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Titre : Spintronique avec des Matériaux 2Ds : Manipulation des Interfaces......................................................................... 

Mots clés : Spintronique, Graphène, Nanotechnologie, Magnétisme, Microélectronique 

Résumé : Le magnétisme a joué un rôle clé dans la 
récente révolution du stockage des données. La quantité 
d'information stockée a été multipliée par 10000 au cours 
des 20 dernières années. Derrière les centres de données 
massifs et les nouvelles mémoires magnétiques ultra-
rapides et à faible consommation (MRAMs), on retrouve 
le même concept physique : la spintronique. En 
spintronique, l'information n'est plus seulement portée 
par la charge de l'électron comme dans les technologies 
basées sur les transistors CMOS, mais aussi par son spin. 
En parallèle, le domaine des matériaux 2D a explosé, avec 
des résultats expérimentaux mettant en évidence des 
propriétés uniques pouvant convenir à des applications. 
L'introduction de matériaux 2D atomiquement minces 
dans les dispositifs de spintronique semble être 
théoriquement très prometteuse mais 
expérimentalement difficile. En effet, par exemple, on 
s'attend à ce que le graphène soit un excellent filtre en 
spin une fois associé à certains ferromagnétiques dans 
des jonctions tunnel magnétiques. Cependant, les 
preuves expérimentales de tels phénomènes 
commencent seulement à être dévoilées. L'intégration 
difficile du graphène et d'autres matériaux 2D dans des 
dispositifs spintroniques constitue un défi important pour 
la préservation et le contrôle des signaux de spin. 
Dans cette thèse, nous montrons d'abord comment 
intégrer le graphène et le semi-conducteur 2D WS2 dans 
des jonctions tunnel magnétiques fonctionnelles tout en 
préservant des interfaces de haute qualité. Cela nous 
permet d'étudier les propriétés de filtrage de spin liées à 
la structure de bande du graphène et du WS2, et de 
discuter de la façon dont ces effets évoluent avec 
l'empilement des couches pour finalement identifier de 
nouveaux mécanismes. Les signaux de spin mesurés sont 
bien supérieurs à l'état de l'art dans les deux cas, 
 
 

atteignant un filtrage en spin quasi-parfait pour le 
graphène multicouche. Nous montrons en outre que 
les 2D développent également une polarisation en spin 
qui dépend fortement du couplage et de l'hybridation 
avec une électrode ferromagnétique métallique. À 
partir de ce résultat, nous montrons enfin qu'il est 
même possible de créer une jonction tunnel 
magnétique basée sur une électrode artificielle de 
graphène polarisée en spin en induisant une 
polarisation en spin par des effets de proximité avec un 
isolant ferromagnétique. Ces différentes études 
soulignent que le filtrage en spin des structures de 
bande des matériaux 2D et les effets de proximité sont 
des outils puissants pour manipuler les courants de 
spin. Un processus in-situ polyvalent à grande échelle 
est maintenant nécessaire pour adapter précisément 
les hétérostructures 2D afin d'exploiter pleinement ces 
mécanismes fondamentaux. Dans cette direction, le 
dépôt par ablation laser pulsé (PLD) est démontré 
comme étant une plateforme permettant de faire 
croître des matériaux 2D et des hétérostructures de 
van der Waals en modifiant leur structure de bande et 
en définissant un puits quantique de référence. Ce 
travail représente la première démonstration de 
l'ingénierie de bande de barrière tunnel pour les 
jonction tunnel magnétiques grâce à des 
hétérostructures de semi-conducteurs 2D à grande 
échelle. 
Dans l'ensemble, ce travail met en évidence les 
mécanismes de filtrage en spin qui découlent des 
propriétés uniques des matériaux 2D, ouvrant ainsi la 
voie au développement de dispositifs spintroniques 
entièrement basés sur les 2Ds d'une grande 
polyvalence. 
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Title : Spintronics with 2D Materials : Interfaces Manipulation ............................................................................................ 

Keywords : Spintronics, Graphene, Nanotechnology, Magnetism, Microelectronics 

Abstract : Magnetism played a key role in the recent data 
storage revolution. The amount of stored information has 
been multiplied by 10000 over the last 20 years. Behind 
the massive data centers and new ultra-fast and low-
power magnetic memories (MRAMS), one can find the 
same physical concept: spintronics. In spintronics, the 
information is no longer carried solely by the charge of 
the electron as in CMOS-based technologies, but also by 
its spin. In parallel, the field of 2D materials as exploded, 
with experimental results highlighting unique properties 
foreseen to be suitable for applications. The recent 
introduction of atomically thin 2D materials in spintronics 
devices seem to be theoretically very promising but 
experimentally challenging. Indeed, for example, 
graphene is expected to be an excellent spin filter once 
associated to some ferromagnets in Magnetic Tunnel 
Junctions (MTJs). However, experimental evidences of 
such phenomena are only starting to be unveiled. The 
difficult integration of graphene and other 2D materials 
in spintronics devices set a strong challenge toward the 
preservation and control of spin signals. 
In this thesis, we first show how to integrate graphene 
and the 2D semiconductor WS2 in functional MTJs while 
preserving high quality interfaces. This allows us to study 
band structure related spin-filtering properties of 
graphene and WS2, and discuss how these effects evolve 
with the layer stacking eventually identifying novel 
mechanisms. Measured spin signals are well above state  
 
 

of the art in both cases, reaching almost perfect spin 
filtering for multilayer graphene. We further show that 
2Ds also develop a spin polarization strongly depending 
on the coupling and hybridization with a transition 
metal ferromagnetic electrode. Building from this 
result, we finally show that it is even possible to create 
an MTJ based on an artificial spin polarized graphene 
electrode by inducing a spin polarization through 
proximity effects with a ferromagnetic insulator. These 
different studies highlight that 2D materials band 
structures spin filtering and proximity effects are 
powerful tools to manipulate spin currents. A large-
scale versatile in-situ process is now required to 
precisely tailor 2D heterostructures in order to fully 
exploit these fundamental mechanisms. In this 
direction, Pulsed Laser Deposition (PLD) is 
demonstrated as a platform to grow 2D materials and 
van der Waals heterostructures by engineering their 
bandgap landscape and define a reference quantum 
well. This work represents the first demonstration of 
tunnelling barrier band-gap engineering for MTJs 
thanks to large-scale 2D semiconductors 
heterostructures. 

Overall, this work unravels spin filtering 
mechanisms arising thanks to the unique properties of 
2D materials paving the way to develop fully 2D based 
spintronic devices with a huge versatility. 
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Introduction générale 
 
La quantité d’information stockée a été multipliée par 10000 ces 20 dernières années. 
Derrière les immenses data centers du Cloud et les nouvelles mémoires magnétiques ultra-
rapides à faible coût énergétique (les MRAMs), on trouve le même concept physique, celui de 
la spintronique. L’information n’est alors plus portée par la charge électronique comme pour 
les technologies basées sur le silicium, mais par le spin de l’électron. Le codage d’information 
binaire est donc possible par la mesure du spin de l’électron. Au-delà de ses applications 
triomphantes, notamment avec les disques durs distribués par millions chaque année, la 
spintronique propose de nouvelles alternatives technologiques potentiellement propices au 
calcul neuromorphique et stochastique qui pourraient être une alternative au calcul 
quantique. Qu’il s’agisse de technologies existantes ou à venir, la spintronique requière le 
contrôle de courants électroniques polarisés en spin. 
 
Parallèlement, la discipline des matériaux 2Ds a émergé, dévoilant expérimentalement leurs 
propriétés uniques. En particulier, ces matériaux d’épaisseur atomique ont déjà montré des 
résultats encourageants en faveur de la spintronique. Les premiers travaux sur le sujet ont 
montré que le graphène, le matériau 2D le plus étudié, était très favorable au transport de 
spin puisqu’il possède des temps de vie de spin particulièrement longs. Plus récemment, les 
matériaux 2Ds se sont avérés être un atout lorsqu’ils sont intégrés dans des jonctions tunnel 
magnétiques, une des briques de base des dispositifs spintroniques. En effet, une mono-
couche de ces matériaux associée à certains matériaux ferromagnétiques peut donner lieu à 
des changements radicaux du transport de spin. Le contrôle de ces courants de spin passe par 
le contrôle des propriétés électroniques des matériaux utilisés. Or l’immensité de la famille 
des matériaux 2Ds met à notre disposition de nombreux matériaux aux structures de bandes 
différentes qui permettent d’envisager de maitriser ces courants de spin. De plus, la nature 
bidimensionnelle de ces matériaux offre la possibilité de modifier leur propriétés 
électroniques. En effet leur mise en proximité avec des matériaux extérieurs fonctionnels 
modifie leur environnement électronique et donc leur propriétés intrinsèques. Par cette 
méthode il est alors possible d’imaginer une infinité de configurations différentes faisant 
émerger autant de nouvelles propriétés dans les matériaux 2Ds. La grande variété et le 
caractère intrinsèquement modulable des matériaux 2Ds en font des candidats de choix pour 
le contrôle des courants de spin. 
 
Cette thèse s’articule autour de la question de l’intérêt des matériaux 2Ds pour la spintronique 
lorsqu’ils sont intégrés dans des jonctions tunnel magnétiques. Les Chapitres 1,2 et 3 
constituent un aperçu de l’état de l’art et proposent respectivement une introduction 
générale à la spintronique, au matériaux 2Ds et aux travaux liés à leur intégration dans des 
jonctions magnétiques. Le Chapitre 4 décrit les méthodes employées pour fabriquer les 
jonctions tunnel magnétiques à base de différents matériaux 2Ds étudiés pendant ces travaux 
de thèse. Enfin les Chapitres 5, 6 et 7 rassemblent les résultats obtenus pendant le doctorat 
et portent respectivement sur : l’étude de l’influence de la structure des matériaux 2Ds sur le 
transport de spin dans des jonctions tunnel magnétiques, la modification des propriétés 
spintroniques des matériaux 2Ds par la mise en proximité de matériaux fonctionnels et la mise 
en place d’une nouvelle plateforme pour le développement et l’utilisation d’hétérostructures 
2Ds dans des jonctions tunnel. 
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Chapitre 1 : Introduction à la spintronique 
 
 

1.1 Des courants de spin à la Magnéto-Résistance Géante 
 
Bien que le spin d’un électron n’ait pas d’équivalent classique, il engendre un moment 
magnétique qui classiquement peut être assimilé à un aimant avec deux orientations 
magnétiques possibles : « up » et « down ». Ainsi l’aimantation d’un matériau correspond à la 
somme des moments magnétiques des spins individuels des électrons : d’un phénomène 
purement quantique émerge une quantité classique observable. Si un matériau contient 
autant de spin up que de spin down, son aimantation globale est donc nulle, il ne sera 
magnétique que si une direction de spin est dominante. Dans cette partie, nous allons voir 
que l’utilisation de métaux de transition ferromagnétiques (FMs) dans des dispositifs 
spintroniques permet l’exploitation de la binarité du spin via leur aimantation ouvrant 
notamment la possibilité de s’en servir pour le stockage d’information binaire. 
 
Les électrons de valence des métaux de transition FMs appartiennent aux bandes 3𝑑 et 4𝑠. 
Les bandes 𝑑 (ayant une densité d’état généralement supérieure à celle des bandes 𝑠), sont 
celles qui participent majoritairement à l’aimantation : il y a plus d’états 𝑑 occupés, donc plus 
de moment magnétiques issus du spin des états électroniques occupés de cette même bande. 
En dessous d’une certaine température dite de Curie (𝑇!), un ordre magnétique s’installe: 
l’énergie d’échange de ces matériaux, lève la dégénérescence de la bande 3𝑑 en deux bandes 
3𝑑	et 3𝑑¯  distinctes, ce qui créé une différence de population entre les deux directions de 
spin et donc une aimantation globale non-nulle comme montré en Figure 1-1. 

 
Figure 1-1 : Schéma de la densité d’états résolue en spin d’un métal de transition FM. La densité d’états des 
spin up (resp. down) est représentée en bleu (reps. rouge). Les contributions des bandes 4𝑠 et 3𝑑 sont 
distinguées. Sous le niveau de Fermi le nombre d’états occupés n’est pas équivelent pour les deux directions de 
spin, ce qui donne lieu à une aimantation. Au niveau de Fermi, le nombre d’états up et down est également 
différent,  ce qui permet l’émergence d’un courant de spin. 
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Les électrons participant à la conduction qui sont délocalisés sur le réseau, appartiennent à la 
couche 𝑠. Les électrons de la couche 𝑑, ayant une mobilité bien plus faible, agissent comme 
site de diffusion sur les électrons de conduction. Ces interactions peuvent engendrer la 
conversion d’électrons 𝑠 vers des électrons 𝑑  et la densité d’états n’étant pas équivalente 
pour les bandes 3𝑑	et 3𝑑¯ alors les électrons 4𝑠	 et  4𝑠¯ ne vont pas diffuser de la même 
façon. Deux canaux de conductions parallèles 𝐽 et 𝐽¯ coexistent alors, associés aux directions 
de spin up et down respectivement. D’abord théorisé par Mott dès 1936 [1][2], la conduction 
à deux courants a été révélée expérimentalement par les travaux de Fert et Campbell en 1968 
[3][4]. Pour avoir une intuition de cette double conduction dans le cadre simplement classique 
on prend le modèle de Drude. On considère un système à 𝑛 électrons de charge −𝑒 et de 
masse 𝑚. La diffusion des électrons est régie par le taux de diffusion t et la conductivité 𝜎 
peut s’exprimer par: 
 

𝜎 =
𝑛𝑒#𝜏
𝑚

	 (1) 

 
La diffusion des électrons étant directement proportionnelle à la densité d’états 𝑁 (plus la 
densité d’électrons est grande, plus la diffusion est importante), alors 𝜏$% ∝ 𝑁. Or les densités 
d’états des électrons de spin up et down n’étant pas équivalentes, 𝜎↑  la conductivité du 
courant 𝐽 est différente de 𝜎¯  la conductivité du courant 𝐽¯. La résistivité étant définie 
comme 1/𝜎, 𝜌↑ ∝ 1/𝜏↑ ∝ 𝑁 et 𝜌¯ ∝ 1/𝜏¯ ∝ 𝑁¯ avec 𝜌↑ et 𝜌¯ les résistivités des canaux de 
spin up et down de taux de diffusion 𝜏↑et 𝜏¯ respectivement. On comprend alors pourquoi, 
dans un FM, les électrons d’une direction de spin vont plus diffuser que ceux de spin opposé 
favorisant la conduction d’un des deux canaux (Figure 1-2 b). Par analogie avec l’optique, le 
FM agit comme un polariseur en spin et va favoriser le passage d’électrons d’une direction de 
spin donnée comme illustré en Figure 1-2 a. 

 
Figure 1-2 : Diffusion des électrons dépendant du spin dans un FM. (a) Ilustration de la diffusion dans un FM. 
Les électrons de conduction diffusent différemment en fonction de la direction de leur spin. (b) Illustration des 
résistances en parallèle des deux canaux de conduction dépendant du spin. 

 
L’utilisation pratique de ce phénomène sera rendu possible par la découverte de la 
magnétorésistance géante (GMR) [5][6]. On l’observe dans des dispositifs de type vanne de 
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spin : deux FMs sont séparés par un métal non-magnétique. La résistance du courant 
traversant la jonction dépend de l’orientation relative des aimantations des deux FMs. Deux 
configurations sont alors envisageables : 
 

(a) Les aimantations des deux matériaux FMs sont parallèles : un courant initialement 
non-polarisé en spin se polarise selon une direction dans le premier FM et, le 
second FM étant aligné au premier, transmet favorablement ces mêmes électrons 
polarisés et la jonction à une résistance 𝜌'()(**è*,  (Figure 1-3 a et c). 
 
 

(b) Les aimantations des deux matériaux FMs sont anti-parallèles : le    premier FM 
polarise le courant selon une direction de spin, et le second FM étant anti-aligné 
au premier, transmet favorablement les électrons de polarisations opposées et la 
jonction à une résistance 𝜌(-./$'()(**è*, >	𝜌'()(**è*,  (Figure 1-3 b et d). 

 

 
Figure 1-3 : Illustration du phénomène de Magnéto-Résistance Géante. (a)(b) Diffusion des électrons en 
fonction de leur spin dans une vanne de spin lorsque les aimantations des FMs sont parallèles et anti-parallèles 
respectivement. (c)(d) Schéma des résistances des canaux de conductions dépendant du spin pour les 
configurations parallèles et anti-parallèles respectivement. 

 
On remarque que le passage d’une configuration à l’autre nécessite une source extérieure (ici 
un champ magnétique), mais que la conservation de l’état parallèle ou antiparallèle des 
aimantations ne requiert aucun champ magnétique extérieur : l’information se conserve sans 
apport d’énergie.  Les vannes de spin ont contribué au développement du magnétisme dans 
le traitement et le stockage de l’information. En effet, les travaux des groupes d’Albert Fert et 
de Peter Grünberg pendant les années 1990 sur la GMR, ont mené à son application dans la 
tête de lecture des disques durs, permettant de réduire considérablement leur coût et leur 
taille puis d’être démocratisés par leur intégration dans tous les ordinateurs personnels, au-
delà du traditionnel lecteur de disquettes. Ce succès applicatif de la GMR a ouvert la voie aux 
technologies spintroniques au service du stockage de l’information non-volatile, comme la 
technologie MRAM (Magnetic Random Access Memory). Ce nouveau type de mémoire 
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magnétique combinerait les grandes vitesses d’accès à l’information et coûts des meilleurs 
mémoires du marché pour des puissances records. Les récents progrès fondamentaux et ses 
premières retombées sur le marché des mémoires en font un sujet de recherche très actifs 
autant du côté académique qu’industriel. 

 
1.2 Les Jonctions Tunnel Magnétiques (MTJs) 

 
En 1975, les travaux pionniers de Michel Jullière dévoilent l’effet des courants polarisés dans 
le cadre de transport tunnel en découvrant la Jonction Tunnel Magnétique (MTJ) qui 
deviendra une des briques de base de la spintronique moderne, et qui constitue notamment 
les MRAMs [7]. Sa géométrie est basée sur celle de la vanne de spin décrite en Figure 1-3, mais 
le matériau séparant les FMs est un fin isolant (de l’ordre du nanomètre). La structure d’une 
MTJ classique est montrée en Figure 1-4 a et b. Le transport à travers le matériau non-
magnétique n’est pas diffusif comme dans le cas de la GMR mais tunnel. En Figure 1-4 c, on 
montre l’illustration d’une mesure typique réalisée sur des MTJs. Il s’agit de mesures de 
résistance en fonction d’un champ magnétique extérieur (R(H)). Le tracé violet correspond au 
balayage du champ magnétique dans un sens, le tracé noir correspond au balayage du champ 
magnétique dans l’autre sens : la résistance du courant traversant la jonction dépend de la 
configuration parallèle ou antiparallèle des aimantations des matériaux FMs. C’est effet est 
appelé la Magnéto-Résistance Tunnel (TMR). 
 

 
Figure 1-4 : Jonction Tunnel Magnétique et Magnéto-Résistance Tunnel. (a)(b) Schéma d’une MTJ dans les 
configurations parallèles et anti-parallèles respectivement. Les FMs sont séparés par une barrière tunnel. (c) 
Résistance en fonction du champ magnétique d’une MTJ. Deux états de résistance sont possibles en fonction 
de l’orientation relative des aimantations des FMs de la jonction. 

 
1.2.1 La Magnéto-Résistance Tunnel (TMR) 

 
Pour comprendre comment l’orientation relative des aimantations des FMs agit sur le courant 
traversant une MTJ, on commence par utiliser le modèle de Jullière. On part du constat que 
pour que des électrons d’un courant traversent une MTJ, il faut qu’ils passent à travers une 
barrière isolante par effet tunnel. Le modèle de Jullière se base sur l’hypothèse que la 
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conductance tunnel, pour les deux configurations parallèle et anti-parallèle, dépend de la 
densité d’états électroniques des deux FMs. On part alors de la définition de la conductance : 
 

𝐺 =
𝐼
𝑉

(1) 

 
 
On appelle 𝑁%,#1  la densité d’état des électrons de spin 𝜎 au niveau de Fermi du FM 1 ou 2 
d’après la convention de la Figure 1-4. On peut exprimer les conductances parallèle 𝐺2 et anti-
parallèle 𝐺32 : 
 

:𝐺2 ∝ 	𝑁%
↑𝑁#↑ +	𝑁%↓𝑁#↓	

𝐺32 ∝ 	𝑁%↑𝑁#↓ +	𝑁%↓𝑁#↑
(3) 

 
N.B : On note que les dénominations spin up et down, aimantation positive et négative, 
sont purement conventionnelles. Ici up fait référence à la densité d’états majoritaires sous le 
niveau de Fermi, down désigne les états de spin minoritaires. La référence de spin est calquée 
sur l’aimantation du matériau. 
 
Dans ce modèle, on considère que l’état de spin d’un électron est conservé lors de son passage 
d’un FM à l’autre, par conséquent, un électron de spin donné ne peut traverser la barrière 
que si des états de spin identiques se trouvent de l’autre côté. On distingue alors deux canaux 
de conductions : un canal de conduction parallèle et un canal de conduction antiparallèle. 
Comme décrit dans l’Éq(3), ces deux canaux de conductions présentent des conductances 
(donc des résistances) différentes. En prenant l’exemple extrême d’un demi-métal avec 
seulement des états de spin down au niveau de Fermi comme illustré en Figure 1-5, les 
contributions des densités d’états de spin up sont nulles et les conductances parallèle et 
antiparallèle deviennent : 
 

:𝐺2
56 ∝ 	𝑁%↓𝑁#↓	
𝐺3256 = 0

(4) 

 
 
Par conséquent, dans la configuration parallèle, un courant d’électrons de spin down peut 
traverser la barrière tunnel (Figure 1-5 gauche), alors qu’aucun courant ne passe dans la 
configuration antiparallèle (Figure 1-5 droite) . 
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Figure 1-5 : Illustration du modèle de Jullière. Pour deux FMs idéaux identiques constituant une MTJ, le 
courant passe dans la configuration parallèle puisqu’il existe des états électroniques de même spin des deux 
côtés de la barrière tunnel. Dans la configuration anti-parallèle les états disponibles de part et d’autre de la 
barrière sont de spin opposé et le courant ne passe pas. Il est possible de passer d’une configuration à l’autre 
en utilisant, par exemple, un champ magnétique. 

 
N.B : même si quelques matériaux s’en approchent, l’exemple du demi-métal reste un cas idéal 
à visée pédagogique. Dans le cas des FMs utilisés dans ces travaux, les densités d’états up et 
down n’étant pas nulles, un courant non-nul passe dans les deux configurations, mais les 
conductances de ces dernières restent bien différentes. 
 
Finalement, on définit la Magnéto-Résistance Tunnel (TMR) comme étant la variation relative 
de la conductance des configurations parallèle et antiparallèle, c’est-à-dire comme 
l’amplitude du signal de la Figure 1-4 c : 
 

𝑇𝑀𝑅 =
𝐺2 − 𝐺32
𝐺32

=
𝑅32 − 𝑅2

𝑅2
=

2𝑃%𝑃#
1 − 𝑃%𝑃#

(5) 

 
Avec 𝑃%  et 𝑃#  la polarisation en spin des FMs 1 et 2 respectivement que l’on définit par : 
 

𝑃%,# =
𝑁%,#↑ −	𝑁%,#↓

𝑁%,#↑ +	𝑁%,#↓
(6) 

 

La polarisation en spin représente le déséquilibre des densités d’états 𝑁%,#↑  et 𝑁%,#↓  
correspondant respectivement aux densités d’états de spin up et down des FMs au niveau de 
Fermi. On constate que (comme présenté dans notre exemple des demi-métaux en Figure 1-5) 
si  au niveau de Fermi, la densité d’état d’une des directions de spin est nulle au niveau de 
Fermi (demi-métaux), la polarisation en spin est de ±100% : le matériau est complètement 
polarisé selon une direction de spin. Au contraire si les densités d’états au niveau de Fermi 
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des deux directions de spin sont égales (métaux non-FMs), la polarisation en spin est de 0% 
ce qui signifie que le matériau ne présente aucune direction privilégiée de spin: il n’est pas 
polarisé en spin. 
 
NB : Différence aimantation/polarisation en spin : contrairement à l’aimantation qui dépend 
de l’orientation de tous les spins du matériau, le courant de spin et la notion de polarisation 
en spin dépendent uniquement des électrons au niveau de Fermi participant à la conduction. 
 
Le modèle de Jullière est une notion clef que nous utiliserons au cours de ce manuscrit 
puisqu’il permet d’extraire des propriétés de polarisation en spin par la mesure expérimentale 
du phénomène de TMR. Nous avons vu comment l’aimantation relative des FMs d’une MTJ 
donne lieu à deux états distincts de résistance, et comment le spin d’origine quantique 
engendre un phénomène observable : la TMR.  
 
 

1.2.2  Au-delà du modèle de Jullière 

Le modèle de Jullière nous permet d’extraire des informations sur les polarisations en spin des 
FMs d’une MTJ à partir de la mesure de sa TMR. Si on prend l’exemple de la densité d’états 
du cobalt montrée en Figure 1-6, on voit qu’au niveau de Fermi il y a plus d’états de spin down 
que d’états de spin up, ce qui, d’après la définition donnée ci-dessus, devrait nous donner une 
polarisation en spin négative. Dans leur article de 1973, Meservey et Tedrow mesurent une 
polarisation positive du cobalt, opposée aux attentes théoriques liées à sa structure de bande 
[8]. Si on s’attarde sur la densité d’états du cobalt, et qu’on distingue les contributions des 
bandes électroniques 𝑠 et 𝑑, on s’aperçoit qu’au niveau de Fermi, il y a plus d’états up que 
down dans le cas de la bande	𝑠 et plus d’états down que up dans le cas de la bande 𝑑. 

 
Figure 1-6 : Densité d’états résolue en spin du cobalt. (a) DOS totale résolue en spin : au niveau de Fermi il y a 
plus d’états downs que ups. (b) DOS résolue en spin pour les bandes d et s. Pour les bandes d (reps. s), il y a 
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electron and the spin densities are taken into consideration, the spin density functional theory to-

gether with the local spin density approximation (LSDA) are applied [47]. Fig. 2.4 shows the spin-

resolved DOS of Cu, Co, and Fe from the ab-initio calculation [48].

2.2.2.3  Magnetic materials

    Although in daily life, magnetic materials mainly refer to ferromagnetic materials while the

others are called non-magnetic, all materials are categorized, according to their response in magne-

tic field, to be paramagnetic, diamagnetic, ferromagnetic, anti-ferromagnetic, and ferrimagnetic. In

this section, the paramagnetic and ferromagnetic behaviors will be briefly discussed.

    The magnetic moment of the paramagnetic materials will align along the same direction as that of

the external field. The magnetization loop has a positive linear response for small magnetic field,

Fig. 2.4  Spin-resolved density of states of copper, cobalt, and iron, where up and dn denote the up- and down-spins, re-

spectively. The dash lines mark the position of the Fermi level [48].
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plus d’états downs (resp. up). On remarque que les échelles montrent une densité d’états d plus de dix fois 
supérieure à celle des états s [9]. 

Suite à ce constat, il a été proposé que la transmission tunnel dépendait de la nature des 
électrons (𝑠 ou 𝑑) [10]. D’autres travaux théoriques suggèrent que la structure de bande du 
cobalt s’hybride avec celle de la barrière tunnel. Par conséquent le choix de l’isolant serait 
crucial et les travaux expérimentaux de De Teresa et al. en témoignent [11]. Ils réalisent des 
MTJs LSMO/barrière tunnel/Co et utilisent quatre types de barrière : STO (SrTiO3), CLO 
(Ce0.69La 0.3O1.845), ALO (Al2O3) ainsi qu’un empilement ALO/STO. Ils mesurent la résistance en 
fonction du champ magnétique de chacune des jonctions et obtiennent les signaux de TMR 
exposés en Figure 1-7. Le premier constat flagrant est l’inversion du signe de la TMR alors que 
les électrodes FMs sont identiques. La barrière tunnel semble donc jouer un rôle crucial dans 
le transport de spin. Dans le cas de la jonction Co/ALO/LSMO le matériau utilisé pour la 
barrière tunnel est identique à celui de l’étude de Meservey et Tedrow, et l’interface Co/ALO 
présente également une polarisation en spin positive représentative des états de spin de la 
bande 𝑠. Par ailleurs, les interfaces Co/STO et Co/CLO montrent des polarisations en spin 
négatives cette fois en accord avec le modèle de Jullière. Cette étude va dans le sens de la 
thèse selon laquelle l’hybridation entre le Co et ALO favoriserait la transmission des électrons 
𝑠 sur celle des électrons 𝑑. 

 
Figure 1-7 : TMRs de MTJs avec différentes barrières tunnel. MTJ dont la barrière est (a) STO, (b) CLO, (c) ALO 
et (d) ALO/STO [11]. Les FMs étant toujours identiques, le signe de la TMR dépend de la barrière tunnel. 

S 
Le rôle de la barrière tunnel a donc un rôle aussi important que les électrodes FM dans le 
transport de spin d’une MTJ. En témoigne les résultats de TMR exceptionnels obtenus avec 
une barrière tunnel d’oxyde de manganèse (MgO) cristallin. L’isolant agit comme un véritable 
filtre en spin [12][13]. Les premiers résultats expérimentaux obtenus l’ont été avec des 
jonctions Fe/MgO/Fe donnant, à température ambiante, des larges signaux de TMR [14][15] 
jusqu’à excéder les 500% [16][17]. 
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Finalement, l’extraction de polarisation en spin par le modèle de Jullière doit donc se faire 
avec précaution. Certains résultats rapportent des polarisations en spins opposées à celles 
théoriquement attendues et la barrière tunnel joue un rôle qui n’apparaît pas dans la 
formulation du modèle initial. Il semblerait que ce modèle nous apporte plus d’informations 
sur la polarisation en spin du système FM/isolant que sur celle du FM lui-même comme 
d’abord évoqué. En ce sens, il est toujours valide mais ne se limite pas à la description de la 
structure de bande du FM. Les interfaces apparaissant déterminante au transport de spin, 
nous allons voir comment en tirer avantage à travers l’utilisation de matériaux 
bidimensionnels. 
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Chapitre 2 : Les matériaux 2Ds 
 
Les matériaux 2Ds appartiennent à la famille des matériaux de van der Waals. Il s’agit de 
matériaux présentant des liaisons essentiellement covalentes dans le plan, et des liaisons van 
der Waals hors du plan. La force des liaisons hors du plan étant bien plus faibles que celles 
dans le plan, ces matériaux peuvent être isolés jusqu’à la monocouche : on parle alors de 
matériaux 2Ds. Le caractère bidimensionnel intrinsèque de ces matériaux leur confère des 
propriétés physiques que l’on ne retrouve pas dans les matériaux massifs. Des centaines 
d’entre eux sont attendus stables et leurs propriétés sont extrêmement variées (métaux, 
semi-conducteurs, isolant, ferromagnétiques, supraconducteurs, isolants topologiques, 
ferroélectriques…) [1]. Les matériaux 2Ds constituent une nouvelle plateforme modulable 
pour la recherche fondamentale et ouvrent de nouvelles possibilités technologiques par leur 
propriétés exotiques que nous discuterons au cours de ce manuscrit. À travers ce chapitre, 
nous proposons d’introduire différents matériaux 2Ds, et nous verrons en quoi ils présentent 
un fort potentiel pour la spintronique dans les chapitres suivants. 
 
 

2.1 L’émergence des 2Ds : du graphène au h-BN 
 

2.1.1 Le graphène comme point de départ 
 

Le premier matériau 2D à avoir été découvert et aujourd’hui le plus étudié [2][3] est le 
graphène. Les premiers travaux sur celui-ci datent de 1947 et son signés Philip Russell Wallace. 
Dans sa publication The Band Theory of Graphite [4], l’auteur propose de déterminer la 
relation de dispersion théorique du matériau carboné. Pour cela il fait l’approximation que les 
plans atomiques du graphite n’interagissent pas entre eux. Le graphite est alors considéré 
comme un empilement de couches bidimensionnelles de carbone dont la conduction a lieu 
parallèlement à leur plan. À travers cette description approximative du graphite, il propose 
une description exacte de la structure de bande du graphène qui correspond à une 
monocouche isolée du graphite dont les propriétés électroniques sont décrites dans cette 
partie. 
 
Le graphène est composé d’atomes de carbone organisés en structure hexagonale (Figure 2-1 
a et b). Les 6 électrons du carbone lui confère une configuration électronique [He]2s!2𝑝!. 
Dans le cas du graphène, trois des quatre électrons de valence du carbone occupent trois 
orbitales 𝑠𝑝!, qui sont le résultat d’une hybridation entre les bandes 𝑠 et 𝑝 du carbone isolé 
(Figure 2-1 c). Ces orbitales sont coplanaires et ont un angle de 120° les unes par rapport aux 
autres. Elles forment des liaisons s avec les atomes voisins et donnent la structure hexagonale 
au graphène. Perpendiculairement au plan défini par les orbitales 𝑠𝑝!, le dernier électron de 
valence occupe une orbitale 𝑝". Cette orbitale vas s’hybrider avec les autres orbitales 𝑝" du 
réseau d’atomes de carbone pour former des liaisons p dont les électrons sont à l’origine de 
la conduction du graphène. 
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Figure 2-1 : Structure atomique du graphène. (a) Schéma de la structure hexagonale des atomes de carbone 
du graphène. (b) Image de Microscopie Electronique en Transmission (TEM) de graphène  [5]. (c) Orbitales 
atomiques d’un atome de carbone isolé (gauche) et d’un atome de carbone du graphène [6]. (d) Liaisons 
atomiques formées par les atomes de carbone dans une couche de graphène [6]. 

 
Pour retrouver la relation de dispersion correspondant aux bandes p et p* à l’origine de la 
conduction, à la manière de P-R  Wallace et en s’appuyant sur la référence [7], on utilise le 
modèle des liaisons fortes en considérant uniquement l’interaction entre premiers voisins, ce 
qui nous donne l’expression de l’énergie suivante : 
 

𝐸&𝑘(⃗ * = ±𝑡.1 + 4𝑐𝑜𝑠 4
𝑎𝑘#
2
6 𝑐𝑜𝑠 7

√3𝑎𝑘$
2

: + 4𝑐𝑜𝑠! 4
𝑎𝑘#
2
6 (1) 

 
Avec 𝑡 le terme de saut d’un atome vers ses premiers voisins, 𝑎 le paramètre de maille du 
graphène et 𝑘(⃗ = (𝑘# , 𝑘$) le vecteur d’onde des électrons dans le graphène. On retrouve bien 
la présence de deux bandes p. La relation de dispersion (𝐸, 𝑘# , 𝑘$) est tracée en Figure 2-2 a 
et une coupe selon ΓKMΓ visant à montrer la contribution des bandes p est montrée en Figure 
2-2 b. 
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Figure 2-2 : Relation de dispersion du graphène. (a) Structure de bande bidimensionnelle du graphène. Le 
niveau de Fermi est illustré par le plan rouge. On voit qu’il coupe la relation de dispersion aux 6  points où les 
bandes de conductions et de valence du graphène se touchent [8]. (b) Projection de la structure de bande du 
graphène selon la direction (GKMG). Les noms des liaisons chimiques correspondant aux bandes sont précisées 
[7]. (c) Mesure expérimentale de graphène par ARPES sur SiC. Une relation de dispersion linéaire attendue pour 
une couche de graphène isolée est observée [9]. 

 
Les bandes se croisent à 6 points : 
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Ces points formant un hexagone dans l’espace réciproque sont appelés les points 𝐾  et 
constituent les états électroniques de la surface de Fermi du graphène. On s’intéresse alors 
au comportement des électrons en considérant les états de faible énergie proches des points 
𝐾. Après un développement à l’ordre 1 on obtient : 
 

𝐸&𝑘(⃗ * = ±
3𝑡𝑎
2
I𝑘(⃗ I = ±ℏ𝑣(I𝑘(⃗ I (2) 

 
 
Dans ces conditions, l’énergie des électrons du graphène est linéaire avec la norme de leur 
vecteur d’onde comme montré en Figure 2-2 c. Le facteur de proportionnalité 𝑣( est la vitesse 
de Fermi (environ 106 m.s-1) et fait écho à la vitesse de la lumière dans la relation de dispersion 
des photons. Ces électrons « sans-masse » sont qualifiés ainsi puisque leur masse ne fait pas 
explicitement partie de leur relation de dispersion contrairement notamment à la relation 

parabolique des électrons libres qui en dépend : ℏ
!*+,⃗ *

!

!.
. On note qu’ils peuvent être décrits par 

l’équation de Dirac, ce qui a valu le nom de cônes de Dirac aux bandes localisées autour des 
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graphitic 60! [3,20]. This is not the ‘‘occasional’’ small
angle rotations proposed by STM measurements [25]. The
distribution of rotation angles is determined by an entropy
term that selects from a number of SiC-graphene commen-
surate angles with small energy differences [3]. There are
more commensurate angles per radian of arc at ! ¼ 0!,
which explains the observed broader distribution in
Fig. 3(a) [3]. Also note that the angular width of each dis-
crete rotation is very narrow (!! ¼ 0:045!) [see the inset
in Fig. 3(a)], corresponding to a distance of #1 "m. The
rotational domains are smaller than the macroscopic gra-
phene for two reasons. First, the x-ray coherence is limited
by the distance between SiC steps (#1 "m for these
samples). Second, as graphene flows over steps or pleats
in the film, small rotations are introduced in the continuous
sheet.

To show the correlation between graphene rotation angle
! and the "K rotation direction #, note that the "K
direction in ARPES is rotated 30! from the graphene
reciprocal space direction, a$G [see Fig. 1(a)]. This means
that the "K direction for a graphene sheet rotated ! from
the SiC h21#30i direction is at an angle # ¼ !þ 30! (see
Fig. 1). We have marked (in red solid lines) the discrete
rotation angles of the ARPES Dirac cones (near # ¼ 30!)

against the angular distribution measured by SXRD in
Fig. 3(a) [# ¼ 30! þ tan&1ðky=k"KÞ, where ky is taken
from ARPES scans like the one shown in Fig. 2]. It is clear
that the rotated cones correlate well with the data with
many more rotations between 2! and 10!. Note that the
SXRD beam size is#3 mm while the ARPES beam size is
#40 "m; this is why ARPES sees a small number of
discrete rotated cones and SXRD shows a more continuous
distribution averaged over a large beam footprint. In the
# ¼ 0! azimuth, discrete cones are not resolved [see inset
in Fig. 3(b)]. The reason discrete cones are not observed is
a combination of the narrow distribution of commensurate
rotations at! ¼ 30! [note that angular scale in Fig. 3(b) is
expanded by a factor of 2 compared to 3(a)] and the wide
angular acceptance used for this ARPES data set.
Nonetheless, the ARPES distribution of cones again co-
incides with the SXRD angular distribution [Fig. 3(b)].

FIG. 2 (color online). (a) ARPES measured band structure of
an 11-layer C-face graphene film grown on the 6H SiC. The
ARPES resolution was set at 7 meVat @! ¼ 30 eV. The sample
temperature is 6 K. The scan in ky is perpendicular to the
SiC h10#10iSiC direction at the K point (see Fig. 1). Two linear
Dirac cones are visible. (b) A MDC at BE ¼ EF & 0:675 eV
shows a third faint cone. Heavy solid line is a fit to the sum of six
Lorentzians (thin solid lines).
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FIG. 3 (color online). (a) SXRD angular distribution of the
diffuse arcs around!# 0. Inset in (a) shows a magnified view of
a single rotation angle. Vertical red lines mark the angular
position # (upper scale) of measured ARPES Dirac cones
relative to the h21#30i direction. (b) SXRD angular distribution
near !# 30!. Inset in (b) is constant energy cut at the Dirac
point showing the distribution of cones. Solid red line in (b) is
the measured distribution of Dirac cones versus # (upper
scale). Rectangle in (b) shows the ARPES angular resolution
(#0:34! for this data). ARPES data in (b) was taken at 15 K with@! ¼ 50 eV.
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Figure 25: Density functional theory (DFT) bandstructure calculation along
�KM� for graphene and h-BN single layers. The eigenvalues for discrete
k-points are shown as dots. The solid lines connect the eigenvalues in the
Brillouin zone where the band assignment from the tight binding ansatz with
a 2s and 2p basis set holds: Three � bands �0, �1 and �2 and the two ⇡ bands
⇡ and ⇡

⇤ are shown. The three �
⇤ antibonding bands are more di�cult to

resolve since they are also mixing in the DFT calculation with 3s and 3p
contributions. a) Graphene. Note the Dirac cone at K at the Fermi level
EF , where the ⇡ and the ⇡

⇤ bands touch. For the �0 and the �1 band a
similar conical band touching occurs at about -13 eV. b) h-BN. Note the
band narrowing and the opening of a gap at the K point for the ⇡-⇡⇤ and
the �0-�1 band cones. Calculations by courtesy of Peter Blaha.
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points K. Nous verrons dans les Chapitres 5 et 6 que la relation de dispersion très particulière 
du grahène peut être utilisée en faveur de la spintronique. 
 

 
2.1.2 Au-delà du graphène : l’exemple du h-BN 

 
Nous venons de voir que le graphène était un métal aux propriétés uniques. Dans cette section 
nous allons voir qu’il existe un autre matériau structuralement proche du graphène mais aux 
propriétés électriques strictement différentes. Il s’agit du nitrure de bore hexagonal ou h-BN 
qui s’avère être un 2D à grand gap (6 eV). Comme le graphène il est organisé en structure 
hexagonale dans le plan, et son réseau est constitué d’une alternance d’atomes d’azote et de 
bore (Figure 2-3). Ces derniers étant voisins du carbone dans le tableau périodique, leurs 
électrons de valence appartiennent également aux couches 2𝑠 et 2𝑝 et s’hybrident dans le 
plan pour former des orbitales 𝑠𝑝!. 
 

 
Figure 2-3: Structure atomique du h-BN. (a) Schéma de la structure hexagonale des atomes de bore et d’azote 
du h-BN. (b) Image de Microscopie Électronique en Transmission (TEM) de h-BN [10]. 

 
Le réseau étant très proche de celui du graphène, le modèle des liaisons fortes se développe 
presque de la même façon sauf que les atomes B et N n’étant pas identiques, des termes 
apparaissent dans la relation de dispersion finale. En suivant le développant proposé dans la 
référence [11] on obtient : 
 
 

𝐸&𝑘(⃗ * = 𝐸/ ±
1
2L𝐸0

! + 4|𝑓|! 

 
 
Avec 𝐸0 = 𝜖1 − 𝜖2 où 𝜖1 et 𝜖2 correspondent aux énergies sur les sites de bore et d’azote 

respectivement et 𝐸/ =
3"43#
!

. Enfin 𝑓 = 𝑒5
$%&'
√) + 2𝑒

$%&'
!√) cos	(6

!
𝑘$) où 𝑎 est le paramètre de 

maille du h-BN et 𝑘(⃗ = (𝑘# , 𝑘$) le vecteur d’onde des électrons dans le h-BN. La différence 
majeure avec la relation de dispersion obtenue dans le cas du graphène est la présence d’un 
grand gap d’énergie 𝐸0 ≈ 6eV qui rend le h-BN isolant puisque ce terme empêche les bandes 
de se croiser. Sa structure de bande calculée et expérimentale sont montrées en Figure 2-4. 
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Figure 2-4 : Relation de dispersion du h-BN. (a) Projection de la structure de bande du h-BN selon la direction 
GKMG. Les noms des liaisons chimiques correspondant aux bandes sont précisées [7]. (b) Mesure 
expérimentale de h-BN massif par ARPES [12] 

La présence d’un gap dans la relation de dispersion du h-BN provient de l’alternance d’atomes 
non-équivalent (B et N) dans son pavage atomique. Son caractère isolant accroît les 
possibilités accessibles par les matériaux 2Ds, et permet d’envisager notamment de les utiliser 
dans des dispositifs type transistors requérant des matériaux à gap ou encore comme 
matériau isolant pour, entre autre, jouer le rôle de barrière isolante dans des dispositifs.  
 
 

2.1.3 Obtention des 2Ds 
 

i) Exfoliation 
 
Le graphène étant composé d’empilement de couches de graphène interagissant faiblement 
les unes avec les autres, elles sont naturellement promptes à se séparer. Par exemple, le trait 
fait par une mine crayon (habituellement à base de graphite) est le résultat d’un empilement 
successif de couches de graphène. En 2004, Andre Geim et Konstantin Novoselov de 
l’Université de Manchester isolent et identifient des couches atomiquement fines de graphite 
dont du graphène et se verront attribuer le prix Nobel en 2010 [13]. Pour réaliser cet exploit, 
ils développent une technique d’exfoliation qui aujourd’hui est largement utilisée dans les 
laboratoires puisqu’elle est très simple et peu coûteuse. Je montre les différentes étapes de 
cette méthode photographiées dans notre laboratoire au cours d’une séance de travaux 
pratiques en Figure 2-5. Il suffit d’un papier adhésif que l’on colle sur un morceau de graphite 
puis que l’on retire, emportant sur l’adhésif des morceaux de graphite d’épaisseurs 
différentes. L’adhésif est ensuite collé sur un substrat (dans notre exemple Si/SiO2) puis retiré. 
Certains fragments de graphite vont se lier au substrat par des interactions de van der Waals 
et se détacher des morceaux de graphites qui restent collés à l’adhésif. De façon aléatoire, il 
est alors possible d’avoir des couches de différentes épaisseurs, dont des monocouches. 
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Figure 25: Density functional theory (DFT) bandstructure calculation along
�KM� for graphene and h-BN single layers. The eigenvalues for discrete
k-points are shown as dots. The solid lines connect the eigenvalues in the
Brillouin zone where the band assignment from the tight binding ansatz with
a 2s and 2p basis set holds: Three � bands �0, �1 and �2 and the two ⇡ bands
⇡ and ⇡

⇤ are shown. The three �
⇤ antibonding bands are more di�cult to

resolve since they are also mixing in the DFT calculation with 3s and 3p
contributions. a) Graphene. Note the Dirac cone at K at the Fermi level
EF , where the ⇡ and the ⇡

⇤ bands touch. For the �0 and the �1 band a
similar conical band touching occurs at about -13 eV. b) h-BN. Note the
band narrowing and the opening of a gap at the K point for the ⇡-⇡⇤ and
the �0-�1 band cones. Calculations by courtesy of Peter Blaha.
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Figure 25: Density functional theory (DFT) bandstructure calculation along
�KM� for graphene and h-BN single layers. The eigenvalues for discrete
k-points are shown as dots. The solid lines connect the eigenvalues in the
Brillouin zone where the band assignment from the tight binding ansatz with
a 2s and 2p basis set holds: Three � bands �0, �1 and �2 and the two ⇡ bands
⇡ and ⇡

⇤ are shown. The three �
⇤ antibonding bands are more di�cult to

resolve since they are also mixing in the DFT calculation with 3s and 3p
contributions. a) Graphene. Note the Dirac cone at K at the Fermi level
EF , where the ⇡ and the ⇡

⇤ bands touch. For the �0 and the �1 band a
similar conical band touching occurs at about -13 eV. b) h-BN. Note the
band narrowing and the opening of a gap at the K point for the ⇡-⇡⇤ and
the �0-�1 band cones. Calculations by courtesy of Peter Blaha.
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Figure 2-5 : Exfoliation du graphène. (a) Le cristal source qui est du graphite HOPG (graphite pyrolytique 
hautement orienté). (b) Un film adhésif est placé sur le cristal source, (c) puis retiré délicatement. (d) L’adhésif 
contient des morceaux de graphite de différentes dimensions. (e) Le substrat sur lequel on veut transférer le 
graphite est placé en contact avec l’adhésif et certaines parties du graphite (dont du graphène) vont adhérer au 
substrat. (f) L’adhésif est retiré du substrat d’intérêt et (g) des feuillets de graphite/graphène restent sur sa 
surface. (g) Image au microscope optique de feuillets après exfoliation sur du SiO2/Si. Les feuillet avec le plus 
faible contraste correspondent à du graphène. 

L’exfoliation s’applique pour tous les matériaux de van der Waals dont il est possible de se 
procurer un cristal massif (bulk). Il est alors possible d’isoler du h-BN monocouche par cette 
méthode et, nous le verrons dans la partie suivante, de nombreux autres matériaux 2Ds. 
 
On remarque qu’il est possible d’observer des matériaux 2Ds jusqu’à leur monocouche (Figure 
2-6 a) avec un simple microscope optique. C’est le substrat sur lequel le matériau 2D est 
déposé qui permet son observation. Communément, on utilise des substrats de Si/SiO2 pour 
maximiser la visibilité de ces matériaux. Après exfoliation on a un substrat avec des zones 
contenant des feuillets de matériaux 2Ds (donc un empilement 2D/SiO2/Si) et d’autres zones 
dépourvues de 2Ds (donc un empilement SiO2/Si). À la manière d’un dispositif Fabry-Pérot 
utilisé en optique, la lumière visible va pénétrer le substrat et subir de multiples réflexions 
dans le système  SI/SiO2/2D dans un cas, et SI/SiO2/air dans l’autre cas (Figure 2-6 c et d). 
L’intensité de la lumière sortant du substrat dépend des indices optiques des milieux 
impliqués dans le processus de réflexion/propagation, de la longueur d’onde de la lumière 
ainsi que de l’épaisseur du SiO2 [14]. En fonction de ces paramètres, la lumière se propageant 
dans le système peut interagir constructivement ou destructivement. Les indices optiques et 
la longueur d’onde étant fixes, seul l’épaisseur du SiO2 peut être modifiée pour modifier 
l’intensité de la lumière sortante. La Figure 2-6 b montre le contraste optique du graphène sur 
un substrat de Si/SiO2 en fonction de la longueur d’onde de la lumière et de l’épaisseur du 
SiO2. Les épaisseurs de SiO2 typiques utilisées dans les substrats de Si/SiO2 pour observer les 
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matériaux 2Ds sont de 90 et 280 nm. En effet, en suivant le graphique de la Figure 2-6 b on 
comprend qu’il s’agit d’épaisseurs favorisant le contraste optique pour des longueurs d’ondes 
dans le visible. 
 

 
Figure 2-6 : Visibilité du graphène sur Si/SiO2 : (a) Image optique de feuillets de graphène d’une à plusieurs 
couches d’épaisseur exfoliées sur un substrat de Si/SiO2(90nm). Les feuillets fins jusqu’à la monocouche restent 
visibles. (b) Contraste du graphène sur Si/SiO2 en fonction de la longueur d’onde et de l’épaisseur de SiO2. Pour 
de la lumière visible, le contraste est maximal pour une épaisseur d’oxyde autour de 90 et 280nm. (c) Schéma 
montrant le trajet de la lumière dans l’empilement Si/SiO2/graphène et Si/SiO2/air. La lumière ressortant de 
l’empilement par l’interface SiO2/graphène n’a pas la même intensité que celle ressortant de l’interface  
SiO2/air. (d) Schéma du trajet de la lumière sans la structure Si/SiO2/graphène, dont chaque élément est 
représenté sous forme de rectangle d’indice de réfraction précis. On précise n0=1, n1≈2.6-1.3i (indépendants 
de la longueur d’onde) puis par exemple n2(400nm)≈1.47 et n3(400nm)=5.6-0.4i. 

 
ii) Obtention de 2Ds sur des grandes surfaces 

 
La méthode de l’exfoliation à l’avantage d’être très peu coûteuse et facile à réaliser mais 
s’avère être aléatoire dans la position, l’épaisseur et la taille (généralement petite) des 
feuillets obtenus. D’autres méthodes ont alors été développées pour synthétiser des couches 
de matériaux 2Ds. Notamment le dépôt chimique en phase vapeur ou CVD (pour Chemical 
Vapor Deposition) qui permet de s’affranchir de certaines limitations inhérentes à 
l’exfoliation. Les premières études sur la croissance de graphène et de h-BN sont bien 
antérieures au développement de la  fameuse technique d’exfoliation et datent des années 
90 [15][16]. Pour faire croitre ces matériaux par CVD on utilise un catalyseur (comme Cu, Ni, 
Ru, Co…) qui est placé dans une chambre sous vide (Figure 2-7 a), un gaz précurseur (par 
exemple méthane: CH4 pour le graphène et borazine B3N3H6 pour le h-BN) est introduit dans 
la chambre et se décompose à la surface du matériau catalytique libérant les atomes d’intérêt 
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latter curve does not bare even a qualitative similarity to the
experiment, which proves the importance of opacity for the
visibility of graphene.

To provide a guide for the search of graphene on top of
SiO2/Si wafers, Fig. 3 shows a color plot for the expected
contrast as a function of SiO2 thickness and wavelength. This
plot can be used to select filters most appropriate for a given
thickness of SiO2. It is clear that by using filters, graphene
can be visualized on top of SiO2 of practically any thickness,
except for !150 nm and below 30 nm. Note, however, that
the use of green light is most comfortable for eyes that, in
our experience, become rapidly tired with the use of high-
intensity red or blue illumination. This makes SiO2 thick-
nesses of approximately 90 and 280 nm most appropriate
with the use of green filters as well as without any filters, in
white light. In fact, the lower thickness of "90 nm provides
a better choice for graphene’s detection #see Fig. 2$, and we
suggest it as a substitute for the present benchmark thickness
of "300 nm.

Finally, we note that the changes in the light intensity
due to graphene are relatively minor, and this allows the
observed contrast to be used for measuring the number of
graphene layers #theoretically, multilayer graphene can be
modeled by the corresponding number of planes separated
by d1$. The trace in Fig. 1#a$ shows how the contrast changes
with the number of layers, and the clear quantized plateaus
show that we have regions of single, double, and triple layer
graphene. Furthermore, by extending the same approach to
other insulators, we were able to find graphene on 50 nm
Si3N4 using blue light and on 90 nm PMMA using white
light.

In summary, we have investigated the problem of visibil-
ity of graphene on top of SiO2/Si wafers. By using the
Fresnel theory, we have demonstrated that contrast can be

maximized for any SiO2 thickness by using appropriate fil-
ters. Our work establishes a quantitative framework for de-
tecting single and multiple layers of graphene and other two-
dimensional atomic crystals5 on top of various substrates.

The authors thank I. Martin for illuminating discussions
and C. Luke from Nikon UK for the loan of the monochrome
camera.8 The Manchester work was supported by EPSRC
#UK$, and one of the authors #A.H.C.N.$ by NSF under
Grant No. DMR-0343790. After our letter was submitted,
four preprints15–18 discussing the same topic appeared on the
cond-mat arXiv.
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qui vont diffuser dans le catalyseur et à sa surface, puis en se cristallisant vont former une 
monocouche du matériau désiré à la surface du substrat catalyseur. Cette méthode permet 
d’obtenir des monocouches à la taille du substrat [17][18][19][20]. Il est également possible 
d’obtenir des rouleaux de 2Ds de plusieurs mètres de long (Samsung LG, graphenea…), le 
record étant détenu par Sony qui a produit un film de graphène de 100 mètres de long pour 
21 cm de large [21]. On montre un exemple de croissance très grande échelle avec un rouleau 
de graphène sur un film de cuivre produit par la société LG d’une dizaine de mètres de 
longueur pour 40cm de largeur, en Figure 2-7 b. La CVD est donc une approche de croissance 
qui permet de s’affranchir des problèmes de feuillets aux faibles dimensions propres à la 
technique d’exfoliation [22][23]. 
 
 

 
Figure 2-7 : Croissance CVD.  (a)  Schéma du principe de croissance CVD du graphène : le précurseur carboné 
vient se décomposer et former du graphène à la surface du substrat qui joue le rôle de catalyseur. (b) Image de 
microscope électronique à balayage de feuillets de graphène et de h-BN obtenus par CVD sur du cuivre et du 
fer respectivement [24][18]. (c) Photographie d’un rouleau de cuivre de plusieurs mètres de long sur lequel une 
croissance de graphène a été réalisée par la compagnie LG. 

 
Après le rapide succès de la croissance CVD de graphène [19], ont suivi les progrès de 
croissance du h-BN [25][26][27] permettant à de nombreux laboratoires de s’en procurer. Dû 
à un excellent accord de maille entre le graphène et le h-BN (1.8% de différence) les 
hétérostructures Gr/h-BN ont été largement étudiées dans la littérature et ont notamment 
permis d’obtenir des mobilités records dans du graphène encapsulé par du h-BN [28].  
 
La découverte du graphène puis du h-BN et les progrès liés à leur croissance, ont initié la 
ferveur autour des matériaux 2Ds permettant de nombreuses études sur le sujet et ce 
couple reste aujourd’hui un système de référence dans l’univers des matériaux 2Ds. 
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Nanotechnology 23 (2012) 035603 W Wu et al

Figure 3. SEM images of as-grown graphene grains on Cu (a) before and (b) after increasing CH4 concentration. The growth was halted
before the formation of a continuous graphene film. Images (a) and (b) were taken in the same area of the Cu. The scale bars are 10 µm.

Figure 4. (a) SEM image of as-synthesized graphene film on Cu. The scale bar is 10 µm. (b) Raman spectrum of the graphene film on
SiO2/Si substrate. Laser excitation wavelength is 532 nm. Inset: optical image of the transferred graphene on SiO2/Si. The scale bar is
25 µm.

On the basis of the above results and discussion, we
developed a two-step ambient pressure CVD process to
synthesize continuous graphene films with uniform thickness
(single layer) and large grain size (low nucleation density).
The two-step CVD parameters are shown in table 1. During
deposition, graphene initially nucleates and grows at a low
CH4 concentration (5 ppm), where a low nucleation density
is guaranteed. After 20 min, the growth is continued by
increasing CH4 concentration to 55 ppm without changing
any other conditions to get a complete graphene coverage.
The produced graphene films can have uniform thickness
and large grain size. Here, we need to point out that, once
the nucleation density is set at low CH4 concentrations, no
significant new graphene nuclei are formed during the second
growth step with high CH4 concentrations. Figure 3(a) shows
a SEM image of the graphene grains on Cu grown at the
low CH4 concentration. The grains are grown larger after
increasing CH4 concentration in the second growth step, and
no new graphene nucleation is observed (figure 3(b)). The
change in growth conditions (CH4 concentration) may only
affect graphene growth rate and final surface coverage.

An SEM image of as-synthesized graphene sample by our
two-step CVD technique (figure 4(a), taken directly on the
surface of the Cu foil without any processing) shows features
of a continuous uniform film with very few multi-layer
domains. The film uniformity is also confirmed by an optical

Table 1. Two-step CVD parameters for graphene growth. Prior to
deposition, the Cu substrates are annealed at 1050 �C for 30 min in a
mixture of Ar and H2 gases. The diluted CH4 indicates Ar balanced
CH4 of 500 ppm in concentration.

Step

Growth
temperature
T (�C)

Growth
H2:diluted
CH4:Ar in sccm

Growth
time t
(min)

1 1050 20:15:1465
(5 ppm CH4)

20

2 1050 20:165:1315
(55 ppm CH4)

15

image (figure 4(b) inset) of the transferred graphene on a
SiO2/Si substrate, which shows almost no color variation.
We further performed Raman spectroscopy measurements
on more than 10 randomly chosen locations across the film
(transferred onto SiO2/Si substrate). A representative Raman
spectrum (figure 4(b)) shows two primary features, including
a G band at ⇠1587 cm�1 and a 2D band at ⇠2687 cm�1.
The monolayer thickness is verified by a symmetric 2D band
with a full width at half-maximum (FWHM) of ⇠29 cm�1

and a ⇠2.5 2D/G intensity ratio (I2D/IG) [16, 18, 33].
The D band at ⇠1351 cm�1 corresponds to defects in the
graphene film. The very weak D band in the spectrum
with a typical D/G intensity ratio of ⇠0.1 indicates high

4

(b)

Gr Cu

10 µm
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2.2 Les Dichalcogénures de Métaux de Transition (TMDs) 

Bien que le graphène possède d’excellentes propriétés de conduction, l’absence de gap dans 
sa structure de bande ne permet pas son utilisation dans les dispositifs électroniques usuels 
s’appuyant sur des semi-conducteurs (transistors…). Par ailleurs, le h-BN possède 
intrinsèquement un gap, mais celui-ci étant trop grand (6 eV) il compromet son utilisation 
comme semi-conducteur. Il existe cependant une classe de matériaux 2Ds possédant des gaps 
à tailles variables permettant de passer quasiment continument du cas du graphène 
métallique au cas du h-BN isolant et élargissant les possibilités offertes par les matériaux bi-
dimensionnels Figure 2-8. Il s’agit des dichalcogénures de métaux de transitions (TMDs). MoS2 
est le TMD le plus étudié de par ses propriétés uniques et la facilité de sa synthèse. Les 
premiers travaux portant sur l’exploration de sa structure remontent à 1923 et sont réalisés 
sur un cristal [29]. La structure lamellaire des TMDs  est rapidement identifiée et du papier 
adhésif est utilisé pour obtenir de fines couches de MoS2 en 1963, 40 ans avant l’expérience 
mythique de l’exfoliation du graphène [30]. Puis, en 1986 Per Joensen et al. isolent pour la 
première fois du MoS2 monocouche dans une solution [31]. Suite aux progrès réalisés sur 
l’isolation de matériaux 2D initiés en 2004 avec le graphène, de nombreux travaux concernant 
les TMDs se sont succédés révélant peu à peu leur propriétés. 

 
 

 
Figure 2-8 : Structure de bande des 2D, de métalique à isolant. Structure de bandes du h-BN, des TMDCs et du 
graphène [32]. 

 

2.2.1 Définition générale des TMDs  

Par définition, les TMDs sont des matériaux de formule chimique MX2, avec M un métal de 
transition et X un chalcogène (Figure 2-9 a). Parmi eux, certains sont des métaux (TaS2, 
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NbSe2,…), des semi-métaux (WTe2, TiSe2,…) mais aussi, des semi-conducteurs (WS2, MoS2…). 
La plupart sont également poly phasiques : par exemple une grande partie ont des phases 
cristallines métalliques 1T et 1T’ et une phase semi-conductrice 2H comme illustré en Figure 
2-9 b. Les phases 2H (prismatique trigonale) et 1T (octahédrique) sont les phases les plus 
communément étudiées des TMDs. La différence principale entre ces deux phases réside dans 
la position des chalcogènes. Dans la phase 2H, les chalcogènes sont tous alignés selon la 
direction z. Alors que pour la phase 1T, les chalcogènes de la partie supérieure d’une couche 
ne sont pas alignés avec ceux de la partie inférieure. Une distortion de la phase 1T peut 
entraîner la réduction de la périodicité de la structure en dimérisant les atomes de métal de 
transition (en particulier dans la cas de ceux appartenant au groupe VI) jusqu’à créer des 
liaisons métalliques ce qui forme la phase 1T’. Certains TMDs montrent des phases 
topologiques (MoTe2, WTe2) [33] ou encore supraconductrices (comme TaS2) [34]. Je propose 
un résumé non exhaustif des différentes propriétés des TMDs usuels à partir du tableau 
périodique des éléments en Figure 2-9 a. 

 

Figure 2-9 : Propriétés générales et structures des TMDs usuels. (a) Métaux de transitions et chalcogènes à 
l’origine des TMDs usuels. Les phases et les propriétés notables des TMDs formés par ces atomes sont 
précisées par des couleurs et des symboles. (b) Schéma des structures atomiques les plus usuelles des TMDs. 
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Métaux de Transition
Chalcogènes

Classification des TMDCs principalement étudiés

IV V VI VII X

XVI

IV V VI VII X

…

1T

2H

Métal

Isolant

Supraconducteur

Topologique

(a)

(b)
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2.2.2 Propriétés des TMDs 

La famille des TMDs nous met à disposition des semi-conducteurs à gaps intermédiaires entre 
le cas extrême du graphène métallique et du h-BN isolant. Ceux-ci sont particulièrement 
intéressants pour l’électronique appliquée et fondamentale. En effet, contrairement au 
graphène, la présence d’un gap dans leur structure de bande permet entre autre de les utiliser 
dans des systèmes électroniques usuels (comme barrière tunnel, dans des transistors…) et 
d’atteindre des épaisseurs ultimement fines. La diversité des TMDs permet une grande 
modulabilité pour leur utilisation dans ces systèmes. En effet chacun possède une structure 
de bande et donc un gap différent comme montré en Figure 2-10. Ceci permet d’investiguer 
les propriétés semi-conductrices, optiques, optoélectroniques dans la limite bidimensionnelle 
et d’envisager de nouveaux concepts technologiques. 

 

Figure 2-10 :  Variation de la taille du gap des TMDs en fonction du matériau [32]. 

Outre l’immense variété de propriétés qui existent d’un matériau à l’autre, celles-ci peuvent 
évoluer au sein d’un même TMD. On illustre ce phénomène avec l’exemple frappant du 
MoS2 dont les calculs de structure de bandes pour différentes épaisseurs sont reportés en 
Figure 2-11 a,b et c. Le matériau massif présente un gap indirect entre le point Γ et le point 𝐾. 
Ce gap augmente à mesure que son épaisseur diminue et, dans le cas de la monocouche, 
devient direct au point 𝐾. La Figure 2-11 d montre que la taille du gap décroit de manière 
monotone de 1.8 eV à 0.86 eV quand le nombre de couches de MoS2 augmente de 1 à 20 (et 
c’est identiquement vrai jusqu’à un nombre infini de couches). 

Pour comprendre l’origine de ce phénomène, on s’intéresse maintenant à l’évolution 
artificielle de la structure de bande de deux couches de MoS2 en fonction de leur distance 
(Figure 2-11 e, f et g). Plus elles sont éloignées, plus on se rapproche du cas de la monocouche 
isolée puisque l’interaction inter-couche disparait: au-delà de 4.5 Å, le gap est identique à 
celui de la monocouche. Au contraire, quand les couches sont plus proches, le gap devient 
indirect et diminue. La Figure 2-11 h, montre la variation de la taille du gap pour deux couches 
de MoS2 en fonction de leur distance. Plus elles sont éloignées, plus le gap est grand. La 
réduction de l’épaisseur du MoS2 a un effet comparable à l’augmentation de la distance inter-
couches sur sa structure de bande. 

En analysant les structures de bandes montrées en Figure 2-11, on constate que la 
modification du gap se produit essentiellement au niveau de la bande de valence du MoS2 et 
particulièrement au point Γ dont la position en énergie chute pour de faibles épaisseurs de 
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MoS2 ou de faibles interactions entre couches. Les états électroniques autour du point Γ sont 
le fruit d’une hybridation entre les orbitales 𝑝" associées aux atomes de soufre et les orbitales 
𝑑"! des atomes de molybdène, qui forment des états anti-liants [35]. Modifier les interactions 
entre couches (par leur distance ou leur empilement), modifie l’écart des états anti-liants au 
point Γ. Augmenter (resp. diminuer) la distance inter-couches ou diminuer (resp. augmenter)  
le nombre de couches, revient à diminuer (resp. augmenter) les interactions entre couches et 
donc à diminuer (resp. augmenter) la position des états anti-liants. D’autre part, les états 
autours des points 𝐾 proviennent essentiellement d’orbitales localisées dans le plan (xy) et 
sont quasiment insensibles aux variations selon la direction z. 

 

Figure 2-11 : Évolution de la structure de bande du MoS2 : Modification de la structure de bande du MoS2 en 
fonction de son épaisseur pour (a) une monocouche, (b) une bicouche et (c) le matériau massif [36]. (d) Taille 
du gap de MoS2 en fonction de son épaisseur. Modification de la structure de bande d’une bicouche de MoS2 
en fonction de leur distance 𝑤 pour (e) 𝑤 = 3.58	Å, (f) 𝑤 = 2.98	Å et (g) 𝑤 = 2.58	Å. (h) Taille du gap d’une 
bicouche de MoS2 en fonction de leur distance [37]. 

