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Introduction 

Développement et applications des LEDs 

La première lumière électronique fut reportée en 1907 par Henry Joseph Round, lorsqu’il observa 

une émission de lumière jaune en appliquant une différence de potentiel à un cristal de carbure de 

silicium (SiC) [1]. Cette date marque le début de l’optoélectronique et du développement des diodes 

électroluminescentes (LEDs pour Light Emitting Diodes) que nous connaissons aujourd’hui. 

L’utilisation de différents semi-conducteurs, principalement de type III-V, et la réalisation d’alliages, 

offre une large gamme spectrale allant de l’ultra-violet à l’infra-rouge (Figure I-1) exploitable pour la 

réalisation de LEDs dont les applications sont variées. 

 
Figure I-1 : Bande interdite des matériaux III-V en fonction de leur paramètre de maille et exemples 
d’application de LEDs selon leur gamme d’émission. 

Concernant les LEDs à émission visible, la démonstration de LEDs bleues à base de semi-

conducteurs nitrures par Isamu Akasaki, Hiroshi Amano et Shuji Nakamura dans les années 1990 

marque une avancée majeure et fut récompensée par le prix Nobel de physique de 2014. Cette 

technologie de LEDs bleues vient compléter la gamme visible du spectre jusqu’alors non atteinte par 

électroluminescence et est à l’origine des premières LEDs blanches. De nos jours, l’utilisation des LEDs 

visibles peut être divisée en deux catégories : l’éclairage et l’affichage. Il en découle des applications 

variées tel que l’éclairage urbain et domestique, les phares automobiles ou encore la réalisation d’écrans 

à base de micro-LEDs. Cette dernière application concerne de près mon travail de thèse, orienté vers le 

développement de micro et nanoLEDs à base de fils InGaN pour l’émission sur toute la gamme visible. 

Parmi les technologies employées pour la réalisation d’écran, nous pouvons compter les écrans 

LCDs (Liquid Crystal Display), OLED (LEDs organiques) et MicroLEDs, dont les caractéristiques 

issues du rapport Yole de 2018 sur les microLEDs sont résumées dans le Tableau I-1 [2]. Il apparaît un 

net avantage des caractéristiques des microLEDs, dont les seuls défauts majeurs sont le coût et la 

maturité de la technologie. L’important effort de développement exercé par de nombreuses entreprises 
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et start-ups, se caractérisant par une hausse constante du nombre de dépôt de brevets par an, vise à 

surpasser ces problèmes de coût et de maturité afin de rentrer sur un marché en plein essor [2]. Le rapport 

Yole de 2019 [3] prévoit en effet une forte croissance du marché des microLEDs au travers de trois 

scénarios permettant aux entreprises de fixer leurs objectifs de vente (Figure I-2). 

 LCDs OLEDs MicroLEDs 

Consommation énergétique Moyen Moyen Faible 

Densité de pixels (PPI : Pixels 
Per Inch) ≤ 1000 PPI ≤ 4000 PPI ≤ 5000 PPI 

Brillance ~ 1000 cd/m² < 1000 cd/m² ≤ 106 cd/m² 

Contraste Faible Fort Très fort 

Gamut de couleur Large avec QDs Large avec filtres Large 

Durée de vie Bonne Moyenne Très bonne 

Stabilité environnementale Bonne Moyenne Très bonne 

Température de fonctionnement -40°C à 100°C -30°C à 85°C -100°C à 120°C 

 Taux d'actualisation d'image Faible (ms) Fort (µs) Très fort (ns) 

Angle de visualisation Faible Fort Fort 

Flexibilité Faible Fort Moyen 

Maturité Forte Moyenne Faible 

Coût Faible Moyen Fort 
Tableau I-1 : Caractéristiques commerciales des LEDs LCDs, OLEDs et MicroLEDs pour la réalisation 
d’écrans, d’après le rapport Yole de 2018 sur les microLEDs. 

 
Figure I-2 : Scénarios prévisionnels de vente de microLEDs en million de panneaux de 2021 à 2027, 
d’après le rapport Yole de 2019 sur les écrans microLEDs. 

Etat de l’art des microLEDs visibles 

Green gap 

L’électroluminescence dans la gamme visible est obtenue à l’aide des matériaux III-N pour les 

hautes énergies et avec des matériaux III-P pour les basses énergies. D’excellents rendements ont été 
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obtenus dans les zones bleues et rouges du spectre : la réalisation de puits quantiques planaires d’InGaN 

a permis d’atteindre une efficacité quantique externe EQE de 80% à 430 nm [4], tandis que les LEDs à 

base de matériaux III-P ont atteint un rendement à la prise (WPE) d’environ 50% pour une émission à 

660 nm, revendiqué par OSRAM. 

L’émission de lumière blanche et la réalisation d’écrans RGB font cependant face au phénomène 

appelé le « green gap », traduisant le manque de LEDs efficaces dans la gamme verte-jaune-orange, 

entre 530 nm et 590 nm. Concernant les matériaux III-N, l’hétéroépitaxie de structures InGaN/GaN est 

d’autant plus difficile que le taux d’In est élevé, du fait du large désaccord de maille entre les deux 

matériaux. Les LEDs III-N voient ainsi leur IQE (efficacité quantique interne) chuter lorsque le taux 

d’In augmente, ce qui se traduit par une baisse d’efficacité des LEDs III-N lorsque l’énergie du gap 

diminue [5], [6]. 

 
Figure I-3: Rendement à la prise (WPE) de LEDs visibles III-N (symboles bleus) et III-P (symboles 
rouges) en fonction de leur longueur d’onde d’émission [7]. 

Une solution commerciale permettant d’émettre dans l’ensemble du spectre visible s’appuie sur 

l’utilisation de convertisseurs de couleur, tels les phosphores ou les boîtes quantiques. Ceci consiste à 

placer sur la LED un matériau absorbant une partie de l’émission de la LED, souvent dans le bleu ou 

l’UV, et émettant des photons d’énergie inférieure. La combinaison d’une LED bleue et d’un phosphore 

jaune constitue par exemple la base de la technologie des LEDs blanches commerciales. 

Miniaturisation des LEDs 

La réalisation d’écrans à haute résolution implique la production de pixels dont la dimension est 

proche de la résolution de l’œil humain. Ainsi, pour un écran placé à 25cm de l’œil, la taille optimale 

des pixels est de l’ordre de 70µm². De plus, certaines applications utilisent un système de lentilles placé 

devant l’écran, nécessitant alors une résolution plus élevée, comme c’est le cas pour la réalité virtuelle. 

Rappelons qu’un pixel contient trois sous-pixels à émission rouge, verte et bleue, i.e. trois LEDs 

indépendantes. 

La miniaturisation des LEDs présente deux obstacles majeurs. Premièrement, sur les structures 

LEDs planaires à base de multi puits quantiques, la miniaturisation entraîne une diminution de l’EQE 
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(Figure I-5) [8]. L’étude réalisée par F. Olivier et al. au CEA-LETI met en avant une augmentation des 

recombinaisons non-radiatives SRH dues aux recombinaisons de surface lorsque les dimensions de la 

LED diminuent. En effet, sachant que le rapport surface/volume augmente lorsque les dimensions de la 

LED diminuent, ces recombinaisons de surfaces impactent d’autant plus l’IQE de la LED que celle-ci 

est petite. La miniaturisation des LEDs planaires nécessite ainsi un travail supplémentaire sur la 

passivation de la zone active. 

Un deuxième point limitant la miniaturisation des LEDs concerne l’utilisation de convertisseurs 

de couleur. En effet, les LEDs associées à un convertisseur de couleur sont limitées en taille et ne 

peuvent être produite avec des dimensions inférieures à 100-50 µm, du fait de l’espace occupé par le 

convertisseur de couleur. La miniaturisation des LEDs vers des dimensions inférieures à 50 µm nécessite 

ainsi de l’électroluminescence bleue, verte et rouge (émission dite native, i.e. sans conversion de 

couleur), ce qui nous ramène à la problématique du « green gap » pour la partie verte du pixel. 

 
Figure I-4 : Différents types de LEDs à émission blanche et à émission RGB classées selon leurs 
dimensions. Schéma adapté du rapport Yole sur les microLEDs de 2018 [2]. 

 
Figure I-5 : EQE maximum en fonction de la dimension de LED planaire [8]. 
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Motivations du projet 

Vers le rouge… 

Grâce à leur gamme d’émission allant du proche UV à l’IR, les alliages InGaN sont de bons 

candidats pour la réalisation de LEDs dont l’émission dans la gamme visible est contrôlée par la 

composition de l’InGaN. L’épitaxie par MOCVD d’hétérostructures planaires est une technique 

largement utilisée dans l’industrie des III-N, incluant la production de LEDs à base de puits quantiques 

InGaN pour l’émission dans la gamme bleue. Cependant, cette technique ne permet pas actuellement 

d’atteindre des fortes compositions en In au sein de puits quantiques InGaN de bonne qualité. Pour cela, 

nous nous orientons vers une autre technique d’épitaxie : l’épitaxie par jet moléculaire (MBE pour 

molecular beam epitaxy), pour laquelle la réalisation d’alliage InxGa1-xN d’une composition x allant de 

0 à 1 est réalisable [9]. Une particularité de la croissance MBE des matériaux nitrures est la formation 

spontanée de nanofils pour une plage de conditions de croissance particulière (cf Partie 2.3.3). Ayant 

des diamètres entre 50 nm et 100 nm et une hauteur généralement de l’ordre du micron, le facteur de 

forme des nanofils favorise la relaxation latérale de la contrainte d’épitaxie. Chaque nanofil constitue 

ainsi une structure à haute tolérance de désaccord de maille [10] pour la réalisation d’hétérostructures 

d’excellente qualité structurale. Ainsi, l’épitaxie par MBE d’hétérostructures à base de nanofils 

InGaN/GaN pour la réalisation de LEDs à émission dans la gamme visible, du bleu au rouge, a été 

étudiée par de nombreux groupes [11]–[18] et reste aujourd’hui un sujet complexe offrant de 

nombreuses perspectives de développement. 

 Un premier objectif de ma thèse concerne ainsi le développement de structures LEDs à base de 

micro et nanofils à hétérostructures axiales InGaN/GaN pour l’émission dans le rouge. L’objectif est 

d’obtenir une zone active à forte teneur en In (environ 35% In pour une émission à 620 nm) tout en 

gardant une qualité optique suffisante pour générer de l’électroluminescence, et ainsi dépasser la 

problématique du « green gap ». 

Croissance sélective et émission RGB 

Un inconvénient lié à l’auto-nucléation des nanofils III-N par PA-MBE est la forte inhomogénéité 

des dimensions des fils. En effet, les fils auto-nucléés sont aléatoirement répartis sur le substrat avec une 

densité dépendant de la probabilité de nucléation. Les interactions électrostatiques mènent régulièrement 

à la coalescence des nanofils, offrant une large diversité non désirée des dimensions et morphologie des 

nanofils. Il en découle des propriétés électro-optiques variant d’un nanofil à l’autre, se traduisant en 

particulier par une variation de longueur d’onde d’émission ainsi qu’une prise de contact électrique 

difficile n’incluant pas la totalité des nanofils [19], [20]. 

 Pour cela, nous choisissons une autre approche : la croissance sélective. Celle-ci nécessite 

l’utilisation d’un masque dont les ouvertures de taille et espacement contrôlés constituent un site de 

nucléation. Deux études réalisées par Sekiguchi et al. [21] et Ra et al. [22] utilisant la croissance sélective 

de fils InGaN/GaN ont montré que la composition de la zone active varie avec les dimensions des fils, 

permettant de générer des zones actives émettant à différentes longueurs d’onde après une unique étape 
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d’épitaxie. Cependant, les mécanismes liés à la formation de ces InGaN de différentes compositions 

restaient peu compris avant cette étude. Notons également que la réalisation d’écrans à base de fils 

InGaN nécessite la création de pixels d’émission bleue, verte et rouge, impliquant une large variation 

de composition d’InGaN d’un pixel à l’autre. Un gammut de couleur est représenté en Figure I-6, 

montrant les couleurs visées pour la réalisation d’émission RGB selon Adobe et selon le standard RGB, 

noté sRGB. Le sRGB a été définit par HP et Microsoft en 1996 pour leurs écrans, imprimantes et 

Internet, avant d’être standardisé par l’IEC (International Electrotechnical Comission) en 1999. Le 

sRGB n’est cependant pas la seule option pour produire une émission RGB, puisque celle-ci est liée à 

la sensibilité de l’œil vis-à-vis d’un mélange bien calibré de différentes émissions visibles. La version 

RGB selon Adobe a été créé en 1998 afin d’englober l’ensemble des couleurs imprimables par 

quadrichromie, permettant aux graphistes d’obtenir un meilleur contraste dans la gamme verte lors d’une 

impression. L’émission d’un corps noir selon sa température en Kelvin est également représentée sur la 

Figure I-6. Notons que les nano et microfils constituent chacun une structure LED complète, permettant 

de générer des pixels dont la taille est fixée par le diamètre, l’espacement entre fils et le nombre de fils 

contactés en parallèle, ce qui permet de viser des dimensions de pixels très réduites. 

 
Figure I-6 : Gammut de couleur montrant les couleurs visées pour la réalisation d’émission RGB selon 
Adobe et selon le standard RGB, noté sRGB. L’émission d’un corps noir selon sa température en Kelvin 
est également représentée. 

Au-delà de l’intérêt industriel, les structures développées dans mon travail de thèse nous 

permettent d’enrichir la compréhension des mécanismes de croissance des nanofils nitrures. En 

particulier, la croissance sélective offre un pseudo-substrat idéal pour l’étude des mécanismes de 

croissance en s’affranchissant des variations géométriques fil à fil. Réciproquement, cette même 

croissance sélective permet d’étudier les effets de la géométrie des fils sur certains phénomènes, telle la 

variation de dopants ou la variation de flux atomiques effectifs en sommet de fil. Certaines questions 

longtemps laissées en suspens seront ainsi abordées dans ce manuscrit. 
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Les axes de recherche principaux pour lesquels mon travail de thèse apporte sa contribution sont 

les suivants : 

o Comment réaliser une LED InGaN à fort taux d’In, à savoir de l’ordre de 35% en In pour une 

électroluminescence dans la gamme rouge ? 

o Quels mécanismes permettent de générer des InGaN de compositions variables après une unique 

étape d’épitaxie ? 

o Quels sont les mécanismes d’élongation des fils GaN et en quoi cela modifie-t-il leur 

morphologie ? 

o Quelles structures de zone active pouvons-nous choisir pour la réalisation de LEDs à base de nano 

et microfils à hétérostructures axiales InGaN/GaN ? Ou comment modifier la structure de ces fils 

pour agir sur leurs propriétés optiques et électriques ? 

Formations et collaborations 

Ce projet s’inscrit dans une collaboration entre le laboratoire de NanoPhysique et 

SemiConducteurs (NPSC) de l’Institut de Recherche Interdisciplinaire de Grenoble (IRIG) du CEA 

Grenoble et un collaborateur industriel extérieur. Le nom de ce collaborateur ne sera pas mentionné par 

soucis de confidentialité. Mon travail de thèse fut essentiellement centré sur l’épitaxie et le 

développement de nouvelles structures pour la réalisation de nano et microLEDs. Pour cela, j’ai utilisé 

un bâti PA-MBE situé au laboratoire NPSC, sous la supervision de mon directeur de thèse Bruno 

Daudin, et j’ai réalisé la quasi-totalité des échantillons tout au long de mes trois années de thèse. J’ai 

également réalisé les observations de microscopie électronique à balayage (MEB) et de microscopie à 

force atomique (AFM). 

De nombreuses caractérisations ont été réalisées par le collaborateur industriel, en particulier les 

mesures optiques (µPL et CL) et les mesure électro-optiques (EL, I-V et L-I). Il me revient en revanche 

d’analyser et interpréter les données brutes. Cette collaboration a ainsi apporté un précieux support vis-

à-vis de la réalisation des mesures dites « de routines ». Les mesures de microscopie à transmission 

TEM et STEM, accompagnée de mesures EDX, sont réalisées par une entreprise extérieure, la SERMA. 

Ces analyses nécessitent une coupe FIB réalisées par leurs soins. L’intervention de la SERMA et de 

notre collaborateur industriel m’a permis d’avoir un retour rapide sur les caractérisations des 

échantillons, mais présente l’inconvénient d’avoir une discussion limitée avec les experts par 

comparaison avec une collaboration entre chercheurs. 

Pour quelques cas particuliers qui seront mentionnés dans le manuscrit, nous avons collaborés 

avec des chercheurs extérieurs au projet. Certaines mesures CL ont été réalisées et interprétées par 

Gwénolé Jacopin de l’institut Néel (CNRS Grenoble). Des mesures EBIC et I-V sur un ensemble de fil 

et sur fil unique ont été faites par Fabrice Donatini de l’institut Néel (CNRS Grenoble). Et enfin, j’ai 

effectué et analysé des mesures de µPL résolue en temps (TR-PL) avec l’aide de Joël Bleuse au sein de 

NPSC. 
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Organisation du manuscrit 

Faisant suite à ces quelques pages introductives, ce manuscrit est divisé en cinq parties chacune 

dédiée à une problématique différente. Les deux premiers chapitres abordent un certain nombre de 

mécanismes et propriétés physiques reportés dans la littérature et nécessaires à la compréhension du 

travail de thèse. Les trois chapitres suivants sont quant à eux basés sur les résultats expérimentaux et les 

analyses obtenus durant ma thèse. 

Chapitre 1 – Nitrures d’éléments III et diodes électroluminescentes. 

Le premier chapitre de ce manuscrit est une introduction aux mécanismes et propriétés physiques 

liés aux matériaux III-N et aux diodes électroluminescentes. L’enjeu de ce chapitre est d’aborder certains 

mécanismes nécessaires à la compréhension de la thèse et de montrer en quoi ces caractéristiques font 

des matériaux nitrures de bons candidats pour la réalisation de LEDs visibles. La première partie est 

consacrée à la physique des nitrures d’éléments III, incluant les propriétés structurales, chimiques, 

électroniques et optiques. La seconde partie est quant à elle dédiée au fonctionnement des diodes 

électroluminescentes ainsi qu’au cas particulier des LEDs InGaN. 

Chapitre 2 – Epitaxie de micro et nanofils nitrure : techniques et mécanismes de 

croissance. 

Le second chapitre est consacré à la technique de réalisation des matériaux nitrures par épitaxie 

et aux problématiques rencontrées. Dans un premier temps, le concept d’épitaxie est introduit, ainsi que 

l’intérêt des nanofils pour le développement d’hétérostructures d’excellente qualité structurale. Les 

différentes techniques permettant d’épitaxier des matériaux nitrures sont détaillées, avec une attention 

particulière à la technique PA-MBE (Plasma assisted molecular beam epitaxie) utilisée durant ma thèse. 

Les principaux mécanismes de croissances rencontrés lors de la croissance par MBE, en détaillant le cas 

particulier des nanofils nitrures, sont également abordés. Enfin, les pseudo-substrats réalisés par 

croissance sélective MOCVD sur lesquels j’ai réalisé des reprises d’épitaxie par MBE pour la synthèse 

des échantillons sont décrits en fin de chapitre. 

Chapitre 3 – Homoépitaxie sur fils GaN et préparation à l’épitaxie de l’InGaN 
Le troisième chapitre de ce manuscrit est centré sur une étape essentielle à la réalisation des 

hétérostructures sur nos pseudo-substrats : la reprise d’épitaxie par PA-MBE. En effet, dans le but de 

réaliser et optimiser des hétérostructures à base de micro et nanofils pour la réalisation de dispositifs 

optoélectroniques, il est nécessaire de comprendre les mécanismes d’épitaxie intervenant dans la 

croissance des fils. Une première partie est ainsi dédiée aux mécanismes d’élongation des fils selon leurs 

conditions de croissance. De plus, le contrôle de la morphologie du sommet des fils GaN est capital pour 

la préparation à l’épitaxie de l’InGaN. Les effets des différentes morphologies de fils GaN sur l’épitaxie 

d’une couche épaisse d’InGaN sont présentés dans une seconde partie, en vue de préparer une structure 

LED à émission monochromatique. 

Chapitre 4 – Croissance d’hétérostructures axiales à base d’InGaN épais 

L’objectif de ce quatrième chapitre est de détailler différents phénomènes intervenant dans la 

croissance des InGaN épais épitaxiés au sommet de nano et micro-fils GaN. En particulier, les effets de 
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la relaxation de contraintes et de la création de défauts structuraux impactant l’émission de l’InGaN 

ainsi que l’efficacité d’incorporation de l’In seront étudiés. La seconde partie de ce chapitre est quant à 

elle dédiée à l’obtention de l’émission RGB (Red Green Blue) après une unique étape d’épitaxie 

d’InGaN par variation des dimensions des fils. Il sera montré que le rapport de flux effectifs In/Ga au 

sommet des fils dépend du diamètre et de l’espacement entre fils, permettant de générer différentes 

compositions d’InGaN par variation de la géométrie des fils. 

Chapitre 5 – Améliorations de la structure LED 

Ce dernier chapitre est dédié à l’amélioration des propriétés optiques et électriques des structures 

LEDs axiales. En particulier, en vue de diminuer la quantité de défauts non-radiatifs et améliorer 

l’efficacité d’injection des porteurs, les propriétés électro-optiques de LEDs à base de super-réseaux 

InGaN/(In)GaN sont étudiées dans une première partie. La seconde partie de ce chapitre est focalisée 

sur les problématiques liées aux propriétés électriques des LEDs. Il sera montré que le diamètre des fils 

impacte leur niveau de dopage et que nos structures présentent différentes sources de pertes électriques 

à éliminer en perspective d’amélioration des caractéristiques d’électriques. 
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Chapitre 1 

 Nitrures d’éléments III et diodes 

électroluminescentes 
Ce premier chapitre est une introduction aux mécanismes et propriétés physiques liés aux 

matériaux III-N et aux diodes électroluminescentes afin de montrer en quoi ces caractéristiques font des 

matériaux nitrures de bons candidats pour la réalisation de LEDs visibles. La première partie est 

consacrée à la physique des nitrures d’éléments III, incluant les propriétés structurales, chimiques, 

électroniques et optiques. Nous nous intéresserons dans la partie suivante au fonctionnement des diodes 

électroluminescentes et aux grandeurs qui les caractérisent. Finalement, nous nous intéresserons au 

cas particulier des LEDs InGaN. 
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1.1. Propriétés des nitrures d’éléments III 
La famille des nitrures d’éléments III, appelés matériaux III-N, regroupe le GaN, l’InN, l’AlN 

ainsi que leurs alliages. Nous exclurons le nitrure de bore BN dont la structure bidimensionnelle lui 

confère des propriétés très éloignées des matériaux que nous étudions ici. Les éléments chimiques 

composant les matériaux III-N se situent dans les colonnes III et V du tableau périodique de Mendeleïev 

(Figure 1-1), ils font ainsi parti des semi-conducteurs de type III-V. 

 
Figure 1-1 : Tableau périodique des éléments chimiques avec représentation des colonnes III et V. 
Notons que les éléments thallium, nihonium, bismuth et moscovium font partie des colonnes III et V 
mais n’ont jusqu’à présent pas été utilisés pour la réalisation de semi-conducteur III-V. 

1.1.1. Structures cristallines des III-N 

Les matériaux III-N peuvent cristalliser sous trois formes allotropiques : une phase hexagonale 

de type wurtzite (WZ) (phase α), une phase cubique de type zinc-blende (ZB) (phase β) et une phase 

cubique de type sel NaCl (phase γ). Étant donné que la structure sel NaCl ne peut être obtenue que dans 

des conditions extrêmes et incompatibles avec la croissance en épitaxie, nous ne la mentionnerons plus 

dans la suite. D’un point de vue thermodynamique, la structure de type wurtzite est la phase stable des 

matériaux nitrures, contrairement aux autres matériaux III-V cristallisant préférentiellement en zinc-

blende [23]. La structure zinc-blende chez les III-N est quant à elle une phase métastable cinétiquement 

favorisée. Il a été montré que dans le cas du GaN le gain en énergie par atome de la structure wurtzite 

par rapport à la structure zinc-blende est de 9,9meV [24], ce qui implique une transition aisée entre les 

deux structures. 

La structure wurtzite des III-N, appartenant au groupe d’espace P63mc, est faite de deux sous 

réseaux hexagonaux, l’un constitué d’ions (Ga, In, Al)3+ et l’autre d’ions N3-. Dans le cas d’une wurtzite 

idéale non déformée, ces deux sous-réseaux sont décalés selon l’axe c⃗ de 3/8 de c. De cette façon, chaque 

ion se trouve au centre d’un tétraèdre et forme quatre liaisons de type métal-azote et de longueur 3/8 de 

c. En pratique la structure WZ des III-N s’écarte du cas idéal pour lequel c/a= 1,633 (soit�8 3⁄ ). La 

structure ZB appartient quant à elle au groupe d’espace F4�3m. De même que pour la structure WZ, 

chaque ion se trouve au centre d’un tétraèdre pour former ici deux sous réseaux cubiques faces centrées 

décalés de a√3 4⁄  selon l’axe [111]. Les paramètres de maille à température ambiante (300K) des 

différents matériaux III-N sont représentés dans le Tableau 1-1. 
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Figure 1-2 : Représentation de la structure hexagonale wurtzite (WZ) et de la maille cubique zinc-blende 
(ZB) des matériaux (In, Ga, Al)N. 

 
Figure 1-3 : Représentation de la maille WZ et de la structure zinc-blende selon la direction [111]. 

Il paraît d’autant plus évident que les structures WZ et ZB sont très proches d’un point de vue 

cristallographique lorsqu’on s’intéresse à l’empilement des couches atomiques selon la direction [0001] 

de la maille WZ et [111] de la maille ZB. Ces deux types d’empilements appelés ABAB et ABCABC 

des structures WZ et ZB sont représentées en Figure 1-4. Il apparait alors que la transition de la structure 

WZ orientée selon l’axe [0001] vers la structure ZB d’orientation [111] se fait par l’introduction de plans 

de type C dans la structure ABAB, que nous qualifierons de fautes d’empilement ou insertion cubique 

selon le nombre de plan C formés. 

 
Figure 1-4 : Empilements ABAB de la structure WZ selon l’axe [0001] et empilement ABCABC de la 
structure zinc-blende selon l’axe [111]. 
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 AlN GaN InN 

WZ – a (Å) 3,112 3,189 3,548 

WZ – c (Å) 4,982 5,185 5,760 

WZ – a/c 1,601 1,626 1,609 

ΔEWZ-ZB (meV.at-1) -18,41 -9,88 -11,44 

Tableau 1-1 : Paramètres de maille à 300K des matériaux AlN, GaN et InN WZ et différence d’énergie 
par atome entre les structures WZ et ZB [24]. 

1.1.2. Polarité des III-N 

1.1.2.1. Dipôle métal-N 

Les matériaux III-N se distinguent des autres matériaux III-V principalement grâce à la forte 

différence d’électronégativité entre les atomes d’azote et de métal Al, Ga ou In. Le nuage électronique 

de la liaison métal-N est fortement déformé : son barycentre est déplacé vers l’atome d’azote très 

électronégatif, ce qui aboutit à la formation d’un dipôle métal-N. La liaison métal-N est ainsi une liaison 

dite ionocovalente dont la fraction de caractère ionique FIC (Fractional Ionic Character) dépend de 

l’électronégativité de l’atome métallique et donc varie entre les trois matériaux AlN, GaN et InN. Le 

FIC varie de 0 pour un caractère purement covalent à 1 pour un caractère purement ionique et se définit 

pour un composé binaire AB par la formule suivante : 

FIC = |Q�∗ − Q�∗ |Q�∗ + Q�∗  

avec QA* et QB* les charges effectives en électron des atomes A et B. 

Tableau 1-2 : Electronégativité χ (d’après l’échelle de Pauling), charges effectives en électron des 
métaux III et de l’azote QIII*(e) et QN*(e), fraction de caractère ionique (FIC) [25] et énergie de 
cohésion dans la structure WZ [26]. 

Ceci engendre la formation d’un dipôle dont le moment dipolaire μ pour un matériau binaire AB 

et de distance interatomique d s’exprime par la formule suivante : 

� = |��∗ − ��∗ |��� 

Electronégativité des 
éléments Propriétés de la liaison métal-N 

Eléments 
chimiques χ Composé QIII* (e) QN* (e) FIC 

Energie de cohésion 
dans la structure WZ 

(eV/bond) 

Al 1,61 
AlN 1,12 6,88 0,72 2,88 

Ga 1,81 

GaN 1,98 6,02 0,51 2,2 

In 1,71 

InN 1,83 6,17 0,54 1,93 
N 3,04 

Équation 1-1

Équation 1-2
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Dans le cas des III-N, le moment dipolaire μ est orienté de l’atome de métal à celui d’azote. La 

représentation de la structure électronique du GaN en Figure 1-5 illustre la forte différence de densité 

électronique entre le gallium et l’azote engendrant le dipôle Ga-N. 

 
Figure 1-5 : Structure électronique du GaN calculée par théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT 
pour Density Functional Theory)  [27] représentée avec le moment dipolaire μ formé le long de la liaison 
Ga-N. Les croix représentent la position des atomes de gallium. 

1.1.2.2. Direction polaire 

Un axe est dit polaire lorsqu’il est non symétrique par rapport à sa direction opposée. Seuls les 

cristaux dont la structure est dite non centrosymétrique peuvent avoir un ou plusieurs axes polaires. La 

structure WZ se caractérisant par son unique axe polaire [0001], les propriétés et les conditions de 

croissance des III-N WZ seront affectées selon l’orientation de croissance +c⃗ ou −c⃗. Il est important de 

ne pas négliger l’orientation de la structure épitaxiée car celle-ci affecte de nombreux paramètres, dont 

l’incorporation et la mobilité des adatomes en surface [28], en particulier les différents métaux pour la 

réalisation d’alliages [29], les dopants ainsi que les impuretés [30]–[32]. Afin de distinguer les deux 

orientations, on considère la liaison métal-azote colinéaire à l’axe c⃗ : le vecteur allant du métal à l’azote 

nous donne par défaut l’orientation [0001], soit l’orientation +c⃗ . Ainsi, lorsque la croissance se fait 

selon l’orientation +c⃗, le cristal est dit de polarité métal et réciproquement le cristal est dit de polarité 

azote lorsqu’elle se fait selon l’orientation −c⃗ (Figure 1-6). La structure ZB possède quant à elle une 

multitude d’axes polaires, puisque tous ses axes non perpendiculaires à l’axe -4 sont polaires, incluant 

l’axe [111]. En revanche ceci ne signifie pas qu’un cristal ZB est un cristal polaire, ce que nous 

justifierons dans la partie suivante. 

 
Figure 1-6 : Représentation des directions polaires [0001], soit +c, et [0001�], soit –c, dans la structure 
III-N WZ. Pour une croissance selon l’axe [0001] le cristal est dit de polarité métal et réciproquement 
pour une croissance selon l’axe [0001�] le cristal est dit de polarité azote. 
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Après croissance, la détermination de la polarité du cristal WZ peut se faire par différentes 

techniques telle que la gravure sélective au KOH [33], des techniques de diffraction (Convergent Beam 

Electron Diffraction (CBED) [34], Low Energy Electron Diffraction (LEED) [35], X-ray Photo-electron 

Diffraction (XPD) [36] et diffraction de rayons X anomale [33], [37]), ou encore par mesure du potentiel 

de surface par KPFM [38], ou par spectroscopie EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy) [39]. 

1.1.2.3. Polarité du cristal III-N wurtzite et polarisation spontanée 

En cristallographie, on appelle groupe ponctuel polaire un groupe faisant partie des 21 groupes 

ponctuels non-centrosymétriques. Les groupes ponctuels 6mm et 4�3m, de la WZ et du ZB 

respectivement, font partis des groupes ponctuels non-centrosymétriques. En revanche, en physique le 

critère d’appartenance à un groupe ponctuel polaire ne suffit pas à justifier le caractère polaire d’un 

cristal, celui-ci doit également engendrer un effet pyroélectrique global et permanant. L’effet 

pyroélectrique est une propriété d’un cristal pour lequel un changement de température entraîne une 

variation de polarisation électrique. Cet effet existe lorsque la somme des moments dipolaires du cristal 

est non nulle, engendrant une polarisation spontanée et globale dans le cristal. Etant donné que la 

polarisation spontanée dépend de la température, lorsqu’un changement de température est appliqué au 

cristal, une charge électrique se développe sur les faces perpendiculaires à l’axe polaire. Ceci implique 

également la formation d’un champ électrique séparant les porteurs de charges sans application d’un 

champ électrique externe. 

La polarité d’un cristal est par conséquent directement liée à sa symétrie et donc à son groupe 

ponctuel. La structure WZ ne possédant qu’un axe polaire [0001], la somme de ses moments dipolaires 

est non nulle et orientée selon l’axe c. Les III-N WZ font ainsi partie des cristaux polaires. En revanche, 

du fait de la symétrie ZB, la somme des moments dipolaires des III-N cubiques est nulle. Le GaN 

cubique est donc un cristal apolaire. 

Concernant la structure WZ, on appelle plan polaire le plan cristallographique perpendiculaire à 

l’axe polaire c et plan non polaire les plans parallèles à l’axe c. On parlera également de plans semi-

polaires lorsque la normale du plan forme un angle θ ≠ (0°;90°) par rapport à l’axe c (Figure 1-7).  

 
Figure 1-7 : Représentation de différents plans cristallographiques de la maille wurtzite. 
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1.1.3. Propriétés optoélectroniques 

1.1.3.1. Structure de bande des composés binaires III-N 

La structure de bande d’un matériau cristallin décrit les niveaux d’énergie électroniques autorisés 

en fonction du vecteur d’onde ��⃗  de l’électron. On parle de bande de valence (BV) pour décrire la bande 

de plus haute énergie des électrons de valence et bande de conduction (BC) pour décrire la bande de 

plus basse énergie des électrons libres. Pour les semi-conducteurs, il existe une bande interdite, que nous 

appellerons gap par anglicisme, comprise entre les bandes de valence et de conduction et pour laquelle 

aucun état électronique n’est permis du fait de la quantification des niveaux d’énergie. Pour un semi-

conducteur intrinsèque à 0K, la bande de valence est la dernière bande complètement occupée tandis 

que la première bande non occupée est la bande de conduction. 

La structure de bande des matériaux III-N WZ se distingue des autres semi-conducteurs III-V du 

fait de l’asymétrie de la structure WZ, du champ cristallin ainsi que du couplage spin-orbit des électrons. 

Les matériaux III-N WZ possèdent un gap direct au point Γ de la zone de Brillouin, c’est-à-dire que le 

maximum de la bande de valence et le minimum de la bande de conduction se trouvent en k=0 dans 

l’espace réciproque. Le couplage spin-orbit et le champ cristallin induisent également une non-

dégénérescence de la bande de valence au point Γ. Celle-ci se divise en trois sous-bandes avec 

différentes masses effectives : HH (heavy-hole), LH (light-hole) et la bande « split-off ». La Figure 1-8 

illustre ces trois sous-bandes et la bande de conduction autour du point Γ du GaN. 

 
Figure 1-8 : Structure de bande du GaN au voisinage du point Γ. 

L’énergie de bande interdite d’un semi-conducteur varie avec la température du fait de deux 

phénomènes. Le premier est dû à la dilatation thermique du réseau cristallin et peut être décrit par la loi 

empirique de Varshni : 

����� ! = �����0#! − $ % + & Équation 1-3
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Le second phénomène impactant l’énergie du gap provient de l’interaction électron-phonon, qui 

engendre des niveaux photoniques dépendant de l’agitation thermique, ce qui a pour effet de diminuer 

l’énergie du gap. Les énergies de gap des trois matériaux III-N binaires à température ambiante et à 

température cryogénique sont détaillées dans le Tableau 1-3. La forte différence entre les énergies de 

gap de l’AlN, le GaN et l’InN est d’un grand intérêt pour la réalisation de dispositifs à base de nitrure. 

Nous détaillerons en particulier dans la Partie 1.1.4 le cas des alliages ternaires. 

Composant Gap à 0K (eV) Gap à 300K (eV) α (meV/K) β (K) 

AlN 6,25 6,14 1,80 1462 

GaN 3,51 3,43 0,91 830 

InN 0,69 0,64 0,41 454 

Tableau 1-3 : Energie de la bande interdite (gap) et paramètres de Varshni des matériaux III-N [40]. 

