avec
le SiC est perdue. Ces nucléations témoignent néanmoins d’une plus grande facilité à croître
l’AlN comparativement à l’InGaN. Une couche mince d’AlN d’épaisseur inférieure à 10 nm peut
être obtenue directement sur graphène. Celle-ci sert ensuite à la reprise d’épitaxie d’InGaN à
deux températures de 695 et 555 ◦C. La couche épitaxiée à 695 ◦C révèle un état de contrainte
en compression sur l’AlN. Des mesures de DRX avec un rayonnement synchrotron (réalisées à
l’ESRF) semblent indiquer que l’AlN et l’InGaN adoptent le même paramètre de maille dans
l’empilement. La valeur de contrainte mesurée dans l’InGaN semble être en accord avec cette
conclusion. Ceci peut être interprété comme le signe d’un effet compliant de l’AlN qui se défor-
merait pendant la croissance de l’InGaN sur sa surface.

Une deuxième technique de croissance, l’épitaxie en phase vapeur aux organométalliques
(EPVOM), ne permet de nucléer des îlots d’InGaN cristallins qu’après un recuit à haute tem-
pérature sous NH3 introduisant des défaut localisés dans le graphène. Les îlots formés adoptent
une forme pyramidale à base hexagonale dont les facettes correspondent à la famille de plans
{1011}. Dans ces conditions, l’InGaN prend pied directement sur le SiC à travers des ouvertures
de plusieurs dizaines de nanomètres dans le graphène. Les images STEM montrent la présence
de nombreux défauts structuraux au centre des îlots issus de la nucléation locale sur SiC. La
synthèse de ces îlots se faisant en utilisant une petite proportion d’H2 dans le mélange de gaz
porteurs, l’incorporation d’In dans l’InGaN se voit limitée. Des mesures de cathodoluminescence
semblent indiquer une relaxation de l’InGaN sur les bords des îlots (où l’InGaN est en inter-
action van der Waals avec le graphène) avec un décalage de l’émission à plus grande longueur
d’onde. Bien que la coalescence de ces îlots en film mince ne soit pas atteinte, il est possible
de croître à leur surface des structures de multi-puits quantiques émettant du bleu au rouge.
Ces résultats sont à l’origine de l’étude sur la structuration de motifs dans le graphène afin de
réaliser une épitaxie sélective de l’InGaN sur graphène sur SiC. Deux types de motifs, circulaires
et linéaires, sont gravés dans le graphène par lithographie par faisceau d’électrons. Les motifs
circulaires s’avèrent plus profitables en terme de sélectivité de croissance pour la nucléation de
l’InGaN. Des îlots de géométrie semblable à ceux obtenus après dégradation du graphène par un
recuit sous NH3 sont obtenus. Leur concentration en In est accrue par rapport à la croissance
sur graphène non structuré car il n’est pas nécessaire d’utiliser ici de l’H2 pendant la croissance.
Il n’est pas possible de faire coalescer les îlots initiaux pour former un film d’InGaN adéquat
pour la croissance d’une structure LED.

La croissance d’InGaN sur graphène par EJM et EPVOM ne rend pas possible l’obtention
de films d’InGaN relaxés et de qualité cristalline suffisante pour la réalisation d’une structure
de LED complète. La qualité des couches obtenues nécessite d’être améliorée et ne semble pas
encore rivaliser avec les approches actuellement développées pour la fabrication de LEDs rouges.
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Conclusion

L’amélioration de la qualité cristalline de l’InGaN passera par une meilleure compréhension
et un contrôle de sa nucléation. La croissance de nitrures d’éléments III (III-N) sur graphène
apparaît comme prometteuse mais nécessite encore de grands efforts de développement. Cette
approche de croissance garde un avantage certain quant à la transférabilité des structures III-N
qui pourraient être reportées sur un substrat différent comme le silicium ou encore des matériaux
flexibles (e.g. des polymères).
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Annexes : Méthodes expérimentales

1 Epitaxie en phase vapeur pour la croissance de graphène

Pour la croissance de graphène tout au long de cette thèse, un réacteur horizontal à double
paroi a été employé. Ce réacteur, originellement dédié à la croissance de SiC, est un modèle
expérimental construit au CRHEA par André Leycuras en 2000 [355]. Il est décrit en figure
A.1. Il est composé de deux enceintes cylindriques en acier dont une à double paroi refroidie
par un flux d’eau. Le réacteur s’ouvre au niveau de la jonction entre les deux cylindres. La
croissance prend place dans un tube de graphite de section rectangulaire situé au cœur de
l’enceinte refroidie. Ceci permet de résister à des températures de croissance pouvant aller jusqu’à
1650 ◦C. L’échantillon est placé sur un suscepteur lui aussi en graphite et supporté par un
barreau qui permet éventuellement d’imprimer une rotation de celui-ci. Le chauffage du réacteur
s’effectue grâce à deux résistances en graphite. Un flux de gaz auxiliaire de 1 slm d’Ar (de
l’anglais strandard litre per minute, exprimé en L.min.-1) et de 1 slm de H2 permet de refroidir
les résistances pendant la croissance. Des éléments isolants sont placés entre ces résistances et les
parois du cylindre d’acier pour le protéger de la forte chaleur. Le propane (C3H8) est introduit
directement dans le tube en graphite avec un mélange de gaz vecteur composé d’Ar et d’H2. Le
rapport de débit volumique entre l’Ar et l’H2 permet de faire varier la morphologie du graphène
obtenu (cf. section II.4). Le flux total de gaz vecteur est gardé entre 11 et 12 slm tandis que le
flux de C3H8 varie de 5 à 10 sccm (de l’anglais standard cubic centimeter per minute, exprimé
en cm3.min-1. Les croissances sont pilotés par un logiciel développé au sein du laboratoire afin
de contrôler les rampes de température, la pression, l’introduction des gaz et leurs flux. Tous
les échantillons de graphène produits pendant cette thèse ont été synthétisés à une pression de
800 mbar. La montée en température au sein du réacteur s’effectue sous l’atmosphère de gaz
vecteur utilisé pour la croissance en environ 5 minutes, de la température ambiante jusqu’à la
température de croissance (de 1450 à 1650 ◦C). La température est suivie par un pyromètre
focalisé sur une face du suscepteur en graphite. La descente en température dure environ 20
minutes, dans un premier temps sous l’atmosphère de gaz vecteurs utilisés pendant la croissance,
puis uniquement sous un flux de 12 slm d’H2.
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Annexes : Méthodes expérimentales

Figure A.1 : Représentation schématique du réacteur pour la croissance de graphène utilisé
dans cette thèse.

2 Epitaxie par jets moléculaires (EJM) pour la croissance d’In-
GaN

Le réacteur de croissance par EJM utilisé pendant cette thèse est un réacteur "32P" produit
par l’entreprise Riber. Ce dernier est couplé à plusieurs chambres de transfert reliées à un
deuxième réacteur de croissance similaire. Une représentation de l’appareillage est donnée en
figure A.2. Afin d’introduire les échantillons dans l’environnement sous ultra-vide de l’EJM,
les échantillons de graphène sur SiC de 1 x 1 cm2 sont, dans un premier temps, fixés sur un
support en molybdène (appelé couramment "molybloc") à l’aide de fils en tantale. L’échantillon
est ensuite placé dans la chambre d’introduction, où un premier pompage primaire permet
d’abaisser la pression jusqu’à environ 10-3 Torr. Ensuite, un second pompage, à l’aide d’une
pompe turbomoléculaire, permet d’atteindre une pression de l’ordre de 10-6 Torr dans la chambre
d’introduction, puis 10-8 Torr avec une pompe ionique. Suite à cela, l’échantillon peut être déplacé
dans les différentes chambres de transfert. Avant de pouvoir être introduit dans la chambre de
croissance, l’échantillon subit un recuit à environ 350 ◦C pendant au moins une heure sur le
four de dégazage indiqué en figure A.2. Ceci permet d’évaporer l’eau éventuellement adsorbée
à la surface de l’échantillon. Une jauge de pression au sein de la chambre permet de suivre
l’évolution de ce dégazage. La pression augmente légèrement dans les premières minutes du
dégazage puis redescend progressivement jusqu’à revenir à sa valeur initiale. L’échantillon est
prêt à être introduit dans la chambre de croissance où règne une pression de l’ordre de 10-9