N.B : Les propriétés de modification de la structure de bande avec l’épaisseur s’étendent à bien 
d’autres TMDs que MoS2. En particulier aux TMDs de phase 2H à base des métaux de 
transitions de groupe VI Mo et W combinés aux chalcogènes S et Se (MoS2, le MoSe2, le WS2 et 
le WSe2) qui sont récurrents dans la littérature. 
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in STM images. Indeed, to first-order, a constant current STM
image is representative of the EDOS at the Fermi level.
Therefore, on the basis of our results, we expect an alternate
bright/dark pattern as a function of N in low bias STM
experiments. This is precisely what has been observed in ref 1,
where the authors were able to experimentally monitor the finest
details of the electronic structure of MoS2 nanoparticles.
In particular, we found that different edge structures as a

function of size are responsible for different density of states at
the Fermi level. When the number of edge S dimers is even,
all of the edge sulfur atoms participate in pairing, and edge
superstructures are formed with a double period. The double
period structure is disrupted when N is odd, and lone-paired S
atoms are present. For perfectly paired sulfur atoms, a maximum
of EDOS is observed at the Fermi level, which makes these
particles more visible in STM images, whereas for edge structure
with lone pair atoms, a lower density of states at the Fermi
level is detected.
To make direct contact with experiment, we computed STM

images corresponding to computationally optimized structures
using the Tersoff-Hamann22 approximation. In agreement with
ref 1, simulated STM images (Figure 3a) show two salient
features: a bright brim across the triangle edge and central
protrusions out of registry of S dimers. These were found to

originate from d states localized on the outermost Mo row, and
from px orbitals localized in the interstitial regions between S
dimers. Similar features have been identified in prior studies
of infinitely long MoS2 nanoslabs as “one-dimensional metallic
edge states”.8 In finite nanoparticles, however, the edge structure
is slightly modified with respect to the infinite slab. For example,
it is energetically more favorable for adjacent S dimers to form
pairs, which are accompanied by an overlap between antibond-
ing px orbitals. As a consequence, the electronic density is
decreased in between and increased outside the paired S dimers,
and a series of alternate bright/dark protrusions are seen along
the particle edge in STM images. These features are unique to
the finite clusters terminated with Mo edge covered by 100%
S dimers.
We have seen so far that the edge atomic structure plays a

key role in determining the electronic properties of 2D MoS2
nanoparticles, and we now turn to the study of the influence of
core states on the properties of these systems, with emphasis
on the question of possible quantum confinement effects that
were suggested in refs 17 and 18. To this end, we have
calculated the projected density of states (PDOS) on each
triangular ring of the nanoplatelets. It is seen from Figure 3
that edge states appearing in the vicinity of the Fermi level are
mostly localized on the two outermost atomic rings and that
the states localized in the core of the cluster are essentially bulk-
like. The magnitude of the energy gap between occupied and

Figure 3. (a) Simulated STM image of Mo55S150 (see text). Panels (b)
and (c) show the PDOS on the outermost Mo triangular ring and on
the center Mo atom, respectively, for the cluster displayed in panel
(a). As a comparison, a PDOS of Mo in the single layer MoS2 sheet is
given in panel (d).

Figure 4. Variations of the band gap in multilayer MoS2 sheets with
respect to (a) the number of sheets n and (b) separation distance w,
where w refers to the z-axis distance between the upper S layer of sheet
B and the lower S layer of sheet A. Note that both sheets A and B
contain three atomic layers S-Mo-S. The band structure shown in
panels (c-e) correspond to calculations reported in panel (b) and to
the separations w ) 2.58Å, 2.98Å, and 3.58Å, respectively. For
comparison, the eigen energies are aligned with respect to the valence
band top at the K-point.
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ing px orbitals. As a consequence, the electronic density is
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S dimers.
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on the question of possible quantum confinement effects that
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calculated the projected density of states (PDOS) on each
triangular ring of the nanoplatelets. It is seen from Figure 3
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B and the lower S layer of sheet A. Note that both sheets A and B
contain three atomic layers S-Mo-S. The band structure shown in
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In particular, we found that different edge structures as a
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the Fermi level. When the number of edge S dimers is even,
all of the edge sulfur atoms participate in pairing, and edge
superstructures are formed with a double period. The double
period structure is disrupted when N is odd, and lone-paired S
atoms are present. For perfectly paired sulfur atoms, a maximum
of EDOS is observed at the Fermi level, which makes these
particles more visible in STM images, whereas for edge structure
with lone pair atoms, a lower density of states at the Fermi
level is detected.
To make direct contact with experiment, we computed STM

images corresponding to computationally optimized structures
using the Tersoff-Hamann22 approximation. In agreement with
ref 1, simulated STM images (Figure 3a) show two salient
features: a bright brim across the triangle edge and central
protrusions out of registry of S dimers. These were found to

originate from d states localized on the outermost Mo row, and
from px orbitals localized in the interstitial regions between S
dimers. Similar features have been identified in prior studies
of infinitely long MoS2 nanoslabs as “one-dimensional metallic
edge states”.8 In finite nanoparticles, however, the edge structure
is slightly modified with respect to the infinite slab. For example,
it is energetically more favorable for adjacent S dimers to form
pairs, which are accompanied by an overlap between antibond-
ing px orbitals. As a consequence, the electronic density is
decreased in between and increased outside the paired S dimers,
and a series of alternate bright/dark protrusions are seen along
the particle edge in STM images. These features are unique to
the finite clusters terminated with Mo edge covered by 100%
S dimers.
We have seen so far that the edge atomic structure plays a

key role in determining the electronic properties of 2D MoS2
nanoparticles, and we now turn to the study of the influence of
core states on the properties of these systems, with emphasis
on the question of possible quantum confinement effects that
were suggested in refs 17 and 18. To this end, we have
calculated the projected density of states (PDOS) on each
triangular ring of the nanoplatelets. It is seen from Figure 3
that edge states appearing in the vicinity of the Fermi level are
mostly localized on the two outermost atomic rings and that
the states localized in the core of the cluster are essentially bulk-
like. The magnitude of the energy gap between occupied and

Figure 3. (a) Simulated STM image of Mo55S150 (see text). Panels (b)
and (c) show the PDOS on the outermost Mo triangular ring and on
the center Mo atom, respectively, for the cluster displayed in panel
(a). As a comparison, a PDOS of Mo in the single layer MoS2 sheet is
given in panel (d).

Figure 4. Variations of the band gap in multilayer MoS2 sheets with
respect to (a) the number of sheets n and (b) separation distance w,
where w refers to the z-axis distance between the upper S layer of sheet
B and the lower S layer of sheet A. Note that both sheets A and B
contain three atomic layers S-Mo-S. The band structure shown in
panels (c-e) correspond to calculations reported in panel (b) and to
the separations w ) 2.58Å, 2.98Å, and 3.58Å, respectively. For
comparison, the eigen energies are aligned with respect to the valence
band top at the K-point.
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Il s’avère que ces matériaux possèdent également des propriétés dépendantes du spin de 
leurs électrons. En effet, parmi les TMDs, beaucoup sont composés de métaux de transitions 
lourds (W, Pt, Mo, Ta…) induisant un fort couplage spin-orbite qui a pour conséquence de 
lever la dégénérescence en spin de certaines bandes. Les TMDs semi-conducteurs concernés 
par ce phénomène possèdent des gaps non-équivalents entre les bandes de spin up et celles 
de spin down [38][39] comme schématisé en Figure 2-12. Cette levée de dégénérescence est 
opposée entre les points 𝐾 et 𝐾′.  C’est le concept de valleytronics qui est un domaine en 
pleine effervescence proposant des alternatives technologiques basées sur ce principe 
[40][41]. Bien que la dégénérescence des bandes soient levées au sein d’une même vallée, 
elle n’est pas levée quand on prend en compte les états de toutes les vallées 𝐾 et 𝐾′. Pour 
exploiter ce degré de liberté il faut trouver des moyens de différencier ces vallées et c’est l’un 
des enjeux actuels du domaine de la valleytronics. 
 

 
Figure 2-12 : Schéma de la structure de bande d’un TMD à fort couplage spin-orbite. La dégénérescence des 
bandes de valence est levée et opposée entre les points K et K’ [36]. 

 
La large définition des TMDs implique qu’il existe de nombreux matériaux appartenant à cette 
famille. Chaque matériau est lui-même modifiable en fonction notamment de son épaisseur 
ou de sa phase, ce qui implique une immense diversité dans leurs propriétés. Or des matériaux 
au-delà de la définition usuelle des TMDs sont envisageables [42]. En effet, jusqu’ici nous 
avons considéré des matériaux uniquement de structure MX2 avec M un métal de transition 
et X un chalcogène. On retrouve aussi des alliages de type M1M2X où M1 et M2 sont deux 
métaux de transitions distincts. La possibilité de créer des alliages et de faire varier les 
concentrations d’un métal de transition par rapport à l’autre est un degré de liberté 
supplémentaire pour le contrôle de la structure de bande de ces matériaux. Par exemple, dans 
le cas du Mo1-xWxS2, la variation de la composition x modifie le gap de ce dernier comme 
montré en Figure 2-13. 
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generate long lived spin and valley accumulations on sam-
ple boundaries. The physics discussed here provides a
route towards the integration of valleytronics and spin-
tronics in multivalley materials with strong spin-orbit
coupling and inversion symmetry breaking.

The physics in monolayers is essentially the same for
group-VI dichalcogenides MX2 (M ¼ Mo;W, X ¼ S; Se),
described below using MoS2 as an example. Structurally,
MoS2 can be regarded as strongly bonded 2D S-Mo-S
layers that are loosely coupled to one another by Van der
Waals interactions. Within each layer, the Mo and S atoms
form 2D hexagonal lattices, with the Mo atom being
coordinated by the six neighboring S atoms in a trigonal
prismatic geometry [Figs. 1(a) and 1(b)]. In its bulk form,
MoS2 has the 2H stacking order with the space group D4

6h,
which is inversion symmetric. When it is thinned down to a
monolayer, the crystal symmetry reduces to D1

3h, and in-
version symmetry is explicitly broken: taking the Mo atom
as the inversion center, an S atom will be mapped onto an
empty location. As a consequence, the effects we predict
here are expected only in thin films with odd number of
layers, since inversion symmetry is preserved in films with
even number of layers.

We start by constructing a minimal band model on the
basis of general symmetry consideration. The band struc-
ture ofMoS2, to a first approximation, consists of partially
filled Mo d bands lying between Mo-S s-p bonding and
antibonding bands [25]. The trigonal prismatic coordina-
tion of the Mo atom splits its d orbitals into three groups:
A1ðdz2Þ, Eðdxy; dx2$y2Þ and E0ðdxz; dyzÞ. In the monolayer

limit, the reflection symmetry in the ẑ direction permits
hybridization only between A1 and E orbitals, which opens
a band gap at the K and $K points [25], schematically

shown in Fig. 1(c). The group of the wave vector at the
band edges (K) is C3h and the symmetry adapted basis
functions are

j!ci ¼ jdz2i; j!"
vi ¼

1ffiffiffi
2

p ðjdx2$y2iþ i"jdxyiÞ; (1)

where the subscript cðvÞ indicates conduction (valence)
band, and " ¼ &1 is the valley index. The valence-band
wave functions at the two valleys, j!þ

v i and j!$
v i, are

related by time-reversal operation. To first order in k, the
C3h symmetry dictates that the two-band k ' pHamiltonian
has the form

Ĥ0 ¼ atð"kx#̂x þ ky#̂yÞ þ
!

2
#̂z; (2)

where #̂ denotes the Pauli matrices for the two basis
functions, a is the lattice constant, t the effective hopping
integral, and ! the energy gap. These parameters are
obtained by fitting to first-principles band structure calcu-
lations and are listed in Table. I for the four group-VI
dichalcogenides [26]. We note that the same effective
Hamiltonian also describes monolayer graphene with stag-
gered sublattice potential [15,16]. This is not surprising, as
both systems have the same symmetry properties. What
distinguishes MoS2 from graphene is the strong SOC
originated from the metal d orbitals. The conduction
band-edge state is made of dz2 orbitals and remains spin
degenerate at K points, whereas the valence-band-edge
state splits. Approximating the SOC by the intra-atomic
contribution L ' S, we find the total Hamiltonian given by

Ĥ ¼ atð"kx#̂x þ ky#̂yÞ þ
!

2
#̂z $ $"

#̂z $ 1

2
ŝz; (3)

where 2$ is the spin splitting at the valence band top
caused by the SOC and ŝz is the Pauli matrix for spin.
The spin-up ( " ) and spin-down ( # ) components are com-
pletely decoupled and sz remains a good quantum number.
We emphasize that the spin splitting does not depend on
the model details; it is a general consequence of inversion
symmetry breaking, similar to the Dresselhaus spin split-
ting in zinc-blende semiconductors [27]. Time-reversal

FIG. 1 (color online). (a) The unit cell of bulk 2H-MoS2,
which has the inversion center located in the middle plane. It
contains two unit cells of MoS2 monolayers, which lacks an
inversion center. (b) Top view of theMoS2 monolayer. Ri are the
vectors connecting nearest Mo atoms. (c) Schematic drawing of
the band structure at the band edges located at the K points.

TABLE I. Fitting result from first-principles band structure
calculations. The monolayer is relaxed. The sizes of spin split-
ting 2$ at valence-band edge were previously reported in the first
principle studies [12]. The unit is Å for a, and eV for t, !, and $.
"1 ("2) is the Berry curvature in unit of #A2, evaluated at $K
point for the spin-up (-down) conduction band.

a ! t 2$ "1 "2

MoS2 3.193 1.66 1.10 0.15 9.88 8.26
WS2 3.197 1.79 1.37 0.43 15.51 9.57
MoSe2 3.313 1.47 0.94 0.18 10.23 7.96
WSe2 3.310 1.60 1.19 0.46 16.81 9.39

PRL 108, 196802 (2012) P HY S I CA L R EV I EW LE T T E R S
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Figure 2-13 : Variation du gap Mo1-xWxS2 en fonction de la composition x. (a) Structure de Mo0.5W0.5S2. (b) 
Taille du gap de Mo1-xWxS2 en fonction de x. La variation de la concentration modifie la structure de bande du 
matériau [43]. 

Il existe également des matériaux dans lesquels X≠Y. Ce sont des Janus faisant référence au 
dieu grec à deux visages [44]. Dans ces systèmes, le chalcogène de la partie supérieure d’une 
couche du TMD est différent de celui de sa partie inférieure. Le matériau est alors 
noncentrosymmétrique, et de nouvelles propriétés émergent par rapport au TMD constitué 
d’un seul type de chalcogène [45][46]. 
 
Enfin, les structures de bandes des TMDs sont également modulables par l’empilement ce ces 
derniers. On parle alors d’hétérostructures de van der Waals. Un tel système permet une 
multitude de combinaison de matériaux différents avec des propriétés électroniques variées. 
En Figure 2-14 on montre les différentes tailles de gaps résultants de l’empilement de deux 
TMDs usuels [47]. 
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In order to model Mo1!xWxS2 alloys, Mo and W atom
configurationswere randomly generated (a configuration

for Mo0.5W0.5S2 in a 6" 6 supercell shown in Figure 4a).
To analyze the electronic structure of random alloys,

Figure 3. Composition-dependent PL emission from Mo1!xWxS2 monolayers. (a,b) PL spectra of Mo1!xWxS2 monolayers with
differentWcompositions x. ThePL intensity is normalizedby themaximumemission intensity (i.e., intensity ofA excitonemissionat
1.8!2.0 eV). The spectra were excited by 514.5 nm for x = 0!0.61 and 457.9 nm for x = 0.66!1. The peaksmarked by * are Raman
peaks of Si substrates. (c) Composition-dependent emission energies for A and B excitons. The red and black lines are parabola
fittings for composition-dependent energy of peaks A and B, giving a bowing parameter b of 0.25 ( 0.04 and 0.19 ( 0.06 eV,
respectively.

Figure 4. DFT calculations ofMo1!xWxS2monolayers. (a) Structure of a 6" 6 supercell ofMo36!nWnS72 (n=18, corresponding
to Mo0.5W0.5S2) in the a!b plane. (b) EBS of monolayer, bilayer, and bulk materials of Mo0.5W0.5S2. The different kB vectors in
the primitive cell are represented by a thin vertical line. Red areas represent the SFs A(kB, E) at each kB point, and the light blue
shaded areas represent the SFs' bandwidth for the valence band and conduction band. The primitive cell's first Brillouin zone
with three high symmetry points is also shown in the inset. (c) Composition-dependent Eg of Mo1!xWxS2 monolayers. The
error bars represent the standard deviation of Eg calculated from eight different W atom configurations for each W
composition x. The red line is the parabola fitting, giving a bowing parameter b of 0.28( 0.04 eV. (d) Energy shift of HOMO
and LUMOofMo1!xWxS2monolayers as a function ofW composition x. Parabola fitting (red line) gives bowingparameter b of
0.28( 0.04 eV for LUMO. Theblack line is a linearfit forHOMOshift. (e) PercentageofWprojectedDOS (PDOS) inHOMO (black
triangles) and LUMO (empty red triangles) with different W composition x. The red and black lines are parabola and linear fit,
respectively. (f) Charge density distribution of HOMO and LUMO for MoS2 and WS2 monolayers in the a!c plane.
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Figure 2-14 : Taille des gaps d’hétérostructures. Les tailles de gaps des monocouches sont données sur la 
colonne de gauche. Les empilements de type I sont constitués d’un matériau contenant à la fois le minimum de 
la bande de conduction et le maximum de la bande de valence de la structure de bande de l’hétérostructure. 
Ceux de type II ont le minimum de la bande de conduction et le maximum de la bande de valence appartenant 
à différents matériaux. Enfin ceux de type III sont semi-métalliques et n’ont donc pas de gap. Cette distinction 
est précisée car elle permet de mieux comprendre les conséquences de ces structures sur les applications. Par 
exemple, les empilement de type I forment une nouvelle classe de matériaux émettant de la lumière, et les 
empilement de type II et III ont un fort potentiel pour  créer des cellules solaires monocouches, des dispositifs 
pour le stockage d’information… [48]. 

 

2.2.3 Obtention des TMDs 

Parmi les TMDs, il est probable que MoS2 et WS2 soient les seuls à être disponibles à l’état 
naturel [36]. Par conséquent, pour profiter du large panel offert par cette de cette famille de 
matériaux 2Ds, il faut les synthétiser en laboratoire. Dès 1969, des croissances de WSe2, MoSe2 
et MoS2 ont été réalisées par transport chimique en phase vapeur [49]. Les précurseurs 
(métaux de transitions et chalcogènes) sont mélangés en proportions stœchiométriques puis 
évaporées dans une ampoule elle-même dans un four à gradient thermique. Les vapeurs sont 
dirigées vers la partie la plus froide de l’ampoule où se trouve le substrat permettant la 
croissance [50]. Cette technique pionnière a permis la production de cristaux de quelques 
centaines de nanomètres. Pour obtenir des matériaux atomiquement fins il est bien sûr 
possible d’utiliser la méthode d’exfoliation par l’utilisation de papier adhésif à partir d’un 
cristal épais qui reste un moyen fiable et peu coûteux d’obtenir des feuillets de TMDs jusqu’à 
la monocouche. Les rendements sont néanmoins inférieures à ceux obtenus dans le cas du 
graphène. En effet les forces inter-planaires de MoS2 [51](29 X 108N m-3) sont plus grandes 
que celles du graphène [52] (13 X 108N m-3) , ce qui diminue les chances d’avoir de la 
monocouche par exfoliation. De plus, comme nous l’avons discuté dans le cas du graphène et 
du h-BN, l’exfoliation donne des feuillets aux dimensions aléatoires, souvent limitées, et 
requiert des procédés de fabrication créés en fonction de chacun des feuillets. 
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arsenides, and the wide variety of 2D chalcogenides122–128. TMDC
materials, such as WSe2

129, MnSe2
130, MnTe2 and VSe2

131, VTe2 and
HfSe2

132, SnSe2
125, MoSe2

133, MoTe2
134, and WTe2

135, have all been
grown by MBE. In addition, TMDC alloys with mixed metals or
mixed chalcogens have been advanced lately, further expanding
the library of potential TMDC and heterostructures136–141.
In TMDC and other van der Waals materials, the layer-to-layer or

layer-to-substrate interactions are much weaker than the intra-
layer bond strength. Coupled with the surface termination of van
der Waals crystals, layer-by-layer growth without islanding can be
achieved, although determining the growth parameter window
that enables that this can be a challenge142. Experimental results
of epitaxially grown TMDC have demonstrated that TMDC grown
on other inert, hexagonal substrates (other TMDC, graphite, etc.)
grows unstrained, with its own lattice constant, and does not form
any misfit dislocations143. Utilizing this so-called van der Waals
epitaxy enables144 vertical heterostructures with constituent
materials chosen almost exclusively for their electronic properties

with signifcantly relaxed criteria for crystal lattice matching.
Recent findings have also indicated that through controlled
growth conditions, the stacking sequence of thin films of TMDC
can be altered15. In a high chalcogen background environment in
conjunction with a relatively fast growth rate, for example, one
can promote differences in edge dimerization and growth rates
that result in AA stacking in TMDC that normally has AB stacking in
equilibrium (like WSe2 or MoS2). Atomic heterostructuring is an
exciting approach whose full potential is yet to be explored.

EXTERNAL ELECTRIC FIELD EFFECT
In the presence of an external electric field F, energy band edges
in a semiconductor are distorted in real space, so that electrons
and holes are pushed toward opposite directions. As a conse-
quence, their QP envelope wave functions are no longer sine
waves, but rather Airy functions. These functions, however, still
exhibit a tail that makes the electron–hole overlap nonnegligible,

Fig. 5 Bandgaps in TMDC and MMC vdWH. a Quasi-particle bandgap values and types for various 2D vertical heterostructures composed of
TMDC, obtained using DFT–PBE calculations and displayed as a heatmap. Monolayer bandgap values are given in the left column, while
heterostructure bandgap values, as obtained by the Anderson rule, are shown in the upper triangular half. Type-I, -II, and -III heterostructures
are represented by green-, red-, and blue-checkered boxes, respectively, in the bottom triangular region. Top and side views of crystal
structure for the different TMDC phases, namely 2H, 1T, and 1Td, are displayed on the far left. b The same as a, but for MMC heterostructures.
Bandgap values for monolayer IV chalcogenide in puckered (buckled) phase are shown on the left (right) panel. In general, they do not obey
the Anderson’s rule, due to strong interlayer coupling. Monolayer values are shown in the first column of each panel. Top and side views of
crystal structures for puckered and buckled crystal groups are displayed as the inset. For crystal structure labels, refer to Fig. 1a.
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Le dépôt chimique en phase vapeur (CVD) est une méthode de croissance particulièrement 
pratique notamment parce qu’elle ne requiert pas des conditions de dépôt en ultravide 
(Figure 2-15 a). En 2012-2013 les première croissances de monocouches de MoS2 ont été 
obtenues [53][54][55]. Pour se faire, les auteurs utilisent une source solide de S et de MoO3 
(déposées sur un substrat ou en poudre) qui sont chauffées. La croissance de MoS2 a lieu sur 
un substrat de Si/SiO2 qui est placé face vers le bas au-dessus de la source de MoO3. 
L’orientation des feuillets est cependant aléatoire entraînant des joints de grains entre 
feuillets qui nuisent aux mobilités du 2D (Figure 2-15 c) [56]. Pour remédier à ce problème, le 
groupe d’Andras Kis réalisent des croissances de MoS2 sur du saphir cristallin et constatent 
une orientation identique des feuillets sur le substrat dû à une croissance épitaxiée (Figure 
2-15 d) [57]. 

 

Figure 2-15 : Croissance des TMDs par CVD. (a) Schéma d’un exemple de dépôt chimique en phase vapeur 
(CVD) de MoS2. Des sources à base de métaux de transition et chalcogènes sont chauffées, et un gaz est utilisé 
pour créer un flux. Les vapeurs émanant des sources guidées par le flux engendrent la croissance de TMDs en 
surface d’un substrat d’intérêt. (b) Schéma d’un exemple d’épitaxie en phase vapeur aux organométalliques 
(MOCVD) de MoS2. Des précurseurs à base de métaux de transitions et de chalcogènes sont envoyés dans une 
chambre sous forme de gaz. La croissance a lieu dans cette chambre où le substrat d’intérêt est placé. (c) Image 
optique d’un film monocouche de MoS2 obtenu par CVD sur un substrat amorphe de Si/SiO2. Des joints de 
grains sont pointés par des flèches blanches. (d) Image optique de différentes régions d’un échantillon 
montrant une couverture partielle (haut) et totale (bas) de MoS2 obtenu par CVD sur un substrat de saphir 
cristallin. Aucun joint de grain n’est observé puisque l’épitaxie entre MoS2 et saphir permet l’orientation de la 
croissance. 
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observed.11!14 It has been shown that, in addition to
conventional GBs, bilayer growth with imperfect bond-
ing is also possible.11 Additionally, since the kinetics of
nucleation and growth in CVD-grown MoS2 is diverse,
examining the effects of GBs in large-area polycrystal-
line samples in different scenarios is essential to fully
comprehend their role. Recent reports on the electron
transport characteristics of individual grain boundaries
in monolayer MoS2 by examining merged single-
crystalline domains have demonstrated some interest-
ing results,12 but detailed measurements on more
diverse sets of grain boundaries and understanding of
the underlying scatteringmechanisms involved in these
GBs remain elusive.
Here, we explore field-effect transport characteris-

tics of CVD-grownMoS2 with a focus on the role of GBs.
We study the field-effect characteristics of polycrystal-
line large-area MoS2 films to elucidate the collective
role of GBs in the electron transport. To gain insight
into these results, we further examine two common
MoS2 GB types and determine that only tilt boundaries
have a degrading effect on theMoS2 electrical transport
properties. Through temperature-dependent studies of

the GBs, we explore the mechanisms of charge carrier
transport and localizations and provide a comprehen-
sive understanding of the GB related transport charac-
teristics of monolayer MoS2.

RESULTS

To study the collective effect of GBs on the electrical
performance of CVD-grown MoS2, one must control
and quantify the density of line defects. Li et al. de-
signed such experiments based on controlling the
grain sizes in the films.17 A systematic control of grain
sizes in MoS2 is not fully developed, and consequently,
we introduce two alternative strategies for control of
line-defect densities: strategy 1, systematic variation of
the line-defect densities in devices with varied channel
lengths; strategy 2, stochastic variation of line-defect
densities in devices with similar channel lengths. We
utilize these two complementary strategies to examine
the statistical electrical transport behaviors in poly-
crystalline samples. For both of these approaches, one
needs to develop a line-defect density quantification
approach and substantiate the controlled nature of
changes in the line-defect densities. A common feature

Figure 1. (a) Large-area films suitable for study of collective role of grain boundaries. The arrows highlight instances
of overlay growth, commonly seen at grain boundaries. (b) Close examination of secondary layer growth, a common feature
of grain boundaries, using dark field transmission electron microscopy. (c, d) The SEM and optical image of the device
designed for the channel length dependency measurements. (e) Corresponding Raman map of the same location, showing
the distributions of the grain boundaries in the film. (f) We estimate the line defect density by calculating the total length of
the bilayered regions (25.5 μm in this example) and dividing by the total channel area (180 μm2 in this example), resulting in a
line defect density of 0.14 μm!1 in the MoS2 ribbon. (g) The channel length dependency of the estimated line defect density.
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relative angle of(30!, while the rest (2.5%) show other
orientations.
Figure 1d shows an AFM image of a single crystal of

monolayer MoS2. According to previous STM studies,
these MoS2 edges are expected to be (1010) Mo zigzag
edges likely terminated with sulfur.36 The sapphire
terrace step height of 0.22 nm is sufficiently low to
ensure the growth of continuous MoS2 single crystals,
as confirmed by TEM imaging and electrical transport
measurements. Figure 1e shows a high-resolution TEM
image of a freestanding membrane37 of monolayer
MoS2 showing its regular atomic structure with a
clearly discernible hexagonal symmetry. White spots
correspond to holes in the atomic structure, while
dark spots correspond to sulfur and molybdenum
atoms.
We first check the quality of our large-area mono-

layer MoS2 films by performing optical characteriza-
tion. Figure 2a shows typical Raman spectra of the
CVD material compared to monolayer MoS2 exfoliated
onto sapphire. The spectra show two characteristic
peaks in this spectral range: the out-of-plane vibration
of S atoms (A1

0
) with a Raman shift of ∼405 cm!1 and

the in-plane vibration of Mo and S atoms (E0) at

∼385 cm!1.9 The observed frequency difference con-
firms that the deposited material is monolayer MoS2.
The ratio between the A1

0
and E0 mode intensities can

be used as an indicator of doping levels,38 and it
indicates that the CVD material is less doped than the
exfoliated counterpart. Another indication of a smaller
structural disorder39 in the CVD material is the smaller
width of the A1

0
mode.

Figure 2b shows a photoluminescence spectrum
acquired at room temperature on CVD-grown and
adhesive tape exfoliated monolayer MoS2. We can
clearly resolve the intense A excitonic peak at
659 nm (1.88 eV), while the B exciton is not expected
to be visible at low excitation intensities due to state-
filling effects.40 Typical peak widths are ∼26 nm
(∼72 meV) and are smaller than in exfoliated MoS2
samples (∼40 nm or∼111 eV), indicating that our CVD
MoS2 has superior optical qualities to the exfoliated
material. Relative photoluminescence (PL) intensi-
ties also indicate a reduced doping level in the
CVD material. Detailed photoluminescence map-
ping of single domains did not resolve any internal
structure, indicating the absence of internal grain
boundaries.

Figure 1. Monolayer MoS2 growth with controlled lattice orientation. (a) Photograph of centimeter-scale monolayer MoS2
grown on sapphire. (b) Optical microscopy images from different regions of the sample showing incomplete coverage close
to the edges (upper image, position marked by the circle in a) and full coverage close to the center of the growth substrate
(lower image, position marked by the rectangle in a). Scale bar length is 20 μm on the top image and 10 μm for the bottom
image. Original optical images were converted to grayscale, and the contrast was enhanced. (c) Optical microscopy image of
monolayerMoS2 grains grownonatomically smooth sapphire. Scale bar length is 50μm. Inset: RHEEDpattern acquiredon the
CVD-grown sample showing a filmwith long-range structural order. (d) Atomic forcemicroscope image of amonolayerMoS2
grain. Scale bar is 2 μm long. Inset: Line scan showing the thickness profile along the blue line in the AFM image. (e) High-
resolution TEM image of a suspended MoS2 film showing the crystallinity of the sample. View of the structural model is
overlaid. Scale bar is 0.5 nm long. (f) Orientation histogram based on the area shown in part c confirms that the majority of
MoS2 grain edges are oriented along 0! and (60! angles.
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Une variante de la CVD est la MOCVD ou épitaxie en phase vapeur aux organométalliques, qui 
permet également la croissance (Figure 2-15 b). Les précurseurs sont envoyés avec un flux 
contrôlé dans la chambre contenant l’échantillon. Le premier succès de croissance de films de 
TMDs par MOCVD date de 1997 et concerne WS2 [58]. Les méthodes de CVD et MOCVD ont 
permis l’obtention de bien d’autres TMDs, au-delà des usuels MoS2 et WS2 comme MoSe2, 
WSe2, ReS2 , ReSe2, MoTe2 ou encore WTe2 [36]. Enfin, La technique d’épitaxie par jet 
moléculaire (MBE pour Molecular Beam Epitaxy), déjà discutée dans les années 80 [59], 
s’avère également efficace pour la croissance de TMDs. Cette technique consiste par exemple 
à évaporer une source de métal de transition et de chalcogène dans une enceinte ultra-vide 
(~10-9mbar) sur un substrat (Figure 2-16 a).  

 

 

Figure 2-16 : Croissance de TMDs par MBE. (a) Schéma de principe d’épitaxie par jet moléculaire (MBE). Des 
sources de métal de transition et de chalcogène sont chauffées et les vapeurs viennent se cristalliser à la 
surface du substrat d’intérêt. (b) Vue 3D d’une image obtenue par STM (microscope à effet tunnel à balayage) 
d’une monocouche de MoS2 obtenue par MBE sur du graphène. (c) Zoom de la partie encadrée de l’image STM 
montrée en (a). Encadré : zoom haute résolution montrant la structure atomique du TMD [60]. 

Puisque les TMDs ne possèdent pas de liaisons pendantes, ils n’ont en principe pas besoin de 
satisfaire des conditions d’accord de maille avec le substrat sur lequel ils sont crus. Il est même 
possible d’en faire croître directement sur des substrats amorphes comme Si/SiO2 [61][62]. 
Beaucoup d’études récentes se sont tournées vers des matériaux cristallins comme le 
graphène [63][60] ou le graphite HOPG (empilement de couches de graphène)[64][65] 
puisque le graphène possède une large densité de sites de nucléations [66]. De ce fait il est 
possible d’obtenir des empilements de matériaux 2Ds aussi appelés hétérostructures de Van 
der Waals [67][68][69]. Néanmoins, une croissance épitaxiée des TMDs pourrait être un 
moyen d’avoir des matériaux orientés, et donc de haute qualité. En particulier on montre un 
film de MoSe2 épitaxié sur du graphène par MBE en Figure 2-16 b. La MBE est donc une 
méthode prometteuse pour la croissance de TMDs épitaxiés à grande échelle. 

Les progrès de croissance des TMDs ont permis l’obtention d’une véritable librairie de TMDs 
[70] (comme en témoigne la Figure 2-17) dont la grande majorité ne se trouvent pas à l’état 
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2D heterojunctions are very promising for low-power
consumption and flexible electronics, optoelectronic devices
as well as energy harvesting, photocatalysis, and biosensors.7−11

Graphene is commonly used as a template for the
overgrowth of 2D crystals because of its versatility and its
large density of surface or egde nucleation sites.12 Ex situ
production of vertically stacked layers composed of graphene
and other 2D materials such as boron nitride and transition
metal dichalcogenides (TMDs) has been studied by using
mechanical exfoliation combined with a transfer process.13−15

Alternatively, direct growth of TMDs on graphene involving an
in situ fabrication process of both graphene and TMDs using
high-vacuum chemical vapor deposition (CVD) and ultra-high-
vacuum molecular beam epitaxy (UHV-MBE) has also been
reported.5,16 Such a fabrication of heterojunctions ensures very
clean vdW interfaces. In particular, the MBE technique allows
for a large-area production of heterojunctions, which scales with
the substrate surface.
The ability to achieve large-area graphene-based hetero-

junctions with an uncontaminated vdW interface allows us to
investigate their intrinsic properties, vdW interaction, proximity
effect, and the interplay between their structure and electronic
bands. For instance, it has been found experimentally that there

exists a set of commensurate rotation of 2D layers with respect
to graphene. The relative rotation results in a moire-́pattern
registry, leading to outstanding electronic properties of the
heterojunction.17−19 Theoretically, a moire ́ pattern could also
be engineered following a recently reported dislocation-based
framework.20

In this paper, we combined cutting-edge surface analysis
techniques to characterize the 2D MoSe2/few-layer graphene
heterojunction: scanning tunneling microscopy/spectroscopy at
low temperature (STM/STS), grazing incidence X-ray
diffraction (GIXRD) using synchrotron radiation, and photo-
emission electron microscopy imaging in k-space (k-PEEM).
These techniques allowed us to study the atomic (STM,
GIXRD) and electronic (STS, k-PEEM) structures of the vdW
heterojunction. In this work, the large-scale heterojunction was
grown by MBE using the vdW epitaxy of MoSe2

21 on a
graphene/SiC substrate. We found two important character-
istics of the heterojunction: a commensurable growth of
MoSe2/few-layer graphene and a band-gap opening in the few-
layer graphene. These findings clearly showed that the
interaction between the 2D layers is not a simple vdW
interaction as previously suggested. Our point-by-point results
are outlined as follows. First, point defects and twin boundaries

Figure 1. STM characterization of monolayer MoSe2 (1 ML-MoSe2) flakes grown on a graphitized SiC(0001) surface. (a) 3D rendered view of
a constant current STM image of several 1 ML-MoSe2 flakes on bilayer graphene (2 L-Gr) terraces. Image size: 200 × 200 nm2. Sample bias:
+2.2 V, tunneling current: 50 pA. (b) Similar STM image of a 1 ML-MoSe2 flake on a monolayer graphene (1 L-Gr) terrace. Image size: 60 ×
60 nm2. Sample bias and tunneling current: same as in (a). A small patch of two-layer (2 ML) MoSe2 shows up in the bottom part of the 1 ML
flake. (c) Profile z(x) measured along the line drawn in (b), which crosses both the 1 and 2 ML-MoSe2 regions. The sample bias is +2.2 V. The
different measured step heights are sketched on the profile. (d) Upper part: Zoom-in on the rectangular box plotted in (b). The image is
differentiated to enhance the different defects present within the TMD flake. The label TB indicates a twin boundary; the letter D indicates
three atomic point-like defects (Se vacancies). Bottom part: Constant-current STM image with atomic resolution, corresponding to the
dashed rectangle plotted in the upper image. (e) STS performed far from defect on another 1 ML-MoSe2 flake lying on a 1 L-Gr terrace. The
dI/dV(V) spectrum is displayed using a logarithmic vertical scale (see text). The energy positions of the valence band maximum (VBM) and
of the conduction band minimum (CBM) are indicated by the two plain vertical lines. The Fermi energy position EF is also given (dashed
vertical line). Stabilization parameters: sample bias +1.3 V, tunneling current 0.4 nA.
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2D heterojunctions are very promising for low-power
consumption and flexible electronics, optoelectronic devices
as well as energy harvesting, photocatalysis, and biosensors.7−11

Graphene is commonly used as a template for the
overgrowth of 2D crystals because of its versatility and its
large density of surface or egde nucleation sites.12 Ex situ
production of vertically stacked layers composed of graphene
and other 2D materials such as boron nitride and transition
metal dichalcogenides (TMDs) has been studied by using
mechanical exfoliation combined with a transfer process.13−15

Alternatively, direct growth of TMDs on graphene involving an
in situ fabrication process of both graphene and TMDs using
high-vacuum chemical vapor deposition (CVD) and ultra-high-
vacuum molecular beam epitaxy (UHV-MBE) has also been
reported.5,16 Such a fabrication of heterojunctions ensures very
clean vdW interfaces. In particular, the MBE technique allows
for a large-area production of heterojunctions, which scales with
the substrate surface.
The ability to achieve large-area graphene-based hetero-

junctions with an uncontaminated vdW interface allows us to
investigate their intrinsic properties, vdW interaction, proximity
effect, and the interplay between their structure and electronic
bands. For instance, it has been found experimentally that there

exists a set of commensurate rotation of 2D layers with respect
to graphene. The relative rotation results in a moire-́pattern
registry, leading to outstanding electronic properties of the
heterojunction.17−19 Theoretically, a moire ́ pattern could also
be engineered following a recently reported dislocation-based
framework.20

In this paper, we combined cutting-edge surface analysis
techniques to characterize the 2D MoSe2/few-layer graphene
heterojunction: scanning tunneling microscopy/spectroscopy at
low temperature (STM/STS), grazing incidence X-ray
diffraction (GIXRD) using synchrotron radiation, and photo-
emission electron microscopy imaging in k-space (k-PEEM).
These techniques allowed us to study the atomic (STM,
GIXRD) and electronic (STS, k-PEEM) structures of the vdW
heterojunction. In this work, the large-scale heterojunction was
grown by MBE using the vdW epitaxy of MoSe2

21 on a
graphene/SiC substrate. We found two important character-
istics of the heterojunction: a commensurable growth of
MoSe2/few-layer graphene and a band-gap opening in the few-
layer graphene. These findings clearly showed that the
interaction between the 2D layers is not a simple vdW
interaction as previously suggested. Our point-by-point results
are outlined as follows. First, point defects and twin boundaries

Figure 1. STM characterization of monolayer MoSe2 (1 ML-MoSe2) flakes grown on a graphitized SiC(0001) surface. (a) 3D rendered view of
a constant current STM image of several 1 ML-MoSe2 flakes on bilayer graphene (2 L-Gr) terraces. Image size: 200 × 200 nm2. Sample bias:
+2.2 V, tunneling current: 50 pA. (b) Similar STM image of a 1 ML-MoSe2 flake on a monolayer graphene (1 L-Gr) terrace. Image size: 60 ×
60 nm2. Sample bias and tunneling current: same as in (a). A small patch of two-layer (2 ML) MoSe2 shows up in the bottom part of the 1 ML
flake. (c) Profile z(x) measured along the line drawn in (b), which crosses both the 1 and 2 ML-MoSe2 regions. The sample bias is +2.2 V. The
different measured step heights are sketched on the profile. (d) Upper part: Zoom-in on the rectangular box plotted in (b). The image is
differentiated to enhance the different defects present within the TMD flake. The label TB indicates a twin boundary; the letter D indicates
three atomic point-like defects (Se vacancies). Bottom part: Constant-current STM image with atomic resolution, corresponding to the
dashed rectangle plotted in the upper image. (e) STS performed far from defect on another 1 ML-MoSe2 flake lying on a 1 L-Gr terrace. The
dI/dV(V) spectrum is displayed using a logarithmic vertical scale (see text). The energy positions of the valence band maximum (VBM) and
of the conduction band minimum (CBM) are indicated by the two plain vertical lines. The Fermi energy position EF is also given (dashed
vertical line). Stabilization parameters: sample bias +1.3 V, tunneling current 0.4 nA.
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naturel. Les techniques de croissances grandes échelles de matériaux 2Ds sont activement 
étudiées puisqu’elles permettraient de s’affranchir des problèmes d’obtention de feuillets aux 
dimensions limitées inhérents à la technique d’exfoliation et rapprocheraient les matériaux 
2D de l’industrialisation.  

 

 
Figure 2-17 : Librairie de TMDs. Images optiques de différents TMDs obtenus sur des substrats de Si/SiO2. Les 
matériaux encadrés en bleus ont été synthétisés pour la première fois dans l’étude montrant ces images [70]. 

 

Résumé : Contrairement au graphène et au h-BN, la famille des TMDs nous met à disposition 
un panel de matériaux aux propriétés variées. Celles-ci peuvent être modifiées au sein d’un 
même matériau via sa composition, son épaisseur, sa phase … Certains sont dotés d’un fort 
couplage spin-orbite rendant leurs propriétés électroniques dépendantes du spin. De plus 
l’empilement de ces matériaux multiplie les possibilités en offrant l’opportunité d’en 
manipuler leur structure de bande. Ces phénomènes ainsi que les progrès liés à leur croissance 
en font des matériaux de choix pour de nombreux domaines de l’optique à l’électronique, et 
nous verrons qu’ils sont particulièrement prometteurs pour la spintronique dans la partie 
Résultats de ce manuscrit. 
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based on the competition between the mass flux of the metal precursors 
and the reaction rate of the domains. The mass flux determines the 
amount of metal precursors involved in the formation of the nucleus 
and the growth of domains, whereas the growth rate dominates the 
grain size of the as-grown films. At high mass flux, low growth rate 
results in a monolayer polycrystalline film (route I) with small grains, 

and high growth rate tends to form continuous monolayer films with 
large grains of up to millimetres in size (route II)23. On the other hand, 
at low mass flux, low growth rate promotes the formation of small 
flakes. Tiny nuclei are often observed at the centre of the flakes24, sug-
gesting that the extra adatoms or atom clusters will consistently attach 
to an existing nucleus or to the edge during growth (route III). A high 
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Fig. 2 | The transition metals and chalcogens used, and optical 
images of the resulting 47 different atomically thin TMCs and 
heterostructures. a, Overview of metals (highlighted in purple) and 
chalcogens (highlighted in yellow and orange) that can form layered 
sulfides, selenides and tellurides. b, Optical images of 47 TMCs 
synthesized using our method: binary 2D crystals containing Mo (MoS2, 
MoSe2, MoTe2), W (WS2, WSe2, WTe2), Re (ReS2, ReSe2), Ti (TiS2, TiSe2, 
TiTe2), Zr (ZrS2, ZrSe2, ZrTe2), Hf (HfS2, HfSe2, HfTe2), V (VS2, VSe2, 
VTe2), Nb (NbS2, NbSe2, NbTe2), Ta (TaS2, TaSe2, TaTe2), Pt (PtS2, PtSe2, 

PtTe2), Pd (PdS2, PdSe2) or Fe (FeSe); the ternary alloys MoSxTe2 − x, 
MoSexTe2 − x, WSxTe2 − x, WSexTe2 − x, NbSxSe2 − x, MoxNb1 − xS2,  
MoxNb1 − xSe2, Mo1 − xRexS2, WxNb1 − xS2, WxNb1 − xSe2 and  
MoxW1 − xTe2; the quaternary alloy MoxNb1 − xS2ySe2(1 − y); the 
quinary alloy VxWyMo1 − x − yS2zSe2(1 − z); and the 1 T′ MoTe2–2 H 
MoTe2 in-plane and MoS2–NbSe2 vertically stacked heterostructures. 
TMCs that have not been previously synthesized are outlined in blue. 
Detailed characterizations of the as-grown 2D materials are shown in 
Supplementary Information.
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Chapitre 3 : Les matériaux 2D dans les MTJs 
 
Comme nous l’avons vu dans le Chapitre 1, les MTJs sont l’élément prototypique de la 
spintronique. Après avoir passé en revue différents matériaux 2Ds et leur méthode 
d’obtention dans le Chapitre 2, nous allons maintenant aborder la littérature concernant leur 
intégration dans des MTJs. Dans cette revue, nous allons voir comment les interfaces, déjà 
illustrées par leur importance au Chapitre 1, se retrouvent au centre de cette problématique 
d’intégration et offrent même de nouvelles opportunités. 
 

3.1 Intégration du graphène dans des MTJs 
 
Le potentiel du graphène (Gr) dans les vannes de spin a été anticipé en 2007 par les travaux 
théoriques de Karpan et al. [1]. En effet, ils étudient la polarisation en spin d’une interface 
FM/Gr et la TMR associée à une jonction FM/Gr/FM. Parmi les systèmes explorés, le nickel 
associé au graphène serait un filtre en spin-quasi parfait donnant des polarisations en spins 
proches de 100 % et des TMR prédites de l’ordre de 1012  %. Ces résultats sont expliqués à la 
lumière de la structure de bande du graphène qui, lorsqu’elle est couplée à celle du nickel, 
permet de sélectionner favorablement les spins minoritaires du FM. Ce filtrage en spin fait 
écho à celui identifié dans le cas de l’interface CoFeB/MgO, aujourd’hui majoritairement 
utilisé comme électrode en spintronique, et en particulier dans les MTJs composant les circuits 
MRAMs. Le graphène a alors été expérimentalement intégré dans des vannes de spin et on 
s’intéresse à ces travaux pionniers dans cette section. 
 
 

3.1.1 Premiers travaux d’intégration du graphène dans des vannes de 
spin : l’importance des interfaces 

 
Le graphène a commencé à être expérimentalement introduit dans des vannes de spin en 
2008 par Mohiuddin et al., soit à peine 4 ans après la découverte du graphène [2]. Les auteurs 
commencent par faire croitre de fines barres du FM NiFe (environ 1 micron) sur un substrat 
de Si/SiO2 dont l’épaisseur d’oxyde a été méticuleusement choisi à 100 nm, permettant un 
contraste optimal avec le graphène et facilitant son observation [3]. Le graphène est alors 
exfolié sur l’électrode inférieure, puis une étape de lithographie suivie d’un dépôt de NiFe 
servent à définir l’électrode supérieure définissant une jonction NiFe/Gr/NiFe. Ils mesurent 
ensuite la résistance de la jonction en fonction du champ magnétique et observent des 
signaux de MR, démontrant qu’il est possible de faire circuler un courant polarisé en spin 
perpendiculairement à du graphène intégré dans une jonction magnétique. Ce résultat 
pionnier, montre cependant des signaux d’amplitude limitées (environ 0.4 %) et le filtrage en 
spin attendu théoriquement n’a pas été mis en évidence par ces travaux (Figure 3-1). 
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Figure 3-1 : Première vanne de spin à partir de graphène exfolié. (a) Schéma en coupe du dispositif 
NiFe/Gr/NiFe. (b) Mesure de magnétorésistance à 77K d’une amplitude d’environ 0.4 % [2]. 

 
Mohiuddin et al. soulignent l’importance de la qualité des interfaces pour leur expérience et 
remarquent que leur électrode inférieure de NiFe s’est très certainement oxydée pendant la 
fabrication. Dans cette même publication, ils reproduisent le protocole en couvrant 
l’électrode inférieure d’une couche de 2nm d’or supposée passiver le FM. Bien que cette 
solution puisse résoudre le problème de l’oxydation du NiFe, l’ajout d’une telle couche dans 
une vanne de spin favorise la dépolarisation du courant de spin. De plus, on remarque que la 
manière de déposer l’électrode supérieure sur le matériau 2D n’est pas précisée, mais se 
trouve être cruciale pour en préserver la qualité. Ils obtiennent tout de même une meilleure 
MR d’environ 5 % laissant présager l’intérêt de préserver la qualité des interfaces. Quelques 
études utilisant des méthodes proches avec également du graphène exfolié ont montré des 
signaux de magnéto-transport comparables (par exemple dans la référence [4]). 
 
La technique de l’exfoliation permet d’obtenir relativement simplement du graphène, mais 
résulte en des feuillets d’épaisseurs, positions et surfaces aléatoires, ce qui complique les 
étapes de fabrication. Cependant la croissance CVD (décrite dans le chapitre précédent) 
développée pour le graphène a permis de développer de nouvelles méthodes de fabrication 
s’affranchissant des limitations liées à l’exfoliation. En effet, en 2012, Cobas et al. décrivent 
comment intégrer du graphène CVD dans une vanne de spin [5]. La croissance du 2D est 
réalisée sur un film de cuivre puis il est recouvert avec de la résine PMMA pour maintenir le 
graphène lors de la dissolution du cuivre dans une solution d’ammonium persulfate (APS). Le 
2D est ensuite pêché avec un substrat où des électrodes de NiFe ont été définis puis couverte 
par des anneaux de SiN visant à découpler les bords du graphène de l’électrode FM pour éviter 
d’éventuels effets de bords. Un autre anneau isolant (SiO2) est déposé sur le graphène 
déterminant la zone de passage du courant dans la jonction, puis une électrode de cobalt est 
évaporée par-dessus pour former une jonction NiFe/Gr/Co (Figure 3-2). 
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Fig. 3. (a) Schematic diagram of the device showing the graphene flake sand-
wiched between the layers of ferromagnetic electrodes and the configuration of
the electrodes used for all measurements. (b) Magnetoresistance (MR) response
of the device using only permalloy electrodes with and without the graphene
flake at 77 K using simple cross electrode measurements.

pinholes in the oxide layer. Surprisingly, our results indicate that
the one atomic layer thick graphene flake is sufficient to reduce
this coupling drastically. Studying the current voltage character-
istics we observed tunnel like behavior in this case, we believe
this is due to the oxide layer on the surface of bottom NiFe film.

To overcome the problem of the oxide layer the bottom
permalloy contacts were capped with a Au layer approximately
2 nm thick. We find qualitatively different behavior for devices
with graphene and without graphene. A negative voltage was
obtained from the output terminals in the case of the device
without graphene. The negative sign is expected for a dominant
CIP resistive component [Figs. 4(a) and 3(a)] when the inter-
face layer is not important and the current distribution could
be modeled by a homogenous cross with a top square in the
middle. For an opposite case of an insulating interface layer,
top and bottom electrodes become equipotential resulting into
a positive sign for the measured voltage (Fig. 4(a) right). The
positive voltage is observed for the device with the graphene
flake. This indicates that the resistive component is now more

Fig. 4. (a) Schematic diagram illustrating the observed reversal of the output
potential Vout corresponding to the CIP and CPP geometries. (b) MR response
derived from the absolute values of the resistance measured for the device with
the Au capping layer with a graphene layer and without graphene. A spin valve
response is seen for both devices. In the case of the device with graphene present
the response is larger by a factor of four.

dominated by the current flowing perpendicular to the device
plane (CPP geometry). Fig. 4(a) illustrates this by showing
the extreme cases for the current path with and without the
graphene flake present. The I-V curves in this case were found
to be linear with and without graphene. Consequently, tunneling
is thought to play no significant role.

Fig. 4(b) shows the percentage MR response derived from the
resistance measurements. Absolute values have been taken ig-
noring the sign difference between the devices. An MR response
was seen in both cases. In the device with graphene, the MR re-
sponse was larger by a factor of four. In a standard spin valve

HD
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Fig. 1. (a) Optical image showing the repeated line matrix structure designed
by e-beam lithography. Graphite flakes are peeled and then deposited on this
structure. Optical contrast is used for identification of graphene flakes [9]. (b)
Complete device structure. The top electrodes are again designed with e-beam
lithography together with contacts for measurement purposes. An all metal test
device was also made for comparison. The bottom grid structure is contacted
with electrodes to allow a potential difference to be applied across the multilayer
spin valve.

cleaned in Ar plasma in a vacuum chamber and immediately
after that graphene flakes are deposited keeping the exposure
time of the substrate to air at a minimum.

C. Electron Beam Lithography for Top Layer

After identifying a graphene flake another step of e-beam
lithography is carried out to design the top layer. Optical images
of the film and the adjacent alignment marks make it possible
to easily locate and accurately align the top electrode design for
lithography. This lithography step also involves producing con-
tacts to the upper and lower electrodes for measurement pur-
poses. Fig. 1(b) illustrates the complete device structure after
this step. A test device without graphene is included for com-
parison. The resultant device is then set in a chip carrier and
the electrodes are contacted using gold wire (20 m diameter)
connections.

III. EXPERIMENTAL TECHNIQUES

In initial experiments the bottom layer consisted of sputtered
permalloy (Ni Fe ) on to which graphene flakes were de-
posited. The top layer of permalloy was then sputtered. Our
measurements showed that the contact resistance to the flake

Fig. 2. Schematic cross-sectional view of the device with a Au capping layer
on the bottom contacts. A 3 nm Ta layer is deposited as an adhesion layer.

was high. This was due to the fact that permalloy is highly
prone to oxidation and a thin layer of oxide was formed be-
fore graphene was deposited. The nature of the preparation tech-
nique especially with regards to graphene deposition made it
inevitable for the bottom layer to oxidize before graphene was
deposited.

In order to avoid very high contact resistances with these de-
vices a very thin nm capping layer of gold was in-situ sput-
tered over the bottom permalloy layer before it was removed
from the deposition system. This reduced the contact resistance
significantly and most of our devices were prepared in this way.
Fig. 2 presents a schematic cross section of the devices used in
these measurements.

IV. MEASUREMENTS AND RESULTS

Simple cross electrode resistance measurements were made
for the device with graphene and without graphene as shown
in Fig. 3(a) and (b), respectively. The resistance was measured
as a function of magnetic field. The magnetic field was aligned
parallel to the plane of the substrate and along the length of the
bottom electrode.

The devices (with and without graphene) were simultane-
ously fabricated on the same substrate. Their close proximity
( m) gives strong support for the identical duplication of
the preparation conditions. Furthermore, we obtained similar re-
sults when two more experiments were repeated under the same
conditions.

A thin oxide layer in the case of the device without the Au
capping layer increased the contact resistance to the flake. It
was however not sufficiently continuous to magnetically un-
couple the permalloy electrodes when the flake was absent as
seen in Fig. 3(b). Thus, we only observed spikes in the resis-
tive response which are similar to those observed on single layer
films and are attributed to AMR or domain wall scattering as the
film switches. However, with the flake there was a stable high
resistance state at zero magnetic field indicating an nonparallel
magnetization state between upper and lower layers. Without
the graphene flake the films appear to be sufficiently coupled
to prevent magnetic reordering at zero field since the resistance
is the same as that in the high field state where the magnetiza-
tions would be aligned parallel. In contrast with the graphene
present the zero field resistance is significantly different from
the parallel case indicating the presence of a GMR effect. Effi-
cient magnetic coupling in plain devices is probably related to

(a) (b)
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Figure 3-2 : Vanne de spin à partir de graphène CVD. (a) Haut : schéma du dispositif NiFe/graphene/Co. Bas : 
Image de l’aire de la jonction avant le dépôt du contact supérieur. (b) TMR mesurée d’environ 2 % [5]. 

Là où l’utilisation de graphène exfolié requiert un protocole de fabrication sur mesure à 
chaque feuillet, la méthode développée par les auteurs, elle, propose une méthode plus 
systématique puisque le graphène utilisé est supposément continu sur l’intégralité de 
l’échantillon. Les résultats de magnéto-transport ne dépassent néanmoins pas les 2 % 
puisque, comme mentionné par les auteurs, le problème de l’oxydation de l’électrode 
inférieure exposée à l’air pendant le transfert du 2D n’est pas résolue par cette recette. 
 
Ces études pionnières ont notamment permis de mettre en évidence les difficultés techniques 
d’intégration de matériaux 2D dans des vannes de spin. Une des complications majeures vient 
de l’oxydation naturelle des FMs usuels. En effet, les signaux de spins étant déterminés par 
les états aux interfaces des FMs, leur oxydation modifie leur interface et détruit le signal de 
spin. La mise en place de protocoles expérimentaux pour éviter ce phénomène est donc 
nécessaire pour envisager de mettre en évidence les propriétés de filtrage en spin 
théoriquement attendues du graphène. 
 
 

3.1.2 Limiter l’oxydation des FMs pour améliorer le signal de spin 
 
En 2014, Park et al. développent une méthode d’intégration de graphène exfolié visant à 
empêcher l’oxydation des deux interfaces FMs dont le principe est décrit en Figure 3-3 [6]. Ils 
commencent par exfolier du graphène sur une résine LOR elle-même recouvrant une résine 
PSS, déposée sur un substrat de SiO2. Une étape de lithographie et de dépôt est réalisée sur 
le graphène pour définir des électrodes FMs de NiFe. Le substrat est ensuite placé à la surface 
d’un bécher rempli d’eau. La couche de PSS étant soluble à l’eau l’empilement 
LOR/graphene/NiFe se sépare du reste. Le tout est récupéré et retourné pour être déposé sur 
un substrat de SiO2. La résine LOR est ensuite retirée dans du Remover PG et l’électrode du 
haut est finalement déposée par évaporation au-dessus du graphène. Le surplus de graphène 
en-dehors de la jonction est retiré par exposition à un plasma d’O2 et une couche de PMMA, 
jouant le rôle d’isolant, et déposée sur le graphène pour éviter tout court-circuit entre les 
électrodes supérieure et inférieure. Ce nouveau protocole permet de s’affranchir de toute 
oxydation aux interfaces avec les FMs. Ils réalisent 8 jonctions différentes avec des épaisseurs 
de graphène variant de 1 à 4 couches et observent des MRs allant de quelques % à 4.58 %. 
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Tunnel barriers are the basis for many electronic and
spintronic device structures.7−10,18−20 Fabrication of ultrathin
and defect-free tunnel barriers is an ongoing challenge in
materials science. Typical tunnel barriers are based on metal
oxides (e.g., Al2O3 and MgO), and issues such as nonuniform
thicknesses, pinholes, defects and trapped charge compromise
their performance and reliability. Highly uniform single-atom
thick barriers like graphene provide the ultimate control over
the morphology of the barrier. In addition, graphene’s inert
chemical character minimizes interfacial reaction and inter-
diffusion, ensuring well-defined interfaces and robustness for
thermal processing, and preventing coupling through pinholes
in an oxide layer.14 Magnetic tunnel junctions (MTJs)
incorporate a tunnel barrier between two ferromagnetic metal
electrodes, enabling use of both charge and spin for information
storage and processing. They are currently used in hard drive
read heads and enable new emerging technologies including
magnetic random access memory and spin-transfer torque
devices.7−10,20 Theoretical studies of a graphite tunnel barrier
between two ferromagnetic metals have predicted a very large
magnetoresistance ratio for ideal, fully single crystal structures
with at least three layers of graphene due to spin filtering.21,22

However, such ideal structures are at present exceedingly
difficult to realize over a large scale, given the challenges of
producing defect-free multilayer graphene over even modest
lateral dimensions (∼100 um2), and of epitaxial growth of
suitable metals on graphene.
Our graphene was grown by chemical vapor deposition

(CVD) on copper foil23 and incorporated as the tunnel barrier
by physical transfer and standard lithographic processes. A
cross-sectional diagram and optical photographs of these
graphene-barrier MTJs are shown in Figure 1. The junction
stack structure is fabricated on a Si(100)/275 nm SiO2 wafer
and consists of 20 nm Ni0.9Fe0.1/graphene/20 nm Co/5 nm Ti/
50 nm Au. Two rings of insulation, one below and one above
the graphene mesa edge (8 nm SiN and 5 nm SiO2,
respectively), isolate the edges of the graphene from the
metal layers, preventing contact to conducting edge states.15

Reference samples omitting the graphene layer were fabricated
for comparison. The diameter of the junctions was varied
between 20 and 36 μm, much smaller than the typical grain size
of the CVD-graphene material used. This ensures a high
probability of obtaining continuous, single domain graphene
over the area of the tunnel junction, a critical consideration to
avoid conduction through defects14 or edge states.15 The cross-
bar geometry enables four-probe measurement of the local
junction resistance while avoiding other effects such as the
anisotropic magnetoresistance of the magnetic current leads.
Details of the fabrication procedure are found in the Methods
and Supporting Information.
Analysis of the current−voltage (I−V) characteristics as a

function of temperature confirmed that the electrical transport
across the graphene layer occurs by tunneling. The I−V curves
(Figure 2a) are nonlinear and symmetric, as expected for a
metal/insulator/metal tunnel junction.18 The zero bias
resistance (ZBR) of the tunnel barrier contact, defined as
R(T)/R(300 K), exhibits the modest temperature dependence
shown in Figure 2b. This has been shown to be a rigorous and
definitive indicator of tunneling through a pinhole free barrier
and more reliable than simple fits to the Brinkman−Dynes−
Rowell model or application of the usual Rowell criteria.24 Our
transport measurements thus provide evidence for this
prediction. Reference samples without the graphene layer

exhibited ohmic characteristics, confirming that any oxidation
of the bottom (Ni0.9Fe0.1) contact that may have occurred
during fabrication did not produce a tunnel barrier.
The spin-polarized tunneling process in MTJs depends upon

the spin-polarized density of states of the s- and d-orbital
electrons at the ferromagnetic metal/insulator interface.25 Spin
information is conserved in the single-step tunnel process, and
one can describe the transport as having two independent spin
channels. A low resistance state is observed for parallel
alignment of the two FMs (RP), when electrons with majority
spin in FM1 tunnel to the empty majority states in FM2 (Figure
3a). In the antiparallel alignment, to conserve spin the majority
spins in FM1 now tunnel from a large density of states to empty
minority states with a much lower density (Figure 3b). The
corresponding tunnel probability is low, and a high resistance
state (RAP) is observed. The associated tunneling magneto-
resistance (TMR) ratio is defined as (RAP − RP)/RP.
The magnetoresistance data for a representative Ni0.9Fe0.1/

graphene/Co tunnel junction is shown in Figure 4. When a
magnetic field is applied in-plane, the magnetizations of the
NiFe and Co electrodes reverse at fields corresponding to their
respective coercivities with the NiFe switching at a much lower
field than the Co. Their magnetizations can thus be aligned
either parallel or antiparallel, and two distinct resistance states
are observed in the data, as described above. The TMR in the

Figure 1. Graphene tunnel junction devices. (a) conceptual diagram of
the FM/graphene/FM junction, (b) cross-sectional diagram and
optical image of the junction area prior to top contact deposition, and
(c) photo of a completed four-probe device.

Nano Letters Letter

dx.doi.org/10.1021/nl3007616 | Nano Lett. 2012, 12, 3000−30043001

netic metals used and providing further support for spin-
polarized tunneling.
All devices that exhibited TMR at low temperature retained

an easily measurable TMR well above 300 K (Figure 5a); the
TMR signature is clearly visible with good signal-to-noise in the
400 K curve. The shift of the peaks with temperature is due to
the temperature dependence of the magnetic coercivity of Co
(see Supporting Information). The decrease of TMR with
increasing temperature is typical for MTJs, and attributed to the
thermal excitation of spin waves in the FM material which
decreases the tunnel spin polarization P.32 This is a character-
istic of the ferromagnetic metal. The temperature dependence
was compared to the model of Shang et al.32 (Figure 5b), where
the tunnel spin polarization is given by the Bloch law, P(T) =
P0(1 − αT3/2). Substituting P1 and P2 in Julliere’s model25

described above with P(T), we obtain excellent fits to the data
using an α ranging from 5 × 10−5 to 1.1 × 10−4 K−3/2 . The
lower value is comparable to αNiFe in ref 32, and higher values
needed to fit a weaker temperature dependence are an
indication of contamination at the interface.32 The fact that
our data are well fit by this model over a wide temperature
range (5−425 K) provides further strong evidence for spin
polarized tunneling.
In summary, we have shown that while graphene exhibits

metallic conductivity in-plane, it serves effectively as an
insulator for transport perpendicular to the plane. Our results
demonstrate the feasibility of spin-dependent tunneling
employing inexpensive single-layer materials, in this case

graphene, as tunnel barriers. The TMR effect is easily
measurable with good signal-to-noise ratio up to 425 K in
our graphene MTJ structures despite air exposure of the
bottom FM metal electrode. We anticipate that much higher
TMR ratios can by obtained through fabrication improvements
resulting in cleaner interfaces, incorporation of additional
graphene layers to enhance spin filtering21 or chemically
functionalized graphene, or use of other monolayer materials
such as hexagonal boron-nitride. Our results and future
improvements in fabrication will enable development of new
graphene-based nanoscale charge- and spin-based devices.

Methods. The bottom electrode and bottom insulator ring
were patterned using standard lift-off photolithography using a
lift-off resist (LOR) layer. The metal and insulator consist of 20
nm NiFe and 8 nm SiN deposited via DC and RF sputtering
respectively. The more conformal nature of sputter deposition
(compared with evaporation) avoids sharp edges that can later
damage the graphene during transfer and also insulates the side-
edge of the bottom electrode. Graphene was synthesized via
low-pressure chemical vapor deposition on a copper substrate
using methane gas.23 Poly(methyl methacrylate) (PMMA) was
used to support the graphene while the copper substrate was
dissolved in Transene APS 100 etchant. The resulting
graphene-PMMA film was transferred onto the prefabricated
bottom electrode and insulator ring, after which the PMMA
was removed in acetone.
To avoid photoresist contamination of the graphene surface,

all subsequent lithography steps used a PMMA (50 nm) as a

Figure 4. TMR as a function of applied bias. (a) TMR curves for low
bias (125 and 250 uV) at T = 4 K. The arrows indicate the relative
orientation of the NiFe (lower arrow) and Co contacts. (b) TMR
magnitude versus applied bias for higher biases at T = 20 K. The TMR
decreases with bias and is asymmetric, reflecting the two different FM
metals used.

Figure 5. Temperature dependence of the TMR magnitude. (a) TMR
curves for selected temperatures to 400 K. (b) Temperature
dependence of the TMR magnitude for four graphene tunnel
junctions compared with the model by Shang et al. (ref 32) for
selected values of the fitting parameter α. For NiFe, α ∼ 5 × 10−5

K−3/2.

Nano Letters Letter

dx.doi.org/10.1021/nl3007616 | Nano Lett. 2012, 12, 3000−30043003

Cobas et al. IEEE Trans. Magn. 49 4343–6 (2013) 
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Bien que méticuleux, le protocole ne permet pas d’améliorer les valeurs de MR déjà reportés 
de manière significative. Limiter l’oxydation n’est donc pas suffisant, et il se pourrait que les 
interfaces se soient détériorées au cours des multiples étapes de fabrication. 

 
Figure 3-3 : Vanne de spin à base de graphène dont la fabrication vise à empêcher l’oxidation des interfaces 
FMs. (a) Schéma de fabrication du dispositif : le graphène est exfolié sur la résine LOR déposée sur une résine 
PSS sur un substrat de SiO2. (b) Une électrode de NiFe est déposée sur le graphène. (c) La résine PSS est retirée 
dans un bain d’eau. (d) La structure LOR/Gr/NiFe est retournée puis déposée sur un substrat de SiO2. (e) La 
résine LOR qui est maintenant au-dessus de la structure, est retirée avec du Remover PG découvrant le 
graphène. (f) Une électrode supérieure de NiFe est déposée sur le graphène. (g) Une couche de PMMA est 
ajoutée sur la structure. (h) Un contact métalique d’or est finalement déposé. Courbes de MR de dispositifs à 
base (i) d’une, (j) de deux et (k) de quatre couches de graphène [6]. 