1.1.3.2. Transitions excitoniques 

Lorsqu’un semi-conducteur est exposé à une source excitatrice (de photons ou d’électrons), la 

particule incidente peut transférer son énergie à un électron de la bande de valence, qui occupera alors 

une bande supérieure en énergie. Si l’énergie d’excitation est suffisante, l’électron passera dans la bande 

de conduction, ce qui aboutit à la création d’un trou dans la bande de valence. Dans le cas du semi-

conducteur à gap direct, l’électron peut effectuer cette transition sans que son vecteur d’onde ��⃗  n’ait à 

changer de direction, tandis que dans le cas des semi-conducteurs à gap indirect, cette transition doit 

être assistée par un phonon ou se faire avec une énergie bien supérieure au gap. Réciproquement, un 

électron de la bande de conduction aura plus de facilités à se recombiner avec un trou de la bande de 

valence, ce qui implique une diminution de la longueur de diffusion des porteurs de charges. 

 Transitions excitoniques radiatives 

Étant des particules de charge opposée, l’électron et le trou interagissent par des interactions 

coulombiennes et peuvent former une quasi-particule appelée exciton. Ces excitons se déplacent dans 

le matériau avec une certaine longueur de diffusion, soit une certaine durée de vie avant la recombinaison 

de l’électron et du trou. Lorsque la recombinaison électron-trou libère un gain d’énergie dissipé sous la 

forme d’un photon, on parle de recombinaison radiative. L’énergie du photon correspond à l’énergie 

perdue par l’électron soit, dans le cas de l’exciton libre, à l’énergie du gap du semi-conducteur.  

Les excitons peuvent également rencontrer des impuretés et s’y lier pour former un état plus 

stable. On parle alors d’exciton lié, à l’opposé des excitons libres. Selon la nature chimique de l’impureté 

et son site d’insertion dans la maille cristalline, les niveaux d’énergie créés diffèrent, donnant lieu à 

plusieurs types de transitions excitoniques. Si l’impureté apporte un électron en plus (resp. en moins) 

elle sera donneuse d’électron (resp. accepteuse d’électron) et formera un niveau d’énergie proche de la 

bande de conduction (resp. valence). Les excitons formant des complexes avec ces impuretés sont notés 

D°X (exciton lié à un donneur) et A°X (exciton lié à un accepteur). Dans les matériaux III-N, les 

donneurs d’électrons les plus courants sont l’oxygène et le silicium, tandis que l’accepteur d’électrons 

le plus courant est le magnésium. On notera que ces impuretés sont celles utilisées pour le dopage des 

matériaux III-N. Les énergies associées à ces transitions excitoniques dans le GaN sont résumées dans 

le Tableau 1-4 et les mécanismes sont illustrés en Figure 1-9. Il existe également des transitions non 
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excitoniques, dont une notable : la transition donneur-accepteur (Donor-Acceptor Pair, DAP). Elle 

correspond à la recombinaison entre un donneur et un accepteur lorsque leurs fonctions d’onde se 

recouvrent : '° + )° → '+ + ), + ℎ./�0. 

Type d’exciton Exciton libre Exciton lié D°X Exciton lié A°X 

Énergie de l’émission à T=4K (eV) 3,478 3,471 3,466 

Tableau 1-4 : Valeurs des énergies d'émission des excitons libres et liés au donneur ou à l'accepteur 
d'électron dans le cas du GaN. Valeurs provenant de l’ouvrage « Handbook of nitrides » [41]. 

 
Figure 1-9 : Schéma de recombinaison d'un exciton lié à (a) un donneur d'électron, (b) un accepteur 
d'électrons [42]. 

 
Figure 1-10 : Illustration de différentes transitions excitoniques radiatives ayant lieu dans un semi-
conducteur. 

Des transitions liées à des défauts profonds, c’est-à-dire des défauts faisant intervenir des niveaux 

de faible énergie (niveaux profonds) peuvent également être observées. Ces niveaux profonds sont 

généralement au milieu du gap et se manifestent en luminescence sous la forme d’une bande large. La 

« bande jaune », nommée d’après la gamme de longueurs d’onde dans laquelle elle se manifeste, fait 

partie des transitions profondes observées dans le GaN. 

En pratique, les transitions excitoniques radiatives peuvent être observées en photoluminescence 

(la source excitatrice est un laser d’énergie supérieure au gap) ou en cathodoluminescence (la source 
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excitatrice est un faisceau d’électrons). Ces méthodes permettent de recueillir de nombreuses 

informations telles que la pureté, la contrainte ou encore l’homogénéité des contraintes. Ces techniques 

sont plus largement décrites en Annexe B. 

 Transitions excitoniques non-radiatives 

L’émission d’un photon lors d’une transition excitonique n’est pas systématique. Il existe deux 

phénomènes principaux donnant lieu à des recombinaisons non-radiatives dans le volume : le 

mécanisme de Shockley-Read-Hall et la recombinaison Auger. 

- Mécanisme de Shockley-Read-Hall : les porteurs de charge sont successivement capturés 

par des défauts structuraux dans le cristal, à savoir des dislocations ou des lacunes [Sugahara 

et al.]. On parle également de recombinaison assistée par piège. En conséquent, lorsque la 

longueur de diffusion des porteurs est supérieure à la distance entre dislocations, l’efficacité 

des dispositifs optoélectroniques est considérablement diminuée. Notons alors qu’un gap 

direct est ainsi une propriété d’un fort intérêt pour l’optoélectronique car faciliter la 

recombinaison radiative des porteurs de charges revient à limiter les pertes d’émission dues 

à leur recombinaison sur des sites non radiatifs. 

- Mécanisme de recombinaison Auger : l’excès d’énergie générée par la transition 

excitonique est transféré à un électron voisin sous forme d’énergie cinétique. L’équation 

bilan d’un tel mécanisme est généralement écrite de la façon suivante : 22+ + ℎ, → 2+∗. 

La surface libre d’un cristal, constituant une rupture de la symétrie cristalline, agit également 

comme site de recombinaison non-radiative. En conséquent, dans un dispositif optoélectronique, il est 

indispensable de passiver la zone émettrice à l’aide d’un matériau à plus grand gap pour empêcher la 

diffusion des porteurs jusqu’à une surface libre. 

1.1.4. Cas particulier des alliages ternaires 

 Alliages ternaires à base de matériaux III-N 

La variété de structure de bande des matériaux III-N est une autre caractéristique suscitant un fort 

intérêt pour l’optoélectronique : à température ambiante leur gap est de 0,67 eV pour l’InN, 3,43 eV 

pour le GaN et 6,10 eV pour l’AlN. Notons que par définition, un alliage désordonné ne fait pas 

intervenir d’espèces chimiques ordonnées ni d’invariance par translation. La représentation de la 

structure de bande générée par la périodicité cristalline n’est donc ici pas parfaitement adaptée. 

Cependant il a été démontré expérimentalement que les alliages ternaires de type AxB1-xN possèdent un 

gap variant avec la composition de cet alliage en suivant une loi empirique adaptée de la loi de Vegard: 

���3�4536 = 7���6 + �1 − 7!���6 − 9�,�7�1 − 7! 

bA,B étant  le  terme  de  bowing  représentant  la  déviation  par  rapport  à  la  loi  linéaire  de Vegard. 

La longueur d’onde d’émission des dispositifs à base de matériaux III-N peut ainsi être modulée 

entre l’ultraviolet profond (200 nm) et l’infrarouge (1,85μm), par la réalisation d’alliages AlxGa1-xN, 

InxGa1-xN ou AlxIn1-xN, comme représenté en Figure 1-11. 

Équation 1-4
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Figure 1-11 : Diagramme représentant l’évolution de l’énergie de gap des matériaux III-N en fonction 
du paramètre de maille a. Pour les alliages ternaires, l’évolution est représentée avec et sans facteur 
correcteur de bowing [43]. 

Afin d’évaluer l’évolution réelle de la bande interdite en fonction de la composition des alliages 

nitrures, l’équipe de R. R. Pelá et al a simulé cette dernière par l’approche LDA-1/2. Les résultats 

obtenus par cette méthode de calcul offrent une bonne corrélation avec les résultats expérimentaux 

reportés dans la littérature. Ces résultats sont illustrés en Figure 1-12 concernant le cas de l’InGaN.  

Nous nous baserons ainsi sur cette étude pour corréler l’énergie d’émission PL et la composition en In 

des alliages InGaN réalisés au cours de ma thèse, en tenant également compte du décalage de Stokes 

décrit ci-après. 
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Figure 1-12 : Comparaison entre l’énergie du gap de l’alliage InxGa1-xN calculé avec les approches LDA 
(ligne rouge) et LDA-1/2 (ligne bleue). Les symboles représentent les résultats expérimentaux donnés 
par la littérature [44]. 

 Désordre d’alliage 

Le désordre d’alliage a des conséquences notables sur la recombinaison des porteurs. Lorsqu’on 

considère un atome A dans un alliage AxB1-xN parfaitement désordonné, il existe 13 configurations 

différentes des seconds voisins de cet atome A, à savoir les atomes métalliques A et B (les premiers 

voisins étant des atomes d’azote). Sachant que chaque configuration possède son propre gap, le pic 

d’émission de bord de bande de tels alliages est intrinsèquement plus large que celui des III-N binaires. 

Cet élargissement de l’émission a été modélisé selon différents modèles, dont le modèle de Goede, 

pouvant également s’appliquer aux semi-conducteur II-IV et autres III-V.  

Notons également que par la thermalisation des porteurs vers les faibles énergies, la transition 

excitonique à préférentiellement lieu sur les sites à plus faible gap de l’alliage, ce qui diminue la largeur 

du pic d’émission par rapport au modèle de Goede. Tenant compte de ce fait, des améliorations du 

modèle de Goede se rapprochant des données expérimentales ont été réalisées. 

 
Figure 1-13 : Calcul de l’élargissement de l’émission PL dû aux fluctuations de potentiel issues du 
désordre d’alliage dans le cas du GaxIn1-xN [45]. 
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Concernant les alliages InxGa1-xN, l’équipe de Moret et al. a calculé l’élargissement du pic 

d’émission PL associé au désordre d’alliage en fonction de sa composition en utilisant le model de 

Baranowski et Efros [45] (Figure 1-13). Cet élargissement de l’émission PL présence une évolution 

abrupte pour des compositions riches en Ga et atteint un maximum pour un alliage de composition 

proche de 78%Ga et 22%In. 

 Décalage de Stokes et effets de la localisation des porteurs 

Le décalage de Stokes correspond à la différence entre l’énergie d’absorption maximale et 

l’émission de bord de bande d’un matériau. Ce matériau peut-être de type organique ou inorganique, 

incluant les semi-conducteurs. Dans le cas des alliages nitrures, celui-ci est étroitement lié au désordre 

d’alliage. Du fait de la thermalisation des porteurs vers les niveaux de plus faible énergie, formant des 

centres de localisation, l’émission d’un alliage désordonné a généralement lieu à des énergies inférieures 

au gap moyen du semi-conducteur. En revanche, ces états localisés jouent un faible rôle dans 

l’absorption du semi-conducteur. L’énergie minimale d’absorption est donc celle du gap moyen de 

l’alliage. 

L’émission de bord de bande, et par conséquent le décalage de Stokes, dépendent de la 

température de mesure et de la densité de porteurs injectés. A basse température (~5K), les porteurs ne 

peuvent pas thermaliser s’ils sont fortement localisés. L’augmentation de la température permet alors 

aux porteurs de franchir l’énergie potentielle liée à leur centre de localisation pour thermaliser vers des 

énergies inférieures, induisant un décalage vers le rouge de l’émission. Pour des températures plus 

élevées, l’énergie thermique kBT permet aux porteurs d’accéder à des niveaux d’énergie supérieurs 

jusqu’à atteindre le gap moyen de l’alliage, menant à un décalage vers le bleu de l’émission. La variation 

de l’émission est ensuite dominée par l’effet de la température sur l’énergie du gap, donnée par la loi de 

Varshni (cf Partie 1.1.3.1). Cette variation de l’énergie d’émission en fonction de la température, dont 

un exemple est donné en Figure 1-14a, est connue sous le nom de « S-shape ». Dans le cas des alliages 

InGaN, la formation de centres de localisation est liée à celle de zones riches en In. Sachant que la 

fluctuation de composition est d’autant plus importante que l’alliage est riche en In, les effets de 

localisation augmentent avec la teneur en In. Le décalage de l’émission vers le rouge dû à la localisation 

des porteurs est ainsi d’autant plus marqué que la teneur en In est élevée [45]–[48]. Nous pourrons en 

effet constater dans ce travail que le décalage de Stokes varie selon la teneur en In de l’échantillon. 

Notons également que lors des mesures de PL ou CL, la puissance d’excitation du faisceau laser 

ou d’électrons impacte l’énergie d’émission. Ceci est lié à la saturation des centres de localisation 

lorsque la densité de porteurs augmente. Le remplissage progressif des niveaux d’énergie conduit ainsi 

à un décalage vers le bleu de l’émission jusqu’à atteindre une émission correspondant à l’énergie du gap 

(Figure 1-14b). 
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Figure 1-14 : (a) Dépendance en température du pic de luminescence de différents matériaux semi-
conducteurs, formant une évolution appelée « S-shape ». (b) Position du pic d’électroluminescence 
d’une LED InGaN sous différentes injections de courant en fonction de la température, montrant la 
dépendance du « S-shape » vis-à-vis de l’injection de courant [49]. 

1.2. Diodes électroluminescentes (LEDs) 
Dans cette partie nous aborderons les mécanismes et caractéristiques généraux liés au 

fonctionnement des LEDs ainsi que le cas particulier des LEDs nitrures. Une présentation largement 

détaillée allant des principes physiques jusqu’au dispositifs LEDs 2D est disponible dans l’ouvrage 

Ligth-Emitting Diodes de Erdmann Fred Schubert [43]. 

1.2.1. Principe de fonctionnement des LEDs 

1.2.1.1. Jonctions p-n 

Une diode est un dipôle non-linéaire et polarisé (ou non-symétrique), dont le fonctionnement 

repose sur l’existence d’une jonction pn. Elle sera dite électroluminescente si les recombinaisons des 

porteurs de charges sont majoritairement radiatives. L’énergie du photon émis correspond à la différence 

d’énergie entre l’électron et le trou, c’est-à-dire à l’énergie du gap du semi-conducteur en l’absence de 

défauts radiatifs créant des niveaux intermédiaires dans le gap. On distinguera deux types de jonctions : 

l’homojonction et l’hétérojonction décrites ci-dessous. 

 Homojonctions 

L’homojonction est une jonction pn classique faisant intervenir un unique matériau semi-

conducteur dopé n et p de part et d’autre. A l’interface entre le matériau type n et le matériau type p, les 

porteurs de charges diffusent spontanément de chaque côté de la jonction, créant une zone de déplétion, 
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appelée zone de charge d’espace, où la concentration en porteurs libres est quasiment nulle. La présence 

de dopants ionisés positivement dans la zone n et négativement dans la zone p de la zone de charge 

d’espace engendre la formation d’un champ électrique s’opposant à la diffusion des porteurs 

majoritaires. Au niveau de la jonction pn, le diagramme de bande évolue de façon à garder le niveau de 

Fermi constant (Figure 1-15a), faisant apparaître une barrière de potentiel Vb, appelée potentiel interne 

de la jonction (ou « build-in potential »), donnée par la relation suivante :  

;< = − 12 ��=6 − �=0! = >? @�@/?A% . � 2  

avec EcN et EcP les niveaux d’énergie des bandes de conduction type n et p, NA et ND les densités de 

dopants accepteurs et donneurs d’électrons et ni la densité de porteurs intrinsèques. Notons que pour un 

semi-conducteur hautement dopé, la séparation entre le niveau de Fermi et les bords de bandes est 

négligeable devant le gap du semi-conducteur, i.e. (EC – EF)<<Eg dans la partie type n et (EF – EV)<<Eg 

dans la partie type p. La barrière de potentiel Vb peut alors être approximée par : 

;< C ��2  

La longueur de la zone de charge d’espace W est quant à elle liée au taux de dopage et à la tension 

V appliquée à la jonction par la relation suivante : 

D = E 2F2@∗ �;< − ;! 

avec ε la permittivité du matériau et N* s’exprimant par @∗ = 6G6H6G,6H. 

Hors équilibre thermodynamique, i.e. V≠0, la barrière de potentiel perçue par les porteurs 

majoritaires devient Vb-V. Ainsi, en polarisation inverse la barrière de potentiel augmente, limitant 

d’autant plus la diffusion des porteurs, tandis qu’en polarisation directe la barrière de potentiel diminue 

(Figure 1-15b) et change de signe pour V>Vb favorisant la diffusion des porteurs. Le courant de charges 

majoritaires circulant dans le semi-conducteur peut ainsi être modulé en contrôlant la différence de 

potentiel entre les deux pôles. 

 
Figure 1-15 : Homojonctions pn (a) non polarisée et (b) polarisée positivement. 

 Hétérojonctions 

Les hétérojonctions sont les jonctions les plus employées pour la réalisation de LEDs. Elles font 

intervenir une double hétérostructure en insérant au centre de la jonction un semi-conducteur de plus 

faible gap. La recombinaison radiative se fait alors à l’énergie du gap du matériau au centre de 

l’hétérojonction constituant la zone active de la LED (Figure 1-16), ce qui permet de limiter la 

Équation 1-7

Équation 1-8

Équation 1-6
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réabsorption des photons émis lorsque ceux-ci traversent l’épaisseur de la LED. Notons également qu’à 

densité de courant constante, le taux de porteur dans la zone active varie avec les dimensions de celle-

ci. Lorsqu’on diminue son épaisseur, la durée de vie et longueur de diffusion des porteurs diminue, ce 

qui limite leur diffusion vers des défauts non-radiatifs et améliore l’efficacité de la LED. Pour des 

dimensions inférieures à la longueur d’onde de De Broglie des porteurs de charges, on obtient un 

confinement quantique dont les caractéristiques seront détaillées en partie 1.2.2.1.  

Ces hétérojonctions apportent cependant plusieurs difficultés à la réalisation des diodes. Parmi 

ces difficultés, une hétérostructure est source de défauts structuraux, comme nous l’expliciterons dans 

le chapitre suivant. De plus, pour une interface abrupte, du fait du transfert d’électrons, un dipôle 

électrostatique est créé, formant alors une résistance série que les porteurs devront franchir par effet 

tunnel ou émission thermique. En revanche, il a été montré par Schubert et al., 1992 que cette résistance 

est éliminée si l’interface n’est pas abrupte mais avec un gradient de composition [43]. 

 
Figure 1-16 : Hétérojonction pn polarisée positivement 

1.2.1.2. Propriétés électriques 

Les caractéristiques de la jonction pn mentionnées précédemment confèrent aux diodes une forte 

asymétrie dans leurs propriétés électriques. La diode est dite passante ou bloquée lorsque la tension 

appliquée est respectivement supérieure ou inférieure à la tension seuil Vseuil de la diode. Le diagramme 

I-V d’une diode idéale est représenté en Figure 1-17a et sa tension seuil vaut : 

;IJKAL = ;< C ��2  

Le courant évolue exponentiellement et s’exprime par : 

M�;! = MN�2J�O+OP!QR − 1! 

En pratique, l’existence de résistances parasites forme un écart à l’idéalité quantifiable sur un 

diagramme I-V, ce qui en fait un outil indispensable pour la caractérisation électrique d’une diode. La 

résistance série d’une diode est évaluée au-delà de la tension seuil, soit V > Eg/e. Pour des tensions 

suffisamment élevées, le comportement de la diode devient linéaire et est donné par la relation : 

SI C TOTU  pour V >Eg/e. 

Cependant en pratique il est difficile d’évaluer les caractéristiques I-V à haute tension puisque 

l’existence d’une résistance série signifie qu’il y a dissipation de l’énergie par effet Joule et donc 

échauffement du dispositif. 

Équation 1-9

Équation 1-10

Équation 1-11



Chapitre 1- Nitrures d’éléments III et diodes électroluminescentes 

26 

La résistance parallèle d’une diode est évaluée proche de l’origine du diagramme I-V, où 

|V|<<Eg/e. Pour ces faibles tensions, le courant passant dans la jonction pn est négligeable et est issu 

uniquement de la résistance parallèle. La résistance parallèle vaut alors : 

S� C TOTU  pour |V|<<Eg/e. 

Généralement, pour une diode bien conçue, la résistance série est négligeable devant la résistance 

parallèle et n’est pas prise en compte dans le calcul de la résistance parallèle. 

 
Figure 1-17 : Représentation des caractéristiques I-V en échelle linéaire (a) d’une diode idéale, (b-d) de 
diodes avec résistances parasites : (b) résistance série, (c) résistance parallèle et (d) combinaison de 
résistances série et parallèle. 

1.2.1.3. Efficacité d’une LED 

Afin d’évaluer les performances d’une LED, nous nous intéressons à plusieurs grandeurs 

physiques. Le rendement à la prise, noté WPE pour Wall Plug Efficiency, est l’efficacité de conversion 

énergétique dans un système convertissant une puissance électrique en puissance optique, c’est-à-dire 

dans un dispositif optoélectronique. Il se définit par : 

η
WPE

=
Popt

Pélec

=
V hν

∞

0
.f�ν!.dν

U.I
 

avec hν l’énergie du photon, f(ν) la fonction de distribution du spectre d’émission, U la tension et I le 

courant appliqués à la LED. 

Le WPE inclut l’efficacité d’injection des porteurs, l’efficacité interne de la zone active, 

l’efficacité d’extraction des photons ainsi que le rapport d’énergie entre la paire électron-trou et le 

photon émis. Il se décompose ainsi en quatre composantes de la façon suivante : 

ηWPE= ηinjection.ηIQE.ηextractioncddddddeddddddfηEQE
.ηalimentation 

 Efficacité d’injection ηinjection  

L’efficacité d’injection de courant dans la zone active ηinjection représente la proportion de porteurs 

de charge traversant le dispositif avant d’être injecté dans la zone active. ηinjection peut être limitée par la 

présence de courants de fuite ou par dissipation par effet Joule au niveau des électrodes. 

 Efficacité quantique interne ηIQE  

ηIQE est l’efficacité quantique interne, plus généralement appelée IQE (Internal Quantum 

Efficiency). L’IQE quantifie l’efficacité de conversion énergétique des paires électron-trous en photons 

Équation 1-12

 
Équation 1-13
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dans la zone active. Elle permet donc de quantifier les pertes par recombinaisons non radiatives. Elle se 

définit par : 

ηIQE=
nombre de photon émis de la zone active par seconde

nombre d'électrons injectés dans la LED par seconde
=

Pint (hν)⁄
I e⁄  

L’IQE est égale au rapport entre le taux de recombinaisons radiatives et le taux de 

recombinaisons totales (radiatives et non radiatives). En supposant que la concentration d'électrons est 

égale à celle des trous (n=p), le modèle dit « ABC » apporte une description approximative des processus 

de recombinaison par la formule suivante : 

M�� = i?²'? + i?% + k?l 

avec An les recombinaisons non radiatives de type Shockley-Read-Hall (SRH), Bn2 les recombinaisons 

radiatives (émission spontanée), et Cn3 les recombinaisons non radiatives de type Auger. Nous 

reviendrons sur ce mécanisme dans la 1.2.1.4. 

Il existe plusieurs méthodes pour estimer expérimentalement l’IQE, dont voici les principales : 

- Par mesure de photoluminescence en fonction de la température et la puissance d’excitation. 

- Par photoluminescence résolue en temps en fonction de la température. 

- Par photoluminescence en fonction de la puissance d’excitation par ajustement des données via les 

coefficients A et B [50]. 

 Efficacité d’extraction ηextraction  

ηextraction est l’efficacité d’extraction des photons du dispositif. L’efficacité d’extraction représente 

donc la proportion de photons contribuant à l’éclairage par rapport à la quantité de photons produits par 

la zone active. Elle peut être optimisée en jouant sur le design de la LED. Les principales optimisations 

concernent la réflectivité de certaines surfaces, la réabsorption des photons dans le dispositif, voire le 

guidage des photons dans une nanostructure. 

ηextraction=
nombre de photon émis de la LED par seconde

nombre de photon émis de la zone active par seconde
=

Popt (hν)⁄
Pint (hν)⁄  

 Rendement d’alimentation ηalimentation  

ηalimentation représente quant à lui le rapport entre l’énergie moyenne de la paire électron-trou 

injectée et celle du photon émis par la recombinaison radiative. Sachant que l’énergie moyenne de la 

paire électron-trou dépend de l’alimentation électrique lorsque la LED est en fonctionnement, celle-ci 

diffère de l’énergie du photon émis fixée par l’énergie de bande interdite. En notant ν la fréquence 

moyenne des photons, h la constante de Planck, q la charge élémentaire et VF la tension de polarisation 

directe appliquée à la LED, ηalimentation s’exprime par la relation suivante : 

mnopqrstntpus = ℎ.v;w 

 

 

Équation 1-15
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Équation 1-17
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 Efficacité quantique externe ηEQE  

L’efficacité externe, plus souvent appelée EQE (External Quantum Efficiency), notée ηEQE, est 

une autre grandeur fréquemment employée pour décrire la performance d’une LED. En négligeant 

l’impact de l’efficacité d’injection devant l’efficacité interne et l’efficacité d’extraction, l’EQE 

s’exprime par : 

mxyx = ?z{9|2 �2 }ℎz~z? é{�� �2 >� ��) }�| �2=z?�2?z{9|2 ��é>2=~|z?� �?�2=~é� ��?� >� ��) }�| �2=z?�2 

ηEQE= Popt �hν!⁄I e⁄ =ηIQE.ηextraction 

L’EQE se mesure expérimentalement dans une sphère intégrante permettant de collecter un 

maximum de photons émis par la LED et avoir une bonne approximation de la puissance optique Popt. 

1.2.1.4. Perte d’efficacité à haute densité de courant 

La compétitivité des LEDs à base de semi-conducteurs sur le marché de l’éclairage fait face à 

plusieurs obstacles. Nous avons mentionné le « green gap » dans la partie introductive, concernant 

l’absence de LEDs efficaces dans la gamme d’émission verte-jaune (530-590nm) et nous verrons 

également dans le chapitre 2 que la production d’hétérostructures III-N de bonne qualité est 

particulièrement difficile. Une autre limitation provient de la baisse d’efficacité d’une LED opérant à 

haute densité de courant. L’origine physique de ce phénomène, appelé « efficiency droop », a été 

attribuée à deux phénomènes indépendants : la formation d’électrons Auger et la diffusion des électrons 

dans la zone type-p sans recombinaison dans la zone active. L’importance relative de ces deux 

phénomènes reste controversée. 

L’amplification du courant de fuite des électrons vers la zone p à haute densité de courant a été 

modélisée et associée à la différence de mobilité et concentration des électrons et des trous dans la zone 

active [51]. Il a également été observé qu’il existe une corrélation entre la limite d’apparition de 

l’« efficiency droop » de la LED et la limite d’entrée en régime haute densité de courant. Dès que la 

LED entre en condition haute densité de courant, un champ électrique est généré dans la zone p, facilitant 

le transfert des électrons hors de la zone active en dépit du confinement des porteurs dans les puits 

quantiques et générant un courant de fuite. Il est montré que le temps caractéristique de transfert de 

l’électron vers la zone p (τtransfert<<1ns) devient bien plus court que le temps de recombinaison de 

porteurs (τradiatif>>1ns) [52]. En accord avec ces résultats, l’utilisation d’une barrière bloquant les 

électrons, à savoir une couche de p-AlGaN, permet de diminuer cet effet de perte d’efficacité par courant 

de fuite et améliorer l’EQE [53]. 

D’un autre côté, l’équipe de J. Iveland, et al. a mis en évidence que l’apparition d’électrons de 

haute énergie entrainait simultanément une chute de l’efficacité de l’émission [54]. La formation de ces 

électrons de haute énergie est due à la recombinaison Auger de porteurs de charge, signifiant qu’il y a 

eu recombinaison non-radiative. En supposant que les recombinaisons Auger sont la cause majoritaire 

de la perte de porteurs à forte densité de courant, la dépendance de l’IQE vis-à-vis de la densité de 

porteurs peut être modélisée empiriquement à l’aide du modèle ABC. L'évolution de la puissance 

lumineuse en fonction du courant injecté obtenu par A. Laubsch et al. [55] en utilisant ce modèle est 

Équation 1-19
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représentée en Figure 1-18. Trois régimes correspondant aux coefficients de recombinaison A 

(Shockley-Read-Hall), B (radiatif) et C (Auger) apparaissent. 

 

Figure 1-18 : Evolution de l'intensité d'électroluminescence d'une LED en fonction de la densité de 
courant injectée [55], montrant l’apparition de trois régimes pouvant être expliqués par le modèle ABC. 

1.2.2. LEDs nitrures à base d’InGaN 

1.2.2.1. Confinement quantique dans les nanostructures nitrures 

 Effet de la dimensionnalité des hétérostructures 

La dimensionnalité d d’un objet peut être vue comme le nombre de degrés de liberté des porteurs 

de charge au sein de l’objet. Pour un matériau épais, les porteurs sont libres de diffuser en 3 dimensions, 

la dimensionnalité vaut 3 et il n’y a pas de confinement. Lorsque qu’on réduit la dimensionnalité de 

l’objet, on augmente le confinement des porteurs ce qui modifie la densité d’état des porteurs (Figure 

1-19). On parlera de puits quantiques pour d=2 (confinement 1D), nanofil pour d=1 (confinement 2D) 

et boîte quantique pour d=0 (confinement 3D). Les différentes nanostructures puits quantiques, nanofils 

et boîtes quantiques ont été largement étudiées dans la littérature pour divers semi-conducteurs. 

L’ouvrage de P. Harrison offre une description détaillée des calculs de structures de bande de tels objets 

[56]. 

 
Figure 1-19 : Effet de la dimensionnalité d’un objet sur le confinement quantique des porteurs de charge 
[57]. 
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 Effet Stark (Quantum confined Stark effect : QCSE) 

Nous avons vu dans la partie 1.1.2.3 que les matériaux nitrures présentent un champ de 

polarisation spontanée selon l’axe c. Dans une hétérostructure nitrure, la discontinuité du vecteur de 

polarisation engendre une accumulation de porteurs à l’hétérojonction. La présence de charges fixes 

génère un champ électrique interne qui est maximal lorsque l’hétérostructure est orientée selon l’axe c 

et peut atteindre plusieurs MV/cm. Dans un puits quantique d’orientation <0001>, la structure de bande 

est déformée par le champ interne comme illustré en Figure 1-20a, alors qu’un puits quantique 

d’orientation non polaire, <11�00> ou <112�0>, ne sera pas affecté (Figure 1-20b). 

 
Figure 1-20 : Profil du bord de bande pour un puits quantique InGaN compris entre deux barrières GaN 
selon les directions de croissance (gauche) [0001] (plan c) et (droite) [11�00] (plan m). Adapté de [58]. 

Lorsqu’on s’intéresse à un puits quantique, l’effet Stark (QCSE) apparaît lorsque les porteurs de 

charge sont spatialement séparés par le champ interne mais présentent un recouvrement des fonctions 

d’onde du fait de la proximité des deux interfaces. La probabilité de recombinaison est alors non nulle 

et a lieu à une énergie inférieure à celle du gap du puits quantique. Ainsi, la séparation spatiale des 

porteurs augmente leur temps de vie, diminue leur probabilité de recombinaison et décale leur émission 

de recombinaison vers le rouge. 

 Structures à puits quantiques 

Le confinement des porteurs dans les structures à puits quantiques offre de meilleures 

performances que les hétérojonctions épaisses. Cependant, en raison de la faible épaisseur d’un puits 

quantique, le taux de porteurs diffusant de part un d’autre du puits sans recombinaison est important. 

Pour cela, les LEDs sont réalisées avec une succession de puits et barrières que l’on appelle structure à 

puits quantiques multiples. Le nombre de puits quantiques, le taux de capture et le taux de recombinaison 

dans la zone active sont ainsi des paramètres cruciaux qui ont fait l’objet de nombreuses études [59]–

[62]. Etant donné que les électrons ont une longueur de diffusion plus importante que les trous, ils sont 

plus susceptibles de traverser la zone active jusqu’à la zone dopée p sans se recombiner. Comme nous 

l’avons mentionné dans la partie 1.2.1.4, une stratégie pour éviter la perte d’électrons dans les LEDs 

InGaN/GaN consiste à placer une barrière de p-AlGaN bloquante pour les électrons (EBL pour Electron 

Blocking Layer) entre les puits quantiques d’InGaN et le p-GaN [63], [64]. L’AlGaN possédant un gap 

plus important que le GaN et l’InGaN, il génère une barrière à la diffusion des porteurs de charge. 

L’AlGaN est dopé p afin de limiter uniquement le passage des électrons et non des trous, donnant une 

bande de valence p-AlGaN au même niveau que la bande de valence p-GaN (Figure 1-21). 
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Figure 1-21 : Représentation des niveaux de bande dans une structure à puits quantiques multiple avec 
une barrière bloquante pour les électrons (a) pour une structure non dopée, (b) pour une structure dopée 
[43]. 

1.2.2.2. Effet de l’inhomogénéité d’alliage 

En dépit de l’importante densité de dislocations dans les hétérostructures III-N, les LEDs InGaN 

se sont révélées exceptionnellement efficaces. La Figure 1-22a représente l’impact de la densité de 

dislocations sur l’efficacité lumineuse, mettant ainsi en avant le comportement particulier de l’InGaN. 

 
Figure 1-22 : (a) Représentation schématique de l’évolution de l’efficacité lumineuse de différents 
matériaux semi-conducteurs en fonction de la densité de dislocations [65]. (b) Vue de dessus de la 
fluctuation de composition en In d’un puits quantique InGaN par tomographie par sonde atomique. Les 
deux cercles entourent une zone riche en In et une zone pauvre en In [66]. 
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L’origine de ce comportement réside dans les fluctuations de composition d’alliage [66]–[69]. Un 

alliage InGaN contient des zones riches en indium (Figure 1-22b), diminuant localement l’énergie du 

gap de l’alliage et agissant ainsi comme des boîtes quantiques. Le confinement des porteurs dans les 

zones riches en indium limite leur diffusion vers les défauts non-radiatifs et améliore ainsi l’efficacité 

de la LED. Cette fluctuation étant d’autant plus importante que l’alliage est riche en indium, ceci 

explique la tendance observée en Figure 1-22a pour laquelle l’efficacité lumineuse de l’InGaN est moins 

affectée par la densité de dislocation lorsque la fraction en InN augmente. 

1.2.2.3. Structures typiques de LEDs InGaN 

 Structures planaires 

La structure planaire, ou structure 2D, est la structure standard largement développée dans 

l’industrie (Figure 1-23). Elle est toutefois limitée par les contraintes d’épitaxie particulièrement 

importantes dans les hétérostructures nitrures (cf Partie 2.1). Le substrat nGaN épais épitaxié sur saphir 

reste le substrat le plus adapté à la réalisation de LEDs planaires nitrures bien qu’étant coûteux, 

contenant des dislocations et non disponible en grande dimension. 

 
Figure 1-23 : Représentation d’une LED planaire à base de puits quantiques InGaN. 

 Structures à base de nano et microfils 

Dans le but de s’affranchir des contraintes d’épitaxie, les structures LEDs nitrure à base de 

nanofils ont fait l’objet de nombreuses études et se distinguent en deux groupes : les structures radiales 

(cœur-coquille) (Figure 1-24a) et les structures axiales (Figure 1-24b). 

Les structures radiales sont réalisées par MOCVD (voir partie 2.2.1) et ont été démontrées pour 

la première fois par l’équipe de H. M. Kim et al. [70]. Le cœur est un microfil de GaN dopé n autour 

duquel est crûe latéralement la zone active, i.e. des puits quantiques InGaN/GaN, recouverte ensuite par 

un p-GaN. La zone active est ainsi crûe selon une direction non polaire et n’est pas soumise à l’effet 

Stark QCSE. L’utilisation de telles structures 3D permet également d’augmenter la surface émettrice 

par rapport à une taille de substrat donnée. 