à 10-10 Torr avant croissance. Le support d’échantillon est fixé sur le système de chauffage du
réacteur et subit un deuxième recuit à environ 900 ◦C pendant 10 minutes. Pour la croissance,
des cellules à effusion d’indium et de gallium produites par Veeco sont utilisées. Des caches
métalliques amovibles placés devant celles-ci permettent de contrôler l’introduction des espèces
dans le réacteur. Le flux d’atomes généré par une cellule est imposé par la température à laquelle
elle est portée. Une jauge de flux de type Bayard-Alpert permet de connaître le flux d’atomes
en équivalent de pression (BEP, de l’anglais beam equivalent pressure) qu’une cellule produit.
Cette mesure se fait avant de démarrer la croissance en ouvrant le cache d’une cellule avec la
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A.3. Epitaxie en phase vapeur aux organométalliques (EPVOM) pour la croissance d’InGaN

jauge de flux placée en face. Une ligne de gaz dédiée permet d’acheminer l’ammoniac au sein du
réacteur. Lors de la croissance, la température de l’échantillon est contrôlée par un pyromètre
(extérieur à la chambre) et un thermocouple situé sur le four. La calibration du four se fait grâce
à la mesure de la température de l’échantillon au pyromètre lors de la fusion d’un fragment
d’InSb (Tfusion = 525 ◦C). La pression atteint 10-5 à 10-6 Torr lorsque l’ammoniac est introduit
la chambre. Enfin, pendant la croissance, un canon à électrons situé d’un côté du réacteur en
incidence rasante avec l’échantillon permet d’observer des clichés de diffractions RHEED sur un
écran à fluorescence à l’opposé.

Figure A.2 : Représentation schématique du réacteur Riber 32P utilisé lors de cette thèse.

3 Epitaxie en phase vapeur aux organométalliques (EPVOM)
pour la croissance d’InGaN

Pendant cette thèse, un réacteur Close Coupled Showerhead (CCS) de l’entreprise Aixtron,
présenté en figure A.3, a permis de réaliser les expériences de croissance EPVOM. Le flux
de gaz arrivant au sein du réacteur passe à travers une grille ("showerhead") qui permet une
homogénéisation du flux sur toute la largeur du suscepteur sur lequel est placé l’échantillon.
Le réacteur est équipé d’un suscepteur de six emplacements adaptés pour accueillir des plaques
de deux pouces de diamètre. Au sein du réacteur, l’échantillon est placé sur le suscepteur dans
un des six emplacements légèrement creux. Le réacteur est piloté entièrement par ordinateur
pendant la croissance. Pour cela, un script informatique est écrit préalablement au démarrage
de la croissance. Dans ce script, toutes les informations de pression, de température et de flux
de gaz sont indiquées pour chaque étape de la croissance. Pour chaque croissance, un recuit à
800 ◦C sous N2 est effectué afin de nettoyer la surface de l’échantillon. Après ceci, la croissance
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est initiée selon les différentes étapes prévues. Deux lignes de gaz sont respectivement dédiées à
l’introduction des espèces organométalliques et de l’ammoniac. Ces espèces sont diluées dans un
flux de gaz vecteur qui peut être du N2, de l’H2 ou un mélange des deux. Un flux total constant
proche de 20 litres.min-1 est fixé tout au long de la croissance. Une mesure de la température à
l’aide d’un pyromètre permet de suivre son évolution pendant la croissance. En fin de croissance,
il est possible d’extraire toutes les données de pression, température et flux des différents gaz
utilisés pendant celle-ci afin de vérifier son bon déroulement.

Figure A.3 : Représentation schématique du réacteur Aixtron CCS utilisé lors de cette thèse.

4 Microscopie à force atomique (AFM)

La caractérisation de surface par microscopie à force atomique (AFM, de l’anglais atomic
force microscopy) s’avère plus que courante dans bien des domaines pour l’étude de matériaux.
Elle permet d’observer la topographie de surface de l’échantillon dans une aire d’analyse pouvant
aller de moins d’un micromètre carré à plusieurs centaines de micromètres carrés. Cette technique
de mesure utilise une pointe positionnée sur un levier lui-même soutenu par un support fixé sur
une tête de balayage. La figure A.4 présente une vue schématique de l’appareillage nécessaire
pour la réalisation d’images par microscopie à force atomique. Le levier supportant la pointe
est mis en contact avec un élément piézoélectrique qui permettra de contrôler sa déformation et
son oscillation en fonction du mode d’utilisation. La tête de balayage est l’élément qui servira
à déplacer la pointe en surface de l’échantillon, dans les trois directions de l’espace, le long de
lignes successives en suivant la topographie de l’échantillon. Une boucle de contrôle rétroactive
est responsable du pilotage vertical de la tête de balayage afin de suivre le plus fidèlement possible
la surface. Un faisceau laser se réfléchissant sur le levier vient interagir avec une photodiode à
quadrants permettant une mesure de la déflexion du levier. La résolution verticale est de l’ordre
du dixième de nanomètre tandis que la résolution latérale est définie par le rayon de courbure
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A.4. Microscopie à force atomique (AFM)

de la pointe, habituellement aux alentours de 10 nm. L’ensemble des lignes balayées définit l’aire
d’analyse et donc l’image finale de la surface observée. Chaque ligne est parcourue deux fois,
dans un sens puis dans l’autre.

Figure A.4 : Schéma de principe d’un microscope à force atomique (AFM).

Trois modes de fonctionnement existent alors selon l’interaction entre la pointe et l’échan-
tillon. Ceux-ci sont décrits en fonction des forces et de la distance pointe-échantillon mises en
jeux dans la figure A.5.a. Le premier mode développé est appelé mode contact et consiste en la
mise en contact directe de la pointe avec la surface de l’échantillon tout au long du balayage.
La pointe subit une force répulsive du fait de sa proximité avec l’échantillon ce qui entraine une
déflexion du levier. Dans ce mode d’analyse, l’élément piézoélectrique et la tête, assistés par
la boucle de contrôle rétroactive, permettent de maintenir une déflexion constante du levier et
donc une force de répulsion constante subit par ce dernier. Ce mode de fonctionnement peut
néanmoins conduire à l’endommagement de la surface ou de la pointe du fait de leur interaction.
De plus, cette dernière aura tendance à s’user rapidement en fonction de la nature et la rugosité
de l’échantillon observé. Afin de réduire ces phénomènes, un mode de contact intermittent a
été développé par la suite. Pour ce type de mesures, le levier et la pointe subissent une oscilla-
tion périodique imprimée par l’élément piézoélectrique à une fréquence proche de leur fréquence
de résonance. À chaque oscillation, la pointe entre brièvement en contact avec la surface et
subit ainsi alternativement des forces d’attraction et de répulsion. L’amplitude de l’oscillation
est maintenue constante par la boucle de rétro-contrôle qui ajustera la position verticale de la
tête de balayage pour cela. Le mode contact intermittent, de part son fonctionnement oscilla-
toire, permet l’acquisition d’images autres que la topographie. En effet, lors du déplacement sur
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l’échantillon, la pointe peut entrer en contact avec des surfaces de natures différentes. Les forces
d’interaction mises en jeux lors du contact de la pointe avec l’échantillon peuvent ainsi varier en
fonction de la localisation sur celui-ci de par la modification locale de la dureté ou de l’adhésion
par exemple. Une variation du déphasage entre l’oscillation de l’élément piézoélectrique et celle
du levier, décrit en figure A.5.b, s’observera lors d’un changement de la nature de la surface
étudiée. Une acquisition de la différence de phase entre l’élément piézoélectrique et la pointe
AFM tout au long du balayage conduit à la reconstruction d’une image reflétant ces variations.
Elle est appelée image de phase. Le déphasage est exprimé ici en degré. Cette dénomination ne
signifie toutefois pas qu’une cartographie de phase chimique est réalisée par ce biais.