 
La même année, et dans la même optique de déposer les deux électrodes des deux côtés du 
graphène sans jamais exposer les interfaces d’intérêts à l’air, Wan Li et al. proposent un 
protocole basé sur du graphène suspendu [7]. La méthode est schématisée en Figure 3-4 a. Ils 
commencent par réaliser des trous dans une membrane de Si3N4 de 100 nm sur un substrat 
de Si. Ce dernier est gravé dans du KOH puis un dépôt d’Al2O3 est réalisé sous la membrane 
restante en guise d’isolants pour éviter d’éventuels court-circuits dans le dispositif final. Du 
graphène initialement obtenu par CVD sur du cuivre est transféré à l’aide de la méthode 
assistée par résine de PMMA (à la manière de Cobas et al. [5]) sur la membrane Si3N4/Al2O3. 
Une électrode inférieure  de NiFe est déposée sur la partie ouverte du graphène, puis la PMMA 
est retirée dans de l’acétone et remplacée par une couche de cobalt évaporée. Ils obtiennent 
alors une jonction NiFe/Gr/Co, dont les interfaces FMs en contact avec le 2D n’ont jamais été 
exposées à l’air. Leur résultat de magnéto-transport sur une jonction est montré en Figure 3-4 
b. Ils reportent une MR maximale de 3.4 % à 10K qui n’est pas montrée dans la publication. 
Comme dans le cas de Park et al., empêcher l’oxydation ne suffit pas à avoir de meilleures 
performances et il faut tenir compte de l’impact des diverses étapes de conception de la 
jonction sur l’interface du matériau 2D. 
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we kept the entire substrate afloat on water. As the PSS
layer dissolved in water, the LOR layer with the graphene/Py
bilayer could be separated from the substrate [Fig. 2(c)]. The
set of LOR−graphene/Py bilayers was flipped over onto a
separate Si substrate, as shown in Fig. 2(d), followed by
the removal of the LOR layer in a bath of hot Remover
PG (manufactured by MicroChem) at 80 ◦C. After rinsing
the sample consecutively in baths of isopropyl alcohol (IPA)
and hexane, only a Py/graphene bilayer remained on the Si
substrate [Fig. 2(e)]. During these processes, degradation of
the graphene/Py interface from surface oxidation and chemical
reaction of the Py electrodes was prevented by the gas imper-
meability of graphene [24–26]. In previous studies [19–21], the
formation of an incomplete tunneling barrier due to oxidation
of the bottom ferromagnetic electrodes may have induced
spin-flip scattering [27,28]. The counter electrode, with the
lateral dimensions listed in Table I, was prepared by additional
e-gun evaporation of a Py/Au (50/5 nm) bilayer on graphene
in alignment with the bottom electrode [Fig. 2(f)]. Then, the
outer graphene layers were eliminated by O2 plasma etching,
except for the area of sandwiched graphene. The insulation
layer was patterned using cross-linked 950 K PMMA resist
(thickness: 200 nm), which was twice as thick as the total
thickness of the bottom and top Py electrodes [Fig. 2(g)].
Finally, 250-nm-thick Au contact leads were deposited using
e-gun evaporation [Fig. 2(h)]. The completed device was
mounted onto a sample holder, which could be rotated with
respect to the solenoid (or magnetic-field) direction and cooled
down in a He4 cryostat. The sample resistance was obtained by
using a conventional lock-in technique (frequency: 13.33 Hz)
with an alternating current (ac) bias current of I = 50 µA (rms
value) at T = 4.2 K.

III. RESULTS AND DISCUSSION

The junction parameters are summarized in Table I. We
categorized the junctions into “transparent” and “resistive”
junctions. The transparent junctions showed nonmetallic R-T
curves with small ARcont, while the resistive junctions showed
metallic R-T curves with large ARcont. The criterion for ARcont
separating the transparent and resistive junctions turned out to
be ∼1 !µm2, which will be discussed in association with MR
vs ARcont curves.

Figures 3(a)–3(c) show the MR curves for FGF junctions
with one, two, and four layers of graphene, respectively.
Fixing the magnetic-field direction along the easy axis of
Py electrodes, the magnetic field was swept first from
+200 to −200 Oe (down sweeping), and then swept back
to 200 Oe (up sweeping). The magnetization of the bottom
and top FMs was first aligned parallel (P) to each other in the
magnetic field of +200 Oe, yielding a low resistance. When
the magnetic field was swept down, a transition occurred to an
antiparallel (AP) configuration with high junction resistance
due to the magnetization reversal of the softer FM of the
two. An additional transition back to the P state took place
near −50 ∼ −100 Oe when the magnetization of the harder
FM of the two was reversed. Similar magnetization-switching
behavior with hysteresis was observed during the up-sweep
of the magnetic field. In percent, the MR was defined by
[(RAP − RP )/RP ] × 100, where RAP and RP denote the

FIG. 3. (Color online) Comparison between transparent and re-
sistive junctions. Hysteretic magnetoresistance (MR) curves for
varying the magnetic field (H ) at T = 4.2 K and I = 50 µA for
(a) G1-t and G1-r, (b) G2-t and G2-r, and (c) G4-t and G4-r1. Insets
show the temperature dependence of the junction resistance for the
corresponding samples with applied current I = 50 µA. Transparent
(G1-t, G2-t, and G4-t) and resistive (G1-r, G2-r, and G4-r1) junctions
are denoted as solid and dotted lines, respectively.

resistance for the AP and P magnetization states between the
two Py electrodes, respectively. Irregularity in the AP state
may have originated from the presence of multiple domains
at the bottom of the Py electrodes, built in during the e-gun
evaporation process or caused by mechanical stress during the
flip-transfer processes.

For each figure, comparison of the two sets of MR curves,
both having an identical number of sandwiched graphene
layers, revealed an obvious discrepancy in the magnitude of
MR. This discrepancy largely depended on the magnitude
of the junction resistance, as shown in the MR curves and
their corresponding R-T curves. Comparing the MR with
the junction resistance confirmed that higher (lower) MR was
obtained in a FGF junction having smaller (larger) resistance.
A detailed interpretation of the relationship between MR and
the junction resistance is provided in the discussion below.

Another important feature in the R-T curves in the inset
of Fig. 3 is the temperature variation of resistance in FGF
junctions. For the transparent (resistive) junctions, the junction
resistance increased (decreased) and then saturated with
decreasing temperature, as denoted by the solid (dotted) lines,
except for sample G2-t. The junction resistance of sample G2-t
first decreased with decreasing temperature like the resistive
junctions until the temperature reached ∼30 K. However,
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TABLE I. Junction parameters: the number of graphene layers, lateral dimension of junctions, resistance at T = 4.2 K, ARcont,
magnetoresistance (MR), and type of junctions, according to their temperature dependence of resistance.

Sample Number of layers Length (µm) Width (µm) Rjnc (!) ARcont (! µm2) MR (%) Type of junction

G1-t 1 4.55 0.75 0.118 0.188 2.73 Transparent
G1-r 1 4.15 0.61 1.280 1.620 0.31 Resistive
G2-t 2 4.49 0.70 0.252 0.392 2.80 Transparent
G2-r 2 4.48 0.73 0.553 2.828 0.70 Resistive
G3-r 3 4.52 0.87 0.474 0.943 2.02 Resistive
G4-t 4 4.42 0.77 0.057 0.093 4.58 Transparent
G4-r1 4 4.42 0.77 0.073 0.123 2.28 Resistive
G4-r2 4 4.66 0.86 0.736 1.461 1.30 Resistive

devices, the graphene layers acted as a metal-like insertion, as
evidenced by the weak temperature dependence of zero-field
resistance and MR, and the bias insensitivity of MR. The
higher MR observed for our FGF junctions with smaller ARcont
indicated that spin flips occurred mainly at the graphene/Py
interfaces and that a clean interface is required for high spin
injection. However, the theoretically predicted spin filtering
effect was not observed in our FGF junctions, presumably
because the lattice matching between the graphene layer and
the amorphous (crystalline) Py electrodes was not realized.

II. FABRICATION

A conceptual drawing for spin-dependent transport along
the out-of-plane direction in a FGF junction is shown in
Fig. 1(a). Figures 1(b) and 1(c) show scanning electron
microscopy (SEM) images of the side and top views, respec-
tively, of the junction used in this study. The electrical spin
transport properties of the junctions were obtained with the

FIG. 1. (Color online) (a) A conceptual drawing for spin-
dependent transport in a vertically stacked FGF junction. Scanning
electron microscopy image of the junction. (b) Side view of the
junction. (c) Top view of the junction with the measurement
configuration shown.

measurement configuration shown in Fig. 1(c). The sample
fabrication procedure is illustrated in Figs. 2(a)–2(h). A clean
oxidized Si substrate was first coated with a water-soluble poly
(4-styrenesulfonic acid) (PSS) layer, which was subsequently
coated with a liftoff resist layer (LOR; manufactured by
MicroChem), a sacrificial supporting layer, as shown in
Fig. 2(a). A graphene flake was mechanically exfoliated
onto the prepared substrate. Py electrodes were used for
out-of-plane spin injection. First, the bottom electrode was
prepared [Fig. 2(b)] on graphene by electron-beam (e-beam)
patterning with 950 K poly (methyl) methacrylate (PMMA)
resist, electron-gun (e-gun) evaporation of Py/Au (30/5 nm),
and liftoff, resulting in a lateral dimension of 1 × 20 µm2

[Fig. 2(b)]. In the liftoff process, hot xylene (50 ◦C) was
used to remove the PMMA resist, whereas the PSS and LOR
layers remained stable against xylene. Using a handling frame,

FIG. 2. (Color online) Sample fabrication processes. (a) Exfoli-
ation of natural graphene on an oxidized Si substrate coated with a
PSS/LOR layer. (b) Metal deposition (Py/Au; 30/5 nm) for the bottom
electrode. (c) Dissolution of the PSS layer in water to separate the
LOR layer from the Si substrate. (d) The LOR layer flipped onto
a separate Si substrate. (e) Elimination of the LOR layer. (f) Metal
deposition (Py/Au; 50/5 nm) for the top electrode. (g) Addition of
an insulation layer with cross-linked PMMA. (h) Deposition of Au
electrodes (Au; 250 nm).
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Figure 3-4 : Vanne de spin à base de graphène suspendu. (a) Schéma de fabrication du dispositif NiFe/Gr/Co. 
(b) Courbe de magnétorésistance de la jonction [7]. 

 
Pour contourner la problématique de l’oxydation des FMs, on peut envisager d’utiliser des 
oxydes de FMs qui sont stables à l’air. C’est le cas du La1-xSrxMnO3 (LSMO) qui a également 
l’avantage d’être un demi-métal de polarisation en spin d’environ 95%. Les travaux de Feng Li 
et al. développent un moyen d’intégrer du graphène dans une vanne de spin dont l’électrode 
inférieure est LSMO [8]. Pour cela ils transfèrent du graphène CVD sur une couche de LSMO 
par la méthode usuelle. Puis du cobalt en guise d’électrode supérieure est déposé par 
évaporation. La jonction finale est LSMO/Gr/Co (Figure 3-5). Ils réalisent 10 jonctions 
différentes et, malgré la très forte polarisation en spin de leur LSMO, obtiennent une MR 
maximale de 1.73 % à 5K. 
 

 
Figure 3-5 : Vanne de spin à base de graphène dont une électrode est un oxyde FM. (a) Schéma de la jonction 
LSMO/Gr/Co. (b) Magnéto-transport du dispositif [9]. 

 
Les travaux rapportés visant à s’affranchir de l’oxydation des FM (Park et al., Wan Li et al., 
Feng Li et al.) montrent des signaux de MR limités et montrent que la qualité d’une interface 
ne se résume pas à son oxydation, mais doit également être préservée par les étapes de 
fabrication de la jonction. On va voir qu’un moyen de s’affranchir du problème de l’oxydation 
tout en limitant les étapes de fabrication est de réaliser la croissance du graphène directement 
sur le FM. 
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⟨100⟩ substrates using pulsed laser deposition method through a
shadow mask. Single-layer graphene films studied in this experiment
were grown on 25 μm thick Cu foils using the low-pressure chemical
vapor deposition (CVD) method in a tube furnace. The Cu substrate,
a polycrystalline Cu foil cut in 3.0 × 1.5 cm2 squares, was heated to
1000 °C at a heating rate of 2 °C/s in a vacuum with a base pressure of
∼10 Torr. During the grown progress, CH4 gas with a flow rate of 50
standard cubic centimeters per minute (sccm) and H2 gas (30 sccm)
as the sources were introduced into the chamber. Then the

temperature of the Cu substrate was stabilized at 1000 °C for 30
min. Subsequently the Cu substrate was cooled rapidly to room
temperature.

The graphene films grown on Cu foil were transferred onto a STO
substrate with LSMO electrode using a wet transfer method. Before
the graphene films were wet-etched, poly(methyl methacrylate)
(PMMA) was spin coated onto the surface of graphene films, and
then the graphene films with PMMA resist were baked at 180 °C for
10 min. The purpose of the PMMA spin coating onto graphene films
is to protect the graphene films from cracking and breaking during the
transfer process. The bottom Cu foil was removed by dissolving in the
solution of ammonium persulfate (APS) ((NH4)2S2O8), and the
PMMA membrane was washed with deionized water. The resulting
graphene films and attached PMMA membrane were transferred onto
the STO substrate with the prefabricated LSMO electrode. The
residual PMMA film was dissolved and removed in the acetone
solution.20,21

Finally, the 10 nm thick Co film was thermally evaporated as the top
ferromagnetic electrode and subsequently capped with a 30-nm Au
protection layer using a shadow mask. The cross-bar junction area was
about 50×10 μm2. After investigation of the characteristics of
graphene, the oxygen plasma etching was employed to remove the
unnecessary graphene (apart from that at the designated junctions).

In this paper, we have prepared 10 devices using the same
fabrication processing. And all those 10 devices were selected to be
characterized and measured. We found that about 60% of these
showed the obvious spin valve behavior and other properties depicted
in the Results and Discussion, while the others were shortened, which
may be caused by the unseen processing related issues.

Device Characterization and Measurement Setup. A Raman
spectrometer was used to characterize the single-layer graphene
samples. The morphology of the single-layer graphene film was
characterized with a Veeco MultiMode (nanoscope V) AFM in
tapping mode. The MR values of the devices were measured in a
Quantum Design Physical Property Measurement System (PPMS)
under an external in-plane magnetic field from room temperature (300
K) to 5 K using the standard four-probe method. Current-voltage (I−
V) measurements were performed using a Keithley 2612 source
measure unit, with the positive pole connected to the LSMO
electrode.

Figure 1. (a) Schematic diagram of our vertical spin valve device with
a SrTiO3 substrate/La2/3Sr1/3MnO3/graphene/Co/Au. (b) Raman
spectra (515.2 nm wavelength) for single-layer graphene film after
transfer to the La2/3Sr1/3MnO3 electrode; the inset show the atomic
force microscopy (AFM) image of single-layer graphene transferred
onto the LSMO surface.

Figure 2. (a) Magnetoresistance curves of our vertical spin valve device measured at different temperatures of 300 K, 150 K, 50 K, and 5 K. (b) Field
dependence of magnetoresistance curves for La2/3Sr1/3MnO3 measured at 150 K and 5 K. (c) Temperature dependence of the absolute value of the
magnetoresistance ratio of our vertical spin valve device. The inset shows the temperature dependence of the magnetoresistance ratio of the
La2/3Sr1/3MnO3 electrode.
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⟨100⟩ substrates using pulsed laser deposition method through a
shadow mask. Single-layer graphene films studied in this experiment
were grown on 25 μm thick Cu foils using the low-pressure chemical
vapor deposition (CVD) method in a tube furnace. The Cu substrate,
a polycrystalline Cu foil cut in 3.0 × 1.5 cm2 squares, was heated to
1000 °C at a heating rate of 2 °C/s in a vacuum with a base pressure of
∼10 Torr. During the grown progress, CH4 gas with a flow rate of 50
standard cubic centimeters per minute (sccm) and H2 gas (30 sccm)
as the sources were introduced into the chamber. Then the

temperature of the Cu substrate was stabilized at 1000 °C for 30
min. Subsequently the Cu substrate was cooled rapidly to room
temperature.

The graphene films grown on Cu foil were transferred onto a STO
substrate with LSMO electrode using a wet transfer method. Before
the graphene films were wet-etched, poly(methyl methacrylate)
(PMMA) was spin coated onto the surface of graphene films, and
then the graphene films with PMMA resist were baked at 180 °C for
10 min. The purpose of the PMMA spin coating onto graphene films
is to protect the graphene films from cracking and breaking during the
transfer process. The bottom Cu foil was removed by dissolving in the
solution of ammonium persulfate (APS) ((NH4)2S2O8), and the
PMMA membrane was washed with deionized water. The resulting
graphene films and attached PMMA membrane were transferred onto
the STO substrate with the prefabricated LSMO electrode. The
residual PMMA film was dissolved and removed in the acetone
solution.20,21

Finally, the 10 nm thick Co film was thermally evaporated as the top
ferromagnetic electrode and subsequently capped with a 30-nm Au
protection layer using a shadow mask. The cross-bar junction area was
about 50×10 μm2. After investigation of the characteristics of
graphene, the oxygen plasma etching was employed to remove the
unnecessary graphene (apart from that at the designated junctions).

In this paper, we have prepared 10 devices using the same
fabrication processing. And all those 10 devices were selected to be
characterized and measured. We found that about 60% of these
showed the obvious spin valve behavior and other properties depicted
in the Results and Discussion, while the others were shortened, which
may be caused by the unseen processing related issues.

Device Characterization and Measurement Setup. A Raman
spectrometer was used to characterize the single-layer graphene
samples. The morphology of the single-layer graphene film was
characterized with a Veeco MultiMode (nanoscope V) AFM in
tapping mode. The MR values of the devices were measured in a
Quantum Design Physical Property Measurement System (PPMS)
under an external in-plane magnetic field from room temperature (300
K) to 5 K using the standard four-probe method. Current-voltage (I−
V) measurements were performed using a Keithley 2612 source
measure unit, with the positive pole connected to the LSMO
electrode.

Figure 1. (a) Schematic diagram of our vertical spin valve device with
a SrTiO3 substrate/La2/3Sr1/3MnO3/graphene/Co/Au. (b) Raman
spectra (515.2 nm wavelength) for single-layer graphene film after
transfer to the La2/3Sr1/3MnO3 electrode; the inset show the atomic
force microscopy (AFM) image of single-layer graphene transferred
onto the LSMO surface.

Figure 2. (a) Magnetoresistance curves of our vertical spin valve device measured at different temperatures of 300 K, 150 K, 50 K, and 5 K. (b) Field
dependence of magnetoresistance curves for La2/3Sr1/3MnO3 measured at 150 K and 5 K. (c) Temperature dependence of the absolute value of the
magnetoresistance ratio of our vertical spin valve device. The inset shows the temperature dependence of the magnetoresistance ratio of the
La2/3Sr1/3MnO3 electrode.
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3.1.3 Croissance directe du graphène sur le FM pour une interface 
optimale 

 
En 2012, une collaboration entre notre laboratoire et l’Université de Cambridge permet le 
développement d’une recette de croissance CVD (Chemical Vapor Deposition) de graphène 
multicouches (ML-Gr) directement sur du nickel [9]. Leur étude montre qu’une fois le 
graphène déposé sur le FM, ce dernier ne montre aucun signe d’oxydation et reste protégé 
une fois exposé à l’air (Figure 3-6). Le système ainsi obtenu est appelé GPFE (Graphene 
Passivated Ferromagnetic Electrode). Par conséquent, le dépôt d’une électrode supérieure (ici 
Co/Al2O3) peut être réalisé avec la garantie que les interfaces des FMs soient préservées et 
sans qu’il soit nécessaire de transférer chimiquement du graphène ce qui pourrait nuire à sa 
qualité.  

 
Figure 3-6 : Spectre XPS d’un film de nickel couvert par un film de graphène obtenu par CVD directement sur 
le FM . Spectres comparant les résultats pour (haut) un film de Ni oxydé, avec (milieu) du Ni réduit et (bas) un 
film de Ni protégé par du graphène après 7 jours d’exposition à l’air. La contribution de l’oxyde de Ni n’est plus 
visible après passivation par du graphène [9]. 

Ils obtiennent alors une MTJ Ni/ML-Gr/Al2O3/Co. Une preuve directe de la qualité des 
interfaces est le signal en spin obtenu (Figure 3-7 a). Avec un signal de -10.8 %, ils rapportent 
une TMR  supérieure aux précédentes études concernant l’intégration du graphène dans des 
vannes de spin (Section 3.1.2). De cette façon ils extraient une polarisation en spin de la GPFE 
d’environ -16 %. Outre son amplitude relativement grande par rapport aux résultats rapportés 
dans la littérature concernant les vannes de spin à base de graphène, la TMR rapportée est 
négative. Ce qui, d’après le modèle de Jullière,  signifie que les spins extraient de l’électrode 
constituée de Ni/Gr sont les minoritaires.  Or c’est exactement ce que prévoit le modèle de 
filtrage en spin [1]. La Figure 3-7 b montre cette effet de filtrage en spin et l’influence 
théorique de l’épaisseur du graphène sur la conductance d’une MTJ FM/Gr/FM. La conduction 
du canal de spin minoritaire est bien plus élevée que celle du canal de spin majoritaire dans 
l’état parallèle et cette différence s’accentue à mesure que l’on augmente l’épaisseur du 
graphène. Le signal de MR résultant augmente alors également avec le nombre de couches 
du graphène comme le montre l’encadré de la Figure 3-7 b. 
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RESULTS AND DISCUSSION

Figure 1 shows the principle of our process and the
device lay-out. Lithographically defined Ni stripes on
SiO2/Si support are exposed to a hydrocarbon in a one-
step CVD process at 600 !C. This results in a selective,
conformal coating of the Ni with few layer graphene
(FLG ≈ 2!5 layers). We previously reported5,12 on all
details of low temperature, Ni catalyzed graphene CVD
and the related growth mechanisms. Importantly, the
graphene layer is thus directly grown on the structure
without the need for the usual transfer steps involved
in the fabrication of CVD graphene devices,8 and the
process is readily scalable.
As highlighted earlier, the passivation of the nickel

surface is crucial as, once exposed to ambient air, a
bare nickel surface is immediately oxidized. Hence,
depositing graphene on an air exposed nickel elec-
trode by exfoliation of graphite or by transfer of CVD
grown graphene may lead to an undesired and ill-
defined Ni/NiOx/graphene electrode, where the NiOx
layer acts on its own as a tunnel barrier with a poorly
defined effect on spin properties.13,14 We therefore
use in situ X-ray photoelectron spectroscopy (XPS)
measurements to confirm that our approach of direct
graphene CVD on nickel at 600 !C results in an oxide-
free GPFE. Ni2p3/2 core level spectra were acquired
at several stages of the CVD process and following
an extended exposure to air after the CVD process
(Figure 2). Prior to annealing, the measured Ni2p3/2
spectrum of the surface of the as-deposited Ni layer is
characteristic of oxidized Ni (Figure 2, top spectrum).
After heating to 300 !C in a H2 atmosphere, the XPS
oxide peaks are completely removed and the peaks at
852.6 eV (NiM) and 853.0 eV (NiDis) become dominant
(Figure 2, middle spectrum), as expected for oxide-free
metallic Ni.5,12 The observation of this characteristic
metallic Ni spectrum confirms that the Ni surface is

completely reduced during the annealing step of the
CVD process. The temperature is further raised to
600 !C (without significant change in the XPS spectra)
and the FLG is then grown by CVD (see Methods). After
cooling, the graphene-passivated Ni sample is trans-
ferred in ambient air in order to proceed to following
lithographic steps. To emphasize the protection effect
of the graphene layer, a reference sample was pro-
duced and left exposed to ambient atmosphere for
7 days. The subsequent XPS measurements of the
Ni2p3/2 core level (Figure 2, bottom spectrum) shows
that the NiM and NiDis components are still dominant
and no further peaks have emerged (i.e., the spectra
features are unchanged from the in situ spectra after
reduction) indicating that Ni remains reduced even
after extended exposure to air. We note the intensity
of the lower spectrum is much less than for the
other spectra, as a result of the Ni being covered with
FLG. While pristine monolayer graphene acts as an
impermeable membrane even to He,9 the presence of
defects in the sp2 structure may be thought to provide
paths for gas diffusion. However, the CVD process in
use here (see Methods) leads to a self-terminating FLG
film which acts as an effective oxygen diffusion barrier
under ambient conditions as shown by XPS, and thus
protects the GPFE from oxidation.
To characterize the electronic transport properties of

the GPFE, a graphene-nickel stripe is contacted with a
reference Al2O3/Co probe structure (Figure 1b). To
achieve this, first a 1 μm " 1 μm square is opened in
a resist above the graphene-coated Ni stripe. The
Al2O3(1 nm)/Co(15 nm)/Au top contact structure is
then produced by sputtering. In particular the Al2O3

Figure 1. (a) Optical image of the device after graphene
growth: a Ni stripe is coated with CVD graphene and
an Al2O3/Co electrode is then deposited on lithographed
1 μm " 1 μm squares in UV resist. (b) Cross-sectional
schematic of the junction.

Figure 2. Fitted X-ray photoelectron spectra (XPS) of the
nickel surface. Top XPS spectrum is characteristic of oxidized
as-deposited nickel once exposed to air. Middle XPS spec-
trum reveals a reduced Ni surface after in situ 300 !C treat-
ment. BottomXPS spectrum confirms the protection of theNi
surface by the CVD grown graphene layer: the preserved
metallic nature of the nickel surface is probed through the
graphene layer, even after a 7 days exposure to air.
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Figure 3-7 : MTJ à base de graphène CVD cru directement sur le FM.  (a) TMR d’une MTJ Ni/ML-Gr/Al2O3/Co. 
Encadré : Schéma de la MTJ [10]. (b) Conductances des canaux de spins majoritaires et minoritaires dans les 
états parallèle et antiparallèle d’une jonction Ni/Gr/Ni en fonction du nombre de couches de graphène. 
Encadré : MR de la jonction en fonction du nombre de couches de graphène [1]. 

 
Deux ans plus tard, en 2014, le laboratoire en collaboration avec l’Université de Cambridge,  
réalise une jonction de même géométrie Ni/Gr/Al2O3/Co toujours avec un graphène ML cru 
directement sur le nickel et utilise une barrière d’Al2O3 déposée par dépôt par couche 
atomique (ALD de l’anglais Atomic Layer Deposition) [10]. Cette technique de dépôt permet 
la croissance d’une barrière tunnel de haute qualité, conformale et dont l’épaisseur est 
atomiquement contrôlée. Ils mesurent des TMR de -31 % correspondant à des polarisations 
en spin de l’électrode Ni/Gr de -42 % (Figure 3-8 b). L’utilisation de barrières tunnel déposées 
par ALD et de ML-Gr donnent alors de forts signaux en spin par rapport aux précédentes 
vannes de spin à base de graphène. 

 
Figure 3-8 : TMR d’une MTJs à base de graphène-FLG et d’une barrière d’Al2O3 déposée par ALD. (a) Schéma 
de la MTJ Ni/ML-Gr/Al2O3-ALD/Co. (b) TMR négative de -31% d’une MTJ correspondant à une polarisation en 
spin de -42 % de l’électrode Ni/Gr [11]. (c) Courbe de TMR issue d’une MTJ Ni/1L-Gr/Al2O3-ALD/Co 
correspondant à une polarisation en spin de -9.8 % de l’électrode Ni/Gr [11]. 

L’année d’après, en 2015, ces mêmes équipes font croitre une monocouche de graphène (1L-
Gr) sur du nickel Comme l’étude précédente ils réalisent une MTJ en déposant 1nm d’Al2O3 
par ALD sur le graphène et une électrode supérieure de Co. Une TMR négative est encore 
observée (-9.8 %) et nous la montrons en Figure 3-8 c. 
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We begin by observing that the in-plane lattice constants
of graphene and graphite match the surface lattice con-
stants of (111) Co, Ni, and Cu almost perfectly. From
Table I, it can be seen that Ni is particularly suitable with
a lattice mismatch of only 1.3%. The second point to note
is that the only electronic states at or close to the Fermi
energy in graphene or graphite are to be found near to the
high symmetry K point in reciprocal space where Co and
Ni have states with minority spin character only. The
absence of majority spin states in a large region about
the K point is made clear in the (111) Fermi surface (FS)
projections shown in Fig. 1. The (0001) FS projections for
hcp Co are qualitatively the same. It follows that in the
absence of symmetry-lowering (resulting from disorder,
interface reconstruction, etc.) perfect spin filtering should
occur for graphite on top of a flat Ni or Co (111) surface.

The effectiveness of the spin filtering is tested for a
current-perpendicular-to-the-plane (CPP) structure with n
graphene layers sandwiched between semi-infinite Ni elec-
trodes. The spin-dependent transmission through this
NijGrnjNi junction is calculated using a first-principles
tight-binding muffin tin orbital (TB-MTO) wave-function

matching scheme [20,21] for parallel (P) and antiparallel
(AP) orientations of the Ni magnetizations. The atomic
sphere (AS) potentials are calculated self-consistently
within density functional theory for atomic structures de-
termined by total energy minimization (see below). The
conductances G!

P and G!
AP are shown in Fig. 2 for the

minority and majority spin channels, ! ! min, maj. Gmaj
P

and G!
AP are strongly attenuated while, apart from an even-

odd oscillation, Gmin
P is independent of n. The magnetore-

sistance MR ! "RAP # RP$=RAP % "GP #GAP$=GP rap-
idly approaches 100%; see inset. We use the pessimistic
definition of MR because GAP vanishes for large n; usually
the optimistic version is quoted [9–13]. Similar results are
obtained for NijGrnjCo and CojGrnjCo junctions.

We envisage a procedure in which thin graphite layers
are prepared by micromechanical cleavage of bulk graphite
onto a SiO2 covered Si wafer [22] into which TM (Ni or
Co) electrodes have been embedded and layers of graphene
are peeled away until the desired value of n is reached.
Assuming it will be possible to realize one essentially
perfect interface in a CPP geometry, we studied the effect
of roughness and disorder at the other interface on MR
(inset Fig. 2). Replacing the top Ni layer with a Ni50Cu50
random alloy only reduces the MR to 90% (900% in the
optimistic definition). Extreme roughness, whereby half of

FIG. 1 (color). fcc FS projections onto a plane perpendicular to
the [111] direction for Co majority (a) and minority (b) spins, for
Ni majority (c) and minority (d) spins and for Cu (e). The
number of FS sheets is shown by the color bar. For graphene
and graphite, surfaces of constant energy are centered on the K
point (f).
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FIG. 2 (color). Conductances Gmin
P (5), Gmaj

P (4), and G!
AP

(&) of a NijGrnjNi junction as a function of the number of
graphene layers n for ideal junctions. Inset: magnetoresistance as
a function of n for: (circles) ideal junctions; (diamonds)
NijGrnjCu50Ni50jNi junctions where the surface layer is a dis-
ordered alloy; (squares) NijGrnjNi junctions where the top layer
of one of the electrodes is rough with only half of the top layer
sites occupied (sketch). Results for roughness and disorder are
modeled in 5& 5 lateral supercells and averaged over 20 disorder
configurations as described in Refs. [16,21]. For the rough
surface layer, the error bars indicate the spread of MR obtained
for different configurations. The supercell conductances are
normalized to the 1& 1 surface unit cell used for the ideal case.
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layer is deposited in two steps: a 0.6 nm Al layer is
sputtered, and is then further oxidized in 50 Torr O2

atmosphere leading to a homogeneous 1 nm Al2O3

film on graphene.15,16 The resulting structure is com-
posed of the GPFE with the spin polarized tunneling
current probe on top over a 1 μm2 area (Figure 1b).
Figures 3 and 4 present the characterization of the

GPFE/probe electrical properties at 1.4 K. The mea-
sured resistance ! area product of the structure is in
the MΩ.μm2 range. This is in agreement with previous
characterization of the sputtered 1 nm Al2O3 tunnel
barrier on graphene.15 dI/dV spectroscopy character-
ization of the junction is carried with an ACþDC lock-in
based measurement setup. The dI/dV tunneling spec-
trum presented in Figure 3a reveals a ∼120 meV
wide gap-like feature at the Fermi level (EF). This gap
is a characteristic signature of electrons tunneling
into graphene, as revealed previously in STM studies
for graphene on SiC,17 SiO2,

18 BN,19 and Pt,20 and
described by ab initio calculation of the tunnelling
density of states.21 Indeed, at low bias (<60 mV), only
elastic tunneling paths are enabled near the gra-
phene's K points at EF. Because of the particular band
structure of graphene this leads to a quenching of the
injected current (Figure 3b) due to a k vectormismatch:
the current in graphene is carried by electron's having
nonzero in-plane momentum, k=, while the distribu-
tion of tunneling probabilities through our 1 nm Al2O3

tunneling layer is maximum for k= = 0 and presents
an exponential decay with increasing k= as shown in
STM-tip/graphenemeasurements.17#21 This is emphasized

in our measurements by the fact that when energies
ascribed to out-of-plane acoustic graphene phonon
mode at ∼60 meV are reached,17#21 additional inelas-
tic tunneling paths are activated and the current rises.
The suppression of the tunneling for small biases and
the identification of the phonon-mediated inelastic
tunneling channels in the dI/dV spectroscopy further
show, in addition to XPSmeasurements, that the trans-
port occurs as expected in awell-defined Ni/graphene/
Al2O3/Co structure.
Figure 4 presents magneto-dependent measure-

ments through the junction. While both spin polariza-
tions of Co/Al2O3 and Ni/Al2O3 interfaces are known to
be positive22,23 and hence lead to positive magneto-
resistance signals in Ni/Al2O3/Co structures24,25 (see
Figure 5a), a negative magneto-resistance is observed
in our system due to the simple insertion of the gra-
phene layer between the Ni electrode and the Al2O3

tunnel barrier. Following De Teresa et al.26 and taking
the definition MR = (RAP # RP)/RAP = (2PGPFEPSP)/
(1 þ PGPFEPSP), we find MR = #10.8% in our system
(Figure 4a) from which we derive for the nickel-GPFE
a large negative spin polarization, PGPFE = #16% (see
ref 27), by assuming PSP = þ32% for the Co/Al2O3 spin
probe. This estimation of PGPFE is thus a lower bound
of the spin polarization amplitude as we take the maxi-
mumvalue of PSP extracted fromprevious devices.15,28,29

While spin polarizations reported for electron tunneling
from the Ni/Al2O3 electrode are positive in complete

Figure 3. (a) Tunnel spectroscopy of the Co/Al2O3/graphene/
Ni junction (2 sweeps). The observed ∼120 meV gap-like
feature and the phonon-mediated activation of tunneling at
larger biases are characteristic of electron tunneling per-
pendicularly to a graphene layer. Inset: nonlinear I(V) trace.
(b) Tunneling of k= = 0 and k= = K electrons are both
impeded at low biases.

Figure 4. Spin transport through theNi/graphene/Al2O3/Co
junction at 1.4 K (a) A negative magnetoresistance
MR=#10.8% ismeasured (appliedDCbias 100mV). (b)Magne-
toresistance measured at #100 mV.
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electron tunneling properties. In Figure 4b, a typical
I!V transport characterization of a full tunneling spin
valve is shown. We observe a strong nonlinear beha-
vior. Next, in Figure 4c, the measured resistances of
devices for the three different Al2O3 thicknesses are
presented. Here, we note in particular that the 1 nm
ALD tunnel barriers have resistances in the mega-ohm
range, equivalent to results obtained with sputtered
tunnel barriers.24 The reduction of the number of ALD
growth cycles allows the probing of electrical pro-
perties of thinner Al2O3 films (see Figure 4c): strikingly,
the resistances measured for 0.6, 0.8, and 1 nm barriers
scale exponentially with their thickness and show
an increase by a factor 2 to 5 from 300 K down to
1.4 K. By comparison, junctions fabricated with a low-
temperature water-based ALD process28 systematically
showed short-circuit characteristics with much lower
resistances. Figure 4d shows a typical dI/dV spectrum
measured at 1.4 K in these junctions. This spectrum
contains a ∼120 meV gap-like feature, which is char-
acteristic of electron tunneling into graphene layers:
at low biases, vertical tunneling is quenched due to the
momentummismatch between the tunneling electron
and the available in-plane electron states in graphene,
while at higher biases additional inelastic tunneling
paths are activated.35 These different electrical charac-
terizations highlight the high quality of the Al2O3

layers grown by O3-ALD as tunnel barriers.36 Thus,
the simple and low-cost O3-ALD process presented
here remarkably leads to well-wetted tunnel barriers
on the bottom electrode with control down to
extremely low thicknesses of 0.6 nm, below what is
usually achievable by more sophisticated sputtering
processes.37,38

We now discuss the spin transport properties of
these tunnel devices. In Figure 5, a magneto-transport
characterization obtained at 1.4 K is presented. Inde-
pendent switchingof themagnetizations of the top and
bottom ferromagnetic electrodes allows the observa-
tion of two resistance states, revealing spin-dependent
tunneling across the ALD layer. The large magneto-
resistance (MR) measured confirms that the graphene

passivation layer preserves a spin polarization for the
bottom electrode following the ALD step. In contrast to
unsuccessful previous studies where ALD was per-
formed directly on top of ferromagnetic metals,15!17

here we show that the graphene layer prevents
the ferromagnet from oxidizing while allowing a spin-
polarized current to be extracted. We obtain up to
MR = (Rap! Rp)/Rap =!31% from the device character-
ization presented in Figure 5, where Rp and Rap are the
device resistances in the parallel and antiparallel state,
respectively. TheMR can be analyzed to extract the spin
polarization Ptop and Pbot of the top and bottom inter-
faces with MR = 2PbotPtop/(1 þ PbotPtop), following
ref 39. Taking the largest value of the Co/Al2O3

spin polarization we measure in reference devices40

(Ptop =þ32%), we derive a large Pbot =!42% for the air-
exposed graphene-coated nickel/alumina. This nega-
tive sign was expected to arise from the nickel/
graphene interface.24,41 Strikingly, this is comparable
in amplitude to themaximum reported P =þ46%value
difficultly achieved for the highest quality Ni/Al2O3

interfaces.21 Hence this corresponds to a practically
full inversion of the spin polarization vs graphene-free
Ni/Al2O3 spin sources. The ability to achieve high spin
signal amplitude from a Ni/Al2O3 source is remarkable
when considering how difficult it has been to raise
its spin polarization above þ10% in state of the art
tunneling experiments21,42!44 and that the surface here
has been exposed to air in this simple ex situ process.
We note that the precleaning inherent to the O3-ALD
process used is able to remove contaminants from the
air-exposed electrode. Another possible origin of this
large MR signal could be the homogeneity of the Al2O3

layers grown by ALD. Indeed, high-quality sputtered
Al2O3 tunnel barriers are usually produced by oxidizing
a thin metallic Al film. This results in a gradient in the
extent of oxidation through the layer while tunnel
barriers grown by ALD are oxidized layer by layer,
providing a more homogeneous material.1,2 Following
from the work presented herein, the layer-by-layer ALD
growth of other tunnel barriers such as MgO can be
foreseen. This may ultimately lead to higher spin polar-
ization and drastically reduced resistances.

CONCLUSION

The ability to produce conformal, high-quality di-
electrics in a layer-by-layer manner, combined with its
notable simplicity and low cost, has led ALD to super-
sede other deposition techniques in many advanced
microelectronics applications. Still, despite several
attempts, its use has not been widely adopted for
magnetic tunnel junctions where an industry-compa-
tible alternative to sputtering has remained elusive. By
demonstrating the fabrication of functional spin valves
based on ultrathin and efficient ALD tunnel barriers, we
unveil here the potential of ALD for spintronics and
more particularly magnetic tunnel junctions. While this

Figure 5. Large magneto-resistance signal obtained in
graphene-coated Ni/ALD Al2O3/Co junctions. The inversed
sign of the magneto-resistance arises from the negative
spin polarization of the bottom electrode driven by the
Ni/graphene interface spin-filtering effect.

A
RTIC

LE

(a) (b)

HD

FIG. 1. (a) Optical profilometer image
of monolayer graphene passivated fer-
romagnetic electrodes (monolayer
GPFE). In our growth conditions, the
graphene layer on nickel is homogene-
ously monolayer as shown by (b) opti-
cal images of the transferred sheet on
SiO2, (c) the mapping of full width at
half maximum of the Raman 2D peak,
and (d) the mapping of the intensity ra-
tio of the Raman 2D/G peaks.

FIG. 2. XPS measurements of the sur-
face state of nickel (BESSY II syn-
chrotron at the ISISS end station of the
FHI-MPG). Top: bare nickel exposed
to air (i.e., ambient atmosphere) has
oxidized. Bottom: nickel protected by
a monolayer graphene membrane after
7 days in air has resisted oxidation and
remains metallic.

FIG. 3. (a) dI/dV spectroscopy of the
complete monolayer GPFE/Al2O3/Co
functional spin valve revealing the
gap-like feature characteristic of elec-
tron injection in graphene. (b)
Magneto-transport characterization of
the monolayer graphene coated Ni/
Al2O3/Co spin valve. A reverse spin
signal is measured, arising from the
spin filtering of the monolayer gra-
phene/nickel interface.

012408-2 Martin et al. Appl. Phys. Lett. 107, 012408 (2015)

(c)

ML-Gr

!!"#$%/'( = −$%% !)"#$%/'( = −'. )%

1L-Gr
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Résumé de l’intégration du graphène dans les MTJs:  
Nous résumons l’État de l’Art concernant les MTJs à base de graphène dans le Tableau 1 et la 
Figure 3-9 et nous ajoutons les données obtenus au cours de ces travaux de thèse. Bien que 
le potentiel du graphène pour le transport de spin ne soit pas totalement révélé, le rôle et la 
qualité des interfaces mises en jeu est un paramètre crucial pour favoriser les signaux de spins. 
Nous étudierons ces aspects dans la partie résultats de ce manuscrit. De plus nous verrons 
que lorsque le 2D est couplé à son environnement, la description du graphène traditionnelle 
est limitée et que les paramètres à prendre en compte sont plus riches que la simple 
considération de sa structure de bande. Il est alors possible de modifier sa structure de bande 
et en conséquence de faire varier ses propriétés de filtrage en spin. Dans la partie qui suit nous 
nous intéressons à l’intégration d’autres matériaux 2D dans des MTJs. 
 
 

Année Référence Structure TMR 𝑃!"/$%&'(è*+  Intégration du 
graphène 

2008 Mohiuddin et al. 
[2] 

NiFe/1L-Gr/NiFe 0.4 % 4.5 % Exfoliation 

2010 Banerjee et al. [4] NiFe/Au/ML-
Gr/Au/Co 

  Exfoliation 

2012 Cobas et al. [5] NiFe/1L-Gr/Co 2 % 10 % Transfert par 
voie humide 

2012 Dlubak et al. [9] Ni/ML-Gr/Al2O3/Co -10.8 % -16 % CVD directe et 
analyseur en spin 
par pulvérisation 

2013 Iqbal et al. [12] NiFe/1L-Gr/NiFe 
NiFe/2L-Gr/Nife 

0.14 % 
0.48 % 

2.6 % 
4.9 % 

Transfert par 
voie humide 

2013 Chen et al. [13] 
Et 

Meng et al. [14] 

Co/1L-Gr/Co 
Co/2L-Gr/Co 

0.7 % 
1 % 

6 % 
7.1 % 

Transfert par 
voie humide 

2014 Singh  et al. [15] Ni/Al2O3/1L-Gr/Co -0.4 % -4 % Transfert par 
voie humide 

2014 Park et al. [6] NiFe/ML-Gr/NiFe 4.58 % 15 % Exfoliation (2 
étapes) 

2014 Li et al. [8] LSMO/1L-Gr/Co -1.73 % -9.3 % Transfert par 
voie humide 

2014 Godel et al. [16] Ni/ML-
Gr/TiO2/MgO/Co 

-2.4 % -11% CVD directe et 
analyseur en spin 

par MBE 
2014 Li et al. [7] NiFe/1L-Gr/Co 3.4 % 12.8% Transfert par 

voie humide 
2014 Martin et al. [10] Ni/ML-Gr/Al2O3/Co -31 % -42 % CVD directe et 

analyseur en spin 
par ALD 

2015 Martin et al. [11] Ni/1L-Gr/Al2O3/Co -5.8 % -9.8 % CVD directe et 
analyseur en spin 

par ALD 
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2015 Iqbal  et al. [17] NiFe/1L-Gr/Co 
NiFe/Al2O3/1L-Gr/Co 

0.23 % 
-1.6 % 

3.4 % Transfert par 
voie humide 

2015 Entani et al. [18] NiFe/ML-Gr/NiFe 1.75 %  CVD directe 
2016 Entani et al. [19] NiFe/1L-Gr/NiFe 0.29 % 3.9% CVD directe 
2016 Iqbal et al. [20] NiFe/1L-Gr/h-BN/Co -1.88 %  Double transfert 

par voie humide 
2016 Cobas et al. [21] NiFe/ML-Gr/Fe -12 % -25 % CVD directe 
2016 Iqbal et al. [22] NiFe/1L-Gr/NiFe 0.78 %  Transfert par 

voie humide 
2017 Asshoff et al. [23] NiFe/1L-Gr/Co 1.03 %  Exfoliation (in 

situ) 
2017 Iqbal et al. [24] Ni/1L-Gr/Ni 

Ni/1L-Gr/Ni 
0.73 % 
0.14 % 

6.03 % 
2.1 % 

CVD directe et 
transfert 

2017 Iqbal et al. [25] Ni/1L-Gr/Co 
Ni/Au/1L-Gr/Co 

Ni/Al2O3/1L-Gr/Co 

0.15 % 
0.57 % 
0.52 % 

 Transfert par 
voie humide 

 

Tableau 1 : Tableau reprenant les différentes études sur des MTJs à base de graphène avant le début de 
cette thèse. 

 

 
Figure 3-9 : Résumé de l’état de l’art pour les MTJs à base de graphène : (a) Frise chronologique reprenant les 
grands points d’intégration du graphène dans les MTJs . (b) Graphique montrant les résultats de la littérature 
des TMR obtenues pour des MTJs à base de graphène en fonction des années de publication. Les points bleus 
correspondent aux résultats concernant des dispositifs à base de graphène exfolié ou transfére, et les points 
rouges ceux à base de graphène CVD cru directement sur l’électrode FM. En gris les travaux présentés dans les 
chapitres 5 et 6.  
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3.2 L’intégration du h-BN dans des MTJs 
 
Les résultats de filtrage en spin obtenus sur le graphène suggèrent que la structure de bande 
du matériau 2D est déterminante dans le transport de spin. En comparaison au graphène 
(métallique), l’utilisation du h-BN (isolant) dans les MTJs permet un changement radical de 
structure de bande. Les progrés plus tardifs sur la croissance du h-BN et sur la qualité des 
interfaces h-BN/FM font que les études concernant son intégration dans des MTJs sont, pour 
l’instant, moins nombreuses que pour le graphène. Cependant, nous allons voir que les 
résultats du h-BN suivent la même évolution que celle du graphène, et nous rapportons 
maintenant les travaux concernant son intégration dans des MTJs. 
 
 

3.2.1 Premières vannes de spin à base de h-BN  
 
Le h-BN étant un isolant à grand gap (6eV) c’est un candidat idéal pour jouer le rôle de barrière 
tunnel atomiquement fine. C’est dans cette idée qu’en 2015 Dankert et al. l’intègrent dans 
une MTJ entre deux électrodes FMs [26]. Il utilisent du h-BN obtenu par CVD sur du cuivre et 
le transfert sur une électrode FM par la même méthode que celle décrite précédemment pour 
le graphène (Section 3.1.1). Ils fabriquent des jonctions Py/h-BN/Co et Co/h-BN/Co. Ils 
obtiennent des signaux de TMR allant de 0.3 % à 0.5 % à température ambiante (Figure 3-10). 
Comme mentionné par les auteurs, leur technique ne permet pas de s’affranchir du problème 
de dégradation de l’électrode inférieure, suggérant qu’il soit possible d’améliorer les signaux 
de spin en adaptant le protocole de fabrication. 

 
Figure 3-10 : Vannes de spin Co/h-BN/Co. (a) Schéma de la jonction. (b) TMR d’environ 0.5 % prise à 125µV et 
à 300K [26]. 

 
À l’instar du graphène, la croissance de h-BN par CVD directement sur du fer se développe 
(Caneva et al., 2014,  [27]). C’est une opportunité qui a permis à notre laboratoire d’utiliser 
cette même électrode Fe/h-BN dans une MTJ en tant qu’électrode inférieure [28]. Dans cette 
étude de Piquemal et al. en 2016, l’électrode supérieure est réalisée par une étape de 
lithographie sur le 2D, ouvrant des trous micrométriques dans une matrice de résine. Une 
couche de Co est déposée par évaporation sur le h-BN. Le magnéto-transport de la  jonction 
Fe/h-BN/Co est montré en Figure 3-11. Une TMR d’environ 6 %, est mesurée et montre encore 
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Figure 4 TMR with Co/h-BN/Co MTJ at room temperature.  
(a) Schematics of a Co/h-BN/Co MTJ in a four-probe cross bar 
geometry. (b) TMR measurements with an in-plane magnetic field 
in Co/h-BN/Co MTJ for an applied bias voltage of 125 µV at 300 K. 
The arrows indicate the up and down B field sweep directions. 

a nd TiO 2 tunne l barrie rs [43]. M uch highe r value s  
for sp in p olariz ation we re  p re dicte d the ore tically for 
lattice  matche d FM /h-BN /FM  ve rtical M TJ structure s 
[26–28 ]. W e  attribute  the  lowe r value  obta in e d for our 
ve rtical M TJ de vice s to the  p ossible  contamination of 
the  bottom Py or Co surface  during the  a ir e xp osure  
and h-BN  transfe r p roce ss [38 –41 ]. O xidation or 
contamination of the  inte rface  is known to p roduce  
strong sp in-scatte ring that re duce s the  tunne ling  
sp in p olariz a tion, e ve n with conve ntional me tal 
oxide  tunne l barrie rs such as Al2O 3 and M gO  [38 –41 ]. 
H ighe r sp in p olariz ation can be e xp e cte d in structure s 
grown in situ without any a ir e xp osure . The re fore , 
the  dire ct growth of h-BN  on FM s and in situ 
p re p aration of a ve rtical M TJ laye r stack is re quire d 
to demonstrate  the  true  sp intronics p ote ntia l.  
Figure 5 shows the  bia s de p e nde nce of TM R for two 

de vice s with Py/h-BN /Co M TJs at room temp e rature . 
The  TM R data of the  D e v1  at –1 0 mV and –5 0 mV are  
shown in Fig. 5 (a) and the  comp le te  bia s de p e nd e nce  
of TM R signal for both de vice s are  p lotte d aga inst 
bia s voltage  in Fig. 5 (b). It should be  note d that we 
re strict our me asureme nts to low bias voltage s < 50 mV, 
be cause  of the  atomically thin h-BN  tunne l barrie rs. 
The low voltage study is also ap p rop riate , conside ring 
the  fact that tunne ling dominate s the  conduction 
mechanism [35 –37, 40]. The ne gative  and p ositive  bia s 
range  corre sp onds to sp ins tunne ling through h-BN  
barrie r from Py → Co and Co → Py, re sp e ctive ly. W e  
obse rve  a de cre a sing tre nd of TM R at highe r bia s 
voltage s with a maximum around z e ro voltage , which 
is consiste nt with the  be havior ge ne rally obse rve d in 
sp in p olariz e d tunne ling [35 –41 ]. O ur re sults re fle ct 
the  typ ical be havior for M TJs, whe re  the  bia s de p e n-
de nce  of TM R re lie s up on the  quality and he ight of 
the  h-BN  barrie r, e le ctronic p rop e rtie s and magnon 
e xcitations at the  FM /h-BN  inte rface s [35 , 40]. The  
obse rvations of such characte ristics also e xclude  any 
artifacts such as anisotrop ic magne tore sista nce . The  
obse rve d a symme try in the  variation of TM R with 
bia s can be  due  to inte rface  oxidation, or the  diffe re nt 
work functions or de nsitie s of state s for the  two 
diffe re nt FM  e le ctrode s [35 –42]. The  diffe re nce  in the  
obse rve d TM R value s for two diffe re nt de vice s can 
be  due  to slightly diffe re nt inte rface  conditions, and 
the se  are  not known e xactly. The  CVD  grown h-BN  
ha s mostly monolaye r thickne ss, with a fe w p atche s 
of bilaye r and thicke r laye rs [30, 31 ]. U sing the se  

 
Figure 5 Bias dependence of TMR with h-BN barrier at room temperature. (a) TMR plots for Dev1 at bias voltages of –10 and –50 mV
at 300 K. The arrows indicate the up and down B field sweep directions. (b) Full bias dependence of TMR signal for two different
Py/h-BN/Co devices measured at 300 K (blue circles—Dev1, and red circles—Dev2). The lines are a guide to the eye. 

(b)(a)
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l’importance de la qualité de l’interface qui, ici, est préservée puisque le 2D est cru 
directement sur le FM. De plus, les auteurs mesurent des I(V) non-linéaires caractéristiques 
d’un comportement tunnel, confirmant le caractère isolant du h-BN (Figure 3-11 c). 
 

 
Figure 3-11 : MTJ à base de h-BN jouant le rôle de barrière tunnel. (a) TMR mesurée d’environ 6 %. (b) TMR 
monotone en fonction du voltage. (c) I(V) non-linéaire de la jonction. Encadré : dI/dV(V) montrant un gap 
centré en 0 correspondant à la non-linéarité observée sur l’I(V). Ces signatures sont celles d’un transport tunnel 
à travers la jonction [28]. 

 
Identiquement au graphène, des tentatives d’intégration ont été réalisées dans un soucis 
d’éviter l’oxydation des interfaces FMs. Notamment avec les travaux de Asshoff et al. en 2017 
qui réalisent des jonctions NiFe/h-BN/Co à partir de h-BN exfolié suspendu sur une membrane 
de SiN (Figure 3-12 a) [23]. Cette méthode permet d’évaporer les FMs directement sur le 
graphène des deux côtés de la membrane et ainsi éviter l’oxydation des électrodes. Les 
auteurs, comme dans l’étude précédente, observent un comportement tunnel de leur 
jonction à travers des mesures J(V) non linéaires, à cause des propriétés isolantes du h-BN 
(Figure 3-12 b) comme attendu à cause du caractère isolant de h-BN. Enfin il mesurent une 
TMR d’environ 1 % à 10K. 
 

 
Figure 3-12 : Jonction tunnel magnétique NiFe/h-BN/Co à base de h-BN suspendu. (a) Schéma en coupe de la 
jonction. (b) J(V) non-linéaire caractéristique d’un transport tunnel. Encadré : dI/dV(V) montrant un gap centré 
en zéro issu de la non-linéarité de la J(V). (c) MR d’environ 1 % de la jonction à 10K. Encadré : MR(T) montrant 
une diminution de 40 % de la MR lorsque l’on passe de 5K à 300K. Ce phénomène est commun dans les MTJs et 
est attribué à l’activation des magnons avec la température qui réduisent le signal de spin [23]. 
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MTJs. With the measured value of TMR, we estimate the
mean spin polarization P at the interfaces by using the relation

TMR ¼ 2P2

1"P2 , which gives a P value of # 17 %. While pioneer-

ing work by Dankert et al. reported values of 0.05%–0.25% for
the spin polarization in FM/h-BN/FM junctions,20 our results
are two orders of magnitude higher, highlighting the potential of
h-BN as a tunnel barrier for spintronics. This vast improvement
is certainly due to the direct CVD growth of the h-BN mono-
layer on the ferromagnetic metal, here Fe.

In conclusion, our results demonstrate the integration by
direct CVD growth of atomically thin, homogeneous, and
insulating h-BN tunnel barriers in magnetic tunnel junctions.
The exponential dependence of the resistance as a function
of the number of the h-BN layers clearly demonstrates the
tunnel behavior of our h-BN layers on ferromagnets. The
observed evolution falls within the results of other experi-
ments.16–18 The possibility to multiply the barrier height and
control it simply by adding other layers, thanks to CVD
growth or the transfer method, is remarkable. Furthermore,
the CT-AFM measurements show that the value of the resist-
ance is constant over large regions of the sample, which is
consistent with the fact that the tunnel behavior is homoge-
neous in the h-BN layer and that the direct CVD growth of
h-BN on the ferromagnet is highly reliable. The I(V) and dI/
dV(V) curves display the typical behavior of MTJs and the
measured value of TMR of # 6% can be associated with a
functional Fe/h-BN/Co microjunction. The values of the
TMR and the spin polarization show a large improvement
over previous experimental reports for MTJs using h-BN as
a barrier.20 While our result represents a large increase in the
MR reported for the 2D materials based MTJs, we believe
that many parameters remain open to exploration and
improvement: dependence with the h-BN growth conditions,
dependence with the underlying ferromagnets (Fe, Ni, Co, …
and alloys) and their crystallography, dependence with the
epitaxy/rotation of h-BN. Our study is most certainly a dem-
onstration which appeals deeper studies to get a better grasp
on the underlying physics and target even larger MR. We
believe that this result will lead to further investigations of
the potential of h-BN (and other 2D materials or heterostruc-
tures) as tunnel barriers in MTJs.
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the borazine is removed, and the heater is switched off. The
samples are cooled in vacuum. The characterization of the h-
BN layers by the CT-AFM measurements consists of apply-
ing a voltage between the substrate and the surface of the
sample and measuring the resulting current at the surface.
The CT-AFM is thus particularly suited for the characteriza-
tion of tunnel barriers (thin oxide layers,22–24 self-assembled
monolayers (SAMs),25 etc.). Here, we measure the tunnel re-
sistance of our samples as a function of the number of h-BN
layers. The bias voltage used is 1.5 V. The measurements are
made with a highly doped polycrystalline diamond coated
tip of 2 N/m at a rate of 0.5 Hz over large scanning areas
(tens of microns).

The CT-AFM measurements allow us to extract informa-
tion about the tunnel behavior of the h-BN and its homogene-
ity. Figure 1(a) shows a resistance mapping image of an
annealed Fe surface before h-BN CVD growth which we use
as a baseline. We note that the sample was annealed at the
same temperature as that required for the h-BN growth.
Figure 1(b) illustrates the resistance mapping image of the Fe
surface after CVD growth, thus with monolayer coverage and
Figure 1(c) with an additional layer of h-BN, transferred in
the same way as reported previously.26 Hence, we have been
able to obtain average values of the resistance of the annealed
Fe surface before the CVD growth of h-BN, after the growth
of h-BN (monolayer) and after the transfer of an additional
layer of h-BN (bilayer). The contact resistance values meas-
ured between the conductive tip and the surface are approxi-
mately 7! 105 X for annealed Fe, 107 X for Fe/h-BN
monolayer, and 109 X for Fe/h-BN bilayer. The evolution of
the resistance normalized against the bare resistance of Fe sur-
face as a function of the number of h-BN layers on Fe is shown
in Figure 1(d) and reveals an increase of approximately
101:6 X/layer of h-BN. The resistance increases exponentially
as a function of the number of h-BN layers and falls within the
range of the previous values obtained of similar experi-
ments.16–18 A value of the h-BN barrier height of u ¼ 0.85 eV
is estimated from exp ð$ ffiffiffiffi

u
p

dÞ ¼ 10$1:6 and d¼ 0.4 nm for
the h-BN barrier thickness measured by AFM.7 The resistance
CT-AFM mapping and the normalized resistance trend
obtained confirm the homogeneous tunnel properties of our
direct CVD h-BN layer over large areas. It also demonstrates
the ability to control the tunnel barrier resistance with the num-
ber of layers, thanks to its intrinsic two-dimensional nature.

In Figure 2, we illustrate the device structure and present
the transport characterization of the magnetic tunnel junc-
tions using h-BN, directly grown by CVD, as a tunnel barrier
and Fe and Co as ferromagnetic electrodes. In order to define
the microjunctions (Figure 2(a)), we spincoat UVIII photore-
sist on the Fe/h-BN and subsequently pattern small openings
of 30! 30 lm2 in the resist. Then, we deposit the Co (15 nm)
ferromagnetic top electrode by evaporation on the whole
sample and cap it with Au (80 nm). Finally, droplets of ep-
oxy are deposited on the junctions to protect the Fe/h-BN/
Co/Au structure and to act as a mask during a final ion beam
etching step. I(V) and dI/dV(V) spectroscopy characteriza-
tion of the junction and magnetic transport measurements
have been carried out with an AC-DC lock-in based mea-
surement setup in a cryogenic measurement system at 1.4 K.
The non-linear I(V) and parabolic dI/dV(V) point to typical
tunneling behavior (Figure 2(b)), validating our approach to
integrate hBN directly by CVD in the MTJ device. No fine
structure is seen in the parallel and antiparallel I(V) curves
similarly to the case of amorphous Al2O3.

In Figure 3, we show the results of the magnetotransport
measurements done with a 20 mV bias voltage at 1.4 K by
switching the magnetization of the ferromagnetic electrodes.
A TMR of &6% is obtained (Figure 3(a)). The TMR value

has been calculated by using the relation TMR ¼ RAP$RP
RP

,

where RAP and RP are the tunnel resistances measured in the
antiparallel and parallel magnetization configurations of the
ferromagnetic electrodes (based on the Jullière model21,27).
Additionally, we observe a decrease in the TMR with increas-
ing voltage (Figure 3(b)), which is a typical behavior of

FIG. 2. (a) Schematic of the structure of a magnetic tunnel microjunction
Fe/h-BN/Co. (b) I(V) and inset of dI/dV(V) characterization of a Fe/h-BN/
Co 30! 30 lm2 magnetic tunnel junction as a function of the voltage.

FIG. 1. Resistance CT-AFM mapping
of (a) an annealed Fe substrate before
h-BN growth, (b) Fe/CVD monolayer
h-BN, and (c) Fe/CVD monolayer
h-BN with an additional h-BN layer
transferred on top (i.e., bilayer h-BN).
The measured resistances give approx-
imately 7! 105 X for pristine Fe sub-
strate, 107 X for Fe/h-BN monolayer,
and 109 X for Fe/h-BN bilayer. (d)
Exponential dependence of the resist-
ance normalized against the average
resistance of annealed Fe as a function
of the number of h-BN layers on Fe
(101:6 X/layer of h-BN).
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To explore such a possibility, one needs to cre-
ate contamination- and oxidation-free G–FM inter-
faces, but without the requirement of lattice matching 
between G and the FMs. To this end, we have fabricated 
vertical FM–G–FM′ devices where ultimately clean 
G–FM interfaces were obtained by depositing the fer-
romagnetic metals on the two sides of a suspended  
graphene membrane, thereby preventing oxidation, 
minimizing the number of fabrication steps and  
limiting the exposure of the devices to solvents dur-
ing prep aration (here FM  =  Co and FM′  =  Ni0.8Fe0.2 
alloy). Details of sample fabrication and characteri-
zation are given in methods and supplementary fig-
ures S1–S3 and S8 (stacks.iop.org/TDM/4/031004/
mmedia). Briefly, an exfoliated graphene (or hBN) 
flake was suspended over a 3–4 µm diameter circular 
aperture in a 100 nm-thick SiNx membrane using a dry 
transfer method [23]. The FM electrodes were then 
evaporated onto the suspended flake from the top and 
bottom side as shown schematically in figure 1(a) and 
supplementary figure S1 (a similar approach was used 
in [15], but our method is different in several important 
aspects, as described in methods and supplementary 
note 1). After the first (top) deposition, the metal at the 
interface was protected from oxidation by graphene, as 
the latter is known to act as an impermeable barrier for 
all gases and liquids [13, 24], which also implies that 
pinholes are virtually non-existent.

To test our fabrication procedure, we first made a 
device where Co and Ni0.8Fe0.2 (Py) electrodes were sep-
arated by bilayer hexagonal boron nitride (hBN) instead 
of graphene. Atomically thin hBN has been shown to 
act as a high-quality insulating barrier in vertical tran-
sistors [25], lateral spin valves [26] and, most recently, 
in magnetic tunnel junctions (MTJs) [27]. Figures 1(b) 
and (c) show magneto-transport  characteristics of 
our FM–hBN–FM′ device. These are consistent with 
 classical MTJ behavior: The two electrodes are magn-
etically separated and switch independently, with a 
TMR value of  ≈1% at a temperature T  =  10 K. Using 
Jullière’s formula [28] = −P P P PTMR 2 11 2 1 2/( )  and 
a simplifying assumption = =P P P1 2  (equal spin 
polarization for both FM electrodes) we obtain an 
average spin polarization of the ferromagnets P ~ 7%. 
These characteristics compare very favorably with 
P ~ 0.05–0.25% and TMR ~ 0.3–0.5% reported for 
Co-hBN-NiFe MTJs based on hBN grown by chemi-
cal vapor deposition (CVD) and transferred onto the 
FM [29] and are of the same order as the more recent 
work [27] where the hBN barrier in Fe/hBN/Co MTJs 
was grown directly on Fe. The temperature-dependent 
MR shown in the inset of figure 1(b) is also in agree-
ment with the usual TMR behavior [28–31]: the MR 
decreases by 40% as the temperature is increased from 
5 K to 300 K, which is commonly attributed to magnon 
excitations [30, 31]. Furthermore, the non-linear I(V) 

(a)

(b)

(c)

Figure 1. Sample design and magnetoresistance of the reference Co-hBN-Py device. (a) Design of the samples. Ferromagnetic Co 
and Ni0.8Fe0.2 films (each 20 nm thick) were deposited on the top and bottom side, respectively, of graphene (or hBN) suspended 
over a 3.5 µm diameter aperture in a 100 nm thick SiNx window. On the top side, a Greek cross geometry was used. On the bottom 
side, a larger square area was covered by the NiFe–Ti–Au film. (b) Resistance R of the hBN-based device versus the applied in-plane 
magnetic field B (T  =  10 K); MR  ≈  1%. Shown behavior is typical for all T up to 300 K. Inset: temperature dependence of the MR 
(◊). The line is a guide to the eye. (c) Main panel: current–voltage characteristic of the hBN-based device at T  =  10 K (black solid 
line). Its tangent line at zero bias (red dashed line) is shown to illustrate a slight bending of the curve for higher bias, indicative of 
tunneling behavior. The inset shows the corresponding dI/dV curve.
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3.2.2 Transition isolant-métal du h-BN : vers des effets de proximité 
pour contrôler sa polarisation en spin 

 
 
Deux ans plus tard, en 2018, notre laboratoire propose une étude comparatives entre des 
jonctions Fe/h-BN/Co (comme l’étude décrite précédemment) et Co/h-BN/Co [29]. Dans les 
deux cas le 2D est cru par CVD directement sur l’électrode inférieure. Dans le cas de la jonction 
Fe/h-BN/Co ils obtiennent maintenant une TMR d’environ 50 %, un ordre de grandeur au-
dessus de leur résultat précédent correspondant à la TMR la plus grande reportée pour une 
MTJ à base de 2D à ce moment-là (Figure 3-13). 
 

 
Figure 3-13 : TMR d’une jonction Fe/h-BN/Co [15]. Le signal obtenu est d’environ +50 %. 

 
Ensuite, ils mesurent la TMR d’une jonction à base de h-BN bi-couche (Co/h-BN/h-BN/Co) qui 
passe de +12 % à -4 % en fonction de la polarité du courant comme montré en Figure 3-14. 
 

 
Figure 3-14 : Magnétotransport d’une MTJ Co/h-BN/h-BN/Co à ± 10mV. (a) TMR positive à bias positif. (b) 
TMR négative à bias négatif [15]. 