Les structures axiales sont quant à elle réalisées par MBE1 (voir partie 2.2.1) [11], [14], [71] et 

sont les structures qui nous intéressent dans ce travail de thèse. La zone active est réalisée au sommet 

 
1 Il est également possible de réaliser une structure axiale à base de nano ou microfil par des méthodes top-

down. La structure est alors générée par gravure sélective d’une structure planaire. 
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de nano ou microfils de n-GaN, pouvant être d’orientation � c ou semi-polaire. Elle est donc soumise à 

l’effet Stark, contrairement au cas précédent des LEDs radiales. Le contact p est réalisé au sommet des 

fils, ce qui nécessite généralement une planarisation de la LED à l’aide d’un isolant remplissant l’espace 

entre les fils et permettant d’éviter le court-circuit entre l’électrode p et le n-GaN. 

 
Figure 1-24 : Représentations schématiques de LEDs à base de fils à hétérojonctions (a) radiales et (b) 
axiales. 
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Chapitre 2 

 Epitaxie de micro et nanofils nitrure : 

techniques et mécanismes de croissance. 
Ce second chapitre est consacré à la technique de réalisation des matériaux nitrures par épitaxie. 

Nous introduirons le concept d’épitaxie et la réalisation d’homo et hétérostructures, puis nous verrons 

en quoi les nanofils sont d’un fort intérêt pour le développement d’hétérostructures d’excellente qualité 

structurale. Les différentes techniques permettant d’épitaxier des matériaux nitrures sont détaillées, 

avec une attention particulière à la technique PA-MBE (Plasma assisted molecular beam epitaxie) 

utilisée durant ma thèse. Nous introduirons également les principaux mécanismes de croissances 

rencontrés lors de la croissance par MBE, en détaillant le cas particulier des nanofils nitrures. Enfin, 

nous décrirons les pseudo-substrats réalisés par croissance sélective MOCVD sur lesquels j’ai réalisé 

des reprises d’épitaxie par MBE pour la synthèse des échantillons. 
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2.1. Epitaxie et interfaces 

Etymologiquement, épitaxie vient du Grec : épi (επι) : sur, et taxi (ταξη) : l’ordre. L’épitaxie 

consiste à utiliser la surface d’un cristal, par définition parfaitement ordonnée, comme substrat à la 

croissance d’un autre cristal sans discontinuité du réseau cristallin. Ceci implique que dans le plan 

d’épitaxie, les deux matériaux ont la même structure de maille cristalline ainsi que des paramètres de 

maille proches. Notons également que l’orientation cristalline du matériau épitaxié est contrôlée par 

celle de son substrat. On parle d’hétéroépitaxie lorsque le cristal épitaxié et le substrat ne sont pas de 

même nature chimique et réciproquement on parle d’homoépitaxie lorsque qu’ils sont de même nature 

chimique. 

L’hétéroépitaxie implique une accommodation des contraintes à la jonction entre les deux 

matériaux, appelée hétérojonction, dû à leur différence de paramètre de maille. Cette accommodation 

de contrainte peut être élastique si le matériau se déforme sous l’effet de la contrainte mécanique ou 

plastique si le matériau relaxe la contrainte par la formation de défauts structuraux. Notons également 

que la croissance en épitaxie impose généralement d’importantes variations en température à des 

matériaux possédant différents coefficients de dilatation thermique, faisant ainsi varier la contrainte 

d’épitaxie selon la température de croissance et pouvant générer des fissures. Or nous avons vu au 

chapitre précédent que les défauts d’un semi-conducteur, incluant les défaut structuraux et fissures, 

impactent drastiquement ses propriétés optiques.  

2.1.1. Contraintes d’épitaxie et défauts structuraux : cas des couches 2D 

Une des difficultés majeures liées à l’élaboration de dispositifs à base de semi-conducteurs III-N 

reste la forte densité de défauts provenant du désaccord de maille au niveau des hétérojonctions. Etant 

donné qu’il n’existe pas de substrat parfaitement adapté à l’épitaxie des III-N, ce problème se pose dès 

les premières étapes de leur synthèse. 

Matériaux 
(Structure) 

Paramètre de 
maille (Å) 

Paramètre de maille 
équivalent hexagonal 

(plan d’épitaxie) 

Désaccord de maille 
avec le GaN (%) 

Coefficient de 
dilatation 

thermique (10-6/K) 

a �����+�����������  
�����+����������� − �������

�������  
� �� ��!� �  

Cristal épitaxié     

AlN (WZ) 3,112 ������� = � -2,4 4,2 

GaN (WZ) 3,189 ������� = � 0 5,6 

InN (WZ) 3,533 ������� = � 10,8 3,8 

Substrat     
Al2O3 (0001) 

Saphir (Trigonal) 4,76 �����+�������  = � √ ¡  -13,8 4-9 

SiC-6H 
(hexagonal) 3,08 ����¢�£+¤¥ = � -3,4 4,1-4,5 

Si (111) 
(cubique) 

5,43 �����+���¢� = � √�¡  20,4 2,6 

Tableau 2-1 : Paramètres cristallographiques à 300K des matériaux III-N et des substrats rencontrés 
pour l’hétéroépitaxie [40], [42]. 
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Notons également que les matériaux AlN, GaN et InN possèdent des paramètres de maille 

éloignés, rendant la réalisation d’hétérostructures III-N d’autant plus difficile. Les paramètres 

concernant l’hétéroépitaxie des III-N sont représentés dans le Tableau 2-1, avec les substrats les plus 

fréquemment employés : le saphir, le SiC-6H et le silicium d’orientation (111). 

 Relaxation élastique 

Dans le cas de la relaxation élastique, la contrainte d’épitaxie est relaxée par déformation du 

réseau cristallin sans création de défauts structuraux. La relation entre la contrainte σ et la déformation 

ε, pour des faibles déformations, est donnée par la loi de Hooke, avec C le tenseur élastique :  

¦A§ = ¨ kA §QLFQLQL  

Dans le cas d’une symétrie hexagonale, C ne contient que quatre coefficients non nuls 

indépendants. Pour une croissance épitaxiale selon la direction [0001] de la wurtzite, on suppose que la 

contrainte est isotrope dans le plan (σ11=σ22) et qu’il n’y a pas de contrainte hors du plan (σ33=0). La 

relation précédente devient :  

©ª««ª««¬  = ®¯«« ¯«� ¯« ¯«� ¯«« ¯« ¯«  ¯«  ¯  ° ®±«±�± ° 

On obtient alors : 

±« = ±� = ∆��¬  

±  = −� ¯« ¯   ±« = −�³« − ³ ±« = ∆¯¯¬  

 Ainsi, une déformation du cristal dans le plan (selon a) entraîne une déformation hors plan (selon 

c) et réciproquement. 

 Relaxation plastique 

Lorsque l’énergie stockée due à la déformation du réseau est trop importante, celle-ci est relâchée 

par la création de défauts structuraux. La relaxation plastique est particulièrement problématique dans 

les III-N hétéroépitaxiés, formant des matériaux à forte densité de dislocations, généralement comprise 

entre 107 et 1010 dislocation/cm-2 soit 105 fois plus que dans le cas des autres semi-conducteurs. Or 

Sugahara et al. ont montré que les dislocations sont des centres de recombinaison non-radiatifs des 

porteurs de charge [72]. Il existe différents types de défauts structuraux associés à une relaxation de 

contrainte d’épitaxie.  Nous distinguerons en particulier les dislocations de désaccord de maille et les 

dislocation traversantes. Les dislocations de désaccord de maille sont des dislocation coins restant 

parallèle à l’hétérojonction (Figure 2-1d). Elles relaxent de façon très efficace la contrainte d’épitaxie et 

impactent peu les propriétés du matériau hormis proche de l’hétérojonction. En revanche, les 

dislocations traversantes se propagent dans le volume perpendiculairement au plan d’hétérojonction, 

c’est-à-dire selon la direction de croissance, et impactent drastiquement les propriétés optiques du 

cristal. Ces dislocations traversantes sont généralement formées à la coalescence de deux grains 

désorientés dans le plan ou hors du plan d’épitaxie et peuvent être de plusieurs types : dislocation vis 

Équation 2-1

Équation 2-2
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(Figure 2-1a), dislocation coin (Figure 2-1b) ou mixte. Les dislocations coin peuvent être vues comme 

un demi plan atomique supplémentaire inséré dans le cristal, leur vecteur de Burger 9�⃗  est perpendiculaire 

à la direction de la dislocation. Par opposition, les dislocations vis possède un vecteur de Burger 9�⃗  

parallèle à la direction de la dislocation. 

 
Figure 2-1 : (a,b) Représentations schématiques de dislocations (a) vis et (b) coin. (d) Image TEM de 
dislocations traversantes dans du GaN [73] et (d) représentations schématiques de dislocation de 
désaccord de maille. 

 
Figure 2-2 : Variation de la densité de dislocations traversantes en fonction de la longueur d’onde 
d’émission PL à température ambiante de puits quantiques InxGa1−xN/GaN réalisés par MOCVD. La 
densité de dislocation du substrat GaN épitaxié sur saphir est 5 × 108 cm−2 [47]. 

Le désaccord de maille entre le GaN et l’In s’élève à 10,8%, impliquant une contrainte de 

compression lors de l’hétéroépitaxie de structures InxGa1-xN/GaN d’autant plus forte que la teneur en In 

est élevée. Dans des couches 2D, la relaxation d’une telle contrainte génère des défauts structuraux telles 

les dislocations traversantes. La Figure 2-2 est un exemple montrant l’impact du désaccord de maille 
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sur la formation de dislocations traversantes lors de l’épitaxie de puits quantiques InGaN/GaN par 

MOCVD. En effet, le décalage vers le rouge de l’émission PL des puits quantiques, associé à une 

augmentation de l’épaisseur ou de la teneur en In des puits quantiques, i.e. à une augmentation de la 

contrainte de compression, mène à une augmentation de la densité de dislocations. 

2.1.2. Cas particulier des nanofils 

 Qualité structurale et optique 

Grâce à leurs remarquables propriétés structurales et optiques, les nanofils ont suscités un fort 

intérêt en recherche fondamentale. En particulier, leurs rapports longueur/diamètre et surface/volume 

favorisent la relaxation latérale des contraintes d’épitaxie lors de la réalisation d’hétérostructures. Dans 

le cas d’une hétérostructure axiale, il a été montré par F. Glas et al. que la hauteur critique hc à partir de 

laquelle le matériau relaxe la contrainte plastiquement, i.e. la hauteur critique de création de défauts 

structuraux, varie avec le diamètre du fil et le désaccord de maille (Figure 2-3a) [10]. Ainsi, pour une 

hétérostructure axiale donnée, il existe un diamètre de fil critique en-dessous duquel le nanofil pourra 

relaxer élastiquement la contrainte et fournir un cristal sans dislocation. Une étude similaire réalisée sur 

des hétérostructures InGaN/GaN radiales a démontré que l’épaisseur critique de la coquille pour laquelle 

il y a relaxation plastique dépendait elle aussi du diamètre du cœur du fil, ainsi que de la composition 

de l’InGaN, i.e. du désaccord de maille entre InGaN et GaN (Figure 2-3b) [74]. 

 
Figure 2-3 : (a) Variation de la hauteur critique hc de création de défauts struturaux en fonction du rayon 
du nanofil dans une hétérostructure axiale pour différents désaccords de maille [10] et (b) dimensions 
critiques de création de défauts dans une hétérostructure radiale InxGa1-xN/GaN pour différentes 
compositions en indium, soit différents désaccords de maille [74]. (c-d) Représentation schématique 
d’hétérostructures (c) axiale et (d) radiale. 
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Dans le cas des semi-conducteurs III-N, la réalisation d’hétérostructures à base de nanofils est 

une solution reconnue pour s’affranchir des contraintes de désaccord de maille entre les trois principaux 

matériaux binaires GaN, InN, AlN et leurs alliages. Dans le cas des hétérostructures InGaN/GaN, pour 

lesquelles l’augmentation de la teneur en indium augmente la longueur d’onde d’émission mais 

également le désaccord de maille (voir partie 1.1.4), le travail pionnier de Kishino et al. a montré que 

l’utilisation des nanofils permettait de générer des InGaN de bonne qualité structurale émettant dans 

toute la gamme visible [11], [12]. Le choix entre hétérostructure axiale et radiale est généralement 

imposé par la technique de croissance. Nous verrons dans la suite du chapitre que la croissance PA-

MBE est la technique idéale pour fournir des hétérostructures axiales tandis que la MOCVD est plus 

adéquate pour obtenir des hétérostructures radiales. 

2.2. Techniques d’épitaxie des nitrures 

2.2.1. Les différentes méthodes de croissance 

 Epitaxie par jets moléculaires 

L’épitaxie par jets moléculaires ou MBE (Molecular Beam Epitaxy) est une technique d’épitaxie 

de couches minces développée à la fin des années 60 au sein des laboratoires Bell [75]. Durant de 

nombreuses années, la MBE était la seule méthode capable de produire des interfaces abruptes, i.e. sans 

gradient de composition, dans une hétérostructure. De ce fait, elle a joué un rôle fondamental dans le 

développement des dispositifs à base de semi-conducteurs, dont les transistors, et est considérée comme 

l’un des outils principaux à l’origine des nanotechnologies. Aujourd’hui, la MBE reste très présente 

dans le secteur de la recherche fondamentale car elle permet de produire des échantillons d’excellente 

qualité structurale et optique. En revanche, elle est peu adaptée à l’utilisation industrielle du fait de la 

faible vitesse de croissance, à savoir de l’ordre de 1µm par heure. L’originalité de la technique réside 

dans la mise en place d’une chambre de croissance sous ultra-vide, permettant d’éliminer un maximum 

d’impuretés et d’opérer en régime balistique. On parle de jets moléculaires lorsque le libre parcours 

moyen λ des espèces chimiques est supérieur à la distance séparant leur point de départ au substrat, de 

cette façon ils ne subissent aucune collision sur cette distance. En pratique, on fait en sorte que λ soit 

supérieur à 1 mètre. Il n’y a donc aucune réaction en amont en phase vapeur et tous les phénomènes de 

croissance ont lieu sur le substrat. La croissance se déroulant loin de l’équilibre thermodynamique, ces 

phénomènes sont d’ordre cinétique. Rappelons qu’une croissance se déroule toujours hors équilibre 

thermodynamique, puisqu’à l’équilibre thermodynamique le taux de déposition est nul. 

Contrairement aux techniques opérant à pression ambiante, la MBE est compatible avec des 

caractérisations in-situ impliquant un faisceau d’électron, tel le RHEED (détaillé dans la partie suivante 

2.2.4) ou l’observation TEM [76]. Les sources atomiques sont généralement des cellules à effusion de 

Knudsen, permettant d’évaporer ou sublimer un métal à l’aide d’un filament chauffant le creuset 

contenant la charge et ainsi fournir un flux d’atomes métalliques. On rencontre également des cellules 

à évaporation sous faisceau d’électron pour les métaux à haute température de fusion, tel le tungstène, 

ou encore des cellules plasma pour fournir de l’azote ou de l’oxygène atomique. 
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 Epitaxie en phase vapeur 

Les méthodes d’épitaxie en phase vapeur ont un rendement de production bien supérieur à celui 

de la MBE et sont en conséquence largement utilisées dans l’industrie. Nous distinguerons deux 

techniques : la MOCVD (ou MOVPE) et la HVPE. Concernant la croissance des matériaux III-N, la 

MOCVD est la technique la plus répandue dans l’industrie. 

La MOCVD (Metalorganic chemical vapor deposition) ou MOVPE (Metalorganic vapor phase 

epitaxy) est une technique d’épitaxie en phase vapeur utilisant des précurseurs organométalliques [77]. 

Un gaz porteur, généralement de l’hydrogène ou de l’azote, véhicule les précurseurs au sein d’un flux 

laminaire permettant de limiter les pré-réactions en amont du substrat. En atteignant le substrat à haute 

température, les précurseurs sont pyrolysés et réagissent en surface. La pression en MOCVD est 

typiquement comprise entre quelques centaines de millibar et la pression atmosphérique, selon les 

matériaux à épitaxier. Dans le cas du GaN, la pression de croissance est comprise entre 300 et 760 Torr 

(soit entre 400mbar et la pression atmosphérique). Les précurseurs utilisés sont le triméthylgallium 

(TMGa) ou le triéthylgallium (TEGa) pour fournir du gallium, le triméthylindium (TMIn) et le 

triméthylaluminium (TMAl) donnant de l’indium et de l’aluminium, ainsi de l’ammoniaque NH3 pour 

fournir l’azote. Comme pour toute technique de croissance, la température de croissance doit être choisie 

pour fournir suffisamment de mobilité aux adatomes et produire des cristaux de bonne qualité. En 

revanche, un second facteur est à prendre en compte dans le cas de la MOCVD : la température de 

pyrolyse des précurseurs impose une température minimale de substrat. La croissance de GaN est 

typiquement de 1000°C, soit entre 100°C et 200°C de plus que pour la croissance en MBE. 

Développée dans les années 60, la HVPE (Hydride vapour phase epitaxy) est la première méthode 

permettant de synthétiser des monocristaux de GaN. La vitesse de croissance pouvant s’élever jusqu’à 

100 µm/h, cette méthode est la plus adéquate pour la synthèse de substrat GaN. Les précurseurs sont des 

composés hybrides chlorés permettant une décomposition, appelée déchloruration, plus rapide que la 

pyrolyse des organométalliques présents en MOCVD. La HVPE a fortement contribué au 

développement des nitrures mais fait face à plusieurs difficultés réduisant constamment son utilisation 

en recherche comme en industrie. En effet, son importante vitesse de croissance joue également en sa 

défaveur lorsqu’il s’agit de réaliser des hétérostructures à interfaces abruptes, car les variations de 

composition en éléments III dans la phase gazeuse ne sont pas suffisamment rapide. La technique est 

également incompatible avec la production d’alliages à base d’aluminium, réduisant d’autant plus les 

champs d’application. 

 Epitaxie en phase liquide 

L’épitaxie en phase liquide a été la première méthode de réalisation du GaN [78] et, de façon plus 

générale, a été fortement utilisée lors des premières études sur les semi-conducteurs III-V et II-VI. La 

croissance se déroule dans des conditions très proches de l’équilibre thermodynamique et permet la 

formation de matériaux d’une remarquable qualité structurale et d’un faible taux d’impureté. Cependant, 

cette technique ne permet pas la réalisation d’hétérostructures à interfaces abruptes. De plus, les 

épaisseurs des couches épitaxiées sont généralement peu uniformes. Dans le cas de la croissance de 

nitrures, le substrat est introduit dans une solution à haute température de gallium ou gallium/bismuth. 

L’apport d’azote se fait par introduction d’ammoniac dilué dans du diazote. 
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 Pulvérisation cathodique 

De même que la MBE, la pulvérisation cathodique (ou sputtering) est une technique de déposition 

physique à basse pression. Elle se base sur la création d’un plasma permettant d’arracher des atomes à 

une cathode, appelée cible. Le plasma froid, généralement un plasma d’argon, est généré en appliquant 

une différence de potentiel entre la cible et les parois du réacteur. Sous l’effet du champ électrique, des 

ions de haute énergie et chargés positivement sont attirés par la cathode (cible) et entre en collision avec 

celle-ci. Les atomes arrachés à la cible forment alors une vapeur métallique qui se condense sur un 

substrat. La présence d’ions à haute énergie augmente la mobilité des espèces et permet d’épitaxier des 

couches de bonne qualité à basse température, voire à température ambiante. De cette façon, des LEDs 

InGaN ont été réalisées sur verre à 480°C par PSD (pulsed sputtering deposition), une méthode dérivée 

de la pulvérisation cathodique, alors que cette croissance est impossible à haute température du fait de 

la décomposition du verre [79]. 

2.2.2. PA-MBE 

2.2.3. Description du bâti PA-MBE 

La croissance MBE de matériau III-N nécessite une source d’azote pouvant être fournie par un 

plasma azote, on parlera d’épitaxie par jet moléculaire assistée par plasma (PA-MBE pour Plasma-

Assisted Molecular Beam Epitaxy), ou NH3-MBE lorsque l’azote provient d’une source d’ammoniaque. 

Dans notre cas, nous utiliserons un bâti PA-MBE schématisé en Figure 2-4. 

Les porte-échantillons, appelés molyblocs, sont fabriqués en molybène pour leur faible coefficient 

de dilatation et leur bonne tenue à haute température. Ces molyblocs sont positionnés sur un four 

constitué d’un filament SiC chauffant jusqu’à 1000°C associé à un thermocouple en face arrière, 

permettant de contrôler la température de croissance. Le transfert thermique du filament à l’échantillon 

se fait par radiation, il est donc nécessaire d’avoir un échantillon non transparent aux rayonnements 

infra-rouges émis par le filament. La position du four dans la chambre est contrôlée par un manipulateur 

possédant une platine XYZθ. 

Des cellules de Knudsen, ou cellules à effusion, assurent l’apport en atomes métalliques par 

évaporation ou sublimation de charges métalliques. Le flux généré est alors contrôlé par la température 

de la cellule de Knudsen. Elles comprennent chacune un creuset en nitrure de bore ou graphite contenant 

les charges métalliques, un filament chauffant, un thermocouple et un cache pour contrôler le flux de la 

cellule. Les charges métalliques introduites sont nécessairement d’une très grande pureté. A titre 

d’exemple, les charges de gallium utilisées ici ont une pureté de 7N5, soit 99,999995%. 

Un générateur de plasma radiofréquence ADDON alimenté par un flux de diazote, permet de 

dissocier la molécule N2 et fournir un flux de radicaux azote. La valeur du flux d’azote actif est 

déterminée par les paramètres de la cellule plasma et a été optimisé dans notre cas pour une puissance 

de 300W et un flux de N2 de 0,6 sccm. Ces paramètres étant utilisés pour chaque croissance, le flux 

d’azote peut ainsi être considéré comme invariant. Notons que la présence du flux d’azote en croissance 

engendre une montée de pression jusqu’à 2,0.10-5 mbar, soit un vide secondaire, ce qui n’est toutefois 

pas suffisamment élevé pour sortir du régime balistique. Hors croissance, le vide résiduel est 

typiquement de l’ordre de 10-10 mbar et peut descendre jusqu’à 10-12 mbar. Afin d’obtenir et maintenir 
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un tel niveau de vide, de nombreux équipements sont nécessaires. Dans ce but, le bâti PA-MBE utilisé 

pour cette étude est équipée des éléments suivants : 

o Un sas d’introduction et une chambre de transfert, permettant de rentrer et sortir les échantillons 

posés sur un chariot en limitant la dégradation du vide de la chambre de croissance. 

o Une pompe primaire, deux pompes turbo-moléculaires et une pompe ionique sont connectées à 

la chambre d’épitaxie afin de générer l’ultravide. Un sublimateur de titane est également utilisé 

après les opérations de maintenance. Le titane étant très réactif, il fixe les impuretés rencontrées 

sur les parois de la chambre. 

o Des panneaux cryogéniques refroidis à l’azote liquide, jouant le rôle de pièges cryogéniques 

pour les espèces n’ayant pas été éliminées par le pompage. Ils piègent également les espèces 

provenant des cellules mais n’ayant pas contribué à la croissance. 

o Un spectromètre de masse permettant de suivre en temps réel les espèces présentes dans la 

chambre et ainsi vérifier la composition du vide résiduel. 

o Un système d’étuvage chauffant les parois externes de la machine afin de désorber un maximum 

d’espèces et faciliter le pompage suite à une exposition à l’air ambiant lors d’une maintenance. 

 
Figure 2-4 : Représentation du bâti de croissance PA-MBE [80]. 

2.2.4. Suivi de la croissance in-situ : RHEED 

La croissance PA-MBE se déroulant sous vide secondaire, il est possible de suivre in-situ 

l’évolution de la morphologie de l’échantillon à l’aide d’une technique adaptée de diffraction des 

électrons : le RHEED (Reflection High-Energy Electron diffraction). Les électrons sont générés par un 

canon à électrons constitué d’un filament de tungstène soumis à un courant de 1,5A dans notre cas. Ils 

sont ensuite extraits et accélérés par une tension accélératrice, ici de 32kV. Le faisceau d’électrons 

rencontre la surface de l’échantillon avec une incidence rasante de l’ordre de 2-3°. Les électrons sont 
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ensuite collectés sur écran phosphorescent filmé par une caméra CCD, afin de visualiser en temps réel 

la figure de diffraction. 

De la même façon que dans le cas de la diffraction des rayons X (DRX), le faisceau d’électrons 

incident est dispersé par les atomes impactés en surface, dont la périodicité engendre, sous certains 

angles, une figure de diffraction. Le faisceau d’électrons de haute énergie, placé en incidence rasante, 

interagit uniquement avec les premières couches atomiques, ce qui permet d’avoir une caractérisation 

d’extrême surface. La figure de diffraction obtenue correspond à l’intersection de la transformée de 

Fourier de la densité électronique de surface avec la sphère d’Ewald de rayon �N = 2´/¶ (Figure 2-5). 

La périodicité observée sur la figure de diffraction fournit ainsi des informations quantitatives sur la 

structure cristalline de l’échantillon. De même qu’en DRX, la distance Δx entre deux franges de 

diffraction RHEED est inversement proportionnelle à la distance d séparant les plans cristallins : ∆7 ∝¶) �⁄ , avec D la distance entre l’échantillon et l’écran RHEED et λ la longueur d’onde des espèces 

diffractées. Dans notre cas, λ est la longueur d’onde des électrons décrits dans le modèle ondulatoire. 

En d’autres termes, pour un matériau WZ épitaxié selon l’axe c, la distance entre deux franges de 

diffraction RHEED est inversement proportionnelle au paramètre de maille a, situé dans le plan 

d’épitaxie. Ceci permet de suivre d’évolution de la maille dans le plan lors de l’épitaxie d’une 

hétérojonction. Il est également à noter que contrairement à la diffraction des rayons X, la plupart des 

électrons en diffraction RHEED subissent des diffractions multiples, ce qui complexifie l’interprétation 

de la figure de diffraction 

 Dans le cas d’une surface parfaite, la transformée de Fourier de la densité électronique de surface 

est faite de lignes perpendiculaires à la surface. L’intersection de ces lignes avec la sphère d’Ewald 

correspond en théorie à des points infinitésimaux. En pratique, la sphère d’Ewald et les lignes ont une 

certaine épaisseur. Dans le cas de la sphère d’Ewald, cela est dû à la faible dispersion en énergie des 

électrons incidents (le canon à électrons n’est pas parfaitement monochromatique). La sphère d’Ewald 

résulte alors d’une dispersion de k0 et possède une épaisseur Δk0. En ce qui concerne les lignes, 

l’agitation thermique des espèces en surface déforme légèrement la densité électronique, d’où un 

épaississement des lignes. De plus, le rayon de la sphère est très grand devant la distance séparant les 

lignes, celles-ci sont proches d’être tangentes à la sphère. De ce fait, l’intersection des lignes avec la 

sphère d’Ewald dans le cas d’une surface plane n’est pas faite de points infinitésimaux mais de lignes 

perpendiculaires à la surface (Figure 2-5). 

 
Figure 2-5 : Principe de diffraction RHEED : visualisation de l’intersection de la sphère d’Ewald avec 
la transformée de Fourier de la densité électronique de surface. 
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 En ce qui concerne les surfaces polycristallines, toutes les périodicités possibles dans le plan 

peuvent être trouvées. La transformée de Fourier de la densité électronique de surface est alors un plan 

perpendiculaire à la surface contenant les lignes de toutes les orientations cristallines. On obtient une 

figure de diffraction semblable à celle d’une poudre en diffraction des rayons X, faite d’anneaux 

concentriques. Lorsque la surface est rugueuse, la diffraction RHEED se déroule à la fois en réflexion 

et en transmission dans les aspérités, ce qui introduit des diffractions supplémentaires. Lorsque le 

faisceau d’électrons traverse un îlot, voire un nanofil, il rencontre une périodicité dans le plan et une 

hors du plan. On aura alors des informations sur les paramètres de maille a et c de la wurtzite et la figure 

RHEED sera faite de points. 

 
Figure 2-6 : Morphologies typiques de surface rencontrées en épitaxie accompagnées de leur figure de 
diffraction RHEED. 

2.2.5. Calibrations et flux atomiques 

Sur ce bâti, l’utilisation d’un flux de magnésium métallise les jauges de flux, ce qui les dégrade 

rapidement et les rend inadaptées pour la calibration des flux. Or, l’analyse RHEED de la surface permet 

de mesurer en temps réel la vitesse de croissance et offre ainsi deux méthodes alternatives pour calibrer 

les flux nominaux : la calibration par oscillation RHEED et la calibration par transition Stranski-

Krastanov que nous détaillons ci-dessous. 
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 Calibration par oscillations RHEED 

La calibration par oscillations RHEED est une méthode très utilisée en MBE et efficace pour de 

nombreux matériaux. Elle repose sur l’évolution de la réflectivité de la surface en fonction du taux de 

remplissage de la dernière couche atomique. Les oscillation RHEED sont observées lors d’une 

croissance 2D couche par couche (mécanisme détaillé en partie 2.3.1). L’intensité de la tâche spéculaire, 

ou faisceau réfléchi, est maximale lorsque la dernière couche atomique est complète et est minimale 

lorsque celle-ci est partiellement couverte (Figure 2-7). Ainsi, lors de la croissance, l’intensité du 

faisceau oscille avec une période égale au temps de croissance d’une monocouche atomique. 

Notons que cette méthode requière un substrat de GaN ou d’AlN de bonne qualité et une surface 

parfaitement lisse. Sachant que la croissance couche par couche des III-N implique une rugosification 

de la surface, il est nécessaire de lisser la surface avec du GaN crû en condition riche-Ga entre chaque 

mesure. Nous utiliserons cette méthode pour calibrer les cellules gallium et aluminium sur un substrat 

de GaN. La croissance d’InN ne donnant pas d’oscillations, nous utiliserons la croissance Stranski-

Krastanov décrite ci-après pour calibrer la cellule indium. 

 
Figure 2-7 : Schéma de principe des oscillations RHEED observées en croissance couche par couche et 
utilisées lors de la calibration des flux. 

 Calibration par croissance Stranski-Krastanov 

Lorsque le matériau ne permet pas une calibration par oscillations RHEED, il est possible de 

calibrer en mesurant le temps de formation d’îlots suivant le mode de croissance Stranski-Krastanov 

détaillé en partie 2.3.1. Dans le cas de l’indium, l’InN crû sur GaN forme une couche contrainte appelée 

couche de mouillage et d’épaisseur 2,7 monocouches. Au-delà de 2,7 monocouches, le matériau relâche 

la contrainte en formant des îlots [81], [82]. Sur le pattern RHEED, cette transition se traduit par le 

passage d’une surface lisse à une surface rugueuse, ainsi que par une évolution du paramètre de maille 

du GaN à l’InN. La vitesse v de croissance est alors donnée par la formule suivante :  

v=
2,7 [ML]

tQD

 

avec tQD (pour Quantum Dot, soit boîte quantique) le temps de formation des îlots.  

Équation 2-3
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 Calcul des flux nominaux  

Les courbes de calibrations sont obtenues en mesurant point par point la vitesse de croissance, 

par oscillation RHEED ou formation d’îlots, en fonction de la température de la cellule concernée. Un 

exemple de calibration de la cellule gallium est donné en Figure 2-8. Sachant que le flux d’azote actif 

est constant et optimisé selon la cellule plasma, ceci permet de fixer le rapport des flux nominaux 

métal/N, ainsi que le rapport entre flux métalliques dans le cas des alliages ternaires. Par exemple 

concernant l’InGaN on s’intéressera au rapport In/(Ga+In). Notons que le rapport des flux nominaux ne 

donne pas la composition finale de l’alliage, celui-ci dépend de nombreux paramètres que nous 

résumons dans l’Annexe A. 

Lorsque la croissance est riche-N, i.e. le rapport métal/ N est inférieur à 1, le métal est limitant et 

définit la vitesse de croissance. Réciproquement, lorsque la croissance est riche-métal, i.e. le rapport 

métal/ N est supérieur à 1, la vitesse de croissance est alors définie par le flux d’azote actif. La vitesse 

maximale de croissance est ainsi donnée par le flux d’azote et dépend de la cellule plasma. Dans notre 

cas, la vitesse maximale est de 0.25 monocouche/s. 

 
Figure 2-8 : Exemple de calibration d’une cellule de gallium à l’aide des oscillation RHEED de GaN. 

2.3. Mécanismes de croissance MBE 

2.3.1. Généralités 

Lors de la croissance cristalline, de nombreux mécanismes de diffusion, désorption ou nucléation 

ont lieu sur la surface. Ces mécanismes sont schématisés en Figure 2-9. Les atomes atteignant la surface 

en croissance sont dans un premier lieu physisorbés, c’est-à-dire être adsorbés à l’aide de liaisons 

physiques type Van der Waals. Les atomes pourront diffuser sur la surface puis contribuer à la croissance 

par chimisorption, i.e. nucléation de l’atome, ou désorber de la surface [83]. 
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Figure 2-9 : Représentation des différents mécanismes cinétiques intervenant dans la croissance 
cristalline en PA-MBE [83]. 

Selon la nature de l’adatome, de la densité d’adatome en surface et de la terminaison de surface, 

les énergies de diffusion et les longueurs de diffusion varient. Il en résulte plusieurs mécanismes de 

croissance pouvant être observés en MBE (Figure 2-10) : 

 La croissance par avancée de marche, ou « step flow » est observée lorsque la longueur de 

diffusion des adatomes est supérieure à la distance entre les marches atomiques en surface. Les 

atomes diffusent alors en surface jusqu’à atteindre une marche cristalline constituant un site de 

nucléation préférentiel. 

 La croissance couche par couche, ou nucléation 2D, a lieu lorsque la longueur de diffusion des 

espèces est plus faible que dans le cas précédent. Le passage de la croissance par avancée de 

marche à la croissance couche par couche est purement cinétique et dépend de deux longueurs 

caractéristiques : le libre parcours moyen de l’atome en surface et la distance moyenne entre 

deux marches atomiques. La nucléation sur la surface 2D entre deux marches est ici 

prédominante devant la nucléation en bord de marche. 

 La croissance multicouche est obtenue lorsque la longueur de diffusion des adatomes est plus 

courte que dans le cas de la croissance couche par couche, favorisant la nucléation de nouvelles 

couches atomique avant le remplissage complet des couches précédente. Ce mécanisme 

engendre une rugosification de surface. 

 
Figure 2-10 : Différents modes de croissances observés en fonction de la longueur de diffusion de 
adatomes : (a) croissance multicouche, (b,c) croissance couche par couche et (d) croissance par avancée 
de marche. 
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Au niveau d’une hétérojonction, la contrainte d’épitaxie entre les deux matériaux complexifie les 

mécanismes de croissance. Ceux-ci ne sont alors plus uniquement d’ordre cinétique. Nous distinguerons 

trois principaux mécanismes schématisés en Figure 2-11 : 

 (a) La croissance de Franck van der Merwe correspond à une croissance couche par couche et 

existe pour des matériaux à faible désaccord de maille. La contrainte d’épitaxie peut être relaxée 

par création de dislocation. 

 (b) La croissance Volmer-Weber concerne les matériaux à fort désaccord de maille et se 

caractérise par la formation d’îlots, énergétiquement favorables pour la relaxation latéralement 

de la contrainte. 

 (c) La croissance Stranski-Krastanow est un mode de croissance intermédiaire entre les deux 

précédents : une couche de mouillage 2D se forme sur la surface jusqu’à atteindre une épaisseur 

critique, typiquement quelques monocouches atomiques, au-delà de laquelle le matériau relâche 

la contrainte par formation d’îlots. 

 
Figure 2-11 : Différents modes de croissance d’hétérostructures (a) Franck van der Merwe, (b) Volmer-
Weber et (c) Stranski-Krastanow. 

La croissance Volmer-Weber et la croissance Stranski-Krastanow permettant toutes deux de 

générer des îlots nanométriques, elles sont utilisées pour la réalisation de boîtes quantiques. 

2.3.2. Croissance 2D des matériaux III-N 

Selon les conditions d’épitaxie, les matériaux III-N offrent une large diversité de morphologie 
allant de la couche lisse 2D aux nanofils. Dans le cas de la croissance 2D, l’homoépitaxie du GaN se 
déroule soit en croissance par avancée de marche, soit est dominée par la formation d’îlots. Sachant que 
ces processus sont d’ordre cinétique, cette transition dépend de la diffusion des adatomes en surface. 
Plusieurs facteurs sont ainsi à prendre en compte : le rapport des flux nominaux métal/N [28], [83]–[85], 
la température de croissance, ainsi que la présence d’un surfactant [86]–[88]. 