Enfin le mode sans contact, moins utilisé pour l’étude de couches minces s’opère selon un
fonctionnement proche de celui à contact intermittent. Le levier soutenant la pointe oscille cette
fois avec de plus faibles amplitudes sans emmener la pointe en contact avec l’échantillon. La
fréquence de résonance du levier est modifiée par les forces attractives qu’il subit. La boucle
de rétro-contrôle ajuste alors la hauteur de la tête de balayage afin de garder constante cette
fréquence de résonance. De plus amples détails concernant la théorie et l’appareillage pour la
microscopie à force atomique peuvent être trouvés dans la littérature [356].

Figure A.5 : (a) Représentation schématique des forces d’intéraction entre la pointe et la sur-
face d’un échantillon en fonction de la distance qui les sépare. (b) Représentation
schématique de la notion de déphasage entre l’oscillateur piézoélectrique et le
levier lors de l’utilisation du mode "contact intermittent".

L’image de phase en mode contact intermittent est particulièrement utile lors de la caracté-
risation du graphène sur SiC. En effet, des variations de hauteurs sont communément observées
en surface du SiC à cause de la présence de marches atomiques. Il n’est alors pas évident de diffé-
rencier une marche atomique dans le SiC d’une couche de graphène formée localement (ou d’une
couche de graphène supplémentaire). Une comparaison entre l’image topographique et l’image
de phase permet ainsi de différencier les variations de hauteur dues à des marches atomiques
ou bien à la formation d’une couche de graphène supplémentaire (ou d’une couche tampon, cf.
section II.2.3). De plus, cette image de phase révèle des différences dans le nombre de couches
atomiques de carbone présentes localement. La figure A.6 démontre l’utilité d’une telle démarche
pour l’identification de la présence de graphène en surface du SiC. Les images de la topographie
de surface (a-c) soulignent la présence de creux de 0,5 nm (b) et 1 nm (c) de profondeur. Le
creux de 0,5 nm de profondeur ne correspond pas à une variation du déphasage comme l’indique
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la figure A.6.e. Le matériau est donc le même dans le creux et sur la terrasse. En revanche, le
creux de 1 nm de profondeur est corrélé avec un contraste sur l’image de phase démontrant un
changement de nature du matériau dans cette zone. D’autres techniques de caractérisation, telle
que la spectroscopie Raman, peuvent alors être alliées à des mesures AFM afin de déterminer
l’origine de ces contrastes en image de phase. L’acquisition d’une image de phase révélant un
contraste suffisamment prononcé n’est toutefois pas des plus aisées et cette dernière se trouve
parfois complètement bruitée.

Figure A.6 : (a-c) Images AFM topographiques de la surface de 4H-SiC après graphitisation
sous vide à 1475 ◦C pendant 10 minutes. Les images en (b) et (c) correspondent
aux zones mises décrites sur l’image (a) et mettent en évidence des creux corres-
pondant à des variations de hauteur respectives de 0,5 nm et 1 nm. (d-f) Images
AFM de phase des mêmes zones qu’en (a-d).[357]

5 Techniques de diffraction

5.1 Théorie

Le phénomène de diffraction est la diffusion d’un rayonnement électromagnétique conduisant
à la formation d’interférences constructives. Pour cela un rayonnement de longueur d’onde λ est
dirigé sur un matériau cristallin selon un angle d’incidence par rapport à la surface θ comme
ceci est présenté en figure A.7. Lors de la diffusion du rayonnement par des atomes de plans
atomiques espacés d’une distance dhkl à un angle 2θ, la différence de distance de trajet entre deux
(ou plusieurs) ondes vaut dhkl.2sin(θ). Si cette valeur est égale à un multiple n de la longueur
d’onde du faisceau incident, les deux ondes sont en phase et des interférences constructives sont
observées. Il y a alors diffraction. La loi de Bragg relie la différence de trajet avec la longueur
d’onde du faisceau pour l’obtention du phénomène de diffraction de la manière suivante :

nλ = 2dhklsin(θ) (A.1)

Le multiple n correspond ainsi à l’ordre de diffraction. L’analyse de la diffraction d’un rayon-
nement par le cristal permet de mesurer la distance interréticulaire des plans qui le compose et
donc de remonter à ses paramètres de mailles.

Afin de décrire le phénomène de diffraction, il est préférable d’utiliser une notation vectorielle
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Figure A.7 : Représentation schématique de la diffraction d’un faisceau de rayons X par des
plans atomiques d’un cristal.

tout en se plaçant dans le réseau réciproque. Ce réseau est défini par une nouvelle base construite
par les vecteurs −→a *,

−→
b * et −→c * tout en considérant un réseau direct défini par les vecteurs −→a ,

−→
b et −→c . Les vecteurs du réseaux réciproques sont exprimés en fonction de ceux du réseau direct

de la manière suivante :

−→a ∗ =
−→
b ∧ −→c

Vc

−→
b ∗ =

−→c ∧ −→a
Vc

−→c ∗ =
−→a ∧

−→
b

Vc

(A.2)

avec Vc le volume de la maille primitive. La définition même du produit vectoriel implique que
−→a * est perpendiculaire au plan formé par

−→
b et −→c tandis que

−→
b * est perpendiculaire au plan

formé par −→c et −→a . Il en est de même pour −→c * avec le plan originaire des vecteurs −→a et
−→
b . Le

réseau réciproque est généré par combinaisons linéaires de ces vecteurs. Ainsi, un vecteur Hhkl

reliant l’origine du réseau réciproque à quelconque point de coordonnées hkl est perpendiculaire
au plan du cristal d’indice de miller (hkl). Ce vecteur s’exprime par :

−−→
Hhkl = h−→a ∗ + k

−→
b ∗ + l−→c ∗ (A.3)

Les distances dans le réseau réciproque sont l’inverse de celles du réseau direct [358] d’où :

∥∥∥−−→
Hhkl

∥∥∥ = 1
dhkl

= d∗
hkl (A.4)

Un exemple de construction d’un réseau réciproque à partir d’un réseau direct hexagonal est
proposé en figure A.8.

La représentation d’Ewald peut alors être utilisée dans l’espace réciproque pour expliquer les
phénomènes de diffraction d’un cristal. Lors de l’utilisation d’un rayonnement électromagnétique
de longueur d’onde λ cette dernière s’exprime selon 1

λ dans l’espace réciproque et dessine une
sphère (la sphère d’Ewald) centrée autour du cristal étudié. La diffraction du rayonnement est
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Figure A.8 : Représentation schématique d’un réseau hexagonal et du réseau réciproque asso-
cié.

définie par un vecteur de diffusion −→q qui est la différence entre les vecteurs d’onde −→
S et −→

S0

correspondant respectivement au faisceau diffracté et au faisceau incident. La norme de cette
différence

∥∥∥−→S −
−→
S0
∥∥∥ vaut 2sin(θ). La condition pour qu’il y ait diffraction est que le vecteur

−→
S −

−→
S0

λ (placé à l’origine du réseau réciproque) se termine sur un point du réseau réciproque de
coordonnées hkl :

−→
S −

−→
S0

λ
= h−→a ∗ + k

−→
b ∗ + l−→c ∗ = −−→

Hhkl (A.5)

Le point hkl doit donc appartenir à la sphère d’Ewald pour qu’un phénomène de diffraction
soit observé. Cette sphère est alors appelée sphère de réflexion. Une représentation schématique
de la construction d’Ewald est présentée en figure A.9.

Figure A.9 : Représentation schématique de la construction d’Ewald.