 
Si on se réfère au modèle de Jullière et à l’équation (5) du Chapitre 1 on voit que pour avoir 
une TMR négative, il faut des polarisations en spin opposées pour les deux interfaces 
contribuant au courant tunnel. Or ici ces interfaces sont apparemment identiques (Co/h-BN). 
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En conséquence, les auteurs suggèrent que le cobalt et le graphène n’interagissent pas de la 
même façon d’une interface à l’autre. Pour étayer cela, ils complètent leur étude avec des 
calculs de DFT que l’on montre en Figure 3-15. Du h-BN bi-couche est relaxé sur une surface 
de Co <0001> hcp  (hexagonal compact) et du h-BN mono-couche est relaxé sur du Fer <110> 
fcc (cubique à face centrées). Le paramètre de maille du h-BN et du Co étant proche, 
l’interface h-BN/Co peut être commensurable (Figure 3-15 a et d) ou non-commensurable 
(Figure 3-15 b et e) en fonction, notamment, du processus de dépôt. Par exemple, 
l’organisation atomique de l’interface pourra différer entre un dépôt de h-BN par CVD à haute 
température sur du Co, et un dépôt de Co sur du h-BN par évaporation. Au contraire, le fort 
désaccord de maille entre Fe et h-BN ne permet pas la formation d’interface commensurable 
entre les deux matériaux (Figure 3-15 c et f). En Figure 3-15 on montre les densités d’états 
calculées de ces différentes interfaces. Quand le Co et le h-BN interagissent fortement, les 
matériaux forment des liaisons covalentes (chimisorption) et l’interface devient métallique 
avec une forte polarisation en spin positive. Dans le cas étudié où l’interaction Co/h-BN est 
moins forte (physisorption) l’interface est également métallique mais de polarisation en spin 
opposée. Ces observations justifient qu’il soit possible d’avoir des signaux de TMR positifs et 
négatifs en fonction du couplage à l’interface entre le FM et le matériau 2D. De plus, et 
particulièrement dans le cas du h-BN chimisorbé (Figure 3-15 d), on peut voir que la 
polarisation en spin dépend de la position du niveau de Fermi et qu’il est possible de passer 
d’un signe à l’autre de la polarisation, ce qui pourrait expliquer l’inversion de la TMR observée 
en fonction de la tension. On note que le h-BN, initialement isolant, devient conducteur dans 
les structures étudiées ici. En plus du caractère modulable de sa polarisation en spin en 
fonction de l’interaction avec le FM, le h-BN peut passer d’isolant à métallique grâce au 
phénomène d’hybridation ce qui en fait une plateforme modulable pour la spintronique et 
l’électronique en général. 
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Figure 3-15 : Structure de bande des interfaces h-BN/FM. Une bi-couche de h-BN sur du Co hcp <0001> dans 
la configuration (a) commensurée et (b) non-commensurée. (c) Une mono-couche de h-BN sur du Fe fcc <110>. 
Densités d’états résolues en spin projetées sur les atomes de bore et d’azote (d-f) correspondant aux trois 
configurations décrites dans la partie supérieure. La courbe grise correspond à la projection de la densité 
d’états sur le h-BN. Les courbes bleues et rouges correspondent aux contributions des orbitales p de l’azote et 
du bore respectivement. La polarisation en spin du h-BN est représentée pour chaque configuration. Une excès 
de spins majoritaires est représenté en vert et un excès de spins minoritaires en jaune [15].  

Les effets de proximité des 2Ds avec leur environnement engendrent des propriétés qui ne 
leur sont pas intrinsèques révélant un nouveau levier pour le contrôle du transport et des 
courants de spin. Ce phénomène d’hybridation commence à peine à être exploré dans le cadre 
des vannes de spins et sera un des sujets des résultats de ce manuscrit à travers une partie 
traitant du rôle de l’hybridation du graphène dans les MTJs . 
 
 
Résumé de l’intégration du h-BN dans les MTJs:  
Nous résumons les études réalisées sur des MTJs à base de h-BN dans le Tableau 2 et la Figure 
3-16. Les travaux sur le h-BN sont moins nombreux que ceux du graphène, mais suivent une 
évolution comparbale. Comme dans le cas du graphène, le signal de spin des MTJs à base de 
h-BN semble hautement dépendre de la qualité des interfaces, et les méthodes d’intégration 
par CVD directe du 2D sur le FM semble favoriser ce signal ce qui a permis l’identification de 
son effet de filtrage en spin. 
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Année Référence Structure TMR 𝑃!"/$%&'(è*+  Intégration du 
graphène 

2015 Dankert et al. [26] NiFe/h-BN/Co 0.5 % 0.25 % Transfert par 
voie humide 

2016 Piquemal-Banci et al. 
[28] 

Fe/h-BN/Co 6 % 17 % CVD directe 

2016 Asshoff et al. [23] NiFe/h-BN/Co 1 % 7.1 % Exfoiation  
in-situ 

2018 Piquemal-Banci et al. 
[29] 

Fe/h-BN/Co 
Co/h-BN/h-BN/Co 

50 % 
12 % 

0 CVD directe 

2018 Asshoff et al. [30] Co/3L-h-BN/NiFe 
Co/4L-h-BN/NiFe 

 

3.6 % 
2.2 % 

13.3 % 
10.4 % 

Exfolié sur 
membrane 

Tableau 2 : Tableau reprenant les différentes études sur des MTJs à base de h-BN avant le début de cette 
thèse. 

 

 
Figure 3-16 : Résumé de l’état de l’art pour les MTJs à base de h-BN. (a) Frise chronologique reprenant les 
grands points d’intégration du h-BN dans les MTJs. (b) Schéma montrant les résultats de TMR obtenus pour des 
MTJs à base de h-BN en fonction des années de publication avant le début de cette thèse. 
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2015

Intégration de 
h-BN dans
une MTJ

2016 2018

Intégration de 
h-BN CVD dans

une MTJ

Filtrage en spin
de l’interface

h-BN/FM

Contrôle de 
l’interface pour le
transport de spin

TMR=0.5% TMR=6 % TMR=50 %
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3.3 Vers l’intégration des TMDs dans des MTJs 
 
Les propriétés de filtrage en spin des matériaux 2D ont commencé à être illustrés avec 
l’exemple du graphène et du h-BN. La découverte de nouveaux matériaux 2D élargie 
considérablement la liste de candidats susceptibles d’influencer les courants de spin. La 
grande famille des TMDs en est un exemple frappant, et nous verrons dans cette section les 
premiers travaux sur leur influence dans le transport de spin et plus particulièrement dans les 
MTJs. Le disulfure de molybdène (MoS2) est rapidement devenu le TMD le plus populaire, 
suite aux rapides progrès concernant sa synthétisation et ses propriétés électroniques 
remarquables, notamment lorsqu’utilisé dans des dispositifs transistors [31]. Celui-ci est alors 
le plus étudié y compris dans les MTJs comme rapporté dans cette partie. 
 
 

3.3.1 Premières intégration des TMDs dans des vannes de spin 
 
En 2015, Wang et al. insèrent pour la première fois une monocouche de MoS2 entre deux 
électrodes FMs de NiFe [32]. Ils commencent par faire croître des lignes de Co/NiFe en guise 
d’électrode inférieure. Leur MoS2 est obtenu par CVD sur un substrat de Si/SiO2 et son 
transfert sur l’électrode FM se fait identiquement au graphène CVD déposé sur cuivre (décrit 
dans la section précédente), sauf que le substrat de croissance (SiO2) est gravé avec une base 
(ici KOH) contrairement au cuivre qui est gravé à l’acide. Ils déposent ensuite l’électrode 
supérieure de NiFe. Puis ils font un recuit de l’échantillon à 100°C pendant 2 heures sous vide, 
ce qui tendrait à éliminer d’éventuelles molécules à l’interface 2D/FM. Finalement, ils 
réalisent des mesures de magnéto-transport sur la jonction NiFe/MoS2/NiFe obtenue et 
observent un signal de magnéto-résistance d’environ 0.40 % à 10K (Figure 3-17).  
 
 
 

 
Figure 3-17 : Vanne de spin à base de MoS2. (a) Schéma du dispositif Co/NiFe/MoS2/NiFe. (b) Mesurent de la 
MR du dispositif en fonction de la température. Encadré : schéma de la coupe de la jonction [32]. 

 
Comme dans le cas du graphène (et discuté par les auteurs), la méthode utilisée pour 
transférer le MoS2 engendre l’oxydation de l’électrode FM inférieure, puisqu’elle doit être 
exposée à l’air, dégradant la qualité de l’interface 2D/FM, cruciale pour un transport de spin 
efficace. Ils proposent donc de réaliser le même protocole en couvrant l’électrode inférieure 
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d’or avant d’y transférer le MoS2 pour limiter l’oxydation du FM. Le signal de MR obtenu est 
alors de 0.73% (Figure 3-18). Comme nous l’avons vu dans les travaux concernant le graphène, 
l’ajout d’une couche d’or sur un FM tant à diminuer les signaux d’une vanne de spin. Ces 
travaux sont pionniers et démontrent qu’il y a des progrès à faire dans la fabrication de MTJs 
à base de TMDs. 

 
Figure 3-18 : Vanne de spin à base de MoS2 avec passivation de l’électrode inférieure. MR d’une jonction 
Co/NiFe/Au/MoS2/NiFe à différentes températures [16]. 

La même année, Wu et al. réalisent une jonction épitaxiée Fe3O4/MoS2-FLG/Fe3O4 (Figure 3-19 
a) [33]. L’intérêt pour la spintronique d’utiliser de la magnétite en guise d’électrode FM est 
qu’il s’agit d’un demi-métal (donc forte polarisation en spin) avec une température de Curie 
élevée (858 K) et qu’il est naturellement oxydé limitant les dégradations liées à son exposition 
à l’air. Dans un premier temps, ils réalisent une croissance par jet moléculaire (MBE) de Fe3O4 
épitaxié sur un échantillon de MgO, puis font croître une couche de molybdène par-dessus 
qu’ils transfèrent dans une enceinte de croissance CVD et exposent à une atmosphère soufrée 
à 700°C pendant 1 à 2 minutes menant à la formation de MoS2 (environ 2nm, donc 2 à 3 
couches). L’électrode de Fe3O4 supérieure est ensuite déposé sur le 2D et les courbes de 
magnéto-résistances obtenues sur les jonctions sont montrées en Figure 3-19. Les courbes 
présentent des signaux qui sont associés à de la TMR d’amplitude 0.2 %. Les signaux obtenus 
sont peu conventionnels et montrent des transitions magnétiques très progressives qui ne 
ressemblent pas aux transitions usuellement abruptes des MTJs. Cette dépendance très 
particulière de la résistance en fonction du champ magnétique est associée aux électrodes de 
Fe3O4 puisque les auteurs observent un comportement similaire pour des dispositifs 
contenant une seule électrode de Fe3O4. Le magnétisme très particulier du Fe3O4 a un effet 
considérable sur le signal de MR et il n’est pas facile d’identifier le rôle du 2D dans le transport 
de spin. 
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Figure 3-19 : Vanne de spin à base de MoS2 et de l‘oxyde FM Fe3O4. (a) Schéma en coupe de la jonction 
Fe3O4/MoS2-FLG/Fe3O4. Signal de MR d’une jonction à (b) 300K, (c) 200K, (d) 150K, (e) 120K and (f) 80K [17]. 

 
En 2017, Dankert et al. transfèrent du MoS2-FLG obtenu par CVD dans une MTJ et étudient 
l’empilement suivant NiFe/AlOx/MoS2/Co [34]. La barrière d’alumine a pour but de protéger 
l’électrode inférieure de l’oxydation. Ils mesurent un signal de TMR et voient que son signe 
change en fonction de la polarité du courant (Figure 3-20). Cet effet asymétrique avec la 
tension appliquée est évoqué comme pouvant être lié aux interfaces tunnel qui sont 
asymétriques : NiFe/AlOx d’un côté et MoS2/Co de l’autre. Ils mesurent une TMR maximale de 
2 % à 75K. La légère augmentation de la TMR par rapport aux travaux précédents est 
encourageante et probablement lié à la barrière AlOx qui protège l’électrode inférieure, mais 
à ce stade les détails du transport de spin ne sont pas totalement révélés et semblent pourtant 
être déterminants, notamment lorsque l’on voit que la TMR de MTJs basées sur le même 
matériau puisse s’inverser. 
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Figure 3-20 : MTJ NiFe/AlOx/MoS2. (a) Signaux de TMR (haut) positif à un bias de 10mV à 300K et (bas) négatif 
à un bias de -5 mV à 300K. (b) TMR de la jonction en fonction du bias. Encadré : schéma de la jonction 
NiFe/AlOx/MoS2/Co [34]. 

Toujours dans l’optique de préserver la qualité des FMs, Khan et al. ont développé un 
protocole pour intégrer MoS2 entre deux FMs : NiFe et Co [35]. Ils fabriquent des membranes 
de SiN (isolant), sur laquelle ils viennent définir des trous d’environ 1 micron carré. Ils 
déposent le MoS2 (de largeur supérieure aux trous) par-dessus les trous par la technique du 
pick-up (décrite plus haut). Ils déposent ensuite les électrodes magnétiques de chaque côté 
de la membrane. Cette méthode originale, leur permet d’avoir un contact direct sur le 
matériau 2D sans risque d’oxyder les électrodes FMs. La jonction obtenue est alors 
NiFe/MoS2/Co et est illustrée en Figure 3-21. Ils réalisent ces jonctions pour différentes 
épaisseurs de MoS2 et le transport de magnétorésistance de telles jonctions à différentes 
températures se trouve en Figure 3-21. Le signal semble varier avec l’épaisseur du MoS2: plus 
il est épais plus le signal est fort (jusqu’à 3 % pour le cas de la multicouche à 30K). 
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2d shows the derivative of G (d2I/dV2) as a function of bias
voltage at different temperatures. At 75 K, two distinct
conduction regions can be observed, as indicated by change
in the slope of the curves. Above V = ±50 mV an extra
conducting channel is opening up, consistent with the
appearance of inelastic scattering events. In contrast, for 150
and 300 K already at low bias this high conducting channel is
established.
The junction resistance for thick MoS2 (7 nm) consists of

both the interlayer and intralayer resistances. The couplings
between the 2D MoS2 layers are expected to arise from the
overlap of the electron wave functions due to the small
separation between the sulfide layers, with a charge screening
length of ∼7 nm.38 This is explicitly distinct from the current
spreading in multilayer graphene with a limited charge
screening length of only 0.6 nm.39 The characteristics arise
due to the transport involving the d-electrons of MoS2, while
the pz-orbitals are contributing in graphene. For thinner MoS2
layers (few monolayers) a direct tunneling dominates, with the
tunneling conductance exponentially decreasing with increasing
MoS2 thickness.

40−42 However, for thicker samples used in the
present study, inelastic tunneling or gap-state-assisted tunneling
through defects in the form of S-vacancies cannot be ruled out
at low temperatures.36

Next, we performed magnetoresistance measurements with 7
nm multilayer MoS2 MTJs by applying a fixed bias current
while measuring the voltage drop as a function of the external
in-plane magnetic field, B. The TMR across the MoS2 junction
is observed at room temperature as a difference in the
resistances measured for the parallel, Rp, and antiparallel, Rap,
alignment of the magnetizations of the FM electrodes, as shown
in Figure 3a. The well-defined resistance states Rp and Rap are
achieved by using different FM materials (Co and NiFe) and
electrode widths on either side of the MoS2 layer. The
measured magneto voltage signal of ΔV = 15 μV corresponds

to a = ×−
TMR 100%

R R
Rp

p ap = 0.5% at 300 K. We estimate the

spin polarization of the contacts from the Julliere relation
= −TMR P P

P P
2

1
1 2

1 2
,43,44 resulting in P1 = P2 = 5% (assuming the

polarizations of Co and Ni80Fe20 to be similar). We would like
to note that the spin polarization obtained with introduction of
MoS2 is smaller than the polarization of ferromagnetic tunnel
contacts reported in the literature.44 This can be attributed to
disorder introduced at the interfaces during the wet transfer
process of the CVD MoS2 layer onto the ferromagnetic
electrode. It has also to be noted that the spin transport process
is very sensitive to defect-assisted tunneling (i.e., multistep
tunneling) through MoS2 and can significantly affect the
TMR.45 This can cause additional spin flip scattering due to the
presence of strong spin−orbit coupling in MoS2.

46 As predicted
theoretically, the spin polarization is expected to be higher with
development of an all in situ method for preparation of good-
quality MoS2 layers and ferromagnetic tunnel contacts.
However, our effort to integrate a ferromagnetic tunnel
junction to CVD MoS2 in an ex situ fabrication process
shows promising results with a TMR up to room temperature.
We reproduced the TMR measurements on several devices
with MoS2 junctions on different chips prepared by similar
fabrication methods. The resistance−area (RA) products
measured on different devices vary from 7.5 to 25 kΩ·μm2,
giving rise to variations of TMR from 0.2% to 0.5% at room
temperature. In the Supporting Information Figure S1, we
present TMR measurements and bias dependence of another
set of such devices at room temperature.
Even though the observation of a TMR offers evidence for

spin-polarized transport, a careful investigation of the bias and
temperature dependence is essential for a physical under-
standing of the phenomenon. The applications of negative and
positive bias voltages correspond to a spin transport through
the MoS2 from Ni80Fe20 to Co and Co to Ni80Fe20, respectively.
The bias dependence of the TMR signal changes sign with
reversing bias polarity (shown in Figure 3a). The bias
dependence of the absolute value of TMR at room temperature
measured at different voltages across the junction is shown in
Figure 3b. We observe a decrease of the TMR at higher bias
voltages with a maximum around zero bias voltage. Such
behavior can be attributed to the excitation of magnons, to
band bending, and possibly to the involvement of interface

Figure 2. Electrical characterization of multilayer MoS2 vertical
devices. (a) Current−voltage (I−V) characteristics of the junction
at the different temperatures of 75, 150, and 300 K. (b)
Temperature dependence of the MoS2 junction resistance
(normalized) at a bias voltage of 5 mV. (c) Differential
conductance (dI/dV) as a function of bias voltage at different
temperatures. (d) Derivative of the differential conductance, d2I/
dV2, for the same junction at three different temperatures.

Figure 3. Spin-valve measurements in multilayer MoS2 MTJs at
room temperature. (a) Tunnel magnetoresistance (TMR) measure-
ments on the device with an in-plane magnetic field Bin for applied
bias voltages of +10 mV (upper panel) and −5 mV (lower panel) at
room temperature (300 K). The arrows indicate the up (red) and
down (blue) B field sweep directions. (b) Bias dependence of TMR
signal measured at 300 K.

ACS Nano Article

DOI: 10.1021/acsnano.7b02819
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Figure 3-21 : Vanne de spin à base de MoS2 suspendu. (a) Schéma en coupe de la jonction NiFe/MoS2/Co. 
Signaux de MR pour des jonctions à base de (b) une, (c) deux, (d) trois couches de MoS2 et (e) TMR d’une 
jonction à base de MoS2-FLG. Les mesures sont réalisées à différentes température pour un courant fixe de 
10µA [35]. 

 
L’attention ayant été attirée par le prometteur MoS2, les autres TMDs se sont vus bien moins 
étudiés. On peut néanmoins citer les travaux de Iqbal et al. rapportant les premiers résultats 
sur une vanne de spin basée sur une monocouche de WS2 exfoliée (Figure 3-22) [36]. Les 
auteurs ne spécifiant pas de protocole particulier pour éviter la dégradation des interfaces 
FMs, cette étude suggère qu’il soit possible d’augmenter les signaux de TMR obtenus (0.43 
%), ce qui pourrait permettre une étude plus approfondie des signaux et des polarisations. 
 
Les TMDs suscitent une grande attention pour la spintronique du fait de leur structure de 
bande très particulière décrite dans le Chapitre 2. L’intégration de TMDs dans des vannes de 
spin n’étant qu’à ses débuts, les propriétés de transport et de magnéto-transport restent 
encore à être compris pour être maitrisés. 
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Figure 3-22 : Vanne de spin à base de WS2. (a) Schéma en coupe du dispositif NiFe/WS2/Co. (b) TMR d’un des 
dispositifs à 300K et 4.2K [36]. 
 
 

3.3.2 Problématique du transport dans les MTJs à base de TMDs 
 
Bien qu’encourageants, les résultats sur l’intégration des TMDs semi-conducteurs dans des 
MTJs ne permettent pas de tirer de conclusions claires sur le rôle qu’ils jouent dans le 
transport de spin. Un des points à bien comprendre est que l’on se retrouve dans une situation 
intermédiaire entre TMR (ou le transport se fait par effet tunnel) et GMR (ou le transport est 
diffusif dans l’ensemble de la structure métallique). Pour comprendre cela, il faut d’abord 
s’intéresser au transport de charges à travers ces matériaux.  Ici, on a des semi-conducteurs 
qui, en fonction de la situation peuvent jouer le rôle de barrière ou celui de couche métallique. 
C’est en partant de ce constat que notre laboratoire a entrepris l’étude des mécanismes de 
transports dans MoS2 sur un substrat de Co/Al2O3 pour des MTJs en 2018 [37]. Ils utilisent la 
technique de CT-AFM qui consiste à appliquer une différence de potentiel entre une pointe 
métallique de largeur nanométrique et le substrat étudié. La pointe scanne la surface d’intérêt 
induisant des variations de potentiels. Par conséquent on obtient une carte de résistance de 
la surface scannée. La méthode est schématisée en Figure 3-23 a. 
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Figure 3-23 : Mesures de CT-AFM sur des feuillets de MoS2 exfoliés sur une électrode Co/Al2O3. (a) Schéma de 
principe du CT-AFM. (b) Carte de résistance des feuillets de MoS2. La mono-couche a été coupée en deux avec 
une pointe AFM en diamant. (c) La partie épaisse et étendue du MoS2 est isolée de la partie plus fine [37]. 

Les mesures sont réalisées sur des feuillets de MoS2 exfoliés sur une électrode de Co/Al2O3 
(analyseur en spin usuel de spintronique). La Figure 3-23 b montre une carte de résistance 
d’une monocouche isolée de MoS2 et d’une monocouche reliée à un îlot de MoS2 plus épais. 
On remarque d’abord que sur l’îlot, la résistance est relativement homogène malgré les 
différentes épaisseurs de MoS2. Ce qui est en contradiction avec la vision du transport tunnel 
usuel où la résistance dépend de l’épaisseur de la barrière tunnel. Ensuite, la résistance est 
plus forte pour la monocouche isolée comparé à la monocouche faisant partie de l’îlot. Pour 
comprendre plus en détail les mécanismes mis en œuvre, les auteurs isolent mécaniquement 
la monocouche initialement reliée à l’îlot (Figure 3-23 c) et s’aperçoivent que sa résistance 
augmente considérablement et se trouve identique à l’autre monocouche isolée. Galbiati et 
al. concluent que le courant injecté perpendiculairement au MoS2, se propage dans le plan du 
matériau 2D avant de le traverser. Ce phénomène aurait de lourdes conséquences sur les 
vannes de spin contenant du MoS2, en particulier lorsque la surface du feuillet est bien 
supérieure à la l’aire de la jonction. Galbiati et al. illustrent ce phénomène en Figure 3-24. 
Dans la jonction FM/MoS2/FM, le courant polarisé en spin d’une électrode FM la traversant 
va se propager dans le plan du 2D et se dépolariser rapidement puisque la longueur de 
diffusion de spin dans ce matériau est de l’ordre de la centaine de nanomètre. Autrement dit, 
seul le courant au niveau de la jonction va être polarisé en spin. Le signal mesuré est alors bien 
plus faible que le signal réel à la sortie de l’électrode polarisée en spin..On comprend alors 
pour la première fois que l’aire et l’épaisseur du TMD sont importantes y compris dans le cadre 
du transport de spin vertical. Dans une autre publication du laboratoire, Galbiati et al. 
modélisent le phénomène de dépolarisation dû au transport latéral dans MoS2 et montrent 
qu’une TMR de 5 %, qu’ils obtiennent expérimentalement d’une jonction NiFe/MoS2/Co, 
représenterait un signal de 94 % sans ce phénomène de dépolarisation en spin [38]. Ainsi, 
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réduire la taille des feuillets par rapport à la taille de la jonction semble être une solution pour 
favoriser de forts signaux. 
 

 
Figure 3-24 : Illustration de la dépolarisation en spin dans une MTJ à base de MoS2. (a) Le MoS2 est 
schématisé entre deux électrodes FMs. Les flèches représentent la propagation du courant dépendant du spin 
de l’électrode inférieure à l’électrode supérieure. Les fléches vertes illustrent le courant polarisé en spin, et les 
flèches rouges le courant dépolarisé à cause de sa propagation dans le plan du TMD [37]. (b) Schéma du 
transport à travers le feuillet de MoS2. Les charges injectées dans la jonction sont délocalisées sur le feuillet. En 
revanche, les charges polarisées en spin sont uniquement autour des contacts, et le reste des charges n’est pas 
polarisé [38]. 

 
Résumé de l’intégration des TMDs dans les MTJs:  
Le résumé de l’état de l’art concernant les MTJs à base de TMDs (et autres semi-conducteurs) 
est montré dans la Figure 3-25 et le Tableau 3. Nous avons ajouté les points obtenus pendant 
cette thèse en Figure 3-25. Même si aucun mécanisme en faveur du transport de spin n’est 
clairement identifié à ce stade, les résultats sur le domaine démarrant à peine montrent une 
légère tendance haussière en fonction du temps qui rappelle les débuts du graphène et du h-
BN dans les MTJs. La dynamique des charges dans les TMDs pourrait signifier que les courants 
de spins observés soient bien plus élevés que ceux mesurés, et qu’il soit possible d’atteindre 
des valeurs de MR bien plus élevées. 
 

Année Référence Structure TMR 𝑃!"/$%&'(è*+  Intégration 
du graphène 

2015 Wang et al. [32] NiFe/Au/MoS2/NiFe 0.73 %  Transfert par 
voie humide 

2015 Wu et al. [33] Fe3O4/MoS2/ Fe3O4 0.2 % 3.2 % Sulfurization 
de Mo  

2016 Iqbal et al. [36] NiFe/WS2/Co 0.47 % 4.8 % Exfolié 
2017 Zhao et al. [39] NiFe/WSe2/NiFe -1.1 % -7.4 % Exfolié 
2017 Xu et al. [40] NiFe/BP/NiFe 0.57 % 5 % Exfolié 
2017 Dankert et al. 

[34] 
NiFe/Al2O2/MoS2/Co 2 % 10 % Transfert par 

voie humide 
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(a) (b)

FIG. 5. (a) Optical microscope image of the flake measured in the junction after the lithography process. From this image, the total
surface of the flake is measured to be 59 µm2 and the contact diameter L = 1.5 µm. (b) Schematic of transport behavior through the
flake. Charges injected in the junction are delocalized over the whole flake due to the large lateral transport contribution in MoS2.
However, spin-polarized charges are only in a small area around the contact (SSP = 3.14 µm2), while the rest of the charges are not
spin-polarized.

[33,35,36]. To a lesser extent, the same type of in-plane
to out-of-plane conductivity imbalance is expected in the
next layers because intralayer transport in MoS2 is much
higher than that of interlayer transport [37,38]. This is
acknowledged by our recent conducting tip (CT) AFM
local measurements on MoS2 flakes and demonstrates that
charges are completely delocalized on all our intercon-
nected layers, i.e., a strong lateral transport contribution
must be considered [39].

This raises an issue that is highly relevant, when target-
ing applications, and is typical of most devices based on
(semi) conducting flakes of 2D materials. Indeed, in these
devices, the barrier material (i.e., the flake) has a larger
surface than that of the contact, Scontact . When this material
becomes conductive, the carriers can become delocalized
over the whole flake surface, Sflake (as shown in Fig. 5). As
the injected spin polarization decays exponentially away
from the contact, the spin-polarized current, ISP , then only
represents a fraction of the total flake current, Itotal . Thus,
the measured magnetoresistance,

MRmeas = IAP − IP

IAP
= !ISP

Itotal
= η

!ISP

ISP
,

corresponds only to a fraction, η, of the ideal MR =
!ISP/ISP that would be expected for a perfect junction
limited to the spin-polarized area. Here, with lsf as the spin-
diffusion length in the barrier and L as the contact diameter,
η is expected to range from η = 1 if lsf " L to η =
Scontact /Sflake , when lsf # L, and the current can be consid-
ered as spin-polarized only in the region corresponding to
the contact. As an example, for our device, we find L =
1.5 µm and Sflake = 59 µm2 for the whole flake surface
[Fig. 5(a)]. Considering lsf=235 nm reported for MoS2
[44], in a first approximation, we can assume lsf # L. This
leads to η = 0.03 and a corresponding MR>160%. If we
include the whole area within the spin-diffusion length,
lsf, from the contact, we can estimate the effective area

of spin injection to be SSP = π(L/2 + lsf)
2 = 3.14 µm2 for

our device, which leads to η = SSP/Sflake = 0.053. Even in
this less favorable case, the estimated MR for the contact
is still found to be MR = 94%.

This high MR is in line with the expected quality of
the interfaces achieved with our process and suggests that
the full potential of MoS2 may be soon demonstrated in
spintronics devices. Indeed, our findings show that results
on MoS2 (but also other TMDCs and semiconducting
2Ds) may have been hampered by a fundamental spin-
depolarization obstacle, in addition to the commonly raised
material and interface quality issues. This may also explain
why reported MR signals are still far from that of theo-
retical expectations. Importantly, this obstacle should be
addressable through relevant device design and fabrication
technology, giving a path towards 2D materials integration
into 2D MTJ applications.

Still, we cannot rule out the possibility that the cur-
rent propagating laterally in the top layer of MoS2
remains spin-polarized over the whole flake; this sce-
nario would reveal MoS2 to be highly suitable for use
as a conductive channel for spin transport in spin-FET
devices. Notably, however, this situation would require
spin-diffusion lengths well above 5 µm, which would be
much higher than the value of 235 nm reported until now
in the literature.

IV. CONCLUSION

Here, we demonstrate the successful fabrication of
NiFe/MoS2/Co spin valves incorporating few-layered
MoS2. The original approach we adopt involves a pas-
sivation scheme. This procedure proves to be extremely
effective for obtaining high-quality nonoxidized interfaces.
Indeed, a strong improvement in the magnitude of the MR
signal is observed in our devices, compared with results
reported in the literature. By circumventing the key oxi-
dation issue for spintronics devices, these results should

044022-5

(a)

(b)

Measured Signal  << Real Signal
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2018 Khan et al. [35] NiFe/1L-MoS2/Co 
NiFe/2L-MoS2/Co 
NiFe/3L-MoS2/Co 
NiFe/FL-MoS2/Co 

1.1 % 
1.7 % 
2.2 % 
3.3 % 

7.4 % 
9.2 % 

10.4 % 
12.7 % 

Exfolié 

2019 Galbiati et al. 
[38] 

NiFe/9L-MoS2/Co 5 % 15.6 % Exfolié in-situ 

Tableau 3 : Tableau reprenant les différentes études sur des MTJs à base de semi-conducteurs avant le début 
de cette thèse. 

 

 
Figure 3-25 : Résumé de l’état de l’art pour les MTJs à base de 2D semi-conducteurs : (a) Frise chronologique 
reprenant les grands points d’intégration des 2D semi-conducteurs. (b) Schéma montrant la liitérature des TMR 
obtenues pour des MTJs à base de 2D semi-conducteurs en fonction des années de publication (en gris les 
travaux du chapitre 5).  
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Chapitre 4 : Fabrication 
 
Dans ce chapitre, nous allons voir les différents dispositifs que nous étudierons dans ces 
travaux de thèse et nous en décrivons les différentes étapes de fabrication. Il s’agit d’intégrer 
des matériaux 2Ds (graphène et WS2) dans des MTJs. Les méthodes de fabrication mises en 
œuvre ont été développées pour préserver les interfaces des FMs qui, comme montré dans le 
chapitre précédent, sont fondamentales pour le transport de spin. On décrit étape par étape 
la mise en œuvre de telles jonctions en commençant par l’électrode du bas, puis la barrière 
tunnel, ensuite nous verrons comment nous intégrons les matériaux 2Ds dans cette 
architecture, enfin nous détaillerons comment réaliser l’électrode supérieure. 
 
 

4.1 Vue d’ensemble des dispositifs étudiés 
 
Nous commençons par donner un aperçu des différents dispositifs présentés dans ces 
travaux de thèse. Nous les divisons en trois grandes sections que nous schématisons en 
Figure 4-1: 
 

• MTJs avec le 2D à l’interface FM/Barrière tunnel : 
Dans cette géométrie on se place dans le cas d’une MTJ classique dont on modifie simplement 
une des interfaces en y insérant un matériau 2D (Figure 4-1 a). 
 

• Vannes de spin avec le 2D directement entre les deux FMs : 
Aucune barrière tunnel classique n’est utilisée dans ces dispositifs, seul le 2D sépare les 
électrodes FMs (Figure 4-1 b). 
 

• MTJs dont une électrode est constituée de 2D en contact avec un FM isolant : 
Avec cette géométrie, le 2D, en proximité avec le FM isolant, pourrait directement jouer le 
rôle d’électrode polarisée en spin (Figure 4-1 c). 
 
 
 

 
Figure 4-1 : Différents types de vannes de spin à base de matériaux 2D fabriqués au cours de cette thèse. Le 
matériau 2D est intégré (a) entre les deux FMs, (b) à l’interface FM/barrière tunnel. (c) Le matériau 2D est 
utilisé directement comme électrode polarisée en spin. 
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Pour réaliser ces dispositifs, nous utilisons trois type de procédés décrits en Figure 4-2. Chaque 
procédé a été développé en fonction de la source de matériau 2D à intégrer dans la MTJ (2D 
continu ou discontinu) et en fonction du type de dispositif à réaliser, avec comme 
problématique centrale de conserver la qualité des interfaces. Dans ce chapitre nous revenons 
sur les différentes étapes de ces procédés.   
 

 
Figure 4-2 : Schéma des différents procédés utilisés pour fabriquer les dispositifs à base de matériaux 2Ds 
montrés dans cette thèse. 

 
 

4.2 Définition de l’électrode inférieure 
 
L’électrode inférieure des dispositifs présentés dans ce manuscrit est définie par pulvérisation 
cathodique. Le principe est montré en Figure 4-3. Un substrat est placé sur un porte 
échantillon que l’on insère dans une enceinte sous vide (10-8mbar) par un sas à l’aide d’un 
manipulateur. Un gaz d’argon est envoyé dans la chambre qui atteint une pression d’environ 
10-3mbar. L’échantillon fait face à une cible FM source et une différence de potentiel est 
appliquée entre celle-ci et l’échantillon. Au-dessus d’une certaine tension seuil (de l’ordre de 
la centaine de volts), un plasma d’Ar se créé entre l’échantillon (anode) et la source (cathode). 
Ce plasma est dirigé vers la source et la pulvérise engendrant l’émission d’atomes 
énergétiques dont une partie se dépose sur l’échantillon sous forme de film mince.  
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Même si, habituellement, cette méthode permet la production de films poly-crystallins, nous 
l’utilisons également pour faire croitre des films de nickel mono-cristallins. Pour cela on fait 
croître 80 nm de nickel sur un substrat de saphir mono-cristallin (0001) par pulvérisation 
cathodique en faisant chauffer le substrat à 600°C, permettant la cristallisation du FM en 
Ni(111) [1].  

 
Figure 4-3 : La pulvérisation cathodique. Photographie de notre enceinte de pulvérisation cathodique et 
schéma de principe. 

Nous couplons la pulvérisation à une étape de lithographie laser pour définir l’électrode 
inférieur, correspondant à la première étape des procédés de fabrication décrits en Figure 4-2. 
Pour cela j’utilise une résine optique (SPR 700 1.0, ARU-40-60 ou UV III en fonction des 
besoins). Je couvre l’échantillon de résine par spin-coating et recuit la résine. Après avoir 
dessiné le masque optique par un logiciel dédié (KLayout), j’expose la résine à un laser UV 
reproduisant le motif dessiné. La résine exposée est retirée dans un développeur basique (MF 
319 ou CD26). Des tests de dose sont systématiquement réalisés avant l’insolation des 
échantillons : on fait varier la puissance du laser et sa vitesse de balayage pour trouver les 
paramètres menant à la meilleure définition des motifs possible. Dans le cas du Procédé A, la 
résine sert à définir les électrodes inférieures après le dépôt par pulvérisation et retrait de la 
résine dans l’acétone (lift-off). Dans le Procédé B, la résine sert de masque pour graver le FM 
sous-jacent. 
 
 

4.3 Dépôt de la barrière tunnel 
 
Dans nos dispositifs, nous réalisons deux types de barrières tunnel. Dans le cas du procédé 
A, on utilise la technique de la pulvérisation cathodique (décrite dans la section précédente) 
pour déposer un film de 6 Å d’Al sur notre échantillon d’intérêt. Celui-ci est ensuite placé à 
une atmosphère d’oxygène contrôlée de 50 mbar qui va oxyder l’Al et former une couche 
d’Al2O3 d’1 nm  d’épaisseur. 
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Pour les procédés B et C, la barrière tunnel est déposée par la technique de dépôt par couche 
atomique (ALD) dont on montre l’enceinte de déposition en Figure 4-4.  Pour cela, 
l’échantillon est déposé dans une chambre de dépôt ALD sous vide, puis une succession 
d’expositions de gaz d’O3 (ozone) et de  gaz précurseurs vont mener à la croissance d’une 
couche d’oxyde. Avec cette méthode nous déposons des barrières d’Al2O3 et de MgO dont les 
précurseurs respectifs sont Al2(CH3)6 (TMA) et Mg(EtCp)2. L’exposition à l’O3, engendre 
l’adsorption des atomes d’oxygène à la surface du graphène auxquels les atomes d’Al, dans 
un cas, et de Mg, dans l’autre, cas se lient. Ainsi ce processus est autolimitant : la croissance 
de l’oxyde n’est possible que grâce à la réaction du précurseur métallique permise par l’O3. 
Chaque cycle donne lieu à la croissance d’environ une couche atomique (1Å) d’oxyde. 
 

 
Figure 4-4 : Atomic Layer Deposition (ALD). Photo de l’enceinte ALD développée dans notre laboratoire et 
illustration du dépôt. Une mallette de transfert est connectée au SAS pour permettre d’y transférer des 
matériaux sensibles (FMs, certains 2Ds,…) depuis la boîte à gants donc préservant les échantillons dans une 
atmosphère contrôlée.  

 
La croissance ALD directement sur les matériaux 2Ds n’est pas facile. En effet, si on prend 
l’exemple du graphène avec ses liaisons sp2 dans le plan (Chapitre 2), une croissance ALD 
mouille mal sur sa surface. On peut tirer avantage de cette propriété pour faire croître une 
barrière discontinue avec des trous de l’ordre du nanomètre : soit en limitant l’exposition du 
graphène à l’ozone, soit en réduisant le nombre de cycles précurseur/O3. Ceci permet de faire 
des contacts métalliques à surface ultra-réduites. Par conséquent, dans nos dispositifs, nous 
utilisons des croissances ALD donnant des barrières continues/tunnel d’une part et 
discontinues/métallique d’autre part. 
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4.4 Source de matériaux 2Ds 
 

4.4.1 Transfert 
 
Une des méthodes que nous utilisons (dans le cas des procédés A et C) pour intégrer les 
matériaux 2Ds dans nos MTJs consiste à les transférer depuis leur substrat de croissance vers 
notre substrat d’intérêt. De cette façon la croissance des matériaux 2Ds peut être optimisée 
sur un substrat particulier pour ensuite être transféré sur n’importe quel autre type de 
substrat. Pour réaliser les dispositifs à base de matériaux 2Ds transférés, nous utilisons deux 
types de sources de matériaux 2Ds : une de WS2 et l’autre de graphène dont nous montrons 
des images optiques en Figure 4-5. 
 

 
Figure 4-5 : Matériaux 2Ds-CVD à l’origine de nos dispositifs. (a) Image optique de feuillets de WS2 obtenus 
par CVD sur un substrat de Si/SiO2. (b) Image optique d’un film de graphène obtenu par CVD sur un substrat de 
Cu. 

 
WS2-CVD: 
Le WS2 provient d’une collaboration initiée au cours de cette thèse avec l’Imperial College. Il 
est obtenu par CVD sur des substrats de Si/SiO2 selon la méthode décrite dans la référence 
[2]. Il se présente sous la forme de feuillets triangulaires d’environ 50 µm de largeur et un 
exemple d’échantillon est montré en Figure 4-5 a. Pour transférer le WS2 du substrat d’origine 
à notre électrode inférieure précédemment obtenue, nous utilisons un transfert par voie 
chimique développé dans la référence [2] (Figure 4-6). Une couche de résine (PMMA) est 
déposée sur le substrat initial, qui est ensuite placé à la surface d’une solution basique de 
KOH. La solution vient graver la couche de SiO2 laissant les feuillets de WS2 recouverts par la 
résine à la surface du bain de KOH. L’empilementvWS2/PMMA est transféré à la surface d’un 
bain d’eau pour arrêter la réaction, puis littéralement pêché avec le substrat cible (qui ici est 
une électrode FM/oxyde sous forme de grille). Le tout est recuit à 70°C pendant 10 minutes 
pour favoriser l’adhésion des feuillets sur la surface. Finalement, la couche de résine est 
retirée avec de l’acétone et nous obtenons l’empilement Co/Al2O3/WS2. 
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Figure 4-6 : Transfert de WS2 de son substrat d’origine au substrat d’intérêt. (a) Image optique du substrat 
d’origine WS2 obtenu par CVD sur Si/SiO2. Un feuillet de WS2 est montré avec un grossissement plus important. 
(b) Une couche de résine PMMA est déposée sur le substrat. (c) L’empilement Si/SiO2/WS2/PMMA est déposé à 
la surface d’une solution basique de KOH. (d) La couche de SiO2 est gravée chimiquement par la solution de 
KOH et le Si se sépare de l’empilement laissant la couche WS2/PMMA flotter à la surface. (e) L’empilement est 
transféré à la surface d’un bain d’eau. (f) Ce dernier est péché avec l’électrode inférieure précédemment 
fabriquée. (g) Image optique du résultat final : les feuillets de WS2 sont transférés sur l’électrode inférieure. 

 
Graphène- CVD : 
Le graphène dont nous disposons pour ce type de transfert a été obtenu par nos 
collaborateurs de l’Université de Cambridge. Il s’agit de films continus de graphène de la taille 
du substrat (centimétrique) qu’ils obtiennent par CVD sur un substrat de cuivre [3] dont 
montrons un exemple en Figure 4-5 b. La méthode de transfert pour ces échantillons est 
quasiment identique à celle pour le WS2 sauf que le graphène étant sur du cuivre, la solution 
utilisée pour le graver est acide (et non basique comme pour la gravure de SiO2) et il s’agit 
d’ammonium persulfate (APS). 
 

4.4.2 CVD directe 
 
Une autre méthode d’intégration de matériaux 2Ds que nous utilisons est la croissance directe 
sur FM (procédé B). Les échantillons sont produits par nos collaborateurs de l’Université de 
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Cambridge pour les premiers utilisés dans cette thèse et, plus récemment, nous avons 
commencé à produire nos propres échantillons dans notre laboratoire. On utilise notre 
enceinte de croissance JCVD réalisée d’après nos besoins par la société Moorefield au cours 
de cette thèse (Figure 4-7). Pour réaliser la croissance, on place l’échantillon dans une 
enceinte à une pression de base de 5x10-7 mbar. L’échantillon est ensuite chauffé à 600 °C en 
montant de 300 °C/min dans une atmosphère de 1 mbar d’H2. S’en suit un recuit de 15 min à 
la même température sous atmosphère d’H2, ce qui permet aux atomes d’hydrogène de se 
lier aux éventuels atomes d’oxygène liés au nickel suite à son exposition à l’air, permettant sa 
réduction. Le gaz est ensuite retiré de la chambre l’échantillon est exposé à une pression de 
10-5 mbar de C2H2 ou de C2H4 à 600 °C. Les atomes des précurseurs vont se dissocier à la 
surface du nickel chaud (pyrolyse) puis les atomes de carbone vont se faire adsorber en sa 
surface. L’échantillon est ensuite refroidit sous vide à environ 100°C/min et on obtient alors 
des électrodes Ni/Gr dont plus de détail de croissance sont donnés dans les références 
[4][5][1][6][7]. On insiste à nouveau sur le fait que le protocole développé vise à protéger le 
Ni de l’oxydation puisque une seule couche de graphène suffit à le passiver comme montré 
dans [8] et discuté dans le chapitre précédent. 

 
Figure 4-7 : Croissance CVD du graphène. À gauche schéma de principe de la CVD. À droite notre enceinte de 
CVD. 
 
 

4.5 Électrode supérieure 
 

4.5.1 Films 2D discontinus : un contact sur-mesure 
 
Électrode supérieure du procédé A : 
Nous commençons par décrire la fabrication pour le cas de structures à base de 2Ds 
discontinus (WS2) qui sera différente de la fabrication à base de films continus (graphène). À 
ce stade le matériau 2D a été transféré sur l’électrode inférieure qui est une couche FM/Oxyde 
sous forme de grille (l’utilité de cette géométrie sera décrite au Chapitre 5). Nous souhaitons 
maintenant déposer l’électrode supérieure au-dessus du matériau 2D. Pour cela, l’échantillon 
est recouvert avec de la résine dans laquelle nous ouvrons des trous d’environ 1µm2 par 
lithographie laser au-dessus des feuillets d’intérêts. Cette étape est réalisée sur-mesure 
puisque la position des ouvertures va dépendre de la position des feuillets. Ces ouvertures 
sont couvertes par une couche FM (dizaine de nm) puis de 80 nm d’Au déposés par 
évaporation (Figure 4-8). Ce procédé de dépôt, correspondant à une méthode de déposition 
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douce qui évite d’endommager le matériau, a précédemment démontré d’excellents résultats 
sur l’intégration de matériaux 2D dans des dispositifs spintronique [9][10]. À cette étape, 
toutes les jonctions d’un même échantillon sont court-circuitées par le film de Co/Au qui est 
déposé sur l’intégralité du matériau. Pour séparer les jonctions, on place une goutte d’époxy 
conductrice au-dessus de chaque jonction, puis on va exposer l’échantillon à un plasma 
d’argon : celui-ci va graver la couche FM/Au entre les jonctions, et les gouttes d’Époxy agissent 
comme masque de gravure et laisse les jonctions qu’elles recouvrent intactes. Elles sont 
individuellement connectées à une puce de mesure qui est finalement branchée sur notre 
canne de mesure, puis insérée dans notre cryostat.  
 

 
Figure 4-8 : Définition de l’électrode supérieure pour les matériaux 2Ds discontinus. (a) Une étape de 
lithographie est réalisée pour ouvrir des trous au-dessus des matériaux 2Ds, eux-mêmes sur l’électrode 
inférieure. Encadré : Zoom sur un feuillet avec une ouverture par-dessus. (b) Après un dépôt de FM/Au par 
évaporation, des gouttes d’époxy sont déposées sur toutes les ouvertures réalisées et servent de masques lors 
de la gravure qui permet d’isoler les jonctions électriquement. Le contact électrique est pris entre entre la 
goutte d’epoxy et l’électrode inférieure. Encadré : schéma en coupe du dispositif final FM/Oxyde/WS2/FM. 

 
4.5.2 Films 2Ds continus : lithographie grande surface 

 
Le procédé de fabrication d'électrode supérieure décrit ici, concerne les échantillons à base 
de graphène continu (CVD/transféré ou CVD directe).  
 
Électrode supérieure du procédé B : 
L’électrode inférieure (qui est définie sous forme de barreaux) est recouverte par du graphène 
grâce à sa croissance par CVD directe. La croissance du graphène se produit uniquement sur 
les barreaux FMs (catalyseurs), ainsi les électrodes inférieures sont électriquement 
indépendantes. Pour définir les jonctions, une couche de résine est appliquée sur 
l’échantillon, et des trous d’une dizaine de microns carrés sont ouverts à une des extrémités 
des électrodes FM/Gr et l’autre extrémité des barreaux (là où sont les pads) est complètement 
ouverte pour permettre un câblage direct dans l’étape finale (Figure 4-9 a). On recouvre la 
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partie ouverte correspondant aux pads avec un masque qui va la protéger pour l’étape de 
dépôt suivante. L’électrode supérieure est ensuite évaporée au-dessus de l’échantillon (dans 
notre exemple il s’agit d’une barrière tunnel d’oxyde et d’une couche FM) puis recouverte de 
80 nm d’or (Figure 4-9 b). Le contact électrique est ensuite pris entre le barreau FM inférieure 
et la couche FM/Au supérieure. 
Ici les contacts n’ont pas à être réalisés sur-mesure comme dans le cas précédent (Section 
4.5.1), puisque le graphène se trouve sur la totalité de l’électrode FM. 
 

 
Figure 4-9 : Définition de l’électrode supérieure pour les matériaux 2Ds discontinus (procédé B). (a) De la 
résine recouvre tout l’échantillon et des trous ont été ouverts pour définir des jonctions d’un côté des barreaux 
de FM/Gr. De l’autre côté des barreaux, une ouverture est réalisée pour permettre un contact électrique. 
Encadré : Zoom sur un micro-trou ouvert sur le graphène. (b) Vue du dessus du dispositif final dont les 
jonctions précédemment ouvertes sont couvertes par l’électrode supérieure. Le courant est appliqué entre les 
barreaux de FM/Gr et l’électrode d’Au. (b) Schéma de la vue de côté du dispositif. Encadré : schéma en coupe 
du dispositif final FM/Gr/Oxyde/FM 

 
Électrode supérieure du procédé C : 
Du graphène CVD est transféré sur un FM isolant. Des rectangles de graphène sont définis par 
lithographie et gravure plasma pour isoler électriquement les électrodes de graphène. Des 
contacts d’or sont déposés sur le graphène avec une étape de lithographie et d’évaporation. 
Ces contacts permettent d’injecter le courant directement dans le matériau 2D. La définition 
de l’électrode supérieure se fait avec une étape supplémentaire de lithographie qui consiste 
à ouvrir des micro-trous sur le graphène (Figure 4-10 a). La jonction ainsi définie est recouverte 
avec une barrière (déposée par ALD ou par pulvérisation en fonction des cas) suivie d’une 
évaporation de Co et d’Au. Le contact électrique est réalisé entre les contacts d’or 
(indépendants électriquement les uns des autres) et le film FM/Au supérieur (Figure 4-10 b). 
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Figure 4-10 : Définition de l’électrode supérieure pour les matériaux 2Ds discontinus (procédé C). (a) Des 
trous sont ouverts dans de la résine par lithographie sur le graphène transféré sur un FM isolant. (b) Après 
dépôt de l’électrode supérieure (FM/Barrière) sur les micro-jonctions, un contact est pris entre cette couche et 
l’électrode d’or Encadré : schéma en coupe du dispositif final (FM Isolant/)Gr/Barrière/FM. 

 
 

4.5.3 Définition des jonctions par nano-indentation 
 
La plupart des électrodes supérieures de nos dispositifs sont définies par lithographie laser. 
Mais certaines sont également obtenues par nano-indentation. Pour illustrer cette méthode, 
nous prenons l’exemple, de l’empilement FM/Gr/Oxyde. La technique de nano-indentation 
permet de définir un réseau périodique de jonctions au-dessus du matériau 2D (Figure 4-11 
a). Ceci consiste à couvrir l’échantillon avec une résine utilisée pour les lithographies 
électroniques (CSAR). Puis une tension est appliquée entre une pointe AFM et l’échantillon. 
La résine est alors exposée à un champ électrique (comme lors d’une lithographie 
électronique). Elle est ensuite développée et seule les parties qui ont été soumises à un champ 
électrique vont partir définissant des nano-trous sur l’empilement FM/Gr/Al2O3. La taille 
nanométrique de la pointe AFM permet une application locale du champ électrique dans la 
résine, et permet l’obtention de trous de diamètre réduit (dans notre exemple environ 70 
nm). On montre une image et une coupe AFM d’une jonction ouverte par nano-indentation 
en Figure 4-11 b. Un film FM couvert d’Au est déposé par pulvérisation au-dessus comme dans 
le cas de jonctions définies par lithographie.  
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Figure 4-11 : Définition de jonctions par nano-indentation.  Scan AFM d’une jonction définie par nano-
indentation. Dans notre cas la jonction fait environ 70 nm au niveau de la barrière tunnel. Le scan est 
complétée par un schéma montrant l’empilement total GM/2D/Barrière/FM. Encadré : topographie XY de la 
jonction. 

 
Résumé : 
Ce chapitre est un recueil des différentes méthodes que nous avons utilisé afin d’intégrer du 
graphène et du WS2 dans des MTJs. Les différentes étapes de fabrication ont été développées 
dans un soucis de préservation de la qualité des interfaces de nos dispositifs. Une attention 
particulière a été portée sur la passivation des FMs inférieurs qui, comme on a pu le voir dans 
l’état de l’art, s’oxydent facilement, affectant significativement le transport de spin. Cette 
partie se veut générale dans les concepts de fabrication utilisés, et le détail des dispositifs 
étudiés sera donné dans les chapitres suivants dédiés aux résultats obtenus pendant cette 
thèse.
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Chapitre 5 : Filtrage en spin par la structure de bande 
 
Ce chapitre et le suivant sont une synthèse de travaux effectués au cours de cette thèse visant 
à identifier les propriétés de filtrage en spin du graphène et du WS2. Pour cela, nous utilisons 
la configuration « hybride » de type FM/Oxyde/2D/FM montrée en Figure 5-1. Dans ce 
chapitre, nous portons une attention particulière sur l’impact de la variation de l’épaisseur 
des 2Ds sur le transport de spin à la fois dans le cas du WS2 et celui du graphène une fois 
intégrés dans des MTJs. Les mesures de magnéto-transport réalisées dans ces travaux de 
thèse ont été obtenues avec le banc de mesure montré en Annexe A. Pour chaque étude nous 
dédions une partie à l’interprétation des résultats obtenus. Dans tous les cas, pour déterminer 
la polarisation en spin des interfaces de nos dispositifs, nous utilisons la géométrie 
analyseur/polariseur dont nous montrons le principe dans cette première partie. 
 

 
Figure 5-1 : Différents types de vannes de spin à base de matériaux 2D fabriqués au cours de cette thèse. 
Dans ce chapitre nous nous intéressons à la structure hybride FM/Oxyde/2D/FM. 

 
 

5.1 Comment analyser la polarisation en spin d’une interface 
dans une MTJ ? 

 
Nous allons voir comment utiliser une MTJ pour mesurer et analyser les courants de spin la 
traversant. Nous avons vu dans le Chapitre 2 que, dans une première approximation, le 
transport d’une MTJ peut être relié aux polarisations en spin de ses interfaces FMs. Dans cette 
partie, nous allons voir comment il est possible d’extraire ces polarisations en spin 
expérimentalement en utilisant des mesures de magnéto-transport. De cette façon nous 
pourrons évaluer l’influence des matériaux 2Ds sur le transport de spin lorsqu’ils sont intégrés 
dans des MTJs. 
 
La mesure de la résistance de ces jonctions nous permet d’avoir une information de la 
polarisation en spin d’une interface si on connait celle de l’autre interface. En effet, le modèle 
de Jullière nous donne le lien entre la TMR et la polarisation en spin des FMs en contact avec 
la barrière tunnel par la relation :  
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𝑇𝑀𝑅 =
2𝑃!"#𝑃$%&'%%(
1 − 𝑃!"#𝑃$%&'%%(

 

 
Avec les conventions correspondant à celles de la Figure 5-2. On peut alors simplement 
obtenir l’expression de 𝑃$%&'%%( en fonction de 𝑃!"# et de la 𝑇𝑀𝑅	: 
 

𝑃$%&'%%( =
𝑇𝑀𝑅

𝑃!"#(2 + 𝑇𝑀𝑅)
 

 
On voit qu’on peut déduire la polarisation en spin du polariseur 𝑃$%&'%%(  en utilisant un 
analyseur de polarisation en spin 𝑃!"# connue et en mesurant la 𝑇𝑀𝑅 de la jonction. 
 
Pour réaliser l’impact de la polarisation en spin sur les signaux de 𝑇𝑀𝑅 on étudie deux cas de 
figure qui sont repris en Figure 5-2 : si 𝑃$%&'%%( et 𝑃!"# ont le même signe, la TMR est alors 
positive et si les signes des polarisations en spin sont opposés, la TMR est négative. On 
comprend que le signe de la TMR est un indicateur expérimental important sur les 
polarisations en spin. Dans la suite du manuscrit nous utiliserons cette géométrie 
polariseur/analyseur afin de mesurer l’effet de l’ajout de matériaux 2Ds dans les MTJs.  
 
 

 
Figure 5-2 : Principe du Polariseur/Analyseur en spin. (a) MTJ usuelle dont les interfaces jouent le rôle de 
polariseurs en spin. (b) Cas où les deux interfaces montrent des polarisations en spin de même signe : le signal 
de TMR résultant est positif. (c) Cas où les deux interfaces montrent des polarisations en spins de signe 
opposé : le signal de TMR est négatif.  

 
 

5.2 Les jonctions Ni(111)/Gr/Al2O3/Co 
 
Dans la partie État de l’Art (Chapitre 3), nous avons vu que le graphène pourrait 
théoriquement être un excellent filtre en spin lorsqu’il est associé au nickel et certaines études 
ont commencé à mettre en évidence des effets qui vont dans ce sens. Aussi cette partie est 
dédiée à l’étude de l’influence du graphène sur le transport de spin d’une MTJ. Pour cela nous 
utilisons la structure: Ni/Gr/Al2O3/Co où l’électrode Al2O3/Co joue le rôle d’analyseur en spin. 
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Dans ces travaux nous utilisons une électrode de nickel monocristallin (111), là où les études 
précédentes se concentraient sur des électrodes polycristallines. Nous proposons dans un 
premier temps d’étudier le cas de jonctions à base de graphène monocouche, ensuite nous 
nous intéresserons aux résultats pour le cas multicouche, puis nous interprèterons les 
résultats obtenus. 
 
 

5.2.1 Filtrage en spin de l’interface Ni(111)/1L-Gr 
 
On étudie d’abord une jonction Ni(111)/1L-Gr/Al2O3/Co (Figure 5-3 a) dont la fabrication est 
réalisée par la technique de la croissance CVD directe du graphène sur le FM et la barrière 
tunnel est une couche d’1nm d’Al2O3, déposée par ALD (Chapitre 4, Sections 4.3 et 4.4.2). 
L’électrode Al2O3/Co nous sert d’analyseur en spin. On commence par caractériser 
électriquement la jonction en mesurant l’intensité la parcourant en fonction d’une tension 
appliquée à ses bornes. La courbe I(V) montrée en Figure 5-3 a est non-linéaire, ce qui 
correspond à un comportement typique d’une jonction tunnel, validant la continuité de la 
barrière d’1nm déposée par ALD. On réalise alors des mesures de résistance de cette même 
jonction en fonction d’un champ magnétique planaire dont nous montrons le résultat en 
Figure 5-3 b. On distingue alors un signal de TMR de -12%. Lors de cette mesure, il s’agissait 
de l’amplitude la plus grande concernant les MTJs à base de monocouche de graphène, 
validant le processus de fabrication développé. Pour trouver la polarisation en spin de 
l’interface Ni/Gr, 𝑃)$/+!, on se sert de la géométrie polariseur/analyseur expliquée dans la 
section précédente (Section 5.1). La polarisation en spin de l’analyseur Al2O3/Co, évaluée dans 
des travaux antérieurs [1][2], est 𝑃!"# = +32%. La mesure de la TMR nous permet alors d’en 
déduire 𝑃)$/+! = −20%. Par conséquent, ces travaux, montrent que l’interface Ni/Gr filtre 
des spins minoritaires, et la méthode utilisée permet d’obtenir une polarisation en spin 
supérieure à celles reportées jusqu’à lors pour une interface contenant du graphène 
monocouche [3]. 
 

 
Figure 5-3 : Transport et magnéto-transport d’une jonction Ni(111)/1L-Gr/Al2O2-ALD/Co. (a) I(v) non-linéaire 
caractéristique d’un comportement tunnel prise à 2K. Encadré : Schéma en coupe de la jonction.  (b) TMR de la 
jonction. À gauche l’axe correspondant à la résistance de la jonction. À droite l’axe correspondant à la 𝑀𝑅 =
(𝑅!" − 𝑅")/𝑅". 

HIGH QUALITY

from “bulk” band structure spin filtering as introduced in pio-
neering ref. 15 and that it deviates from a simple Jullière analy-
sis24. The modulation of the coupling, achieved here by the
tuning of the ultra-thin tunnel barrier in-between the graphene
layer and the FM, highlights that simple descriptions based only
on K-point filtering (i.e. MR increase with the number of layers15)
are not sufficient to predict the behavior of our devices. Spin-
dependent hybridization, required to understand the strong spin
signal measured in our Ni(111)/Gr/Co MTJs, is further discussed
in light of first-principles calculations (Figs. 5 and 6). We identify
interfacial hybridization as a fundamental process defining the
effective spin polarizations. This shows that while “bulk” gra-
phene band structure effects have a profound impact for 2D-
based MTJs, they do not catch the whole physics of the interface
(Fig. 7). Hybridization interfacial mechanism has consequences
that in some cases, as the one shown here, can remarkably out-
weigh K-point filtering in terms of spin polarization. Our study
more generally highlights the potential of 2D materials for spin
polarization tailoring in MTJs.

Results
In Fig. 1, we present the initial fabrication of the epitaxial Ni
(111)/monolayer graphene electrode. Ni(111) (80 nm) is epitaxi-
ally grown by sputtering on monocrystalline sapphire (0001) at
600 °C. The high crystallinity of the resulting layer is checked by
XRD and RHEED measurements22. The Ni(111) layer is pat-
terned to define stripes using laser lithography and dry ion beam
etching with ionized Ar gas. Monolayer graphene is then epi-
taxially grown by CVD on top of the Ni(111) electrodes in a low-
pressure customized cold-wall reactor using ethylene at 600 °C.
The process consists of a pre-annealing step in H2 followed by
ethylene exposure at 10−5 mbar and a cooling step in vacuum.
Further details and analysis of the CVD process used for

graphene growth on nickel are given in “Methods” section fol-
lowing refs. 20–22,25,26. We have made in-depth reports on the
quality of graphene in these systems and our study successfully
relies on these results. As measured by Raman, and other tech-
niques (in-situ/in-operando and ex-situ XPS, LEED, STM, AFM,
Auger, etc.), the graphene in use is of high quality and homo-
geneity, and epitaxial on the Ni(111) underlying structure. The
preservation of the chemical state of the Ni surface against oxi-
dation diffusion has been confirmed by XPS27. Junctions are
defined on the Ni(111)/Gr stripes by creating small openings
(about 10 µm²) in a UVIII resist layer by laser lithography. A thin
Al2O3 layer of 1 nm is deposited using a customized atomic layer
deposition (ALD) growth system, directly integrated into a
spintronic material deposition cluster. Following refs. 5,10 cycles
of trimethylaluminum (TMA) and ozone are delivered at 80 °C.
We have studied carefully the conditions for the wetting of
ultrathin alumina on graphene, see our previous works in
particular5,27,28 with similar problematics on different 2D mate-
rials29. For a first set of samples, a well-wetted ALD alumina
tunnel barrier is deposited using the previously demonstrated
ozone process on graphene (see “Methods” section)5. For another
set of samples, we decrease the wetting in order to grow a slightly
discontinuous Al2O3 film, without changing other fabrication
parameters. This allows a direct contact to the graphene layer
over a drastically reduced surface compared to the UVIII window
size, aiming at a high enough junction resistance. The Co (15 nm)
ferromagnetic top electrode is finally evaporated on the micro-
metric junctions and capped with Au (80 nm). In summary, we
work here with monocrystalline fcc Ni(111) with epitaxially
grown graphene and a top contact of amorphous alumina barrier
and polycrystalline Co with nm-scale domains. After junction
bonding to a measurement chip, we use a low-noise AC+DC
transport setup at 4 K to characterize the spin valves, using a
Signal Recovery 5210 lock-in amplifier, two Kethley K2182A
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Fig. 2 Analysis of the spin properties of the Ni(111)/graphene electrode. a Scheme of the full device configuration. After the opening of small micrometric
junctions by a lithographic step, top reference Al2O3/Co spin analyzer is deposited by ALD followed by sputtering. b Non-linear dc I–V characteristics show
the expected tunneling behavior of the Al2O3/Co spin analyzer and cmagneto-transport dc measurements reveal a −12% TMR spin signal. The epitaxial Ni
(111)/graphene electrode is thus shown to produce a strong spin filtering effect.
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sis24. The modulation of the coupling, achieved here by the
tuning of the ultra-thin tunnel barrier in-between the graphene
layer and the FM, highlights that simple descriptions based only
on K-point filtering (i.e. MR increase with the number of layers15)
are not sufficient to predict the behavior of our devices. Spin-
dependent hybridization, required to understand the strong spin
signal measured in our Ni(111)/Gr/Co MTJs, is further discussed
in light of first-principles calculations (Figs. 5 and 6). We identify
interfacial hybridization as a fundamental process defining the
effective spin polarizations. This shows that while “bulk” gra-
phene band structure effects have a profound impact for 2D-
based MTJs, they do not catch the whole physics of the interface
(Fig. 7). Hybridization interfacial mechanism has consequences
that in some cases, as the one shown here, can remarkably out-
weigh K-point filtering in terms of spin polarization. Our study
more generally highlights the potential of 2D materials for spin
polarization tailoring in MTJs.

Results
In Fig. 1, we present the initial fabrication of the epitaxial Ni
(111)/monolayer graphene electrode. Ni(111) (80 nm) is epitaxi-
ally grown by sputtering on monocrystalline sapphire (0001) at
600 °C. The high crystallinity of the resulting layer is checked by
XRD and RHEED measurements22. The Ni(111) layer is pat-
terned to define stripes using laser lithography and dry ion beam
etching with ionized Ar gas. Monolayer graphene is then epi-
taxially grown by CVD on top of the Ni(111) electrodes in a low-
pressure customized cold-wall reactor using ethylene at 600 °C.
The process consists of a pre-annealing step in H2 followed by
ethylene exposure at 10−5 mbar and a cooling step in vacuum.
Further details and analysis of the CVD process used for

graphene growth on nickel are given in “Methods” section fol-
lowing refs. 20–22,25,26. We have made in-depth reports on the
quality of graphene in these systems and our study successfully
relies on these results. As measured by Raman, and other tech-
niques (in-situ/in-operando and ex-situ XPS, LEED, STM, AFM,
Auger, etc.), the graphene in use is of high quality and homo-
geneity, and epitaxial on the Ni(111) underlying structure. The
preservation of the chemical state of the Ni surface against oxi-
dation diffusion has been confirmed by XPS27. Junctions are
defined on the Ni(111)/Gr stripes by creating small openings
(about 10 µm²) in a UVIII resist layer by laser lithography. A thin
Al2O3 layer of 1 nm is deposited using a customized atomic layer
deposition (ALD) growth system, directly integrated into a
spintronic material deposition cluster. Following refs. 5,10 cycles
of trimethylaluminum (TMA) and ozone are delivered at 80 °C.
We have studied carefully the conditions for the wetting of
ultrathin alumina on graphene, see our previous works in
particular5,27,28 with similar problematics on different 2D mate-
rials29. For a first set of samples, a well-wetted ALD alumina
tunnel barrier is deposited using the previously demonstrated
ozone process on graphene (see “Methods” section)5. For another
set of samples, we decrease the wetting in order to grow a slightly
discontinuous Al2O3 film, without changing other fabrication
parameters. This allows a direct contact to the graphene layer
over a drastically reduced surface compared to the UVIII window
size, aiming at a high enough junction resistance. The Co (15 nm)
ferromagnetic top electrode is finally evaporated on the micro-
metric junctions and capped with Au (80 nm). In summary, we
work here with monocrystalline fcc Ni(111) with epitaxially
grown graphene and a top contact of amorphous alumina barrier
and polycrystalline Co with nm-scale domains. After junction
bonding to a measurement chip, we use a low-noise AC+DC
transport setup at 4 K to characterize the spin valves, using a
Signal Recovery 5210 lock-in amplifier, two Kethley K2182A
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the expected tunneling behavior of the Al2O3/Co spin analyzer and cmagneto-transport dc measurements reveal a −12% TMR spin signal. The epitaxial Ni
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5.2.2 Filtrage en spin extrême de l’interface Ni(111)/ML-Gr 

 
On s’intéresse maintenant au dispositif à base de graphène multicouche : Ni(111)/ML-
Gr/Al2O3/Co. La caractérisation électrique typique d’une jonction est montrée en Figure 5-4. 
La conductance (la dérivé de l’intensité par rapport à la tension) est tracée en fonction de la 
tension et présente un gap caractéristique du graphène. Ce dernier est particulièrement étroit 
autour de zéro et le transport tunnel commence à s’établir autour de 60mV, ce qui correspond 
à l’énergie d’activation de modes de phonons permettant le transport à travers le graphène 
[4]. Cette mesure confirme la qualité de la barrière tunnel des dispositifs. 