Le rapport des flux détermine l’excès des espèces en surface, impactant les énergies de diffusion. 
En régime riche-N, la saturation en azote réduit considérablement la longueur de diffusion des espèces 
en surface, favorisant une croissance couche par couche. Les atomes d’azote réagissent en effet 
rapidement avec les atomes de métal pour former des liaisons fortes métal-N, sans diffusion vers les 
sites de nucléation préférentiels. Ceci a pour effet de rugosifier la surface et d’augmenter l’insertion de 
défauts ponctuels. Dans le cas du GaN, afin d’obtenir une surface en croissance par avancée de marche, 
on s’intéresse à la formation d’une bicouche de gallium en surface, stable en condition légèrement riche-
Ga [89]–[91]. La première couche de gallium est faite d’atomes immobiles et alignés avec le réseau 
cristallin du GaN. Les liaisons entre atomes de gallium étant faibles, les atomes de gallium de la 
deuxième couche ont une forte mobilité [92]. Les atomes d’azote arrivant sur la surface vont diffuser 
dans cette bicouche et s’incorporer dans les sites cristallographiques préférentiels. De cette façon, 
l’incorporation des défauts pendant la croissance est très limitée. La bicouche est stable sur un certain 
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domaine de température et de flux de gallium, faute de quoi elle se désorbe ou se réorganise sous forme 
de gouttelettes. La Figure 2-13 adaptée de illustre les différents régimes de croissance que nous venons 
de mentionner. 

 
Figure 2-12 : Représentation de la structure de bicouche de gallium sur GaN [93]. 

 
Figure 2-13 : Représentation des différents régimes selon l’accumulation de gallium ou d’azote sur la 
surface, menant à une variation de rugosité [93]. 

Comme pour toute croissance cristalline, la température est également un paramètre crucial. 

Lorsque la température du substrat est trop basse, la longueur de diffusion diminue, ce qui avantage la 

nucléation 2D devant la croissance par avancée de marches. Notons également que les réorganisations 

vers la stabilité thermodynamique sont plus difficiles, favorisant la phase métastable cubique zinc-

blende. Les fautes d’empilement et inclusions cubiques sont ainsi plus nombreuses [94]. D’autre part, 

lorsque la température du substrat est trop élevée, la décomposition du GaN devient prédominante sur 

la croissance, celle-ci devenant significative à partir de 850°C [95]–[97]. La désorption des adatomes 

augmente, réduisant leur longueur de diffusion. 

2.3.3. Croissance des nanofils III-N 

Lors de la réalisation de nanomatériaux, deux approches se distinguent : les fabrications top-down 

et bottom-up. La première méthode se base sur la gravure de matériaux épais pour en réduire les 

dimensions jusqu’à l’échelle nanométrique à l’aide de diverses techniques de lithographie [98]–[100] 

ou par décomposition sélective du GaN [101], [102]. Par contraste, la deuxième méthode consiste à faire 



Chapitre 2- Epitaxie de micro et nanofils nitrure : techniques et mécanismes de croissance 

50 

croître le nanomatériau à partir d’atomes ou précurseurs moléculaires. Dans ce travail, nous nous 

intéressons à la croissance de nanofils, c’est-à-dire à l’approche bottom-up. Concernant une grande 

majorité de matériaux semi-conducteurs, la croissance MBE de nanofils est réalisable à l’aide d’un 

catalyseur métallique, généralement de l’or. Ce catalyseur peut être sous forme de gouttelette liquide ou 

de grain solide, donnant lieu aux mécanismes de croissance VLS (Vapor-Liquid-Solid) ou VSS (Vapor-

Solid-Solid) respectivement [103], [104]. Ces deux mécanismes ont été largement étudiés et se basent 

sur la solubilisation des espèces dans le catalyseur, générant alors un réservoir d’atomes utiles à la 

croissance, suivi de la nucléation de ces espèces à l’interface entre le catalyseur et le substrat [105]. 

Il est remarquable de constater que contrairement aux autres semi-conducteurs, les nanofils III-N 

de polarité essentiellement N peuvent spontanément nucléer sans catalyseur sur de nombreux substrat 

[106]–[114]. Notons que la croissance sans catalyseur présente l’avantage de n’avoir aucune espèce 

étrangère au sommet des nanofils, contrairement aux autres semi-conducteurs pour lesquels le catalyseur 

pose problème lors de la réalisation de certains dispositifs. 

La formation des nanofils de GaN par PA-MBE a été reporté pour la première fois par Yoshizawa 

et al. [106] mettant en avant l’effet du flux d’azote sur le diamètre de nano-colonnes de GaN épitaxié 

sur Al2O3. Les conditions de croissance permettant la nucléation des nanofils ont plus tard été explorées 

par Fernández-Garrido et al., permettant de définir diagramme pour l’épitaxie des nanofils GaN (Figure 

2-14) [96]. Ce diagramme s’appuie sur différentes croissances de GaN réalisées sur Si (111) avec une 

variation du flux nominal de Ga (le flux de N étant constant) et de température de croissance. Le régime 

de couche compacte est obtenu lors de croissance à basse température et fort flux de gallium. Il 

correspond aux mécanismes de croissance par avancée de marche ou couche par couche selon la mobilité 

du gallium. Il a été constaté qu’à flux de gallium constant, une augmentation de la température orientait 

la croissance d’une morphologie bidimensionnelle vers une morphologie nanofilaire, de même qu’une 

diminution du flux de gallium à température constante sur une certaine plage. Le dernier régime pour 

lequel il n’y a pas de croissance est obtenu lorsque la température est trop élevée, la décomposition du 

GaN devient alors prédominante devant sa croissance. 

 
Figure 2-14 : Évolution de la morphologie du GaN en fonction de la température de croissance et du 
flux de gallium [96]. 
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Les nanofils de GaN auto-nucléés par MBE se présentent sous forme de forêt de nanofils à forte 

densité. La forte densité de ces nanofils conduit généralement à des phénomènes de coalescence 

accentués par les interactions électrostatiques et la flexibilité de ces nano-objets. La densité des nanofils 

peut être contrôlée en diminuant la densité de nuclei sur le substrat par augmentation de la température 

ou par utilisation d’un masque semi-sélectif tel le TiN [115] ou le graphène [116]–[118]. 

Concernant leur mécanisme de croissance, il a été démontré que la croissance des nanofils est 

plus rapide que la croissance de couches bidimensionnelles, mettant en avant un mécanisme gouverné 

par la diffusion des espèces [119]. En effet, la diffusion sur le pan m des adatomes de Ga jusqu’au 

sommet des nanofils fait intervenir un flux additionnel contribuant à la croissance. La diffusion des 

adatomes de N est quant à elle négligeable car elle est défavorable devant la formation et désorption de 

la molécule N2. Nous parlerons de flux diffusifs pour désigner ces flux d’adatomes issus de la diffusion 

depuis les flancs des nanofils. Nous parlerons également de flux nominaux pour désigner le flux incident 

à l’échantillon et donc reçu par le sommet des fils, ainsi que flux effectif pour désigner les flux réels au 

sommet des fils, tenant compte des flux nominaux et diffusifs. 

Il est également important de noter que la géométrie du bâti PA-MBE agit sur le rapport entre la 

vitesse de croissance axiale et la vitesse de croissance latérale, i.e. elle agit sur le taux de nucléation au 

sommet et sur les flancs des nanofils [120]. Un effet critique sur la morphologie des fils est alors observé 

(Figure 2-15). 

 
Figure 2-15 : Images MEB de nanofils GaN montrant l’impact de l’incidence des flux sur la morphologie 
des nanofils. 

Une autre solution est d’utiliser un masque sélectif avec un motif réalisé par lithographie révélant 

en partie le substrat. La croissance a alors lieu sur le substrat au niveau des trous laissés par la 

lithographie permettant de contrôler les dimensions et l’espacement des fils. On parle alors de croissance 

sélective [121], [122].  Cette méthode est particulièrement employée en MOCVD, pour laquelle la 

nucléation spontanée de structures axiales ne peut se faire autrement. Le substrat le plus couramment 

utilisé est le GaN polarité Ga épitaxié sur saphir, permettant de réalisé des micro et nanofils de polarité 

métal. Notons également que cette méthode permet d’homoépitaxier du GaN tout en filtrant une grande 

partie des dislocations traversantes du substrat. Ce travail de thèse a été réalisé sur des micro et nanofils 

uniquement réalisés par croissance sélective avec couplage des techniques MOCVD et MBE, dont 

l’intérêt et la méthode sont décrits dans la partie 2.4. 
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2.3.4. Cas particulier des nanofils InGaN/GaN 

L’épitaxie d’InGaN au sommet de nanofils GaN pour la réalisation d’hétérostructures axiales fait 

intervenir de multiples paramètres et mécanismes propres à l’hétéroépitaxie d’un alliage ternaire et 

s’ajoutant aux mécanismes vus dans le cas du GaN. Dans cette partie, nous nous proposons d’aborder 

les principaux points clefs nécessaires à la compréhension de l’épitaxie de tels objets. Un résumé des 

paramètres agissant sur la composition des fils InGaN et mentionnés dans ce manuscrit est également 

proposé en Annexe A. 

 Liaisons métal-N 

Les différences d’énergie de liaison Ga-N et In-N dans la structure WZ (EGa-N=2,2 eV/liaison et 

EIn-N=1,93 eV/liaison [26]) donnent lieu à deux mécanismes agissant sur la croissance de l’alliage 

InGaN. Premièrement, le gain d’énergie associé à la création d’une liaison Ga-N étant supérieur à celle 

d’une liaison In-N, l’incorporation de Ga est privilégiée devant celle de l’In. Par conséquent, si l’azote 

est limitant lors de la croissance, la composition de l’InGaN dépendra du rapport métal/N et l’excès de 

métal sera majoritaire de l’In. Le deuxième mécanisme concerne la stabilité thermique de l’alliage 

formé. La décomposition thermique d’un cristal a lieu lorsque l’énergie thermique apportée est 

supérieure à l’énergie de cohésion du cristal. Cette énergie de cohésion est liée aux l’énergies de liaisons 

entre les espèces composants le cristal. L’énergie de cohésion d’un alliage InGaN est ainsi d’autant plus 

faible que la teneur en In est élevée. Il en découle une stabilité thermique de l’alliage InGaN diminuant 

lorsque sa teneur en In augmente. Ceci a été observé expérimentalement par Zhang et al. [9] sur des 

nanofils InGaN/GaN réalisés par PA-MBE. Une série d’échantillons a été réalisée à différentes 

températures en imposant un flux de In supérieur à celui de l’azote actif, puis en augmentant 

progressivement le flux de Ga jusqu’à apparition de l’InGaN sur la figure de diffraction RHEED. La 

composition des échantillons est ensuite mesurée par EDX, mettant en évidence le lien entre la 

température maximale de croissance d’un alliage, i.e. sa température de stabilité, en fonction de sa 

composition (Figure 2-16).  

 
Figure 2-16 : Diagramme illustrant la température de stabilité des alliages InxGa1-xN de polarité N selon 
leur composition (triangles) [9]. 
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Ce diagramme permet ainsi d’illustrer le rôle critique de la température de croissance sur le teneur 

en In. Par exemple, à rapport de flux constant, l’augmentation de la température de croissance mène à 

une diminution du taux d’In incorporé et donc à un décalage vers le bleu de l’émission (cf Annexe A). 

 Contraintes d’épitaxie 

La nucléation de l’InGaN au sommet des fils GaN étant sensible à la contrainte générée par 

l’hétéroépitaxie, la morphologie de l’îlot d’InGaN et le taux d’In incorporé sont fortement liés aux 

mécanismes de relaxation élastique et /ou plastique. En particulier, la nucléation d’un îlot pyramidal au 

centre de la facette supérieure du nanofil est énergétiquement favorable [123]. L’incorporation d’In au 

cours de la croissance de cet îlot est également sensible à sa relaxation [124]. Nous détaillerons dans la 

Partie 4.1.1 le rôle de la relaxation sur l’incorporation de l’In au sein des fils InGaN/GaN. 

 Diffusion des adatomes 

De même que pour les nanofils de GaN, les flux d’adatomes contribuant à la croissance des 

nanofils InGaN/GaN se décomposent en deux contributions : le flux nominal et le flux d’adatomes 

diffusif. Sachant que les longueurs de diffusion varient selon les espèces et la température, les rapports 

de flux effectifs contribuant à la croissance ne sont pas égaux aux rapports de flux nominaux fixés par 

l’expérimentateur. En particulier, nous verrons dans la partie 4.2 que la différence de longueur de 

diffusion sur plan m entre les adatomes Ga et In agit sur la composition de l’InGaN [21], [22]. 

Notons également que la croissance axiale de nanofils InGaN/GaN implique une formation 

spontanée cœur-coquille avec une coquille d’InGaN à plus faible teneur en In [9], [125]. Cette formation 

tient son origine dans la différence d’efficacité d’incorporation des adatomes Ga et In sur les plans m. 

L’existence d’une fine couche d’InGaN à faible teneur en In présente l’avantage de former une couche 

passivante autour de l’InGaN de plus forte teneur en In et ainsi de limiter la perte de porteurs de charge 

par effet de bord. 

 Recuit des échantillons  

L’ensemble des échantillons réalisés dans cette thèse sont recuits in-situ à environ 120°C au-

dessus de la température de croissance de l’InGaN. Afin de protéger l’InGaN de la décomposition 

thermique et de limiter les recombinaisons de surface non radiatives, l’InGaN est protégé par une fine 

couche de GaN. Ce recuit a pour but d’éliminer une partie des défauts ponctuels et améliorer la 

luminescence de l’InGaN [126]. 

2.4. Couplage MBE/MOCVD 

2.4.1. Intérêts du couplage MBE/MOCVD 

Pour la réalisation de LEDs nitrures axiales, les techniques MOCVD et MBE possèdent toutes 

deux leurs avantages et inconvénients. Comme il a été décrit précédemment, la MOCVD est une 

technique permettant une synthèse des échantillons bien plus rapide qu’en MBE. Cependant il est 

difficile en MOCVD de réaliser des structures axiales, ainsi que d’obtenir des InGaN à forte teneur en 

indium et de bonne qualité optique. En revanche, les mécanismes de diffusions en MBE (voir Partie 
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2.3.3) en font une méthode parfaitement adaptée pour la réalisation d’hétérostructures axiales. Il a de 

plus été démontré que la composition d’InGaN épitaxié sur nanofils GaN peut être ajustée entre le GaN 

et l’InN, i.e. la teneur en indium peut varier de 0% à 100% [9]. 

Pour ce projet, l’idée est de coupler les deux méthodes de croissance afin de bénéficier de leurs 

avantages. Alors que la croissance de piliers de GaN dopé n nécessiterait entre 1 et 4 heures en MBE, 

celle-ci prend quelques minutes en MOCVD. Les échantillons sont ensuite introduits dans la chambre 

MBE, dégazés et recuit pour éliminer un maximum d’oxyde formé sur le GaN lors de la transition à l’air 

ambiant entre les deux bâtis. La reprise de croissance MBE sur ces piliers permet alors de compléter la 

structure LED avec une zone active à base d’InGaN à haute teneur en indium, une couche fine d’AlGaN 

et une couche de GaN dopé p. La structure est ensuite recuite in-situ. 

2.4.2. Description des pseudo-substrats 

2.4.2.1. Réalisation des nanofils et microfils MOCVD 

Dans le but de travailler avec des échantillons de polarité Ga contrôlée, les nanofils MOCVD sont 

crûs sur des wafers 2 pouces de saphir sur lesquels est épitaxié 5µm de GaN polarité Ga. Sur cette couche 

épaisse de GaN, un masque de SiNx est réalisé par lithographie par faisceau d’électron (e-beam 

lithography). Ceci permet d’avoir des trous réguliers de petites dimensions, pouvant descendre jusqu’à 

30nm de diamètre (Figure 2-17a). Le substrat est ensuite introduit dans la chambre MOCVD pour la 

croissance des piliers de GaN dopé n ou non intentionnellement dopé, au niveau des trous réalisés dans 

le masque SiNx. La vitesse de croissance latérale étant non nulle, le diamètre des fils après croissance 

MOCVD est en réalité plus large que celui des trous. Typiquement, les fils que nous utiliserons ont un 

diamètre allant de 120 nm à 510 nm. 

Contrairement aux fils de polarité N, les fils de GaN de polarité Ga présentent généralement un 

sommet pyramidal avec des plans semi-polaires, car ceux-ci sont thermodynamiquement plus stables 

que le plan +c [127]. Cependant, le procédé de croissance des fils par MOCVD a été optimisé au court 

du travail de thèse. Initialement des fils avec un sommet semi-polaire ont été utilisés (Figure 2-17b), 

puis ont été remplacés par des fils à sommet plat (Figure 2-17c). 

 
Figure 2-17 : Images MEB (a) du substrat après lithographie e-beam, (b-c) des pseudo-substrats après 
croissance MOCVD de fils GaN (b) avec sommet semi-polaire et (c) avec sommet plat. 

Sachant que la lithographie e-beam est un procédé long et coûteux, la zone dédiée à la croissance 

sélective ne dépassera pas 1500x1500µm². Le saphir ayant une symétrie 6, nous avons choisi de réaliser 

6 pseudo-substrats par wafer, puis de le cliver en six parts égales comme schématisé en Figure 2-18a, 
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afin de minimiser le coût du substrat. Les champs numérotés de A à F sur la Figure 2-18a correspondent 

aux zones de 1500x1500µm² contenant les fils MOCVD reparti d’après un design choisi (cf partie 

suivante 2.4.2.2). Les pseudo-substrats sont ensuite placés sur un molybloc adapté pour ces dimensions 

(Figure 2-18b). 

 
Figure 2-18 : (a) Schéma d’un wafer 2’’ contenant six pseudo-substrats avant clivage (traits de clivage 
en pointillés) et (b) photographie d’un pseudo-substrat placé sur un molybloc. 

2.4.2.2. Description des designs 

Dans le but d’étudier l’influence du diamètre des fils et de leur espacement, les échantillons 
présentent différentes zones avec une variation de géométrie des fils. Les champs de 1500x1500µm² 
sont ainsi divisés en plusieurs zones dont les caractéristiques (diamètre D et période P) sont données par 
le design choisi. Deux types de designs sont utilisés : le design appelé « multichip » possédants jusqu’à 
79 zones et le design LED possédant 3 zones différentes. Les fils étudiés lors de ma thèse seront ainsi 
nommés Nxxxx-Axx, selon le nom de l’échantillon Nxxxx et la zone de l’échantillon étudiée Axx. Sauf 
mention contraire, les fils présentés seront par défaut réalisés sur le design multichip. 

 Designs Multichip 

Les designs multichips sont appelés ainsi car ils possèdent de nombreuses puces de taille 
100x100µm² avec des diamètres de fils allant de 120 nm à 510 nm et une période située entre 200 nm 
et 800 nm. Les fils sont répartis de façon hexagonale, comme schématisé sur la Figure 2-19a. 
L’ensemble de ces zones offre une quantité importante d’information pour chaque échantillon et ne 
seront pas toutes présentées dans ce manuscrit. Les caractéristiques des zones les plus utilisées du design 
multichip sont résumées dans le Tableau 2-2. 

Un autre type de puce est utilisé dans ce manuscrit : la puce A31, présentant des ensembles espacés 
de 6 µm contenant quatre fils de diamètre 120 nm, 180 nm, 260 nm, et 430 nm espacés de 800 nm 
(Figure 2-19b). 
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Figure 2-19 : Schéma de répartition des fils GaN des pseudo-templates. (a) Répartition hexagonales d’un 
ensemble de fils identiques dont la période P et le diamètre D varient selon la zone (voir Tableau 2-2) 
et (b) répartition des fils de la zone A31 avec D1=120 nm, D2=180 nm, D3=260 nm, D4=430 nm, 
P1=800 nm et P2= 6000 nm. 

Zone D (nm) P (nm) 

A00 170 800 
A01 120 200 
A02 120 400 
A03 170 400 
A04 200 400 
A05 230 400 
A15 450 800 
A27 200 300 
A28 280 400 
A29 450 700 

Tableau 2-2 : Caractéristiques des zones les plus utilisées du design multichip. D correspond au diamètre 
moyen des fils avec une incertitude de ±10 nm, P à l’espacement entre les centres des ouvertures du 
masque (appelé période des fils dans ce manuscrit).  

 Design LED 

Le design LED possède seulement trois zones différentes. L’intérêt ici n’est pas d’étudier 

l’influence de la géométrie des fils mais d’obtenir des LEDs dont la prise de contacts électriques est 

facilitée par comparaison avec un design multichip. La répartition des fils est toujours de type hexagonal 

et les caractéristiques des zones du design LED sont résumées dans le Tableau 2-3. 

Zone D (nm) P (nm) 

A00 170 800 
A01 à A25 200 300 
A26 à A35 280 400 

Tableau 2-3 : Caractéristiques des zones du design LED. D correspond au diamètre moyen des fils avec 
une incertitude de ±10 nm et P à l’espacement entre les centres des ouvertures du masque (appelé période 
des fils dans ce manuscrit). 
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Chapitre 3 

 Homoépitaxie sur fils GaN et préparation à 

l’épitaxie de l’InGaN 
Afin de réaliser et optimiser des hétérostructures à base de micro et nanofils pour la réalisation 

de dispositifs optoélectroniques, il est nécessaire de comprendre les mécanismes d’épitaxie intervenant 

dans la croissance des fils. En particulier, nous allons démontrer dans cette partie que la nucléation 

d’une nouvelle couche atomique au sommet du nanofil aura préférentiellement lieu en périphérie du 

sommet plan c et que la rugosité de surface est directement affectée par le mode de nucléation. Nous 

verrons également que selon le rapport de flux effectifs Ga/N, différentes morphologies de fils GaN 

peuvent être obtenues, impliquant l’apparition de plan c ou plans semi-polaires. De plus, le contrôle de 

la morphologie du sommet des fils GaN est capital pour la préparation à l’épitaxie de l’InGaN. Nous 

verrons ainsi dans une seconde partie quels sont les effets des différentes morphologies de fils GaN sur 

l’épitaxie d’une couche épaisse d’InGaN, en vue de préparer une structure LED à émission 

monochromatique. 
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3.1. Homoépitaxie du GaN sur micro et nanofils 
Afin d’optimiser les dispositifs basés sur des structures nitrures axiales, il est nécessaire de 

parfaitement comprendre les mécanismes associés à leur élaboration. Leur mécanisme de croissance 

reste cependant peu étudié. Plus particulièrement, concernant les fils GaN d’orientation [0001], leur 

mécanisme d’élongation, i.e. le mécanisme de nucléation d’une nouvelle couche atomique au sommet 

du fil, reste peu clair. 

Dans le cas des structures bidimensionnelles, il a été montré que la croissance homoépitaxiale de 

GaN obéissait aux modes de croissance par avancée de marche ou par formation d’îlots, en fonction des 

conditions de croissance, à savoir la température de croissance et le rapport Ga/N. Ceci a été attribué à 

l’effet de la barrière de Ehrlich-Schwöbel sur la diffusion des adatomes de Ga [128]. Par similitude, le 

sommet d’un nanofil GaN auto-nucléé par PA-MBE, de diamètre 50 à 80 nm, peut être vu comme une 

terrasse hexagonale isolée et entourée de marches infiniment hautes avec une barrière de diffusion 

limitant le passage des adatomes de Ga depuis le sommet vers les flancs des nanofils. De plus, d’après 

le modèle de Debnath et al [119], le flux de Ga collecté sur les flancs et diffusant au sommet des nanofils 

serait également affecté par une barrière de diffusion depuis les plans m latéraux jusqu’au sommet des 

nanofils plan c. Ainsi, les nanofils auto-nucléés et/ou les nanofils crûs avec la technique SAG offrent 

une opportunité unique d’étudier l’impact de la barrière de diffusion de surface sur les mécanismes de 

croissance dans un système de dimensions réduites pouvant être comparé à une terrasse isolée. En 

particulier, nous nous proposons d’étudier les effets des conditions de croissance sur la nucléation d’une 

nouvelle couche atomique au sommet, ainsi que sur la morphologie et la rugosité du sommet des fils. 

3.1.1. Contrôle de la morphologie de sommet des fils 

Les travaux de Li et al, basés sur le calcul des énergies de surface et la méthode de construction 

de Wulff, ont montré que la stabilité des plans cristallins du GaN dépendait du potentiel chimique de 

l’azote ainsi que de l’orientation de la croissance selon l’axe [0001] ou [0001�] [127] (Figure 3-1). Ces 

prédictions théoriques suggèrent la possibilité d’obtenir plusieurs géométries thermodynamiquement 

stables selon le potentiel chimique de l’azote, que l’on associe au rapport des flux nominaux Ga/N lors 

de la croissance MBE. Cependant, il est nécessaire de garder à l’esprit que la croissance MBE est réalisée 

dans des conditions très éloignées de l’équilibre thermodynamique, ce qui permet également d’obtenir 

des structures cinétiquement favorisées. Par la suite nous noterons rapport Ga/N le rapport des flux 

nominaux Ga/N où N se réfère au flux d’azote actif. 
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Figure 3-1 : Schémas représentatifs de la morphologie de cristaux de GaN sous conditions 
thermodynamiques selon le potentiel chimique de l’azote. La morphologie évolue de façon continue des 
conditions riche-Ga (gauche) aux conditions riche-N (droite). Figure d’après [127]. 

Il a été observé par Xin et al dans le cas de nanofils InGaN/GaN auto-nucléés de polarité N que 

l’augmentation du rapport (In+Ga)/N conduisait à la formation de nano-parapluie correspondant à un 

élargissement brutal de la section InGaN au sommet des nanofils [129]. Ces nanofils de polarité N sont 

toujours caractérisés par un sommet d’orientation [0001�], avec ou sans étape d’élargissement. Nous 

allons voir que dans le cas des fils GaN de polarité Ga, l’élargissement des fils constitue un écart aux 

prédictions thermodynamique de Li et al et permet d’obtenir de nouvelles morphologies. 

La Figure 3-2 illustre la variation de morphologie des fils GaN obtenue après une reprise de 

croissance MBE de 30 minutes, en jouant sur la température de croissance et le rapport Ga/N. Plus 

précisément, la Figure 3-2b et Figure 3-2c montre la formation de pyramides tronquées en accord avec 

les prédictions thermodynamiques pour des conditions riche-N et légèrement riche-Ga. En revanche, 

dans des conditions très riche-Ga, on observe un élargissement du fil avec un sommet (0001) plat en 

Figure 3-2d, alors qu’une pyramide complète était attendue d’après l’étude de Li et al (Figure 3-1). Ceci 

est attribué à la diminution de la barrière de diffusion des espèces Ga et N en condition riche-Ga 

permettant la formation de surface lisse dans le cas des croissance 2D [28], [130]. Dans le cas des 

nanofils, la diffusion de l’azote augmente sur la surface [0001] lorsque celle-ci est saturée en Ga, ce qui 

facilite la recombinaison N-N suivi de la désorption de la molécule N2 formée. La diminution de la 

densité d’azote actif au sommet des nanofils réduit alors la vitesse de croissance axiale [28], [129], 

facilitant la formation d’une surface (0001) plate. De plus, la saturation de Ga au sommet des nanofils 

favorise la nucléation latérale sur les facettes non polaires, menant à l’élargissement des nanofils comme 

illustré en Figure 3-2d [131]. 

L’évolution de la morphologie en fonction de la température de croissance pour un rapport Ga/N 

fixé à 1,3 confirme le rôle de la diffusion des espèces. Pour une température de croissance de 900°C et 

850°C, nous observons la formation de pyramides tronquées (Figure 3-2a et c) tel que prédit par les 

travaux de Li et al. En revanche, l’élargissement du fil accompagné d’une surface (0001) plate observé 

en Figure 3-2e pour une température de 800°C est attribué à une diminution du taux de désorption du 

Ga, basculant localement les conditions de croissance vers des conditions riche-Ga au sommet des 

nanofils. Nous pouvons ainsi conclure qu’il est possible d’obtenir des morphologies gouvernées 
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thermodynamiquement ou cinétiquement en jouant sur les deux paramètres de croissance : le rapport 

Ga/N et la température de croissance 

 
Figure 3-2 : Image MEB des fils GaN montrant l’évolution de la morphologie du sommet des fils en 
fonction du rapport de flux nominaux Ga/N et de la température de croissance après une reprise de 
croissance MBE de 30 minutes. Les échantillons sont crûs à (a) 900°C avec Ga/N=1,3 (N3022-A00), 
(b,c,d) 850°C avec GaN=0,8 (N3006-A00), Ga/N=1,3 (N2985-A00), Ga/N=1,6 (N2966-A00) 
respectivement et (e) 800°C avec Ga/N=1,3 (N3013-A00). 

3.1.2. Effet du rapport de flux nominaux Ga/N 

3.1.2.1. Homogénéisation du diamètre des fils 

Nous avons vu précédemment que l’élargissement des fils se produit dans des conditions très 

riche-Ga. Cet élargissement est sensible au rapport de flux effectifs Ga/N arrivant au sommet des fils en 

suivant un mécanisme que nous détaillerons dans la Partie 3.1.4. Nous allons montrer ici que le rapport 

de ces flux effectifs dépend du diamètre des fils. 

Rappelons que le flux effectif de Ga au sommet des nanofils diffère de son flux nominal du fait 

de la désorption thermique partielle du Ga et de la contribution des adatomes diffusant le long des flancs 

des nanofils jusqu’à leur sommet, participant de façon significative à la croissance verticale [132]. Le 

flux effectif d’adatomes Ga au sommet d’un fil plan c, noté nGa, fait ainsi intervenir deux composantes : 

le flux nominal arrivant au sommet du fil et le flux d’adatomes diffusant depuis les flancs des fils. Nous 

considérons que la longueur de diffusion λGa du gallium le long des flancs des fils est uniquement 

affectée par la température indépendamment du diamètre et que le nombre d’adatomes est corrigé par 
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un facteur kGa(T) tenant compte de la désorption thermique. Il peut alors être facilement établi dans une 

approximation cylindrique que nGa est relié au flux nominal ФGa, à l’angle d’incidence θGa du flux Ga 

par rapport à l’axe de croissance, i.e. l’axe c, ainsi qu’au diamètre D de la façon suivante : 

nGaC Flux nominal de Ga × Surface supérieure du fil + Flux diffusif × Surface latérale de collection Surface supérieure du fil  

nGaC ФGa. �¿��T! × π
D2

4 + ФGa. �¿��T!. tan�ÀÁ�! × ´)¶Á� 
π

D2

4

 

nGaCФGa. �¿��T! Â1 + 4¶Á� tan�ÀÁ�!) Ä 
Tandis que les adatomes de Ga sont très mobiles, les adatomes d’azote sont instables en raison de 

la formation et désorption de N2. Par conséquent, la diffusion des adatomes N le long des flancs des fils 

est très faible et nous la négligerons pour évaluer le flux effectif d’adatomes N au sommet, noté nN. 

Celui-ci ne fait alors intervenir que le flux d’azote nominal arrivant au sommet du fil avec un facteur 

correctif kN(T) tenant compte de la désorption thermique. nN s’exprime alors de la façon suivante :  

n6CФ@.�6�T! 

Le rapport des deux flux effectifs d’adatomes Ga et N devient alors : 

 

Le rapport nGa/nN est ainsi d’autant plus grand que le diamètre du fil est petit. Il en résulte que le 

rapport de flux nominaux Ga/N critique permettant l’élargissement des fils varie selon le diamètre des 

fils. En augmentant le rapport Ga/N, l’élargissement sera ainsi observé en premier sur les fils de plus 

petit diamètre, comme nous avons pu l’observer sur l’échantillon N2999, crû à 850°C avec un rapport 

de flux nominaux Ga/N=1,4 (Figure 3-3). Sur la zone N2999-A31, présentant quatre fils de diamètre 

120nm, 180nm, 260nm et 430nm, cet échantillon révèle un léger élargissement du fil à plus petit 

diamètre. En revanche, les fils plus larges présentent une morphologie droite ou à pyramide tronquée, 

du fait de la différence de rapport nGa/nN selon le diamètre du fil. Il est de plus intéressant de noter que 

la section du fil de plus petit diamètre s’élargit puis se stabilise. Ceci est en accord avec le travail de 

Fernandez-Garrido et al [131], montrant que le diamètre d’un fil GaN auto-nucléé de polarité N 

augmente progressivement avec l’augmentation du rapport de flux nominaux Ga/N. Il est expliqué que 

lorsque la croissance axiale est limitée par l’azote, l’augmentation du rapport Ga/N ne conduit pas à de 

l’accumulation de Ga au sommet du fil mais induit une croissance latérale menant à une augmentation 

de diamètre. Sachant que le rapport de flux effectif Ga/N au sommet des fils diminue lorsque le diamètre 

des fils augmente, ce procédé est qualifié de procédé autorégulé. Il est ainsi expliqué dans cette étude 

que la croissance radiale cesse dès que la densité d’adatomes Ga au sommet atteint une valeur critique, 

permettant une stabilisation du diamètre du fil. 

nGa

nN
C ФGa

ФN
. �Á��T!�@�T! (1+

4¶¿�
D

tan�À¿�!) 

Équation 3-1 

Équation 3-3 

Équation 3-2
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Figure 3-3 : Image MEB de l’échantillon N2999-A31 représentant quatre fils de différent diamètre initial 
D0 (D0NW1=120nm, D0NW2=180nm, D0NW3=260nm et D0NW4=430nm) après une croissance de GaN à 
850°C tel que Ga/N=1,4. 

Dans notre cas, nous n’avons pas observé d’augmentation progressive du diamètre mais plutôt 

des transitions abruptes se traduisant par un changement de morphologie du fil. Comme il est supposé 

dans l’étude de Fernandez-Garrido et al [131] que la croissance radiale apparaît lorsque la croissance 

est limitée par l’azote, nous assimilons les conditions d’élargissement du GaN à la transition d’une 

croissance riche-N vers une croissance riche-métal, i.e. nGa>nN. Le diamètre critique mentionné dans 

l’étude correspondrait alors au diamètre pour lequel les flux effectifs sont à la stœchiométrie au sommet 

des nanofils. A partir de l’Équation 3-3, nous pouvons ainsi définir un diamètre critique Dc tel que les 

flux effectifs sont à la stœchiométrie, i.e. nGa/nN (Dc) =1 : 

)Å = ФÁ��¿��T! × 4¶Á�~�?�ÀÁ�!
Ф@�6�T! − ФÁ��¿��T!  

Nous avons également pu constater que lorsque le rapport Ga/N est suffisamment grand pour 

induire un élargissement sur l’ensemble des fils, l’élargissement reste sensible aux dimensions des fils.  

Il apparaît clairement sur l’échantillon N2966, crû à 850°C avec Ga/N=1,6, que le pourcentage 

d’élargissement est d’autant plus important que le diamètre initial est petit (Figure 3-4). 

 
Figure 3-4 : (a) Image MEB de l’échantillon N2966-A31 représentant quatre fils élargis de différent 
diamètre initial D0 (D0NW1=120nm, D0NW2=180nm, D0NW3=260nm et D0NW4=430nm). (b) Evolution du 
rapport entre le diamètre final D et le diamètre initial D0 en fonction de D0 pour les mêmes quatre fils. 

Équation 3-4
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Sachant qu’une dispersion non contrôlée des diamètres des fils est source de dispersion de 

longueur d’onde d’émission de l’InGaN épitaxié au sommet, l’homogénéisation des diamètres présente 

un intérêt pour la réalisation de LEDs axiales monochromatiques. La compréhension et la mise en 

évidence de l’homogénéisation des diamètres des fils GaN lors d’une croissance MBE riche-Ga a ainsi 

donné lieu à un brevet intitulé : Procédé d'homogénéisation de la section de nanofils pour diodes 

électroluminescentes (Demande de brevet FR1906898). 

3.1.2.2. Longueur de diffusion et rugosité au sommet des fils 

Afin d’étudier l’effet du rapport Ga/N sur la nucléation des nouvelles couches atomiques au 

sommet des nanofils, il est nécessaire d’utiliser une technique d’observation à résolution nanométrique. 