Ainsi, à chaque point hkl de l’espace réciproque d’un monocristal parfait devrait corres-

127



Annexes : Méthodes expérimentales

pondre un point de diffraction associé à la réflexion du plan (hkl) en question. Cependant, en
calculant l’amplitude théorique A du faisceau diffracté en fonction des indices h, k et l du plan
considéré, des réflexions interdites apparaissent (intensité diffractée de 0). Cette amplitude est
proportionnelle au facteur de forme F selon la formule suivante :

A
(−−−→
h, k, l

)
∝ F (h, k, l) =

∣∣∣∣ N∑
n

fn (h, k, l) ei2π
(

h−→a ∗+k
−→
b ∗+l−→c ∗

)∣∣∣∣ (A.6)

avec fn les facteurs de diffusion atomique des différents éléments du matériau. Pour le GaN dans
sa structure Wurtzite (cf. section I.1.1.1), l’équation précédente devient :

FGaN (h, k, l) = fGa (h, k, l)
(
1 + ei2π( 2h

3 + k
3 + l

2 ))+ fN (h, k, l)
(
ei2π( 3l

8 ) + ei2π( 2h
3 + k

3 + 7l
8 )) (A.7)

avec fGa et fN les facteurs de diffusion atomique du Ga et du N. Le facteur de structure du GaN
et donc l’intensité de diffraction est nulle pour les conditions suivantes :

— l est impair ;
— 2h + k = 3n, avec n un entier.

Ces conditions sont appelées conditions d’extinction.

5.2 Diffraction des rayons X (DRX)

5.2.1 Configuration de l’appareillage et mesures possibles

Les mesures de diffractions des rayons X (DRX) faites dans cette thèse sont effectuées avec
un diffractomètre Panalytical X’Pert Pro équipé d’un tube cathodique avec une électrode en
cuivre (λ= 1,540598 Å, raie Kα). Cet appareil adopte une configuration dite de Bragg-Brentano
décrite dans la figure A.10. L’échantillon analysé peut être déplacé selon les trois directions x,
y et z de l’espace et orienté selon trois angles ω, φ et χ (ou Ψ). L’angle ω correspond à l’angle
d’incidence entre le faisceau incident et la surface de l’échantillon. L’angle φ est l’angle de rotation
de l’échantillon autour de sa normale. Enfin l’angle χ (ou Ψ) est l’angle de rotation entre les
projections du faisceau incident et diffracté. L’angle 2θ auquel est placé le détecteur correspond
à l’angle entre le faisceau virtuellement transmis à travers l’échantillon et le faisceau diffracté.
Cet angle 2θ est directement relié à la valeur de ω et χ en fonction du plan cristallographique
étudié.

Avec cette configuration d’appareillage, différentes mesures sont communément effectuées :
— mesure selon l’angle ω : variation de l’angle ω pour une position fixe du détecteur

(courbe de basculement ou rocking-curve en anglais). Dans l’espace réciproque ceci se
traduit par un balayage selon un cercle centré sur l’origine. Ce type de mesure est réalisé
pour une faible variation angulaire de ω autour de la position d’une réflexion (hkl) donnée.
La largeur du pic de diffraction obtenu rend compte de la qualité cristalline du matériau.

— mesure selon l’angle 2θ-ω : variation conjointe des angles ω et 2θ. L’angle 2θ varie
deux fois plus vite que l’angle ω. La direction balayée dans l’espace réciproque est une
droite selon −→q . Cette mesure permet une détermination de la distance dhkl du plan de
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Figure A.10 : Représentation schématique de la configuration Bragg-Brentano du diffracto-
mètre.

mêmes indices en fonction de la position angulaire 2θ auquel son pic de diffraction est
observé. Pour des plans (00l) ou bien (hk0), la position du pic renseigne directement sur
certains paramètres de maille du cristal.

— mesure selon l’angle φ : rotation de l’échantillon autour de sa normale. Cela cor-
respond au balayage de l’espace réciproque selon un arc. Ce type de mesure peut être
utilisé pour l’étude d’une réflexion associée à un plan incliné par rapport à la surface
de l’échantillon. Cela permet d’identifier la symétrie associée à la structure cristalline
du matériau. Par exemple, une telle mesure sur 360 ◦ pour le plan incliné (1013) de la
structure Wurtzite de l’InGaN doit donner lieu à la répétition de 6 pics espacés de 60 ◦

associés à une symétrie hexagonale. La résolution angulaire selon l’angle φ est plus faible
que pour les deux mesures précédemment décrites.

— cartographie de l’espace réciproque (RSM, de l’anglais reciprocal space map-
ping) : succession de mesures selon l’angle 2θ-ω avec un décalage de l’angle ω de départ
entre chaque mesure. Cette mesure permet de balayer une surface en 2D de l’espace réci-
proque et se retrouve souvent utilisée pour déterminer la position exacte de plans inclinés
(h et/ou k non nuls et l non nul) permettant de remonter aux paramètres de maille d’un
cristal. Les cartographies de l’espace réciproque sont tracées selon les valeurs du vecteur
d’onde de diffraction (Qx et QZ en nm-1 ou Å-1).

L’angle χ souffre en général d’une faible résolution angulaire et il est donc souvent utilisé
uniquement pour mettre en condition de diffraction un plan incliné par rapport à la surface de
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l’échantillon . La figure A.11 offre une vision schématique des directions balayées par le vecteur de
diffraction −→q lors des mesures. Sur la figure, les arcs de cercle en pointillés violets symbolisent
les réflexions inatteignables car nécessitant que le faisceau incident ou diffracté passe par en
dessous de la surface de l’échantillon.

Figure A.11 : Représentation schématique des directions de l’espace réciproque balayées pour
les mesures selon l’angle ω , 2θ-ω et φ.

Les coordonnées du vecteur −→q dans l’espace réciproque sont données par :

qx = R[cos(ω) − cos(2θ − ω)]

qz = R[sin(ω) + sin(2θ − ω)]
(A.8)

avec R le rayon de la sphère d’Ewald valant 1/λ.

5.2.2 Analyse des contraintes par méthode des sin2(Ψ)

Pour l’analyse des contraintes dans un film mince, une approche consiste en la mesure de la
position angulaire en 2θ-ω de divers plans inclinés selon une même orientation de l’échantillon
(angle φ constant). Les mesures sont effectuées pour des plans donc l’inclinaison avec la surface
de l’échantillon varie (angle Ψ ou χ variable). Les valeurs de ces angles 2θ-ω servent à déterminer
les distances interréticulaires dhkl des plans associés. La différence de distance interréticulaire
entre les valeurs mesurées et les valeurs théoriques d0

hkl pour un matériau non-contraint est
exprimée en une déformation rationnelle ε de la manière suivante :

ε = ln

(
dhkl

d0
hkl

)
(A.9)

La déformation mesurée par cette variation de distance interréticulaire est une déformation
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dans la direction normale au plan diffractant. Cette déformation évolue de façon linéaire en
fonction de l’inclinaison des plans (exprimée selon sin2(Ψ)) et permet de tracer une droite linéaire
dont le coefficient directeur est directement relié à la contrainte dans le film [359].

Pour pouvoir remonter à cette contrainte, il faut tout d’abord introduire la loi de Hooke qui
relie la déformation et la contrainte dans un matériau :

εij = Sijkl · σkl = δijS1σkk + 1
2S2σij (A.10)

avec Sijkl les coefficients d’élasticité du matériau et δij valant 1 quand i = j et 0 quand i ̸= j.
Les valeurs de S1 et S2 s’expriment en fonction du module d’Young E et du module de Poisson
ν de la manière suivante :

S1 = − ν

E
1
2S2 = 1 + ν

E

(A.11)

Pour la structure hexagonale Wurtzite, les facteurs S1 et 1
2S2 sont exprimés ainsi :

S1 = 2S13

1
2S2 = S11 + S12 − 2S13

(A.12)

Dans le cas d’une analyse unidirectionnelle (pour un angle φ donné) pour une couche mince
en négligeant la contrainte normale à la surface (contrainte uniquement dans le plan) et la
contrainte en cisaillement la déformation devient :

εϕΨ = 1
2S2σϕsin2(Ψ) + S1(σ11 + σ22) (A.13)

avec :

σϕ = σ11cos2(ϕ) + σ12sin(2ϕ) + σ22sin2(ϕ) (A.14)

La contrainte peut être considérée comme isotrope et donc σ11 =σ22 tandis que σ12 est nulle.
Ainsi, la déformation selon la direction choisie de l’échantillon en fonction de l’inclinaison

du plan est donnée par :

εϕΨ =
[1

2S2sin2(Ψ) + S1

]
σ (A.15)

Sur un graphique présentant la déformation en fonction de sin2(Ψ), le coefficient directeur
de la droite est donné par 1

2S2σ et permet de remonter à la contrainte dans le film. L’ordonnée à
l’origine vaut, quant à elle, S1σ. La contrainte dans le matériau est nulle en sin2(Ψ)=−S1

1
2 S2

. Une
représentation graphique du tracé est présentée en figure A.12.