 
Figure 5-4 : Caractérisation électrique d’une jonction Ni(111)/ML-Gr/Al2O3/Co. Courbe dI/dV(V) à 2K 
montrant le gap de phonon associé au graphène. Encadré : schéma en coupe de la jonction. 

 
Les courbes de TMR typiques de ces jonctions sont montrées en Figure 5-5. Pour une tension 
de 5mV nous observons une grande TMR de -170%. Comme pour l’étude précédente on peut 
extraire la polarisation en spin de l’interface Ni/Gr-ML, 𝑃)$/,-.+!  en utilisant le modèle de 
Jullière et on obtient 𝑃)$/+! = −98%. On étudie également la variation de la TMR en fonction 
du voltage appliqué. Le maximum de TMR est observé à -5mV et décroit pour des valeurs de 
tension supérieures en valeur absolue.  

 

 
Figure 5-5 : Magnéto-transport d’une jonction Ni(111)/ML-Gr/Al2O3/Co. (a) R(H) montrant un fort signal de 
TMR de -160% pour un bias de -5mV à 2K. (b) TMR(V) avec un maximum de TMR observé à -5mV. 
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On compare maintenant ce résultat à ceux obtenus pour d’autres vannes de spins à base de 
graphène, dont l’intégration a été faite par croissance CVD directe sur le FM, reportés dans la 
littérature et on montre un tableau récapitulatif en Figure 5-6. Avant ces travaux de thèse, il 
a été montré que l’interface Ni polycristallin/Gr pouvait mener à des polarisations en spins 5 
fois supérieures pour du graphène multicouche par rapport à du graphène monocouche 
[6][7][8]. Notre étude montre que l’utilisation de nickel monocristallin a permis d’augmenter 
significativement les polarisations en spin reportées jusqu’à présent dans la littérature pour 
du graphène monocouche et multicouche.  
 

 
Figure 5-6 : TMR et polarisation en spin reportées pour des interface Ni/Gr en utilisant l’analyseur en spin 
Al2O3/Co. Cette analyse montre que la cristallinité du nickel et l’épaisseur du graphène sont un critère crucial 
pour l’obtention de grande polarisations en spin. 

 
Pour comprendre le fort signal de TMR que nous obtenons, on peut se référer aux travaux 
théoriques de Karpan et al. qui prévoient un fort pouvoir de filtrage en spin du graphène 
associé au nickel [5]. Comme illustré en Figure 5-7 a et montré dans le Chapitre 2 (Section 
2.1.1), dans l’espace réciproque, le transport dans le graphène se fait à 6 points différents : 
les points KGr. Autrement dit la surface de Fermi du graphène correspond à 6 points en 
hexagone. Karpan et al. mettent en avant une correspondance entre les structures de bandes 
du nickel et du graphène. Ils remarquent qu’aux points KGr du graphène correspondent des 
spins minoritaires du nickel comme montré par la Figure 5-7 b. C’est-à-dire que, dans une 
structure Ni/Gr, le transport a lieu selon des canaux de conductions de polarisations en spin 
majoritairement down. Le graphène agit comme un métal pour les électrons de spin down 
issus du nickel et comme un isolant pour les électrons de spin up. Par conséquent, augmenter 
l’épaisseur du graphène revient à augmenter la barrière tunnel perçue par les électrons de 
spin up sans modifier le canal métallique des électrons de spin down. En témoigne la Figure 
5-7 c qui montre que, dans la configuration parallèle, la conductance du canal de spin 
minoritaire est quasiment constante en fonction de l’épaisseur du graphène alors que le canal 
de spin majoritaire voit sa conductance diminuer quand l’épaisseur du graphène augmente. 
Donc augmenter l’épaisseur du graphène favorise l’effet de filtrage en spin de l’interface 
Ni/Gr. 
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Ni Polycristallin !"# = −5.8%
P = -9.8%

!"# = −31%
P = -42%

Ni Monocristallin !"# = −12%
P = -20%

!"# = −160%
P = -98%

Ref [6] Ref [6] 

This work [3] This work 
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Figure 5-7 : Filtrage K de l’interface Ni(111)/Gr. (a) Surface de Fermi du graphène. (b) Surface de Fermi des 
états de spin up (gauche) et de spin down (droite) de Ni(111) hcc (hexagonal compact). L’échelle de couleur 
représente la densité d’états. Les points K du graphène, qui sont marqués en rouge à ces points correspondent 
à des points sur la surface de Fermi du Ni où il n’y a pas d’état de spin up mais uniquement des états de spin 
down. Le graphène agit comme un filtre en spin sur les états électroniques du nickel. (c) Conductances des 
canaux de spins majoritaires et minoritaires dans les états parallèle et antiparallèle d’une jonction Ni/Gr/Ni en 
fonction du nombre de couches de graphène. (d) MR de la jonction en fonction du nombre de couches de 
graphène [5]. 

 
À l’aide de la Figure 5-7 c on comprend l’origine de la MR de -160 % observée et la polarisation 
en spin de 98 % de l’électrode Ni(111)/Gr. En effet, qu’au-delà de 4 couches, la conductance 
du canal de spin minoritaire sature (comportement métallique) et que celle du canal de spin 
majoritaire continue de chuter exponentiellement (comportement tunnel). Ainsi on voit en 
Figure 5-7 d que la magnétorésistance augmente jusqu’à 100%, ce qui correspond à un filtrage 
en spin parfait et donc une polarisation en spin de 100%. Attention, dans l’article montrant 
ces résultats, la définition de la TMR est celle dite « pessimiste », c’est-à-dire qu’elle est 
bornée à 100%, en prenant notre définition, les signaux de MR pourraient atteindre des 
valeurs de l’ordre de 1014 %. 
 
Le graphène à l’interface d’un FM peut favoriser la sélection d’une certaine direction de spin 
à la manière de MgO dont on connait le pouvoir de filtrage en spin. Dans cette étude nous 
avons observé cet effet de filtrage pour des interfaces Ni(111)/Gr. L’utilisation d’un Ni 
cristallin, associé à la croissance CVD directe du graphène par-dessus, favorise l’alignement 
des surfaces de Fermi du Ni avec celle du graphène et donc le filtrage en spin. Ce filtrage 
dépend de l’épaisseur du graphène et s’avère plus efficace pour un graphène multicouche par 
rapport à un graphène monocouche. L’utilisation combinée d’un Ni cristallin et d’un graphène 
multicouche nous a permis d’atteindre de grandes polarisations en spin par l’exploitation du 
filtrage en spin par le point K du graphène. 
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We begin by observing that the in-plane lattice constants
of graphene and graphite match the surface lattice con-
stants of (111) Co, Ni, and Cu almost perfectly. From
Table I, it can be seen that Ni is particularly suitable with
a lattice mismatch of only 1.3%. The second point to note
is that the only electronic states at or close to the Fermi
energy in graphene or graphite are to be found near to the
high symmetry K point in reciprocal space where Co and
Ni have states with minority spin character only. The
absence of majority spin states in a large region about
the K point is made clear in the (111) Fermi surface (FS)
projections shown in Fig. 1. The (0001) FS projections for
hcp Co are qualitatively the same. It follows that in the
absence of symmetry-lowering (resulting from disorder,
interface reconstruction, etc.) perfect spin filtering should
occur for graphite on top of a flat Ni or Co (111) surface.

The effectiveness of the spin filtering is tested for a
current-perpendicular-to-the-plane (CPP) structure with n
graphene layers sandwiched between semi-infinite Ni elec-
trodes. The spin-dependent transmission through this
NijGrnjNi junction is calculated using a first-principles
tight-binding muffin tin orbital (TB-MTO) wave-function

matching scheme [20,21] for parallel (P) and antiparallel
(AP) orientations of the Ni magnetizations. The atomic
sphere (AS) potentials are calculated self-consistently
within density functional theory for atomic structures de-
termined by total energy minimization (see below). The
conductances G!

P and G!
AP are shown in Fig. 2 for the

minority and majority spin channels, ! ! min, maj. Gmaj
P

and G!
AP are strongly attenuated while, apart from an even-

odd oscillation, Gmin
P is independent of n. The magnetore-

sistance MR ! "RAP # RP$=RAP % "GP #GAP$=GP rap-
idly approaches 100%; see inset. We use the pessimistic
definition of MR because GAP vanishes for large n; usually
the optimistic version is quoted [9–13]. Similar results are
obtained for NijGrnjCo and CojGrnjCo junctions.

We envisage a procedure in which thin graphite layers
are prepared by micromechanical cleavage of bulk graphite
onto a SiO2 covered Si wafer [22] into which TM (Ni or
Co) electrodes have been embedded and layers of graphene
are peeled away until the desired value of n is reached.
Assuming it will be possible to realize one essentially
perfect interface in a CPP geometry, we studied the effect
of roughness and disorder at the other interface on MR
(inset Fig. 2). Replacing the top Ni layer with a Ni50Cu50
random alloy only reduces the MR to 90% (900% in the
optimistic definition). Extreme roughness, whereby half of

FIG. 1 (color). fcc FS projections onto a plane perpendicular to
the [111] direction for Co majority (a) and minority (b) spins, for
Ni majority (c) and minority (d) spins and for Cu (e). The
number of FS sheets is shown by the color bar. For graphene
and graphite, surfaces of constant energy are centered on the K
point (f).

1 3 5 7 9

10
−12

10
−10

10
−8

10
−6

10
−4

10
−2

number of graphene monolayers

co
nd

uc
ta

nc
e 

(e
2 /h

)

MIN

MAJ

AP

1 3 5 7 9

25

50

75

100

M
R

 (
%

)

FIG. 2 (color). Conductances Gmin
P (5), Gmaj

P (4), and G!
AP

(&) of a NijGrnjNi junction as a function of the number of
graphene layers n for ideal junctions. Inset: magnetoresistance as
a function of n for: (circles) ideal junctions; (diamonds)
NijGrnjCu50Ni50jNi junctions where the surface layer is a dis-
ordered alloy; (squares) NijGrnjNi junctions where the top layer
of one of the electrodes is rough with only half of the top layer
sites occupied (sketch). Results for roughness and disorder are
modeled in 5& 5 lateral supercells and averaged over 20 disorder
configurations as described in Refs. [16,21]. For the rough
surface layer, the error bars indicate the spread of MR obtained
for different configurations. The supercell conductances are
normalized to the 1& 1 surface unit cell used for the ideal case.
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layer is deposited in two steps: a 0.6 nm Al layer is
sputtered, and is then further oxidized in 50 Torr O2

atmosphere leading to a homogeneous 1 nm Al2O3

film on graphene.15,16 The resulting structure is com-
posed of the GPFE with the spin polarized tunneling
current probe on top over a 1 μm2 area (Figure 1b).
Figures 3 and 4 present the characterization of the

GPFE/probe electrical properties at 1.4 K. The mea-
sured resistance ! area product of the structure is in
the MΩ.μm2 range. This is in agreement with previous
characterization of the sputtered 1 nm Al2O3 tunnel
barrier on graphene.15 dI/dV spectroscopy character-
ization of the junction is carried with an ACþDC lock-in
based measurement setup. The dI/dV tunneling spec-
trum presented in Figure 3a reveals a ∼120 meV
wide gap-like feature at the Fermi level (EF). This gap
is a characteristic signature of electrons tunneling
into graphene, as revealed previously in STM studies
for graphene on SiC,17 SiO2,

18 BN,19 and Pt,20 and
described by ab initio calculation of the tunnelling
density of states.21 Indeed, at low bias (<60 mV), only
elastic tunneling paths are enabled near the gra-
phene's K points at EF. Because of the particular band
structure of graphene this leads to a quenching of the
injected current (Figure 3b) due to a k vectormismatch:
the current in graphene is carried by electron's having
nonzero in-plane momentum, k=, while the distribu-
tion of tunneling probabilities through our 1 nm Al2O3

tunneling layer is maximum for k= = 0 and presents
an exponential decay with increasing k= as shown in
STM-tip/graphenemeasurements.17#21 This is emphasized

in our measurements by the fact that when energies
ascribed to out-of-plane acoustic graphene phonon
mode at ∼60 meV are reached,17#21 additional inelas-
tic tunneling paths are activated and the current rises.
The suppression of the tunneling for small biases and
the identification of the phonon-mediated inelastic
tunneling channels in the dI/dV spectroscopy further
show, in addition to XPSmeasurements, that the trans-
port occurs as expected in awell-defined Ni/graphene/
Al2O3/Co structure.
Figure 4 presents magneto-dependent measure-

ments through the junction. While both spin polariza-
tions of Co/Al2O3 and Ni/Al2O3 interfaces are known to
be positive22,23 and hence lead to positive magneto-
resistance signals in Ni/Al2O3/Co structures24,25 (see
Figure 5a), a negative magneto-resistance is observed
in our system due to the simple insertion of the gra-
phene layer between the Ni electrode and the Al2O3

tunnel barrier. Following De Teresa et al.26 and taking
the definition MR = (RAP # RP)/RAP = (2PGPFEPSP)/
(1 þ PGPFEPSP), we find MR = #10.8% in our system
(Figure 4a) from which we derive for the nickel-GPFE
a large negative spin polarization, PGPFE = #16% (see
ref 27), by assuming PSP = þ32% for the Co/Al2O3 spin
probe. This estimation of PGPFE is thus a lower bound
of the spin polarization amplitude as we take the maxi-
mumvalue of PSP extracted fromprevious devices.15,28,29

While spin polarizations reported for electron tunneling
from the Ni/Al2O3 electrode are positive in complete

Figure 3. (a) Tunnel spectroscopy of the Co/Al2O3/graphene/
Ni junction (2 sweeps). The observed ∼120 meV gap-like
feature and the phonon-mediated activation of tunneling at
larger biases are characteristic of electron tunneling per-
pendicularly to a graphene layer. Inset: nonlinear I(V) trace.
(b) Tunneling of k= = 0 and k= = K electrons are both
impeded at low biases.

Figure 4. Spin transport through theNi/graphene/Al2O3/Co
junction at 1.4 K (a) A negative magnetoresistance
MR=#10.8% ismeasured (appliedDCbias 100mV). (b)Magne-
toresistance measured at #100 mV.
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RESULTS AND DISCUSSION

Figure 1 shows the principle of our process and the
device lay-out. Lithographically defined Ni stripes on
SiO2/Si support are exposed to a hydrocarbon in a one-
step CVD process at 600 !C. This results in a selective,
conformal coating of the Ni with few layer graphene
(FLG ≈ 2!5 layers). We previously reported5,12 on all
details of low temperature, Ni catalyzed graphene CVD
and the related growth mechanisms. Importantly, the
graphene layer is thus directly grown on the structure
without the need for the usual transfer steps involved
in the fabrication of CVD graphene devices,8 and the
process is readily scalable.
As highlighted earlier, the passivation of the nickel

surface is crucial as, once exposed to ambient air, a
bare nickel surface is immediately oxidized. Hence,
depositing graphene on an air exposed nickel elec-
trode by exfoliation of graphite or by transfer of CVD
grown graphene may lead to an undesired and ill-
defined Ni/NiOx/graphene electrode, where the NiOx
layer acts on its own as a tunnel barrier with a poorly
defined effect on spin properties.13,14 We therefore
use in situ X-ray photoelectron spectroscopy (XPS)
measurements to confirm that our approach of direct
graphene CVD on nickel at 600 !C results in an oxide-
free GPFE. Ni2p3/2 core level spectra were acquired
at several stages of the CVD process and following
an extended exposure to air after the CVD process
(Figure 2). Prior to annealing, the measured Ni2p3/2
spectrum of the surface of the as-deposited Ni layer is
characteristic of oxidized Ni (Figure 2, top spectrum).
After heating to 300 !C in a H2 atmosphere, the XPS
oxide peaks are completely removed and the peaks at
852.6 eV (NiM) and 853.0 eV (NiDis) become dominant
(Figure 2, middle spectrum), as expected for oxide-free
metallic Ni.5,12 The observation of this characteristic
metallic Ni spectrum confirms that the Ni surface is

completely reduced during the annealing step of the
CVD process. The temperature is further raised to
600 !C (without significant change in the XPS spectra)
and the FLG is then grown by CVD (see Methods). After
cooling, the graphene-passivated Ni sample is trans-
ferred in ambient air in order to proceed to following
lithographic steps. To emphasize the protection effect
of the graphene layer, a reference sample was pro-
duced and left exposed to ambient atmosphere for
7 days. The subsequent XPS measurements of the
Ni2p3/2 core level (Figure 2, bottom spectrum) shows
that the NiM and NiDis components are still dominant
and no further peaks have emerged (i.e., the spectra
features are unchanged from the in situ spectra after
reduction) indicating that Ni remains reduced even
after extended exposure to air. We note the intensity
of the lower spectrum is much less than for the
other spectra, as a result of the Ni being covered with
FLG. While pristine monolayer graphene acts as an
impermeable membrane even to He,9 the presence of
defects in the sp2 structure may be thought to provide
paths for gas diffusion. However, the CVD process in
use here (see Methods) leads to a self-terminating FLG
film which acts as an effective oxygen diffusion barrier
under ambient conditions as shown by XPS, and thus
protects the GPFE from oxidation.
To characterize the electronic transport properties of

the GPFE, a graphene-nickel stripe is contacted with a
reference Al2O3/Co probe structure (Figure 1b). To
achieve this, first a 1 μm " 1 μm square is opened in
a resist above the graphene-coated Ni stripe. The
Al2O3(1 nm)/Co(15 nm)/Au top contact structure is
then produced by sputtering. In particular the Al2O3

Figure 1. (a) Optical image of the device after graphene
growth: a Ni stripe is coated with CVD graphene and
an Al2O3/Co electrode is then deposited on lithographed
1 μm " 1 μm squares in UV resist. (b) Cross-sectional
schematic of the junction.

Figure 2. Fitted X-ray photoelectron spectra (XPS) of the
nickel surface. Top XPS spectrum is characteristic of oxidized
as-deposited nickel once exposed to air. Middle XPS spec-
trum reveals a reduced Ni surface after in situ 300 !C treat-
ment. BottomXPS spectrum confirms the protection of theNi
surface by the CVD grown graphene layer: the preserved
metallic nature of the nickel surface is probed through the
graphene layer, even after a 7 days exposure to air.

A
RTIC

LE

(b)(a)
C

e
 d

o
c

u
m

e
n

t 
n

e
 p

e
u

t 
ê

tr
e

 re
p

ro
d

u
it,

 m
o

d
ifi

é
, a

d
a

p
té

, p
u

b
lié

, t
ra

d
u

it,
 d

'u
n

e
 q

u
e

lc
o

n
q

u
e

 fa
ç

o
n

, e
n

 t
o

u
t 

o
u

 p
a

rt
ie

,
n

i d
iv

u
lg

u
é

 à
 u

n
 t

ie
rs

 s
a

n
s 

l'a
c

c
o

rd
 p

ré
a

la
b

le
 e

t 
é

c
rit

 d
e

 T
h

a
le

s
-

©
Th

a
le

s
20

18
 T

o
u

s 
D

ro
its

 ré
se

rv
é

s.

THALES GROUP INTERNAL

4
THALES GROUP EXTERNAL

We begin by observing that the in-plane lattice constants
of graphene and graphite match the surface lattice con-
stants of (111) Co, Ni, and Cu almost perfectly. From
Table I, it can be seen that Ni is particularly suitable with
a lattice mismatch of only 1.3%. The second point to note
is that the only electronic states at or close to the Fermi
energy in graphene or graphite are to be found near to the
high symmetry K point in reciprocal space where Co and
Ni have states with minority spin character only. The
absence of majority spin states in a large region about
the K point is made clear in the (111) Fermi surface (FS)
projections shown in Fig. 1. The (0001) FS projections for
hcp Co are qualitatively the same. It follows that in the
absence of symmetry-lowering (resulting from disorder,
interface reconstruction, etc.) perfect spin filtering should
occur for graphite on top of a flat Ni or Co (111) surface.

The effectiveness of the spin filtering is tested for a
current-perpendicular-to-the-plane (CPP) structure with n
graphene layers sandwiched between semi-infinite Ni elec-
trodes. The spin-dependent transmission through this
NijGrnjNi junction is calculated using a first-principles
tight-binding muffin tin orbital (TB-MTO) wave-function

matching scheme [20,21] for parallel (P) and antiparallel
(AP) orientations of the Ni magnetizations. The atomic
sphere (AS) potentials are calculated self-consistently
within density functional theory for atomic structures de-
termined by total energy minimization (see below). The
conductances G!

P and G!
AP are shown in Fig. 2 for the

minority and majority spin channels, ! ! min, maj. Gmaj
P

and G!
AP are strongly attenuated while, apart from an even-

odd oscillation, Gmin
P is independent of n. The magnetore-

sistance MR ! "RAP # RP$=RAP % "GP #GAP$=GP rap-
idly approaches 100%; see inset. We use the pessimistic
definition of MR because GAP vanishes for large n; usually
the optimistic version is quoted [9–13]. Similar results are
obtained for NijGrnjCo and CojGrnjCo junctions.

We envisage a procedure in which thin graphite layers
are prepared by micromechanical cleavage of bulk graphite
onto a SiO2 covered Si wafer [22] into which TM (Ni or
Co) electrodes have been embedded and layers of graphene
are peeled away until the desired value of n is reached.
Assuming it will be possible to realize one essentially
perfect interface in a CPP geometry, we studied the effect
of roughness and disorder at the other interface on MR
(inset Fig. 2). Replacing the top Ni layer with a Ni50Cu50
random alloy only reduces the MR to 90% (900% in the
optimistic definition). Extreme roughness, whereby half of

FIG. 1 (color). fcc FS projections onto a plane perpendicular to
the [111] direction for Co majority (a) and minority (b) spins, for
Ni majority (c) and minority (d) spins and for Cu (e). The
number of FS sheets is shown by the color bar. For graphene
and graphite, surfaces of constant energy are centered on the K
point (f).
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FIG. 2 (color). Conductances Gmin

P (5), Gmaj
P (4), and G!

AP
(&) of a NijGrnjNi junction as a function of the number of
graphene layers n for ideal junctions. Inset: magnetoresistance as
a function of n for: (circles) ideal junctions; (diamonds)
NijGrnjCu50Ni50jNi junctions where the surface layer is a dis-
ordered alloy; (squares) NijGrnjNi junctions where the top layer
of one of the electrodes is rough with only half of the top layer
sites occupied (sketch). Results for roughness and disorder are
modeled in 5& 5 lateral supercells and averaged over 20 disorder
configurations as described in Refs. [16,21]. For the rough
surface layer, the error bars indicate the spread of MR obtained
for different configurations. The supercell conductances are
normalized to the 1& 1 surface unit cell used for the ideal case.
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layer is deposited in two steps: a 0.6 nm Al layer is
sputtered, and is then further oxidized in 50 Torr O2

atmosphere leading to a homogeneous 1 nm Al2O3

film on graphene.15,16 The resulting structure is com-
posed of the GPFE with the spin polarized tunneling
current probe on top over a 1 μm2 area (Figure 1b).
Figures 3 and 4 present the characterization of the

GPFE/probe electrical properties at 1.4 K. The mea-
sured resistance ! area product of the structure is in
the MΩ.μm2 range. This is in agreement with previous
characterization of the sputtered 1 nm Al2O3 tunnel
barrier on graphene.15 dI/dV spectroscopy character-
ization of the junction is carried with an ACþDC lock-in
based measurement setup. The dI/dV tunneling spec-
trum presented in Figure 3a reveals a ∼120 meV
wide gap-like feature at the Fermi level (EF). This gap
is a characteristic signature of electrons tunneling
into graphene, as revealed previously in STM studies
for graphene on SiC,17 SiO2,

18 BN,19 and Pt,20 and
described by ab initio calculation of the tunnelling
density of states.21 Indeed, at low bias (<60 mV), only
elastic tunneling paths are enabled near the gra-
phene's K points at EF. Because of the particular band
structure of graphene this leads to a quenching of the
injected current (Figure 3b) due to a k vectormismatch:
the current in graphene is carried by electron's having
nonzero in-plane momentum, k=, while the distribu-
tion of tunneling probabilities through our 1 nm Al2O3

tunneling layer is maximum for k= = 0 and presents
an exponential decay with increasing k= as shown in
STM-tip/graphenemeasurements.17#21 This is emphasized

in our measurements by the fact that when energies
ascribed to out-of-plane acoustic graphene phonon
mode at ∼60 meV are reached,17#21 additional inelas-
tic tunneling paths are activated and the current rises.
The suppression of the tunneling for small biases and
the identification of the phonon-mediated inelastic
tunneling channels in the dI/dV spectroscopy further
show, in addition to XPSmeasurements, that the trans-
port occurs as expected in awell-defined Ni/graphene/
Al2O3/Co structure.
Figure 4 presents magneto-dependent measure-

ments through the junction. While both spin polariza-
tions of Co/Al2O3 and Ni/Al2O3 interfaces are known to
be positive22,23 and hence lead to positive magneto-
resistance signals in Ni/Al2O3/Co structures24,25 (see
Figure 5a), a negative magneto-resistance is observed
in our system due to the simple insertion of the gra-
phene layer between the Ni electrode and the Al2O3

tunnel barrier. Following De Teresa et al.26 and taking
the definition MR = (RAP # RP)/RAP = (2PGPFEPSP)/
(1 þ PGPFEPSP), we find MR = #10.8% in our system
(Figure 4a) from which we derive for the nickel-GPFE
a large negative spin polarization, PGPFE = #16% (see
ref 27), by assuming PSP = þ32% for the Co/Al2O3 spin
probe. This estimation of PGPFE is thus a lower bound
of the spin polarization amplitude as we take the maxi-
mumvalue of PSP extracted fromprevious devices.15,28,29

While spin polarizations reported for electron tunneling
from the Ni/Al2O3 electrode are positive in complete

Figure 3. (a) Tunnel spectroscopy of the Co/Al2O3/graphene/
Ni junction (2 sweeps). The observed ∼120 meV gap-like
feature and the phonon-mediated activation of tunneling at
larger biases are characteristic of electron tunneling per-
pendicularly to a graphene layer. Inset: nonlinear I(V) trace.
(b) Tunneling of k= = 0 and k= = K electrons are both
impeded at low biases.

Figure 4. Spin transport through theNi/graphene/Al2O3/Co
junction at 1.4 K (a) A negative magnetoresistance
MR=#10.8% ismeasured (appliedDCbias 100mV). (b)Magne-
toresistance measured at #100 mV.
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RESULTS AND DISCUSSION

Figure 1 shows the principle of our process and the
device lay-out. Lithographically defined Ni stripes on
SiO2/Si support are exposed to a hydrocarbon in a one-
step CVD process at 600 !C. This results in a selective,
conformal coating of the Ni with few layer graphene
(FLG ≈ 2!5 layers). We previously reported5,12 on all
details of low temperature, Ni catalyzed graphene CVD
and the related growth mechanisms. Importantly, the
graphene layer is thus directly grown on the structure
without the need for the usual transfer steps involved
in the fabrication of CVD graphene devices,8 and the
process is readily scalable.
As highlighted earlier, the passivation of the nickel

surface is crucial as, once exposed to ambient air, a
bare nickel surface is immediately oxidized. Hence,
depositing graphene on an air exposed nickel elec-
trode by exfoliation of graphite or by transfer of CVD
grown graphene may lead to an undesired and ill-
defined Ni/NiOx/graphene electrode, where the NiOx
layer acts on its own as a tunnel barrier with a poorly
defined effect on spin properties.13,14 We therefore
use in situ X-ray photoelectron spectroscopy (XPS)
measurements to confirm that our approach of direct
graphene CVD on nickel at 600 !C results in an oxide-
free GPFE. Ni2p3/2 core level spectra were acquired
at several stages of the CVD process and following
an extended exposure to air after the CVD process
(Figure 2). Prior to annealing, the measured Ni2p3/2
spectrum of the surface of the as-deposited Ni layer is
characteristic of oxidized Ni (Figure 2, top spectrum).
After heating to 300 !C in a H2 atmosphere, the XPS
oxide peaks are completely removed and the peaks at
852.6 eV (NiM) and 853.0 eV (NiDis) become dominant
(Figure 2, middle spectrum), as expected for oxide-free
metallic Ni.5,12 The observation of this characteristic
metallic Ni spectrum confirms that the Ni surface is

completely reduced during the annealing step of the
CVD process. The temperature is further raised to
600 !C (without significant change in the XPS spectra)
and the FLG is then grown by CVD (see Methods). After
cooling, the graphene-passivated Ni sample is trans-
ferred in ambient air in order to proceed to following
lithographic steps. To emphasize the protection effect
of the graphene layer, a reference sample was pro-
duced and left exposed to ambient atmosphere for
7 days. The subsequent XPS measurements of the
Ni2p3/2 core level (Figure 2, bottom spectrum) shows
that the NiM and NiDis components are still dominant
and no further peaks have emerged (i.e., the spectra
features are unchanged from the in situ spectra after
reduction) indicating that Ni remains reduced even
after extended exposure to air. We note the intensity
of the lower spectrum is much less than for the
other spectra, as a result of the Ni being covered with
FLG. While pristine monolayer graphene acts as an
impermeable membrane even to He,9 the presence of
defects in the sp2 structure may be thought to provide
paths for gas diffusion. However, the CVD process in
use here (see Methods) leads to a self-terminating FLG
film which acts as an effective oxygen diffusion barrier
under ambient conditions as shown by XPS, and thus
protects the GPFE from oxidation.
To characterize the electronic transport properties of

the GPFE, a graphene-nickel stripe is contacted with a
reference Al2O3/Co probe structure (Figure 1b). To
achieve this, first a 1 μm " 1 μm square is opened in
a resist above the graphene-coated Ni stripe. The
Al2O3(1 nm)/Co(15 nm)/Au top contact structure is
then produced by sputtering. In particular the Al2O3

Figure 1. (a) Optical image of the device after graphene
growth: a Ni stripe is coated with CVD graphene and
an Al2O3/Co electrode is then deposited on lithographed
1 μm " 1 μm squares in UV resist. (b) Cross-sectional
schematic of the junction.

Figure 2. Fitted X-ray photoelectron spectra (XPS) of the
nickel surface. Top XPS spectrum is characteristic of oxidized
as-deposited nickel once exposed to air. Middle XPS spec-
trum reveals a reduced Ni surface after in situ 300 !C treat-
ment. BottomXPS spectrum confirms the protection of theNi
surface by the CVD grown graphene layer: the preserved
metallic nature of the nickel surface is probed through the
graphene layer, even after a 7 days exposure to air.
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We begin by observing that the in-plane lattice constants
of graphene and graphite match the surface lattice con-
stants of (111) Co, Ni, and Cu almost perfectly. From
Table I, it can be seen that Ni is particularly suitable with
a lattice mismatch of only 1.3%. The second point to note
is that the only electronic states at or close to the Fermi
energy in graphene or graphite are to be found near to the
high symmetry K point in reciprocal space where Co and
Ni have states with minority spin character only. The
absence of majority spin states in a large region about
the K point is made clear in the (111) Fermi surface (FS)
projections shown in Fig. 1. The (0001) FS projections for
hcp Co are qualitatively the same. It follows that in the
absence of symmetry-lowering (resulting from disorder,
interface reconstruction, etc.) perfect spin filtering should
occur for graphite on top of a flat Ni or Co (111) surface.

The effectiveness of the spin filtering is tested for a
current-perpendicular-to-the-plane (CPP) structure with n
graphene layers sandwiched between semi-infinite Ni elec-
trodes. The spin-dependent transmission through this
NijGrnjNi junction is calculated using a first-principles
tight-binding muffin tin orbital (TB-MTO) wave-function

matching scheme [20,21] for parallel (P) and antiparallel
(AP) orientations of the Ni magnetizations. The atomic
sphere (AS) potentials are calculated self-consistently
within density functional theory for atomic structures de-
termined by total energy minimization (see below). The
conductances G!

P and G!
AP are shown in Fig. 2 for the

minority and majority spin channels, ! ! min, maj. Gmaj
P

and G!
AP are strongly attenuated while, apart from an even-

odd oscillation, Gmin
P is independent of n. The magnetore-

sistance MR ! "RAP # RP$=RAP % "GP #GAP$=GP rap-
idly approaches 100%; see inset. We use the pessimistic
definition of MR because GAP vanishes for large n; usually
the optimistic version is quoted [9–13]. Similar results are
obtained for NijGrnjCo and CojGrnjCo junctions.

We envisage a procedure in which thin graphite layers
are prepared by micromechanical cleavage of bulk graphite
onto a SiO2 covered Si wafer [22] into which TM (Ni or
Co) electrodes have been embedded and layers of graphene
are peeled away until the desired value of n is reached.
Assuming it will be possible to realize one essentially
perfect interface in a CPP geometry, we studied the effect
of roughness and disorder at the other interface on MR
(inset Fig. 2). Replacing the top Ni layer with a Ni50Cu50
random alloy only reduces the MR to 90% (900% in the
optimistic definition). Extreme roughness, whereby half of

FIG. 1 (color). fcc FS projections onto a plane perpendicular to
the [111] direction for Co majority (a) and minority (b) spins, for
Ni majority (c) and minority (d) spins and for Cu (e). The
number of FS sheets is shown by the color bar. For graphene
and graphite, surfaces of constant energy are centered on the K
point (f).
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FIG. 2 (color). Conductances Gmin
P (5), Gmaj

P (4), and G!
AP

(&) of a NijGrnjNi junction as a function of the number of
graphene layers n for ideal junctions. Inset: magnetoresistance as
a function of n for: (circles) ideal junctions; (diamonds)
NijGrnjCu50Ni50jNi junctions where the surface layer is a dis-
ordered alloy; (squares) NijGrnjNi junctions where the top layer
of one of the electrodes is rough with only half of the top layer
sites occupied (sketch). Results for roughness and disorder are
modeled in 5& 5 lateral supercells and averaged over 20 disorder
configurations as described in Refs. [16,21]. For the rough
surface layer, the error bars indicate the spread of MR obtained
for different configurations. The supercell conductances are
normalized to the 1& 1 surface unit cell used for the ideal case.
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We begin by observing that the in-plane lattice constants
of graphene and graphite match the surface lattice con-
stants of (111) Co, Ni, and Cu almost perfectly. From
Table I, it can be seen that Ni is particularly suitable with
a lattice mismatch of only 1.3%. The second point to note
is that the only electronic states at or close to the Fermi
energy in graphene or graphite are to be found near to the
high symmetry K point in reciprocal space where Co and
Ni have states with minority spin character only. The
absence of majority spin states in a large region about
the K point is made clear in the (111) Fermi surface (FS)
projections shown in Fig. 1. The (0001) FS projections for
hcp Co are qualitatively the same. It follows that in the
absence of symmetry-lowering (resulting from disorder,
interface reconstruction, etc.) perfect spin filtering should
occur for graphite on top of a flat Ni or Co (111) surface.

The effectiveness of the spin filtering is tested for a
current-perpendicular-to-the-plane (CPP) structure with n
graphene layers sandwiched between semi-infinite Ni elec-
trodes. The spin-dependent transmission through this
NijGrnjNi junction is calculated using a first-principles
tight-binding muffin tin orbital (TB-MTO) wave-function

matching scheme [20,21] for parallel (P) and antiparallel
(AP) orientations of the Ni magnetizations. The atomic
sphere (AS) potentials are calculated self-consistently
within density functional theory for atomic structures de-
termined by total energy minimization (see below). The
conductances G!

P and G!
AP are shown in Fig. 2 for the

minority and majority spin channels, ! ! min, maj. Gmaj
P

and G!
AP are strongly attenuated while, apart from an even-

odd oscillation, Gmin
P is independent of n. The magnetore-

sistance MR ! "RAP # RP$=RAP % "GP #GAP$=GP rap-
idly approaches 100%; see inset. We use the pessimistic
definition of MR because GAP vanishes for large n; usually
the optimistic version is quoted [9–13]. Similar results are
obtained for NijGrnjCo and CojGrnjCo junctions.

We envisage a procedure in which thin graphite layers
are prepared by micromechanical cleavage of bulk graphite
onto a SiO2 covered Si wafer [22] into which TM (Ni or
Co) electrodes have been embedded and layers of graphene
are peeled away until the desired value of n is reached.
Assuming it will be possible to realize one essentially
perfect interface in a CPP geometry, we studied the effect
of roughness and disorder at the other interface on MR
(inset Fig. 2). Replacing the top Ni layer with a Ni50Cu50
random alloy only reduces the MR to 90% (900% in the
optimistic definition). Extreme roughness, whereby half of

FIG. 1 (color). fcc FS projections onto a plane perpendicular to
the [111] direction for Co majority (a) and minority (b) spins, for
Ni majority (c) and minority (d) spins and for Cu (e). The
number of FS sheets is shown by the color bar. For graphene
and graphite, surfaces of constant energy are centered on the K
point (f).
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FIG. 2 (color). Conductances Gmin
P (5), Gmaj

P (4), and G!
AP

(&) of a NijGrnjNi junction as a function of the number of
graphene layers n for ideal junctions. Inset: magnetoresistance as
a function of n for: (circles) ideal junctions; (diamonds)
NijGrnjCu50Ni50jNi junctions where the surface layer is a dis-
ordered alloy; (squares) NijGrnjNi junctions where the top layer
of one of the electrodes is rough with only half of the top layer
sites occupied (sketch). Results for roughness and disorder are
modeled in 5& 5 lateral supercells and averaged over 20 disorder
configurations as described in Refs. [16,21]. For the rough
surface layer, the error bars indicate the spread of MR obtained
for different configurations. The supercell conductances are
normalized to the 1& 1 surface unit cell used for the ideal case.
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We begin by observing that the in-plane lattice constants
of graphene and graphite match the surface lattice con-
stants of (111) Co, Ni, and Cu almost perfectly. From
Table I, it can be seen that Ni is particularly suitable with
a lattice mismatch of only 1.3%. The second point to note
is that the only electronic states at or close to the Fermi
energy in graphene or graphite are to be found near to the
high symmetry K point in reciprocal space where Co and
Ni have states with minority spin character only. The
absence of majority spin states in a large region about
the K point is made clear in the (111) Fermi surface (FS)
projections shown in Fig. 1. The (0001) FS projections for
hcp Co are qualitatively the same. It follows that in the
absence of symmetry-lowering (resulting from disorder,
interface reconstruction, etc.) perfect spin filtering should
occur for graphite on top of a flat Ni or Co (111) surface.

The effectiveness of the spin filtering is tested for a
current-perpendicular-to-the-plane (CPP) structure with n
graphene layers sandwiched between semi-infinite Ni elec-
trodes. The spin-dependent transmission through this
NijGrnjNi junction is calculated using a first-principles
tight-binding muffin tin orbital (TB-MTO) wave-function

matching scheme [20,21] for parallel (P) and antiparallel
(AP) orientations of the Ni magnetizations. The atomic
sphere (AS) potentials are calculated self-consistently
within density functional theory for atomic structures de-
termined by total energy minimization (see below). The
conductances G!

P and G!
AP are shown in Fig. 2 for the

minority and majority spin channels, ! ! min, maj. Gmaj
P

and G!
AP are strongly attenuated while, apart from an even-

odd oscillation, Gmin
P is independent of n. The magnetore-

sistance MR ! "RAP # RP$=RAP % "GP #GAP$=GP rap-
idly approaches 100%; see inset. We use the pessimistic
definition of MR because GAP vanishes for large n; usually
the optimistic version is quoted [9–13]. Similar results are
obtained for NijGrnjCo and CojGrnjCo junctions.

We envisage a procedure in which thin graphite layers
are prepared by micromechanical cleavage of bulk graphite
onto a SiO2 covered Si wafer [22] into which TM (Ni or
Co) electrodes have been embedded and layers of graphene
are peeled away until the desired value of n is reached.
Assuming it will be possible to realize one essentially
perfect interface in a CPP geometry, we studied the effect
of roughness and disorder at the other interface on MR
(inset Fig. 2). Replacing the top Ni layer with a Ni50Cu50
random alloy only reduces the MR to 90% (900% in the
optimistic definition). Extreme roughness, whereby half of

FIG. 1 (color). fcc FS projections onto a plane perpendicular to
the [111] direction for Co majority (a) and minority (b) spins, for
Ni majority (c) and minority (d) spins and for Cu (e). The
number of FS sheets is shown by the color bar. For graphene
and graphite, surfaces of constant energy are centered on the K
point (f).
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FIG. 2 (color). Conductances Gmin
P (5), Gmaj

P (4), and G!
AP

(&) of a NijGrnjNi junction as a function of the number of
graphene layers n for ideal junctions. Inset: magnetoresistance as
a function of n for: (circles) ideal junctions; (diamonds)
NijGrnjCu50Ni50jNi junctions where the surface layer is a dis-
ordered alloy; (squares) NijGrnjNi junctions where the top layer
of one of the electrodes is rough with only half of the top layer
sites occupied (sketch). Results for roughness and disorder are
modeled in 5& 5 lateral supercells and averaged over 20 disorder
configurations as described in Refs. [16,21]. For the rough
surface layer, the error bars indicate the spread of MR obtained
for different configurations. The supercell conductances are
normalized to the 1& 1 surface unit cell used for the ideal case.
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We begin by observing that the in-plane lattice constants
of graphene and graphite match the surface lattice con-
stants of (111) Co, Ni, and Cu almost perfectly. From
Table I, it can be seen that Ni is particularly suitable with
a lattice mismatch of only 1.3%. The second point to note
is that the only electronic states at or close to the Fermi
energy in graphene or graphite are to be found near to the
high symmetry K point in reciprocal space where Co and
Ni have states with minority spin character only. The
absence of majority spin states in a large region about
the K point is made clear in the (111) Fermi surface (FS)
projections shown in Fig. 1. The (0001) FS projections for
hcp Co are qualitatively the same. It follows that in the
absence of symmetry-lowering (resulting from disorder,
interface reconstruction, etc.) perfect spin filtering should
occur for graphite on top of a flat Ni or Co (111) surface.

The effectiveness of the spin filtering is tested for a
current-perpendicular-to-the-plane (CPP) structure with n
graphene layers sandwiched between semi-infinite Ni elec-
trodes. The spin-dependent transmission through this
NijGrnjNi junction is calculated using a first-principles
tight-binding muffin tin orbital (TB-MTO) wave-function

matching scheme [20,21] for parallel (P) and antiparallel
(AP) orientations of the Ni magnetizations. The atomic
sphere (AS) potentials are calculated self-consistently
within density functional theory for atomic structures de-
termined by total energy minimization (see below). The
conductances G!

P and G!
AP are shown in Fig. 2 for the

minority and majority spin channels, ! ! min, maj. Gmaj
P

and G!
AP are strongly attenuated while, apart from an even-

odd oscillation, Gmin
P is independent of n. The magnetore-

sistance MR ! "RAP # RP$=RAP % "GP #GAP$=GP rap-
idly approaches 100%; see inset. We use the pessimistic
definition of MR because GAP vanishes for large n; usually
the optimistic version is quoted [9–13]. Similar results are
obtained for NijGrnjCo and CojGrnjCo junctions.

We envisage a procedure in which thin graphite layers
are prepared by micromechanical cleavage of bulk graphite
onto a SiO2 covered Si wafer [22] into which TM (Ni or
Co) electrodes have been embedded and layers of graphene
are peeled away until the desired value of n is reached.
Assuming it will be possible to realize one essentially
perfect interface in a CPP geometry, we studied the effect
of roughness and disorder at the other interface on MR
(inset Fig. 2). Replacing the top Ni layer with a Ni50Cu50
random alloy only reduces the MR to 90% (900% in the
optimistic definition). Extreme roughness, whereby half of

FIG. 1 (color). fcc FS projections onto a plane perpendicular to
the [111] direction for Co majority (a) and minority (b) spins, for
Ni majority (c) and minority (d) spins and for Cu (e). The
number of FS sheets is shown by the color bar. For graphene
and graphite, surfaces of constant energy are centered on the K
point (f).
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FIG. 2 (color). Conductances Gmin
P (5), Gmaj

P (4), and G!
AP

(&) of a NijGrnjNi junction as a function of the number of
graphene layers n for ideal junctions. Inset: magnetoresistance as
a function of n for: (circles) ideal junctions; (diamonds)
NijGrnjCu50Ni50jNi junctions where the surface layer is a dis-
ordered alloy; (squares) NijGrnjNi junctions where the top layer
of one of the electrodes is rough with only half of the top layer
sites occupied (sketch). Results for roughness and disorder are
modeled in 5& 5 lateral supercells and averaged over 20 disorder
configurations as described in Refs. [16,21]. For the rough
surface layer, the error bars indicate the spread of MR obtained
for different configurations. The supercell conductances are
normalized to the 1& 1 surface unit cell used for the ideal case.
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layer is deposited in two steps: a 0.6 nm Al layer is
sputtered, and is then further oxidized in 50 Torr O2

atmosphere leading to a homogeneous 1 nm Al2O3

film on graphene.15,16 The resulting structure is com-
posed of the GPFE with the spin polarized tunneling
current probe on top over a 1 μm2 area (Figure 1b).
Figures 3 and 4 present the characterization of the

GPFE/probe electrical properties at 1.4 K. The mea-
sured resistance ! area product of the structure is in
the MΩ.μm2 range. This is in agreement with previous
characterization of the sputtered 1 nm Al2O3 tunnel
barrier on graphene.15 dI/dV spectroscopy character-
ization of the junction is carried with an ACþDC lock-in
based measurement setup. The dI/dV tunneling spec-
trum presented in Figure 3a reveals a ∼120 meV
wide gap-like feature at the Fermi level (EF). This gap
is a characteristic signature of electrons tunneling
into graphene, as revealed previously in STM studies
for graphene on SiC,17 SiO2,

18 BN,19 and Pt,20 and
described by ab initio calculation of the tunnelling
density of states.21 Indeed, at low bias (<60 mV), only
elastic tunneling paths are enabled near the gra-
phene's K points at EF. Because of the particular band
structure of graphene this leads to a quenching of the
injected current (Figure 3b) due to a k vectormismatch:
the current in graphene is carried by electron's having
nonzero in-plane momentum, k=, while the distribu-
tion of tunneling probabilities through our 1 nm Al2O3

tunneling layer is maximum for k= = 0 and presents
an exponential decay with increasing k= as shown in
STM-tip/graphenemeasurements.17#21 This is emphasized

in our measurements by the fact that when energies
ascribed to out-of-plane acoustic graphene phonon
mode at ∼60 meV are reached,17#21 additional inelas-
tic tunneling paths are activated and the current rises.
The suppression of the tunneling for small biases and
the identification of the phonon-mediated inelastic
tunneling channels in the dI/dV spectroscopy further
show, in addition to XPSmeasurements, that the trans-
port occurs as expected in awell-defined Ni/graphene/
Al2O3/Co structure.
Figure 4 presents magneto-dependent measure-

ments through the junction. While both spin polariza-
tions of Co/Al2O3 and Ni/Al2O3 interfaces are known to
be positive22,23 and hence lead to positive magneto-
resistance signals in Ni/Al2O3/Co structures24,25 (see
Figure 5a), a negative magneto-resistance is observed
in our system due to the simple insertion of the gra-
phene layer between the Ni electrode and the Al2O3

tunnel barrier. Following De Teresa et al.26 and taking
the definition MR = (RAP # RP)/RAP = (2PGPFEPSP)/
(1 þ PGPFEPSP), we find MR = #10.8% in our system
(Figure 4a) from which we derive for the nickel-GPFE
a large negative spin polarization, PGPFE = #16% (see
ref 27), by assuming PSP = þ32% for the Co/Al2O3 spin
probe. This estimation of PGPFE is thus a lower bound
of the spin polarization amplitude as we take the maxi-
mumvalue of PSP extracted fromprevious devices.15,28,29

While spin polarizations reported for electron tunneling
from the Ni/Al2O3 electrode are positive in complete

Figure 3. (a) Tunnel spectroscopy of the Co/Al2O3/graphene/
Ni junction (2 sweeps). The observed ∼120 meV gap-like
feature and the phonon-mediated activation of tunneling at
larger biases are characteristic of electron tunneling per-
pendicularly to a graphene layer. Inset: nonlinear I(V) trace.
(b) Tunneling of k= = 0 and k= = K electrons are both
impeded at low biases.

Figure 4. Spin transport through theNi/graphene/Al2O3/Co
junction at 1.4 K (a) A negative magnetoresistance
MR=#10.8% ismeasured (appliedDCbias 100mV). (b)Magne-
toresistance measured at #100 mV.

A
RTIC

LE

DLUBAK ET AL. VOL. 6 ’ NO. 12 ’ 10930–10934 ’ 2012

www.acsnano.org

10931

RESULTS AND DISCUSSION

Figure 1 shows the principle of our process and the
device lay-out. Lithographically defined Ni stripes on
SiO2/Si support are exposed to a hydrocarbon in a one-
step CVD process at 600 !C. This results in a selective,
conformal coating of the Ni with few layer graphene
(FLG ≈ 2!5 layers). We previously reported5,12 on all
details of low temperature, Ni catalyzed graphene CVD
and the related growth mechanisms. Importantly, the
graphene layer is thus directly grown on the structure
without the need for the usual transfer steps involved
in the fabrication of CVD graphene devices,8 and the
process is readily scalable.
As highlighted earlier, the passivation of the nickel

surface is crucial as, once exposed to ambient air, a
bare nickel surface is immediately oxidized. Hence,
depositing graphene on an air exposed nickel elec-
trode by exfoliation of graphite or by transfer of CVD
grown graphene may lead to an undesired and ill-
defined Ni/NiOx/graphene electrode, where the NiOx
layer acts on its own as a tunnel barrier with a poorly
defined effect on spin properties.13,14 We therefore
use in situ X-ray photoelectron spectroscopy (XPS)
measurements to confirm that our approach of direct
graphene CVD on nickel at 600 !C results in an oxide-
free GPFE. Ni2p3/2 core level spectra were acquired
at several stages of the CVD process and following
an extended exposure to air after the CVD process
(Figure 2). Prior to annealing, the measured Ni2p3/2
spectrum of the surface of the as-deposited Ni layer is
characteristic of oxidized Ni (Figure 2, top spectrum).
After heating to 300 !C in a H2 atmosphere, the XPS
oxide peaks are completely removed and the peaks at
852.6 eV (NiM) and 853.0 eV (NiDis) become dominant
(Figure 2, middle spectrum), as expected for oxide-free
metallic Ni.5,12 The observation of this characteristic
metallic Ni spectrum confirms that the Ni surface is

completely reduced during the annealing step of the
CVD process. The temperature is further raised to
600 !C (without significant change in the XPS spectra)
and the FLG is then grown by CVD (see Methods). After
cooling, the graphene-passivated Ni sample is trans-
ferred in ambient air in order to proceed to following
lithographic steps. To emphasize the protection effect
of the graphene layer, a reference sample was pro-
duced and left exposed to ambient atmosphere for
7 days. The subsequent XPS measurements of the
Ni2p3/2 core level (Figure 2, bottom spectrum) shows
that the NiM and NiDis components are still dominant
and no further peaks have emerged (i.e., the spectra
features are unchanged from the in situ spectra after
reduction) indicating that Ni remains reduced even
after extended exposure to air. We note the intensity
of the lower spectrum is much less than for the
other spectra, as a result of the Ni being covered with
FLG. While pristine monolayer graphene acts as an
impermeable membrane even to He,9 the presence of
defects in the sp2 structure may be thought to provide
paths for gas diffusion. However, the CVD process in
use here (see Methods) leads to a self-terminating FLG
film which acts as an effective oxygen diffusion barrier
under ambient conditions as shown by XPS, and thus
protects the GPFE from oxidation.
To characterize the electronic transport properties of

the GPFE, a graphene-nickel stripe is contacted with a
reference Al2O3/Co probe structure (Figure 1b). To
achieve this, first a 1 μm " 1 μm square is opened in
a resist above the graphene-coated Ni stripe. The
Al2O3(1 nm)/Co(15 nm)/Au top contact structure is
then produced by sputtering. In particular the Al2O3

Figure 1. (a) Optical image of the device after graphene
growth: a Ni stripe is coated with CVD graphene and
an Al2O3/Co electrode is then deposited on lithographed
1 μm " 1 μm squares in UV resist. (b) Cross-sectional
schematic of the junction.

Figure 2. Fitted X-ray photoelectron spectra (XPS) of the
nickel surface. Top XPS spectrum is characteristic of oxidized
as-deposited nickel once exposed to air. Middle XPS spec-
trum reveals a reduced Ni surface after in situ 300 !C treat-
ment. BottomXPS spectrum confirms the protection of theNi
surface by the CVD grown graphene layer: the preserved
metallic nature of the nickel surface is probed through the
graphene layer, even after a 7 days exposure to air.
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5.3 Les jonctions Co/Al2O3/WS2/Co 
 
Puisque l’effet de filtrage en spin décrit dans la section précédente de l’interface Ni/Gr dépend 
de la structure de bande des matériaux, utiliser des matériaux avec d’autres relations de 
dispersions pourrait être un moyen de révéler de nouveaux types de filtrages. La famille des 
TMDs offre un large spectre de matériaux aux structures de bandes différentes dont les 
propriétés de filtrage en spin n’ont pas été clairement identifiées. Dans cette section, nous 
étudions des dispositifs à base du TMD WS2 afin d’en déduire son influence sur le transport 
de spin au sein de MTJs. Nous réalisons des jonctions Co/Al2O3/WS2/Co qui ont été fabriquées 
par la méthode de transfert de WS2-CVD sur une grille de Co/Al2O3 décrite dans le Chapitre 4 
(Section 4.2 et 4.4). Dans ces jonctions le rôle de la barrière tunnel est joué par une couche 
d’1 nm d’Al2O3 déposé par pulvérisation consécutivement avec l’électrode inférieure de Co. 
La barrière protège le FM de l’oxydation et l’empilement Co/Al2O3 constitue notre analyseur 
en spin de référence, qui nous permettra d’extraire la polarisation en spin de l’interface 
WS2/Co de nos dispositifs. Comme dans le cas précédent, nous étudions l’effet de la variation 
de l’épaisseur du 2D sur le transport de spin et nous en interprétons les résultats dans une 
partie dédiée. 
 
 

5.3.1  Caractérisation du WS2 
 
Puisque nous voulons réaliser des dispositifs contenant du WS2 d’épaisseur variable, nous 
caractérisons les feuillets de WS2 au cours de la fabrication. Cette étape est réalisée après le 
transfert des feuillets sur la grille Co/Al2O3,, notre analyseur en spin. On montre un feuillet de 
WS2 transféré sur la grille en Figure 5-8 a. L’électrode inférieure a été intentionnellement 
conçu pour être moins large que les feuillets, puisque le contraste du matériau 2D sur 
l’électrode est très faible en comparaison à son contraste sur le Si/SiO2 (Figure 5-8 b). L’origine 
de ce changement de contraste est identique à celui discuté pour le cas de l’empilement 
Gr/Si/SiO2 dans le Chapitre 2 (Section 2.1.3).  

 

 
Figure 5-8 : Contraste de WS2 sur son substrat. (a) Image optique d’un feuillet de WS2 transféré sur l’analyseur 
en spin Co/Al2O3. Un trait pointillé a été ajouté autour du WS2. Le feuillet est visible sur le Si/SiO2 et quasiment 
invisible sur l’électrode. (b) Calcul du contraste du WS2 en fonction de l’épaisseur de l’oxyde sur un substrat de 

C
e

 d
o

c
u

m
e

n
t 

n
e

 p
e

u
t 

ê
tr

e
 re

p
ro

d
u

it,
 m

o
d

ifi
é

, a
d

a
p

té
, p

u
b

lié
, t

ra
d

u
it,

 d
'u

n
e

 q
u

e
lc

o
n

q
u

e
 fa

ç
o

n
, e

n
 t

o
u

t 
o

u
 p

a
rt

ie
,

n
i d

iv
u

lg
u

é
 à

 u
n

 t
ie

rs
 s

a
n

s 
l'a

c
c

o
rd

 p
ré

a
la

b
le

 e
t 

é
c

rit
 d

e
 T

h
a

le
s

-
©

Th
a

le
s

20
18

 T
o

u
s 

D
ro

its
 ré

se
rv

é
s.

THALES GROUP INTERNAL

1
THALES GROUP EXTERNAL

0.0 0.2 0.4 0.6

0.0

0.5

1.0

1.5

z 
(n

m
)

x (mm)
100 200 300 400 500

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

In
te

ns
ity

 (a
.u

.)

Raman Shift (cm-1)

0 50 100 150 200
0

5

10

15

Oxide thickness (nm)

W
S 2 C

on
tra

st
 (a

. u
.)

On substrate

On spin analyzer Al2O3/Co

SiO2/Si

WS2

SiO250 µm

Co/Al2O3

a

c

b

d

x (µm)

z 
(n

m
)

2LA

A$%

Figure 2 

Spin analyzer

1L-WS2

(a) (b)



Partie B : Résultats                                    Chapitre 5 : Filtrage en spin par la structure de bande 
 

 95 

SiO2/Si (bleu) et Al2O3 (rouge). Dans nos conditions, le contraste est fort sur le SiO2 (90nm)/Si et faible sur le 
Al2O3 (1nm)/Co. 

 
L’astuce d’utiliser l’électrode inférieure en forme de grille permet de repérer facilement les 
feuillets au microscope optique pour les caractériser et pouvoir définir les MTJs. Nous 
commençons par nous focaliser sur des feuillets à faible contraste correspondant, 
potentiellement, à du WS2 de finesse atomique. Pour confirmer cette supposition, nous 
utilisons la spectroscopie Raman qui nous permet d’étudier les modes de vibrations du WS2 
qui dépendent de son épaisseur. Un spectre typique mesuré sur un feuillet est montré en 
Figure 5-9. Les deux pics dominants sont associés aux modes de vibration dans le plan 2𝐿𝐴 et 
le mode de vibration hors du plan 𝐴/0 . Le ratio d’intensité de ces pics (𝐼1-2/𝐼2#$ ) nous permet 
de déduire le nombre de couches des feuillets avec une précision atomique (au moins jusqu’à 
trois couches de WS2) selon la référence [4]. Dans le cas de ce feuillet, l’intensité du mode 
2𝐿𝐴  est plus de deux fois supérieure à celle du mode 𝐴/0 , ce qui est la signature d’une 
monocouche de WS2. Une caractérisation supplémentaire par microscope à force atomique 
(AFM), nous sert à confirmer leur épaisseur mono-atomique. Les données obtenues par 
spectroscopie Raman et AFM d’un feuillet monocouche sont montrées en Figure 5-9 a et b. Le 
procédé de croissance développé par nos collaborateurs permet d’obtenir des feuillets de WS2 
d’épaisseurs différentes. Aussi nous nous intéressons également à des feuillets bicouche et 
tricouche dont les spectres Raman et topographies AFM typiques sont montrés en Figure 5-9 
c, d, e et f. Le spectre Raman d’une bicouche montre à peu près la même intensité pour les 
modes 2𝐿𝐴 et 𝐴/3 et le ratio 𝐼1-2/𝐼2#%  donne une valeur de 1.1, dans le cas du spectre montré 
en Figure 5-9 b. Dans le cas d’une tricouche, le mode 2𝐿𝐴 est plus faible que le mode 𝐴/0  et, 
pour le spectre de la Figure 5-9 c, 𝐼1-2/𝐼2#$  = 0.8. Les mesures AFM viennent confirmer les 
épaisseurs attendus par les spectres Raman et valident l’utilisation de l’intensité des pics 
Raman pour définir l’épaisseur du WS2. En effet, il est plus rapide de repérer les feuillets avec 
un spectromètre Raman doté d’un microscope à plusieurs grossissements, complété par des 
mesures AFM de confirmation. 
 
NB : Pour un nombre impair de couches atomiques, l’inversion de symétrie est brisée et 
l’appellation 𝐴/0  est utilisée, alors que pour un nombre pair de couches, le mode de vibration 
hors du plan devient 𝐴/3. 
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Figure 5-9 : Caractérisation de l’épaisseur des feuillets de WS2. Spectre Raman et topographie AFM 
correspondant respectivement à (a)(b) une monocouche, (c)(d) une bicouche et (e)(f) une tricouche de WS2. 

 
5.3.2  Signal de spin de la jonction Co/Al2O3/1L-WS2/Co 

 
Une fois l’identification et la caractérisation de feuillets d’intérêts, l’électrode supérieure est 
définie grâce à la technique du masquage à l’Époxy décrite dans le Chapitre 4 (Section 4.5.1) 
et on obtient des jonctions Co/Al2O3/WS2/Co. 
 
Dans un premier temps, on s'intéresse à une jonction à base de WS2 monocouche. En Figure 
5-10 a nous montrons le courant mesuré en fonction de la tension appliquée aux bornes de la 
MTJ. La claire non-linéarité du signal confirme le caractère tunnel de la jonction. La 
conductance (la dérivé de l’intensité par rapport à la tension) est tracée en fonction de la 
tension en Figure 5-10 b. Le gap centré en V=0 correspond à la non-linéarité observée en 
Figure 5-10 a. Le signal révèle également une asymétrie de la conductance : l’injection de 
courant n’est pas équivalente en fonction du signe du bias et témoigne de l’asymétrie de la 
jonction. Cette caractérisation électrique confirme le caractère tunnel antisymétrique attendu 
pour ce genre d’hétérojonction. 
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Figure 5-10 : Caractérisation électrique de la jonction Co/Al2O3/1L-WS2/Co. (a) I(V) non-linéaire de la jonction 
prise à 2K. Encadré : Schéma en coupe de la jonction. (b) dI/dV(V) : le gap centré en zéro correspond à la non-
linéarité de la courbe I(V). 

 
En Figure 5-11, on présente les résultats de magnéto-transport de la jonction à 4K. On observe 
un clair signal de magnéto-résistance tunnel d’environ 8%, au-dessus de l’état de l’art pour 
des MTJs basées sur des 2D semi-conducteurs et plus d’un ordre de grandeur au-dessus de 
MTJs réalisées à partir de WS2. Ce résultat valide le procédé développé au cours de cette thèse 
pour intégrer une monocouche de WS2 dans une MTJ en préservant les interfaces des FMs à 
l’aide d’une barrière tunnel. 

 
Figure 5-11 : TMR de +8% de la jonction Co/Al2O3/1L-WS2/Co à 2K. 

 
5.3.3 Polarisation en spin pour différentes épaisseurs de WS2 

 
Le signal de spin propre à une MTJ dépend essentiellement des interfaces adjacentes à la 
barrière tunnel, ainsi, une légère modification de ces dernières peut engendrer une grande 
modification du signal de TMR. Il s’agit maintenant de questionner le rôle de l’épaisseur du 
matériau 2D utilisé sur le signal de spin. Pour cela on fait varier l’épaisseur de WS2 (bicouche 
et tricouche) dans des jonctions identiques à la précédente. On montre alors les courbes de 
magnétorésistance des jonctions Co/Al2O3/2L-WS2/Co et Co/Al2O3/3L-WS2/Co en Figure 5-12. 
Dans les deux cas, on observe un signal de TMR. De façon intéressante, on remarque que le 
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signe et l’amplitude du signal obtenu dépendent de l’épaisseur du WS2. En particulier, le signal 
de TMR de la monocouche est positif et celui des bi- et tricouche est négatif. 

 
Figure 5-12 : TMR des jonctions Co/Al2O3/WS2/Co à base de bicouche et tricouche de WS2 à 2K. (a) Signal de 
TMR négative de la jonction à base de (b) bicouche (-4%) et (c) tricouche (-0.3%). 

 
Nous pouvons à présent analyser ces signaux grâce à notre référence : l’analyseur de spin 
Co/Al2O3. Il nous permet d’extraire 𝑃45&/6' , la polarisation en spin de l’interface WS2/Co, 
directement des mesures de TMR en fonction de l’épaisseur de WS2. On a alors: 𝑃/-.45&/6' =
+12% ,  𝑃1-.45&/6' = −6%  et 𝑃7-.45&/6' = −0.5% . Nous observons donc une forte 
dépendance du signal de spin en fonction de l’épaisseur de WS2 avec une inversion de signe 
lorsque l’on passe d’une couche à plusieurs couches que nous résumons dans la Figure 5-13. 
 

 
Figure 5-13 : Polarisation en spin de l’interface Co/WS2 en fonction du nombre de couche de WS2. 

 
5.3.4 Développement du modèle de filtrage K-Q 

 
Ces résultats étonnants n’étaient, d’après nos connaissances, pas anticipés par la littérature. 
Une approche théorique est donc nécessaire pour comprendre les mécanismes à l’origine de 
ce phénomène.  
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Comme reporté dans la littérature, il est intéressant de constater qu’un changement 
important de la structure de bande de WS2 a lieu en fonction de son épaisseur. En Figure 5-14 
a et b nous montrons respectivement la structure de bande pour une monocouche et une 
bicouche de WS2. On remarque que le gap du semi-conducteur WS2 passe de direct (transition 
K-K) dans le cas d’une monocouche, à indirect (transition Γ-Q) pour une bicouche (il reste 
indirect pour toute autre épaisseur y compris pour le matériau massif).  

 
Figure 5-14 : Structure de bande de WS2. Calculs de DFT de la structure de bande de WS2 pour (a) une 
monocouche et (b) une bicouche. Dans le cas de la monocouche le gap est direct (le minimum de la bande de 
conduction et le maximum de la bande de valence sont alignés), et dans le cas de la bicouche le gap est indirect 
(le minimum de la bande de conduction et le maximum de la bande de valence ne sont pas alignés). Ces 
résultats ont été obtenus par nos collaborateurs de l’Université de Louvain. 

Nous pouvons observer ce phénomène expérimentalement par photoluminescence (Figure 
5-15). En effet, pour une monocouche le signal de photoluminescence présente une large 
domination de la contribution du gap direct, et cède sa place à la contribution du gap indirect 
à mesure que l’on augmente l’épaisseur du matériau. 

 
Figure 5-15 : Photoluminescence du WS2. Spectre pour (a) une monocouche, (b) une bicouche et (c) une 
tricouche de WS2. 
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Pour comprendre l’impact de cette transition brutale sur notre système il nous faut considérer 
le point de plus basse énergie de la bande de conduction. En effet, dans notre système, cette 
énergie correspond à la hauteur minimale de barrière tunnel, c’est donc à ce point que le 
transport aurait lieu. Or, d’après la structure de bande de WS2, ce point varie en fonction de 
son épaisseur et passe du point K pour une monocouche au point Q pour une bicouche (et au 
point Q pour toute autre épaisseur y compris pour le matériau massif). Par conséquent, la 
barrière de potentiel minimum à franchir par effet tunnel pour un électron varie dans l’espace 
réciproque en fonction de l’épaisseur de WS2.  
 