Les cartographies et profils réalisés en microscopie à force atomique (AFM) sur une série d’échantillons 

crûs à 850°C démontrent une importante variation de la rugosité de surface en fonction du rapport Ga/N 

(Figure 3-5). Rappelons que pour une température de croissance donnée, la longueur de diffusion du Ga 

sur le plan c dépend du flux de N. Les conditions riche-N sont en effet associées à de courtes longueurs 

de diffusion, tandis que les conditions très riche-Ga permettent une significative diminution des barrières 

à la diffusion des adatomes sur la surface (0001), i.e. de grandes longueurs de diffusion [28]. Une 

rugosité prononcée associée à une nucléation aléatoire est en effet obtenue au sommet des nanofils de 

l’échantillon N3101 crû en conditions riche-N (Ga/N=0,35) (Figure 3-5a et f). Les îlots ayant nucléés 

sur le plan c au sommet des nanofils font en moyenne 5 nm de haut et sont espacés d’environ 50 nm, 

comme le montre la statistique en Figure 3-6. De plus, le profil AFM (Figure 3-5f) révèle une 

accumulation de matière préférentielle à la périphérie du fil. Sachant que la longueur de diffusion des 

adatomes Ga sur le plan c est très réduite devant celle sur le plan m [133], une nucléation en bord de fil 

est favorable. Cette accumulation de matière est ainsi en accord avec la quantité significative de Ga 

diffusant depuis les flancs pour une température de 850°C.  

Lorsqu’on augmente le rapport Ga/N à 1 (Figure 3-5b et g), un anneau de nano-grains réguliers 

en taille et espacement est observé en périphérie des nanofils, mettant d’autant plus en évidence une 

nucléation de couches successives à la frontière entre le sommet et les flancs verticaux. Pour des rapports 

de flux Ga/N supérieurs à 1, i.e. en conditions riche-métal, le nombre de sites de nucléation diminue du 

fait de l’augmentation de la longueur de diffusion, menant à une surface (0001) de plus en plus lisse. 

Lorsque Ga/N = 1,3 (Figure 3-5c et h), le profil AFM met en évidence la formation de tranchées de 1 

nm de profondeur entre les terrasses. La disparition de l’accumulation de matière en périphérie est 

attribuée au passage progressif des conditions riche-N vers riche-Ga, favorisant la diffusion des 

adatomes vers le centre du fil et ainsi homogénéisant la probabilité de nucléation sur toute la surface 

(0001). En augmentant le flux nominal de Ga tel que Ga/N=1,4, la longueur de diffusion du Ga devient 

égale ou supérieure au rayon des nanofils, permettant la formation d’une surface plate et lisse à l’échelle 

atomique (Figure 3-5d et i). Il est intéressant de noter que pour des conditions très riche-Ga, avec 

Ga/N=1,6, la morphologie du fil évolue de plat (Figure 3-5i) à concave (Figure 3-5j). Nous attribuons 

cette morphologie concave à l’accumulation préférentielle des adatomes Ga à la périphérie due à la 

présence d’une barrière de potentiel limitant la diffusion depuis le sommet vers les flancs de nanofils. 
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Figure 3-5 : Cartographies et profiles AFM réalisés sur des nanofils de 430 nm de diamètre après une 
reprise de croissance MBE avec variation du rapport des flux nominaux Ga/N, à savoir (a,f) Ga/N=0,35 
(N3101-A29), (b,g) Ga/N=1 (N2989-A29), (c,h) Ga/N=1,3 (N2985-A29), (d,i) Ga/N=1,4 (N2999-A29), 
(e,j) Ga/N=1,6 (N2966-A29). 

 
Figure 3-6 : Histogramme et distribution normale des distances entre îlots présents sur l’échantillon 
N3101-A29 crû en conditions riche-N, tel que Ga/N=0,35. Le maximum de la courbe de distribution est 
à 52 nm. 

3.1.2.3. Propriétés optiques 

Afin d’évaluer l’influence du rapport des flux Ga/N sur la qualité du GaN, nous proposons une 

étude centrée sur ses propriétés optiques. La cathodoluminescence (CL) à basse température (cf Annexe 

B) est une méthode adaptée pour cette analyse car il est possible de focaliser le faisceau d’électron sur 

des nanofils individuels. De plus, sachant que la tension appliquée au faisceau définit la profondeur de 

pénétration des électrons dans le matériau (cf Annexe B), en utilisant une tension accélératrice de 3 keV 

la mesure sera uniquement sensible à la section de GaN crûe par MBE. Les mesures ont été réalisées à 

température cryogénique (T≈5K) par Gwénolé Jacopin à l’institut Néel sur quatre échantillons dont le 

rapport Ga/N varie de 1 à 1,6. Douze mesures sur fils uniques ont été réalisées par échantillons afin de 

vérifier la reproductibilité des mesures, celles-ci pouvant varier de fil à fil sur le même échantillon. De 

plus, afin de mettre en avant l’influence du diamètre sur les propriétés optiques, les mesures ont été 

réalisées sur des fils avec 4 diamètres différents D=120nm, D=180nm, D=260nm et D=430nm. Des 
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spectres typiques sont tracés en Figure 3-8 pour les quatre échantillons et les quatre diamètres de fil.  Il 

est à noter que sur aucun des échantillons la bande jaune (YB) n’a été observée (Figure 3-7), attestant 

du faible taux de défauts profonds incorporées dans les fils GaN [134]–[138]. 

 
Figure 3-7 : Spectre CL (5K) de nanofils GaN crûs (gauche) avec un rapport de flux nominaux Ga/N=1.3 
(N2985) et (droite) avec un rapport de flux nominaux Ga/N=1 et un flux additionnel d’In (N2968), 
montrant l’absence d’émission de défauts profonds sur un large intervalle. 

Pour un rapport Ga/N=1 (Figure 3-8a, e), nous observons une forte homogénéité de fil à fil 

indépendamment de leur diamètre. L’émission de bord de bande (NBE) est caractérisée par 3 pics 

d’émission principaux. Le pic d’émission prédominant est attribué à une recombinaison impliquant un 

exciton lié à un donneur silicium neutre (Si°XA≈3,472 eV). La largeur à mi-hauteur de ce pic, 

caractéristique de l’homogénéité de contrainte et du niveau d’impureté, est de 2meV, attestant de la 

bonne qualité du matériau. De plus, la signature des excitons libres (XA≈3,479 eV et XB≈3,484 eV) est 

également caractéristique d’un matériau de bonne qualité. Deux lignes supplémentaires à 3,476 eV et 

3,468 eV sont visibles sur certains fils, pouvant être attribuées à l’état excité de la transition Si°XA et à 

l’exciton lié à un accepteur magnésium neutre Mg°XA. Sur l’ensemble des 12 fils analysés, une forte et 

large contribution CL apparaît entre 3,0 et 3,3 eV, pouvant être attribuée aux transitions de paires 

donneur-accepteur (DAP) associées à des défauts ponctuels dans le matériau. 

Sur le second échantillon, ayant un rapport Ga/N=1,3, apparaît une forte réduction de la 

contribution DAP, indiquant une réduction significative de l’incorporation de défauts ponctuels (Figure 

3-8b, f). L’émission de bord de bande est à présent dominée par un doublet à E≈3,473 eV et E≈3,474eV, 

pouvant être associé aux excitons liés à différents donneurs (Si°XA et O°XA), avec une largeur à mi-

hauteur de 1,5meV (valeur limitée par la résolution spectrale du détecteur). Il est intéressant de noter 

que l’allure du spectre CL diffère pour le fil à plus petit diamètre (D=120 nm), pour lequel une forte 

luminescence autour de 3,418 eV est visible avec sa réplique de phonon optique LO à 3,325eV. Cette 

luminescence est également associée à une forte diminution de l’émission de bord de bande. Ce pic peut 

ainsi être attribué à la luminescence de fautes d’empilement (notées SF pour Stacking faults). 
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Figure 3-8 : Image MEB et spectres CL à 5K typiques pour les 4 différents échantillons avec leurs 4 différents diamètres D=120 nm, D=180 nm, D=260 nm et 
D=430 nm : (a,e) Ga/N = 1 (N2989-A31), (b,f) Ga/N = 1,3 (N2985-A31), (c,g) Ga/N = 1,4 (N2999-A31) et (d,h) Ga/N=1,6 (N2966-A31).
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Lorsqu’on augmente à nouveau le rapport Ga/N à 1,4, la probabilité de création de SF augmente 

également, tandis que la contribution DAP reste absente (Figure 3-8c, g). A l’exception du fil à plus 

petit diamètre, l’émission de bord de bande est toujours dominée par les émissions Si°XA(≈3,472 eV), 

FXA(≈3,479 eV) et FXB(≈3,484 eV). Quant au plus mince des fils, une contribution autour de 3,3eV 

avec une disparition totale du bord de bande est observée. D’après Rieger et al, cette émission pourrait 

provenir d’inclusions cubiques dans la structure WZ du GaN [24, 25]. Sachant que l’élargissement est 

favorisé par une augmentation de la vitesse de croissance latérale (cf Partie 3.1.4) et donc par une 

nucléation plan m favorable à la formation de SF, le seuil critique d’élargissement correspond également 

à celui de la formation de SF ou inclusion cubique dans la maille. Or, comme nous l’avons vu dans la 

partie 3.1.2.1, le mécanisme d’élargissement apparaît en premier sur les fils à plus petit diamètre 

lorsqu’on augmente le rapport Ga/N. Ainsi, les pics CL entre 3,3 eV et 3,24 eV correspondant à ces 

défauts sont observés en premier sur ces fils. 

Enfin, pour un flux Ga/N de 1,6, l’ensemble des fils présente une morphologie avec élargissement 

et le nombre de fils présentant une émission de bord de bande décroit drastiquement (Figure 3-8d, h). 

Les spectres CL sont ici dominés par des émissions provenant des SF (3,40-3,42eV) et de GaN cubique 

émettant à 3,27eV. Les autres raies d’émission entre 3,0 et 3,25 eV sont attribuées à des inclusions 

cubiques dans la phase GaN WZ [139], [140]. 

 
Figure 3-9 : (a) Image MEB de l’échantillon N2989 crû avec Ga/N=1 en vue de dessus. (b-c) Image CL 
monochromatique à 5K correspondant (b) à 3.48 ± 0.04 eV et (c) à 3.30 ± 0.04 eV. (d) Image MEB de 
l’échantillon N2999 crû avec Ga/N=1,4 en vue de dessus. (b-c) Image CL monochromatique 
correspondant (e) à 3.48 ± 0.04 eV et (f) à 3.30 ± 0.04 eV. 

Afin de confirmer la statistique réalisée sur 12 nanofils, une région contenant plus de 140 nanofils 

de diamètre 170 nm a été analysée sur deux intervalles d’énergie spécifiques, à savoir 3,30 ± 0,04 eV et 

3,48 ± 0,04 eV, pour les échantillons crûs avec Ga/N=1 et 1,4 (Figure 3-9). Ceci nous permet de 

différencier les fils dont l’émission est dominée par le bord de bande ou par des inclusions cubiques. 

Pour un faible rapport Ga/N (ici Ga/N=1), tous les fils sont dominés par l’émission de bord de bande à 

3,48 ± 0,04 eV (Figure 3-9a-c). A contrario, pour un rapport Ga/N élevé (ici Ga/N=1,4), l’émission de 
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bord de bande varie fortement de fil à fil (Figure 3-9d-f). De plus nous pouvons observer une anti-

corrélation entre l’intensité de la luminescence des inclusions cubiques (3,30 ± 0,04 eV) et celle du bord 

de bande. Il apparaît qu’environ un tiers des fils présentent une signature claire d’inclusions cubiques. 

Nous pouvons conclure à ce stade que le rapport Ga/N doit être suffisamment élevé pour limiter 

l’incorporation de défauts ponctuels (caractérisé par une augmentation de l’émission DAP). Cependant 

cela mène à la création d’inclusions cubiques, diminuant l’homogénéité fil à fil des propriétés optiques. 

Pour limiter la création de ces deux types de défauts, nous proposons ainsi de choisir un rapport de flux 

nominaux Ga/N compris entre 1,1 et 1,2. 

3.1.3. Effet surfactant de l’indium 

L’effet surfactant, ou tensio-actif, de l’indium lors de la croissance épitaxiale du GaN a été 

expérimentalement mis en évidence par Widmann et al [86]. Il a été démontré que la formation d’une 

couche continue d’In en surface diminue la barrière de diffusion du Ga lors d’une croissance en 

condition riche-N, permettant de lisser la surface du GaN épitaxié [87]. L’augmentation de la diffusion 

du Ga sur une couche 2D par l’indium limite ainsi la nucléation d’îlots entre les couches atomiques, i.e. 

s’oppose au mécanisme de nucléation de nanofils [141]. Dans cette étude, un flux additionnel est ajouté 

lors de la croissance de GaN sur des fils déjà formés. Nous nous intéressons donc ici à l’effet de l’In sur 

l’élongation des fils GaN. Pour cela la température de croissance doit être suffisamment élevée pour 

empêcher l’incorporation d’In et former un InGaN, sans pour autant favoriser une trop forte désorption 

des adatomes. Or la plage de croissance du GaN, située entre 800°C et 900°C, permet d’obtenir un effet 

surfactant lorsqu’un flux additionnel d’In est utilisé. 

 
Figure 3-10 : Image MEB représentant 4 fils de différents diamètres avec cartographie et profile AFM 
réalisés sur le plus large des fils (D=430 nm). La reprise de croissance MBE est réalisée à 850°C avec 
un rapport des flux nominaux Ga/N=1 (a, b, c) sans indium (N2989-A31) et (d, e, f) avec un flux 
d’indium additionnel (N2968-A31). 
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L’effet surfactant nous permet ainsi d’avoir une nouvelle preuve de l’influence de la diffusion du 

Ga sur la morphologie et la rugosité du sommet des fils. La Figure 3-10 montre en effet la variation 

induite sur la surface supérieure d’un fil crû avec Ga/N=1 lorsqu’on ajoute un flux additionnel d’In. De 

même qu’il a été observé avec utilisation d’un fort flux de Ga (Ga/N=1,6), la surface du fil est 

significativement lissée et présente une morphologie concave avec utilisation de l’In (Figure 3-10c, f). 

Il est d’autant plus intéressant de remarquer que l’In contribue à lisser la surface mais ne modifie pas la 

morphologie pyramide tronquée du GaN quel que soit le diamètre des fils (Figure 3-10a, d). Ainsi 

l’indium ne contribue pas à l’accumulation de Ga sur les flancs des nanofils ni à l’augmentation de la 

vitesse de croissance latérale.  

Des similitudes entre les croissances très riche-Ga et avec indium se retrouvent également au 

travers des propriétés optiques, puisque les deux régimes sont de type riche-métal. En effet, ajouter une 

faible quantité d’In pendant la croissance tout en gardant le rapport Ga/N égal à 1 permet de maintenir 

une excellente uniformité fil à fil de l’émission CL de bord de bande (Figure 3-11b) tout en augmentant 

par presque deux ordres de grandeur le rapport d’émission NBE/transition DAP (Figure 3-11a). Nous 

pouvons remarquer que deux pics additionnels apparaissent vers 3,36-3,37 eV pouvant être attribués à 

la première réplique phonon LO du NBE. De plus, l’absence de signal de SF et d’inclusions cubiques 

(Figure 3-11a, c) montre que ces conditions de croissance ne sont pas favorables à la formation de ces 

défauts structuraux. 

 
Figure 3-11 : (a) Spectres CL typiques réalisés sur l’échantillon N2968 crû avec un flux d’indium 
additionnel sur des fils de différents diamètres D=120 nm (bleu), D=180 nm (orange), D=260 nm (vert) 
et D=430 nm (rouge), la statistique des distributions d’énergie cumulées sur les 4 différents diamètres 
est représentée en bas de l’image. (b-c) Images CL monochromatiques mesurées à (b) 3,48 ± 0,04 eV et 
(c) à 3,30 ± 0,04 eV. Les mesures sont réalisées à température cryogénique (T ≈ 5 K). 
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3.1.4. Mécanismes d’élongation 

En nous appuyant sur les résultats expérimentaux présentés tout au long de cette partie, nous 

proposons ici plusieurs mécanismes d’élongation liés aux conditions riche-N, riche-métal et avec 

utilisation d’un surfactant. 

 
Figure 3-12 : Schémas illustrant les mécanismes d’élongation des fils GaN avec l’image MEB associée 
après 30 minutes de croissance en conditions (a) riche-N, (b) riche-Ga et (c) stœchiométriques avec un 
flux additionnel d’indium. 

 Conditions riche-N 

Il a été établi depuis longtemps que le flux effectif de Ga au sommet des fils est constitué de deux 

contributions : le flux direct de Ga arrivant sur le sommet des nanofils, ainsi que le flux arrivant sur les 

plans m et diffusant jusqu’au sommet [119]. Ceci a été validé expérimentalement en démontrant que la 
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vitesse de croissance axiale des nanofils était supérieure à celles des couches 2D pour des flux nominaux 

identiques, mettant en évidence que le flux effectif de Ga arrivant au sommet des fils est supérieur au 

flux nominal imposé [132]. Ces résultats expérimentaux sont en accord avec les calculs théoriques des 

barrières de diffusion du Ga sur les plans c [28] et m [133]. En particulier, il apparaît qu’en condition 

riche-N, la barrière de diffusion est significativement plus élevée sur le plan c que sur son homologue 

plan m. Comme schématisé dans la Figure 3-12a, il est alors attendu que les adatomes de Ga diffusant 

depuis les flancs des fils vont nucléer proche des bords du fil dès qu’ils atteignent le plan c du fait de 

leur courte longueur de diffusion. Ceci engendre ainsi une nucléation préférentielle en bord de fil de 

nano-pyramides de GaN. L’augmentation de la taille de ces pyramides au cours de la croissance, 

accompagnées par une nucléation aléatoire au sommet du fil mène à leur progressive coalescence et 

éventuellement à la formation d’une pyramide complète comme illustré en Figure 3-12a. Rappelons 

également que les cartographies et profils AFM (Figure 3-5) ont été réalisés sur des fils de diamètres 

430 nm, permettant une bonne visibilité de la répartition des îlots, alors que les nanofils auto-nucléés 

par MBE ont un diamètre inférieur à 100 nm. Comme nous l’avons vu dans la Figure 3-6, les îlots sur 

fils larges sont séparés d’environ 50 nm, permettant la nucléation d’un ou deux îlots au maximum avant 

le remplissage complet de la monocouche dans le cas d’un NW auto-nucléé. Ceci suggère que 

l’élongation de nanofils auto-nucléés va obéir à un mécanisme de croissance couche par couche avec la 

nucléation de chaque couche successive ayant préférentiellement lieu en bord de fil. 

 Conditions riche-Ga 

Par contraste, les conditions riche-Ga étant associées à de grandes longueurs de diffusion des 

adatomes Ga sur plan c, la présence d’une barrière de potentiel limitant la diffusion depuis le plan c 

jusqu’aux plans m engendre une augmentation de la probabilité de présence des adatomes proche des 

bords de fil. Ainsi, cette barrière de diffusion favorise également une nucléation en bord de fil, tel qu’il 

est schématisé en Figure 3-12b. Soulignons toutefois qu’un tel mécanisme de nucléation préférentiel en 

périphérie est absolument différent de celui présenté en Figure 3-12a dans le cas des conditions riche-

N. Concernant le régime de longueur de diffusion élevé, dans un premier temps le nanofil est plat, puis 

évolue vers une morphologie concave si la densité d’adatomes Ga est suffisamment élevée. Nous 

supposons que la formation de cette morphologie concave est similaire à celle observée sur des microfils 

ZnO, de diamètre bien plus large que ceux étudiés ici et pour lesquels ce diamètre est très supérieur à la 

longueur de diffusion des adatomes [142]. Dans notre cas, nous n’observons pas la même formation de 

marches concentriques car la longueur de diffusion doit être supérieure à la moitié du diamètre, soit 

environ 220 nm. Notons que la présence d’une unique gouttelette de Ga au sommet des nanofils, 

résultant de l’accumulation de Ga au cours d’une croissance riche-Ga (ici Ga/N=1,6) (N3159), est 

caractéristique de la forte mobilité des adatomes Ga couvrant l’ensemble de la surface supérieure (Figure 

3-13). En effet dans le cas contraire, c’est-à-dire une longueur de diffusion inférieure au rayon du 

nanofil, plusieurs gouttelettes devraient être observées. 
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Figure 3-13 : Images MEB de nanofils GaN crû avec un rapport de flux nominaux Ga/N=1,6, montrant 
la formation d’une unique gouttelette de Ga issue de l’excès de métal lors de la croissance. 

Dans de telles conditions riche-Ga au sommet, la saturation de la surface en adatomes Ga mène à 

l’accumulation de Ga en bord de fil, aussi bien sur le plan c que sur le plan m, augmentant ainsi la 

probabilité de nucléation plan m. Comme il a pu être discuté dans les parties 3.1.1 et 3.1.2.3, cette 

nucléation plan m mène à la géométrie cinétiquement favorisée de fil élargis et de sommet d’orientation 

[0001], contenant de nombreuses fautes d’empilement et insertion cubiques (Figure 3-12b). Ces défauts 

sont facilement visualisables en microscopie électronique à transmission (TEM) (Figure 3-14). On 

s’aperçoit en effet que la zone élargie du nanofil est traversée de multiples lignes horizontales 

correspondant aux fautes d’empilement. Ces fautes d’empilement sont également parfois accompagnées 

d’une rupture de pente dans l’élargissement du fil. Notons également que sur cet échantillon, la partie 

inférieure de la zone élargie, recouvrant le fil MOCVD à sommet semi-polaire (représenté en pointillé 

sur la Figure 3-14), ne présente pas de fautes d’empilement. La création de fautes d’empilement 

s’amorce dès que le fil MOCVD est totalement recouvert, i.e. dès qu’il n’y a plus de facettes semi-

polaires au sommet du fil. Nous avons ainsi pu constater qu’il était possible d’élargir le fil GaN sans 

création de fautes d’empilement lorsque la nucléation latérale n’a pas lieu sur un plan m mais sur un 

plan semi-polaire, ce qui est uniquement possible avec des fils GaN de polarité Ga. 

 
Figure 3-14 : Image TEM d’un fil GaN élargi (N2672) permettant de visualiser les nombreuses fautes 
d’empilement et inclusions cubiques présents dans la phase ZW. Les pointillés représentent la position 
du fil MOCVD à sommet semi-polaire. Une section droite WZ sans défauts apparents est présente au 
sommet du fil, correspondant à un changement de conditions dans la croissance. 

 Avec un flux additionnel d’indium 

Enfin, l’utilisation d’indium comme surfactant lors de la croissance du GaN nous a permis 

d’obtenir certaines propriétés retrouvées sur les croissances riche-N et d’autres retrouvées pour des 
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croissances riche-Ga. Il a été montré que la formation d’une couche continue d’In sur la surface (0001) 

diminue significativement la barrière de diffusion des adatomes Ga, aidant à lisser la couche épitaxiée 

de GaN [87]. Comme schématisé en Figure 3-12c, l’ajout d’In lors de la croissance de GaN, à 

température suffisamment élevée pour interdire toute incorporation d’indium, permet de former une 

surface lisse. La morphologie concave au sommet du fil est en accord avec l’augmentation de la longueur 

de diffusion due à la formation d’une couche continue d’In, ainsi qu’avec la barrière de diffusion vers 

les flancs des fils, représentée en Figure 3-12b. Cependant en absence de saturation de Ga au sommet, 

la nucléation latérale menant à l’élargissement du nanofil et favorisant la création de SF n’est pas 

observée. Ainsi, l’utilisation de l’In améliore notablement les propriétés optiques en diminuant 

l’incorporation de défauts ponctuels tout en évitant la formation de fautes d’empilement. De plus, l’In 

permet de lisser le sommet des fils sans en changer la morphologie. 

3.2. Epitaxie de l’InGaN sur des fils GaN de différentes 
morphologies 

Il a depuis longtemps été observé que la composition d’un InGaN épitaxié sur GaN dépendait de 

son orientation de croissance, c’est-à-dire du plan cristallographique du GaN sur lequel il est épitaxié. 

Ceci a été mis en évidence autant par croissance MBE [13], [143], [144] que MOCVD [145]–[148]. Or, 

la stabilité thermodynamique des plans cristallographiques varie selon la polarité du GaN : le plan 

[0001�] est thermodynamiquement le plus stable au sommet des fils de polarité N, tandis qu’en polarité 

Ga le sommet est de forme pyramidale ou pyramidale tronquée, c’est-à-dire d’orientation semi-polaire 

avec ou sans plan [0001] au sommet. Or nous avons vu dans la partie 3.1.1 que la croissance MBE de 

nanofils GaN polarité Ga offrait d’autres possibilités en basculant d’un contrôle thermodynamique à un 

contrôle cinétique de la morphologie des nanofils. Il devient alors possible de préparer la surface du 

GaN à la croissance de l’InGaN. Dans cette partie, nous allons détailler les différentes possibilités 

d’épitaxie de l’InGaN sur des fils GaN de sommet pyramidal, pyramidal tronqué, plat et élargi. 

3.2.1. Importance de la reprise d’épitaxie GaN MBE 

Dans notre cas, la reprise de croissance MBE sur les pseudo-substrats MOCVD est 

systématiquement initiée par une couche de GaN homoépitaxiée. Ceci permet d’éloigner la zone active 

de l’interface MOCVD/MBE pouvant contenir des impuretés non éliminées lors du recuit. De plus, la 

surface des fils n’est pas parfaitement uniforme après la croissance MOCVD, ce qui affecte l’uniformité 

fil à fil de la luminescence et de la morphologie de l’InGaN. Nous avons alors constaté qu’une reprise 

de croissance GaN en MBE avant la croissance d’InGaN permettait d’uniformiser ces deux dernières. 

La Figure 3-15 en donne un exemple au travers des échantillons N2737 et N2739, pour lesquels une 

même couche d’InGaN est épitaxiée respectivement sans et avec couche de GaN intermédiaire lors de 

la reprise MBE sur les fils MOCVD. Nous constatons dans un premier temps que pour l’échantillon 

N2737 sans reprise GaN, l’inhomogénéité de morphologie de l’InGaN est très marquée. Il existe en effet 

sur cet échantillon deux populations de fils de section droite d’une part et de section élargie d’autre part, 

menant à une forte disproportion en diamètre des fils (Figure 3-15a). L’échantillon N2739 contenant 
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une couche intermédiaire de GaN présente quant à lui une population de fils largement plus homogène 

en morphologie (Figure 3-15b). 

L’homogénéité fil à fil de l’émission CL est également améliorée par l’introduction d’une reprise 

GaN MBE. En effet, nous verrons dans la Partie 4.1.1 que la morphologie de l’InGaN peut affecter sa 

relaxation et par conséquent, sa composition. Cette variation de composition mène à une forte disparité 

de l’émission CL (Figure 3-15c). L’échantillon N2739 ne présente quant à lui que des fils de structure 

élargie donnant une meilleure homogénéité de la luminescence de ces fils (Figure 3-15d). Notons 

également que l’intensité de la luminescence augmente lorsqu’il y a une reprise de croissance MBE, ce 

que nous associons à une diminution de défauts d’interface InGaN/GaN lorsque l’InGaN n’est pas 

épitaxié directement sur la surface de GaN MOCVD ayant été exposée à l’air avant introduction dans la 

chambre MBE. De plus, l’éloignement de l’InGaN par rapport au GaN MOCVD nous permet de 

caractériser optiquement nos échantillons sans être affecté par la bande jaune du GaN MOCVD (celle-

ci n’apparaît pas dans nos sections MBE). 

 
Figure 3-15 : (a,b) Images MEB en vue inclinée et (c,d) Spectres CL à 300K réalisés au centre de 
plusieurs fils des échantillons (a,c) N2737 et (b,d) N2739. Ces échantillons sont réalisés sans 
(a,c)(N2737) et avec (b,d)(N2739) reprise de croissance GaN MBE avant l’épitaxie de l’InGaN. 

3.2.2. Epitaxie d’InGaN sur fils GaN facettés 

Dans le cas des nanofils de polarité gallium, la croissance sur facettes semi-polaires est la plus 

courante du fait de la stabilité des plans semi-polaires {11�01} et {11�02} [127]. Il est alors essentiel de 

prendre en compte la totalité des familles de plans présentes en surface du GaN car celles-ci influencent 

l’efficacité d’incorporation de l’In et ainsi induisent des compositions d’InGaN différentes [13], [143]–

[148]. 
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Au cours de ce travail de thèse, nous n’avons pas spécifiquement visé la réalisation de plusieurs 

compositions d’InGaN au sein d’un même fil puisque l’objectif est de réaliser des LEDs à émission 

monochromatique. De nombreuses croissances ont tout de même été effectuées sur des fils GaN facettés 

avant d’être en mesure de contrôler parfaitement la morphologie du GaN. Nous avons ensuite choisi 

d’épitaxier la zone active à base d’InGaN sur fils à sommet plan c en ajoutant une étape de préparation 

de surface du GaN. Notons également que la proportion de plans semi-polaires devant le plan c varie 

avec le diamètre du fil, pouvant affecter la structure de la zone active. 

 
Figure 3-16 : (a) Images STEM-HAADF d’un microfil d’InGaN sur GaN facetté de l’échantillon N2739-
A16, (b-c) profils EDX associés (b) axial et (c) latéral. Deux InGaN de compositions différentes sont 
mis en avance : l’InGaN 1 de composition saturant vers 9% en In est épitaxié sur plans semi-polaires et 
l’InGaN 2 de composition saturant à 25% en In est épitaxié sur plan c. 
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Prenons pour exemple l’échantillon N2739 réalisé à une température de croissance de 700°C et 

des rapports de flux nominaux Ga/N=0,35 et In/N=0,5. Les fils de la zone N2739-A16 ont un diamètre 

de 510 nm et possèdent un sommet pyramidal sans plan c apparent. Nous pouvons alors constater sur 

l’image STEM en Figure 3-16 accompagnée des profils EDX associés qu’il existe deux compositions 

d’InGaN distinctes. Un premier alliage InGaN de composition graduelle saturant à environ 9% en In 

apparaît en effet sur les facettes semi-polaires tandis qu’un second alliage de composition graduelle 

saturant à 25% en In est présent au centre du fil. Notons que l’évolution progressive de composition 

d’indium suggère une relaxation élastique de la contrainte d’épitaxie, comme nous le verrons dans la 

Partie 4.1.1. 

Il est alors intéressant de noter que ce second alliage plus riche en In n’a pas nucléé directement 

sur une facette [0001] du GaN mais semble avoir nucléé sur le premier alliage InGaN d’orientation semi-

polaire lorsque celui-ci a fait apparaître une facette [0001] lors de sa croissance. La transition entre ces 

deux sections d’InGaN est en particulier visible sur le profil EDX axial. Nous pouvons en effet constater 

que sur le sommet du fil, la teneur en In sature à 7,5% jusqu’à une épaisseur de 25 nm puis montre une 

évolution marquée de la composition que nous assignons à une transition vers une croissance 

d’orientation [0001]. Nous noterons que l’asymétrie de la morphologie du fil est due à un 

dysfonctionnement de la rotation lors de la croissance de cet échantillon mais ne perturbe pas 

l’expérience présentée ici. 

La cathodoluminescence à température cryogénique (10K) et à température ambiante (300K) de 

ce même échantillon (N2739-A16) permet de mettre en évidence la différence de luminescence des deux 

alliages InGaN présents sur l’échantillon (Figure 3-17). Différents spectres ont été tracés depuis le centre 

(pt1) vers la périphérie du fil (pt5 ou pt6 selon le fil), afin de montrer la contribution relative de la 

luminescence de ces deux InGaN. Nous obtenons en effet deux pics distincts à 434 nm et 560 nm pour 

les mesures à 10K et 426 nm et 567 nm pour les mesures à 300K. Les différences d’émission entre les 

mesures à 10K et 300K ne peuvent être corrélées à une évolution du gap d’après la loi de Varshni ni à 

un effet de délocalisation car les deux mesures ne sont pas faites sur le même fil et sont donc soumises 

à la fluctuation de composition fil à fil. Les compositions en In estimées à partir de la luminescence sont 

d’environ 16% pour l’InGaN d’orientation semi-polaire et 28% pour l’InGaN d’orientation [0001]. 

Notons que le décalage de Stokes est important pour l’InGaN d’orientation semi-polaire car il y a un 

écart de 7%In entre les valeurs données par l’EDX et celle données par la CL. Dans le cas de l’InGaN 

d’orientation [0001], l’écart est en revanche de 3%In. Ceci suggère qu’il y a un effet de localisation plus 

prononcé sur l’InGaN d’orientation semi-polaire. Nous pouvons également constater que les rapports 

d’intensité entre les deux InGaN à 10K et 300K sont similaires. Nous n’observons donc pas de diffusion 

significative des porteurs vers l’InGaN à plus faible gap, i.e. plus forte teneur en In, lorsque la 

température augmente. 
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Figure 3-17 : Spectres de cathodoluminescence (gauche) à 10K et (droite) 300K de l’échantillon N2739-
A16. Les différents points sont réalisés du centre vers la périphérie du fil, comme montré sur l’image 
MEB du fil dans l’encadré, afin de mettre en évidence la contribution des deux InGaN selon la position 
de réalisation du spectre. 

En revanche, la contribution des deux InGaN en CL n’indique pas si l’électroluminescence d’une 

LED sera monochromatique. En effet, l’importance relative de l’électroluminescence des différents 

InGaN au sein d’une LED dépendra de l’injection de courant et de la diffusion des porteurs soumis à 

une différence de potentiel. Prenons l’exemple des LEDs N3009 et N3021 (Figure 3-18), réalisées 

suivant les mêmes conditions expérimentales. De même que pour l’échantillon N2739 décrit 

précédemment, deux alliages InGaN distincts sont identifiables. Un alliage InGaN de teneur en In de 

20% crû selon la direction [0001] est entouré par un second alliage InGaN de teneur en In de 13% crû 

selon une direction semi-polaire (Figure 3-18b). L’électroluminescence d’une telle LED présente un pic 

principal à 570 nm correspondant à l’InGaN à plus forte teneur en In et un pic secondaire à 476 nm 

associé au second InGaN. Les compositions estimées de ces deux InGaN à partir de leur longueur d’onde 

d’émission EL sont de 20,5% et 30%. Notons que le décalage de Stokes est de 7,5% pour l’InGaN 

d’orientation semi-polaire et de 10% pour l’InGaN d’orientation [0001], ce qui est supérieur au décalage 

de Stokes observé dans l’échantillon N2739-A16. Il n’y a pas d’effet de localisation plus marqué sur 

l’InGaN d’orientation semi-polaire dans cet exemple. La différence de localisation selon l’orientation 

de croissance reste donc à confirmer. 

 
Figure 3-18 : (a) Image STEM HAADF et (b) cartographie EDX associée des éléments Al, In et W de 
l’échantillon N3009-A13. (c) Spectre d’électroluminescence de l’échantillon N3021-A23. Les deux 
échantillons correspondent à des structures LEDs dont la croissance de l’InGaN a eu lieu sur facettes 
semi-polaires, menant à deux compositions distincte d’InGaN. 

Nous pouvons conclure à partir de ces échantillons qu’il y a recombinaison des porteurs au sein 

des deux InGaN et non uniquement dans l’InGaN à plus faible gap. Ceci est confirmé par les méthodes 

CL et EL impliquant différents mécanismes de diffusion des porteurs. L’existence d’une forte proportion 



Chapitre 3- Homoépitaxie sur fils GaN et préparation à l’épitaxie de l’InGaN 

78 

de plans semi-polaires au sommet des fils GaN est donc un problème pour la réalisation de LEDs 

monochromatiques. 

3.2.3. Epitaxie d’InGaN sur fils GaN de sommet plan-c 

Au cours de la thèse, nous avons exploré d’autres configurations que la croissance sur plans semi-

polaires abordée précédemment. Nous avons vu dans la partie 3.1.1 que la morphologie du GaN lors de 

la reprise de croissance MBE pouvait basculer d’une morphologie pyramidale à une morphologie élargie 

à sommet plat en augmentant le flux de gallium et/ou en diminuant la température de croissance. Or 

dans la littérature, la croissance plan c n’a jusqu’à présent pas été étudiée sur les nanofils de polarité 

gallium. Il est également possible d’obtenir un sommet plat sans élargissement lorsque la section GaN 

MBE est trop mince pour donner lieu à un élargissement ou lorsque qu’elle est crûe dans une fine plage 

de croissance intermédiaire entre les conditions menant aux structures pyramidales et à élargissement. 