Les valeurs des paramètres de maille du matériau étudié peuvent être déduites grâce aux
valeurs de déformations pour les plans perpendiculaires à la surface {h00} ou {0k0} (ε en
sin2(Ψ= 90 ◦) = 1) et pour les plans parallèles à la surface {00l} (ε en sin2(Ψ= 0 ◦) = 0). La
déformation ε(Ψ= 90 ◦) est appliquée au paramètre de maille a théorique du matériau pour
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Figure A.12 : Représentation schématique d’un tracé de la déformation des plans en fonction
de sin2(Ψ) (leur inclinaison).

donner la valeur a0 du matériau déformé. De la même manière, la déformation ε(Ψ= 0 ◦) est
appliquée au paramètre de maille c théorique pour donner c0.

Pour conduire cette analyse pour un alliage d’InGaN de composition inconnue, le calcul de la
déformation associée aux différents plans (hkl) est dans un premier temps réalisé par rapport aux
valeurs d0

hkl du GaN. Le tracé n’est pas correct et la déformation ε n’est pas nulle en sin2(Ψ)=−S1
1
2 S2

.
Cette valeur de déformation non-nulle est donc appliquée à la valeur du paramètre de maille a
théorique du GaN pour en déduire une approximation du paramètre de maille a de l’InGaN en
question. La valeur du paramètre de maille c de l’InGaN est calculée en prenant un rapport c/a
égal à celui du GaN. Ces paramètres de mailles permettent de remonter à une approximation de
la concentration en In de l’alliage d’InGaN. Les valeurs théoriques a et c d’un alliage d’InGaN
à la concentration approximée sont réutilisées pour un nouveau calcul de déformation et donc
un nouveau tracé (nouvelle valeur de rapport c/a). L’opération est renouvelée jusqu’à ne plus
observer de variation dans les paramètres de mailles obtenus. Une estimation de la concentration
est alors recueillie en plus de la contrainte dans le film grâce au coefficient directeur de la droite
tracée.

5.3 Diffraction électronique

Dans le cas de la diffraction des électrons, la longueur d’onde associée à ces derniers est reliée
à leur masse et leur vitesse par la relation de De Broglie :

λ = h

m · v
(A.16)

avec h la constante de Planck (6,626.10-34 J.s), m la masse d’un électron (9,1094.10-31 kg), v
la vitesse de l’électron. La vitesse de l’électron peut être calculée en déterminant son énergie
cinétique pour une tension d’accélération donnée sachant :

E = 1
2mv2 = qV (A.17)
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Ainsi, la vitesse de l’électron vaut :

v =

√
2qV

m
(A.18)

avec q la charge d’un électron (1,602.10-19 C), V la tension d’accélération (en Volts).
Deux techniques principales se distinguent en diffraction électronique : la diffraction d’élec-

trons lents (LEED, de l’anglais low energy electron diffraction) et la diffraction d’électrons de
haute énergie en incidence rasante (RHEED, de l’anglais reflection high-energy electron diffrac-
tion). Pour la première technique, un faisceau d’électrons d’énergie généralement comprise en
50 et 200 eV est focalisé sur la surface de l’échantillon avec un certains angle par rapport à
la normale. La faible énergie des électrons conduit à une faible profondeur de pénétration de
ces derniers dans le matériau (inférieure à 1 nm). En RHEED, les électrons ont une énergie
bien supérieure (E > 1 keV) et le faisceau est placé en incidence rasante avec l’échantillon. Ceci
conduit encore une fois à une faible profondeur de pénétration des électrons. Les configurations
de mesures pour ces deux techniques sont présentées en figure A.13.

Figure A.13 : Représentations schématiques des configurations de mesures en (a) LEED et (b)
en RHEED.

Ainsi, avec ces deux techniques, seuls les plans atomiques perpendiculaires à la surface
peuvent donc être sondés. La diffraction est donc en 2D et la construction d’Ewald associée
se fait avec des barreaux plutôt que des nœuds. Un exemple est donné en figure A.14. L’aug-
mentation de l’énergie des électrons (donc de la tension d’accélération) permet d’augmenter le
nombre de plans observés simultanément par diffraction. De plus, cette augmentation conduit à
la diminution des distances entre les réflexions observées.

En LEED, le cliché de diffraction présente des tâches de diffraction sur l’écran fluorescent
représentant directement le réseau réciproque de la surface observée. En RHEED, la diffraction
des plans atomiques donne lieu à la formation de traits verticaux sur l’écran fluorescent. Ces deux
techniques sont très sensibles à l’état de surface de l’échantillon. En LEED, une rugosification
de la surface entraîne une extinction progressive du cliché. En RHEED, une rugosification de la
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Figure A.14 : Représentation schématique de la construction d’Ewald pour la diffraction élec-
tronique (LEED et RHEED).

surface amène le faisceau incident à traverser les aspérités (ou îlots) en surface de l’échantillon
grâce à la grande énergie des électrons utilisés. La diffraction a donc lieu par transmission dans
le volume de matériau traversé. Le cliché obtenu est ainsi un réseau de points représentant une
coupe transversale (perpendiculaire à la surface de l’échantillon) dans le réseau réciproque du
matériau. Pour les deux techniques, lors de l’apparition d’un désordre cristallin dans le plan de
l’échantillon, les motifs de diffraction (point en LEED ou traits en RHEED) se transforment en
arcs de cercle.

6 Microscopie électronique

La microscopie électronique consiste en l’utilisation d’un faisceau incident d’électrons pour
l’observation de la surface ou du volume d’un échantillon. Ce faisceau est focalisé à l’aide d’ai-
mants et bobines disposés au sein d’une colonne analogiquement aux lentilles d’un microscope
optique. De par la nature diverse des interactions possibles entre les électrons et la matière,
dont une description est représentée en figure A.15, la microscopie électronique permet une
grande possibilité de modes d’imagerie [360, 361] . La dimension du volume d’interaction entre
l’échantillon et le faisceau d’électrons dépend de la nature chimique des éléments présents dans
le matériau.

6.1 Microscopie électronique à balayage (MEB)

En microscopie électronique à balayage (MEB), un faisceau d’électrons est focalisé et balaye la
surface d’un échantillon selon une aire d’analyse définie. Par cette technique, la génération d’élec-
trons secondaires, arrachés du matériau par le faisceau primaire, sert à la formation d’images
de la topographie de surface de l’échantillon. Deux détecteurs principaux sont utilisés pour
l’acquisition de signal provenant de ces électrons. D’un côté, le détecteur Everhard-Thornley,
disposé hors de l’alignement colonne-échantillon et incliné par rapport au faisceau incident,
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Figure A.15 : Représentation schématique du volume d’interaction entre un faisceau d’élec-
trons incident et un matériau et des différents rayonnement émis, diffusés ou
transmis.