Si l’on veut maintenant en déduire les conséquences sur le transport de spin et sur la 
polarisation en spin extraite de l’interface Co/WS2, il faut considérer les états de spin 
disponibles au niveau de l’électrode de cobalt. Ces états sont illustrés à travers la surface de 
Fermi résolue en spin du cobalt en Figure 5-16, obtenus par des calculs de théorie de la 
fonctionnelle de la densité (DFT) de nos collaborateurs de l’Université Catholique de Louvain. 
L’échelle de couleur correspond à la densité d’état, et on s’aperçoit qu’elle varie grandement 
en fonction de la position sur la surface de Fermi mais aussi en fonction de la direction de spin. 
Nous avons vu que lorsque l’on rajoute WS2 dans notre système, les électrons transitent à 
travers certains points de l’espace réciproque dont la position varie avec l’épaisseur du 
matériau 2D. Pour visualiser cet effet sur le transport de spin, nous superposons le point de 
plus basse énergie de la bande de conduction de WS2 sur la surface de Fermi du cobalt. 
Autrement dit, les points mis en évidence en Figure 5-16 correspondent aux canaux de 
conduction privilégiés de l’interface Co/WS2 dans le cadre du modèle proposé. En considérant 
d’abord le cas de la monocouche montré en Figure 5-16, on note que le transport est favorisé 
autour de régions où la densité de spin up est supérieure à la densité de spin down 
correspondant à une polarisation en spin positive. Cette situation rappelle le filtrage-K prévu 
et observé dans des MTJs à base de graphène. Or, dans le cas du graphène, cet effet de filtrage 
est monotone avec l’épaisseur du matériau, puisque la conduction reste liée au point K pour 
toutes les épaisseurs : de la monocouche au matériau massif. Au contraire, dans le cas de WS2, 
l’effet de filtrage en spin dépend grandement de l’épaisseur du matériau 2D et la transition 
dans sa structure de bande, induit une variation dans la sélection de poches d’électrons 
polarisés en spin dans le cobalt. En effet, pour la bicouche, le phénomène s’inverse, et la 
densité de spin down l’emporte sur celle de spin up, entraînant une polarisation en spin 
négative. Cette image suit les observations expérimentales montrant un changement abrupte 
de la polarisation en spin en fonction de l’épaisseur de WS2 dont les signes correspondent à 
ceux prévus par notre modèle. 
 
N.B : On remarque que les points K de la surface de Fermi du Cobalt (sommets de l’hexagone 
blanc sur la Figure 5-16) n’ont pas la même position que les points K du WS2. Cela vient du fait 
que les mailles élémentaires des deux matériaux ne font pas la même taille, en résulte des 
surfaces de Fermi non-commensurables. 
 
Bien que le modèle présenté appui nos résultats expérimentaux observés, nous insistons sur 
le fait que les mécanismes à l’œuvre dans une telle structure peuvent être plus complexes et 
requerraient une étude théorique approfondie pour en connaître les détails. Par exemple, les 
détails de la structure de l’interface FM/2D peuvent être affectés par des phénomènes 
d’hybridation qui n’entrent pas dans le cadre de ce modèle, mais sera le sujet du chapitre 
suivant. Finalement, nous avons montré qu’un changement dans la structure de bande d’un 
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TMD, contrôlé par son épaisseur, peut avoir un effet très important sur le transport de spin 
dans une jonction tunnel, jusqu’à inverser totalement la polarisation en spin extraite de 
l’interface concernée. L’image proposée souligne la versatilité de WS2 et des TMDs en général, 
puisque cette variation de la structure de bande avec l’épaisseur est une caractéristique 
commune de cette large famille de matériaux 2D [9]. 
 
 

 
Figure 5-16 : Effet de WS2 sur les spins extraits de Co. (a) DOS des spins ups et downs du Co hcp <0001>. Les 
trous dans les masques transparents représentés sur les DOS de Co représentent le minimum d’énergie de la 
bande de conduction (b) d’une monocouche et (c) d’une épaisseur supérieure ou égale à deux couche de WS2. 
En fonction de son épaisseur, différentes poches d’électrons sont sélectionnées avec différentes polarisations en 
spin. 
 
 
Résumé : 
Dans ce chapitre nous avons vu comment le graphène et le WS2 pouvaient agir comme filtre 
en spin dans une MTJ. Cet effet est associé aux structures de bandes particulières de ces 
matériaux 2D qui permettent de sélectionner favorablement des régions spécifiques des 
surfaces de Fermi du FM avec lequel ils sont en contact. Dans le cas du graphène, l’utilisation 
d’un FM cristallin a permis de favoriser ce filtrage lié à la structure de bande. Nous avons vu 
que le graphène agissait comme un métal pour les électrons de spin down et comme une 
barrière tunnel pour les électrons de spin up. Aussi, augmenter l’épaisseur du graphène nous 
a donné des polarisations en spin de l’interface Ni/Gr de -98%. Cette interface FM/2D agit 
alors comme un filtre en spin quasi-parfait. Nos études montrent également que le WS2 est 
un filtre en spin lorsqu’il est associé au Co. Mais contrairement au graphène, l’évolution de la 
structure de bande du WS2 avec son épaisseur permet un filtrage en spin dont le signe dépend 
de l’épaisseur du TMD. Ainsi l’interface Co/WS2 permet le filtrage de spins majoritaires pour 
une monocouche de WS2 et un filtrage de spins minoritaires pour du WS2 plus épais.  Ce 

C
e

 d
o

c
u

m
e

n
t 

n
e

 p
e

u
t 

ê
tr

e
 re

p
ro

d
u

it,
 m

o
d

ifi
é

, a
d

a
p

té
, p

u
b

lié
, t

ra
d

u
it,

 d
'u

n
e

 q
u

e
lc

o
n

q
u

e
 fa

ç
o

n
, e

n
 t

o
u

t 
o

u
 p

a
rt

ie
,

n
i d

iv
u

lg
u

é
 à

 u
n

 t
ie

rs
 s

a
n

s 
l'a

c
c

o
rd

 p
ré

a
la

b
le

 e
t 

é
c

rit
 d

e
 T

h
a

le
s

-
©

Th
a

le
s

20
18

 T
o

u
s 

D
ro

its
 ré

se
rv

é
s.

THALES GROUP INTERNAL

1
THALES GROUP EXTERNAL

M
ajority

Spins
M

inority
Spins

C
o

1L-W
S

2 

on C
o

>1L-W
S

2

on C
o

!

"
#
$%

&
#
$%

Figure 6

M
ajority

Spins
M

inority
Spins

C
o

1L-W
S

2 

on C
o

>1L-W
S

2

on C
o

!

"
#
$%

&
#
$%

Figure 6

Majority Spins Minority Spins

Co

1L-WS2 

on Co

>1L-WS2

on Co

!

"#$%

&#$%

Figure 6

(b)1L-WS2 sur Co(a) Co (c)≥2L-WS2 sur Co



Partie B : Résultats                                    Chapitre 5 : Filtrage en spin par la structure de bande 
 

 102 

phénomène n’ayant, à notre connaissance, pas été évoqué avant ces travaux, désigne la 
modulation de la structure de bande des matériaux 2Ds comme levier de contrôle de la 
polarisation en spin. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



Partie B : Résultats                                    Chapitre 5 : Filtrage en spin par la structure de bande 
 

 103 

Références du Chapitre 5 : 
 
[1] A. Bernand-Mantel et al., “Evidence for spin injection in a single metallic nanoparticle: 

A step towards nanospintronics,” Appl. Phys. Lett., vol. 89, p. 062502, Aug. 2006. 
[2] C. Barraud et al., “Magnetoresistance in magnetic tunnel junctions grown on flexible 

organic substrates,” Appl. Phys. Lett., vol. 96, p. 072502, Feb. 2010. 
[3] M. Piquemal-Banci et al., “Spin filtering by proximity effects at hybridized interfaces in 

spin-valves with 2D graphene barriers,” Nat. Commun., vol. 11, no. 1, pp. 1–9, 2020. 
[4] Y. Zhang et al., “Giant phonon-induced conductance in scanning tunnelling 

spectroscopy of gate-tunable graphene,” Nat. Phys. 2008 48, vol. 4, no. 8, pp. 627–
630, Jul. 2008. 

[5] V. M. Karpan et al., “Graphite and graphene as perfect spin filters,” Phys. Rev. Lett., 
vol. 99, p. 176602, Oct. 2007. 

[6] M. B. Martin et al., “Protecting nickel with graphene spin-filtering membranes: A 
single layer is enough,” Appl. Phys. Lett., vol. 107, p. 012408, 2015. 

[7] M. B. Martin et al., “Sub-nanometer atomic layer deposition for spintronics in 
magnetic tunnel junctions based on graphene spin-filtering membranes,” ACS Nano, 
vol. 8, pp. 7890–7895, 2014. 

[8] M. Piquemal-Banci et al., “2D-MTJs: Introducing 2D materials in magnetic tunnel 
junctions,” J. Phys. D. Appl. Phys., vol. 50, p. 203002, 2017. 

[9] V. Zatko et al., “Band-Structure Spin-Filtering in Vertical Spin Valves Based on 
Chemical Vapor Deposited WS 2,” ACS Nano, vol. 13, no 12, pp14468-14476, Nov. 
2019. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



Partie B : Résultats    Chap 6 : Hybridation pour contrôler la polarisation en spin du graphène 

 104 

Chapitre 6 : Hybridation pour contrôler la polarisation 
en spin du graphène 
 
La finesse atomique des matériaux 2D les rend extrêmement sensibles à leur environnement. 
Une des manières d’agir directement sur leurs propriétés consiste à les mettre en contact avec 
d’autres matériaux. Les effets de proximité induits potentiels sont virtuellement infinis 
puisque on peut imaginer tout type de combinaisons. Intrinsèquement absentes dans le 
graphène, une multitude de propriétés lui ont alors été induites de cette façon 
(supraconductivité [1][2], magnétisme [3][4][5][6][7], spin-orbite [8], …). Dans ce chapitre 
nous étudions comment ces effets de proximité agissent sur le filtrage en spin d’un graphène 
en contact avec des FMs conducteurs usuels dans un premier temps, puis nous montrons 
comment utiliser le graphène directement comme électrode polarisée en spin lorsqu’il est à 
proximité d’un FM isolant dans un second temps. Dans les deux cas nous interprétons les 
résultats obtenus en s’appuyant sur des calculs ab-initio. 
 
 

6.1 Les spinterfaces FM/Gr 
 

6.1.1  Magnéto-transport de la jonction Ni(111)/1L-Gr/Co 
 
Dans la première étude de ce chapitre nous étudions le cas du graphène inséré directement 
entre les deux électrodes FMs, comme illustré en Figure 6-1 b. 
 

 
Figure 6-1 : Différents types de vannes de spin à base de matériaux 2D fabriqués au cours de cette thèse. 
Dans cette section nous nous intéressons à la structure où le matériau 2D est directement entre les deux 
électrodes FMs, soit la structure FM/2D/FM. 

 
On s’intéresse d’abord à la jonction Ni(111)/1L-Gr/Co (Figure 6-2). Dans cette configuration le 
graphène est contacté métalliquement aux électrodes FMs comme en témoigne sa 
caractérisation électrique montrée en  Figure 6-2 b. Le procédé de fabrication utilisé permet 
de prendre des nano-contacts de cobalt sur le graphène via la méthode du film ALD discontinu, 
ce qui aura tendance à augmenter la résistance de la jonction et donc à favoriser l’observation 
de variations de résistance dû à un meilleur ratio signal sur bruit. On a alors simplement 
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modifié une seule interface par rapport aux MTJs à base de graphène décrite dans le Chapitre 
précédent (Section 5.2) : la jonction Ni/Gr/Al2O3/Co devient Ni/Gr/Co et le cobalt est 
directement déposé par évaporation sur le 2D. 
 

 
Figure 6-2 : Caractérisation électrique de la jonction Ni(111)/1L-Gr/Co. (a) Schéma en coupe de la jonction. (b) 
dI/dV(V) de la jonction, caractéristique d’une jonction métallique 

 

Figure 6-3 nous montrons les résultats de magnéto-transport sur ce dispositif. Une forte 
magnéto-résistance de +82% est observée. La modification d’une seule interface engendre un 
changement drastique du signal obtenu par rapport à l’amplitude de -12% mesurée dans le 
cas de la jonction Ni(111)/1L-Gr/Al2O3/Co. En utilisant le modèle de Jullière et en considérant 
que les interfaces Ni/Gr et Gr/Co contribuent identiquement au transport de spin, on peut en 
déduire une valeur moyenne de la polarisation en spin de ces interfaces qui est |𝑃| = 54% en 
valeur absolue. On note que puisque nous n’avons pas d’analyseur en spin, le modèle de 
Jullière ne nous permet pas de connaître le signe des polarisations des interfaces. Mais il reste 
intéressant de constater que son amplitude est bien supérieure à celle obtenue dans le cas de 
l’interface Ni(111)/1L-Gr étudiée dans le chapitre précédent (𝑃!"/$% = −20%). Dans ce cas 
on peut imaginer que, contrairement à ce que l’on a supposé, les deux interfaces n’ont pas la 
même polarisation en spin, mais que l’interface Gr/Co est très fortement polarisée et 
présenterait donc une polarisation supérieure aux 54% précédemment évoqués. Or d’après 
de précédentes études menées au laboratoire dans le cadre de la thèse précédent celle-ci, 
𝑃&'/$%	")'*é		 ne dépasse pas 35%. La partie suivante vise à discuter ce phénomène et propose 
une analyse qui va au-delà du modèle de filtrage K évoqué jusqu’à maintenant. 
 
 
 
 

nanovoltmeters, and a Yokogawa 7651 source connected to the
junction.

In Fig. 2, we first focus on the transport measurements of the
Ni(111)/graphene/Al2O3/Co junctions that incorporate a con-
tinuous 1 nm Al2O3 tunnel barrier (Fig. 2a). The I(V) measure-
ments show the typical tunneling behavior across the Al2O3
tunnel barrier (Fig. 2b), as observed in previous reports5,30,31.
This transport behavior, as well as the measured resistance × area
values (about 10MOhms µm2), validate the high quality of the
ALD-grown tunnel barrier. The top Al2O3/Co layer can thus be
used as a tunnel spin analyzer to probe the spin properties of the
Ni(111)/Gr electrode. Magneto-transport measurements through
the junction reveal a negative MR=−12% (Fig. 2c). While the
negative sign of the MR is expected due to minority spin filter-
ing3, its amplitude is doubled compared to previous studies of
monolayer graphene junctions with polycrystalline Ni electrodes
(−6%) produced using a similar direct CVD process27. It also
presents a five-fold to ten-fold improvement compared to junc-
tions fabricated with graphene transfer processes4,17–19. In pre-
vious experimental studies, it has been demonstrated that
graphene layers grown on a ferromagnetic polycrystalline Ni
electrode by direct CVD are able to induce a spin filtering
effect5,32, even when only a monolayer graphene is formed27.
This spin filtering likely results from the predicted band structure
matching between Ni minority spins and graphene15,33,34, further
demonstrated by the experimentally observed increase of spin
polarization with the number of graphene layers3. This spin fil-
tering effect is however expected to be very sensitive to properties
of the ferromagnetic layer in contact35. In the framework of
analysis introduced by Karpan et al.15, this improvement can be
related to epitaxial alignment between the graphene and Ni(111),
given their closely matched lattice parameters, that results in
strong spin filtering. Comparatively, in the polycrystalline case
the spin polarization is averaged over many different and less
commensurate facets. In this device, with an Al2O3/Co top tunnel
contact, a spin polarization of PTunnel

Ni=Gr ¼ "20% is extracted for the
Ni(111)/Gr interface using Jullière’s formula24,36 and the pre-
viously evaluated PTunnel

Co ¼+32% spin polarization of the top
Al2O3/Co tunnel analyzer interface30,31.

In Figs. 3 and 4, we present transport measurements in a Ni
(111)/Gr/Co junction, where the graphene layer is in direct
contact with both FM without tunneling through the alumina.
Indeed, in this case as described above, the ALD process to grow
the alumina layer is modified to reach the wetting limit. The
resulting alumina film is thus slightly discontinuous allowing
direct Ni/Gr/Co nanocontacts to be defined (Fig. 3a), thereby
adapting to the ultra-low resistance × area product of the Gr
interface. The sample fabrication steps remain otherwise iden-
tical. The measured dI/dV response shows a metallic behavior as

expected for a direct Ni/Gr/Co contact (Fig. 3b). Strikingly, the
magneto-transport measurements reveal a large MR value
reaching +82% (Fig. 4a, b). We note that we have observed
similar spin signals reproducibly. As a first approximation, we can
follow Jullière’s formula to extract an average magnitude of spin
polarization at Gr/FM interfaces of |P|= 54% in absolute value.

Strikingly, this average spin polarization is well above that of
PTunnel
Ni=Gr ¼ "20% extracted by the analysis of the Ni(111)/Gr

interface probed with an Al2O3/Co tunnel spin analyzer. This
cannot be explained by the top Gr/Co interface, since the spin
polarization of Gr/Co has also been found to be jPTunnel

Gr=Co j< 50% in
Co/Al2O3/Gr/Co structures where Co is on top of graphene (not
shown). Thus, for the Ni(111)/Gr/Co device with direct metallic
contact, it is reasonable to deduce that the spin polarization of the
Ni(111)/Gr interface jPDirect

Ni=Grj> 50% # jPTunnel
Ni=Gr j discussed above

as being of about 20% (Fig. 2). This is surprising as the spin
polarization of the Ni/Gr interface would be expected to be
independent of the nature of the top spin analyzer. This high-
lights that the MR of this junction is well beyond what can be
easily deduced by separate measurements of the spin polariza-
tions of each interface (simple Jullière analysis).

Pioneering theoretical studies have highlighted the strong
potential of graphene-based spin valves15,33,34. MR up to 33% was
expected in the optimistic case for Ni/Gr/Ni monolayer graphene
in ref. 15. Large MR values were later predicted for the monolayer
by ref. 34. Interestingly, the >80% MR value falls in the range of
values reported by Yazyev and Pasquarello34 for fcc Co/Gr/Co
(60%), fcc Ni/Gr/Ni (17%), and hcp Co/Gr/Co (86%) junctions
based upon quantum transport (QT) calculations. Still, the results
of MR for Ni-based junctions are consistently lower: at 17% and
33% versus 60% and 86% for Co-based junctions. Hence one
could be surprised that we achieve 82% (which is almost the
maximum predicted for Co) while working with a combination of
a Ni and Co electrode. But more strikingly, the MR was predicted
to drastically increase with the number of layers with up to 1012%
MR for thick graphene multilayers15,33. This pointed to a strong
band structure spin filtering effect of graphene—often referred to
as a K-point filtering—that shifted the interest towards multi-
layers. Extensions to this simple K-point spin filtering picture
used to interpret the results of the quantum transport calculations
of refs. 15,33 have also been discussed (see for instance ref. 37).
Here we focus on the proximity effect related to the monolayer
case, where the band structure filtering effect is expected to be
minimal. Additional mechanisms must be expected at the inter-
face emanating from the proximity of a ferromagnet with gra-
phene layers. Indeed, proximity effects are expected to play a
major role in spin-dependent graphene band structure mod-
ifications. It is now well accepted that such hybridization can lead
to strong modifications of the interfacial spin properties, as
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nanovoltmeters, and a Yokogawa 7651 source connected to the
junction.

In Fig. 2, we first focus on the transport measurements of the
Ni(111)/graphene/Al2O3/Co junctions that incorporate a con-
tinuous 1 nm Al2O3 tunnel barrier (Fig. 2a). The I(V) measure-
ments show the typical tunneling behavior across the Al2O3
tunnel barrier (Fig. 2b), as observed in previous reports5,30,31.
This transport behavior, as well as the measured resistance × area
values (about 10MOhms µm2), validate the high quality of the
ALD-grown tunnel barrier. The top Al2O3/Co layer can thus be
used as a tunnel spin analyzer to probe the spin properties of the
Ni(111)/Gr electrode. Magneto-transport measurements through
the junction reveal a negative MR=−12% (Fig. 2c). While the
negative sign of the MR is expected due to minority spin filter-
ing3, its amplitude is doubled compared to previous studies of
monolayer graphene junctions with polycrystalline Ni electrodes
(−6%) produced using a similar direct CVD process27. It also
presents a five-fold to ten-fold improvement compared to junc-
tions fabricated with graphene transfer processes4,17–19. In pre-
vious experimental studies, it has been demonstrated that
graphene layers grown on a ferromagnetic polycrystalline Ni
electrode by direct CVD are able to induce a spin filtering
effect5,32, even when only a monolayer graphene is formed27.
This spin filtering likely results from the predicted band structure
matching between Ni minority spins and graphene15,33,34, further
demonstrated by the experimentally observed increase of spin
polarization with the number of graphene layers3. This spin fil-
tering effect is however expected to be very sensitive to properties
of the ferromagnetic layer in contact35. In the framework of
analysis introduced by Karpan et al.15, this improvement can be
related to epitaxial alignment between the graphene and Ni(111),
given their closely matched lattice parameters, that results in
strong spin filtering. Comparatively, in the polycrystalline case
the spin polarization is averaged over many different and less
commensurate facets. In this device, with an Al2O3/Co top tunnel
contact, a spin polarization of PTunnel

Ni=Gr ¼ "20% is extracted for the
Ni(111)/Gr interface using Jullière’s formula24,36 and the pre-
viously evaluated PTunnel

Co ¼+32% spin polarization of the top
Al2O3/Co tunnel analyzer interface30,31.

In Figs. 3 and 4, we present transport measurements in a Ni
(111)/Gr/Co junction, where the graphene layer is in direct
contact with both FM without tunneling through the alumina.
Indeed, in this case as described above, the ALD process to grow
the alumina layer is modified to reach the wetting limit. The
resulting alumina film is thus slightly discontinuous allowing
direct Ni/Gr/Co nanocontacts to be defined (Fig. 3a), thereby
adapting to the ultra-low resistance × area product of the Gr
interface. The sample fabrication steps remain otherwise iden-
tical. The measured dI/dV response shows a metallic behavior as

expected for a direct Ni/Gr/Co contact (Fig. 3b). Strikingly, the
magneto-transport measurements reveal a large MR value
reaching +82% (Fig. 4a, b). We note that we have observed
similar spin signals reproducibly. As a first approximation, we can
follow Jullière’s formula to extract an average magnitude of spin
polarization at Gr/FM interfaces of |P|= 54% in absolute value.

Strikingly, this average spin polarization is well above that of
PTunnel
Ni=Gr ¼ "20% extracted by the analysis of the Ni(111)/Gr

interface probed with an Al2O3/Co tunnel spin analyzer. This
cannot be explained by the top Gr/Co interface, since the spin
polarization of Gr/Co has also been found to be jPTunnel

Gr=Co j< 50% in
Co/Al2O3/Gr/Co structures where Co is on top of graphene (not
shown). Thus, for the Ni(111)/Gr/Co device with direct metallic
contact, it is reasonable to deduce that the spin polarization of the
Ni(111)/Gr interface jPDirect

Ni=Grj> 50% # jPTunnel
Ni=Gr j discussed above

as being of about 20% (Fig. 2). This is surprising as the spin
polarization of the Ni/Gr interface would be expected to be
independent of the nature of the top spin analyzer. This high-
lights that the MR of this junction is well beyond what can be
easily deduced by separate measurements of the spin polariza-
tions of each interface (simple Jullière analysis).

Pioneering theoretical studies have highlighted the strong
potential of graphene-based spin valves15,33,34. MR up to 33% was
expected in the optimistic case for Ni/Gr/Ni monolayer graphene
in ref. 15. Large MR values were later predicted for the monolayer
by ref. 34. Interestingly, the >80% MR value falls in the range of
values reported by Yazyev and Pasquarello34 for fcc Co/Gr/Co
(60%), fcc Ni/Gr/Ni (17%), and hcp Co/Gr/Co (86%) junctions
based upon quantum transport (QT) calculations. Still, the results
of MR for Ni-based junctions are consistently lower: at 17% and
33% versus 60% and 86% for Co-based junctions. Hence one
could be surprised that we achieve 82% (which is almost the
maximum predicted for Co) while working with a combination of
a Ni and Co electrode. But more strikingly, the MR was predicted
to drastically increase with the number of layers with up to 1012%
MR for thick graphene multilayers15,33. This pointed to a strong
band structure spin filtering effect of graphene—often referred to
as a K-point filtering—that shifted the interest towards multi-
layers. Extensions to this simple K-point spin filtering picture
used to interpret the results of the quantum transport calculations
of refs. 15,33 have also been discussed (see for instance ref. 37).
Here we focus on the proximity effect related to the monolayer
case, where the band structure filtering effect is expected to be
minimal. Additional mechanisms must be expected at the inter-
face emanating from the proximity of a ferromagnet with gra-
phene layers. Indeed, proximity effects are expected to play a
major role in spin-dependent graphene band structure mod-
ifications. It is now well accepted that such hybridization can lead
to strong modifications of the interfacial spin properties, as
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Figure 6-3 : Magnéto-transport de la jonction Ni(111)/1L-Gr/Co. (a) TMR de 82% pour une tension V=2mV à 
1.4K. (b) TMR en fonction de la tension appliquée. 

 
6.1.2  Modification de la polarisation en spin du graphène par effet de 

proximité 
 
Puisque le transport de spin à travers une MTJ dépend des structures de bandes des matériaux 
qui la compose, et que le modèle de filtrage K décrit dans le chapitre précédent ne peut 
expliquer les polarisations en spin observées, nous commençons par étudier les relations de 
dispersions de notre système en appuyant notre discussion sur des calculs de DFT réalisés par 
nos collaborateurs de l’Université Catholique de Louvain. 
 
Dans un premier temps nous analysons les structures de bandes des interfaces Ni/Gr et Co/Gr. 
Des études pionnières se sont intéressées aux phénomènes d’hybridations dans des 
empilements de graphène avec Ni et Co en analysant des structures de bandes sur la base 
d’un système complètement relaxé selon un minimum d’énergie local [9][10][11]. Or les 
conditions de fabrication de la jonction (notamment la croissance) peuvent induire des 
contraintes dans le système et donner lieu à des configurations d’empilement différentes: par 
exemple, dans le cas d’un couplage faible on pourrait attendre une rotation entre les réseaux 
du graphène et du FM par rapport au cas idéal considérant que les réseaux s’organisent selon 
la configuration de plus basse énergie. Aussi, nous choisissons de considérer d’abord les 
interfaces Ni/Gr et Co/Gr correspondant aux empilements d’énergie minimum (Figure 6-4 a 
et c respectivement) puis on s’intéresse à un autre minimum local pour l’empilement Co/Gr 
que l’on compare à l’autre (Figure 6-4 b). Comme illustré, la distance entre le FM et le 
graphène après relaxation varie en fonction du système considéré. Par conséquent le 
couplage entre les matériaux dépend de la configuration et donne lieu à des structures de 
bandes bien distinctes. Notamment on peut remarquer la modiication de la structure de 
bande du graphène (en particulier du cône de Dirac) pour les trois cas. En effet, les densités 
d’états (DOS) des interfaces sont montrées en Figure 6-4 et, à cause de l’hybridation entre le 
FM et le 2D, on observe une structure différente de l’initiale relation de dispersion linéaire du 
graphène autour du niveau de Fermi. 

HD

initially proposed more generally for organic materials by Bar-
raud et al.35.

The instrumental role of graphene hybridization and its che-
mical interactions with Ni/Co is confirmed here by first-
principles calculations. The spin-dependent properties of the
proximitized graphene interlayer are expected to be strongly
modulated by the Gr–Ferromagnet layer separation/orientation,
but we do not have experimental access to this information.
Pioneering theoretical investigations have treated the epitaxial
stacking of graphene on Co and Ni FM cases, corresponding to
the ground-state and conveniently allowing for small computa-
tional cells. However, depending on the fabrication conditions,
real devices are likely to present more complex interfaces corre-
sponding to local energy minima. To achieve the closest estimate,
we rely on ab-initio calculations of relaxed structures (see Fig. 5)
highlighting how different layer separations can be related to
different stacking configurations and growth conditions. This
demonstrates the necessity of linking experimental conditions
and ab-initio calculations in order to better address our system.
We believe that the fine tuning of these heterostructures toward
larger spin signals will be further guided by fundamental studies
in the spirit of pioneering works by Karpan et al.15,33 and Yazyev
and Pasquarello34. The geometries considered in our calculations
are illustrated in Fig. 5. Two local energy minima have been
considered for the Co(0001)/Gr interface in order to highlight the
modulation of the spin-dependent properties of the junction by
the strength of interaction with Co. The ground-state config-
uration is depicted in Fig. 5c. Another locally stable configuration
corresponding to a rotated graphene plane is represented in
Fig. 5b. We assume the Ni(111)/Gr interface to be in its lowest
energy lattice-matched configuration (see Fig. 5a). Slabs of six
atomic layers of Co and Ni are used to describe the Ni fcc 〈111〉
and Co hcp 〈0001〉 surfaces. The geometries have been obtained
by a full relaxation of the atomic degrees of freedom, the only
constraint being that away from the interface the FM match the
bulk Ni lattice parameters. Hence the optimized interfaces are
locally stable and the computed Ni/graphene and Co/graphene
distances correspond to local equilibrium between long-range and
short-range interactions. The final atomic structures result from
the interplay between long-range van der Waals (vdW) interac-
tions and short-range chemical bonding as accounted for by the
vdW-DF functional of Dion et al.38 with the exchange modified
by J. Klimes et al.39 implemented within the SIESTA code40. Basis
sets of numerical atomic orbitals (double-ζ + polarization) have

been used to expand the wave-functions in all calculations.
Integrations in reciprocal space have been performed by means of
regular k-point grids characterized by a 13.6 Å effective cutoff.
The Ni/Gr interface has already been studied in the literature (see
for instance refs. 41–43) and is presented here as a reference to
establish the impact of proximity with the top Co electrode in the
full spin valve structure.

The computed spin-resolved projected density of states
(PDOS) on carbon atoms for the Ni/Gr and Co/Gr interfaces
(Fig. 6) illustrate the destruction of the Dirac cones of the isolated
graphene sheet due to its interaction with the FM contact. From
the PDOS, we estimate the spin-polarization of the interface as

PGr ¼
ρ"Gr"ρ#Gr
ρ"Grþρ#Gr

, where ρ"#Gr is the spin resolved DOS projected on

graphene. The Ni/Gr epitaxial interface is characterized by a
negative spin-polarization around the Fermi level, in agreement
with experiments. The spin-polarization of the Co/Gr interface
depends on stacking configuration illustrating how different Co/
Gr hybridizations give rise to different density of states on the
graphene layer. When combined into a full Ni/Gr/Co junction,
the computed polarization of the sandwiched graphene plane is
found to be positive for both Co/Gr configurations while its
magnitude is modulated by the type of hybridization
(see Fig. 7a, b). This is a clear manifestation of spin-dependent
band structure modifications of the graphene layer due to the
proximity (a.k.a. hybridization) of the ferromagnetic electrode,
well beyond a simple band structure shift16. The proximity effect
of the FM on graphene’s electronic structure is further illustrated
in Fig. 7c. The projected band structure of the ground-state Ni/
Gr/Co junctions highlights the drastic effect of the hybridization
which appears strongly spin dependent. The computed projec-
tions of the Hamiltonian eigenstates on carbon atoms illustrate
the complex spin-dependent hybridization of the graphene sheet
with the FM. On the one hand, eigenstates reminiscent of the
Dirac cones of pristine graphene, are reported around the K point
for low-energy majority carriers. The interaction with the FM is
responsible for the opening of an energy gap and an overall shift
in energy. On the other hand, no such feature is reported for
minority carriers. Low-energy minority carriers in graphene are
rather strongly hybridized by proximity effect with Ni/Co
eigenstates forming dispersion-less bands around the K point.
This proximity effect is governed by the extent of hybridization
between graphene and the FM. To emphasize the potential for
inducing and modulating graphene’s spin-dependent properties
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N.B : La densité d’états du graphène isolé étant proportionnelle aux énergies de ses électrons, 
elle est également linéaire avec l’énergie. Et on constate la disparition de cette propriété par 
la mise en proximité avec Ni et Co. 
 
On montre également la polarisation en spin des interfaces. L’interface Ni/Gr présente une 
forte polarisation négative là où celle de l’empilement Co/Gr dépend de la configuration 
considérée et il est possible de passer de polarisation positive à négative en fonction de 
l’interaction entre les atomes de cobalt et ceux de graphène. Ce constat est important 
puisqu’on s’aperçoit que pour un empilement identique de deux matériaux, il est possible 
d’obtenir différentes polarisations en spin en fonction de l’orientation/l’interaction de ces 
derniers. 

 
Figure 6-4 : DOS dépendente en spin de l’interface Gr/FM. Géommétrie et densités d’états des interfaces 
(a)(b) Ni/Gr, (c)(d) Co/Gr pour un faible couplage et (e)(f) Co/Gr pour un fort couplage. La DOS des spins 
majoritaires (minoritaire) est représentée en bleue (rouge). La polarisation en spin, lorsqu’elle est positive 
(négative), est représentée en vert (jaune). On remarque dans (a)(b) et (c) que les distances 2D et FM 
dépendent de l’interface étudiée. 

 
On propose maintenant de regarder la structure complète Ni/Gr/Co. On montre les DOS et 
polarisations en spin du 2D en proximité avec les deux FM en Figure 6-5 pour les deux 
configurations étudiées de l’interface Co/Gr. Dans les deux cas la polarisation est positive mais 
son amplitude dépend du couplage entre le cobalt et le graphène ce qui montre le fort impact 
des effets de proximité sur la dépendance en spin des structures de bandes des interfaces, on 
parle alors de spinterfaces [12]. Dans la configuration où le couplage est le plus fort (Figure 
6-5) la polarisation en spin est également plus forte. Puisque nos mesures montrent un signal 
de spin particulièrement élevé on propose de s’attarder sur l’empilement correspondant à 
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using this proximity effect, we show in Fig. 7b the computed
electronic structure of a second Ni/Gr/Co junction characterized
by the same Ni/Gr interface but with a different relative orien-
tation of the hcp 〈0001〉 Co surface. The modification of the Co/
Gr interface significantly impacts the spin-dependent band
structure of the junction and results in a much higher computed
spin polarization. Intuitively it is expected that a weaker inter-
action between the metallic electrodes and the graphene sheet
should lead to smaller perturbations of the graphene band
structure and hence to a preserved band structure spin filtering
allowing larger MR. In contrast, we show here that these band
structure modifications can be in some case dramatically bene-
ficial for the selection of a spin direction and their exploitation
lead to measured strong spin signal. We believe that further more
systematic quantum transport theoretical studies, predictions,

and understanding (as previously done in Karpan et al.15,33 and
more specifically for monolayer in Yazyev and Pasquarello34) will
enable further clarification and exploitation of this phenomenon.

Alongside our experimental observations, this reveals that spin-
dependent band structure modifications of the graphene layer due
to the proximity of ferromagnetic electrodes should not be
neglected in these ultrathin barrier MTJs. Clearly, the graphene
interlayer presents different properties when the interaction with
Co is weakened due to the presence of a tunnel barrier, compared
to when there is a hybridization resulting from intimate contact
with Co. This situation is reminiscent of the case of the 2D insu-
lator h-BN, whose properties have been shown to drastically
change, becoming metallic when it hybridizes with a ferromagnetic
electrode9,44,45. The large MR > 80% measured here in the case of a
monolayer graphene-based MTJ illustrates the strong impact of
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Fig. 6 Spin-dependent band calculations for different electrodes taken independently. In all panels, the density of states (DOS) projected on graphene is
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effects at FM/Gr interfaces. This is in-line with the negative spin polarization measured from Fig. 2 where Ni(111)/graphene is isolated from Co by the
Al2O3 tunnel barrier.

a b c
Ni Co Co

Fig. 5 Geometries of the interfaces considered in calculations. a Lowest energy epitaxial Ni/Gr interface. For the Co/Gr interface, two cases have been
studied. b A rotated Co/Gr interface, exhibiting a weak interaction similar to that expected for the low temperature evaporation of a top Co electrode on
graphene, and c a strong epitaxial interaction. Ab-initio calculated layer separation for the three configurations: a Ni–Gr= 2.2 Å, b Co–Gr= 3 Å, and c
Co–Gr= 2.15 Å.
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using this proximity effect, we show in Fig. 7b the computed
electronic structure of a second Ni/Gr/Co junction characterized
by the same Ni/Gr interface but with a different relative orien-
tation of the hcp 〈0001〉 Co surface. The modification of the Co/
Gr interface significantly impacts the spin-dependent band
structure of the junction and results in a much higher computed
spin polarization. Intuitively it is expected that a weaker inter-
action between the metallic electrodes and the graphene sheet
should lead to smaller perturbations of the graphene band
structure and hence to a preserved band structure spin filtering
allowing larger MR. In contrast, we show here that these band
structure modifications can be in some case dramatically bene-
ficial for the selection of a spin direction and their exploitation
lead to measured strong spin signal. We believe that further more
systematic quantum transport theoretical studies, predictions,

and understanding (as previously done in Karpan et al.15,33 and
more specifically for monolayer in Yazyev and Pasquarello34) will
enable further clarification and exploitation of this phenomenon.

Alongside our experimental observations, this reveals that spin-
dependent band structure modifications of the graphene layer due
to the proximity of ferromagnetic electrodes should not be
neglected in these ultrathin barrier MTJs. Clearly, the graphene
interlayer presents different properties when the interaction with
Co is weakened due to the presence of a tunnel barrier, compared
to when there is a hybridization resulting from intimate contact
with Co. This situation is reminiscent of the case of the 2D insu-
lator h-BN, whose properties have been shown to drastically
change, becoming metallic when it hybridizes with a ferromagnetic
electrode9,44,45. The large MR > 80% measured here in the case of a
monolayer graphene-based MTJ illustrates the strong impact of
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using this proximity effect, we show in Fig. 7b the computed
electronic structure of a second Ni/Gr/Co junction characterized
by the same Ni/Gr interface but with a different relative orien-
tation of the hcp 〈0001〉 Co surface. The modification of the Co/
Gr interface significantly impacts the spin-dependent band
structure of the junction and results in a much higher computed
spin polarization. Intuitively it is expected that a weaker inter-
action between the metallic electrodes and the graphene sheet
should lead to smaller perturbations of the graphene band
structure and hence to a preserved band structure spin filtering
allowing larger MR. In contrast, we show here that these band
structure modifications can be in some case dramatically bene-
ficial for the selection of a spin direction and their exploitation
lead to measured strong spin signal. We believe that further more
systematic quantum transport theoretical studies, predictions,

and understanding (as previously done in Karpan et al.15,33 and
more specifically for monolayer in Yazyev and Pasquarello34) will
enable further clarification and exploitation of this phenomenon.

Alongside our experimental observations, this reveals that spin-
dependent band structure modifications of the graphene layer due
to the proximity of ferromagnetic electrodes should not be
neglected in these ultrathin barrier MTJs. Clearly, the graphene
interlayer presents different properties when the interaction with
Co is weakened due to the presence of a tunnel barrier, compared
to when there is a hybridization resulting from intimate contact
with Co. This situation is reminiscent of the case of the 2D insu-
lator h-BN, whose properties have been shown to drastically
change, becoming metallic when it hybridizes with a ferromagnetic
electrode9,44,45. The large MR > 80% measured here in the case of a
monolayer graphene-based MTJ illustrates the strong impact of
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using this proximity effect, we show in Fig. 7b the computed
electronic structure of a second Ni/Gr/Co junction characterized
by the same Ni/Gr interface but with a different relative orien-
tation of the hcp 〈0001〉 Co surface. The modification of the Co/
Gr interface significantly impacts the spin-dependent band
structure of the junction and results in a much higher computed
spin polarization. Intuitively it is expected that a weaker inter-
action between the metallic electrodes and the graphene sheet
should lead to smaller perturbations of the graphene band
structure and hence to a preserved band structure spin filtering
allowing larger MR. In contrast, we show here that these band
structure modifications can be in some case dramatically bene-
ficial for the selection of a spin direction and their exploitation
lead to measured strong spin signal. We believe that further more
systematic quantum transport theoretical studies, predictions,

and understanding (as previously done in Karpan et al.15,33 and
more specifically for monolayer in Yazyev and Pasquarello34) will
enable further clarification and exploitation of this phenomenon.

Alongside our experimental observations, this reveals that spin-
dependent band structure modifications of the graphene layer due
to the proximity of ferromagnetic electrodes should not be
neglected in these ultrathin barrier MTJs. Clearly, the graphene
interlayer presents different properties when the interaction with
Co is weakened due to the presence of a tunnel barrier, compared
to when there is a hybridization resulting from intimate contact
with Co. This situation is reminiscent of the case of the 2D insu-
lator h-BN, whose properties have been shown to drastically
change, becoming metallic when it hybridizes with a ferromagnetic
electrode9,44,45. The large MR > 80% measured here in the case of a
monolayer graphene-based MTJ illustrates the strong impact of
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l’interface Co/Gr montrant la polarisation la plus importante. Les relations de dispersions 
correspondantes pour les deux directions de spin de ce même empilement sont montrées en 
Figure 6-5 c et d. Dans le cas des spins majoritaires (spins ups), on peut distinguer des 
ressemblances avec le cône de Dirac du graphène isolé au point K où un gap a été ouvert par 
la proximité avec les FMs. En revanche la structure de bande des spins minoritaires est 
strictement différentes de celle du graphène usuel et des bandes plates (états fortement 
localisés) émergent suite à un couplage fort entre les matériaux. 
 

 
Figure 6-5 : Calculs de bandes de vannes de spin FM/Gr/FM. DOS et polarisation en spin des empilements 
Ni/Gr/Co pour une interaction Gr/Co (a) faible et (b) forte. Dans les deux cas la polarisation en spin est positive. 
Elle est néanmoins supérieure pour un fort couplage Gr/Co. (c)(d) La structure de bande des spin ups et downs 
respectivement de Ni/Gr/Co pour une forte interaction Gr/Co. La structure de bande linéaire du graphène est 
totalement modifiée. Pour les spins ups, un gap s’est ouvert au centre du cône de Dirac. Pour les spins downs 
le cône de Dirac a totalement disparu.  

 
En résumé, ce phénomène d’hybridation entre les structures de bande du graphène et des 
FMs par effet de proximité permet la modulation des propriétés du graphène. Notre étude 
montre qu’en fonction du couplage entre le 2D et le FM, il est possible de faire varier la 
polarisation en spin de l’interface FM/2D en amplitude et en signe. La riche variété des 
matériaux 2D et le nombre infini de possibilité de couplages avec les FMs permettraient une 
grande modulation sur les interfaces des MTJs et donc sur les signaux de spin. Cette étude 
démontre que les effets de proximité nous donnent un levier supplémentaire pour modifier 
les structures de bandes de ces matériaux pour optimiser le transport de spin [13].  
 
 

6.2 Polarisation en spin du graphène par effet de proximité 
avec un FM isolant 

 
Les différents travaux montrés jusqu’à maintenant montrent comment les matériaux 2D à 
l’interface avec des FMs peuvent être utilisés comme filtres en spins (Figure 6-6 a et b). 
Comme montré en Figure 6-6 c, on peut envisager d’utiliser les 2Ds directement comme 
électrodes polarisées en spin. En effet, on vient de voir qu’il était possible d’induire une 
polarisation en spin à l’interface FM/Gr par hybridation avec le FM adjacent. Il semble donc 
possible de modifier les propriétés spintroniques du graphène par effet de proximité et des 
travaux pionniers ont montré qu’il était notamment possible d’induire du magnétisme dans 
ce dernier [3][4][5][6][7]. L’étude développée maintenant, propose alors d’intégrer le 
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hybridization with ferromagnetic electrodes on the extracted spin
polarization. For comparison, previous reports of 2D-MTJs with
monolayer graphene showed at best MR= 3.4%4,17–19, indicating a
very large increase of spin signal output with our direct CVD
approach to form epitaxial Gr/FM interfaces. While in our
experiments the Co is polycrystalline and the spin polarization is
averaged over many facets, we expect even higher TMR spin sig-
nals to be obtained if ideal situations like the ones depicted in
theoretical studies such as ref. 34 can be reproduced. Graphene

potential as a spin-filtering interface thus appears very promising,
and well beyond initial predictions15. Interestingly, beyond our
results, we note that many parameters remain uncharted territory
in these 2D-MTJs systems. In particular we believe that increased
performances and novel functionalities should arise from the study
of spin-polarized transport dependence with some of the system
parameters, such as the underlying FM crystallography and the
related epitaxy/rotation of the graphene layer, the graphene layers
stacking sequence and their integration in heterostructures with
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graphène directement comme électrode polarisée en spin par effet de proximité avec un FM 
isolant dans une MTJ, là où il a toujours été utilisé à l’interface d’électrode polarisée dans les 
vannes de spin. Il serait alors possible de profiter des propriétés exceptionnelles de transport 
de celui-ci tout en l’utilisant comme source en spin. Pour décorréler le transport du graphène 
et du FM en proximité, on choisit d’utiliser un FM isolant (FMI). Bien que le système FMI/Gr 
est théoriquement prévu comme étant efficace pour l’injection de spin, il reste à le montrer 
expérimentalement dans une MTJ. 
 

 
Figure 6-6 : Différents types de vannes de spin à base de matériaux 2D fabriqués au cours de cette thèse. 
Dans cette section nous nous intéressons à la structure où le matériau 2D vise à être utilisé directement 
comme électrode polarisée en spin par effet de proximité avec un FM isolant, soit la structure (FM 
Isolant/)2D/Barrière/FM. 
 

6.2.1 Magnéto-transport de la jonction LCoMO/Gr/Oxyde/Co 
 
On commence alors à étudier le système LCoMo/1L-Gr/Oxyde/Co. Dans cette structure, le 
graphène est en proximité du FM isolant La2Co1-xMn1+ xO6 (x~0.23) de 30 nm d’épaisseur 
(LCoMO). Celui-ci est obtenu par pulvérisation sur un substrat isolant de LSAT (Lanthanum 
aluminate - Strontium Aluminium Tantalate) par nos collaborateurs de l’ICMAB en Espagne 
[14]. Pour fabriquer ce type de dispositif, on transfert du graphène CVD sur le FMI par la 
méthode décrite dans le Chapitre 4 (Section 4.4.1) et on définit les MTJs similairement à la 
méthode de la «lithographie grande surface» réalisée dans le cadre du procédé C de 
fabrication (Section 4.5.2). 
 
Le LCoMO est un FMI à aimantation planaire comme celle de l’électrode supérieure de cobalt. 
Ainsi, induire une polarisation en spin dans le graphène via ce FMI le ferait agir comme 
électrode inférieure, et on s’attendrait à des signaux de TMR que l’on obtient habituellement 
avec deux FMs classiques comme montré dans les études précédentes. Pour optimiser nos 
chances d’arriver à ce résultat, on propose des jonctions avec deux types de barrières tunnels : 
certaines avec une barrière de 3 nm de MgO obtenue par ALD et d’autres avec une barrière 
d’1 nm de Al2O3 obtenue par pulvérisation. On applique un courant entre le graphène et 
l’électrode supérieure des jonctions et on montre le signal typique de magnéto-transport d’un 
dispositif constitué de MgO en Figure 6-7 a. Un fort signal négatif de magnétorésistance est 
observable, c’est-à-dire que la résistance diminue lorsque l’on augmente le champ 
magnétique en valeur absolue. Cet effet n’est pas attendu pour du graphène isolé. De plus, le 
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courant ne passe pas à travers ou dans le plan du LCoMO puisque c’est un isolant. Par 
conséquent la contribution individuelle des matériaux au transport ne permet pas d’expliquer 
la tendance globale observée dans les R(H), suggérant l’émergence d’effets de proximité entre 
le graphène et le FM. 

 
Figure 6-7 : Magnéto-transport, mesure d’aimantation et simulation d’une jonction [LCoMO/Gr]/MgO/Co. 
(a) Courbe de MR en fonction du champ magnétique. Un comportement magnéto-résistif global est observé 
ainsi qu’une hystérèse. Enacdré : Schéma de la jonction. (b) Mesure de l’aimantation du LCoMO en fonction 
d’un champ magnétique dans le plan de +2T à -2T à 10K. Encadré haut : même mesure de -5.5T à 5.5T. On voit 
que l’aimantation du LCoMO ne s’aligne pas complètement avec le champ magnétique même jusqu’à la valeur 
maximale explorée. Encadré bas : modélisation du magnéto-transport de la jocntion FMI/Gr/oxyde/FMI à l’aide 
des mesures SQUID. 

Pour corréler l’aspect général des courbes de magnéto-transport avec la modification de la 
structure de bande du graphène et pour ensuite en modéliser les effets, on étudie 
l’aimantation d’un film de LCoMO utilisé pour les dispositifs en fonction du champ 
magnétique. On réalise alors des mesures de SQUID avec un champ magnétique dans le plan 
et on montre le résultat en Figure 6-7 b. Au-delà de son champ coercitif, l’aimantation du 
LCoMO s’aligne progressivement selon la direction du champ magnétique appliqué, sans 
jamais être saturée y compris jusqu’à 5T (Figure 6-7 b encadré haut). En effet, le signal de la 
MTJ dépend de l’orientation relative des aimantations des FMs et puisque dans nos systèmes 
l’électrode supérieure de Co est complètement alignée selon l’axe du champ magnétique 
extérieur, l’alignement progressif du LCoMO selon cette même direction induit une variation 
continue de la résistance totale de la jonction (à la manière d’un senseur). Nous pouvons alors 
modéliser le comportement général magnéto-résistif des jonctions (Figure 6-7 b encadré bas) 
que nous discutons plus loin dans ce chapitre. La dépendance de la résistance de la jonction 
en fonction de l’orientation relative des aimantations du Co et du FMI  suggère que le 
graphène joue le rôle d’électrode polarisée en spin et donc que sa structure de bande a été 
modifiée par effet de proximité avec le FMI. 
 
On remarque un comportement hystérétique entre -1T et +1T : les courbes ne se superposent 
pas à l’aller et au retour. Pour mettre en avant ce phénomène, on soustrait la partie non-
hystérétique précédemment identifiée du signal, et on obtient les courbes montrées en Figure 
6-8. Les résultats sont montrés pour 3 dispositifs dont la barrière est MgO (échantillons A, B 
et C) et 1 dispositif à base de Al2O3 (échantillon D). Les courbes résultantes sont celles 
attendues dans le cas d’un signal de TMR classique. Or dans nos systèmes, une seule électrode 
est FM (cobalt) et ces signaux confirment la présence d’une deuxième électrode polarisée en 
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spin dont le champ coercitif se situe autour de 1T et se traduit par un saut dans la TMR. Le 
graphène agit en électrode polarisée en spin avec un champ de retournement correspondant 
à celui du FMI isolant sous-jacent (environ 1T). Les signaux sont alors associés à l’apparition 
d’une polarisation en spin dans le graphène par effets de proximité avec le FMI. Il est 
maintenant possible d’extraire une valeur de cette polarisation en spin en utilisant le modèle 
de Jullière. Nos analyseurs de spins oxyde /Co nous permettent d’en faire la déduction en 
utilisant les valeurs de TMR extraites des courbes. Des travaux antérieurs [15][16] nous 
permettent d’estimer la polarisation de nos analyseurs en spin 𝑃,-,*.)/0% ≤ 32%  et en 
utilisant le signal le plus fort identifié (𝑇𝑀𝑅 = 0.48%), on en déduit la polarisation en spin de 
l’électrode graphène en proximité avec LCoMO |𝑃$%	1%'2| ≥ 0.8%. Les signaux les plus forts 
sont observés dans le cas de barrières tunnel à base de MgO déposées par ALD et l’échantillon 
constitué d’une barrière d’Al2O3 déposée par pulvérisation montre un signal environ 10 fois 
plus faible que les autres dispositifs. Outre la différence de matériaux utilisé qui pourrait 
affecter l’amplitude du signal, ce résultat peut être dû à la différence de technique utilisée 
pour le dépôt de l’oxyde. En effet, on sait de travaux précédents, que l’ALD est un procédé 
moins invasif que la pulvérisation et donne lieu à des barrières de qualité tout en préservant 
l’interface sur laquelle le dépôt est réalisé [17][18].  
 

 
Figure 6-8 : 𝜟𝑹 la variation de la résistance de jonctions [LCoMO/Gr]/Oxyde/Co. Signal de TMR de MTJs de  
(a)(b)(c) [LCoMO/Gr]/MgO-ALD/Co et de (d) [LCoMO/Gr]/Al2O3-pulvérisé/Co. Les sauts dans le signal sont 
caractéristiques d’un effet de TMR et sont associés au retournement de l’électrode de Co et du graphène 
polarisé dont le champ de retournement correspond à celui du FMI sous-jacent. 

 
 

6.2.2 Modélisation du magnéto-transport d’une électrode de graphène 
polarisée en spin dans une MTJ 

 
On propose maintenant de discuter l’origine de la polarisation en spin induite dans le 
graphène que nous attribuons aux effets de proximité avec le FMI sous-jacent. Un des moyens 
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d’engendrer une polarisation en spin dans le graphène est d’induire une interaction d’échange 
par un FM, ce qui a pour résultat de lever la dégénérescence des états du 2D [19]. Cette 
interaction a pour conséquence de séparer le cône de Dirac du graphène en deux cônes 
distincts, chacun correspondant à une direction de spin et décalés d’une énergie ∆E↑↓ dont 
l’amplitude dépend de l’énergie d’échange induite dans le 2D (Figure 6-9 a). Pour avoir une 
image de ce phénomène dans le cas de l’interaction FMI/Gr, on considère le graphène comme 
un puit quantique d’épaisseur atomique (Figure 6-9 b). Quand ce puit quantique 2D est mis 
en proximité avec un FMI, la dégénérescence de ses niveaux est levée pour les directions de 
spin up et down. En effet, les états définis dans le graphène font face à une barrière tunnel (le 
FMI) dont la hauteur dépend de la direction de spin. Puisque l’énergie des états dans le puit 
quantique dépend de la hauteur de la barrière qui dépend de la direction du spin, alors les 
états dans le puit dépendent également du spin. Ce phénomène transmet l’interaction 
d’échange propre au FMI vers le puit 2D. La Figure 6-9 b illustre ce principe en assumant que 
l’effet est homogène sur toute l’épaisseur atomique du graphène.  
 

 
Figure 6-9 : Polarisation en spin induite dans le graphène par effet de proximité avec un FMI. (a) Schéma de la 
structure du graphène (gauche) isolé et (droite) polarisé en spin par interaction d’échange avec un FMI : le 
cône de Dirac se sépare en deux cônes de directions de spin opposées.  (b) Illustration de la séparation des 
états de spin up et down dans le puit quantique formé par le graphène entre un FM et une barrière tunnel. 

 
On propose maintenant de faire le lien entre la polarisation induite dans le graphène et l’écart 
d’énergie ∆𝐸↑↓ des cônes de Dirac des spins up et down dû à l’interaction d’échange induite 
par le FMI. Pour cela on démarre avec l’expression classique de la polarisation en spin : 
 

𝑃$%	1%'2 =
𝐷↑7𝐸58 − 𝐷↓7𝐸58
𝐷↑7𝐸58 + 𝐷↓7𝐸58
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Avec 𝐷67𝐸58  la densité d’état de spin 𝜎(↑, ↓)  du graphène. On a 𝐷67𝐸58 =
7!

8(ℏ;")#
  avec 

𝐸↑,↓ = 𝐸5 ±
∆7
?

 (soit l’énergie du graphène isolé que l’on décale de ∆7
?

 à cause de l’échange) où 

𝐸5 = ℏ𝑣5√𝜋𝑛 et 𝑛 la densité de porteurs dans le graphène. On en déduit que 𝑃$%	1%'2 =
7↑@7↓

7↑A7↓
  

et donc que la polarisation en spin du graphène est directement proportionnelle au décalage 
∆𝐸↑↓ par la relation : 
 

𝑃$%	1%'2 =
∆𝐸
2𝐸5

=
∆𝐸

2ℏ𝑣5√𝜋𝑛
 

 
 
Pour mieux comprendre le lien entre nos mesures et les effets de proximité mis en jeu, on fait 
le lien entre l’énergie d’échange induite dans le graphène et la TMR que l’on mesure 
expérimentalement. En utilisant le modèle de Jullière et la relation que nous venons d’obtenir, 
on a : 
 

𝑇𝑀𝑅 =
2∆𝐸𝑃%/5

2𝐸5 − ∆𝐸𝑃%/5
 

 
On voit que le signal de TMR dépend directement de l’échange émergent des effets de 
proximité et nous allons voir comment utiliser ce lien pour comprendre et interpréter les 
données obtenues sur ces systèmes. 
 
On a établi un lien entre la polarisation en spin induite dans le graphène et l’interaction 
d’échange : 𝑃$%	1%'2 =

∆7
?ℏ;"√8-

. Par conséquent on peut en déduire une interaction d’échange 

∆𝐸 d’au minimum 4 meV dans nos systèmes. Puisque celle-ci dépend de l’aimantation du FMI, 
il est intéressant de remarquer que dans le cas du système LCoMO/Gr/Oxyde/Co, au champ 
de retournement elle a une amplitude de 23% inférieure à sa valeur à 5T. Or la mesure de la 
polarisation et la déduction de la valeur de l’échange en spin se font à cette valeur réduite. 
Par conséquent l’échange serait supérieur à la valeur extraite, soit 15 meV pour des valeurs 
de champs à 5T.  
 
Ce modèle est maintenant étayé par des calculs ab-initio de DFT réalisés par nos 
collaborateurs de Spintec à Grenoble. Les calculs de la structure de bande du graphène en 
proximité avec LCoMO montrent une interaction d’échange induite dans le graphène levant 
la dégénérescence du cône de Dirac de plus de 15meV que l’on montre en Figure 6-10 b.  
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Figure 6-10 : Structure électronique de l’interface LCoMO/Gr obtenue par calculs ab initio. (a) Vue de côté et 
de dessus de l’empilement LCoMO/Gr. Les atomes de carbone, lanthane, cobalt, manganese et oxygène sont 
représentés en marron, vert, bleu, violet et rouge respectivement. (b) Structure de bande résolue en spin du 
graphène (points noir et rouges) sur LCoMO. (c) Illustration de la séparation du cône de Dirac en deux cônes 
distincts en énergie de direction de spin opposées. Les traits pointillés représentent le niveau de Fermi 𝐸& tel 
qu’attendu dans le système et des positions en énergie correspondant à des polarisations en spin parfaites. 

 
 

6.2.3 Vers le contrôle de la polarisation en spin par une grille 
 
La position du niveau de Fermi va avoir un fort impact sur la polarisation en spin (Figure 6-9 a 
et Figure 6-10 b). En particulier, si le niveau de Fermi est aligné avec le point de Dirac d’un 
cône d’une des deux directions de spin, la densité d’états de spin de même direction tend vers 
0 et le graphène est complètement polarisé selon l’autre direction de spin. Il est 
expérimentalement possible de faire varier le niveau de Fermi de la sorte en appliquant une 
tension de grille sur le graphène. Cette possibilité, qui est illustrée en Figure 6-11, permettrait 
d’explorer de larges polarisations en spin et reste à ce jour à être expérimentalement mise en 
place. Pour faire varier le niveau de Fermi du graphène, on peut appliquer une tension entre 
le graphène et un métal séparé par le 2D d’une fine couche isolante. L’effet capacitif lié à la 
charge du système va entraîner une variation du potentiel au sein du graphène ce qui va avoir 
pour conséquence de déplacer son niveau de  Fermi. 
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Figure 6-11 : Variation de la TMR et de la polarisation en spin du graphène en proximité avec un FMI en 
fonction d’une tension de grille. (a) TMR(V) et polarisation en spin (V) pour plusieurs valeurs d’énergie 
d’échange. Les courbes rouges (resp. bleues) appelées n-doped (resp. p-doped) correspondent à une 
augmentation (resp. diminution) de l’énergie de Fermi par application d’une tension de grille. Le maximum de 
la TMR correspondant au maximum (en valeur absolue) de la polarisation en spin, est atteint lorsque le niveau 
de Fermi est aligné avec un des deux cônes de Dirac. (b) Illustration de la jonction étudiée à base de graphène 
polarisé en spin par effet de proximité avec le LCoMO. 

 
Expérimentalement, placer le niveau de Fermi au niveau d’un point de Dirac ne correspond 
pas exactement à sonder les états à ce point mais plutôt autour. En effet, d’éventuels défauts 
ou couplages avec des phonons dans le 2D, engendrent une fluctuation des charges qui va 
avoir tendance à élargir la gamme d’états sondés en énergie. Le modèle que l’on développe 
et que l’on trace en Figure 6-11 prend en compte une fluctuation de charge de 10meV en 
accord avec des mesures établies expérimentalement [20]. Dans ce cas, pour une interaction 
d’échange de 50meV, on pourrait atteindre des polarisations en spin dépassant 60% 
correspondant à des TMR au-delà de 100%. Pour un échange de 150meV on attendrait environ 
85% de polarisation en spin et une TMR dépassant 500% comparable aux résultats obtenus 
avec des barrières tunnel MgO cristallines utilisées dans l’industrie. 
 
On note aussi que d’autres travaux théoriques prévoient l’apparition d’un gap dans la 
structure de bande du graphène suite à l’hybridation avec un FMI [21]. Cette situation 
permettrait de s’approcher du cas idéal de 𝑃$%	1%'2 = 100%, puisque lorsque le niveau de 
Fermi se trouve dans le gap d’une des directions de spin, la densité d’état correspondant à 
cette même direction de spin sera nulle. 
 
 
Résumé : 
Dans ce chapitre nous avons vu comment il était possible d’induire une polarisation en spin 
dans du graphène par effet de proximité avec des FMs. Dans le cas de FMs conducteurs, le 
graphène peut agir comme un excellent filtre en spin. Il est possible de filtrer des spins up ou 
down en fonction du couplage entre les deux matériaux. Ce phénomène est associé à 
l’hybridation de la structure de bande du graphène avec le FM. Ces résultats témoignent des 
diverses possibilités offertes par le graphène dans le contrôle des courants de spin puisque les 
effets de proximité permettent virtuellement une infinité de combinaisons/interactions 
différentes avec l’environnement du 2D. 
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Puisqu’il est possible d’induire une polarisation en spin dans le graphène via ces hybridations, 
nous avons ensuite mis le graphène en contact avec un FM isolant afin de l’utiliser comme 
électrode polarisée en spin dans une MTJ. Dans cette configuration nous obtenons des signaux 
de spin d’une MTJ classique. Les TMR observées sont associées à la polarisation en spin du 
graphène induite par effet de proximité qui le font agir comme une source en spin. L’énergie 
d’échange créée par le FM dans le graphène lève la dégénérescence en spin de ses états et lui 
donne une polarisation en spin. À travers un modèle que nous avons développé, nous 
proposons d’extraire la valeur de cette énergie d’échange par la mesure des signaux de spin. 
Nous avons vu que la polarisation en spin du graphène dépend de la position de son niveau 
de Fermi en montrant qu’il peut se comporter comme une source en spin quasi-parfaite. Pour 
montrer cet effet expérimentalement il faudrait développer une architecture incluant une 
grille, et ces travaux sont actuellement en cours dans le laboratoire. 
 
Les études présentées dans ce chapitre montrent qu’au-delà des qualités intrinsèques des 
matériaux 2D pour la spintronique, il est possible d’en adapter les propriétés par des 
hybridations de leur structure de bande via des effets de proximité. 
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Chapitre 7 : Vers des hétérostructures de van der Waals 
grandes surfaces pour le contrôle des structures de 
bandes 
 
On a vu qu’on pouvait utiliser les 2Ds comme électrode inférieure et comme barrière 
fonctionnelle. En effet, les Chapitres 5 et 6 montrent que les matériaux 2Ds peuvent jouer le 
rôle de filtres en spin modulables de par leurs structures de bandes très particulières. On peut 
ainsi imaginer le potentiel que l’ingénierie de ces structures de bandes offrirait pour le 
contrôle du transport de charge et de spin si l’on pouvait les combiner en hétérostructures de 
van der Waals complexe. Cependant ceci reste encore un challenge si l’on s’appuie sur les 
techniques d’obtention classiques (exfoliation, CVD…). L’objectif de ce dernier chapitre est 
d’adresser cette problématique en s’appuyant sur une nouvelle technique dans l’univers des 
2Ds : l’ablation laser pulsée (PLD).  
 
La famille des TMDs offre une grande variété de matériaux 2Ds aux propriétés électroniques 
variées avec, notamment, un large panel de gap semi-conducteurs. Par conséquent, 
l’empilement de tels matériaux est une opportunité de mettre en œuvre des dispositifs 
ultrafins aux propriétés modulables. Au-delà de l’étude des propriétés de telles structures, 
l’obtention d’hétérostructures de van der Waals, est un sujet de recherche actif. La technique 
du pick-up est très utilisée pour cela [1]. Cette méthode consiste à transférer un matériau 2D 
exfolié d’un substrat vers un échantillon d’intérêt grâce à l’utilisation d’un polymère dont la 
position est contrôlée par des moteurs (plus de détails sont donnés dans l’Annexe B de ce 
chapitre). La fabrication d’hétérostructures par pick-up requièrent un temps de fabrication 
important puisque les couches sont isolées, repérées puis transférées une à une de manière 
ex-situ, ce qui n’est pas optimal pour l’obtention d’interface de haute qualité. De plus, les 
dimensions des structures obtenues par cette méthode sont limitées. La technique de CVD 
développée avec succès pour certains 2Ds permet, dans certains cas, leur croissance sur de 
grandes échelles mais s’avère, pour l’instant plus difficile à utiliser pour créer des 
hétérostructures. De récentes études montrent des premiers résultats encourageants sur la 
croissance de matériaux 2Ds in-situ par MBE et PLD [3][4][5][6][7][8][9]. Ces résultats 
permettant d’envisager l’obtention systématique d’empilements in-situ grandes échelles. 
Dans ce chapitre, nous partageons d’abord nos résultats obtenus sur la croissance du TMD 
WS2 jusqu’à sa monocouche par PLD et son intégration dans une jonction tunnel. Puis nous 
verrons qu’avec cette même technique nous pouvons obtenir des hétérostructures et nous 
prenons l’exemple de WS2/WSe2/WS2. Cette hétérostructure est ensuite intégrée dans une 
jonction tunnel de type puit quantique et nous interprétons les résultats de transport à la 
lumière de calculs ab-initio. 
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7.1 Croissance de WS2 par PLD 
 
 
Les travaux décrits dans cette section portent sur l’obtention de films de WS2 sur différents 
substrats afin de pouvoir étendre le protocole à la fabrication d’hétérostructures in-situ. On 
s’intéresse d’abord à la croissance du TMD sur le substrat STO (isolant) par PLD. Le substrat 
est placé au-dessus d’une cible de WS2 dans une chambre sous ultra-vide (10-8 mbar). Un gaz 
d’argon est envoyé dans la chambre, ce qui va permettre de réguler les conditions de dépôt. 
Un laser Nd :YAG de fréquence triplée (355 nm) va venir ablater une cible de WS2 avec une 
énergie de 80 mJ par pulses de 7 ns et de fréquence 2.5 Hz. L’ablation forme une plume à la 
surface de la cible permettant aux particules de s’en détacher et de se déposer en surface du 
substrat. On réalise différents essais en faisant varier la température du substrat et la pression 
d’Ar de l’enceinte de dépôt pendant la croissance. Comme montré en Figure 7-1 b, on 
n’observe pas de signature Raman de WS2 sur des échantillons dont la croissance a été réalisée 
à des pressions de 10-5 et 10-3mBar pour les deux températures 400°C et 650°C. Dans ces 
conditions de pression, la plume de vapeur émanent de la cible est trop dense et énergétique 
à la surface de l’échantillon et ne permet pas une croissance organisée du WS2. En revanche, 
une pression de 10-1mBar permet une croissance de celui-ci à 400°C, 500°C et 650°C. Une 
étude plus fine de la structure du WS2 est réalisée par XPS (Figure 7-2). On se concentre sur 
les énergies de cœur des couches sp du soufre (entre 158 et 167 eV) et les couches 4f du 
tungstène (entre 28 et 41 eV). Les contributions des états S2- des atomes de soufre sont 
observés à 162 eV (S 2p3/2) et 163.2 eV (S 2p1/2) avec un écart typique en énergie de 1.2 eV. 
Dans le cas des échantillons dont la croissance a été réalisée de 400 à 550°C, on observe 
également des états W4+ à 32.4 eV (4f7/2) et 34.6eV (4f5/2). Ces caractéristiques correspondent 
à la signature de la phase cristalline semi-conductrice 2H du WS2 [7]. En revanche, pour la 
croissance à 650 degrés, ces mêmes pics se décalent à 31 et 33.2 eV respectivement, 
caractéristique de la phase métallique 1T du WS2 [10]. On a alors démontré qu’en utilisant la 
PLD, il était possible de faire croître les phases 1T et 2H de WS2 en fonction des paramètres 
de dépôt. 
 