3.2.3.1. Croissance d’InGaN sur plan c 

L’épitaxie d’InGaN sur GaN plan c permet de former des structures axiales semblables à celles 

reportées dans la littérature en polarité azote. Nous verrons également dans cette partie qu’il est 

important de distinguer les cas de croissance d’InGaN sur plan c avec et sans élargissement de la section 

de GaN. L’échantillon N2852 est un exemple de structure LED dont la zone active est constituée d’un 

InGaN épais épitaxié sur le sommet d’un fil GaN ayant une faible proportion de plans semi-polaires 

devant le plan c. La superposition d’une image STEM-HAADF avec la cartographie EDX de l’In 

associée (Figure 3-19a) de cet échantillon confirme que la quantité d’InGaN épitaxié sur semi-polaire 

(pointé par une flèche rouge sur la Figure 3-19a) est très minoritaire devant celle épitaxiée sur le plan c. 

L’échantillon N3087 est un second exemple de structure LED semblable à l’échantillon N2852. 

L’électroluminescence de cet échantillon (Figure 3-19b) ne présente qu’un seul pic que nous pouvons 

associer à l’émission de l’InGaN épitaxié sur plan c. La présence d’alliage InGaN épitaxié sur plans 

semi-polaires n’a ici pas d’impact sur la luminescence car il est en quantité suffisamment minoritaire 

sur les bords des fils pour ne pas donner lieu à une quantité signifiante de recombinaisons radiative. 

Notons également que cet InGaN minoritaire est peu en contact avec le GaN de type p malgré la 

formation d’une fine coquille autour de la zone active, limitant l’injection de trous. 

 
Figure 3-19 : (a) Superposition d’une image STEM-HAADF et de la cartographie EDX de l’In associée 
réalisées sur une structure LED axiale avec préparation de la surface GaN avant l’épitaxie de l’InGaN 
épais (N2852). La teneur en In a été mesurée sur un profil EDX non montré ici. (b) Spectre 
d’électroluminescence d’un échantillon similaire à celui de la figure (a) (N3087). 
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Ainsi, contrairement aux LEDs dont la zone active est réalisée sur des fils facettés, les LEDs dont 

la zone active est épitaxiée sur plan c ne présentent qu’un pic de luminescence. Le contrôle de la 

morphologie du GaN permet ainsi de préparer la surface à l’épitaxie de l’InGaN pour la réalisation de 

LEDs monochromatiques. 

3.2.3.2. Effets de l’élargissement du GaN sur la luminescence de l’InGaN 

Les fils GaN droit n’ayant qu’une facette [0001] sans élargissement au sommet sont en réalité 

difficiles à obtenir car ils correspondent à un état intermédiaire entre la structure élargie de sommet 

[0001] et la structure pyramidale. Ils sont ainsi réalisables sur une fine plage de conditions 

expérimentales. La réalisation d’InGaN sur fils GaN élargis permet quant à elle de garantir une épitaxie 

d’orientation [0001] sans présence de plans semi-polaires. L’obtention de cette structure est de plus 

facilement vérifiable en MEB, contrairement à la structure droite pouvant être confondue avec la 

structure pyramidale après la croissance de l’InGaN si des analyses TEM ou STEM ne sont pas réalisées. 

Nous verrons cependant que l’épitaxie d’InGaN sur GaN élargi est une configuration particulière que 

nous distinguerons de son équivalent sur GaN droit. 

Sachant qu’il existe une forte contribution à la croissance des adatomes diffusant depuis les flancs 

des fils vers le sommet, l’impact de la section de GaN élargi sur la diffusion lors de la croissance de 

l’InGaN n’est pas négligeable. En effet, la section élargie de GaN ombrage une partie des flancs du fil, 

ce qui est d’autant plus accentué lorsque les fils sont rapprochés. Il devrait alors en résulter une 

contribution modérée de la diffusion des adatomes en comparaison avec une croissance d’InGaN sur 

GaN non élargi. De plus, chaque changement de plan cristallographique apparaissant en surface 

constitue une barrière de potentiel à la diffusion des atomes. Or nous avons pu constater que le flanc 

inférieur du GaN élargi n’est pas constitué d’un seul plan cristallographique, mais d’une succession de 

plans menant à un angle d’élargissement dépendant du flux de gallium (cf partie 3.1.4). La croissance 

d’InGaN sur fil GaN à sommet élargi se rapproche donc du cas de la croissance 2D car la surface 

d’épitaxie augmente et la contribution des flux diffusifs diminue. 

Nous avons en particulier pu constater que l’élargissement des fils provoquait un décalage vers le 

rouge de la luminescence. Les échantillons N3030-A00 et N3035-A00 sont des exemples d’échantillons 

dont l’InGaN a été épitaxié sur du GaN d’orientation [0001] présentant ou non une morphologie élargie 

(Figure 3-20b, e). La croissance de l’InGaN a quant à elle été réalisée selon les mêmes conditions 

expérimentales pour les deux échantillons, à savoir une température de croissance de 700°C et des 

rapports de flux Ga/N=0,35 et In/N=0,8. La période des fils est de 800 nm, soit un espacement 

suffisamment grand pour que les effets d’ombrage soient uniquement associés à la section GaN élargi. 

Les propriétés optiques de ces deux échantillons ont été caractérisées par cartographie CL à température 

ambiante. L’émission de ces deux échantillons est d’environ 606 nm pour l’InGaN épitaxié sur GaN 

droit et 630 nm pour l’InGaN épitaxié sur GaN élargi, soit des compositions estimées de 33,5%In et 

36%In. Il y a donc un décalage vers le rouge d’environ 25 nm lorsque l’InGaN est épitaxié sur GaN 

élargi (Figure 3-20c,d), soit une différence de teneur en In de 2,5%. Nous pouvons en conclure que le 

rapport de flux effectif In/Ga au sommet des fils augmente lorsqu’il y a élargissement du GaN. Sachant 

que la longueur de diffusion du Ga sur le plan m est supérieure à celle de l’In [21], le flux de Ga diffusant 

jusqu’au sommet des fils est supérieur à celui de l’In sur des nanofils de diamètre constant. Or, sur des 

nanofils possédant une section élargie de GaN, l’effet d’ombrage et la barrière de diffusion affecte de 
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manière équivalente les deux flux Ga et In (Figure 3-20a e, d). Il en résulte une augmentation du rapport 

In/Ga par comparaison avec la structure droite, d’où une augmentation de la teneur en In. 

Rappelons que la section de GaN élargie contient de multiple fautes d’empilement et insertions 

cubiques (Partie 3.1.2.3). Sachant que ces défauts structuraux sont des défauts radiatifs et planaires, i.e. 

ils ne se propagent pas dans l’axe de croissance, ils n’impactent pas la luminescence de l’InGaN. Il a en 

revanche été constaté sur des nanofils GaAs et InAs que les fautes d’empilement constituent une barrière 

de diffusion aux porteurs, ce qui ajoute une résistance série dans une structure LED [149]. 

 
Figure 3-20 : (a,d) Schémas explicatifs de la contribution des différents flux atomiques à la croissance 
de l’InGaN (a) sans section de GaN élargie et (d) avec une section de GaN élargie. (b,e) Images MEB 
et (c,f) spectres de CL à 300K réalisés sur les échantillon (b,c) N3035-A00 et (e,f) N3030-A00. Ces 
échantillons correspondent à des sections d’InGaN épais épitaxiés au sommet de fils GaN de 
morphologie droite (N3035-A00) et élargie (N3030-A00). 

3.2.3.3. Croissance d’InGaN sur fils GaN coalescés 

Lorsque la base de GaN est très élargie, selon l’espacement entre les fils, il peut y avoir 

coalescence totale ou partielle des fils. Dans le cas de la coalescence totale, on obtient une surface 2D 

relativement lisse. Cette coalescence est illustrée en Figure 3-21, représentant un échantillon de fils GaN 

élargis sur deux zones dont la période des fils est de 800 nm (N3013-A00) (Figure 3-21a) et 400 nm 

(N3013-A28) (Figure 3-21b). Sachant que les dislocations provenant du substrat de GaN épitaxié sur 

saphir sont en grande partie filtrées lors de la croissance sélective des fils MOCVD, cette couche de 

GaN générée par coalescence de fils pourrait être d’un fort intérêt pour la réalisation de dispositifs III-

N 2D. 
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Figure 3-21 : Images MEB de fils GaN élargis avec une période de (a) 800 nm (N3013-A00) et (b) 400 
nm (N3013-A28), menant ou non à la coalescence. 

Hélas nous avons rapidement constaté que la luminescence de l’InGaN crû sur des fils coalescés 

était largement inférieure à celle de l’InGaN sur fils non coalescés. Sachant qu’une infime inclinaison 

relative entre deux cristaux est source de défauts structuraux à leur coalescence, il est peu surprenant de 

générer des défauts à la coalescence des fils de GaN bien que ceux-ci soient orientés selon l’axe c et 

épitaxiés sur GaN monocristallin. L’imagerie AFM révèle la formation de marches atomiques en spirale 

sur le GaN coalescé (Figure 3-22b, c). Cette formation spirale est caractéristique d’un mécanisme de 

croissance par avancée de marche autour d’une dislocation vis ou mixte [150]–[152], supportant l’idée 

que la coalescence des fils entraine l’apparition de défauts structuraux. Ces spirales sont également 

visibles en MEB à faible tension (3 kV), ce qui nous a permis de constater sur une plus grande échelle 

que les positions des centres des spirales coïncidaient avec les zones de rencontre des fils, à savoir la 

rencontre entre deux pointes ou entre trois facettes des surfaces hexagonales (Figure 3-22a). 

 
Figure 3-22 : (a) Images SEM à 3kV réalisées sur des fils GaN dont l’élargissement de la section GaN 
MBE a conduit à la coalescence (N3168). Les pointillés orange marquent la position des fils MOCVD 
et les flèches rouges montrent le centre de spirales observées sur l’échantillon. (b) Image 3D réalisée 
par AFM et centrée sur une spirale formée sur la surface de fils coalescés (N3013-A27) et (c) profil de 
hauteur associé. 

La large surface 2D de GaN apparaissant à la coalescence des fils est ainsi hautement dégradée 

par ces dislocations constituant des centres de recombinaison non-radiatifs. La corrélation entre la 

luminescence et la coalescence des fils paraît d’autant plus évidente lorsqu’on s’intéresse à un 

échantillon partiellement coalescé tel que le N3030-A28 représenté en Figure 3-23. Cette figure 

représente quatre fils isolés et un fil partiellement coalescé au milieu d’un ensemble de fils coalescés, 

observés en MEB vue de dessus (Figure 3-23a) avec cartographies CL à température ambiante associées 

(Figure 3-23b). On s’aperçoit alors que l’InGaN crû sur les fils isolés présente un signal CL environ 10 

fois plus intense que l’InGaN crû sur la zone coalescée. Notons également que le fil entouré sur la Figure 
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3-23a et présentant une coalescence partielle n’est affecté qu’au voisinage de la coalescence. Les parties 

du fil suffisamment éloignées du point de coalescence restent quant à elles optiquement actives car elles 

sont situées à une distance supérieure à la longueur de diffusion des excitons. 

 
Figure 3-23 : (a) Image MEB en vue de dessus d’un échantillon d’InGaN sur fils de GaN partiellement 
coalescés (N3030-A28), (b) cartographie de l’intensité CL associée sur une gamme d’émission de 220 
nm à 770 nm et (c) spectres CL correspondant aux points A et B issus de la cartographie. 

Nous avons également pu observer que la coalescence des fils lors de la croissance de l’InGaN et 

non du GaN donnait un résultat similaire quant à la luminescence de l’InGaN. Par conséquent, pour la 

réalisation de LEDs InGaN, il faudra impérativement éviter toute coalescence des fils avant ou pendant 

la croissance de la zone active. 

3.3. Conclusion du chapitre 
 Homoépitaxie du GaN sur micro et nanofils 

L’étude de l’homoépitaxie sur fils GaN a mis en évidence deux mécanismes distincts d’élongation 

des fils dépendant du rapport de flux effectifs nGa/nN. Ce rapport nGa/nN dépend quant à lui des flux 

nominaux ФGa et ФN, de la température et de la géométrie des fils. En effet, alors que les grandes 

longueurs de diffusion mènent à des surfaces lisses et concaves du fait de la présence d’une barrière de 

diffusion limitant la diffusion vers les flancs des nanofils, les courtes longueurs de diffusion sont 

associées à une rugosification de la surface menant à une morphologie sous contrôle thermodynamique. 

Dans les deux mécanismes rencontrés, il a été montré que la nucléation du GaN a préférentiellement 

lieu en bord de fils. 

 Epitaxie de l’InGaN sur des fils GaN de différentes morphologies 

Nous avons pu voir dans ce chapitre que la reprise de croissance GaN MBE sur les fils MOCVD 

est un point clef dans la réalisation d’hétérostructures InGaN/GaN. En effet, le contrôle de la 

morphologie du GaN permet de préparer la surface à l’épitaxie de l’InGaN par sélection des plans 

cristallins présents en surface des fils. L’épitaxie d’InGaN sur des fils GaN de sommet pyramidal mène 

à la formation de deux alliages InGaN distincts dont la composition est affectée par l’orientation de 

croissance. L’InGaN épitaxié sur des fils GaN de sommet d’orientation [0001] donne en revanche une 

unique composition d’InGaN. De plus, nous avons vu que la réalisation d’une section élargie de GaN 

en sommet de fil affecte l’épitaxie de l’InGaN en supprimant la contribution des flux diffusif, induisant 
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une augmentation du rapport de flux effectif In/Ga. Rappelons également que la coalescence des fils 

GaN introduit une forte densité de défauts étendus réduisant l’intensité d’émission CL. 

Avec pour objectif de réaliser une LED à émission monochromatique, nous recommandons ainsi 

de réaliser une reprise de croissance GaN en conditions riche-métal, afin d’obtenir une surface 

d’orientation [0001] et d’obtenir une unique orientation d’épitaxie de l’InGaN. Un élargissement de la 

section GaN peut être envisagé, à condition que celui-ci ne mène pas à la coalescence des fils. 

 Perspectives 

Nous avons pu constater que l’utilisation d’In comme surfactant permettait de réduire la création 

de défauts ponctuels (Partie 3.1.3). Un résultat similaire a été obtenu sur des structures LEDs planaires 

réalisées par MOCVD. Les études montrent une diminution de défauts ponctuels dans les puits 

quantiques lorsque leur croissance est précédée par la réalisation d’une sous-couche d’InGaN à faible 

taux d’In [153]. Cette diminution de défauts ponctuels est associée à la création de complexes entre les 

atomes d’In et les lacunes N, empêchant la diffusion des défauts ponctuels dans les puits quantiques. 

Dans notre cas, l’In joue le rôle de surfactant sans incorporation dans le réseau cristallin. Malgré la 

similitude entre les deux résultats, il est peu probable que le mécanisme permettant de diminuer le taux 

de défauts ponctuels soit le même. L’étude des mécanismes permettant limiter l’incorporation de défauts 

ponctuels par utilisation de surfactant serait ainsi intéressante afin de compléter ces résultats. 

Nous avons également pu constater au cours de ma thèse que la forme de la pyramide de GaN 

varie avec le diamètre des fils, donnant une variation de rapport de surfaces semi-polaire/[0001] et donc 

une variation du rapport des intensités d’émission des deux InGaN épitaxié sur ces surfaces. De plus, la 

variation des conditions de croissance modifie les longueurs de diffusion et affecte la proportion 

d’InGaN d’orientation semi-polaire et d’InGaN d’orientation [0001]. Il existe donc différentes 

conditions de croissance permettant de jouer sur les rapports d’intensité des deux InGaN mais cela n’a 

pas été approfondi ici. Notons cependant que la suppression complète d’un des deux InGaN n’a pas été 

observée. Nous pouvons également envisager de développer une structure empêchant l’injection de 

courant dans un des deux InGaN. Ainsi, malgré la formation de deux InGaN distincts lorsque l’épitaxie 

a lieu sur des fils GaN de sommet pyramidal, la réalisation de LEDs monochromatiques reste une 

possibilité à explorer. 
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Chapitre 4 

 Croissance d’hétérostructures axiales à base 

d’InGaN épais 
L’objectif de ce chapitre est de détailler différents phénomènes intervenant dans la croissance 

des InGaN épais épitaxiés au sommet de nano et micro-fils GaN. Nous avons vu dans le chapitre 3 que 

l’orientation cristalline et la morphologie du fils GaN font partis des facteurs influençant l’épitaxie de 

l’InGaN, en particulier l’efficacité d’incorporation d’In. Dans ce chapitre, nous complèterons l’étude 

en nous focalisant premièrement sur la relaxation de contraintes et la création de défauts structuraux 

impactant l’émission de l’InGaN ainsi que l’efficacité d’incorporation de l’In. La seconde partie de ce 

chapitre est quant à elle dédiée à l’obtention de l’émission RGB (Red Green Blue) après une unique 

étape d’épitaxie d’InGaN par variation des dimensions des fils. Nous verrons que le rapport de flux 

effectifs In/Ga au sommet des fils dépend du diamètre et de l’espacement entre fils, permettant de 

générer différentes compositions d’InGaN par variation de la géométrie des fils. 

 

 

4.1. Relaxation et défauts structuraux d’InGaN épais ...................................................... 85 

4.1.1. Influence de la contrainte sur l’incorporation d’In ................................................ 85 

4.1.1.1. Gradient de composition spontané .................................................................. 85 

4.1.1.2. Elargissement de la section InGaN ................................................................. 87 

4.1.1.3. Effets d’une température de croissance graduelle ........................................... 90 

4.1.2. Observation des défauts non-radiatifs par cathodoluminescence .......................... 94 

4.2. Effet de la dimension des fils sur la teneur en In ....................................................... 95 

4.2.1. Etat de l’art ............................................................................................................ 95 

4.2.2. Calcul des flux effectifs contribuant à la croissance ............................................. 98 

4.2.2.1. Croissance riche-N : (nGa+nIn)<nN ................................................................... 99 

4.2.2.2. Croissance riche-métal : (nGa+nIn)>nN ............................................................. 99 

4.2.2.3. Stœchiométrie ............................................................................................... 100 

4.2.2.4. Applications numériques ............................................................................... 101 

4.2.3. Observations expérimentales et discussions ........................................................ 105 

4.2.3.1. Effets du diamètre et de la température de croissance .................................. 105 

4.2.3.2. Effet d’ombrage ............................................................................................ 107 

4.2.3.3. Effet de l’élargissement du GaN ................................................................... 109 

4.2.3.4. LEDs et électroluminescence ........................................................................ 109 

4.2.3.5. Conclusion..................................................................................................... 110 

4.3. Conclusion du chapitre ............................................................................................ 111 

 

  



Chapitre 4- Croissance d’hétérostructures axiales à base d’InGaN épais 

85 

4.1. Relaxation et défauts structuraux d’InGaN épais 

Dans la perspective de réaliser une LED émettant à 620 nm (i.e. environ 2eV) la composition de 

l’InGaN doit avoisiner 35% en In. Le paramètre de maille moyen d’un tel InGaN est d’environ 3,315 Å, 

soit un désaccord de maille de 4% avec le GaN. Nous avons vu dans le chapitre 2 qu’un désaccord de 

maille au niveau d’une hétérojonction génère une contrainte d’épitaxie pouvant être relaxée 

élastiquement ou plastiquement. Sachant que dans le cas de la relaxation plastique, la création de défauts 

structuraux génère des centres de recombinaison non-radiatifs diminuant l’IQE, le mécanisme de 

relaxation de l’InGaN dans une hétérostructure InGaN/GaN est une problématique cruciale. De plus, les 

fils étudiés lors de ma thèse ont des diamètres situés entre 120 nm et 510 nm, alors que les diamètres 

des nanofils auto-nucléés sont de l’ordre de 50-100 nm. Ceci limite la relaxation latérale par 

comparaison avec les hétérostructures axiales auto-nucléées présentées dans la littérature.   

4.1.1. Influence de la contrainte sur l’incorporation d’In 

4.1.1.1. Gradient de composition spontané 

Il a été observé que la composition d’un alliage InGaN au niveau d’une hétérojonction pouvait 

être limitée par l’existence de contraintes d’épitaxie. En particulier, G. Tourbot et al [124] a mis en 

évidence la formation d’un gradient de composition en indium lors de la croissance de nanofils 

InGaN/GaN. Pour des faibles teneurs en In, la composition de l’InGaN évolue progressivement, 

permettant une relaxation élastique sans création de défauts structuraux. En revanche, pour des teneurs 

en indium plus importantes, à savoir 60% d’In pour cette étude, la composition de l’InGaN évolue de 

façon abrupte et est accompagnée par la formation de dislocations de désaccord de maille. En dépit de 

la faculté des nanofils à faciliter la relaxation latérale, une relaxation plastique a ainsi été obtenue dans 

cette hétérostructure In60Ga40N/GaN. 

Au cours de ce travail de thèse, nous avons été amenés à réaliser différentes morphologies de 

sections d’InGaN épais2. Des profils EDX ont été réalisés sur trois échantillons ayant des sections InGaN 

de différentes morphologies, se caractérisant par une diminution du diamètre en cours de croissance 

(Figure 4-1a) (N2711), un diamètre constant (Figure 4-1b) (N2739-A03) et une augmentation du 

diamètre en cours de croissance (Figure 4-1c) (N2737-A01). Ces trois échantillons ont été réalisés 

suivant les mêmes conditions expérimentales, à savoir une température de croissance de 700°C et des 

rapports de flux nominaux Ga/N=0,35 et In/N=0,5. La variation de la morphologie pyramidale à la 

morphologie élargie est quant à elle due à une variation des rapports de flux effectifs au sommet de ces 

fils GaN. 

Les résultats EDX indiquent que le gradient de composition de ces sections InGaN diffère selon 

leur morphologie. Les sections d’InGaN de morphologie pyramidale (N2711) (Figure 4-1a) et de 

morphologie élargie (N2737-A01) (Figure 4-1c) présentent une évolution linéaire de la teneur en In avec 

une pente d’environ 44%In/100nm et 32%In/100nm respectivement. La contrainte d’épitaxie est ainsi 

relaxée progressivement dans un volume défini par le diamètre des fils et le gradient de composition. 

L’absence de saturation d’In au sommet des sections indique que l’augmentation du temps de croissance, 

 
2 Par opposition au cas des super-réseaux InGaN/GaN que nous aborderons dans le chapitre 5. 
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et donc de l’épaisseur de l’InGaN, aurait permis d’augmenter la composition finale de l’In jusqu’à 

atteindre une saturation définie par la température et les flux effectifs. La section d’InGaN de 

morphologie droite (N2739-A03) (Figure 4-1b) présente quant à elle une évolution rapide de la teneur 

en In avant d’atteindre une saturation en composition à 20%In. 

 
Figure 4-1 : Images STEM-HAADF d’hétérostructures InGaN/GaN de différentes morphologies et 
profils EDX associés réalisés sur des échantillons présentant différentes morphologies d’InGaN : (a) 
N2711, (b) N2739-A03 et (c) N2737-A01. La légère dissymétrie des échantillons est due à une absence 
de rotation lors de la croissance. 

Nos résultats, ainsi que ceux de la littérature [124], [154], indiquent une corrélation entre la 

stabilisation du diamètre de l’InGaN et celle de sa composition (les échantillons N2739-A03 en Figure 

4-1b et N2791 en Figure 4-6 en sont des exemples). Nous avons ainsi pu observer qu’une structure droite 

est une structure pour laquelle la composition de l’InGaN n’évolue plus. Par conséquent, si la structure 

est droite dès les premiers instants de l’épitaxie de l’InGaN, ceci implique une évolution brutale de la 

composition à l’interface InGaN/GaN. Cette évolution abrupte observée dans l’échantillon N2739-A03 

suggère ainsi une relaxation plastique par la formation de dislocations, comme observé dans l’étude de 

G. Tourbot et al pour un InGaN de teneur en In de 60%. 

Cependant, afin de confirmer le lien entre la morphologie de l’InGaN, l’évolution abrupte du 

gradient d’In et la création de dislocations de désaccord de maille, une analyse TEM haute résolution 

serait requise. Ces échantillons ne sont optiquement pas comparables du fait de la variation de volume, 
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de la localisation des porteurs loin de l’interface InGaN/GaN dans le cas du gradient progressif (N2711 

et N2737-A01) ainsi que de l’absence de reprise de croissance GaN par MBE sur l’échantillon N2737-

A01 (cf partie 3.2.1). Nous verrons par ailleurs dans la partie 4.1.1.2 que le cas particulier de 

l’élargissement de l’InGaN est favorable à la relaxation, ce qui est en accord avec l’absence d’évolution 

brutale de la composition sur l’échantillon N2737-A01. 

Nous pouvons également remarquer que malgré des conditions de croissance identique, la teneur 

en In est plus élevée au sein de l’échantillon N2711. Ceci est attribué à l’épitaxie d’InGaN sur un fil 

GaN dont le sommet est élargi, induisant une augmentation du rapport de flux effectifs In/Ga 

(mécanisme détaillé dans la partie 4.2.3.3). 

4.1.1.2. Elargissement de la section InGaN 

La formation d’une section InGaN présentant une augmentation de diamètre abrupte au sein d’une 

hétérostructure axiale InGaN/GaN a pour la première fois été réalisée par Kouno et al, sous forme de 

nano-parasol sur nanofils GaN de polarité N [155]. Il a été observé que la température de croissance 

ainsi que la présence de dislocations influencent la formation de ces nano-parasols d’InGaN. L’origine 

du phénomène d’élargissement a ensuite été étudiée sur des structures similaires par Zhang et al [129]. 

L’élargissement de l’InGaN a été obtenu par augmentation du flux nominal d’In, conduisant à une 

accumulation d’In au sommet des fils. Cette accumulation a pour double conséquence d’augmenter la 

vitesse de croissance latérale et d’augmenter la diffusion des espèces au sommet du fil par effet 

surfactant, comme nous l’avons vu dans le chapitre 3. En particulier, l’augmentation de la diffusion des 

adatomes N favorise la recombinaison N-N et la perte d’azote actif conduisant à une diminution de la 

vitesse de croissance axiale et menant à une géométrie d’InGaN sous forme de nano-parasol. De plus, 

une autre étude a mis en évidence une amélioration de la relaxation élastique lorsque l’InGaN croît sous 

forme de nano-parasol [129]. Dans cette étude, deux échantillons de nanofils InGaN/GaN de polarité N, 

réalisés avec un rapport Ga/In et une température de croissance identiques mais avec variation du rapport 

métal/N, ont donné deux compositions et morphologies de la section InGaN différentes (avec et sans 

élargissement). En effet, les résultats PL et EDX présentés dans cet article montrent une augmentation 

drastique de l’efficacité d’incorporation d’In associée à une amélioration de la relaxation au sein de 

l’InGaN de morphologie élargie. 

Jusqu’à présent, l’élargissement de l’InGaN n’avait à notre connaissance pas été observé sur des 

fils de polarité métal. Il a par ailleurs été constaté que sur des ensembles de nanofils auto-nucléés 

présentant une polarité N ou une polarité mixte cœur-coquille, seuls les fils de polarité N mènent à une 

structure élargie de l’InGaN [9]. Or, nous avons pu observer de nombreuses similitudes sur les nanofils 

de polarité métal que nous étudions dans ce travail de thèse vis-à-vis du mécanisme d’élargissement de 

l’InGaN. En particulier, nous nous proposons de détailler un échantillon (N2737-A01) présentant une 

inhomogénéité fil à fil de morphologie d’InGaN. Cet échantillon présente en effet deux morphologies 

de fils InGaN : avec un élargissement progressif, et non abrupt comme il a pu être observé en polarité 

N, ou sans élargissement. L’origine de la disparité de morphologie est associée à l’absence de reprise de 

croissance GaN MBE pour cet échantillon, i.e. l’InGaN est directement crû sur les fils GaN MOCVD 

présentant eux-mêmes une dispersion de morphologie en sommet de fil. Ceci sera observé sur les images 

STEM-HAADF décrites ci-après. Rappelons que l’insertion d’une section GaN MBE avant l’épitaxie 

de l’InGaN permet d’uniformiser la morphologie fil à fil (cf Partie 3.2.1). 
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Figure 4-2 : (a) Image MEB en vue de dessus de l’échantillon N2737-A01, (b-c) cartographies des 
intensités CL à 10K (b) entre 520 et 570 nm et (c) entre 440 et 500 nm. (d-e) Spectres CL extraits des 
cartographies sur les nanofils (d) NW1 et (e) NW2. 

La cartographie de cet échantillon par cathodoluminescence à température cryogénique (10K) 

(Figure 4-2) met en évidence une différence d’énergie d’émission entre les fils présentant un InGaN 

élargi et ceux présentant un InGaN non élargi. Ces deux types de fils sont facilement identifiables sur 

l’image MEB en Figure 4-2a, sur laquelle deux fils caractéristiques sont sélectionnés : NW1 est un fil 

dont l’InGaN est élargi et NW2 est un fil dont l’InGaN est non élargi. Les Figure 4-2b et Figure 4-2c 

représentent des cartographies d’intensité CL à 10K associées à cette même image MEB, réalisées pour 

des gammes de longueurs d’onde de 520-570 nm et 440-500 nm respectivement. Il apparaît une claire 

corrélation entre la morphologie des nanofils et leur gamme d’émission. En effet, les InGaN élargis 

présentent une luminescence autour de 540 nm tandis que les InGaN non élargis présentent une 

luminescence autour de 470 nm, donnant une différence de gamme d’émission entre les deux 

morphologies d’environ 70 nm. 

Notons que sur la cartographie réalisée entre 440 et 500 nm (Figure 4-2c), nous pouvons 

également observer un signal issu du centre des fils élargis. Les spectres réalisés en différents points du 

fil NW1 (Figure 4-2d) nous permettent de distinguer avec plus de précision deux pics distincts de 

luminescence. Il apparaît une contribution plus importante du pic à faible longueur d’onde pour le 

spectre réalisé au centre du fil (point 1b). Dans le cas du fil NW2, les spectres réalisés en différents 

points ne possèdent quant à eux qu’un pic de luminescence sans variations majeures d’un spectre à 

l’autre. Nous supposons que sur les InGaN élargis, le pic de luminescence à plus faible longueur d’onde 

provient des premières couches d’InGaN contraintes ayant nucléé au sommet des fils GaN. Lors de cette 
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première étape d’épitaxie, l’accumulation de métal n’est pas suffisante pour permettre l’élargissement 

de la structure, associée à la relaxation de contraintes ainsi qu’à l’augmentation de la teneur en In. Le 

premier îlot d’InGaN possède ainsi une teneur en In plus faible que celle du nano-parasol d’InGaN. 

Nous retrouvons donc ici un effet direct entre l’efficacité d’incorporation d’In et la capacité de la 

structure à se relaxer. Nous pouvons également remarquer qu’il existe une importante inhomogénéité de 

l’intensité de luminescence de fil à fil, ce que nous détaillerons dans la Partie 4.1.2 sur un autre exemple. 

 
Figure 4-3 : (a) Image STEM-HAADF d’un fil InGaN/GaN dont la section InGaN est élargie sur 
l’échantillon N2737-A01 et (b) cartographie EDX associée de l’élément In permettant de visualiser la 
section InGaN. (c) Image TEM montrant la présence de fautes d’empilements (SFs) dans la section 
InGaN. Les flèches en pointillés sur l’image STEM-HAADF marquent la diminution de diamètre du fil 
GaN en-dessous de la section élargie d’InGaN. 

Les images STEM-HAADF et les profils EDX réalisés sur le même échantillon (N2937-A01) 

permettent de confirmer que l’augmentation de la teneur en In est bien associée au mécanisme 

d’élargissement de l’InGaN. Il a dans un premier temps été observé que le sommet du fil GaN MOCVD 

présente une diminution de diamètre sous chaque section élargie d’InGaN (indiqué par des flèches en 

pointillés sur les Figure 4-3a et Figure 4-4a). En revanche, ce n’est pas le cas pour les sections d’InGaN 

non élargies (Figure 4-4b). L’étude de Zhang et al a montré que l’élargissement apparaît lorsqu’il y a 

augmentation du rapport de flux métal/N. Sachant que le rapport de flux effectifs métal/N au sommet 

des fils augmente lorsque le diamètre du fil diminue (cf. parties 3.1.2 et 4.2.2), ceci justifie l’apparition 

des deux structures, avec et sans élargissement, selon le diamètre du fil. Cependant, dans cette étude, 

nous n’observons pas de variations du diamètre initial des fils GaN sur l’échantillons N2737-A01. Nous 

observons uniquement une diminution de diamètre au sommet du fil GaN MOCVD, en amont de la 

croissance de l’InGaN élargi. Ceci suggère qu’il y a une augmentation locale du rapport de flux effectifs 

métal/N au sommet de ces fils. La dispersion de morphologie de l’InGaN sur cet échantillon est ainsi 

due à celle des fils GaN MOCVD et nous permet de comparer deux morphologies d’InGaN réalisées 

dans des conditions expérimentales rigoureusement identiques. 

L’épaisseur de la section d’InGaN élargie est d’environ 70 nm et celle de la structure non élargie 

est d’environ 85 nm, ce qui est en accord avec l’étude de Zhang et al, spécifiant qu’il y a réduction de 

la vitesse de croissance axiale par perte d’azote actif lors de la croissance d’un InGaN élargi. De plus, 

l’image TEM (Figure 4-3c) montre que la section d’InGaN élargi contient des fautes d’empilements, 

comme il a pu être observé dans les nano-parasols InGaN en polarité N [129] et également dans les 

sections élargies de GaN [140]. Ces fautes d’empilement sont associées à une nucléation sur plan m 

[156], [157] menant à l’augmentation de la croissance latérale. Les profils EDX (Figure 4-4a et Figure 

4-4b) mettent en évidence l’existence d’une variation linaire de la teneur en In dans les deux structures, 

comme il a pu être décrit dans la Partie 4.1.1.1 sur différentes morphologies d’InGaN. Nous pouvons 

constater que cette variation linaire de composition possède une pente différente selon l’échantillon : 
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32%In/100nm dans la structure InGaN élargie et 20,9%In/100nm dans celle non élargie. Notons 

également que l’InGaN non élargi atteint un niveau de saturation en composition à 13,4%In, tandis que 

la structure élargie atteint une composition en In de 19% sans montrer de claire saturation. Ceci signifie 

que même par augmentation de l’épaisseur de l’InGaN, les deux structures ne peuvent pas atteindre un 

même niveau de saturation en In. Nous pouvons ainsi conclure que le mécanisme lié à l’élargissement 

de l’InGaN augmente l’efficacité d’incorporation de l’In ainsi que le niveau de saturation en In par 

rapport à une structure non élargie dans laquelle l’incorporation d’In est limitée par la contrainte. 

 
Figure 4-4 : Profils EDX des éléments Ga, In, W et C et images STEM-HAADF de fil InGaN/GaN de 
l’échantillon N2737-A01 pour lesquels la section InGaN a une morphologie (a) avec élargissement et 
(b) sans élargissement. Les flèches noires représentées sur les images STEM-HAADF correspondent à 
l’emplacement et la direction de réalisation des profils EDX. Les flèches en pointillés marquent la 
diminution de diamètre du fil GaN en-dessous de la section élargie d’InGaN. La présence de W sur le 
profil (a) entre 70 nm et 100 nm est dû à la préparation de la coupe FIB. 

4.1.1.3. Effets d’une température de croissance graduelle 

Rappelons que selon la composition moyenne d’un alliage InGaN, il existe une température de 

stabilité au-delà de laquelle l’alliage se décompose (voir Partie 2.3.4 et [9]). Sachant que maximiser la 

température de croissance permet de minimiser la formation de défauts structuraux, la température de 

stabilité d’un alliage InGaN correspond à sa température optimale de croissance. Or nous venons 

également de voir que la composition d’un InGaN évolue graduellement sur une épaisseur de plusieurs 

dizaines de nanomètres jusqu’à se stabiliser à une composition de saturation (partie 4.1.1.1). Ceci 

implique que lors d’une croissance d’InGaN à température constante, la section à composition graduelle 

n’est pas réalisée à sa température de stabilité. L’idée développée dans cette partie s’appuie sur le 

contrôle du gradient de composition de l’InGaN par évolution graduelle de la température de croissance 

afin de réaliser un InGaN à sa température de stabilité à chaque instant de la croissance. Ainsi, le gradient 
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en composition n’est plus uniquement imposé par la relaxation mécanique mais également par la stabilité 

thermodynamique de l’alliage à une température donnée. 