permet de capter les électrons secondaires et retro-diffusés lorsqu’il est polarisé. De l’autre, on
retrouve un détecteur interne à la colonne électronique donc aligné avec la direction du faisceau
électronique. Uniquement les électrons secondaires de plus faible énergie sont détectés par ce
dernier [362]. La quantité d’électrons secondaires de plus faible énergie extraits de la surface de
l’échantillon dépend de son travail de sortie. Les images acquises avec le détecteur interne à la
colonne renseignent donc sur les disparités de travail de sortie de l’échantillon. Dans le cas du
graphène, cela permet l’identification du nombre de couches de carbones superposées localement
[363, 364]. Les électrons rétrodiffusés (BSE, de l’anglais backscattered electrons) proviennent de
la diffusion quasi élastique (avec une faible perte d’énergie) des électrons du faisceau incident
par les atomes de l’échantillon étudié. Ce phénomène de diffusion est d’autant plus important
à mesure que le numéro atomique des éléments concernés augmente. Une image en électrons
rétrodiffusés permet ainsi de donner un aperçu des différences de nature chimique présentes
dans un matériau. Des différences de composition peuvent être observées selon une variation
du contraste au sein de l’image, avec les zones les plus claires correspondant à des éléments
chimiques plus lourds que dans des zones sombres. Les informations quant aux numéros ato-
miques moyens correspondant aux différents contrastes d’une image d’électrons rétrodiffusés
restent néanmoins relatives. D’autre part, les électrons rétrodiffusés en direction de la surface de
l’échantillon forment un faisceau d’électrons pouvant entrer en conditions de diffraction avec des
plans atomiques du réseau cristallin satisfaisant la loi de Bragg. Ces électrons diffractés forment
des cônes de diffraction émergent de la surface de l’échantillon et dont l’intersection avec un
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écran phosphorescent forme des lignes dites de Kikuchi. Le motif créé par ces différentes lignes
rend compte de l’orientation cristalline du matériau dans la zone étudiée. Lors d’un balayage
de la surface de l’échantillon, une acquisition de tels motifs de diffraction permet de réaliser
une cartographie de diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD, de l’anglais electron backscatter
diffraction) révélant les différences d’orientations cristallines du matériau étudié. Généralement,
deux voire trois cartographies sont générées pour représenter les variations d’orientations selon
la direction perpendiculaire à la surface de l’échantillon (cartographie Z) et selon une ou deux
directions parallèles au plan de l’échantillon (cartographie X et/ou Y). Il est alors possible d’étu-
dier les inhomogénéités d’orientation d’un film mince selon sa direction de croissance (son axe c
par exemple), qui représente l’inclinaison des différents grains par rapport à la surface, ainsi que
ces inhomogénéités dans le plan de l’échantillon, qui correspond à la désorientation rotationnelle
de ces grains. Une cartographie de qualité de motif de diffraction peut être obtenue en mesurant
le contraste d’intensité entre les lignes de Kikuchi et le fond continu. Elle renseigne sur l’intensité
de diffraction localement et permet de révéler des joints de grains ainsi que des zones amorphes
avec un contraste noir. D’autres interactions électron-matière sont responsables de l’émission
d’électrons Auger et de rayons X dépendant de la nature chimique des atomes présents dans
le matériau. Les techniques d’imageries et de spectroscopies associées en MEB n’ont cependant
pas été utilisées et ne seront pas décrites ici. Enfin, l’émission de photons due au phénomène de
cathodoluminescence sera présentée en Annexes.7.2.

6.2 Microscopie électronique en transmission (TEM-STEM)

En microscopie électronique en transmission (MET ou TEM, de l’anglais transmission elec-
tron microscopy), l’imagerie repose sur la collecte des électrons traversant le volume de l’échan-
tillon et diffusés en direction de détecteurs annulaires dont la position varie en fonction du type
d’imagerie. Le faisceau incident d’électrons peut balayer l’échantillon, on parle alors de STEM
(scanning transmission electron microscopie). C’est la technique utilisée dans cette thèse. L’épais-
seur de l’échantillon se doit d’être de l’ordre de 100 nm ou moins afin qu’une quantité suffisante
d’électrons puissent traverser le matériau. De ce fait, une préparation spécifique est généralement
requise afin d’amincir l’échantillon entier par polissage ou bien le prélèvement et l’amincissement
d’une portion de celui-ci par faisceau d’ion focalisé (FIB, de l’anglais focalised ion beam). Deux
types d’images ont été acquises en STEM correspondant à la détection d’électrons à différents
angles dont une représentation est donnée en figure A.16. La transmission directe et la diffusion
d’électrons à des petits angles conduit à la formation d’images en champ clair (BF, de l’anglais
bright field). Le fond clair de l’image est formé par le faisceau directement transmis tandis que les
contrastes plus sombres correspondent aux différents matériaux observés. Ce mode d’imagerie
est sensible aux numéros atomiques des éléments de l’échantillon et présente ainsi un contraste
en conséquence. Néanmoins, le contraste observé dépend aussi de l’intensité de diffraction des
électrons traversant le matériau par divers plans cristallins de ce dernier en fonction de son
orientation par rapport au faisceau. La détermination de la différence de masse atomique entre
deux zones de contrastes différents n’est pas sans équivoque. A contrario, l’observation de dé-
fauts structuraux tels que des dislocations est renforcée de part la sensibilité à l’intensité de
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diffraction des électrons. Un deuxième type d’imagerie en champ sombre (HAADF, high-angle
annular dark field) reposant sur la collection d’électrons diffusés à plus grand angle est utilisé.
Sa sensibilité au numéro atomique des espèces est accrue. Le contraste observé sur de telles
images permet de discriminer avec plus de certitudes différentes zones de contrastes en fonction
du numéro atomique moyen correspondant. Les deux types d’imageries en champ sombre et
champ clair produisent des images de contrastes opposés. Sur une image en champ sombre, un
contraste plus clair indique un numéro atomique moyen plus élevé que dans une zone sombre.

Figure A.16 : Représentation schématique de la configuration de collecte des électrons en fonc-
tion du mode d’imagerie pour différents angles de diffusion des électrons tra-
versant le matériau. Ici, BF (de l’anglais bright field) signifie la détection pour
l’imagerie en champ clair et HAADF (de l’anglais high-angle annular dark field)
correspond à l’imagerie en champ sombre.

La microscopie électronique en transmission permet d’atteindre une résolution d’image à
l’échelle atomique grâce aux faibles longueurs d’ondes associées aux électrons pour des éner-
gies de plusieurs milliers d’électronvolts. Une image de haute résolution en TEM permet une
observation directe de la position de rangées atomiques lorsque le matériau étudié est orienté
selon une direction cristalline particulière. Le réseau réciproque d’un matériau correspondant
à une transformée de Fourier du réseau direct, il est possible d’obtenir une construction de ce
réseau réciproque en effectuant une transformée de Fourier d’une image en TEM/STEM. Il en
résulte une image présentant un réseau de points correspondant chacun à un plan réticulaire
du cristal observé. Après indexation de cette représentation du réseau réciproque, il est possible
d’en déduire l’orientation d’un cristal par rapport à la direction d’observation.
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7 Mesures optiques

7.1 Photoluminescence (PL)

La photoluminescence (PL) consiste en l’excitation des électrons de la bande de valence d’un
matériau vers sa bande de conduction par l’absorption de photons. Ces électrons peuvent se
recombiner avec des trous disponibles dans le matériau donnant lieu à l’émission d’un photon.
Dans le cas d’un matériau semi-conducteur, l’énergie de ce photon est directement reliée à son
énergie de bande interdite. Néanmoins, l’énergie du photon n’est pas exactement égale à celle de
la bande interdite sous l’effet du décalage de Stokes [365]. L’énergie d’émission observée pour un
matériau est inférieure à son énergie d’absorption, qui elle, correspond à la valeur de l’énergie
de la bande interdite. Il nécessaire de prendre en compte ce décalage énergétique afin de déduire
l’énergie de la bande interdite d’un semi-conducteur à partir de mesures en PL. Les spectres de
PL présentés dans le cadre de cette thèse ont été acquis à l’aide d’un spectromètre équipé d’un
réseau de diffraction de 150 tr.mm-1. Un laser à argon doublé en fréquence a été utilisé pour une
énergie d’excitation de 5,08 eV (244 nm).