 
Figure 7-1 : Croissance de WS2 par PLD. (a) Schéma de la croissance. (b) Condition de température et pression 
d’argon pour obtenir du WS2. 
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been previously illustrated, for instance, in the case of graphene
and 2D insulator h-BN, where going from exfoliated flakes to
wafer-scale monolayers28−30 allowed large-scale device inte-
gration. Following these early successes, most current efforts
for the growth of 2D semiconductors are focused on chemical
vapor deposition (CVD) processes,31,32 while pioneer studies
have highlighted the strong potential of alternative approaches
like molecular beam epitaxy (MBE)33−35 and pulsed-laser
deposition (PLD).36−38

In this study, we present the fabrication and integration of
large-scale WS2 layers, demonstrating the pertinence of PLD
growth for the investigation of 2D semiconductor platforms.
PLD is a convenient method to grow wafer-scale stoichio-
metric materials,39−43 and we have identified protocols leading
to WS2 growth (Figures 1 and 2). We achieve wafer-scale
homogeneous layers on different substrates, down to the
monolayer, as demonstrated by Raman spectroscopy (Figure
3). We underline the benefit of this large-scale approach for
spintronics applications, showing preservation of the Ni
interface (Figure 4) and first integration of the PLD-grown
WS2 layer in a vertical device heterostructure, where it behaves
as a tunnel barrier (Figure 5). With PLD being a particularly
versatile technique, it is expected that this study will open the
way to the growth of many 2D compounds among TMDC
families, with access to virtually any simple or alloyed TMDC
as well as layered heterostructures, and to the exploration of
their integration in functional devices.

■ RESULTS AND DISCUSSION
In Figure 1a, a sketch of the PLD process is depicted. We use a
homemade PLD setup based on a Nd:YAG laser with a tripled
frequency (355 nm) and a UHV chamber with a base pressure
of 1 × 10−8 mbar.39−43 We attempt growth with a high-purity
Ar gas pressure in the 10−5−10−1 mbar range during
processing. We make use of a commercial stoichiometric
target of WS2 (Neyco) shot with 80 mJ laser power pulses (2.5
Hz repetition frequency) for 1 min. The target is preablated
before deposition in an Ar atmosphere. The distance between
the target and substrate is fixed to a large value of 70 mm to
mitigate the kinetics and growth rate, looking for good
crystallization conditions.44,45 Several growth temperatures are
explored in the 400−650 °C range. After growth, the sample is
cooled for 1 h in an Ar atmosphere.

The first set of WS2 layers are grown on common insulating
crystalline substrates, such as SrTiO3 (STO) and sapphire,
using the PLD process described above. To investigate the
structural properties of the resulting WS2 layer, we perform
Raman spectroscopy experiments with a 514 nm laser. Indeed,
WS2 presents a typical Raman signature (see below), and this
first analysis by Raman spectroscopy allows us to already figure
out which growth conditions are required for the crystallization
of WS2 layers.

46 As detailed in Figure 1b, we do not observe
typical Raman signatures of WS2 for the lower 10−5 and 10−3

mbar Ar pressures and for both 400 and 650 °C growth
temperatures. In these laser ablation conditions, the vapor
plume at the surface of the substrate is probably too dense and
too energetic to allow ordered WS2 growth.

44,45 At a higher Ar
pressure of 10−1 mbar, with increased confinement of the
vapor plume and slowed growth kinetics, the crystallization
leads to well-defined WS2 films, as checked by X-ray
photoelectron spectroscopy (XPS) and Raman spectroscopy
(see below). Following Loh et al.,36 to identify the chemical
nature of the WS2 layers, we perform specific XPS measure-
ments (Figure 2). These are carried out using a Mg source and
based on spectra with a 30 eV pass energy. We focus on the
energy core levels of S 2p (from 158 to 167 eV) and W 4f
(from 28 to 41 eV). Contributions of the S2− states of S atoms
in WS2 can be observed at 162 eV (S 2p3/2) and 163.2 eV (S
2p1/2) with a typical energy splitting of 1.2 eV. For 400−550
°C growths, we also observe W4+ states, for which
contributions are located at 32.4 eV (4f7/2) and 34.6 eV
(4f5/2): these energies are the signature of crystalline 2H-WS2
in a hexagonal semiconductor phase.36 We note that no
oxidation of the WS2 film is observed, with an extracted W/S
ratio of 0.5. This is further confirmed by the Raman analyses
(see below). For 650 °C growth, the doublet peak is shifted at
31 and 33.2 eV, corresponding to the appearance of the 1T
phase. We base our interpretation of the XPS spectra on
reference studies36,47 to attribute the evolution of the phase
toward 1T. These first experiments confirm the possibility of
deriving WS2 by tuning the PLD process to slower kinetics (a
large target−substrate distance and a high background Ar
pressure), with a crystallographic phase controlled by the
substrate temperature. In the following, we will focus on the
2H-WS2 semiconducting phase.
In Figure 3, we focus on the thickness of the resulting layer

and the homogeneity of coverage. We demonstrate the

Figure 1. (a) Schematic view of the PLD process for WS2 growth. We work under 10−5−10−1 mbar of Ar pressure. The WS2 target is preablated
and the substrate preheated to reach the growth temperature (400−650 °C). Growth is carried using a 355 nm Nd:YAG laser at 2.5 Hz pulse
frequency and a nominal power of 80 mJ/pulse. After growth, the resulting sample is cooled in Ar before being unloaded from the PLD chamber.
(b) Explored growth conditions (Ar pressure and substrate temperature), pinpointing the key role of high Ar pressure for the growth of crystalline
WS2.
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Figure 7-2 : Spectres XPS de WS2. (a) Spectre montrant la contribution des atomes de soufre. Spectres 
montrant la contribution des atomes de tungstène. Les conditions de croissance permettent d’obtenir des 
signatures des phases (b) 2H et (c) 1T. 

 
Il s’agit maintenant d’étudier l’épaisseur et l’homogénéité des couches de WS2 obtenues sur 
différents substrats STO et Ni (source en spin). Pour cela on réalise une étude par 
spectroscopie Raman grande échelle sur les échantillons. Dans les deux cas on observe un 
signal Raman sur l’intégralité de la surface de l’échantillon soit environ 1 cm2 (Figure 7-3 a, b, 
c et d). En particulier, sur le substrat de STO les signaux Raman sont ceux correspondant à une 
monocouche de WS2 avec 2𝐿𝐴 𝐴!"⁄ >1.3. Pour le substrat de nickel, les signaux sont 
caractéristiques d’une multicouche avec 2𝐿𝐴 𝐴!"⁄ <1. Pour les deux types de substrat, on 
réalise une cartographie Raman de 60µm x 60µm avec un spectre tous les microns que l’on 
montre en Figure 7-3 e et f. Les cartes montrent un ratio 2𝐿𝐴 𝐴!"⁄  (critère pour définir 
l’épaisseur du WS2) d’une grande homogénéité dans les deux cas. 
 

 
Figure 7-3 : Étude Raman de WS2 sur STO et Ni. Images optiques des échantillons (a) WS2/STO et (b) WS2/Ni. 
Les cercles de couleurs correspondent à la position des (b)(c) spectres Raman de couleur des ces mêmes 
empilements. (e) et (f) les cartes Raman du ratio 2𝐿𝐴/𝐴!" de WS2/STO et WS2/Ni respectivement. 
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homogeneity of our 1 cm2 samples by a large-scale Raman
mapping study: no variation is observed over the whole sample
surface. Raman spectroscopy has been shown to be a versatile
method to determine the number of grown TMDC layers (see,
for instance, refs 22 and 46), deduced from the peak intensity
ratio. The Raman signature of WS2 has been well documented
in the literature in a large variety of situations, and we base our
analyses on key references such as refs 46 and 48. We note that
we have previously characterized WS2 on spin sources and
clearly correlated the Raman signature, obtained with the same
setup as that used in this study, with atomic force microscopy
(AFM) data,22 allowing us to extract precise information about
the grown layers. The number of WS2 layers is deduced from
the ratio 2LA/A1g of the intensity of the 2LA mode
(longitudinal acoustic mode enhanced with a 514 nm laser)
relative to the A1g mode (first-order phonon mode,
corresponding to A1′ for an odd number of layers). Indeed,
WS2 is expected to be a monolayer for 2LA/A1g > 1.3 when
probed with a 514 nm laser.22 Similarly, it is possible to spot
multilayer patches because bilayers have 2LA/A1g ≈ 1 and
thicker layers have 2LA/A1g < 1 (down to 0.5). Figure 3c
shows Raman spectra recorded on our WS2/STO(001)
sample. Interestingly, the observed 2LA/A1g ratio is above
1.3 and is the signature of monolayer WS2. We carry out
similar measurements on different locations of the 1 cm2

sample without noticing any difference: the whole surface
appears covered with monolayer WS2. To ensure the
continuous coverage of WS2, we map the Raman signal of a
large region with a step of 1 μm between each point. We
extract the 2LA/A1g ratio at each position and derive a 2LA/
A1g ratio map. Figure 3e shows the 2LA/A1g map, which shows
continuous coverage of WS2 on STO. The first observation is
that no holes are visible in the deposited WS2 layer (no red
patch on the mapping of Figure 3e). This already underlines
the quality of the film derived by PLD and the pertinence of
our approach. Furthermore, the WS2 film is shown to be

mostly monolayer (dark-gray area with a 2LA/A1g ratio of >1.3
in Figure 3e) with rare patches of multilayers (light-gray spots
in Figure 3e). Overall, we observe continuous WS2 coverage,
with monolayers representing >99.6% of the surface on our
insulating 1 cm2 STO substrate. AFM shows low roughness
and 0.8 nm thickness, in line with the expected WS2 layered
structure from Raman analyses, as observed in other studies.22

This initial PLD growth result is to be compared with state-of-
the-art CVD and MBE studies, where closing TMDC 2D films
on large scales and limiting the growth to one layer have been
reported to be particularly challenging.31,32,44,45

Next, we investigate the WS2 growth on a ferromagnetic
electrode, as required for integration in spintronics devi-
ces.22,49−51 We prepare Ni(111) crystalline layers on a
sapphire (0001) substrate using a sputtering technique. The
sapphire substrate is annealed at 700 °C in a vacuum inside the
sputtering chamber for 30 min before proceeding to the 80 nm
Ni film deposition at 2.5 × 10−3 mbar of Ar pressure with a
typical deposition rate of 2 Å/s. The crystallinity of the Ni film
is confirmed by X-ray diffraction: Ni crystallizes fully along the
⟨111⟩ orientation.52 The sample is then transferred to the
PLD/XPS chamber. The transfer is done in air, and Ni surface
is expected to be oxidized, as confirmed by XPS. The Ni(111)/
sapphire substrate is first annealed under 0.1 mbar of Ar
pressure at 500 °C for 20 min. This annealing step allows one
to reduce the Ni substrate and clean it from any atmospheric
pollution, and it has been found to be key to reaching our
results. Then, we proceed to WS2 growth under the same
conditions as those previously used for the STO substrate
(sample-to-target distance = 70 mm, laser power = 80 mJ/
pulse, laser frequency = 2.5 Hz, and deposition time = 1 min).
Figure 3d shows Raman spectra recorded on WS2/Ni(111)/
sapphire: it shows the clear signature of multilayer WS2 with a
typical 2LA/A1g ratio in the 0.5−1.3 range. This is observed
consistently on any part of the 1 cm2 sample. To confirm the

Figure 2. XPS analysis of the PLD-grown WS2 layers carried out using a Mg source and based on five spectra with 20 eV pass energy. Spectra
acquired for (a) S 2p (500 °C), (b) W 4f (500 °C), and (c) W 4f (650 °C) components confirm crystallization of the WS2 layer at 10

−1 mbar of Ar
pressure. XPS spectra are calibrated on the C 1s peak energy (284.5 eV). Following Loh et al.,36 these spectra show 2H-WS2 phase crystallization
during 500 °C growth and shift toward 1T-WS2-rich crystallization at 650 °C growth. The core level of S 2p (from 158 to 167 eV) in part a shows
the S 2p peak with distinguished level S 2p3/2 located at 162 eV and S 2p1/2 at 163.2 eV with a typical energy splitting of 1.2 eV, which are directly
connected to the S2− states of S atoms in WS2. Parts b and c show the W 4f core level (from 28 to 41 eV) and present the W 4f bond environment:
W4+ states, whose contributions are located at 32.4 eV (4f7/2) and 34.6 eV (4f5/2) with a typical energy splitting of 2.2 eV, are the signature of
crystalline 2H-WS2 in the hexagonal semiconductor phase. In part c, the peak located at 31 eV with a corresponding doublet peak at 33.2 eV reveals
the presence of metallic W atoms in the W0+ states, which correspond to the 1T metallic phase. From the integrated and corrected intensities of
both S 2p and W 4f (W4+ and W0+) energy states, a stoichiometry of 0.5 is confirmed and corresponds to the 1W/2S expected for WS2, confirming
its good quality. Higher energy peaks at 35.6 eV, and its doublets are attributed to the W6+ state and 38.4 eV to W 5p3/2.
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homogeneity and covering of WS2 onto Ni(111), we perform a
Raman mapping of the 2LA/A1g ratio (Figure 3f) with the
same parameters as those used for the WS2/STO sample in
Figure 3e. As for STO, it appears that the WS2 layer fully
covers the surface of Ni. WS2 is mainly multilayer (>3 layers)
with rare occurrence of monolayer (less than 0.1%). The
reactivity and catalytic behavior of the metallic surface of Ni
seems to enhance the growth rate of WS2 compared to the
oxide surface of STO, where monolayer growth is observed for
the same conditions. As such, we are able to observe stable
multilayer and monolayer growth. Overall, we show here that
the PLD approach is able to offer control over the phase and
thickness of the grown 2D semiconductor, depending on the
growth parameters and selected substrates, with a full coverage
over the 1 cm2 sample of the 2D monolayer material.
To illustrate the potential of wafer-scale 2D semiconductor

PLD growth, we focus now on the WS2 sample grown on a Ni
ferromagnetic spin source. We investigate the impact of WS2
on the Ni spin source layer surface using XPS measurements.
These measurements are carried out using a Mg source (1253
eV) and recorded with a 30 eV pass energy. Figure 4 shows the

Ni core-level XPS spectra of Ni(111) without (Figure 4a) and
with (Figure 4b) WS2 growth on top, after being exposed for 7
days to ambient conditions. For bare Ni films, significant peaks
of the nickel oxide signature are observed between 853 and
867 eV for the Ni 2p3/2 level (between 871 and 885 eV for Ni
2p1/2, respectively).

53,54 Remarkably, identical XPS measure-
ments performed on the WS2-covered Ni sample show no sign
of Ni oxidation, and a clear metallic signature is revealed with
metallic peaks of Ni 2p3/2 at 852.6 eV and Ni 2p1/2 at 869.9 eV.
Our data show no evolution of the Ni(111) state after WS2
growth, excluding, in particular, reactivity with S and O. This
highlights that the WS2 layer is thus able to preserve the Ni
metallic state underneath and protect it from oxidation under
ambient air conditions, a challenging issue with other
approaches such as exfoliation or CVD transfer. This initial
observation demonstrates that our PLD approach has a strong
potential for the fabrication of 2D-based hybrid hetero-
structures (such as spin sources) for spintronics. This direct-
growth approach by PLD unlocks the exploration of the
interface’s crafting by proximity effects, leading to the
definition of novel 2D-based “spinterfaces” as discussed by

Figure 3. Raman analyses of the resulting WS2 growth. Raman surveys are presented by sets of colored circles spaced by 1 mm steps drawn on
optical images of (a) WS2/STO(001) and (b) WS2/Ni(111) samples. Circles represent the locations where Raman spectra of WS2 have been
recorded with a 514 nm laser. These Raman surveys for both WS2/STO and WS2/Ni samples are presented in parts c and d, respectively. The
Raman spectra have been drawn on top of each other for each line of measurements (represented by one given color). The Raman spectra show
characteristic phonon peaks of longitudinal modes (LA at 176 cm−1 and 2LA at 352 cm−1) and a first-order mode (A1g at 417 cm−1). The typical
signature of a WS2 monolayer is obtained with a 2LA/A1g ratio of >1.3 in part c and a multilayer with 2LA/A1g ratio <0.5 in part d. (e) 2LA/A1g
ratio Raman map of the same WS2/STO(001) sample with Raman spectra recorded over an area of 60 × 60 μm2 with a 1 μm step. Each 2LA and
A1g Raman peak is fitted using a mixed Gaussian−Lorentzian curve in order to extract the intensity. The Raman map shows 99.6% coverage of the
STO by a WS2 monolayer with a few spots of multilayer WS2. (f) 2LA/A1g Raman map of the same WS2/Ni(111) sample recorded under the same
conditions as those in part e. The full coverage of WS2 on both the STO and Ni layers is thus confirmed with both large-scale (c and d) and local (e
and f) Raman maps.
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Pour illustrer la pertinence de cette méthode de croissance grande échelle pour l’intégration 
de 2D semi-conducteurs dans des dispositifs spintroniques, on s’intéresse à la qualité de la 
surface de l’échantillon Ni/WS2 et plus particulièrement à son oxydation. On réalise alors des 
mesures XPS pour une couche de Ni après 7 jours d’exposition à des conditions ambiantes que 
l’on compare à un spectre pour une couche de Ni couverte de WS2 par la méthode PLD décrite 
ci-dessus. La couche de nickel seule présente les pics caractéristiques d’oxyde de nickel entre 
853 et 867 eV pour le niveau Ni 2p3/2 et entre 871 et 885 eV pour le niveau Ni 2p1/2 [11][12]. 
Étonnamment, le spectre XPS réalisé sur la couche de nickel recouverte par du WS2 ne montre 
aucun signe d’oxyde de nickel mais présente les pics du nickel métallique (Ni 2p3/2 à 852.6 eV 
et Ni 2p1/2 à 869.9 eV). Ces observations reportées en Figure 7-4, montrent que la croissance 
de WS2 sur nickel que nous avons développé préserve sa surface et passive le FM. 

 
Figure 7-4 Étude XPS de l’oxydation de Ni couvert par du WS2. (a) Film de Ni seul présentant un spectre 
typique de nickel oxydé. (b) Film après croissance de WS2 et 7 jours d’exposition aux conditions ambiantes. La 
contribution métallique (non-oxydée) du nickel est visible. 

 
 

7.2 Croissance d’hétérostructures par PLD 
 
 
Maintenant que l’on a développé une technique de dépôt de WS2 on propose d’essayer 
d’étendre cette méthode à la croissance d’hétérostructures. Comme trouvé dans l’étude 
rapportée dans la section précédente, on se place dans les conditions de pressions d’Ar 
optimales de dépôt soit 10-1mbar. Pour que la méthode de dépôt soit compatible avec les 
procédés CMOS utilisés dans l’industrie du semi-conducteur on se place à la température de 
croissance minimale précédemment établie de 400°C. On propose de réaliser un empilement 
WS2/WSe2/WS2. Pour cela, deux cibles de WS2 et WSe2 sont placées dans la même enceinte 
de déposition PLD. Le dépôt de l’hétérostructure se fait par l’ablation consécutive des cibles 
des TMDs sur deux types de substrats : Si/SiO2 et Ni (Figure 7-5). 
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Galbiati et al.55 for organic compounds and observed for the
2D insulator h-BN,21 taking advantage of rich families of 2D
TMDCs to open perspectives for control of the extracted spin-
polarized currents.
Finally, we demonstrate the pertinence of our PLD growth

scheme by fabricating a complete device heterostructure and
validating the WS2 ultrathin layer as a tunnel barrier. As
schematically shown in the inset of Figure 5, we define a top
Co contact over the WS2/Ni layers. The junctions are defined
by laser photolithography with a size of about 1 μm2, and the
top Co/Au electrode is evaporated over the whole sample. Ag
paste is used to manually mask each contact, and a reactive ion
etching step is carried out to isolate the junctions and allow
bonding (see the process details in refs 22 and 51). This device
allows one to probe the vertical tunneling transport character-
istics through the PLD-grown WS2 layer. In Figure 5, we
present the typical current I(V) and its first derivative dI/dV
transport measurements recorded at 4 K in such a device. Both
I(V) and dI/dV present shapes that are typical characteristics
of tunnel junctions. Observation of the tunneling current in
these devices, integrating the transport properties over a whole
contact area which would be compromised by any defect

included in the junction, highlights the high quality of the
grown material. This tunneling behavior has been observed
reproducibly in several junctions, underlining the quality and
homogeneity of the grown WS2 material, as expected from the
Raman mapping study. The PLD-grown WS2 layer is thus
shown to be compatible with vertical device integration. It is
striking to observe that tunneling characteristics are obtained
with this WS2 material in light of the usual difficult engineering
development required to reach tunneling conditions with
oxides.56−58 This result further highlights 2D materials as
strong candidates toward a tunneling device configuration. We
thus demonstrate the use of our WS2 thin film grown by the
PLD approach as a tunnel barrier: the remarkable high
homogeneity (absence of a pinhole) in the WS2 thin layer
grants a well-defined tunneling behavior in devices, proving the
pertinence of our PLD-based protocol to fabricate vertical
junctions based on 2D semiconductors. Hence, our study is an
important first step toward the exploration of 2D semi-
conductors families integration in charge and spin devices.
Many properties of these 2D materials in electronics and
spintronics devices remain to be studied: doping, thickness,
material composition including alloying and stacked hetero-
structures, crystallite size, phase, morphology, etc. PLD is a
relevant technique for flexible direct integration and the
junction’s fabrication. By highlighting the particular PLD
integration approach, which effectively unlocks the integration
of TMDC with delicate spintronics materials, we believe
exploration of the performance of these 2D semiconductors for
spintronics will be eased, with perspectives, for instance, for the
induced proximity effect on spin transport channels,59,60

control of skyrmionic spin textures,61,62 expected exploitation
of strong spin−orbit coupling for SOT-MRAM technologies,
etc.63−65 We believe it will now lead a large community to
explore these different aspects.

■ CONCLUSION
In conclusion, we identify here conditions for the successful
growth of wafer-scale WS2 films by PLD, with high
homogeneity and down to the monolayer limit. The 2D
semiconductor growth is demonstrated on both insulating
(STO) and metallic (Ni) substrates. Remarkably, WS2 films
grown directly on spin-polarized Ni electrodes are shown to
protect the underneath Ni from oxidation, fulfilling a key
requirement for spintronics applications and highlighting the
wafer-scale WS2 homogeneity. This is even further highlighted
by the use of this PLD-grown WS2/Ni interface as a tunnel
layer in a vertical device structure.
We rely on Raman spectroscopy and XPS characterizations

to extract material information on relevant scales, successfully
leading in-f ine to the fabrication of functional tunnel junctions.
The PLD technique has been used by several groups in the
past to grow 2D materials38,66−72 including WS2, as reported
by Tian et al.73 following initial reports.36,37,47 In our work, we
show that this growth can be controlled down to monolayers
on large surfaces and, importantly, directly integrated on
delicate metallic spin sources, while preserving their metallic
nature with no interfacial oxidation, a necessary step toward
their exploitation for spintronics. Our main target is to
highlight PLD growth as a testbed for 2D semiconductors,
demonstrating that large-scale growth (in contrast with
mechanical exfoliation) can be achieved directly on the target
substrate (in contrast with the usual transfer of CVD-grown
materials). They are thus compatible with direct device

Figure 4. XPS spectra of the Ni 2p core level recorded with a Mg
source (1253 eV) for (a) a bare Ni(111) layer and (b) WS2-covered
Ni(111) after extended exposure to oxidative conditions (7 days in
air). Bare Ni(111) self-oxides under room conditions. Once
passivated with WS2 layers, it remains metallic. XPS spectra are
calibrated on the C 1s peak energy (284.5 eV). This result shows the
high quality and continuity of our WS2 layer, which is able to act as an
oxidation barrier preserving the full metallicity of underlying Ni.

Figure 5. Ni/WS2/Co heterostructure fabricated by taking a contact
on top of the WS2/Ni films. Device I(V) and dI/dV characterizations
lead to the observation of typical nonlinear tunneling behavior. This
confirms the high quality of the WS2 and WS2/Ni interfaces, further
highlighting the potential of PLD-grown WS2 as a tunnel barrier in
spin-valve devices.

ACS Applied Nano Materials www.acsanm.org Article
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Figure 7-5 Schéma de la croissance de l’hétérostructure WS2/WSe2/WS2 par PLD. 

 
En Figure 7-6 a on montre le spectre Raman de l’échantillon après croissance sur le substrat 
de Si/SiO2. On y distingue les pics usuels de la signature cristalline du WS2 entre 200 et 500cm-

1 ainsi que celui correspondant au WSe2 (𝐴!"  + 𝐸#" ) autour de 250cm-1 [13][14][15]. Ce 
spectre nous permet déjà de savoir que la croissance donne lieu à la présence des deux 
matériaux attendus. Pour avoir une idée plus claire de l’organisation de ces derniers on réalise 
une image STEM (microscopie électronique en transmission à balayage) d’une coupe de notre 
échantillon. Pour cela, une fine section de notre échantillon est obtenue suite à une découpe 
réalisée à l’aide d’un FIB (sonde ionique focalisée) puis disposée sur le trajet d’un faisceau 
focalisé d’électrons. L’échantillon est déplacé sous le faisceau ce qui permet l’obtention de 
l’image montrée en Figure 7-6 b. On distingue une organisation lamellaire de 3x8 
monocouches empilées selon l’axe z. Une analyse chimique des couches est réalisée par EDX 
(spectroscopie de rayons X à dispersion d’énergie) sur la même zone. On obtient une analyse 
chimique spatiale de la section de notre échantillon montrée en Figure 7-6 b. Un empilement 
successif de couches à base de W-S et W-Se est identifié. En plus des données Raman qui 
montrent une signature cristalline de WS2 et de WSe2, et de l’image STEM qui montre une 
organisation lamellaire, l’EDX vient confirmer la formation d’une hétérostructure 
WS2/WSe2/WS2 bien définie. 
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ations for van der Waals heterostructure field-effect transistors
or excitonic control.30−32 Concerning spintronics, the quest for
material platforms seeking unconventional functionalities and
increased performances is sustained by MRAM spin circuit
developments33−35 and post-CMOS spin-based visions36,37

(including stochastic,38 neuromorphic,39 and quantum calcu-
lations40). In this direction, the atomic thickness definition of
van der Waals heterostructures and specific properties of 2D
materials are seen as a strong potential for spin control.4,41

Already, the use of 2D materials in spintronic devices led to the
observation of efficient spin-filtering properties,23,42 as well as
strong potential for tailoring the perpendicular magnetic
anisotropy,43−45 spin−orbit torques (SOT),46 and skyrmionics
topological spin textures.47,48 Two-dimensional material
heterostructures thus appear as a promising target for the
fabrication of ultrathin, highly tailorable and gatable devices
toward spin transport and manipulation.
While van der Waals heterostructures thus generate

particularly high expectations, their exploration calls for a
systematic route for their assembly. Indeed, the mechanical
exfoliation approach,49 augmented by pickup techniques for
stacking,50 already allowed pioneer studies of fundamental
properties but came with limitations in size, reproducibility,
and interface control. These pioneering but tedious manual
approaches also came with realistic limitations in terms of 2D
heterostructure unit cell repetition. In the specific case of
spintronics, interface preservation of fragile spin sources has
also been a constant difficulty for 2D material integration in
spin-valve structures.51 Fortunately, other 2D mode growth
techniques have been developed. In particular the successful
growth of graphenethe prototypical 2D materialby CVD
has demonstrated the feasibility to grow and, importantly,
integrate 2D crystals on large scales.52 However, this direct
growth of large graphene layers has relied on long-studied and
harnessed catalytic properties of substrates53,54 and proved to
be more difficult to extend to other 2D materials and
heterostructures in a direct way. Even with pioneer
demonstrations for CVD growth of h-BN and 2D semi-
conductors such as MoS2 and WS2,

55−57 this technique has
remained challenging for any given 2D material, and
heterostructures are still mainly defined today through layer-
by-layer transfer protocols when possible. This limits 2D
heterostructure scaling and complicates the integration of the
most fragile 2D materials in functional van der Waals
heterostructures. Interestingly, in addition to CVD fundamen-
tal studies, while less studied, promising alternative growth
approaches have been presented relying on molecular beam
epitaxy or pulsed laser deposition (PLD) techniques.58−62

These approaches have been traditionally well adapted and
demonstrated to define complex heterostructures for common
metals, semiconductors, and oxides.
In this study we present an approach to derive functional van

der Waals stacks of 2D semiconductors using PLD. We focus
on two reference 2D semiconducting materials, WS2 and WSe2,
to illustrate the flexibility offered by PLD: simply by switching
targets we are able to fabricate in situ a WS2/WSe2/WS2
heterostructure (Figure 1). We probe by Raman spectroscopy
the good crystallization of both WS2 and WSe2 and show by
structural (transmission electron microscopy) and chemical
analyses (energy-dispersive X-ray spectroscopy) that we indeed
derived a well-defined heterostructure of 2D materials (Figure
2). Raman spectroscopy mappings on both macroscopic and
microscopic scales demonstrate the high homogeneity of the

fabricated heterostructure (Figure 3). Already, we put forward
the benefit of the in situ PLD approach beyond flexibility and
large scale, as this allows us to integrate even delicate 2D
materials without exposing them to air. Indeed, 2D materials
such as WSe2 are known to deteriorate on relatively short time
scale, but here their direct integration in a van der Waals
heterostructure is shown to preserve their properties over
extended periods (Figure 4). Finally, we present transport
measurements (Figure 5) illustrating the benefit of 2D van der
Waals heterostructure engineering for the tailoring of a band-
gap energetic landscape, as highlighted by ab initio calculations
(Figures 6−8). Overall this PLD approach offers a very
convenient point of entry for the exploration of complex 2D
van der Waals heterostructures for electronics and spintronics.

Figure 1. Schematic view of the 2D heterostructure PLD growth
process. Stoichiometric targets of selected TMDC 2D semi-
conductors are ablated using a tripled frequency Nd:YAG laser
(355 nm) in a 10−1 mbar high-purity Ar atmosphere, introduced in
the 1 × 10−8 mbar base pressure customized PLD chamber. The
PLD approach offers direct integration of 2D materials in van der
Waals heterostructures with eased stacking by simple in situ target
change.

Figure 2. (a) Raman spectrum recorded on the resulting WS2/
WSe2/WS2/Ni sample with a 514 nm laser and 5 mW power. Clear
Raman signatures of both materials are recorded. (b) (Left) TEM
image taken in HAADF mode of the 2D WS2/WSe2/WS2
heterostructure capped by Pt during TEM membrane preparation.
Lamellar layers of the 2D materials are clearly visible traducing
their high crystallinity. (Right) Corresponding chemical analyses
by EDX mapping of S, Se, and W levels. S and Se chemical areas
correspond to the expected WS2/WSe2/WS2 stacking. White scale
bar is 10 nm for all images.

ACS Nano www.acsnano.org Article
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Figure 7-6 : Caractérisations de l’empilement Ni/WS2/WSe2/WS2. (a) Spectre Raman montrant les 
contributions de WS2 et de WSe2. (b) (gauche) Images TEM de la structure. (droite) Analyse chimique de la 
structure par EDX. L’échelle des images est de 10nm. 

Le STEM étant un excellent outil pour vérifier localement la qualité structurale de l’échantillon, 
on cherche à étudier son homogénéité à grande échelle. Pour cela on réalise une série de 
spectres Raman sur l’intégralité d’un échantillon centimétrique d’une hétérostructure 
WS2/WSe2/WS2 crue sur un substrat de nickel (Figure 7-7 a). Les contributions de WS2 et WSe2 
sont présentes sur l’intégralité des spectres et témoignent d’une couverture grande échelle 
de l’hétérostructure. On complète cette étude avec une cartographie Raman de 30µm x 30µm 
de l’intensité du pic de WSe2 (𝐴!" + 𝐸#") et de celle du pic 𝐴!" de WS2. Les cartes montrent 
une bonne homogénéité sur toute la surface scannée, et aucune discontinuité de 
l’hétérostructure n’est observée. 
 

 
Figure 7-7 : Étude Raman de Ni/WS2/WSe2/WS2. (a) Spectres Raman à différents points de l’échantillon. 
Encadré : Image optique avec une échelle de 1cm. Les spectres Raman ont été réalisés au niveaux des points 
dont les couleurs correspondent à celles des spectres. (b) et (c) Carte d’intensité des pics Raman de WSe2 (𝐴!" 
et 𝐸#") et WS2 (ici 𝐴!") respectivement. 
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ations for van der Waals heterostructure field-effect transistors
or excitonic control.30−32 Concerning spintronics, the quest for
material platforms seeking unconventional functionalities and
increased performances is sustained by MRAM spin circuit
developments33−35 and post-CMOS spin-based visions36,37

(including stochastic,38 neuromorphic,39 and quantum calcu-
lations40). In this direction, the atomic thickness definition of
van der Waals heterostructures and specific properties of 2D
materials are seen as a strong potential for spin control.4,41

Already, the use of 2D materials in spintronic devices led to the
observation of efficient spin-filtering properties,23,42 as well as
strong potential for tailoring the perpendicular magnetic
anisotropy,43−45 spin−orbit torques (SOT),46 and skyrmionics
topological spin textures.47,48 Two-dimensional material
heterostructures thus appear as a promising target for the
fabrication of ultrathin, highly tailorable and gatable devices
toward spin transport and manipulation.
While van der Waals heterostructures thus generate

particularly high expectations, their exploration calls for a
systematic route for their assembly. Indeed, the mechanical
exfoliation approach,49 augmented by pickup techniques for
stacking,50 already allowed pioneer studies of fundamental
properties but came with limitations in size, reproducibility,
and interface control. These pioneering but tedious manual
approaches also came with realistic limitations in terms of 2D
heterostructure unit cell repetition. In the specific case of
spintronics, interface preservation of fragile spin sources has
also been a constant difficulty for 2D material integration in
spin-valve structures.51 Fortunately, other 2D mode growth
techniques have been developed. In particular the successful
growth of graphenethe prototypical 2D materialby CVD
has demonstrated the feasibility to grow and, importantly,
integrate 2D crystals on large scales.52 However, this direct
growth of large graphene layers has relied on long-studied and
harnessed catalytic properties of substrates53,54 and proved to
be more difficult to extend to other 2D materials and
heterostructures in a direct way. Even with pioneer
demonstrations for CVD growth of h-BN and 2D semi-
conductors such as MoS2 and WS2,

55−57 this technique has
remained challenging for any given 2D material, and
heterostructures are still mainly defined today through layer-
by-layer transfer protocols when possible. This limits 2D
heterostructure scaling and complicates the integration of the
most fragile 2D materials in functional van der Waals
heterostructures. Interestingly, in addition to CVD fundamen-
tal studies, while less studied, promising alternative growth
approaches have been presented relying on molecular beam
epitaxy or pulsed laser deposition (PLD) techniques.58−62

These approaches have been traditionally well adapted and
demonstrated to define complex heterostructures for common
metals, semiconductors, and oxides.
In this study we present an approach to derive functional van

der Waals stacks of 2D semiconductors using PLD. We focus
on two reference 2D semiconducting materials, WS2 and WSe2,
to illustrate the flexibility offered by PLD: simply by switching
targets we are able to fabricate in situ a WS2/WSe2/WS2
heterostructure (Figure 1). We probe by Raman spectroscopy
the good crystallization of both WS2 and WSe2 and show by
structural (transmission electron microscopy) and chemical
analyses (energy-dispersive X-ray spectroscopy) that we indeed
derived a well-defined heterostructure of 2D materials (Figure
2). Raman spectroscopy mappings on both macroscopic and
microscopic scales demonstrate the high homogeneity of the

fabricated heterostructure (Figure 3). Already, we put forward
the benefit of the in situ PLD approach beyond flexibility and
large scale, as this allows us to integrate even delicate 2D
materials without exposing them to air. Indeed, 2D materials
such as WSe2 are known to deteriorate on relatively short time
scale, but here their direct integration in a van der Waals
heterostructure is shown to preserve their properties over
extended periods (Figure 4). Finally, we present transport
measurements (Figure 5) illustrating the benefit of 2D van der
Waals heterostructure engineering for the tailoring of a band-
gap energetic landscape, as highlighted by ab initio calculations
(Figures 6−8). Overall this PLD approach offers a very
convenient point of entry for the exploration of complex 2D
van der Waals heterostructures for electronics and spintronics.

Figure 1. Schematic view of the 2D heterostructure PLD growth
process. Stoichiometric targets of selected TMDC 2D semi-
conductors are ablated using a tripled frequency Nd:YAG laser
(355 nm) in a 10−1 mbar high-purity Ar atmosphere, introduced in
the 1 × 10−8 mbar base pressure customized PLD chamber. The
PLD approach offers direct integration of 2D materials in van der
Waals heterostructures with eased stacking by simple in situ target
change.

Figure 2. (a) Raman spectrum recorded on the resulting WS2/
WSe2/WS2/Ni sample with a 514 nm laser and 5 mW power. Clear
Raman signatures of both materials are recorded. (b) (Left) TEM
image taken in HAADF mode of the 2D WS2/WSe2/WS2
heterostructure capped by Pt during TEM membrane preparation.
Lamellar layers of the 2D materials are clearly visible traducing
their high crystallinity. (Right) Corresponding chemical analyses
by EDX mapping of S, Se, and W levels. S and Se chemical areas
correspond to the expected WS2/WSe2/WS2 stacking. White scale
bar is 10 nm for all images.
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RESULTS AND DISCUSSION
In Figure 1 we show the general principle of the
heterostructure growth by pulsed laser deposition. We use a
customized PLD growth chamber at a base pressure of 1 ×
10−8 mbar and equipped with a tripled-frequency Nd:YAG
laser (355 nm). The key to 2D heterostructure growth
following this PLD approach is the ability to switch material
targets in situ. Here we focus on two reference 2D
semiconductor transition metal dichalcogenide (TMDC)
lamellar materials: WS2 and WSe2. The commercial stoichio-
metric targets (from Neyco) of WS2 and WSe2 are preablated
in the Ar atmosphere of the chamber before deposition. The
substrate is fixed at a large distance of 70 mm from the target,
and the Ar pressure in the chamber is kept at a high value of
10−1 mbar to mitigate the plume energy and allow lateral
crystallization to take place.62−64 During growth, each target is
shot for 1 min with 80 mJ laser power pulses (2.5 Hz repetition
frequency) while the sample is heated at a CMOS-compatible
temperature of 400 °C. Crucially, changing the material targets
in situ allows alternating the 2D layer stack deposition without
exposing interfaces to air. We focus here on a simple quantum
well definition, formed by buried WSe2 embedded in-between
two WS2. All these layers are grown with the same PLD
parameters. Finally, once the van der Waals heterostructure is
grown, the sample is left to cool in Ar for 1 h.
We then analyze the resulting deposited layer to highlight

the growth of a semiconducting van der Waals heterostructure,
as presented in Figure 2. We first carry out a Raman
spectroscopy study to probe the crystalline structure of the

deposited layered film. Indeed, Raman spectroscopy gives rise
to a clear and distinct signature for both WS2 and WSe2 2D
semiconductors.42,62,65−68 We make use of a Renishaw Raman
spectrometer with a 514 nm laser. Interestingly, as displayed in
Figure 2a, several peaks appear in the Raman response for
every probed location, corresponding to both WS2 and WSe2
2D crystallographic structures. Concerning WS2, two Raman
signature peaks are expected in the 200− 500 cm−1

range:42,62,65 the Raman spectra show characteristic phonon
peaks of 2LA + E2g modes at about 350 cm−1 and a first-order

Figure 3. (a) Raman spectra recorded on cm2 scales on the WS2/
WSe2/WS2/Ni sample (optical image in inset) with a 514 nm laser
and 5 mW power: each point on the optical image corresponds to a
given Raman spectrum, and all Raman spectra of the same line
have been plotted on top of each other and represented by one
given color. All spectra show similar WS2 and WSe2 presence: the
heterostructure has been homogeneously grown on the whole
substrate surface. (b and c) Raman intensity map of the WSe2 peak
and A1g WS2 peak, respectively, recorded each 1 μm on the same
30 μm by 30 μm area. High homogeneity on a local scale is noted
as well. Overall, both maps (local and cm2) show the large-scale
full coverage of the 2D WS2/WSe2/WS2 heterostructure over the
Ni substrate.

Figure 4. (a) Schematic picture of WSe2 alone and WS2/WSe2/WS2
heterostructure evolution after air exposure. (b) Raman spectra
recorded on WSe2 (top) and WS2/WSe2/WS2 (bottom) samples
with a 514 nm laser after 1 day (black curve) and 8 months (pink
curve) of air exposure. Without protection, WSe2 deteriorates and
crystalline order is no longer visible on the Raman spectrum after
8 months in ambient conditions. On the contrary, while
encapsulated in WS2 layers, WSe2 presents unchanged Raman
spectra over the long observation period. WSe2 is protected from
degradation when embedded in the WS2 sandwich.

Figure 5. Transport measurements in van der Waals 2D
semiconductor heterostructures. I(V) and G(V) measurements
obtained in a 1 μm2 junction of Co/WS2/WSe2/WS2/Ni at 2 K
(inset scheme of the junction). Symmetric resonances at ±300 mV
are observed, emanating from the engineered quantum well
energetic landscape in the 2D semiconductor stack.

ACS Nano www.acsnano.org Article
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Largement discutée dans ce dernier chapitre, la stabilisation des matériaux 2D dans le temps 
est déterminante pour pouvoir les étudier dans des dispositifs. En effet, certains 2Ds sont 
instables aux conditions ambiantes à plus ou moins long terme. Par exemple, le WSe2 est 
instable sur le moyen terme, ses atomes de sélénium se faisant progressivement remplacer 
par des atomes d’oxygène. On illustre ce phénomène à l’aide d’une couche de WSe2 obtenue 
par PLD selon la méthode décrite plus haut. Un spectre Raman réalisé le jour de sa croissance 
est comparé à celui obtenu après 8 mois d’exposition aux conditions ambiantes. Le pic 
caractéristique du WSe2 visible juste après le dépôt disparaît complètement après 8 mois 
témoignant de la dégradation de ce dernier (Figure 7-8 b). On montre également des cartes 
d’intensité Raman de ce même pic 8 mois après exposition aux conditions ambiantes (Figure 
7-8 c) montrant que le WSe2 s’est localement dégradé et ne recouvre que partiellement la 
surface de l’échantillon. Dans un soucis de comparaison, on réalise les mêmes mesures sur 
une hétérostructure WS2/WSe2/WS2. Dans ce cas, même après 8 mois d’exposition à l’air, la 
contribution du WSe2 cristallin est toujours apparente sur le spectre Raman et le film est 
continu sur toute la surface scanée. Notre méthode de croissance de l’empilement 
WS2/WSe2/WS2 permet alors la stabilisation du WSe2 encapsulé entre deux couches de WS2 
qui est stable dans les conditions ambiantes.  
 

 
Figure 7-8 : Passivation du WSe2 par intégration dans l’hétérostructure WS2/WSe2/WS2. (a) Schéma de WSe2 
seul et de WS2/WSe2/WS2 exposé à l’air. (b) Spectres Raman des systèmes après 8 mois d’exposition aux 
conditions ambiantes croissance et 8 mois après. (c) Cartes d’intensité des pics Raman de WSe2 (𝐴!" et 𝐸#") 8 
mois après croissance d’un film de WSe2 seul et de l’hétérostructure WS2/WSe2/WS2. 

 

 

7.3 Transport tunnel à travers WS2 vs hétérostructure 
 
 
Les protocoles de dépôt décrits dans ce chapitre ont notamment été développés pour intégrer 
des 2Ds semi-conducteurs grandes échelles dans des dispositifs spintroniques. Ainsi, dans 
cette section, nous montrons un protocole de fabrication permettant l’intégration du 2D WS2 
et de l’hétérostructure WS2/WSe2/WS2 dans des jonctions tunnel. De cette façon nous voulons 
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utiliser WS2 seul comme une barrière tunnel, et l’hétérostructure  WS2/WSe2/WS2 comme 
barrière tunnel fonctionnelle dont la différence de structures de bande entre les matériaux 
permet la définition d’un profil de potentiel de type puit quantique (voir ci-dessous). Pour cela 
nous utilisons les structures Ni/WS2 et Ni/WS2/WSe2/WS2 sur lesquelles nous réalisons une 
étape de lithographie pour définir des jonctions que nous complétons avec une couche 
supérieure de Co évaporé. On isole électriquement les jonctions par la méthode du masquage 
à l’Époxy décrite dans le chapitre Fabrication. On montre les courbes de transport obtenues à 
4K (I(V) et dI/dV(V)) en Figure 7-9 pour les jonctions Ni/WS2/Co et Ni/WS2/WSe2/WS2/Co. Les 
jonctions contenant seulement du WS2 (Figure 7-9 a), présentent un comportement tunnel 
typique : les I(V) sont non-linéaires et donnent des dI/dV(V) avec un minimum autour de V=0. 
Par conséquent, la fine couche de WS2 joue le rôle de barrière tunnel. Ce comportement, qui 
a été reproduit dans d’autres jonctions, confirme la continuité du film semi-conducteur et 
montre qu’aucun court-circuit n’est présent au niveau des jonctions. C’est un résultat 
prometteur puisque le développement de barrière tunnel continue grande surface reste un 
défi technologique. On propose maintenant de comparer ces observations au cas de la 
jonction à base de l’hetérostructure WS2/WSe2/WS2 (Figure 7-9 b). À nouveau, la couche de 
TMDs agit comme barrière tunnel. Néanmoins, contrairement au cas du WS2 seul, la 
conductance montre deux pics de résonance qui pourraient venir de l’hétérostructure.  

 
Figure 7-9 : Caractérisations électriques de jonctions tunnel à base de WS2 et de l’hétérostructure 
WS2/WSe2/WS2. (a) I(V) et dI/dV(V) d’une jonction Ni/WS2/Co et (b) d’une jonction Ni/WS2/WSe2/WS2/Co. 

 
Pour comprendre l’origine de ces états résonnants, nous considérons les structures de bandes 
des TMDs constituant l’hétérostructure (Figure 7-10). Les niveaux d’énergies électroniques de 
ces matériaux sont connus, mais leur alignement dépend de l’assemblage des matériaux 2Ds. 
Afin de remonter au profil de potentiel exact de notre jonction, nous avons entrepris, avec 
nos collaborateurs de l’Université Catholique de Louvain de calculer les structures de bandes 
individuelles de WS2 et WSe2. Ce qui nous permet d’en déduire le décalage de leur maximum 
de bande de valence et de leur minimum de bande de conduction. De la même façon, la 
position du niveau de Fermi des métaux de part et d’autre de la barrière tunnel est calculée 
par rapport au maximum de la bande de valence du WS2. On considère les extrema d’énergie 
des bandes de valence et de conduction des TMDs puisque leur niveau de Fermi se situant 
entre ces deux états, il s’agit des premiers états électroniques accessibles. Par conséquent, 
connaître leur position permet d’estimer la hauteur des barrières tunnel perçues par les 
électrons traversant la jonction. Ces calculs permettent d’identifier une discontinuité des 
bandes de valence de WS2 et WSe2 avec un décalage de 236meV de leur maxima menant à la 
création d’un puit quantique. Les niveaux de Fermi du Ni et du Co sont respectivement à 591 
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WS2 WS2/WSe2/WS2(a) (b)

Galbiati et al.55 for organic compounds and observed for the
2D insulator h-BN,21 taking advantage of rich families of 2D
TMDCs to open perspectives for control of the extracted spin-
polarized currents.
Finally, we demonstrate the pertinence of our PLD growth

scheme by fabricating a complete device heterostructure and
validating the WS2 ultrathin layer as a tunnel barrier. As
schematically shown in the inset of Figure 5, we define a top
Co contact over the WS2/Ni layers. The junctions are defined
by laser photolithography with a size of about 1 μm2, and the
top Co/Au electrode is evaporated over the whole sample. Ag
paste is used to manually mask each contact, and a reactive ion
etching step is carried out to isolate the junctions and allow
bonding (see the process details in refs 22 and 51). This device
allows one to probe the vertical tunneling transport character-
istics through the PLD-grown WS2 layer. In Figure 5, we
present the typical current I(V) and its first derivative dI/dV
transport measurements recorded at 4 K in such a device. Both
I(V) and dI/dV present shapes that are typical characteristics
of tunnel junctions. Observation of the tunneling current in
these devices, integrating the transport properties over a whole
contact area which would be compromised by any defect

included in the junction, highlights the high quality of the
grown material. This tunneling behavior has been observed
reproducibly in several junctions, underlining the quality and
homogeneity of the grown WS2 material, as expected from the
Raman mapping study. The PLD-grown WS2 layer is thus
shown to be compatible with vertical device integration. It is
striking to observe that tunneling characteristics are obtained
with this WS2 material in light of the usual difficult engineering
development required to reach tunneling conditions with
oxides.56−58 This result further highlights 2D materials as
strong candidates toward a tunneling device configuration. We
thus demonstrate the use of our WS2 thin film grown by the
PLD approach as a tunnel barrier: the remarkable high
homogeneity (absence of a pinhole) in the WS2 thin layer
grants a well-defined tunneling behavior in devices, proving the
pertinence of our PLD-based protocol to fabricate vertical
junctions based on 2D semiconductors. Hence, our study is an
important first step toward the exploration of 2D semi-
conductors families integration in charge and spin devices.
Many properties of these 2D materials in electronics and
spintronics devices remain to be studied: doping, thickness,
material composition including alloying and stacked hetero-
structures, crystallite size, phase, morphology, etc. PLD is a
relevant technique for flexible direct integration and the
junction’s fabrication. By highlighting the particular PLD
integration approach, which effectively unlocks the integration
of TMDC with delicate spintronics materials, we believe
exploration of the performance of these 2D semiconductors for
spintronics will be eased, with perspectives, for instance, for the
induced proximity effect on spin transport channels,59,60

control of skyrmionic spin textures,61,62 expected exploitation
of strong spin−orbit coupling for SOT-MRAM technologies,
etc.63−65 We believe it will now lead a large community to
explore these different aspects.

■ CONCLUSION
In conclusion, we identify here conditions for the successful
growth of wafer-scale WS2 films by PLD, with high
homogeneity and down to the monolayer limit. The 2D
semiconductor growth is demonstrated on both insulating
(STO) and metallic (Ni) substrates. Remarkably, WS2 films
grown directly on spin-polarized Ni electrodes are shown to
protect the underneath Ni from oxidation, fulfilling a key
requirement for spintronics applications and highlighting the
wafer-scale WS2 homogeneity. This is even further highlighted
by the use of this PLD-grown WS2/Ni interface as a tunnel
layer in a vertical device structure.
We rely on Raman spectroscopy and XPS characterizations

to extract material information on relevant scales, successfully
leading in-f ine to the fabrication of functional tunnel junctions.
The PLD technique has been used by several groups in the
past to grow 2D materials38,66−72 including WS2, as reported
by Tian et al.73 following initial reports.36,37,47 In our work, we
show that this growth can be controlled down to monolayers
on large surfaces and, importantly, directly integrated on
delicate metallic spin sources, while preserving their metallic
nature with no interfacial oxidation, a necessary step toward
their exploitation for spintronics. Our main target is to
highlight PLD growth as a testbed for 2D semiconductors,
demonstrating that large-scale growth (in contrast with
mechanical exfoliation) can be achieved directly on the target
substrate (in contrast with the usual transfer of CVD-grown
materials). They are thus compatible with direct device

Figure 4. XPS spectra of the Ni 2p core level recorded with a Mg
source (1253 eV) for (a) a bare Ni(111) layer and (b) WS2-covered
Ni(111) after extended exposure to oxidative conditions (7 days in
air). Bare Ni(111) self-oxides under room conditions. Once
passivated with WS2 layers, it remains metallic. XPS spectra are
calibrated on the C 1s peak energy (284.5 eV). This result shows the
high quality and continuity of our WS2 layer, which is able to act as an
oxidation barrier preserving the full metallicity of underlying Ni.

Figure 5. Ni/WS2/Co heterostructure fabricated by taking a contact
on top of the WS2/Ni films. Device I(V) and dI/dV characterizations
lead to the observation of typical nonlinear tunneling behavior. This
confirms the high quality of the WS2 and WS2/Ni interfaces, further
highlighting the potential of PLD-grown WS2 as a tunnel barrier in
spin-valve devices.
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junctions based on 2D semiconductors. Hence, our study is an
important first step toward the exploration of 2D semi-
conductors families integration in charge and spin devices.
Many properties of these 2D materials in electronics and
spintronics devices remain to be studied: doping, thickness,
material composition including alloying and stacked hetero-
structures, crystallite size, phase, morphology, etc. PLD is a
relevant technique for flexible direct integration and the
junction’s fabrication. By highlighting the particular PLD
integration approach, which effectively unlocks the integration
of TMDC with delicate spintronics materials, we believe
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of strong spin−orbit coupling for SOT-MRAM technologies,
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grown directly on spin-polarized Ni electrodes are shown to
protect the underneath Ni from oxidation, fulfilling a key
requirement for spintronics applications and highlighting the
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layer in a vertical device structure.
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to extract material information on relevant scales, successfully
leading in-f ine to the fabrication of functional tunnel junctions.
The PLD technique has been used by several groups in the
past to grow 2D materials38,66−72 including WS2, as reported
by Tian et al.73 following initial reports.36,37,47 In our work, we
show that this growth can be controlled down to monolayers
on large surfaces and, importantly, directly integrated on
delicate metallic spin sources, while preserving their metallic
nature with no interfacial oxidation, a necessary step toward
their exploitation for spintronics. Our main target is to
highlight PLD growth as a testbed for 2D semiconductors,
demonstrating that large-scale growth (in contrast with
mechanical exfoliation) can be achieved directly on the target
substrate (in contrast with the usual transfer of CVD-grown
materials). They are thus compatible with direct device
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source (1253 eV) for (a) a bare Ni(111) layer and (b) WS2-covered
Ni(111) after extended exposure to oxidative conditions (7 days in
air). Bare Ni(111) self-oxides under room conditions. Once
passivated with WS2 layers, it remains metallic. XPS spectra are
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high quality and continuity of our WS2 layer, which is able to act as an
oxidation barrier preserving the full metallicity of underlying Ni.
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on top of the WS2/Ni films. Device I(V) and dI/dV characterizations
lead to the observation of typical nonlinear tunneling behavior. This
confirms the high quality of the WS2 and WS2/Ni interfaces, further
highlighting the potential of PLD-grown WS2 as a tunnel barrier in
spin-valve devices.
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et 550 meV au-dessus du maximum de la bande de valence du WS2. Par conséquent, appliquer 
une tension aux bornes de la jonction, revient à aligner le niveau de Fermi d’une des deux 
électrodes avec la maximum de la bande de valence du WS2 et créé un pic de résonnance 
comme observé à ±300mV. 
 

 
Figure 7-10 :  Structures de bande de WS2 et WSe2 massifs calculés par DFT. Schéma des profils d’énergie du 
dispositif .(a-c) Décalage de bande calculé des différents interfaces de l’hétérostructure. (a) Ni/WS2, (b) 
WS2/WSe2 et (c) Co/WS2. Les niveaux de Fermi du Ni et du Co sont représentés par une ligne blanche. Les 
maximum de band de valence (VBM) et minimum de bande de conduction (CBM) de WS2 et WSe2 sont 
représentés par une ligne grise. Les doubles flèches verticales indiquent l’écart de bandes calculé. (d) et (e) 
Profile d’énergie des VBM à l’équilibre et à résonnance respectivement. La résonnance correspond aux pics de 
conductance mesuré expérimentalement à 300mV. 

 
Résumé : 
Dans ce chapitre, nous avons montré comment développer des hétérostructures de van der 
Waals in-situ et nous avons montré qu’il était possible de créer des structures de type puits 
quantique avec l’exemple d’un empilement WS2/WSe2/WS2. Les Chapitres 5 et 6 ayant montré 
l’importance des structures de bandes des matériaux 2Ds sur le transport de spin, les résultats 
obtenus dans ce Chapitre montrent que l’ingénierie des structures de bandes, permises par 
l’obtention d’hétérostructures par PLD, est une voie prometteuse pour la spintronique. 
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exfoliation, which leads to samples limited in size even for
single crystals (isolated WS2 layers of few tens of μm2).
Furthermore, in Figure 3b and c we check the continuity of the
layers by carrying out very dense mappings of Raman
measurements. The Raman modes’ peak intensities are
extracted, allowing us to highlight the presence of the
heterostructure: in particular we note no discontinuity in
these mappings and excellent homogeneity. Overall, these
measurements show complete coverage with both WS2 and
WSe2 layers with high homogeneity over the >107μm2 sample
area.
Beyond versatility and large-scale homogeneity, we now

further illustrate the benefit of the direct in situ definition of 2D
heterostructures by the PLD approach. A difficulty appearing
with many families of 2D materials concerns their limited
stability in ambient conditions. This in turn limits both their
exploration by exfoliation and also their growth on a larger
scale and transfer, as is usually done with CVD-grown
materials using resist-assisted wet etching of catalytic
substrates. The versatility of PLD and the in situ growth of
the heterostructure allows, on the contrary, burying the fragile
2D material layers below another stable 2D material. Two
dimensional materials are known to be particularly efficient at
quenching the diffusion of species;70,71 this leads to a very
direct and natural way to define a heterostructure encompass-
ing even the most fragile 2D materials. Here we focus on WSe2,
known to progressively degrade when exposed to ambient
conditions, with O species replacing Se atoms in the crystal. In
Figure 4a we illustrate this with the study of an isolated WSe2
layer grown by PLD in the exact same conditions as the WSe2
of the heterostructure. It is observed that after several months
of ambient atmosphere exposure the layer is strongly

deteriorated, as demonstrated by the evolution of its Raman
signature. The main signature Raman peak at about 250 cm−1,
corresponding to the WSe2 A1g + E2g modes, has vanished. As
a comparison, in Figure 4b we show the same time-dependent
study of the van der Waals heterostructure with a buried WSe2
layer. The sample is similarly stored in ambient atmosphere as
in Figure 4a. In contrast, after 8 months of study, no change is
observed for the signature of the WSe2 layer, demonstrating
that the in situ growth of the heterostructure allowed
preserving the WSe2 layer against the adverse reactivity with
the ambient atmosphere. This observed preservation of the
crystal structure represents a strong asset of the PLD approach.
By simply changing material targets in situ, it allows the
definition of complex heterostructures without any detrimental
exposition and manipulation in an open atmosphere. The
properties of the selected materials are thus stabilized in the
van der Waals 2D heterostructure.
Finally, we illustrate the potential of PLD growth of van der

Waals heterostructures for direct integration in functional
devices. We show a device fabrication based on the above
studied WS2/WSe2/WS2 2D heterostructure with a tailored
well-type energetic landscape. We use the Ni(111) substrate as
a conductive bottom electrode for our devices.72 We then carry
out a laser lithography step on a spin-coated UVIII resist layer
to open small 1 μm2 windows above the van der Waals
heterostructure. A top Au-capped Co electrode is finally
deposited by e-beam evaporation. This defines 1 μm2

microjunctions. We bond them in a ceramic chip and measure
the resulting devices at 4 K in an AC + DC cryogenic setup.
We show in Figure 5 the resulting dI/dV characteristic
measured in such a device. The high resistivity confirms that
the current is flowing in the contacted layered structure, as

Figure 8. Schematization of the energy profiles across the device. (a−c) Computed band offsets at the various interfaces of the contacted van
der Waals heterostructure: (a) Ni/WS2, (b) WS2/WSe2, (c) Co/WS2. The Fermi levels of Ni and Co are depicted as white lines; the valence
band maximum (VBM) and conduction band minimum (CBM) of WS2 and WSe2 are depicted as gray lines. The vertical bars indicate the
computed band offsets. (d, e) VBM energy profile across the device (d) at equilibrium and (e) at resonance. The resonance corresponds to
the specific conductance peaks measured experimentally at 300 mV bias. Overall this confirms the quality of the grown van der Waals
heterostructure by our PLD approach and the modularity of their transport properties.

ACS Nano www.acsnano.org Article
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Conclusions 
 
Avant le début de ma thèse, des travaux pionniers commençaient à montrer les bénéfices de 
l’utilisation de matériaux 2Ds dans des jonctions tunnel magnétiques (MTJs). Certains 
résultats sur le graphène et le h-BN semblaient suggérer qu’ils puissent agir comme filtre en 
spin. Dans cette lignée, nous avons cherché à comprendre l’origine de ce phénomène dans 
l’optique de le favoriser et tendre à maitriser les courants de spin. Nous avons pu mettre en 
évidence les effets uniques de filtrage en spin du graphène et du WS2 au sein de MTJs avec 
des polarisations en spins associées supérieures à celles reportées dans la littérature. De plus, 
nous avons vu qu’il était possible de modifier la structure de bande du graphène par mise en 
proximité de ce dernier avec des matériaux ferromagnétiques (FMs), ce qui pouvait engendrer 
la création d’une polarisation en spin dans le graphène. Il est donc possible de l’utiliser comme 
un filtre en spin modulable en fonction de son interaction avec le FM. Nous avons pu, pour la 
première fois, utiliser le graphène comme électrode polarisée en spin dans une jonction 
tunnel magnétique. Enfin, nous avons mis en évidence une manière flexible et innovante, par 
ablation laser pulsé (PLD), de réaliser une hétérostruture de van der Waals de type puit 
quantique qui a permis de valider la PLD comme plateforme pour l’ingénierie de bande des 
matériaux 2Ds à travers leur empilement sur des échelles centimétriques. 
 
Dans une première partie j’ai étudié les effets de filtrage de en spin par la structure de bande 
des matériaux 2D.  
Nous avons réussi à fabriquer des jonctions Ni(111)/Gr/Al2O3/Co dans lesquelles nous avons 
fait varier l’épaisseur du graphène afin de poursuivre l’étude de la physique du transport de 
spin à l’interface FM/graphène. Nous avons pu observer un effet de filtrage des spins 
minoritaires par le graphène associé au nickel (111) et montrer que le pouvoir de filtrage en 
spin du graphène augmentait avec le nombre de couches. Ce phénomène, attribué à la 
combinaison des structures de bandes du nickel et du graphène, est favorisé par l’utilisation 
de nickel cristallin. L’utilisation de graphène multicouche et de nickel cristallin nous a ainsi 
permis d’atteindre des polarisations en spins records pour la  spintronique de P=98% dans 
une MTJ à base de matériaux 2D, au niveau du meilleur résultat de la littérature (LSMO avec 
P=95%).  
De plus, nous avons aussi fabriqué des MTJs Co/Al2O3/WS2/Co pour étudier les propriétés de 
filtrage en spin du semi-conducteur disulfure de tungstène. Mis en avant comme étant un des 
matériaux 2D les plus prometteurs pour les applications en électronique, son étude dans les 
MTJs restait quasi vierge. Nous avons pu montrer que le WS2 pouvait être à l’origine d’un 
nouveau mécanisme de filtrage de spin par la structure de bande dont les propriétés 
dépendent du nombre de couches. En effet, nous avons identifié pour la première fois ce que 
nous appelons le filtrage K-Q : la modification de la structure de bande du WS2 avec son 
épaisseur favorise le filtrage des spins d’une direction pour une monocouche et de l’autre 
pour des couches plus épaisses par un décalage du transport tunnel du point K au point Q. 
L’observation de ce filtrage K-Q ouvre la voie à la modulation du filtrage de spin par 
l’ingénierie de structure de bande au sein de la famille des TMDs.  
 
Dans une deuxième partie, j’ai étudié les effets de proximité/d’hybridation sur la structure 
de bande des matériaux 2D à l’interface avec des FMs. 
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Nous avons d’abord pu fabriquer des structures Ni(111)/Gr/Al2O3/Co dans lesquelles l’alumine 
ALD est à la limite de mouillabilité, afin d’obtenir des jonctions métalliques nanométriques 
Ni(111)/Gr/Co. Dans ces jonctions, nous avons pu mettre en évidence l’impact de l’hybridation 
simultanée du graphène avec le Ni et le Co. De très fort signaux de spin ont pu être observés 
avec des MR supérieures à +80%.  Surtout, nous avons montré que l’on pouvait moduler la 
polarisation en spin de positive à négative en fonction de l’interaction du graphène avec le 
FM. Nous avons donc montré un levier supplémentaire dans le contrôle de la polarisation 
en spin d’interfaces que représente le couplage des matériaux 2Ds aux électrodes FMs: on 
parle de spinterfaces. 
Nous avons ensuite intégré le graphène dans des jonctions LCoMO/Gr/MgO/Co. Dans cette 
géométrie, l’objectif est de placer le graphène en contact avec l’isolant FM LCoMO afin de 
créer une électrode 2D de graphène polarisé en spin (SP-Gr) et ainsi une MTJ hybride SP-
Gr/MgO/Co. Nous avons pu observer des signaux de TMR validant la levée de dégénérescence 
du cône de Dirac du graphène par LCoMo et sa polarisation en spin. Nous avons également 
pu remonter à l’amplitude de l’interaction d’échange induite dans le 2D par LCoMO qui monte 
jusqu’à 15meV. Cette étude est la première démonstration de l’utilisation du graphène 
comme électrode polarisée en spin dans une MTJ complète. Déjà reconnu comme canal 
efficace pour le transport du spin, on entrevoit ainsi le potentiel du graphène comme 
électrode modulable pour les MTJs. En effet, à l’aide d’une grille, il serait même possible 
d’amplifier et/ou d’inverser le signe de la polarisation de cette électrode SP-Gr.  
 
Dans une dernière partie j’ai développé des hétérostructures de van der Waals grande 
surface pour les intégrer dans des MTJs. 
Avec pour objectif d’utiliser une méthode permettant la fabrication versatile 
d’hététrostructures, nous avons développé la croissance de films 2D par PLD. Nous avons 
commencé par WS2 et démontré, sa qualité structurale sur de larges surfaces, et son 
intégration comme barrière dans une jonction tunnel. Nous avons ensuite voulu démontrer le 
potentiel de la PLD pour la croissance d’hétérostructures de van der Waals. Nous avons ainsi 
réussi à élaborer un puit quantique de WS2/WSe2/WS2, homogène, cristallin et continu à 
l’échelle du substrat. Nous l’avons intégré dans une jonction dans laquelle nous avons observé 
des états résonnants associés à sa structure en puit quantique. Cette étude valide la PLD 
comme plateforme permettant l’obtention grande échelle d’hétérostructures de van der 
Waals et l’ingénierie de structure de bande favorable à l’électronique, l’optique, et la 
spintronique.  
 
Nous avons donc pu entrevoir le potentiel des matériaux 2Ds pour le filtrage en spin dans 
les MTJs via le contrôle par des effets de structure de bande (intrinsèques) et d’interfaces 
(extrinsèques). Nous avons aussi pu montrer la possibilité d’en faire des hétérostrcures. 
L’objectif est maintenant d’assembler et d’exploiter l’ensemble de ces propriétés et de très 
nombreuses perspectives s’ouvrent à nous.   
 
Un des premier point à court terme est de s’orienter vers des MTJs à aimantation hors du 
plan (OOP), qui favoriseraient la stabilité magnétique des composants à faibles dimensions. 
Dans cette perspective, nous avons commencé à nous intéresser, comme pour les MTJs à 
aimantation dans le plan, à l’intégration de matériaux 2D sur des électrodes ferromagnétiques 
OOP. Nous avons obtenu de premiers résultats sur l’élaboration de graphène épitaxié par CVD 
sur des couches de FePd à aimantation perpendiculaire confirmant le pouvoir passivant du 
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graphène et donnant de premières indications quant au potentiel du graphène pour 
augmenter l’anisotropie perpendiculaire (Annexe B). Ces résultats se poursuivent au 
laboratoire et laissent présager de la bonne intégration de nos 2Ds dans des MTJs à 
aimantation perpendiculaire.    
 