Deux échantillons ont été réalisés avec et sans rampe en température de croissance. La section 

InGaN de l’échantillon N2846 est réalisée avec une rampe en température de 750°C à 650°C durant 30 

min (Figure 4-5a2), tandis que la section InGaN de l’échantillon N2846 est réalisée à température 

constante de 650°C durant 30 min (Figure 4-5a1). Les rapports de flux sont Ga/N=0,35 et In/N=0,8 pour 

les deux échantillons. La croissance de l’InGaN est suivie par celle d’une couche passivante de GaN et 

d’un recuit à 800°C. Notons premièrement que les images MEB (Figure 4-5b1 et Figure 4-5b2) indiquent 

une variation de morphologie entre les deux échantillons : l’échantillon N2847 réalisé sans rampe en 

température présente une morphologie pyramidale tronquée tandis que l’échantillon N2846 possède une 

structure élargie. Nous attribuons ceci à une augmentation de la diffusion des adatomes lors de la 

croissance aux plus hautes températures sur l’échantillon N2846. 

Des mesures PL en température ont été réalisées sur ces échantillons, avec un laser de 405 nm et 

une puissance de 200mW. Les spectres sont représentés en échelle semi-logarithmique en Figure 4-5c1 

et Figure 4-5c2. L’émission de l’échantillon crû à température constante (N2847) évolue de 555,5 nm à 

565,8 nm entre 10K et 290 K (Figure 4-5d1). L’émission de l’échantillon crû avec une rampe en 

température (N2846) évolue quant à elle de 583,1 nm à 595,8 nm entre 10K et 180 K, puis diminue 

jusqu’à 580,8 nm entre 180K et 290K (Figure 4-5d2). Le décalage de l’émission vers le rouge lorsque 

la température augmente est associé à la délocalisation des porteurs [49]. Celui-ci est plus marqué pour 

l’échantillon N2846, ce qui est cohérent avec un décalage de Stokes plus important dans le cas d’un 

InGaN à plus forte teneur en In. Le décalage de l’émission vers le bleu au-delà de 180K est associé à 

l’augmentation relative d’un second pic de plus basse énergie entraînant une déformation de l’émission 

PL. 

D’autre part, l’intensité de l’échantillon N2846 est plus importante sur toute la plage de 

température mesurée. Les deux échantillons présentent cependant une importante chute d’intensité 

autour de 50 K (soit 1000/T = 20 mK-1 sur les Figure 4-5e1 et Figure 4-5e2), associée à l’activation 

thermique de centres de recombinaison non-radiatifs. Ainsi, nous pouvons constater que l’utilisation 

d’une rampe en température mène à une augmentation de l’intensité d’émission PL ainsi qu’à un 

décalage de l’émission vers le rouge. Ceci suggère que ces conditions de croissance sont bénéfiques 

pour la relaxation de l’InGaN, permettant une meilleure efficacité d’incorporation d’In et une diminution 

des défauts structuraux. Une analyse PL résolue en temps serait cependant nécessaire pour affirmer 

l’effet d’une rampe en température sur la diminution du taux de centre de recombinaison non-radiatifs. 
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Figure 4-5 : Comparaison de deux échantillons dont l’InGaN est crû (gauche) à température constante 
(N2847-A27) et (droite) avec une rampe en température décroissante (N2846-A27). (a) Diagrammes 
d’évolution de la température de croissance au cours de la croissance. (b) Images MEB en vue inclinée 
à 35° (zone A00), l’échelle correspond à 1µm. (c) Spectres PL réalisés entre 10 K et 300K en échelle 
semi-logarithmique. (d) Evolution de la longueur d’onde du pic principal d’émission en fonction de la 
température de mesure. (e) Evolution de l’aire du pic d’émission en fonction de 1000/T. 
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Afin d’observer l’évolution de la composition d’un InGaN crû avec une rampe en température, 

un échantillon (N2791-A03) a été analysé par TEM, STEM-HAADF et EDX (Figure 4-6). Sur cet 

échantillon, une rampe en température décroissant de 800°C à 650°C est appliquée durant 1h avec des 

rapports de flux de Ga/N=0,35 et In/N=0,8. Nous pouvons constater que le gradient de composition reste 

visible sur le profil et la cartographie EDX, cependant nous ne pouvons pas distinguer de différences 

par rapport à un gradient de composition spontané d’un InGaN crû à température constante. Notons que 

la section InGaN présentée ici est de morphologie élargie. Ceci est en accord avec l’augmentation du 

rapport métal/N par augmentation de la diffusion des adatomes métalliques lors de l’utilisation d’une 

rampe en température. Les Images TEM montrent la création de fautes d’empilements, dont une 

inclusion cubique présente à la base de la zone élargie. De plus, nous pouvons remarquer que le diamètre 

de la section InGaN ainsi que la composition se stabilisent en fin de croissance alors que la température 

est continument décroissante. Ceci signifie que la saturation en composition observée en EDX n’est pas 

donnée par la température mais par les rapports de flux effectifs. Cet échantillon permet ainsi d’illustrer 

que le contrôle parfait d’un gradient de composition par la température de croissance nécessite 

également d’optimiser les rapports de flux afin d’éviter une limitation de la composition par les flux. 

 
Figure 4-6 : (gauche) Image TEM, (centre) superposition d’une image STEM-HAADF et d’une 
cartographie EDX de l’In et (droite) profil EDX des éléments Ga, In et W de l’échantillon N2791-A03 
réalisé avec une rampe en température. La flèche blanche représente la position et la direction du profil 
EDX. 

Ainsi, nous pouvons conclure à partir de ces résultats que l’utilisation d’une rampe en température 

permet d’augmenter la diffusion des espèces, menant à une augmentation du rapport de flux effectifs 

métal/N. Le mode de croissance associé à l’élargissement de l’InGaN est alors favorisé. Or nous avons 

vu dans la Partie 4.1.1.2 que l’élargissement est favorable à la relaxation et à l’augmentation de 

l’incorporation d’In. Ceci justifie l’augmentation de la teneur en In lors de l’utilisation d’une rampe en 

température. Cependant, nous ne pouvons pas conclure si l’augmentation de l’intensité PL (Figure 4-5 

e1 et Figure 4-5e2) est due à une diminution de défauts non-radiatifs grâce au contrôle de l’incorporation 

d’In par la température ou grâce au mode de croissance de l’InGaN élargi. 

Par souci de simplification des recettes lors de l’exploration de nouvelles structures, en particulier 

les sections InGaN/GaN décrites dans le chapitre 5, nous avons cessé d’employer cette méthode par la 

suite. 
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4.1.2. Observation des défauts non-radiatifs par cathodoluminescence 

La croissance sélective et le contrôle de la reprise de croissance MBE permettent de générer des 

hétérostructures InGaN/GaN avec une excellente homogénéité de morphologie fil à fil (cf Partie 3.2.1). 

Cependant, malgré l’homogénéité de morphologie de ces fils, les études par cartographie CL montrent 

une inhomogénéité marquée de la luminescence de l’InGaN. Il existe en effet une variation de l’intensité 

et de l’énergie de luminescence entre les fils sans apparence sur la morphologie. Sachant que la 

passivation est identique sur chaque fil, la recombinaison de surface est exclue pour justifier une telle 

variation d’émission. Ceci suggère qu’il existe une répartition aléatoire de défauts non-radiatifs, pouvant 

être des défauts ponctuels ou étendus. Des mesures CL en puissance ont été réalisées par Gwénolé 

Jacopin à l’institut Néel sur l’échantillon N3030 (Figure 4-7). Le courant du faisceau d’électron varie 

de 0,048 nA à 1,46 nA soit une concentration de porteurs estimée de 1.1017 cm-3 et 3.1018 cm-3 

(estimation de la densité de porteurs d’après [158]. 

L’échantillon N3030 est constitué d’un InGaN épais épitaxié sur des fils GaN de sommet plat 

avec une température de croissance de 700°C et des rapports de flux Ga/N=0,35 et In/N=0,8. Les 

cartographies montrent d’une part une importante inhomogénéité de l’intensité de luminescence des fils, 

mais également une corrélation entre l’énergie et l’intensité d’émission. La comparaison à haute et basse 

excitation montre une tendance à la saturation des défauts non-radiatifs par augmentation de la densité 

de porteurs mais ne permet pas à ce stade d’identifier les types de défauts rencontrés ici. Ces résultats 

nécessiteraient donc d’être complétés par une recherche de défauts étendus tels les dislocations 

traversantes ou les dislocations de désaccord de maille par microscopie électronique en transmission. 

Deux fils représentatifs ont été selectionnés : un fil NW1 de faible émission et un fil NW2 

d’émission plus marquée. Les spectres en Figure 4-7d et Figure 4-7e correspondent à l’intensité 

d’émission CL intégrée sur les zones sélectionnée sur les cartographies. Nous remarquons que 

l’augmentation d’intensité par augmentation du courant du faisceau d’électron est plus importante sur 

le fil NW1 émettant à faible intensité que sur le fil NW2, indiquant un début de saturation des centres 

de recombinaison non-radiatifs présents dans le fil NW1. Nous avons cependant atteind le courant 

maximum permis par l’installation CL et nous n’avons pas pu observer une saturation complète de ces 

défauts. Nous constatons également que l’énergie d’émission diffère entre les deux fils. Le fil NW1 

émet à 2,02 eV à faible excitation et à 2,04 eV à haute excitation tandis que le fil NW2 émet à 1,97 eV 

et 1,98 eV à basse et haute excitation respectivement, soit une différence de 50 à 60 meV entre les deux 

fils, selon l’excitation. Il semblerait ainsi qu’il existe une corrélation entre la création de centres de 

recombinaison non-radiatifs et l’efficacité d’incorporation d’In. Cependant, ces défauts ne sont pas 

associés à une relaxation de contraintes car l’efficacité d’incorporation d’In diminue lorsque les fils 

contiennent ces défauts. Notons cependant qu’afin de certifier qu’il y a bien une différence de 

composition entre ces fils, justifiant un décalage de l’énergie d’émission, ces résultats nécessitent d’être 

complétés par des mesures EDX. 
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Figure 4-7 : (a) Image MEB en vue de dessus de l’échantillon N3030 et (b,c) cartographies CL réalisées 
avec un courant de faisceau d’électron (b) de 0,048 nA et (c) de 1,46 nA. (e,f) Spectres CL réalisés en 
intégrant le signal sur les zones sélectionnées sur les cartographies correspondant à deux fils de faible 
intensité (NW1) et de forte intensité (NW2). 

4.2. Effet de la dimension des fils sur la teneur en In 

4.2.1. Etat de l’art 

L’effet du diamètre des fils GaN sur la croissance de l’InGaN a été premièrement exploré par H. 

Sekiguchi et al [21]. Il a été montré que la réalisation de colonnes de GaN par croissance sélective avec 

un diamètre variant d’environ 137 à 270 nm permettait de réaliser en une étape d’épitaxie des InGaN de 

composition en In variant linéairement de 23% à 35%, soit une augmentation de la teneur en In de 12% 

par augmentation du diamètre d’environ 127 nm. Il a en particulier été calculé qu’à la température de 

croissance de l’InGaN, à savoir 650°C dans cette étude, la longueur de diffusion du Ga sur plan m est 

de 1,2 µm tandis que celle de l’In est de 120 nm (Figure 4-8a). Cet écart de longueur de diffusion se 

justifie par la forte désorption de l’In à cette température tandis que celle du Ga est très faible. La surface 

de collection du Ga sur les flancs des nanofils contribuant à la croissance est ainsi bien plus importante 

que celle de l’In. Un argument développé dans cette étude pour justifier cette tendance s’appuie sur la 

variation d’effet d’ombrage générée par une variation de diamètre à période de fils constante. Le flux 

diffusif de Ga étant plus affecté que le flux d’In par l’effet d’ombrage, et donc par le diamètre des fils, 

il en résulte une variation du rapport de flux effectifs Ga/In selon le diamètre des fils. Afin de confirmer 

l’influence de l’effet d’ombrage, il a été montré dans cette même étude qu’une variation de la période 
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des fils de 400 nm à 1 µm à diamètre constant entraînait une variation de 3,4% en In, tandis qu’au-delà 

de 1 µm, les fils pouvant être considérés comme isolés, la teneur en In reste constante (Figure 4-8b). 

Nous pouvons cependant noter qu’une variation du diamètre des fils semble avoir un impact plus 

important qu’une variation de l’espacement entre fils, suggérant que l’effet d’ombrage seul ne suffit pas 

à expliquer l’effet du diamètre sur la teneur en In des fils. De plus, les spectres PL présentés dans l’article 

possèdent deux pics distincts dont l’intensité relative varie avec le diamètre ce qui complexifie 

l’interprétation des résultats. 

 
Figure 4-8 : Composition en In de nano-colonnes d’InGaN/GaN en fonction (gauche) du diamètre et 
(droite) de la période des nano-colonnes [21]. 

Une seconde étude menée par Y-H Ra et al [22] sur des fils isolés a montré une évolution inverse 

de la teneur en In en fonction du diamètre, à savoir un important décalage de l’émission vers le bleu par 

augmentation du diamètre des fils. En effet, une variation de 640 à 465 nm de l’émission µPL a été 

obtenue sur fils uniques de diamètre allant de 150 nm à 2µm, malgré des conditions de croissance quasi 

2D pour les plus grands diamètres. L’étude étant menée sur fils isolés, l’effet d’ombrage est exclu dans 

cette étude pour justifier les résultats obtenus. Il est expliqué que la contribution des flux d’adatomes 

diffusifs diminue lorsque le diamètre augmente, comme nous l’avons détaillé dans la partie 3.1.2.1. 

Cependant, la longueur de diffusion du Ga étant plus importante que la hauteur des fils, il est supposé 

que le flux diffusif de Ga est peu affecté par le diamètre du fil. Le flux diffusif d’In est quant à lui 

sensible au diamètre des fils du fait de sa faible longueur de diffusion. Il en résulte une dépendance vis-

à-vis du diamètre du rapport des flux Ga/In diffusant jusqu’au sommet et ainsi une plus forte teneur en 

In dans les InGaN épitaxiés sur les fils à plus petit diamètre. Notons cependant que les images STEM-

HAADF présentées dans cet article montrent une évolution de la structure de la zone active avec le 

diamètre des fils (Figure 4-9a). En effet, les fils de plus petit diamètre présentent une structure puits 

quantiques d’orientation +c au sommet des fils ainsi qu’une seconde structure d’orientation semi-polaire 

sur les facettes adjacentes, semblant être un InGaN épais ou des puits quantiques avec faible variation 

de composition entre puits et barrières. En revanche les fils de plus gros diamètre ne présentent qu’une 

structure d’InGaN épais d’orientation semi-polaire. Or, l’efficacité d’incorporation d’In est sensible à 

l’orientation de croissance [13], [143]–[148] et pourrait expliquer la différence d’énergie d’émission 

entre les fils présentant une structure puits quantiques d’orientation +c et ceux présentant une structure 

InGaN épais d’orientation semi-polaire. De plus, en comparant les deux fils à plus gros diamètre sur les 
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images bC et bD de la Figure 4-9, il est facilement observable que les InGaN sur ces deux fils sont 

dissymétriques et que les profils EDX ne sont pas réalisés dans les mêmes conditions. Ainsi, ces images 

STEM et profils EDX associés ne permettent pas de conclure directement quant à l’effet du diamètre 

sur les rapports de flux effectifs Ga/In justifiant la différence d’émission. 

  
Figure 4-9 : (a) Images STEM-HAADF de boîtes quantiques InGaN/GaN épitaxiées sur nanofils de 
diamètres (A) ∼320 nm, (B) ∼420 nm, (C) ∼500 nm et (D) ∼595 nm. (b) Cartographies haute résolution 
STEM-EELS de la distribution d’In dans les zone actives A, B, C et D normalisées à l’épaisseur de 
l’échantillon. (c) Profils de la teneur relative en In réalisés à partir des analyses EELS [22]. 

Cependant, il est montré dans les informations supplémentaires de ce même article que la 

tendance inverse a été obtenue sur des fils non isolés, à savoir un décalage vers le rouge de l’émission 

en augmentant le diamètre des fils. La tendance est donc bien celle observée par H. Sekiguchi et al, sur 

des structures similaires, i. e. des puits quantiques InGaN/GaN sur fils GaN de polarité Ga et à sommet 

facettés. En revanche, à la différence de l’article de H. Sekiguchi et al, l’espacement entre fils est 

maintenu constant, ici à 72 nm et 56 nm, et non la distance entre les centres des fils voisins (i.e. la 

période du réseau). Dans ce cas, l’augmentation du diamètre des fils ne doit pas conduire à un 

changement sur l’effet d’ombrage. Pourtant un significatif décalage vers le rouge de l’émission par 

augmentation du diamètre est observé tandis qu’un faible décalage est obtenu entre les résultats avec 

espacement entre fils de 72 nm et de 54 nm, ce qui est cohérent avec une influence de l’effet d’ombrage 

observable mais légère. 

Ainsi, en se basant sur ces deux études, les hypothèses que nous pouvons avancer permettant de 

justifier l’influence du diamètre sur la variation de l’énergie d’émission s’appuient sur l’évolution de la 

structure de la zone active ou sur l’évolution du rapport de flux effectif In/Ga. Nous nous proposons 

dans la suite de ce chapitre d’éclaircir les mécanismes liés à ce phénomène. 
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Figure 4-10 : Longueur d’onde d’émission PL de boîtes quantiques InGaN/GaN sur des fils GaN de 
différents diamètres avec un espacement moyen constant de 56 nm (courbe bleue) et 72 nm (courbe 
rouge) [22]. 

4.2.2. Calcul des flux effectifs contribuant à la croissance 

Nous nous proposons dans cette partie d’évaluer la variation du rapport des adatomes métalliques 

incorporés NIn/NGa selon le diamètre des fils. Nous avions établi dans le chapitre 3 que dans une 

approximation cylindrique les flux effectifs des adatomes métalliques nm et ceux des adatomes d’azote 

nN s’écrivent de la façon suivante :  

nmCФm. �Ç�T! Â1 + 4¶{ tan�À{!) Ä 

n6CФ@.�6�T! 

avec Фm et ФN les flux nominaux, D le diamètre du fil, λm la longueur de diffusion des flux d’adatomes 

métalliques, θm l’angle d’incidence du flux métallique et km(T) et kN(T) des grandeurs tenant compte de 

la désorption thermique des adatomes. Les indices m et N réfèrent à l’espèce métallique considérée et à 

l’azote respectivement. 

Dans la mesure où l’efficacité d’incorporation du Ga et de l’In ne sont pas identiques, l’évaluation 

seule des rapports de flux effectifs In/Ga n’est pas suffisante pour interpréter la variation d’incorporation 

d’In selon le diamètre des fils (cf Partie 2.3.4). Lorsque la croissance est limitée par l’azote, il y a alors 

accumulation de métal et l’incorporation d’In dépend de la différence entre les flux effectifs de N et de 

Ga. Il faudra alors distinguer deux cas : les croissances riche-N, pour lesquelles (nGa+nIn)<nN, et les 

croissances riche-métal, pour lesquelles (nGa+nIn)>nN (Figure 4-11). 

 
Figure 4-11 : Schématisation des rapports des flux effectifs dans les conditions riche-N et riche-métal. 

Équation 3-1

Équation 3-2
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Par la suite, nous évaluerons le rapport de flux incorporés NIn/NGa en tenant compte des conditions 

de croissance riche-N et riche-métal. La composition x de l’alliage InxGa1-xN formé s’écrit de la façon 

suivante :  

7 = @UÈ@¿�1 + @UÈ@¿�
 

4.2.2.1. Croissance riche-N : (nGa+nIn)<nN 

Dans le cas de la croissance riche-N, les adatomes métalliques arrivant au sommet des fils peuvent 

contribuer à la croissance par chemisorption, se désorber ou encore diffuser vers les flancs des fils. Nous 

négligerons la rétrodiffusion depuis le sommet vers les flancs des fils, car la barrière de diffusion du 

plan c vers le plan m la rend défavorable devant la chemisorption. Les flux effectifs d’adatomes 

métalliques nm au sommet des fils, tenant compte de la désorption thermique, sont donc 

approximativement égaux aux flux d’adatomes métalliques incorporés Nm. Le rapport des flux 

d’adatomes métalliques incorporés y en fonction du diamètre D devient alors :  

É�)! = @UÈ@¿� C ?UÈ?¿� C ФIn

ФGa

�M?�T!�Á��T!cddeddf�4
× ) + 4λUÈtan(θUÈ)ÊËËËÌËËËÍ<

) + 4λ¿�tan(θ¿�)cdddedddfÅ
 

 

La dérivée de y selon D nous donne la relation suivante : 

dydD = �Ð �c − b!�) + =!² 

Sachant que les constantes a1, b et c sont positives et que le diamètre D est toujours positif, la 

dérivée Dy/dD est positive quand c>b, soit λGa.tan(θGa)> λIn.tan(θIn). Nous avons donc :  

dydD > 0 si λ¿�tan(θ¿�!
λUÈtan(θUÈ)

> 1  
Il existe ici une condition sur les paramètres pour connaître l’évolution de la composition de 

l’InGaN selon le diamètre. Nous verrons dans la Partie 4.2.2.4 comment ces paramètres jouent sur 

l’évolution obtenue. 

4.2.2.2. Croissance riche-métal : (nGa+nIn)>nN 

La croissance riche-métal est la plus couramment employée dans ce travail de thèse. Dans ce cas-

ci, l’approximation précédente spécifiant que NIn/NGa ≈ nIn/nGa n’est plus acceptable car il y a 

accumulation de métal au sommet des fils. Sachant que les adatomes de Ga s’incorporent 

préférentiellement, nous supposerons que le flux de Ga incorporé correspond au flux effectif de Ga mais 

que le flux d’In incorporé correspond à la différence entre le flux effectif d’azote et le flux effectif de 

Ga. Notons que si le flux effectif de Ga est supérieur au flux effectif d’azote, alors il y a formation de 

É�)! = �Ð ) + 9) + =  

Équation 4-1

Équation 4-2

Équation 4-3

Équation 4-4
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GaN et NIn vaut 0. Or, comme nous l’avons dans le chapitre 3, le flux effectif de Ga dépend du diamètre. 

Il existe donc un diamètre critique Dc tel que nGa=nN. Nous avons donc l’approximation suivante :  

⎩⎪⎨
⎪⎧    NUÈ

NGa
C n6 − nGa

nGa
, si ) > )Å   @UÈ@¿� C 0, si ) < )Å

 

Avec )Å = ФÁ��¿��T! × 4¶Á�~�?�ÀÁ�!
Ф@�6�T! − ФÁ��¿��T!  (cf Partie 3.1.2.1) 

Dans le cas où nN-nGa>0, le rapport des flux d’adatomes métalliques incorporés devient alors : 

É�) > )Å! = @UÈ@¿� C Ф6�@�T! − Ф¿��Á�� ! Ù1 + 4¶¿�~�?�À¿�!) Ú
Ф¿��Á�� ! Ù1 + 4¶¿�~�?�À¿�!) Ú  

É�) > )Å! C Ф6Ф¿� . �6� !�¿�� !cdddedddf�Û
× )) + 4¶¿� ~�?�À¿�!cdddedddfÅ

− 1 

 

La dérivée de y selon D (pour D>Dc) nous donne la relation suivante :  

dydD |/Ü/Ý = �%=�) + =!² > 0 

Comme a2 et c sont des grandeurs positives, la dérivée de y(D) est strictement positive et la 

fonction y(D) est strictement croissante. Nous pouvons en conclure que dans des conditions riche-métal, 

le rapport NIn/NGa augmente avec le diamètre D, sans conditions sur le rapport des longueurs de diffusion 

du Ga et de l’In. 

4.2.2.3. Stœchiométrie 

Le rapport nm/nN varie avec le diamètre des fils, comme nous l’avons vu dans le cas du GaN dans 

le chapitre 3. Ceci signifie que selon les conditions de croissance, il existe un diamètre D° tel que les 

flux effectifs d’azote et de métal sont à la stœchiométrie au sommet du fil. Il s’agit du point de rencontre 

entre les modèles précédemment établis en conditions riche-Ga et riche-N. Nous avons donc la condition 

suivante : 

Si ?¿��)°! + ?UÈ�)°! = ?6�)°!, alors @M?@Á� �)°!|ÇÞTèLJ àAÅáJ+6 = @M?@Á� �)°!|ÇÞTèLJ àAÅáJ+¿� 

On obtient alors : 

@UÈ@¿� �)°! = �% )°)° + = − 1 = �Ð )° + 9)° + = 

É�) > )Å! C �% //,Å − 1  

É�) < )Å! C 0  

Équation 4-5

Équation 4-6

Équation 4-7
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Pour D>D°, le rapport de flux effectifs nm/nN au sommet du fil est inférieur à 1 et les conditions 

sont riche-N. Réciproquement, pour D<D° les conditions sont riche-Ga. 

Afin de déterminer le type de modèle, les applications numériques devront donc tenir compte des 

diamètres critiques D° et Dc de la manière suivante : 

o Pour D°<D : nGa+nIn < nN, les conditions de croissance sont riche-N. 

o Pour Dc<D<D° : nGa+ nIn > nN, les conditions de croissance sont riche-métal. 

o Pour D<Dc : nGa > nN, les conditions de croissance sont riche-métal sans incorporation d’In (y=0). 

4.2.2.4. Applications numériques 

Afin d’évaluer les rapports NIn/NGa en conditions riche-N et riche-métal, nous avons inséré dans 

les précédentes équations les différents paramètres intervenant dans la croissance de l’InGaN. Les 

valeurs des angles θIn et θGa fluctuent entre 0° et 45° selon le bâti MBE, nous prendrons ici θIn=θGa=30° 

correspondant au bâti MBE utilisé lors de ma thèse. Concernant les paramètres physiques λGa, λIn, kGa et 

kIn, nous prenons comme référence les valeurs calculées par H. Sekiguchi et al [21]. Sachant que les 

températures de croissance de l’InGaN sont proches de celles utilisées dans cette étude, à savoir environ 

650°C, la constante de désorption kIn est prise égale à 1-Pdes, avec Pdes la probabilité de désorption des 

adatomes In mentionnée dans l’étude. Il est également supposé qu’à ces températures de croissance, la 

désorption des adatomes Ga est négligeable, nous prendrons donc kGa=1. La constante de désorption de 

l’azote kN est en revanche plus difficile à estimer. Nous avons choisi ici de négliger la désorption des 

adatomes N et de prendre kN=1. Rappelons cependant que la perte d’azote actif est observable lors de la 

croissance riche-métal de sections d’InGaN élargies, ce qui implique d’avoir kN<1 dans ces conditions 

[129]. Les grandeurs utilisées pour tracer l’évolution de NIn/NGa en fonction du diamètre des nanofils 

sont résumées dans le Tableau 4-1. Nous verrons par la suite comment la modification de ces paramètres 

impacte les résultats. 

θIn (°) θGa (°) λGa (nm) λIn  (nm) kGa kIn kN 

30 30 1200 120 1 0.085 1 

Tableau 4-1 : Paramètres physiques utilisés pour le calcul du rapport NIn/NGa [21]. 

Afin de prendre en compte la dépendance du rapport métal/N vis-à-vis du diamètre nous 

calculerons les diamètres critiques D° et Dc, permettant de déterminer le type de modèle, à savoir riche-

N, riche-métal ou croissance de GaN.  En pratique, lorsque les conditions de croissance sont proches de 

la stœchiométrie, il est difficile de savoir si la croissance se déroule dans des conditions légèrement 

riche-N ou légèrement riche-métal. 

 

 

)° = �19 + =�2 − �1 − 1 

�z�~ )° = ФM?�UÈ�T! × 4¶M?~�?�ÀM?! + ФÁ��¿��T! × 4¶Á�~�?�ÀÁ�!
Ф@�6�T! − ФM?�UÈ�T! − ФÁ��¿��T!  Équation 4-8



Chapitre 4- Croissance d’hétérostructures axiales à base d’InGaN épais 

102 

 Flux nominaux en conditions riche-N : (ФIn+ФGa)<ФN 

La première application numérique est réalisée suivant des conditions de croissance riche-N, avec 

(ФIn+ФGa)/ФN =0,35. Les paramètres physiques utilisés sont ceux détaillés dans le Tableau 4-1. La 

Figure 4-12 représente les évolutions obtenues du rapport de flux incorporés NIn/NGa et de la composition 

x en fonction du diamètre, pour des rapports de flux nominaux ФIn/ФGa de 0,1, 0,5, 1, 5 et 10. Nous 

avons ensuite calculé le diamètre critique D° tel que nGa+nIn=nN, afin de tracer les évolutions uniquement 

dans le domaine de validité du modèle riche-N, i.e. D>D°. Notons que contrairement au cas de la 

croissance riche-métal, le rapport (ФIn+ФGa)/ФN n’intervient pas sur le calcul de la teneur en In de 

l’InGaN dans le cas riche-N. En revanche le rapport (ФIn+ФGa)/ФN intervient dans le calcul de D° et 

joue donc sur la plage de validité du modèle. 

L’analyse numérique révèle que pour les conditions riche-N, le rapport NIn/NGa augmente d’autant 

plus avec le diamètre que le rapport des flux nominaux ФIn/ФGa est grand. Pour maximiser l’écart de 

composition entre les petits et les larges fils, il est donc recommandé de maximiser le rapport ФIn/ФGa. 

Cependant, sachant qu’en réalité le diamètre des fils sera compris entre 100 nm et 1 µm et que le 

diamètre critique D° diminue d’autant plus la plage d’analyse, cette variation de composition est limitée. 

Par exemple, avec un rapport de flux nominaux ФIn/ФGa=5, les teneurs en In au diamètre critique D° et 

à D=1000 nm sont x(D=D°=183 nm)=6,2% et x(D=1000 nm)=12,6%, soit une variation maximale de 

6,4% en In sur la plage de conditions riche-N. Notons que la teneur en In est faible, nous supposons 

qu’il y a une surestimation du flux de Ga ou une sous-estimation de celui d’In au travers des paramètres 

physiques λGa, λIn, kGa et kIn choisis. De plus, sachant que ces grandeurs sont sensibles à la température 

de croissance, ces paramètres peuvent en réalité varier d’une croissance à l’autre. 

 
Figure 4-12 : Evolution du rapport de flux incorporés NIn/NGa et de la composition x en fonction du 
diamètre des fils, pour des rapports de flux nominaux ФIn/ФGa de 0,1, 0,5, 1, 5 et 10. La courbe en 
pointillée bleue correspond à l’évolution NIn/NGa=f(D°), soit les conditions de stœchiométrie en fonction 
du diamètre pour Фm/ФN=0,35. La zone bleutée correspond à des conditions riche-métal, i.e. D<D°, soit 
des conditions extérieures au domaine de validité du modèle riche-N. 
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Figure 4-13 : (gauche) Influence du rapport de longueur de diffusion λIn/λGa et (droite) influence des 
constantes de désorption kIn et kGa sur la composition de l’InGaN selon le diamètre des fils, d’après le 
modèle théorique établit dans le cas de la croissance riche-N. Le rapport des flux métalliques nominaux 
ФIn/ФGa est pris égal à 5. 

Afin d’évaluer l’influence des paramètres λGa, λIn, kGa et kIn, nous avons calculé l’évolution du 

rapport NIn/NGa avec une variation de ces paramètres en prenant ФIn/ФGa=5 et Фm/ФN=0,35 (Figure 

4-13). Afin de simplifier l’analyse, focalisée sur une évolution qualitative, nous n’avons pas représenté 

les diamètres critiques. Nous pouvons constater que la composition x de l’InGaN augmente avec le 

diamètre uniquement si λGa> λIn. Or nos résultats expérimentaux (cf partie 4.2.3.1) et ceux de la 

littérature [21], [22] montrent bien une augmentation de la teneur en In en fonction du diamètre. Nous 

pouvons donc en déduire que la longueur de diffusion du Ga est supérieure à celle de l’In, ce qui est en 

accord avec l’analyse de Sekiguchi et al. [21]. D’autre part, l’augmentation de la constante de désorption 

de l’In kIn, i.e. la diminution de la probabilité de désorption de l’In, mène à une augmentation de la 

teneur en In ainsi qu’à une augmentation de l’écart de composition entre fils de petits et grands 

diamètres. A l’inverse, cette tendance est obtenue par diminution de la constante de désorption kGa, i.e. 

en augmentant la probabilité de désorption du Ga. 

 Flux nominaux en conditions riche-métal : (ФIn+ФGa)>ФN 

Pour les conditions riche-métal, nous tiendrons compte du diamètre critique Dc en-dessous duquel 

nGa>nN. Ceci signifie qu’il y a suffisamment de Ga pour épitaxier du GaN sans incorporation d’In, donc 

x=0. Au-dessus de ce diamètre, nGa<nN, il y a incorporation d’In et x>0. Les évolutions obtenues du 

rapport de flux incorporés NIn/NGa et de la composition x en fonction du diamètre, pour des rapports de 

flux nominaux ФIn/ФGa de 0,1, 0,5, 1, 5 et 10 et Фm/ФN=1,2 sont représentées en Figure 4-14. Nous 

pouvons constater que pour ФIn/ФGa allant de 0,1, à 1, le diamètre Dc est inférieur à 2000 nm et les 

courbes théoriques se situent dans les valeurs négatives. En réalité la composition reste constante à x=0 

lorsque D<Dc. Pour ФIn/ФGa=5 et pour ФIn/ФGa=10, Dc vaut respectivement 692 nm et 339 nm. Pour ces 

deux courbes, l’évolution est significative lorsque D>Dc. Ce diamètre critique varie selon les rapports 

de flux Фmétal/ФN et ФIn/ФGa ainsi que selon les constantes de désorption. Cependant, la Figure 4-14 ne 

tient pas compte de la transition vers les conditions riche-N. La Figure 4-15 représente quant à elle les 

évolutions de NIn/NGa et x en fonction du diamètre pour ФIn/ФGa=5 et ФIn/ФGa=10, sur des intervalles 

correspondant à la réalité physique et tenant compte de la transition riche-métal à riche-N. Nous pouvons 



Chapitre 4- Croissance d’hétérostructures axiales à base d’InGaN épais 

104 

constater que la variation de composition est moins prononcée lorsque la croissance bascule en 

conditions riche-N.  

 
Figure 4-14 : Evolution théorique du rapport de flux incorporés NIn/NGa et de la composition x en 
fonction du diamètre, pour des rapports de flux nominaux ФIn/ФGa de 0,1, 0,5, 1, 5 et 10 et avec 
Фm/ФN=1,2. La zone grisée correspond au domaine pour lequel D<Dc, le modèle riche-métal n’est pas 
valide dans cette zone et la composition x vaut 0. Le diamètre critique D° n’est ici pas pris en compte. 

 
Figure 4-15 : Evolution théorique du rapport de flux incorporés NIn/NGa et de la composition x en 
fonction du diamètre, pour des rapports de flux nominaux ФIn/ФGa de 5 et 10 et avec Фm/ФN=1,2. La 
courbe en pointillée bleue correspond à l’évolution NIn/NGa=f(D°), soit les conditions de stœchiométrie 
en fonction du diamètre pour Фm/ФN=1,2. La zone bleutée correspond aux conditions riche-métal, i.e. 
D<D°, et la zone blanche aux conditions riche-N, i.e. D>D°. 
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Figure 4-16 : (gauche) Influence du rapport de flux nominaux Фm/ФN et (droite) influence des constantes 
de désorption kN et kGa sur la composition de l’InGaN selon le diamètre des fils d’après le modèle 
théorique établit dans le cas de la croissance riche-métal. Le rapport des flux métalliques nominaux 
ФIn/ФGa est pris égal à 5. 

L’influence des rapports de flux Фm/ФN et des constantes de désorption pour un rapport ФIn/ФGa=5 

est représentée en Figure 4-16. Nous pouvons constater que l’augmentation des flux métalliques mène 

à une diminution de la teneur en In et à l’augmentation du diamètre critique Dc. Les constantes de 

désorption kGa et kN influencent quant à elles directement les flux effectifs nGa et nN. Il apparaît que 

l’augmentation du rapport kGa/kN, et donc de nGa/nN, diminue la teneur en In. Contrairement au cas de 

croissance riche-N, il n’y a ici pas d’influence du rapport de longueur de diffusion λGa/λIn. 