7.2 Cathodoluminescence (CL)

Le principe de la cathodoluminescence (CL) est similaire à celui de la PL à la différence près
que l’excitation du matériau s’effectue par l’exposition à un flux d’électrons. Elle ne représente
qu’une partie des conséquences des interactions électron-matières possibles (cf. Annexes.6). Les
paires électron-trous générés dans le matériau résultent d’interactions inélastiques avec le fais-
ceau d’électrons incident. La CL s’opère dans un MEB. Il est donc possible d’acquérir une image
MEB afin d’observer la surface de l’échantillon pour ensuite effectuer des mesures de CL. Trois
mesures sont en général réalisables. Premièrement, il est possible d’acquérir un spectre de CL
moyen correspondant à toute la zone d’observation ou une partie de celle-ci en MEB. Il est
aussi de faire l’acquisition d’un spectre en un point localisé de l’échantillon. Enfin, la CL permet
de réaliser une cartographie de spectres sur une zone d’analyse définie en MEB. Sur une telle
cartographie, un spectre de CL est acquis en chaque pixel de l’image MEB lors du balayage.
Une correspondance spatiale entre l’émission CL et la morphologie de surface de l’échantillon
peut être effectuée. L’avantage de la CL par rapport à la PL réside dans sa résolution spatiale
bien meilleure grâce à l’utilisation d’électrons. La résolution spatiale est définie par le volume
d’interaction entre le faisceau d’électrons et l’échantillon, qui dépend de l’énergie des électrons
du faisceau incident. Une cartographie de CL peut être représentée selon plusieurs aspects. Une
cartographie d’intensité (dite panchromatique) révèle l’intensité maximale d’émission en chaque
point de mesure. D’une manière similaire, il est courant de représenter une ou plusieurs cartogra-
phies du maximum d’intensité d’émission pour une ou plusieurs gammes de longueurs d’ondes
données. Enfin, une cartographie de la longueur d’onde d’émission au maximum d’intensité est
couramment utilisée pour révéler des différences de compositions ou de relaxation notamment
dans le cas de l’InGaN. Les mesures en CL présentées ici ont été effectuées avec un MEB Rosa
de l’entreprise Attolight équipé d’un système de télescope de Cassegrain pour la collection des
photons. Une énergie d’électrons de 3 keV est utilisé comme source d’excitation pour une taille de
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sonde inférieure à 3 nm. Les spectres sont acquis à l’aide d’un réseau de diffraction de 150 tr.mm-1

et d’une caméra CCD (de l’anglais charge coupled device). Toutes les mesures ont été effectuées
à 10 K à l’aide d’un refroidissement à l’hélium liquide. La figure A.17 représente la dimension du
volume d’interaction des électrons d’un faisceau similaire aux conditions expérimentales utilisées
avec un alliage d’InGaN à 10 % d’In.

Figure A.17 : Simulation Monte-Carlo réalisée avec le logiciel CASINO ("Monte-Carlo simula-
tion of electron trajectory in solids", développé par l’université de Sherbrooke)
du volume d’interaction d’un faisceau d’électrons d’une énergie de 3 keV et de
3 nm de diamètre avec un alliage d’InGaN avec 10 % d’In. Les différentes lignes
de couleurs indiquent la quantité d’énergie restante des électrons (en pourcen-
tage de leur énergie initiale) en fonction de leur profondeur de pénétration dans
le matériau.

8 Microscopie électronique par photo-émission (PEEM)

La microscopie électronique par photo-émission (PEEM, de l’anglais photoemission electron
microscopy) repose sur l’effet photoélectrique. Lors de l’absorption d’un photon d’énergie E0 par
un matériau, tout électron dont l’énergie de liaison (EL) est inférieure à celle du rayonnement
peut être arraché. Des longueurs d’ondes d’excitation dans le domaine des ultraviolets (UVs)
et des rayons X (RX) sont ainsi utilisées. La différence d’énergie entre le faisceau incident et
l’énergie de liaison de l’électron arraché confère une énergie cinétique à cet électron. Afin d’être
extrait du matériau, l’électron doit acquérir une énergie cinétique supérieure au travail de sortie
ϕéch de la surface de l’échantillon. Ce travail de sortie est défini par l’énergie du matériau
possèdant N électron EN et l’énergie de ce même matériau avec un déficit d’un électron EN-1

tout en considérant l’énergie de l’électron extrait au repos défini par le niveau du vide EV.
L’énergie EV est définie pour distance considérée comme infinie entre l’électron extrait et la
surface du matériau. Le travail de sortie s’exprime selon :

ϕéch = (EN−1 + EV ) − EN (A.1)
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Dans les conditions réelles, l’extraction d’un électron de la surface (EN - EN-1) représente un
changement d’état thermodynamique correspondant au potentiel chimique μ. Ce potentiel chi-
mique correspond lui-même au niveau de Fermi EF qui est l’énergie pour laquelle la probabilité
d’occupation d’un état vaut 1/2. À 0 K, ce niveau correspond à la plus haute énergie d’occupa-
tion, ainsi tous les niveaux supérieurs sont vides et ceux inférieurs occupés. Les électrons proches
de ce niveau sont les plus facilement extractibles. Pour un semi-conducteur intrinsèque, le niveau
de Fermi se situe au milieu de l’énergie de bande interdite. Un dopage n rapprochera ce niveau
de la bande de conduction tandis qu’un dopage p le rapprochera dans la bande de valence. Le
travail de sortie s’exprime au final en fonction de EF par :

ϕéch = EV − EF (A.2)

On exprime alors l’énergie cinétique Ec de l’électron arraché du matériau par :

Ec = E0 − EL − ϕéch (A.3)

Deux représentations schématiques de ce processus d’extraction d’électron sont présentées
en figure A.18.a,b. Trois types de photo-électrons sont émis par ce procédé :

— les électrons secondaires, résultant de collisions inélastiques des photo-électrons dans le
matériau, possèdent les énergies cinétiques les plus faibles et l’étude de leur seuil de
photo-émission renseigne directement sur le travail de sortie de la surface ;

— les électrons de cœur dont l’énergie est dépendante de la nature des éléments présents
dans le matériau ainsi que leur environnement chimique ;

— les électrons de valence, aux plus hautes énergies cinétiques, proviennent d’états proches
du niveau de Fermi et permettent l’étude de la structure de bande en surface de l’échan-
tillon.

Ces différents types d’électrons sont mis en évidence en figure A.18.c en fonction de leur énergie
cinétique.

La microscopie de photo-émission d’électrons s’effectue sous ultra-vide selon plusieurs modes
d’acquisition possibles. Le premier mode d’utilisation est le mode microscopique direct qui
consiste simplement en l’acquisition des électrons secondaires provenant de la surface afin de
reconstituer une image de la topographie de surface à l’instar d’un MEB. Néanmoins, aucun ba-
layage n’est nécessaire car l’échantillon est la source des électrons. L’acquisition se fait en plein
champ. Le second mode est le mode micro-spectroscopique avec lequel il est possible de mesurer
le spectre de photo-émission (cf. figure A.18.b) de l’échantillon selon le champ de vue du micro-
scope. Enfin, il existe un mode spectro-microscopique pour lequel une série d’images d’intensité
de photo-émission de la surface est réalisée pour différentes énergies cinétiques de photo-émission
grâce à un filtrage énergétique des électrons (cf. figure A.19. Ainsi, pour chaque pixel une courbe
d’intensité de photo-émission en fonction de l’énergie cinétique des électrons collectés Ec peut
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Figure A.18 : (a) Représentation schématique du processus de génération d’un photo-électron
au sein d’un matériau et des énergies mises en jeu. La flèche ondulée rouge repré-
sente les photons incidents d’énergie E0. L’étincelle jaune indique l’arrachement
d’un électron se dirigeant vers la surface selon la flèche bleue avec une énergie
E0 - EL (son énergie de liaison). Il est extrait du matériau avec une énergie Ec
après retranchement du travail de sortie de surface ϕ en vert. (b) Représen-
tation schématique en terme d’énergie de la génération de photo-électrons au
sein d’un matériau. Les énergies et les couleurs représentées correspondent à
celles décrites en (a). (c) Graphique schématique des différents types électrons
photo-émis en fonction de leur énergie cinétique [366].

être tracée. Cette énergie cinétique est habituellement exprimée par rapport à l’énergie de Fermi
par Ec = E - EF. Le travail de sortie local correspond alors au seuil de photo-émission qui n’est
autre que l’énergie cinétique minimale à partir de laquelle des électrons photo-émis sont col-
lectés. Ce seuil de photo-émission est déterminé en calculant l’interception entre une régression
linéaire du signal acquis pour les plus faibles énergies cinétiques d’électrons collectés et l’axe des
abscisses. Il est alors possible de générer une cartographie de travail de sortie pour chaque pixel
la zone d’analyse.