A plus long terme, l’objectif est de nous orienter vers des MTJs uniquement composées de 
matériaux 2Ds (hétérostructures de van der Waals)  permettant d’envisager la mise en 
œuvre de dispositifs fonctionnels d’épaisseur ultime. Sur cette voie, on peut ainsi envisager 
l’étude de matériaux 2D FM pour remplacer les éléments FMs métalliques existants. On peut, 
par exemple, imaginer une électrode de Fe3GeTe2, CrTe2, CrBr3... dont les propriétés 
magnétiques (anisiotropie, polarisation en spin…) seraient entièrement contrôlables par une 
grille. À terme, de nouveaux mécanismes de renversement d’aimantation pourraient 
émerger. De plus, grâce à la combinaison TMD/PLD, on peut déjà envisager l’exploration de 
nouvelles structures basées sur l’ingénierie de structure de bande (super-réseaux, barrières 
multi-niveaux, opto-spintonique…) ou l’émergence de propriétés nouvelles telles que l’effet 
Rashba (Janus…), phases topologiques (MoTe2…), supraconductivité non-conventionnelle 
(TMD/YBCO…).  
 
Un point important est qu’au-delà de la fabrication de ces hétérostructures, un des gros 
objectifs est aussi l’exploration de nouveaux matériaux 2Ds tels que BP, CrBr3… Pour ces 
matériaux, les techniques grandes échelles (MBE, CVD, PLD…) requièrent un développement 
long et complexe dépendant du matériau et du substrat de croissance. Parallèlement, afin 
d’identifier ces nouveaux matériaux 2Ds à fort potentiel, il est ainsi nécessaire de s’appuyer 
sur l’exfoliation qui permet d’obtenir rapidement et d’explorer divers matériaux 2Ds à partir 
de cristaux commerciaux et de les intégrer dans des dispositifs. J’ai ainsi participé au 
développement d’un pick-up au laboratoire au cours de ma thèse (Annexe C). De plus, 
l’exploration de certains de ces nouveaux matériaux est rendue difficile par leur extrême 
sensibilité aux conditions ambiantes. Il est alors impératif de trouver des moyens de les 
stabiliser pour pouvoir les intégrer dans des dispositifs fonctionnels. Des méthodes 
systématiques de passivation sont alors un moyen d’élargir le spectre de matériaux 2Ds 
utilisables dans des hétérostructures de van der Waals pour la spintronique. C’est dans cette 
direction que nous avons entrepris des travaux de passivation de matériaux 2Ds dans le 
laboratoire, par exemple, sur les semi-conducteurs Black Phosphorous et MoS2 ainsi que sur 
le FM CrBr3 (Annexe D). 
 
En résumé, mes travaux de thèse ont permis des progrès dans l’obtention, la stabilisation 
et l’intégration des matériaux 2Ds dans des dispositifs fonctionnels de spintronique. De 
cette façon nous avons pu mettre en lumière de nouveaux phénomènes physiques aux 
interfaces 2D/FM. La maîtrise de l’environnement de ces interfaces hybrides demeure la clé 
afin d’appréhender et de sonder les propriétés de filtrage en spin : l’interface est le dispositif 
(« the interface is the device », H. Kroemer, Nobel Prize).  
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Annexe A : Montage expérimental de magnéto- 
        transport 
 
Les résultats présentés dans les Chapitres 5, 6 et 7 sont obtenus grâce au montage 
expérimental décrit dans cette section (Figure A - 1). Les mesures sont réalisées à 2K dans un 
cryostat fonctionnant à l’azote et à l’hélium liquides. L’échantillon est placé sur une tête de 
mesure elle-même connectée à une canne de mesure. Les jonctions de l’échantillon qui sont 
connectées à une puce, sont électriquement reliées à un banc de mesure via la canne de 
mesure. Un champ magnétique peut être appliqué (jusqu’à 7T) grâce à des bobines 
supraconductrices immergées dans le bain d’hélium. Ce montage permet de faire différents 
types de mesures dont les suivantes : 
 

• Transport électrique: il s’agit d’appliquer une tension DC aux bornes d’une jonction, 
d’en mesurer le courant la traversant via un nanovoltmètre puis de faire varier la 
tension appliquée. Ceci nous permet de réaliser des mesures I(V). L’application d’une 
tension AC en plus d’une tension DC, peut nous donner la dérivée de l’intensité en 
fonction de la tension et on obtient des courbes dI/dV(V). Ces mesures nous 
renseignent sur les caractéristiques du courant traversant nos jonctions et permettent, 
par exemple, d’identifier le caractère tunnel d’une jonction. 
 

• Magnéto-transport : une tension DC est appliquée sur une jonction dont la résistance 
est mesurée en fonction d’un champ magnétique. Ceci nous permet de réaliser des 
mesures de TMR et d’extraire des informations sur les courants de spin de nos 
jonctions. 

 

 
Figure A - 1 : Montage expérimental de magnéto-transport. Les échantillons sont placés dans un cryostat à 
base d’hélium et d’azote liquide pouvant atteindre 2K. Les jonctions de l’échantillon sont reliées à une puce 
électrique elle-même  reliée à une canne via une tête de mesure. Des fils électriques assurent la conduction de 
la canne vers le banc de mesure. Des sources de tensions DC et AC peuvent être appliquées simultanément ou 
non sur l’échantillon. Un nanovoltmètre est utilisé pour lire la tension aux bornes des jonctions. L’échantillon 
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étant placé entre deux bobines de Helmoltz supraconductrices, un champ magnétique pouvant atteindre 7T 
peut être appliqué. 
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Annexe B : Vers l’utilisation d’une nouvelle électrode 
à aimantation perpendiculaire 
 
En plus de l’intérêt pour la modulation de la structure de bande du graphène  [1],  l’utilisation 
de FM à aimantation hors du plan (OOP) se rapproche des standards nécessaires aux MTJs 
utilisées dans les MRAMs commerciales. Sur ce constat, nous avons engagé une collaboration 
avec l’Université de Tohoku, d’où proviennent des films du FM FePd qui sont obtenus par 
pulvérisation sur un substrat de SrTiO3. Nous transférons ces films dans une enceinte de CVD, 
et le graphène est cru en leur surface par une méthode similaire à celle que l’on utilise pour 
la croissance sur nickel, décrite dans le Chapitre Fabrication (Chapitre 2). Nous souhaitons 
vérifier l’état magnétique du film après croissance, en particulier nous souhaitons savoir si son 
aimantation est toujours OOP. On compare alors le magnétisme des empilements 
FePd/graphène obtenus aux films de FePd seuls avant croissance du 2D. Pour cela, on utilise 
la technique d’imagerie magnétique d’effet Kerr magnéto-optique : la polarisation d’une 
lumière va être modifiée lorsqu’elle va être réfléchi sur l’échantillon magnétique, et l’étude 
de cette variation de polarisation nous donne une information sur l’aimantation de 
l’échantillon. On peut alors, en faisant varier un champ magnétique OOP, obtenir les cycles 
d’hystérésis de nos films que l’on montre en Figure B – 1 a et b.  
 

 
Figure B - 1 : Caractérisations électriques comparant les films de FePd seuls avec ceux couverts par du 
graphène (a) Cycle d’hystérésis obtenu par microscopie Kerr  pour un film de FePd seul et (b) couvert de 
graphène. Le champ de nucléation de domaines magnétiques est donné dans chaque cas. Images Kerr d’un film 
de FePd (c) seul et (d) couvert par du graphène. Les images sont prisess à environ 125mT après que les films 
aient été saturés. Les zones sombres ont une aimantation « down » et les zones claires ont une aimantation 
« up ». 

Les cycles sont quasiment identiques avant et après croissance. La rémanence de ces films est 
faible et provient de la présence de domaines magnétiques à faible champ magnétiques. En 
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hybrid platforms, combining reference perpendicular spin-sources and
2D materials, appears to be very interesting as it may offer advanced
opportunities for spintronics. However, this co-integration has proved to
be particularly challenging owing to the need for appropriate materials
science approaches and developments. As such, even the integration of
graphene, the prototypical 2Dmaterial, has remained mostly unexplored
up until now.

In this Letter, we propose a scheme to integrate large scale gra-
phene with a PMA spintronics platform. The PMA L10 FePd ordered
alloy is grown on SrTiO3 substrates by radio frequency (rf) magnetron
sputtering, and consecutively graphene (Gr) is formed on top by a
chemical vapor deposition (CVD) step (Fig. 1). The preservation of
the FePd crystallographic structure and PMA after graphene deposi-
tion is investigated by x-ray diffraction (Fig. 2) and Kerr microscopy
(Figs. 3 and 4), respectively. Overall, it appears that our approach
allows crystallographic and magnetic properties of the PMA electrode

to be robustly preserved during wafer scale integration of CVD gra-
phene. Furthermore, we already demonstrate a potential benefit from
graphene integration in this hybrid structure as an x-ray photoemis-
sion spectroscopy (XPS) study shows that the Gr/FePd PMA electrode
is protected against degradation in oxidative conditions (Fig. 5),
showing the achievement of a perpendicular graphene passivated
ferromagnetic electrode (GPFE).23,35 Overall, this work identifies an
effective large-scale workflow for the integration of 2D materials with
optimized PMA platforms.

The process used for Gr/FePd electrode fabrication is schemati-
cally presented in Fig. 1. The FePd layer is deposited on SrTiO3 (0 0 1)
substrates by rf magnetron sputtering (EIKO co Ltd; EW-100NH) at
room temperature using a Fe40Pd60 alloy target. This alloy is specifi-
cally designed frommolted materials to compensate the different sput-
tering rates of each element in order to reach a film with the atomic
ratio of 50:50 (see Refs. 15–17). The thicknesses of the investigated
FePd films are 20 and 30nm. A reference FePd film is peeled off using
diluted aqua regia (HNO3 þ 3 HCl). This allows us to analyze its
composition using an inductivity coupled plasma optical emission

FIG. 1. Schematic illustration of the graphene integration process to the FePd perpendicular spin source. (a) L10 FePd perpendicular magnetic anisotropy electrode is grown
by rf magnetron sputtering at room temperature, followed by an annealing at 700 "C in vacuum.15–17 (b) The graphene layer is grown by a chemical vapor deposition step.23,36

(c) This process leads to the fabrication of a perpendicular graphene protected ferromagnetic electrode (GPFE).

FIG. 2. Out-of-plane x-ray diffraction (XRD) profiles of FePd films before (up) and
after (down) graphene growth. Panels on the right show more details of first order
peaks with visible Laue oscillations before and after graphene growth. Graphene
integration preserves the crystallography of FePd epitaxial films.

FIG. 3. Polar Kerr hysteresis loops for FePd and Gr/FePd samples are presented in
the case of two different FePd thicknesses (20 nm and 30 nm). The magnetization
loops are averaged over the entire sample. The PMA domain nucleation field H is
given for each case.
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hybrid platforms, combining reference perpendicular spin-sources and
2D materials, appears to be very interesting as it may offer advanced
opportunities for spintronics. However, this co-integration has proved to
be particularly challenging owing to the need for appropriate materials
science approaches and developments. As such, even the integration of
graphene, the prototypical 2Dmaterial, has remained mostly unexplored
up until now.

In this Letter, we propose a scheme to integrate large scale gra-
phene with a PMA spintronics platform. The PMA L10 FePd ordered
alloy is grown on SrTiO3 substrates by radio frequency (rf) magnetron
sputtering, and consecutively graphene (Gr) is formed on top by a
chemical vapor deposition (CVD) step (Fig. 1). The preservation of
the FePd crystallographic structure and PMA after graphene deposi-
tion is investigated by x-ray diffraction (Fig. 2) and Kerr microscopy
(Figs. 3 and 4), respectively. Overall, it appears that our approach
allows crystallographic and magnetic properties of the PMA electrode

to be robustly preserved during wafer scale integration of CVD gra-
phene. Furthermore, we already demonstrate a potential benefit from
graphene integration in this hybrid structure as an x-ray photoemis-
sion spectroscopy (XPS) study shows that the Gr/FePd PMA electrode
is protected against degradation in oxidative conditions (Fig. 5),
showing the achievement of a perpendicular graphene passivated
ferromagnetic electrode (GPFE).23,35 Overall, this work identifies an
effective large-scale workflow for the integration of 2D materials with
optimized PMA platforms.

The process used for Gr/FePd electrode fabrication is schemati-
cally presented in Fig. 1. The FePd layer is deposited on SrTiO3 (0 0 1)
substrates by rf magnetron sputtering (EIKO co Ltd; EW-100NH) at
room temperature using a Fe40Pd60 alloy target. This alloy is specifi-
cally designed frommolted materials to compensate the different sput-
tering rates of each element in order to reach a film with the atomic
ratio of 50:50 (see Refs. 15–17). The thicknesses of the investigated
FePd films are 20 and 30nm. A reference FePd film is peeled off using
diluted aqua regia (HNO3 þ 3 HCl). This allows us to analyze its
composition using an inductivity coupled plasma optical emission

FIG. 1. Schematic illustration of the graphene integration process to the FePd perpendicular spin source. (a) L10 FePd perpendicular magnetic anisotropy electrode is grown
by rf magnetron sputtering at room temperature, followed by an annealing at 700 "C in vacuum.15–17 (b) The graphene layer is grown by a chemical vapor deposition step.23,36

(c) This process leads to the fabrication of a perpendicular graphene protected ferromagnetic electrode (GPFE).

FIG. 2. Out-of-plane x-ray diffraction (XRD) profiles of FePd films before (up) and
after (down) graphene growth. Panels on the right show more details of first order
peaks with visible Laue oscillations before and after graphene growth. Graphene
integration preserves the crystallography of FePd epitaxial films.

FIG. 3. Polar Kerr hysteresis loops for FePd and Gr/FePd samples are presented in
the case of two different FePd thicknesses (20 nm and 30 nm). The magnetization
loops are averaged over the entire sample. The PMA domain nucleation field H is
given for each case.

Applied Physics Letters ARTICLE scitation.org/journal/apl

Appl. Phys. Lett. 116, 173101 (2020); doi: 10.1063/1.5143567 116, 173101-2

VC Author(s) 2020

(a) (b)

spectrometer (ICP-OES: Seiko SPS4000), showing that it results indeed
in a 50:50 FePd alloy. In order to crystallize the films, samples are
annealed at 700 !C for 90min in vacuum by using a substrate heater
attached to the sputtering system and then cooled down to room tem-
perature for a few hours in vacuum. The background pressures are
4" 10#7Pa before deposition and 5" 10#5Pa during annealing at
700 !C. Samples are then transported to a dedicated CVD growth
chamber. Reduction and graphene passivation of the FePd surface are
achieved by a CVD process (more details of the process used in Refs.
23 and 36) performed in a custom-built cold-wall reactor JCVD sys-
tem. Samples are heated in a 100Pa atmosphere of H2 to 600 !C at
300 !C/min and annealed for 15min. H2 is removed, and then the
samples are exposed to a 1Pa atmosphere of C2H2 at 600 !C for
15min. Finally, samples are cooled down in vacuum at $100 !C/min.
This growth results in a few-layer graphene coating. Previous studies
have shown the formation of continuous graphene layers over a large
scale by this approach (see, for instance, Ref. 36). Similar Raman and
optical studies show the full coverage of graphene on perpendicular

FePd, as further demonstrated below with the XPS results showing full
passivation. By combining tailored sputtering15–17 and CVD23,36 steps,
we are thus able to produce a heterostructure bringing together gra-
phene layers with the perpendicular FePd electrodes.

The interesting properties of the FePd electrode are directly
related to its crystallographic order.17 As the CVD step is based on
high temperature annealing in controlled atmospheres, the evolution
of the FePd order has to be checked. Hence, in Fig. 2, we show out-of-
plane x-ray diffraction (XRD) profiles for FePd on SrTiO3 (0 0 1)
substrates before and after graphene deposition. FePd, as grown by
sputtering at room temperature, is (1 1 1)-oriented with a polycrystal-
line structure and transits to the crystalline (0 0 1) structure with the
cube-on-cube epitaxial relation after 700 !C annealing, as confirmed
by XRD measurements [Figs. 2(a)–2(c)]. The (0 0 1) FePd peak is
observed close to 24! as expected for the L10-FePd 50:50 structure.
The large scan XRD measurement shows the presence of only FePd
(0 0 1) crystal orientation, with all higher degree peaks. Laue oscilla-
tions are clearly visible in Fig. 2(b), showing the high ordering of FePd
and confirming the epitaxy of the film. The same measurements are
carried out after the growth of CVD graphene [Figs. 2(c) and 2(d)].
Strikingly, we observe that XRD profiles of FePd are unchanged after
graphene deposition, thus meaning that the FePd structure is main-
tained during the CVD process. Laue oscillations are still observed
after graphene growth, further assessing the long-distance ordering.
This demonstrates that our process of large-scale graphene integration
preserves the crystallographic structure of the PMA electrode.

Still, subtle changes in the crystalline order of FePd and addi-
tional interaction with graphene overlayer might affect the magnetic
properties of this electrode. For this reason, we further explored its
perpendicular magnetic behavior through polar Kerr microscopy. In
Fig. 3, we present measurements of the perpendicular magnetization
(averaged over the entire sample) as a function of the out-of-plane
field for FePd and Gr/FePd for two FePd thicknesses of 20 nm and
30nm. We observe that for both the studied thicknesses, Kerr loops
are almost the same for both FePd and Gr/FePd. This confirms that
the graphene growth did not substantially modify the PMA properties
of FePd films. The magnetization loops show small remanence thanks
to the presence of micrometer-size PMA domains (Fig. 4) that lower
the dipolar energy of the system. The magnetization saturates above
about 200 mT and 300mT for 20 nm and 30nm thick films before the
Gr deposition, respectively. The magnetic domain nucleation fields are
around 100 mT and 200mT for 20 nm and 30 nm thick FePd films,
respectively. Interestingly, we observe that for both FePd thicknesses, a
slight increase (about 10%) of both saturation and nucleation fields is
measured in the presence of graphene. While this remains to be fur-
ther studied, this could be ascribed to the interaction of the ferromag-
netic electrode with the graphene overlayer. To demonstrate the
presence of the magnetic domains, the magnetization of the sample is
first saturated by applying an out-of-plane magnetic field of more than
250mT. Then, the magnetic field is swept down below the nucleation
field, until magnetic domains can be observed by polar Kerr micros-
copy. Images for magnetic fields of about 125mT are displayed in
Fig. 4. A comparable nucleation is observed with and without gra-
phene (the observed nucleation field for the graphene capped sample
is 10mT higher, as expected from the magnetization loop). This obser-
vation shows that the perpendicular domain nucleation and propaga-
tion mode remain mostly unchanged after the growth of graphene on

FIG. 4. Polar Kerr images for FePd and Gr/FePd at $125mT after positive magnetic
field saturation. Dark areas correspond to uniform magnetization pointing “down” and
bright areas to magnetization pointing “up.” Similar out-of-plane domains are
observed in both the cases. Graphene growth preserves the magnetic properties of
FePd as testified by the very similar magnetic textures.

FIG. 5. X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) around the binding energy of Fe2p
for FePd and Gr/FePd. In contrast to the bare FePd electrode, the FePd surface
protected with graphene remains metallic, even after an extended stay in air (no
evolution observed during the 1-month study). This result demonstrates the transfer
of a specific property of graphene (namely, here its role as a diffusion barrier) to the
PMA platform, which is now shown to be compatible with ambient/oxidative
processing.
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spectrometer (ICP-OES: Seiko SPS4000), showing that it results indeed
in a 50:50 FePd alloy. In order to crystallize the films, samples are
annealed at 700 !C for 90min in vacuum by using a substrate heater
attached to the sputtering system and then cooled down to room tem-
perature for a few hours in vacuum. The background pressures are
4" 10#7Pa before deposition and 5" 10#5Pa during annealing at
700 !C. Samples are then transported to a dedicated CVD growth
chamber. Reduction and graphene passivation of the FePd surface are
achieved by a CVD process (more details of the process used in Refs.
23 and 36) performed in a custom-built cold-wall reactor JCVD sys-
tem. Samples are heated in a 100Pa atmosphere of H2 to 600 !C at
300 !C/min and annealed for 15min. H2 is removed, and then the
samples are exposed to a 1Pa atmosphere of C2H2 at 600 !C for
15min. Finally, samples are cooled down in vacuum at $100 !C/min.
This growth results in a few-layer graphene coating. Previous studies
have shown the formation of continuous graphene layers over a large
scale by this approach (see, for instance, Ref. 36). Similar Raman and
optical studies show the full coverage of graphene on perpendicular

FePd, as further demonstrated below with the XPS results showing full
passivation. By combining tailored sputtering15–17 and CVD23,36 steps,
we are thus able to produce a heterostructure bringing together gra-
phene layers with the perpendicular FePd electrodes.

The interesting properties of the FePd electrode are directly
related to its crystallographic order.17 As the CVD step is based on
high temperature annealing in controlled atmospheres, the evolution
of the FePd order has to be checked. Hence, in Fig. 2, we show out-of-
plane x-ray diffraction (XRD) profiles for FePd on SrTiO3 (0 0 1)
substrates before and after graphene deposition. FePd, as grown by
sputtering at room temperature, is (1 1 1)-oriented with a polycrystal-
line structure and transits to the crystalline (0 0 1) structure with the
cube-on-cube epitaxial relation after 700 !C annealing, as confirmed
by XRD measurements [Figs. 2(a)–2(c)]. The (0 0 1) FePd peak is
observed close to 24! as expected for the L10-FePd 50:50 structure.
The large scan XRD measurement shows the presence of only FePd
(0 0 1) crystal orientation, with all higher degree peaks. Laue oscilla-
tions are clearly visible in Fig. 2(b), showing the high ordering of FePd
and confirming the epitaxy of the film. The same measurements are
carried out after the growth of CVD graphene [Figs. 2(c) and 2(d)].
Strikingly, we observe that XRD profiles of FePd are unchanged after
graphene deposition, thus meaning that the FePd structure is main-
tained during the CVD process. Laue oscillations are still observed
after graphene growth, further assessing the long-distance ordering.
This demonstrates that our process of large-scale graphene integration
preserves the crystallographic structure of the PMA electrode.

Still, subtle changes in the crystalline order of FePd and addi-
tional interaction with graphene overlayer might affect the magnetic
properties of this electrode. For this reason, we further explored its
perpendicular magnetic behavior through polar Kerr microscopy. In
Fig. 3, we present measurements of the perpendicular magnetization
(averaged over the entire sample) as a function of the out-of-plane
field for FePd and Gr/FePd for two FePd thicknesses of 20 nm and
30nm. We observe that for both the studied thicknesses, Kerr loops
are almost the same for both FePd and Gr/FePd. This confirms that
the graphene growth did not substantially modify the PMA properties
of FePd films. The magnetization loops show small remanence thanks
to the presence of micrometer-size PMA domains (Fig. 4) that lower
the dipolar energy of the system. The magnetization saturates above
about 200 mT and 300mT for 20 nm and 30nm thick films before the
Gr deposition, respectively. The magnetic domain nucleation fields are
around 100 mT and 200mT for 20 nm and 30 nm thick FePd films,
respectively. Interestingly, we observe that for both FePd thicknesses, a
slight increase (about 10%) of both saturation and nucleation fields is
measured in the presence of graphene. While this remains to be fur-
ther studied, this could be ascribed to the interaction of the ferromag-
netic electrode with the graphene overlayer. To demonstrate the
presence of the magnetic domains, the magnetization of the sample is
first saturated by applying an out-of-plane magnetic field of more than
250mT. Then, the magnetic field is swept down below the nucleation
field, until magnetic domains can be observed by polar Kerr micros-
copy. Images for magnetic fields of about 125mT are displayed in
Fig. 4. A comparable nucleation is observed with and without gra-
phene (the observed nucleation field for the graphene capped sample
is 10mT higher, as expected from the magnetization loop). This obser-
vation shows that the perpendicular domain nucleation and propaga-
tion mode remain mostly unchanged after the growth of graphene on

FIG. 4. Polar Kerr images for FePd and Gr/FePd at $125mT after positive magnetic
field saturation. Dark areas correspond to uniform magnetization pointing “down” and
bright areas to magnetization pointing “up.” Similar out-of-plane domains are
observed in both the cases. Graphene growth preserves the magnetic properties of
FePd as testified by the very similar magnetic textures.

FIG. 5. X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) around the binding energy of Fe2p
for FePd and Gr/FePd. In contrast to the bare FePd electrode, the FePd surface
protected with graphene remains metallic, even after an extended stay in air (no
evolution observed during the 1-month study). This result demonstrates the transfer
of a specific property of graphene (namely, here its role as a diffusion barrier) to the
PMA platform, which is now shown to be compatible with ambient/oxidative
processing.
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témoigne les images Kerr de l’échantillon montrées en Figure B – 1 c et d. La nucléation de ces 
domaines commence au champ magnétique correspondant à l’ouverture des cycles 
d’hystérésis des échantillons. On remarque que le champ de nucléation ainsi que le champ 
coercitif augmentent d’environ 10% après la croissance du graphène pour les deux épaisseurs 
de FM OOP étudiées. Cette observation laisse suggérer l’influence mutuelles des deux 
matériaux sur le magnétisme et pourrait être due à d’éventuels effets de proximité. 
 
Nous avons alors partagé nos résultats de conception d’une nouvelle électrode polarisée en 
spin : FePd/graphène. Le 2D est obtenu par croissance CVD directe sur le FM et le protège de 
la passivation, ce qui en fait une source en spin prometteuse pour de futurs travaux. Plus de 
détails sont donnés dans la référence [2]. 
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Annexe C : La technique du Pick-Up 
 
Ces travaux de thèse ont contribué à la construction d’un pick-up qui permet le transfert de 
matériaux 2Ds et que nous montrons en Figure C - 1. Il est constitué d’une plaque chauffante 
sur laquelle est placée un échantillon source où une exfoliation d’un matériau 2D a été réalisée 
précédemment. Un polymère est déposé sur une plaque en verre dont la position est 
contrôlée par des moteurs piézoélectriques selon les trois directions de l’espace. Ce système 
joue le rôle de micromanipulateur et permet de prélever des feuillets sur l’échantillon source 
et de le déposer sur un substrat d’intérêt de manière locale et contrôlée grâce à la présence 
d’un microscope à plusieurs objectifs. La plaque chauffante permet de faire varier les forces 
d’adhésion entre les feuillets et les substrats, pour faciliter la prise et la relâche des matériaux 
2Ds. La plaque est également montée sur des moteurs permettant sa rotation. Ce degré de 
liberté supplémentaire permet d’avoir également un contrôle sur les orientation des feuillets. 
Notre système de pick-up est conçu pour être intégré dans une boîte à gants. En effet, comme 
discuté dans ce chapitre, certains matériaux d’intérêt pour la spintronique sont sensibles aux 
conditions ambiantes et requièrent d’être isolés en boîte à gants. Par conséquent ce montage 
expérimental nous permet un grand contrôle dans le procédé d’isolation des matériaux 2Ds 
dans une atmosphère contrôlée et il est en cours d’utilisation dans notre équipe. 
 

 
Figure C - 1 : Montage « pick up » dans notre laboratoire. (a) Photo de la plateforme chauffante sur laquelle 
on place l’échantillon source contenant les feuillets à transférer et l’échantillon d’intérêt sur lequel on veut 
transférer les feuillets. La prise et le dépôt des matériaux sont réalisés grâce à un polymère déposé sur une 
plaque de verre dont la position est contrôlée par des moteurs piézoélectriques. (b) Un microscope optique est 
placé au-dessus de la plateforme chauffante pour réaliser le transfert. Des contrôleurs permettent de diriger 
les moteurs piézoélectriques ainsi que la plaque chauffante. Le tout est monté sur un support anti-vibration 
pour un meilleur contrôle. 
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Annexe D : Passivation 
 

D.1 Vers l’intégration de nouveaux matériaux dans les MTJs 
 
Au cours de ces travaux de thèse, nous avons développé des méthodes pour protéger 
différents types de matériaux 2Ds dans l’objectif de créer des procédés permettant 
l’investigation de nouveaux matériaux 2Ds dans des dispositifs spintroniques et électroniques. 

 
D.1.1 Stabilisation de matériaux fragiles : Black Phosphorous et CrBr3 

 
Ici, nous montrons comment nous avons stabilisé deux matériaux de van der Waals 
extrêmement instables aux conditions ambiantes. Il s’agit du semi-conducteur black 
phosphorous (BP) et du FM CrBr3. Le BP et le CrBr3 ayant des propriétés très intéressantes 
pour la spintronique [3][4][5][6][7], sont néanmoins extrêmement sensibles aux conditions 
ambiantes, et se dégradent immédiatement à leur exposition [8][7][9][10]. Aussi nous 
proposons un protocole pour les protéger et les rendre utilisables pour des dispositifs futurs. 
Pour cela on procède à une exfoliation de ces matériaux sous l’atmosphère contrôlée d’une 
boîte à gants. On les transfert dans une valise hermétique vers notre enceinte de dépôt ALD. 
La valise est ouverte quand le sas de transfert de l’enceinte est sous vide pour éviter toute 
exposition à l’air ou à l’eau. Une fine couche de MgO est déposée sur les matériaux (de 2 à 3 
nm). Les détails de la croissance ALD sont donnés dans les références [11] (pour BP) et  [12] 
(pour CrBr3). Nous montrons les résultats des matériaux avec et sans couverture ALD en Figure 
D - 1. 
 

 
Figure D - 1 : Passivation de BP et CrBr3 par une couhce de MgO-ALD. Images MEB de BP (a) Exposé aux 
conditions ambiantes et (b) protégé par une couche de MgO. Images optiques de CrBr3 (c) non-passivé et (d) 
passivé par une couche de MgO. 
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layer, the black phosphorus flakes are shown to remain pristine,
even after over 1month in ambient conditions (Fig. 3). Crucially,
we demonstrate the use of this ultra-thin MgO capping layer as
an efficient tunnel barrier for BP devices (Fig. 4) further highlight-
ing the potential of this stabilized platform for spintronics.

In Fig. 1, we describe the particular in-situ process that we
carry out to passivate BP flakes with a MgO barrier. First, the
flakes are derived onto a SiO2(90nm)/Si substrate from a BP
bulk crystal using the mechanical exfoliation method. Working
in an ambient atmosphere, as is usually the case for graphene
exfoliation,24 is not adapted for BP. Indeed, BP is extremely sen-
sitive to the combined action of oxygen, humidity, and light.21,25

In particular, exposure to ambient conditions leads to a strong
and rapid degradation: BP flakes react almost immediately to
form phosphoric acid droplets.21,25 Thus, for our process, the
exfoliation steps are carried out under a controlled atmosphere
inside a glovebox [Fig. 1(a)] where the H2O and O2 levels are kept
below 1ppm. Once exfoliated, BP layers cannot be taken out in
air as such for further processing: an in-situ passivation step is
necessary. The prepared BP samples are transferred to the ALD
growth chamber in a controlled inert atmosphere using a trans-
fer suitcase. The suitcase is closed while in the glovebox allowing
to maintain the samples in an atmosphere with <1 ppm of H2O

and O2. The closed suitcase is then hermetically sealed on a
docking port of the load-lock of the ALD system and opened
only once the load-lock is pumped down to vacuum. This allows
a transfer of the BP samples to the growth chamber without any
air exposure. The ALD process is then performed on the BP sam-
ples using cycles of magnesium precursor Mg(EtCp)2 [bis(ethyl-
cyclopentadienyl)magnesium] and ozone to achieve a conformal
MgO layer [Fig. 1(b)]. The Mg(EtCp)2 is heated at 50 !C to
enhance its vapor pressure and pushed in the chamber with
pulsed N2 flow assistance. The growth is carried out at a rela-
tively low chamber temperature of 100 !C to maximize wetting
efficiency.23,26 As such, our process leads to the growth of 3nm
of MgO [Fig. 1(c)] as confirmed by ellipsometry. Below, we dem-
onstrate the continuity of this ultra-thin film and thus its possi-
ble use as both passivation and tunnel barriers.

To illustrate the pertinence of our ozone based ALD pro-
cess on BP, we present in Fig. 2 a set of Scanning Electron
Microscope (SEM) pictures of BP flakes after 3 different pro-
cesses. First, as a reference to show the particular sensitivity of
BP in air, Fig. 2(a) reveals the degradation of unprotected bare

FIG. 1. MgO tunnel barrier ALD growth process. (a) Black Phosphorus flakes are
exfoliated in a glovebox. (b) Using a sealed suitcase, samples are transferred in the
ALD setup and precursor cycles are carried out resulting in (c) a 3 nm MgO tunnel
barrier on BP.

FIG. 2. SEM imaging of BP flakes prepared in different conditions. (a) Bare BP flakes exposed to air start degrading almost immediately and end up in the form of phosphoric
acid droplets. (b) Using a water based in-situ ALD process does not fully wet the BP flake and results in a discontinuous MgO layer. These samples have been carefully trans-
ferred to the SEM just after the deposition to allow a good evaluation of the MgO coverage before any strong BP degradation. After being left longer in air, the flakes underwent
leaking similar to (a). (c) Direct in-situ ozone-based ALD of MgO allows an extremely homogeneous wetting on the BP flake. No droplet is observed for these samples even
after an extended period in air.

FIG. 3. Raman characterization of MgO passivated flakes after extended period in
air. (a) Main BP Raman signatures are shown after 1 month in air. (b) No significant
change is recorded for the normalized Raman Ag

1/Ag
2 ratio during a 1þ month

study, revealing the stabilization of the structural properties of the BP flakes. This is
in strong contrast with bare unprotected flakes where no BP peaks are visible after
rapid degradation.
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in the case of prototypical CrBr3 or CrI3
35), making their

investigation and integration into devices a difficult challenge.
Different approaches have been tested until now to stabilize
air-sensitive 2D layers. The most discussed ones, already
studied with other unstable 2D materials such as black
phosphorus, include encapsulation with graphene or h-BN 2D
layers,17,29 Al2O3 evaporation,

36,37 or protection with a PMMA
layer.38,39 Nevertheless, as reported by Shcherbakov et al.,40

the efficiency of these capping barriers is quite poor with
2DMMs, such as CrBr3 or CrI3, because of their extreme
sensitivity to water and light. As shown in ref 40, 2D
ferromagnets deposited on Si/SiO2 substrates still degrade
when protected with 50 nm of evaporated Al2O3 or 300 nm of
PPMA. Strikingly, h-BN encapsulation also appeared in-
effective if h-BN layers were deposited only on top of CrI3
flakes. This was attributed to moisture leakage through the h-
BN/SiO2 and the CrI3/SiO2 interfaces due to the 0.5 nm
corrugation of SiO2 substrate. As stated by the authors, this
problem could be relaxed by sandwiching CrI3 layers between
h-BN exfoliated flakes through the fabrication of a stacked 2D
heterostructure by using dry transfer stamping methods. While
until now this remains the most studied encapsulation
procedure used in the literature for these highly sensitive 2D
materials, it consists in a quite elaborate and time-consuming
process which strongly limits the number of possibilities for
devices. In this scenario, we lack a simple large-scale
passivation method that would promote a faster investigation
of these materials with characterization in ambient conditions
and eased integration into devices.
In this Letter, we report on the development of a

spintronics-applications-suitable, simple, and efficient passiva-
tion method to protect highly air-sensitive 2DMMs with
ultrathin barriers grown by a scalable ALD process. The
introduction of 2DMMs in spin devices being just about to
unfold, as of yet, no specific 2DMM is recognized as a main
contender for spintronics. We hence focus on CrBr3 as
reference 2DMM, selected as particularly fragile to illustrate
our year long stability experiment. As oxide barrier, we focus
on MgO as it is a standard highly efficient spin injection barrier
for spintronics.41 The MgO layer is used both to protect the
2DMM from degradation and as a tunneling layer in 2DMM-
based devices, as required for instance for spin injection. To
better preserve the 2DMM and MgO barrier qualities during
device fabrication, we also develop a special removable
encapsulation process where the MgO barrier is protected
with a 10 nm Al2O3 layer. Our ALD approach thus results in
the fabrication of conformal ultrathin protection layers, leading

to the observation of efficient passivation of CrBr3 even down
to the monolayer limit, as confirmed by atomic force
microscopy (AFM). This scheme allows the stabilization of
the 2D ferromagnet even after 1 year of air exposureas
observed optically and confirmed by a Raman spectroscopy
study of the crystallographic structure preservationand the
demonstration of CrBr3 successful integration into devices by
the fabrication and measurement of a vertical tunneling
structure. Here, the MgO protection barrier, being grown at
the nanometer scale, is conveniently used as a tunneling layer
to contact the 2D ferromagnet. Electrical measurements are
performed at different temperatures and exhibit the semi-
conducting behavior of CrBr3, showing that it is preserved
during the fabrication process. We thus highlight a way to
handle these materials in ambient conditions, unlocking
possibilities for their advanced characterization and eased
integration into devices.
CrBr3 crystals are purchased from 2D Semiconductors Inc.

and mechanically exfoliated by using the Scotch tape
technique42 over Si/SiO2 (90 nm) substrates. This process is
performed inside an Ar-filled glovebox where O2 and H2O
levels are maintained below 1 ppm to avoid material
degradation. Indeed, CrBr3, as other chromium trihalides, is
extremely reactive to H2O since a photocatalytic reaction takes
place, resulting in a complete degradation of the flakes within
seconds if exposed to the air.43 Hence, avoiding even minimal
exposition of the sample to air is crucial to maintain pristine
flakes properties. To this aim, we have designed a special
transfer chamber to directly move exfoliated samples from the
glovebox to a customized ALD chamber under an inert
atmosphere. Inside the glovebox, samples are placed in the
sealed transfer chamber, which is then docked on the ALD
load lock. From there, the transfer chamber is opened in
vacuum, and samples are moved in situ to the ALD growth
chamber, avoiding any exposure to ambient air over the whole
process. In the ALD chamber, MgO is grown with consecutive
cycles alternating ozone and bis[ethylcyclopentadienyl]-
magnesium Mg(EtCp)2 precursor.44,45 The growth chamber
is kept at 100 °C to optimize wettability of the ALD
process.46,9 To enhance its partial vapor pressure, the MgO
precursor is heated at 50 °C, and its flow is further assisted
with pulsed N2. Before starting the growth, the sample is
exposed to an ozone atmosphere for 2 min to promote
adsorption of the molecule and subsequent nucleation.9 Then,
the sample is exposed to rapid Mg(EtCp)2 and ozone cycles,
leading to a final thickness of about 2.2 nm of MgO.

Figure 1. Optical microscope images taken in ambient conditions of CrBr3 flakes exfoliated over a Si/SiO2 substrate inside a glovebox and
subsequently covered by different layers: (a) an in situ evaporated Al2O3 layer (image taken within a few minutes of air exposure) and (b) an in situ
1 nm thick ALD-grown Al2O3 layer (image taken after several hours of air exposure). (c) An in situ 2.2 nm thick ALD-grown MgO layer (image
taken after several hours of air exposure). Insets: sample schematics.
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layer, the black phosphorus flakes are shown to remain pristine,
even after over 1month in ambient conditions (Fig. 3). Crucially,
we demonstrate the use of this ultra-thin MgO capping layer as
an efficient tunnel barrier for BP devices (Fig. 4) further highlight-
ing the potential of this stabilized platform for spintronics.

In Fig. 1, we describe the particular in-situ process that we
carry out to passivate BP flakes with a MgO barrier. First, the
flakes are derived onto a SiO2(90nm)/Si substrate from a BP
bulk crystal using the mechanical exfoliation method. Working
in an ambient atmosphere, as is usually the case for graphene
exfoliation,24 is not adapted for BP. Indeed, BP is extremely sen-
sitive to the combined action of oxygen, humidity, and light.21,25

In particular, exposure to ambient conditions leads to a strong
and rapid degradation: BP flakes react almost immediately to
form phosphoric acid droplets.21,25 Thus, for our process, the
exfoliation steps are carried out under a controlled atmosphere
inside a glovebox [Fig. 1(a)] where the H2O and O2 levels are kept
below 1ppm. Once exfoliated, BP layers cannot be taken out in
air as such for further processing: an in-situ passivation step is
necessary. The prepared BP samples are transferred to the ALD
growth chamber in a controlled inert atmosphere using a trans-
fer suitcase. The suitcase is closed while in the glovebox allowing
to maintain the samples in an atmosphere with <1 ppm of H2O

and O2. The closed suitcase is then hermetically sealed on a
docking port of the load-lock of the ALD system and opened
only once the load-lock is pumped down to vacuum. This allows
a transfer of the BP samples to the growth chamber without any
air exposure. The ALD process is then performed on the BP sam-
ples using cycles of magnesium precursor Mg(EtCp)2 [bis(ethyl-
cyclopentadienyl)magnesium] and ozone to achieve a conformal
MgO layer [Fig. 1(b)]. The Mg(EtCp)2 is heated at 50 !C to
enhance its vapor pressure and pushed in the chamber with
pulsed N2 flow assistance. The growth is carried out at a rela-
tively low chamber temperature of 100 !C to maximize wetting
efficiency.23,26 As such, our process leads to the growth of 3nm
of MgO [Fig. 1(c)] as confirmed by ellipsometry. Below, we dem-
onstrate the continuity of this ultra-thin film and thus its possi-
ble use as both passivation and tunnel barriers.

To illustrate the pertinence of our ozone based ALD pro-
cess on BP, we present in Fig. 2 a set of Scanning Electron
Microscope (SEM) pictures of BP flakes after 3 different pro-
cesses. First, as a reference to show the particular sensitivity of
BP in air, Fig. 2(a) reveals the degradation of unprotected bare

FIG. 1. MgO tunnel barrier ALD growth process. (a) Black Phosphorus flakes are
exfoliated in a glovebox. (b) Using a sealed suitcase, samples are transferred in the
ALD setup and precursor cycles are carried out resulting in (c) a 3 nm MgO tunnel
barrier on BP.

FIG. 2. SEM imaging of BP flakes prepared in different conditions. (a) Bare BP flakes exposed to air start degrading almost immediately and end up in the form of phosphoric
acid droplets. (b) Using a water based in-situ ALD process does not fully wet the BP flake and results in a discontinuous MgO layer. These samples have been carefully trans-
ferred to the SEM just after the deposition to allow a good evaluation of the MgO coverage before any strong BP degradation. After being left longer in air, the flakes underwent
leaking similar to (a). (c) Direct in-situ ozone-based ALD of MgO allows an extremely homogeneous wetting on the BP flake. No droplet is observed for these samples even
after an extended period in air.

FIG. 3. Raman characterization of MgO passivated flakes after extended period in
air. (a) Main BP Raman signatures are shown after 1 month in air. (b) No significant
change is recorded for the normalized Raman Ag

1/Ag
2 ratio during a 1þ month

study, revealing the stabilization of the structural properties of the BP flakes. This is
in strong contrast with bare unprotected flakes where no BP peaks are visible after
rapid degradation.
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in the case of prototypical CrBr3 or CrI3
35), making their

investigation and integration into devices a difficult challenge.
Different approaches have been tested until now to stabilize
air-sensitive 2D layers. The most discussed ones, already
studied with other unstable 2D materials such as black
phosphorus, include encapsulation with graphene or h-BN 2D
layers,17,29 Al2O3 evaporation,

36,37 or protection with a PMMA
layer.38,39 Nevertheless, as reported by Shcherbakov et al.,40

the efficiency of these capping barriers is quite poor with
2DMMs, such as CrBr3 or CrI3, because of their extreme
sensitivity to water and light. As shown in ref 40, 2D
ferromagnets deposited on Si/SiO2 substrates still degrade
when protected with 50 nm of evaporated Al2O3 or 300 nm of
PPMA. Strikingly, h-BN encapsulation also appeared in-
effective if h-BN layers were deposited only on top of CrI3
flakes. This was attributed to moisture leakage through the h-
BN/SiO2 and the CrI3/SiO2 interfaces due to the 0.5 nm
corrugation of SiO2 substrate. As stated by the authors, this
problem could be relaxed by sandwiching CrI3 layers between
h-BN exfoliated flakes through the fabrication of a stacked 2D
heterostructure by using dry transfer stamping methods. While
until now this remains the most studied encapsulation
procedure used in the literature for these highly sensitive 2D
materials, it consists in a quite elaborate and time-consuming
process which strongly limits the number of possibilities for
devices. In this scenario, we lack a simple large-scale
passivation method that would promote a faster investigation
of these materials with characterization in ambient conditions
and eased integration into devices.
In this Letter, we report on the development of a

spintronics-applications-suitable, simple, and efficient passiva-
tion method to protect highly air-sensitive 2DMMs with
ultrathin barriers grown by a scalable ALD process. The
introduction of 2DMMs in spin devices being just about to
unfold, as of yet, no specific 2DMM is recognized as a main
contender for spintronics. We hence focus on CrBr3 as
reference 2DMM, selected as particularly fragile to illustrate
our year long stability experiment. As oxide barrier, we focus
on MgO as it is a standard highly efficient spin injection barrier
for spintronics.41 The MgO layer is used both to protect the
2DMM from degradation and as a tunneling layer in 2DMM-
based devices, as required for instance for spin injection. To
better preserve the 2DMM and MgO barrier qualities during
device fabrication, we also develop a special removable
encapsulation process where the MgO barrier is protected
with a 10 nm Al2O3 layer. Our ALD approach thus results in
the fabrication of conformal ultrathin protection layers, leading

to the observation of efficient passivation of CrBr3 even down
to the monolayer limit, as confirmed by atomic force
microscopy (AFM). This scheme allows the stabilization of
the 2D ferromagnet even after 1 year of air exposureas
observed optically and confirmed by a Raman spectroscopy
study of the crystallographic structure preservationand the
demonstration of CrBr3 successful integration into devices by
the fabrication and measurement of a vertical tunneling
structure. Here, the MgO protection barrier, being grown at
the nanometer scale, is conveniently used as a tunneling layer
to contact the 2D ferromagnet. Electrical measurements are
performed at different temperatures and exhibit the semi-
conducting behavior of CrBr3, showing that it is preserved
during the fabrication process. We thus highlight a way to
handle these materials in ambient conditions, unlocking
possibilities for their advanced characterization and eased
integration into devices.
CrBr3 crystals are purchased from 2D Semiconductors Inc.

and mechanically exfoliated by using the Scotch tape
technique42 over Si/SiO2 (90 nm) substrates. This process is
performed inside an Ar-filled glovebox where O2 and H2O
levels are maintained below 1 ppm to avoid material
degradation. Indeed, CrBr3, as other chromium trihalides, is
extremely reactive to H2O since a photocatalytic reaction takes
place, resulting in a complete degradation of the flakes within
seconds if exposed to the air.43 Hence, avoiding even minimal
exposition of the sample to air is crucial to maintain pristine
flakes properties. To this aim, we have designed a special
transfer chamber to directly move exfoliated samples from the
glovebox to a customized ALD chamber under an inert
atmosphere. Inside the glovebox, samples are placed in the
sealed transfer chamber, which is then docked on the ALD
load lock. From there, the transfer chamber is opened in
vacuum, and samples are moved in situ to the ALD growth
chamber, avoiding any exposure to ambient air over the whole
process. In the ALD chamber, MgO is grown with consecutive
cycles alternating ozone and bis[ethylcyclopentadienyl]-
magnesium Mg(EtCp)2 precursor.44,45 The growth chamber
is kept at 100 °C to optimize wettability of the ALD
process.46,9 To enhance its partial vapor pressure, the MgO
precursor is heated at 50 °C, and its flow is further assisted
with pulsed N2. Before starting the growth, the sample is
exposed to an ozone atmosphere for 2 min to promote
adsorption of the molecule and subsequent nucleation.9 Then,
the sample is exposed to rapid Mg(EtCp)2 and ozone cycles,
leading to a final thickness of about 2.2 nm of MgO.

Figure 1. Optical microscope images taken in ambient conditions of CrBr3 flakes exfoliated over a Si/SiO2 substrate inside a glovebox and
subsequently covered by different layers: (a) an in situ evaporated Al2O3 layer (image taken within a few minutes of air exposure) and (b) an in situ
1 nm thick ALD-grown Al2O3 layer (image taken after several hours of air exposure). (c) An in situ 2.2 nm thick ALD-grown MgO layer (image
taken after several hours of air exposure). Insets: sample schematics.
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(c)      CrBr3 dégradé (d)      CrBr3 protégé

(a)      BP dégradé (b)      BP protégé

MgO on BP
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Des caractérisations par spectroscopie Raman des feuillets après passivation sont rapportées 
en Figure D – 2. Dans les deux cas on voit que, même après une longue exposition aux 
conditions ambiantes, les spectres Raman correspondent à ceux attendus pour un matériau 
cristallin non-dégradé et confirment la validité du protocole de passivation développé [9][12]. 
 

 
Figure D - 2 : Étude la stabilité de BP et CrBr3 par spectroscopie Raman après passivation et exposition à l’air. 
(a) Spectre Raman d’un feuillet de BP passivé après 1 mois exposé aux conditions ambiantes. Le spectre 
correspond à un feuillet de BP cristallin non-dégradé. Encadré : image optique du feuillet intact. (b) Spectres 
Raman d’un feuillet de CrBr3 1 jour après passivation (noir) et un an après passivation (rouge). Aucune 
différence n’est notable entre les deux spectres. Encadré haut et bas : images optiques du feuillet un jour et un 
an après passivation respectivement. 

 
D.1.2 Stabilisation de MoS2 

 
Même si certains matériaux 2Ds sont considérés stables aux conditions ambiantes, celles-ci 
peuvent modifier leur propriétés intrinsèques (par dopage par exemple). Dans l’étude décrite 
dans cette section nous montrons un protocole de passivation de MoS2 dans l’optique de 
l’intégrer dans des dispositifs type transistor. Pour cela on utilise le procédé de 
protection/passivation décrit en Figure D - 3. On commence par déposer une couche d’1nm 
d’Al2O3 sur l’intégralité de l’échantillon par évaporation. Cette technique s’est montrée non-
invasive pour les 2Ds [14][13] et les protège de la dégradation en atmosphère ambiante [16]. 
La gravure et la prise de contact sont réalisées alors que l’échantillon est séparé de la résine 
par cette couche protectrice d’Al2O3. Avant de déposer les électrodes métalliques l’alumine 
est retirée chimiquement au niveau des contacts dans une solution de de TMAH permettant 
le dépôt du métal directement sur le 2D sans aucun résidu de résine. Finalement le dispositif 
est totalement encapsulé avec 10nm d’Al2O3 déposée par ALD. 
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even after over 1month in ambient conditions (Fig. 3). Crucially,
we demonstrate the use of this ultra-thin MgO capping layer as
an efficient tunnel barrier for BP devices (Fig. 4) further highlight-
ing the potential of this stabilized platform for spintronics.

In Fig. 1, we describe the particular in-situ process that we
carry out to passivate BP flakes with a MgO barrier. First, the
flakes are derived onto a SiO2(90nm)/Si substrate from a BP
bulk crystal using the mechanical exfoliation method. Working
in an ambient atmosphere, as is usually the case for graphene
exfoliation,24 is not adapted for BP. Indeed, BP is extremely sen-
sitive to the combined action of oxygen, humidity, and light.21,25

In particular, exposure to ambient conditions leads to a strong
and rapid degradation: BP flakes react almost immediately to
form phosphoric acid droplets.21,25 Thus, for our process, the
exfoliation steps are carried out under a controlled atmosphere
inside a glovebox [Fig. 1(a)] where the H2O and O2 levels are kept
below 1ppm. Once exfoliated, BP layers cannot be taken out in
air as such for further processing: an in-situ passivation step is
necessary. The prepared BP samples are transferred to the ALD
growth chamber in a controlled inert atmosphere using a trans-
fer suitcase. The suitcase is closed while in the glovebox allowing
to maintain the samples in an atmosphere with <1 ppm of H2O

and O2. The closed suitcase is then hermetically sealed on a
docking port of the load-lock of the ALD system and opened
only once the load-lock is pumped down to vacuum. This allows
a transfer of the BP samples to the growth chamber without any
air exposure. The ALD process is then performed on the BP sam-
ples using cycles of magnesium precursor Mg(EtCp)2 [bis(ethyl-
cyclopentadienyl)magnesium] and ozone to achieve a conformal
MgO layer [Fig. 1(b)]. The Mg(EtCp)2 is heated at 50 !C to
enhance its vapor pressure and pushed in the chamber with
pulsed N2 flow assistance. The growth is carried out at a rela-
tively low chamber temperature of 100 !C to maximize wetting
efficiency.23,26 As such, our process leads to the growth of 3nm
of MgO [Fig. 1(c)] as confirmed by ellipsometry. Below, we dem-
onstrate the continuity of this ultra-thin film and thus its possi-
ble use as both passivation and tunnel barriers.

To illustrate the pertinence of our ozone based ALD pro-
cess on BP, we present in Fig. 2 a set of Scanning Electron
Microscope (SEM) pictures of BP flakes after 3 different pro-
cesses. First, as a reference to show the particular sensitivity of
BP in air, Fig. 2(a) reveals the degradation of unprotected bare

FIG. 1. MgO tunnel barrier ALD growth process. (a) Black Phosphorus flakes are
exfoliated in a glovebox. (b) Using a sealed suitcase, samples are transferred in the
ALD setup and precursor cycles are carried out resulting in (c) a 3 nm MgO tunnel
barrier on BP.

FIG. 2. SEM imaging of BP flakes prepared in different conditions. (a) Bare BP flakes exposed to air start degrading almost immediately and end up in the form of phosphoric
acid droplets. (b) Using a water based in-situ ALD process does not fully wet the BP flake and results in a discontinuous MgO layer. These samples have been carefully trans-
ferred to the SEM just after the deposition to allow a good evaluation of the MgO coverage before any strong BP degradation. After being left longer in air, the flakes underwent
leaking similar to (a). (c) Direct in-situ ozone-based ALD of MgO allows an extremely homogeneous wetting on the BP flake. No droplet is observed for these samples even
after an extended period in air.

FIG. 3. Raman characterization of MgO passivated flakes after extended period in
air. (a) Main BP Raman signatures are shown after 1 month in air. (b) No significant
change is recorded for the normalized Raman Ag

1/Ag
2 ratio during a 1þ month

study, revealing the stabilization of the structural properties of the BP flakes. This is
in strong contrast with bare unprotected flakes where no BP peaks are visible after
rapid degradation.
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with time in terms of relative amplitude, shape, or Raman shift.
This demonstrates that the 2D ferromagnet crystalline
properties are maintained during our passivation process and
remain robust after one year of air exposure, showing the
stability of our process and the extremely high quality of the
passivation barrier. Any minimal defect would result over time
in signs of flakes degradation over the sample due to the well-
known extreme sensitivity of this material to ambient
conditions.43 Overall, these experiments clearly illustrate the
potential of our large-scale process to allow ex situ character-
izations of these 2D ferromagnetic materials.
This now opens the perspective for further device

integration. In this direction, we fabricate a complete vertical
structure as schematically represented in Figure 5a. CrBr3 is
exfoliated in the glovebox, and flakes are deposited over a
conductive substrate (in this case ITO). Then, the sample is

transferred to the ALD chamber, and the protection stack is
grown as described above. Flakes are selected by optical
microscopy and a lithographic process (laser lithography using
an adapted Kloe Dilase setup) is used to define junctions of
about 2 × 2 μm2 in the resist over the selected flakes (for more
details refer to device fabrication process described in ref 13).
During resist development, the Al2O3 barrier is selectively
removed inside the openings by chemical means, allowing to
deposit the top Co/Au electrode by sputtering directly over
the CrBr3/MgO stack. Outside the contact, top and bottom
electrodes are separated by a MgO/Al2O3 layer of >10 nm and
a thick insulating resist layer of about 600 nm forcing all the
current to flow through the 2DMM-based heterostructure.
Each junction is masked with silver paste, and ion beam
etching is used to isolate them from each other. Finally,
junctions are bonded into a chip and measured inside a

Figure 4. A Raman study is performed to show the stabilization of the crystalline structure of CrBr3 flakes over a long period of time thanks to our
passivation steps. (a, b) Optical microscope images of the CrBr3 flake deposited over a Si/SiO2 substrate and passivated as presented in Figure 2.
Image (a) is taken within hours of sample preparation, while image (b) is taken after one year of air exposure. No differences or signs of
degradation are observed. (c) Raman spectra acquired on the flake just after its preparation (black curve) and after one year of air exposure (red
curve). No difference is observed, proving that structural quality is maintained in the flake.

Figure 5. A CrBr3 device is fabricated thanks to the MgO protection barrier which is thin enough to act as a tunnel barrier in the heterostructure.
(a) Schematic representation of the vertical device structure (ITO/CrBr3/MgO/Au) incorporating a CrBr3 flake. A lithographic step is used to
pattern an opening over the selected flake and the Al2O3 protection barrier is selectively removed inside this patterned region. Thus, the top
electrode can be deposited directly over the MgO tunnel barrier. (b) I(V) curves of the device recorded at different temperatures. The nonlinear
characteristic of the I(V) curves and the resistance increase with decreasing temperature denote the semiconducting behavior of CrBr3 and
highlight that the flake is preserved during device fabrication.
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Raman time-evolution BP Raman time-evolution CrBr3(a) (b)

After 1 month
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Figure C - 3 : Procédé classique d’intégration du MoS2 dans des dispositifs vs procédé de 
protection/passivation utilisé dans nos travaux. (a) Pocédé standart où la lithographie est réalisée 
directement sur le 2D et qui est exposé à l’air dans le dispositif final. (b) Procédé de protection/passivation qui 
consiste à protéger le 2D pendant les étapes de fabrication et l’encapsuler dans le dispositif final. 

Des mesures de spectroscopie Raman sont effectuées après le protocole de protection ainsi 
qu’après la passivation finale du dispositif. En Figure D – 4 a et b, on peut voir qu’à chaque fois 
le spectre Raman est légèrement affecté par ces étapes. Le pic 𝐴!" 	subit un décalage vers le 
rouge (red-shift) lorsque le pic 𝐸"ne parait pas affecté. Ce qui, en suivant la référence [17], 
pourrait correspondre à la diminution du dopage de type p dû à l’environnement du feuillet 
non-passivé. La Figure D - 4 a représente la position du pic 𝐴!"  en fonction de la position du pic 
𝐸". Le dopage et les contraintes appliqués au système induisent des décalages sur la position 
de ces deux pics qui sont représentés en lignes pointillées sur le graphique en suivant la 
référence [18]. Cette représentation montre que le dopage p du système diminue au fur et à 
mesure du procédé de protection/passivation. Ce constat est étayé par les mesures de 
photoluminescence (Figure D – 4 c et d) qui montrent également un décalage vers le rouge du 
gap et un affaiblissement du signal au cours du protocole qui seraient associés à la même 
modification du dopage suggérée par les mesures Raman. On note que ce procédé de 
fabrication a déjà montré des signes de diminution du dopage p induit par les conditions 
ambiantes dans le cas du graphène [14].  
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quality remains the reference for the field. Crucially, we took 
care that our process remained fully compatible with any 
future emerging large-scale 2D material source. Since inter-
layer force for MoS2[29] (29 ×  1018 N m−3) is stronger than for 
graphene[30] (12.8 × 1018 N m−3), the yield of thin flakes of MoS2 
resulting from tape method exfoliation[1] is poor.[31] To alleviate 
this issue we opted for a modified exfoliation process flow 
following the work of Desai and coworkers.[32] This process 
is schematized in Figure  1a. First, bulk material is exfoliated 
from the crystal using a standard scotch tape exfoliation tech-
nique. We then evaporate a layer of gold (≈100 nm) on top of 
the MoS2 which bonds with the chalcogen (sulfur) atoms of the 
upper layer. This is the key step of this process as the interac-
tion between chalcogen and gold is known to be stronger than 
van der Waals forces between the MoS2 layers.[33] This allows 
us to selectively exfoliate the topmost monolayer of MoS2 using 
a thermal release tape (TRT). Then, we transfer the MoS2/Au/
TRT stack onto the targeted HR-Si/SiO2 substrate. The TRT is 
heated (≈90  °C) to release Au and underlying MoS2 onto the 
substrate. We used a KI/I2 wet etch diluted in water to etch Au 
without damaging MoS2. Finally, we end up with large mon-
olayers of MoS2 on HR-Si/SiO2 substrate. TRT process is a 
solution we adopted to derive a reference exfoliated crystal 
on scales large enough to assess our encapsulation approach. 
While this whole approach already allows to produce devices on 
small-scale for discrete components demonstrators—a crucial 
starting point for industrial developments—we envision it to be 
applied to any emerging large scale 2D fabrication.

We present in Figure 1b–e characterization of the MoS2 trans-
ferred on the HR-Si/SiO2 substrate. Figure 1b displays an optical 
image of the derived MoS2 layer with a feeble contrast pointing to 
its monolayer nature. The Raman spectrum of this layer (514 nm 
laser) under ambient conditions is shown in Figure  1c. The dif-
ference between A′1 and E′ modes (∆ω ≈ 17.5 cm–1) confirms the 
presence of a monolayer.[34] Additionally, a map of the Raman A′1 
mode intensity is presented in Figure  1d highlighting the flake 
homogeneity. In Figure 1e the flake photoluminescence (PL) spec-
trum is presented where a direct bandgap of ≈1.85 eV, consistent 
with reported literature value for the monolayer, can be clearly 
observed.[35] All these characterizations confirm the presence of a 

monolayer with a surface of about 104 µm2, 3–4 orders of magni-
tude larger than the standard exfoliation approach.

Since conventional O2 plasma treatment classically used 
in microelectronics to remove residual resist after litho-
graphic processes would lead to etch the MoS2,[36] a classical 
fabrication process (Figure  2a) resulted in devices with really 
high contact resistances (>10 GΩ  µm) not allowing electrical 
characterization. To overcome this issue, we developed the 
protection/passivation process described in Figure  2b starting 
from the 2D layer on HR-Si substrates to follow requirement 
(ii). The next steps were developed following requirement (iii) 
of choosing processes that are compatible with large-scale inte-
gration. First, we deposited a thin aluminum layer by PVD and 
we further oxidized it in air, resulting in a continuous protec-
tion layer of ≈1 nm of alumina (Al2O3) over the sample. This 
protection layer was shown not to damage 2D materials[10,37] but 
also to prevent their degradation under ambient atmosphere.[38] 
This allows to protect MoS2 ahead of the technological steps. 
For example, during a lift-off process, the MoS2 layer is never 
directly in contact with the resist. The MoS2 layer was then 
etched to define the device channel. The next step was contact 
metal deposition. Here, the protection layer was removed by 
using tetramethylammonium hydroxide (TMAH) diluted in 
water (1:4) before performing the metal evaporation. Finally, 
we encapsulated the device in a passivation layer consisting in 
10 nm of Al2O3 grown by atomic layer deposition (ALD). In the 
following we describe the characterization of this protection/
passivation process and show that it leads to a MoS2 platform 
stabilized against environment.

We performed Raman and PL spectroscopies after both the 
protection and passivation steps in order to see how the MoS2 
properties were influenced. We observed that Raman spectra 
(see Figure 3b) were affected by the protection/passivation pro-
cess. The process induced a red-shift of the A′1 mode but no 
obvious modification for the E′ mode which could correspond 
to a decrease of the environmental p-type dopant.[39] A special 
representation allows extraction of the MoS2 doping variation 
by taking into account strain variations.[40] It consists in repre-
senting the A′1 as a function of the E′ mode (see Figure  3a). 
In our case, we obtain a reduction of the environmental p-type 
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Figure 2. a) Standard process compared to b) protection/passivation process used for our device fabrication: the use of Al2O3 layers before and after 
fabrication allows to preserve the transport characteristics of the 2D semiconductor.
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Figure C - 4 : Caractérisations par spectroscopie Raman et photoluminescence de MoS2 après exfoliation, 
avec la couche de protection et avec la couche de protection et de passivation . (a) Décalage Raman 𝐴!"  en 
fonction du décalage Raman 𝐸" à différentes positions sur le 2D à chaque étape du protocole. La flèche 
représentent le décalage induit par le dopage p pour des dispositifs non-protégés. Les lignes pointillées sont un 
guide visuel représentant les variations dûes au dopage et aux contraintes. (b) Spectres Raman du MoS2 à 
chaque étape du protocole. Les lignes pointilléss représentent les pics 𝐴!"  et 𝐸" du MoS2 juste après 
l’exfoliation, pour souligner le décalage induit par le procédé. (c) Intensité de la photoluminescene en fonction 
de son énergie à plusieurs positions sur l’échantillon. La flèche correspond au dopage induit par le dopage p 
pour des dispositifs non-protégés. (d) Spectres de photoluminescence pris à chaque étape. 

À travers l’exemple de MoS2, nous avons démontré la possibilité de réduire l’impact de 
l’environnement sur les propriétés intrinsèques de ce dernier. D’avantage d’information sur 
ces travaux sont disponibles dans la référence  [19]. Nous avons également étudié le cas de 
matériaux bien plus sensibles à  leur environnement (BP et CrBr3) pour lesquels nous avons 
développé des protocoles de stabilisation pour leur intégration dans des jonctions 
tunnels  [11][10]. Ces travaux pourraient initier des études spintroniques/électriques de ces 
matériaux 2Ds dans leur état quasi-découplé de leur environnement et fournissent les outils 
nécessaires à leur réalisation. 
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doping. In Figure 3c,d the PL spectroscopy of monolayer MoS2 
is presented at each process step and we can see a PL intensity 
drop as well as red-shift of the bandgap which can be attrib-
uted to the same doping modification observed in Raman spec-
troscopy.[39] This is in-line with previous studies showing that 
this protection/passivation process affects graphene doping,[37] 
reducing the p-doping caused by ambient conditions.

Finally, we present electrical transport characterization. 
Thanks to this protection/passivation process, we could observe 
a contact resistance improvement allowing to electrically char-
acterize our device. We chose to realize a Hall bar design where 
probes are deported as shown in Figure  4a: this results in 
more robust non-invasive measurements.[41,42] We use a back-
gate voltage applied directly to the substrate that allows us to 
extract the threshold voltage (VT), ION/IOFF ratio and four-probe 
field-effect carrier mobility (µeff) of the device. Figure 4b shows 

the drain–source current versus backgate voltage with a con-
stant drain-source bias of 5 V. We can notice that adding the 
passivation layer on top of the channel, reduces the absolute 
value of the electric field corresponding to the threshold voltage 
VT by 50% from 0.26  V nm−1 to approximately 0.13  V nm−1 
(for a 780  nm SiO2 layer). More importantly, the passivation 
layer increases the ION/IOFF ratio by two orders of magnitude 
to a value of ≈106, allowing higher current intensity through 
the channel. Already an ION/IOFF ratio in the range of 104 to 
5  ×  107 (depending on requirements, high performances or 
low-power) is in-line with requirements for FETs to be used 
in CMOS logic,[43,44] and we note that even further improve-
ments can be foreseen.[45,46] This is well in agreement with 
the observed reduction of environmental p-doping of the n-type 
MoS2 channel by Raman and PL analyses, as explained before 
(Figure  3) allowing us to reach higher ION. We note that this 

Adv. Electron. Mater. 2021, 7, 2001109

Figure 3. Raman and photoluminescence characterizations of MoS2: as exfoliated (black), with protection layer (dark purple) and with protection + 
passivation layers (light purple). a) ω(A′1) versus ω(E′) recorded at various positions at each step of the process. Arrow represents the increase of p-type 
doping for unprotected channels and the dotted lines are just a guide for the eye representing strain and doping variations. b) Raman spectra taken 
at each step, dotted lines represent the Raman shifts of the as exfoliated sample. c) Photoluminescence intensity versus peak energy at various posi-
tions taken at each step. Arrow represents the increase of p-type doping for unprotected channels. d) Photoluminescence spectra taken at each step.

(a) (b)

(c) (d)
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