D’autre part, la configuration d’un microscope électronique par photo-émission, exposée en
figure A.20.a, permet de connaitre la direction angulaire prise par les électrons émis en fonction
de l’angle avec le faisceau lumineux incident. La direction angulaire d’un électron associée à son
énergie permet de connaître sa quantité de mouvement. L’angle Φ renseigne ainsi sur la quantité
de mouvement dans le plan de l’échantillon de l’électron émis. Cette quantité de mouvement est
conservée par rapport à celle de l’électron au sein du matériau. Pour un champ d’analyse donné,
en sélectionnant une énergie cinétique des électrons observés, il est alors possible d’obtenir une
image résolue en quantité de mouvement à partir de la distribution angulaire et l’énergie des
électrons collectés. En réalisant une série d’acquisitions à différentes énergies cinétiques jusqu’à
atteindre l’énergie cinétique maximum de photo-émission correspondant au niveau de Fermi (E -
EF = 0), il est possible de reconstituer la structure de bande en surface de l’échantillon, chaque
image étant une coupe en énergie à travers la structure de bande dans l’espace réciproque. On
parle alors de k-PEEM du fait de la résolution de l’image selon la quantité de mouvement. La
figure A.20.b,c met en évidence l’acquisition de deux images en k-PEEM pour une monocouche
de graphène à deux énergies cinétiques d’observation [312]. On retrouve la position du point
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Figure A.19 : Exemple du principe de mesure de spectro-microscopie filtrée en énergie pour
la détermination du travail de sortie. Une série d’images (sur la gauche) d’in-
tensité d’émission est acquise pour différentes énergies cinétiques croissantes E -
EF. La gamme d’énergie cinétique sélectionnée permet de ne s’intéresser qu’aux
électrons secondaires émis. L’intensité en chaque pixel de la série d’images per-
met de reconstruire un spectre d’intensité d’émission en fonction de E - EF (sur
la droite). L’intersection avec l’axe des abscisses de la régression linéaire de la
courbe au seuil niveau du seuil d’émission donne la valeur du travail de sortie.
[367]

de Dirac correspondant à l’intersection des cônes de Dirac à une énergie de 0,5 eV en dessous
du niveau de Fermi. Cela évoque donc un dopage n de la couche étudiée. D’autre part, la
morphologie de cônes adoptée par les bandes est révélée pour une observation à 2 eV sous le
niveau de Fermi.

Des éléments complémentaires concernant la microscopie électronique par photo-émission
d’un point de vue théorique mais aussi expérimental peuvent être trouvées dans la littérature
[366, 368]. Dans cette thèse, un microscope NanoESCA équipé d’une source de rayons X exploi-
tant une raie caractéristique de l’hélium (He I à E = 21,22 eV) a été utilisé.
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Figure A.20 : (a) Représentation schématique de la configuration d’un appareillage pour la
réalisation de mesures en PEEM. Les angles de sorties Φ et Θ d’un électron
photo-émis sont mis en évidence en vert. (b-c) Images résolues en quantité de
mouvement de la distribution électronique d’une monocouche de graphène à
deux énergies d’observation respectives de 0,5 eV et 2 eV en dessous du niveau
de Fermi [312].
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émis. L’intensité en chaque pixel de la série d’images permet de re-
construire un spectre d’intensité d’émission en fonction de E - EF

(sur la droite). L’intersection avec l’axe des abscisses de la régres-
sion linéaire de la courbe au seuil niveau du seuil d’émission donne
la valeur du travail de sortie. [367] . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 142

Figure A.20: (a) Représentation schématique de la configuration d’un appareillage
pour la réalisation de mesures en PEEM. Les angles de sorties Φ et Θ
d’un électron photo-émis sont mis en évidence en vert. (b-c) Images
résolues en quantité de mouvement de la distribution électronique
d’une monocouche de graphène à deux énergies d’observation res-
pectives de 0,5 eV et 2 eV en dessous du niveau de Fermi [312]. . . . 143
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Résumé

Ce travail de thèse présente l’étude de la croissance d’InGaN sur graphène/SiC qui est motivée par l’ob-
tention d’un film d’InGaN complètement relaxé avec une concentration en indium la plus élevée possible.
L’état de relaxation de l’InGaN s’avère être crucial pour la fabrication de diodes électroluminescentes
(LEDs) notamment pour une émission efficace à grande longueur d’onde. L’utilisation d’un matériau
2D comme substrat permet en théorie d’empêcher la formation de liaisons chimiques avec le matériau
épitaxié limitant la contrainte dans celui-ci. Un aspect fondamental de la croissance sur un matériau
2D comme le graphène est la préservation de ce dernier afin d’éviter que la croissance ne s’initie sur le
substrat sous-jacent de SiC.
Deux techniques de croissance, l’épitaxie par jet moléculaire (EJM) et l’épitaxie en phase vapeur aux
organométalliques (EPVOM) ont été mises en œuvre dans cette thèse. Dans un premier temps, l’EJM
a permis de nucléer puis croître une couche mince d’InGaN à faible concentration en indium sans
endommagement du graphène bien qu’une contrainte en tension soit toutefois présente dans le matériau.
La modification de l’étape de nucléation grâce à l’utilisation d’aluminium en début de croissance a
permis de diminuer la température de croissance et d’augmenter la concentration en indium dans les
films d’InGaN obtenus mais au détriment de leur qualité cristalline. Un effet compliant de l’AlN a pu
être mis en évidence lors de son intercalation entre le graphène et l’InGaN. Dans un second temps,
la croissance de l’InGaN par EPVOM n’a été possible qu’en dégradant le graphène. La nucléation de
l’alliage sous forme d’îlots pyramidaux s’initie sur le substrat de SiC à travers des ouvertures dans le
graphène. La croissance de multi-puits quantiques en surface de ces îlots a permis d’obtenir une émission
de lumière allant du bleu au rouge en fonction de la densité de nucléation locale. Une structuration du
graphène par lithographie par faisceau d’électrons a ainsi été réalisée afin de contrôler la localisation et la
densité des sites de nucléation. Cette approche démontre une sélectivité de croissance qui reste à améliorer.

Mots-clés : InGaN, graphène, épitaxie par jet moléculaire (EJM), épitaxie par phase vapeur aux
organométalliques (EPVOM)

Abstract

The herein manuscript describes the study of the growth of InGaN on graphene/SiC. This work aims to
obtain a fully relaxed InGaN film with the highest possible indium concentration. The strain state of this
alloy is of a great importance for long emission wavelength light emitting diodes (LEDs). A 2D material
free of dangling bonds theoretically allows a strain-free state of the material grown on its surface. One of
the key aspect of the growth on such a 2D surface lies on its preservation in order to prevent the growth
to start on the underlying bulk substrate (SiC here).
Two growth techniques ; molecular beam epitaxy (MBE) and metalorganic vapor phase epitaxy (MOVPE)
were used to carry out this study. MBE demonstrated the nucleation and the growth of InGaN with a
low indium concentration without degradation of graphene. The alloy appears however to be tensively
strained. An alternative nucleation step using aluminum leads to an enhanced nucleation density and
allows the growth of InGaN at a lower temperature and a higher indium content. A compliant effect of
AlN could be demonstrated by inserting a thin layer of AlN between graphene and InGaN. EPVOM
growth failed to nucleate InGaN without damaging graphene. The InGaN seeds are hexagonal pyramids
grown on the SiC substrate through defects in graphene. The growth of multi-quantum wells on the
surface of the nuclei resulted in light emission ranging from blue to red depending on the local nucleation
density. A patterning of the graphene layer (by electron beam lithography) was thus used in order to
control the localization and the density of the nucleation sites. This approach demonstrates a growth
selectivity that remains to be improved.

Keywords : InGaN, graphene, molecular beam epitaxy (MBE), metalorganic vapor-phase epitaxy
(MOVPE)
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