Finalement, il apparaît dans tous les cas de figure, riche-N comme riche-Ga, que minimiser le 

flux effectif de Ga permet non seulement d’incorporer plus d’In mais également d’augmenter la plage 

de composition x selon le diamètre des fils. En revanche, ce modèle ne tient pas compte de tous les 

phénomènes rencontrés lors de la croissance de l’alliage InGaN, en particulier de l’effet d’ombrage et 

de la stabilité thermique de l’InGaN. Nous verrons ainsi dans la partie suivante, dédiée à l’observation 

expérimentale, que d’autres facteurs peuvent interférer en maximisant ou minimisant l’effet du diamètre 

sur l’émission de l’InGaN. 

4.2.3. Observations expérimentales et discussions 

Afin de s’affranchir de l’influence du diamètre des fils sur la structure de la zone active comme 

c’est le cas avec les puits quantiques présentés dans les études de H. Sekiguchi et al et Y-H Ra et al [21], 

[22], nous étudierons dans cette partie uniquement des InGaN épais. Nous nous baserons sur des 

résultats de photoluminescence, cathodoluminescence et électroluminescence, mettant en avant l’effet 

des dimensions des fils GaN sur l’émission de l’InGaN. L’observation d’une évolution précise en 

cathodoluminescence est difficile car la variabilité d’énergie d’émission fil à fil est non négligeable 

devant la variation d’énergie d’émission due à l’évolution du diamètre des fils. L’étude par CL nécessite 

donc une étude statistique pour chaque diamètre de fil. La PL et l’EL sont des méthodes permettant de 

mesurer un grand ensemble de fils, l’étude statistique n’est donc pas nécessaire. 

4.2.3.1. Effets du diamètre et de la température de croissance 
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Les modèles théoriques précédemment établis, basés sur les différences de diffusion et 

d’efficacité d’incorporation des adatomes Ga et In, mettent en avant une variation des rapports de flux 

effectifs In/Ga selon le diamètre des fils. Ces modèles permettent ainsi d’expliquer l’origine de la 

variation de composition des InGaN selon le diamètre des fils GaN. Cependant, il existe d’autres facteurs 

impactant la teneur en In des alliages InGaN, telles la stabilité thermique de l’InGaN (cf Partie 2.3.4) et 

la sensibilité à l’état de contrainte du matériau (cf Partie 4.1.1). Nous avons ainsi pu constater que selon 

les conditions de croissance, certains échantillons ne présentent pas ou peu d’effet du diamètre sur 

l’émission PL ou CL.  

En comparant plusieurs séries d’échantillons crûs avec les mêmes rapports de flux nominaux mais 

avec des températures de croissance différentes, nous avons pu constater que la variation de la longueur 

d’onde d’émission était plus faible sur les échantillons crûs à plus haute température. En particulier, la 

composition de saturation en In diffère selon la température de croissance du fait de la dépendance de 

la stabilité thermique de l’alliage InGaN vis-à-vis de sa composition. Lorsque la composition de 

saturation est atteinte, l’émission de l’InGaN est alors constante indépendamment du diamètre. Pour 

illustrer ce phénomène, nous avons choisi deux échantillons, N2788 et N2790, crûs en conditions riche-

métal avec les mêmes rapports de flux Ga/N=0,35 et In/N=0,8 mais avec des températures de croissance 

de 700°C et 730°C respectivement. Sur ces échantillons, nous comparons l’émission de nanofils de 

diamètre variant de 200 nm à 330 nm et de période 800 nm afin de limiter les effets d’ombrage. 

L’évolution de la longueur d’onde d’émission CL en fonction du diamètre des nanofils est représentée 

en Figure 4-17. Nous pouvons constater que pour les fils de diamètre 200 nm, les deux échantillons 

présentent une luminescence autour de 504 nm. En revanche, l’évolution de l’émission diffère pour les 

deux échantillons lorsque le diamètre augmente. L’émission de l’échantillon N2788 crû à 700°C évolue 

jusqu’à 540 nm tandis que l’émission de l’échantillon N2790 crû à 730°C évolue jusqu’à 523 nm pour 

un diamètre inférieur à 245 nm. La différence de pente peut se justifier par une augmentation de la 

désorption des adatomes In lorsque la température augmente. Ceci mène à une diminution du rapport de 

flux effectifs nIn/nGa et ainsi une diminution de la longueur d’onde d’émission. Pour des diamètres 

supérieurs à 245 nm, dans les deux cas la longueur d’onde reste constante indépendamment du diamètre. 

La gamme de variation de longueur d’onde est donc plus faible sur l’échantillon crû à 730°C, à savoir 

Δλ=20 nm contre Δλ=37 nm pour celui crû à 700°C. L’effet de la température sur la composition de 

saturation observée ici indique que cette saturation est liée à la stabilité thermique de l’alliage. Afin de 

maximiser les écarts d’énergie d’émissions entre les petits et gros fils, il faut ainsi s’assurer que la 

température de croissance est suffisamment basse pour qu’il n’y ait pas de saturation en composition sur 

les fils ayant les plus gros diamètres. 
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Figure 4-17 : Evolution de l’émission CL à température ambiante en fonction du diamètre des fils des 
échantillons N2788 et N2790 crûs à une température de substrat Ts de 700°C et 730°C respectivement. 
Les rapports de flux sont identiques pour les deux échantillons et sont fixés tels que Ga/N=0,35 et 
In/N=0,8. La période des fils est de 800 nm. 

Les données expérimentales concernant l’évolution de la composition en InGaN selon le diamètre 

des fils sont en revanche trop peu nombreuses pour permettre de corréler avec les modèles théoriques. 

L’étude nécessite donc des variations sur une plus grande plage de diamètre et sans saturation par la 

température afin d’extraire de façon quantitative les grandeurs physiques utilisées dans le modèle 

théorique précédemment établit, à savoir λGa, λIn, kGa, kIn et kN. 

4.2.3.2. Effet d’ombrage 

L’effet d’ombrage est à prendre en considération dès que les fils sont suffisamment rapprochés 

pour partiellement ombrager les flux atomiques incidents, ce qui diminue la contribution des flux 

diffusifs. L’étude de H. Sekiguchi et al. [21] a montré qu’il n’y avait pas de variation d’énergie 

d’émission en fonction de la distance entre fils dès que celle-ci est supérieure à 1 µm. Au-delà de 1µm 

d’espacement, les fils peuvent donc raisonnablement être considérés comme isolés. En pratique, la 

réalisation de micro-LEDs efficaces nécessite de maximiser la densité de fils et d’être ainsi confronté 

aux effets d’ombrage. 

Rappelons que pour les températures de croissance d’InGaN de composition proche de 20-35%, 

autour de 600-700°C, les longueurs de diffusion des adatomes Ga et In sont respectivement d’environ 

1,2 µm et 120 nm [21]. Le flux diffusif de Ga est donc le premier à être impacté par l’ombrage lorsque 

l’espacement entre fils diminue. Ainsi, tant que le flux d’In contribuant à la croissance n’est pas 

ombragé, l’effet d’ombrage diminue nGa et donc NGa, ce qui augmente d’autant plus le rapport NIn/NGa 

et donc la teneur en In de l’InGaN. En revanche, dès que l’ombrage affecte également le flux diffusif 

d’In, les deux flux métalliques sont affectés identiquement et il n’y a plus de variation du rapport NIn/NGa 

par effet d’ombrage. En pratique, l’effet d’ombrage sur le flux d’In nécessite des fils très rapprochés, à 

savoir un espacement inférieur à 70 nm pour un flux d’In d’incidence 30° et une longueur de diffusion 
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de 120 nm. Nous ne l’observons donc pas ici sur des structures droites. Nous verrons en revanche dans 

la partie 4.2.3.3 qu’il est possible d’ombrager le flux d’In par modification de la morphologie des fils. 

 Afin d’illustrer l’effet d’ombrage sur l’émission de l’InGaN, reprenons les exemples des 

échantillons N2788 et N2790 décrits précédemment dans la Partie 4.2.3.1. Nous pouvons comparer les 

zones A03, A07 et A11 pour lesquelles les fils ont une période de 400 nm, 600 nm et 800 nm 

respectivement et une ouverture de masque identique. Le diamètre réel des fils varie entre ces trois zones 

malgré la réalisation d’une ouverture de masque identique car la croissance latérale lors de l’épitaxie 

MOCVD des fils GaN est très sensible à la densité de fils. Nous devons donc tenir compte de la variation 

de diamètre de ces fils. La longueur d’onde d’émission de ces fils est tracée en fonction de leur diamètre 

sur la Figure 4-18. Pour les deux échantillons, les longueurs d’onde d’émission sont inférieures aux 

longueurs d’onde associées à la saturation de composition en In présentés en Figure 4-17. Ceci nous 

confirme que la composition des fils InGaN présentés ici est bien contrôlée par le rapport des flux 

effectifs au sommet des fils et non par la température. Nous pouvons constater que l’évolution est 

l’inverse de celle observée dans l’étude réalisée sur des fils de période constante de 800 nm (Figure 

4-17). Nous avons en effet un décalage de l’émission vers le rouge lorsque la période des fils diminue, 

c’est-à-dire lorsque l’ombrage des flux augmente, malgré la diminution de diamètre. Dans cette étude, 

l’impact de l’effet d’ombrage est donc prédominant devant la variation de diamètre des fils. 

,  
Figure 4-18 : Evolution de la longueur d’onde d’émission CL de nanofils de période 400 nm, 600 nm et 
800 nm en fonction du diamètre de ces fils sur les échantillons N2788 (Ts=700°C) et N2790 (TS=730°C). 

Nous pouvons également remarquer que l’émission des échantillons N2788 et N2790 est très 

similaire malgré une différence de température de croissance de 30°C. Ceci suggère que la variation de 

désorption thermique de l’In n’affecte pas la composition de l’InGaN. Comme les diamètres sont ici très 

petits, il est possible que les flux effectifs au sommet des fils soient en conditions riche-métal. Dans ce 

cas, d’après le modèle théorique établit en conditions riche-métal, le coefficient de désorption de l’In kIn 

n’intervient pas dans le calcul de la composition. La variation observée ici serait alors uniquement due 

à la diminution du flux effectif de Ga lorsque l’effet d’ombrage augmente. Rappelons que la température 
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affecte peu la désorption du Ga sur ces gammes de température. Ceci justifie une évolution similaire des 

deux échantillons malgré la différence de température. 

4.2.3.3. Effet de l’élargissement du GaN 

Nous avons pu voir dans le chapitre 3 que l’élargissement du GaN affectait la croissance de 

l’InGaN par création d’effet d’ombrage et de barrière de diffusion, affectant les flux diffusifs de Ga et 

d’In (voir Figure 3-20). Il est alors attendu d’avoir une contribution à la croissance très modérée, voire 

inexistante, des flux diffusifs d’adatomes métalliques. Nous avons pu observer sur l’échantillon N3030, 

pour lequel un InGaN épais est crû sur une section élargie de GaN, que l’émission PL n’est pas 

parfaitement constante entre les fils de différents diamètres et périodes mais qu’il n’existe plus de 

corrélation entre l’émission et les dimensions des fils (Figure 4-19). Notons que le diamètre nous 

intéressant ici correspond au diamètre avant élargissement du fil car la surface de collection se trouve le 

long du fil sous la zone élargie. Ceci montre bien que le diamètre et la période des fils n’influence pas 

les rapports de flux effectifs, ni la composition de l’InGaN, lorsque celui-ci est crû sur une section de 

GaN élargie. La dispersion de longueur d’onde entre fils visible sur cet échantillon n’est en revanche 

pas claire. 

 
Figure 4-19 : (gauche) Schéma explicatif de l’influence d’une section GaN élargie sur la contribution à 
la croissance de l’InGaN des différents flux atomiques. (droite) Longueur d’onde d’émission PL de fils 
de différents diamètres et périodes réalisés sur des InGaN épais crû sur des sections GaN élargies 
(N3030). Il n’y a pas de corrélation entre l’émission et les dimensions des fils lorsque le GaN élargi 
ombrage identiquement les flux de Ga et d’In. 

4.2.3.4. LEDs et électroluminescence 

De même qu’en photoluminescence et cathodoluminescence, l’électroluminescence des LEDs est 

affectée par les dimensions des fils. Nous avons ainsi réalisé après une unique étape d’épitaxie des 

sections InGaN dont l’EL varie selon les dimensions des fils. L’échantillon N3290 présenté ici possède 

deux zones dont les fils ont un diamètre de 190 nm et 250 nm et une période de 300 nm et 400 nm. 

L’électroluminescence de cet échantillon montre quant à elle une différence de longueur d’onde de 32 

nm entre les deux zones. L’effet des dimensions des fils, incluant le diamètre et l’effet d’ombrage, a 

ainsi permis de générer des LEDs de couleur jaune et orange comme il est visible sur les spectre EL 

(Figure 4-20b) et sur les images optiques en Figure 4-20c1 et Figure 4-20c2. Notons que l’InGaN est 
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épitaxié sur des fils de GaN dont le sommet est majoritairement plan c, comme le montre l’image STEM 

en Figure 4-20a. Par ailleurs, la présence d’un pic unique de luminescence et non de deux pics par 

échantillons nous indique que s’il y a présence d’un InGaN minoritaire de faible teneur en In et 

d’orientation semi-polaire, la recombinaison des porteurs n’a pas lieu dans cet InGaN. L’évolution de 

la luminescence selon le diamètre est donc bien celle d’un InGaN d’orientation [0001]. 

 
Figure 4-20 : (a) Image STEM-HAADF d’un fil de l’échantillon N3290 de diamètre D1=190 nm. (b-c) 
Spectres d’électroluminescence et images optiques des LEDs associées réalisés sur deux zones de 
l’échantillon N3290 dont le diamètre des fils est de (c1) D1=190 nm et (c2) D2=250 nm. L’électrode 
n’étant pas transparente, l’EL est visible sur les bords de celle-ci. 

4.2.3.5. Conclusion 

 Quels sont les effets des dimensions des fils GaN sur la teneur en In de l’InGaN ? 

Nous avons pu constater que les effets impactant les rapports de flux effectifs NIn/NGa sont 

multiples. En particulier, nous avons identifié trois régimes : 

o Effet du diamètre : l’augmentation du diamètre conduit à l’augmentation du rapport NIn/NGa. 

Nous avons alors un décalage de l’émission vers le rouge lorsque le diamètre augmente. Ceci 

est issu de la différence de longueur de diffusion entre les adatomes de Ga et d’In, justifiant une 

variation d’incorporation d’In selon le diamètre dans des conditions riche-N. En revanche, dans 

des conditions riche-métal, cette variation est influencée par l’incorporation préférentielle du 

Ga devant l’In. 

o Effet d’ombrage : la diminution de l’espacement entre fils diminue le flux diffusif de Ga et par 

conséquent le rapport NIn/NGa également. Nous avons alors un décalage de l’émission vers le 

rouge lorsque l’espacement entre fils diminue. 

o Suppression des flux diffusifs : la réalisation d’une section élargie de GaN élimine la 

contribution des flux diffusifs indépendamment de leur longueur de diffusion par effets 

d’ombrage et par ajout de barrières de diffusion. L’émission est alors indépendante du diamètre 

et de l’espacement entre fils. 

Les modèles établit donnent des tendances en accord avec les résultats expérimentaux et 

permettent de comprendre les mécanismes menant à la variation de composition selon les dimensions 

des fils. Cependant, nous n’obtenons pas de bonnes corrélations entre les courbes théoriques et 
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expérimentales. Ceci se justifie par les nombreuses approximations faites permettant d’établir des 

modèles simples. En effet, nous avons déjà mentionné le fait que ces modèles sont basés sur les 

différences de diffusion et d’efficacité d’incorporation des adatomes Ga et In, sans tenir compte des 

effets de la stabilité thermique de l’InGaN (cf Partie 2.3.4) et la sensibilité à l’état de contrainte du 

matériau (cf Partie 4.1.1). Le modèle riche-métal suppose de plus que le flux d’In incorporé correspond 

à la différence entre le flux de Ga et le flux de N incorporés (NIn=NN-NGa) car le Ga s’incorpore 

préférentiellement devant l’In. En pratique, nous supposons que cette incorporation préférentielle n’est 

pas absolue et que la quantité d’In incorporée est sous-estimée dans le modèle riche-métal. 

Notons également que les résultats expérimentaux sont basés sur des mesures PL et CL soumises 

au décalage de Stokes. Sachant que l’augmentation du taux d’In conduit à une augmentation des 

inhomogénéités d’alliages, menant à un décalage vers le rouge, le taux d’In incorporé dans les fils de 

plus grand diamètre est surestimé. Il faudrait donc réaliser des mesures EDX pour améliorer la précision 

de détermination de la teneur en In en fonction des dimensions des fils. 

 Comment maximiser l’écart de longueur d’onde entre les diffèrent fils GaN ? 

Dans le but de maximiser l’écart de longueur d’onde entre deux zones de l’échantillon, la 

température doit être ajustée pour ne pas donner de saturation en composition sur les fils de plus gros 

diamètre, i.e. sur les fils à plus forte teneur en In. La première zone doit contenir des petits fils espacés 

pour minimiser la longueur d’onde d’émission, tandis que la deuxième zone doit contenir des fils larges 

et rapprochés pour maximiser la longueur d’onde d’émission. Notons également que lorsque la 

température est ajustée pour la réalisation d’InGaN à forte teneur en In, cette même température est plus 

faible que la température de croissance optimale de l’InGaN à plus faible teneur en In. La qualité optique 

de ce dernier ne sera donc pas optimale. 

Enfin, rappelons que le diamètre des fils influence également les structures à base de puits 

quantiques InGaN/GaN épitaxiées sur des fils de GaN pyramidaux, comme le suggère les résultats de 

Y-H Ra et al [22]. En particulier, les épaisseurs des puits et des barrières, ainsi que les proportions de 

surfaces semi-polaires et d’orientation [0001] peuvent varier avec le diamètre. Dans la mesure où notre 

étude a été réalisée sur des sections d’InGaN épais et d’orientation [0001], nous n’avons pas étudié ces 

paramètres ici. 

4.3. Conclusion du chapitre 

 Relaxation et défauts structuraux de l’InGaN 

Nous avons pu retrouver sur nos hétérostructures de nombreuses similitudes avec les travaux 

réalisés sur des nanofils InGaN/GaN de polarité N et auto-nucléés par MBE. En particulier, nous avons 

constaté que la limitation de l’incorporation d’In par la contrainte se retrouve autour de deux 

phénomènes : 

o L’existence d’un gradient de composition spontané dans les InGaN épais. 

o L’amélioration de l’efficacité d’incorporation d’In dans une structure facilitant la relaxation : la 

formation d’InGaN élargi. 
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L’état de contraintes n’étant pas lié à la polarité, il était attendu de retrouver certaines tendances 

observées en polarité N, telle la formation de gradient d’In. La formation des plans cristallographiques 

est quant à elle sensible à la polarité et l’existence d’une morphologie InGaN élargie de polarité métal 

n’avait pas été observé jusqu’à présent à notre connaissance. Nous avons de plus constaté que la polarité 

métal ne permet pas la formation de nano-parasol caractérisés par un élargissement abrupt, mais 

engendre plutôt un élargissement progressif sous des conditions riche-métal. Rappelons également que 

la formation de cette structure élargie est favorisée lors de l’utilisation d’une rampe de température, 

augmentant la diffusion des espèces. 

 Effet de la dimension des fils sur la teneur en In 

Nous avons vu dans la deuxième partie de ce chapitre que l’obtention d’une variation d’émission 

selon les dimensions des fils est la résultante d’une variation de flux effectifs de Ga et d’In au sommet 

des fils. Cette variation de flux effectifs est quant à elle dépendante d’un large ensemble de phénomènes. 

En particulier, les flux diffusifs de Ga et d’In sont différemment impactés par les variations de diamètre 

et par l’effet d’ombrage du fait de leur différence de longueur de diffusion. La saturation de la 

composition par la température ou la création d’un effet d’ombrage additionnel par élargissement du 

sommet du fil GaN sont en revanche deux effets qui s’opposent à la variation de composition de l’InGaN 

selon les dimensions des fils. 

De même que les études de H. Sekiguchi et al et Y-H Ra et al [21], [22], nous avons ainsi montré 

qu’un design « multichip » avec des puces contenant des fils de dimensions variables permet de générer 

des hétérostructures InGaN/GaN de différentes compositions et donc de différentes longueurs d’onde 

d’émission par la réalisation d’une unique étape d’épitaxie MBE. L’intérêt final d’une telle étude serait 

de produire des pixels RGB (Red Green Blue) dont la dimension peut facilement atteindre 6x6µm², soit 

la résolution de l’œil humain, et permettre la réalisation d’écrans à haute résolution. Ceci présente un 

avantage par rapport aux technologies RGB utilisant un phosphore ou des boîtes quantiques comme 

convertisseur d’énergie d’émission car ces technologies ne permettent pas d’atteindre une telle 

résolution. 

 



 

113 
 

Chapitre 5 

 Améliorations de la structure LED 
Ce chapitre est dédié à l’amélioration des propriétés optiques et électriques des structures LEDs 

axiales à base de micro et nanofils. En particulier, nous étudierons dans une première partie les 

propriétés électro-optiques de LEDs à base de super-réseaux InGaN/(In)GaN en vue de diminuer la 

quantité de défauts non-radiatifs et améliorer l’efficacité d’injection des porteurs. La seconde partie de 

ce chapitre est focalisée sur les problématiques liées aux propriétés électriques des LEDs. Nous verrons 

que le diamètre des fils impacte l’émission CL du GaN dopé n et nous chercherons les différentes 

sources de pertes électriques présentent dans nos structures. 
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5.1. Structures LEDs à base de super-réseaux 

5.1.1. Croissance et morphologie de super-réseaux InGaN/GaN 

Dans cette partie, nous choisissons d’utiliser un super-réseau comme zone active. Pour cela, les 

conditions de croissance de l’InGaN sont identiques à celles utilisées pour la croissance d’InGaN épais. 

Dix barrières sont insérées dans la zone active, formant un super-réseau constitué de dix sections InGaN 

et dix barrières (Figure 5-1). Nous verrons dans cette partie en quoi la structure super-réseau est 

avantageuse par rapport à l’InGaN épais. Nous nous intéresserons en particulier à la formation de super-

réseaux dont la morphologie globale est pyramidale, présentant un plus faible taux de défauts non-

radiatifs qu’une structure droite et permettant une injection de courant axiale et latérale. 

 
Figure 5-1 : Schéma représentatif des structures LEDs dont la zone active est constituée d’un InGaN 
épais ou d’un super-réseau InGaN/(In)GaN. 

5.1.1.1. Insertion de barrières (In)GaN dans la zone active 

Dans cette étude, les super-réseaux InGaN/(In)GaN sont constitués de 10 sections InGaN 

intercalées par 10 barrières. La croissance des sections InGaN se déroule en conditions riche-In dans le 

but de limiter la création de défauts ponctuels grâce aux conditions riches-métal (cf partie 3.1.3) et 

également de favoriser l’incorporation d’In. Afin d’éviter les arrêts de croissance dans la zone active, 

les barrières sont réalisées à la même température de croissance que les sections InGaN et avec une 

seconde cellule Ga permettant de varier si besoin le rapport Ga/N d’une section à une autre. 

Afin d’évaluer les effets des barrières insérées dans la zone active, nous comparons ici deux 

échantillons sur lesquels ont été réalisés un InGaN épais (N3118) et un super-réseau (N3119). Le temps 

de croissance total de l’InGaN (excluant les barrières dans le cas du super-réseau), la température de 

croissance et les rapports de flux Ga/N et In/N sont identiques dans les deux échantillons. 

Dans l’échantillon N3119, les barrières sont crûes en conditions riches-N en conservant le même 

flux de Ga que pour la réalisation des sections InGaN. Ceci a pour effet de consommer l’excès de métal 

accumulé pendant la croissance de la section InGaN. Il y a ainsi incorporation d’In dans la barrière 

malgré l’absence de flux nominal d’In, générant une barrière InGaN à faible teneur en In (cf partie 

5.1.1.2). Notons qu’il est possible de générer des interfaces abruptes InGaN/GaN par MBE s’il n’y a pas 

d’In accumulé au moment de la croissance de la barrière GaN, mais ce n’est pas le cas ici. 
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Figure 5-2 : (a,b) Images MEB des échantillons N3118-A27 et N3119-A27 (c,d) cartographies CL en 
intensité réalisées à 300K sur les gammes de longueur d’onde (c) 540-550 nm et (d) 600-620 nm et (e,f) 
spectres CL associés montrant les effets de l’insertion de barrières sur la morphologie et l’émission CL 
de l’InGaN. Les spectres sont réalisés au centre des fils suivant les positions indiquées sur les 
cartographies. 

Nous pouvons constater que l’insertion de barrières crûes en conditions riche-N génère d’une part 

une modification de la morphologie de l’InGaN et d’autre part une augmentation de son intensité 

d’émission CL. L’effet sur la morphologie est assimilé à la diminution d’excès de métal lors de la 

croissance des barrières GaN, menant à une structure pyramidale avec un angle d’amincissement plus 

important que pour l’InGaN épais. Il a en effet été observé sur le GaN (voir partie 3.1.1) et sur l’InGaN 

(voir Annexe A et partie 4.1.1.2) que la morphologie du sommet de fil était directement liée au rapport 

de flux nominaux métal/N. 

Les sections d’InGaN ont une épaisseur d’environ 15 nm (voir partie 5.1.1.2), ce qui exclut le 

confinement quantique des porteurs au sein d’un puits quantique [159]. Cependant, l’insertion des 

barrières impacte fortement la luminescence des fils. La cartographie CL à température ambiante montre 

une faible et homogène luminescence des fils de l’échantillon N3118 contenant un InGaN épais. En 
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revanche, l’émission est jusqu’à 30 fois plus intense sur certains fils aléatoirement répartis sur 

l’échantillons N3119 contenant un super-réseau. Une hypothèse justifiant l’amélioration de la qualité 

optique de l’émission de certains fils est associée à la capture des défauts ponctuels dans les premières 

sections, permettant de générer des sections InGaN de meilleure qualité au cours de la croissance. Cette 

hypothèse se base sur des travaux réalisés en MOCVD sur l’utilité d’une sous-couche d’InGaN à faible 

teneur en In en amont de la croissance de puits quantiques [153]. Les lacunes N présentes dans le GaN 

crû par MOCVD diffusent proche de la surface au cours de la croissance et impactent la luminescence 

des puits quantiques. La réalisation d’une sous-couche à faible teneur en In permet en revanche de 

capturer ces lacunes par formation de complexes In-lacunes N. Cette méthode est à présent reconnue 

pour la réalisation de puits quantiques de meilleure qualité par MOCVD. Notons cependant que certains 

fils de l’échantillon N3119 présentent une luminescence d’intensité similaire à celle de l’InGaN épais. 

Ceci est visible sur les spectres réalisés sur les points 7 et 8 de l’échantillon N3119, dont l’intensité est 

du même ordre de grandeur que celle des spectres de l’échantillon N3118. Cette tendance suggère 

l’existence de centres de recombinaisons non-radiatifs de même nature entre ces fils. Nous pouvons en 

conclure que la réalisation d’un super-réseau a permis de réduire le nombre moyen de défauts non-

radiatifs de l’échantillon. Il semblerait en revanche que cette méthode n’ait pas été efficace sur 

l’ensemble des fils, suggérant que le « filtre » des défauts non-radiatifs n’est pas parfait ou qu’il y a 

création de nouveaux défauts sur certains fils au cours de la croissance. 

Notons également que l’émission de l’échantillon N3119 est décalée vers le rouge d’environ 60 

nm par rapport à celle de l’échantillon N3118. Ceci indique qu’il existe un effet de localisation plus 

important dans les super-réseaux ou que la structure est favorable à la relaxation et ainsi à l’incorporation 

d’In. Nous verrons en particulier dans la suite du chapitre que la longueur d’onde d’émission des super-

réseaux est sensible aux conditions de croissance des barrières. 

5.1.1.2. Structure du super-réseau InGaN/GaN 

Dans le cas de la croissance d’InGaN épais, nous avons pu constater que la morphologie 

pyramidale de l’InGaN varie avec les rapports de flux nominaux métal/N et la température (cf Annexe 

A). En particulier, l’angle d’amincissement augmente lorsque le flux de Ga diminue. Dans le cas d’un 

super-réseau InGaN/(In)GaN, la morphologie peut être affectée par modification des flux lors de la 

croissance des sections InGaN et/ou des barrières (In)GaN. La Figure 5-3 compare deux structures 

LEDs, N3194-A18 et N3240-A13, dont les dix sections InGaN et les dix barrières sont réalisées à la 

même température avec différents rapports de flux. En particulier, l’échantillon N3194-A18 est réalisé 

avec un rapport de flux nominaux métal/N de 1,2 tandis que l’échantillon N3240-A13 est réalisé avec 

un rapport de flux nominaux métal/N de 1,6. Le design du masque est un design LED (voir Partie 

2.4.2.2), les fils choisis ont des diamètres moyens de 220 nm (N3194-A18) et 190 nm (N3240-A13), 

avec une période de 300 nm. 

 Structure du super-réseau 

Les images STEM-HAADF et cartographies EDX nous indiquent que les super-réseaux sont de 

morphologies pyramidales, avec des angles d’amincissement α de 23° (N3194-A18) (Figure 5-3a) et de 

9° (N3240-A13) (Figure 5-3b). Sur les deux échantillons, les compositions des sections InGaN 

augmentent de la première à la troisième section, indiquant une incorporation d’In progressive limitée 
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par la contrainte d’épitaxie (cf partie 4.1.1.1), puis se stabilisent à 24±2%In (N3194) et 23±2%In 

(N3240). L’épaisseur de ces dix sections est constante au cours de la croissance et vaut environ 14,5 nm 

(N3194) et 15,5 nm (N3240). Ces sections InGaN sont par conséquent trop épaisses pour générer un 

confinement quantique selon l’axe c et être qualifiées de puits quantiques. Notons que le profil EDX 

axial de l’échantillon N3194 (Figure 5-3a1) indique une diminution de l’épaisseur et de la teneur en In 

sur les trois dernières sections. En tenant compte de la diminution de la largeur des sections au court de 

la croissance, il est supposé que cette tendance est un artéfact de mesure par effet de volume. 

Les barrières étant réalisées sous flux de Ga et N en conditions riche-N et à la température de 

croissance de l’InGaN, l’In accumulé lors de la croissance d’une section InGaN est incorporé dans la 

barrière. Il ne s’agit donc pas de barrières abruptes de GaN, mais de barrières à plus faible teneur en In 

dont la composition dépend de l’accumulation d’In. Les compositions exactes sont difficiles à 

déterminer ici car la résolution de la mesure n’est pas suffisante pour caractériser des barrières 

d’épaisseur en moyenne de 5,5 nm (N3194) et 6,5 nm (N3240). Nous pouvons en revanche constater 

que la teneur en In des barrières de l’échantillon N3240 est plus élevée, ce qui est cohérent avec 

l’augmentation du rapport métal/N menant à une augmentation de l’accumulation d’In. 

Tableau 5-1 : Dimensions des différentes sections des structures LEDs N3194 et N3240. 

Dimensions N3194 N3240 

Epaisseur totale du super-réseau 200 nm 220 nm 

Epaisseur moyenne d’une section InGaN 

cInGaN(~24%In)= 2 ML= 0,5323 nm 

14,5 nm 

54,5 ML 

15,5 nm 

58,2 ML 

Epaisseur moyenne de la barrière (In)GaN 

cInGaN(~10%In)= 2 ML= 0,5425 nm 

5,5 nm 

21,0 ML 

6,5 nm 

24,8 ML 

Angle d’amincissement du super-réseau α 23° 9° 

Epaisseur de la section AlGaN sur plan c 24 nm 24 nm 

Epaisseur de la section AlGaN sur les facettes semi-polaires 20 nm  3 nm 

Diamètre du fil 220 nm 190 nm 
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Figure 5-3 : Images STEM-HAADF, cartographies EDX et profils EDX associés des éléments Ga, In et 
Al des échantillons (a) N3194 et (b) N3240. Les profils EDX (a1,b1) sont des profils axiaux et (b1,b2) 
latéraux, dont la position est représentée par une flèche en pointillé sur les images STEM-HAADF. 

Ainsi, l’échantillon N3240 étant réalisé avec un rapport métal/N plus important lors de la 

croissance des sections InGaN et des barrières GaN que l’échantillon N3194, plusieurs conséquences 

sont observées sur la structure de son super-réseau. De même qu’il a été constaté sur le cas de l’InGaN 
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épais (Annexe A), l’angle d’amincissement α est plus faible, formant une structure presque droite. Les 

différentes sections sont plus épaisses, car les adatomes de métal ne sont pas limitants. De plus, 

l’augmentation du rapport métal/N conduit à une augmentation de l’accumulation de métal lors de la 

croissance de chaque section d’InGaN. La consommation d’une quantité plus importante d’In lors de la 

croissance de la barrière mène alors à une teneur en In plus élevée dans les barrières. Il a par ailleurs été 

observé que la composition entre les sections InGaN et les barrières peut être constante lorsque 

l’accumulation d’In est trop importante pour être entièrement consommée lors de la croissance de la 

barrière. Il y a alors croissance d’un InGaN épais, comme c’est le cas de l’échantillon N3291 (Figure 

5-4), pour lequel les sections InGaN sont crûes avec un rapport métal/N d’environ 2. L’émission PL de 

ces trois échantillons (N3194, N3240 et N3291) sera discutée dans la partie suivante. 

 
Figure 5-4 : (gauche) Images STEM-HAADF, (centre) cartographies EDX des éléments Al et In et 
(droite) profil axial EDX associé des éléments Ga, In et Al de l’échantillon N3291, montrant la formation 
d’un InGaN épais lorsque l’accumulation d’In est trop importante pour être entièrement consommée 
dans les barrières. La position du profil EDX est représentée par la flèche en pointillé sur l’image STEM-
HAADF. 

 Effets sur l’épitaxie de l’EBL 

Une couche d’AlGaN dopée Mg limitant la diffusion des électrons vers le pGaN (nommée EBL 

pour Electron Blocking layer) recouvre la zone active. Celle-ci est visible sur les cartographies et les 

profils EDX de l’Al. Il est important de noter que l’InGaN croît selon l’axe [0001] en faisant apparaitre 

des plans semi-polaires, l’AlGaN est quant à lui épitaxié sur ces facettes semi-polaires et sur le sommet 

plan c. L’InGaN ne possède donc qu’une orientation de croissance, tandis que l’AlGaN en possède 

plusieurs. Or, de même que pour les alliages InGaN, l’épitaxie d’un alliage AlGaN est sensible à 

l’orientation de croissance. Nous avons ainsi pu constater que selon la morphologie de la zone active, 

l’épaisseur et la composition de l’AlGaN varient d’un échantillon à l’autre alors que les conditions de 

croissance AlGaN sont identiques. En particulier, lorsque l’angle d’amincissement α diminue, i.e. plus 

la structure est droite, l’épaisseur de la couche d’AlGaN sur les plans semi-polaires diminue et sa teneur 

en Al augmente. Concernant l’échantillon N3194, dont α vaut 23°, l’AlGaN d’orientation [0001] et celui 

d’orientation semi-polaire ont respectivement des épaisseurs de 24 nm et 20 nm et des teneurs en Al 

d’environ 17%. La couche d’AlGaN est donc relativement homogène. La différence entre l’AlGaN 

d’orientation c et semi-polaire est en revanche très marquée sur l’échantillon N3240. Celui-ci présente 

une couche d’AlGaN sur plan c de 24 nm et 20% en Al tandis que la couche latérale d’orientation semi-

polaire se caractérise par une épaisseur de 4 nm et 35% en Al. Il est important de noter que malgré 



Chapitre 5- Améliorations de la structure LED 

120 

l’augmentation de teneur en Al sur la couche latérale, celle-ci peut générer des fuites par effet tunnel si 

son épaisseur devient trop fine ou inhomogène. Notons que cette tendance est issue de la morphologie 

pyramidale et non de l’existence d’une structure super-réseau. Nous retrouvons donc également 

plusieurs compositions et épaisseurs d’AlGaN lorsque celui-ci est épitaxié sur un InGaN épais de 

morphologie pyramidale, tel l’échantillon N3291 (Figure 5-4). 

5.1.2. Effet de la morphologie du super-réseau sur les propriétés optiques 

Les spectres d’émission PL des échantillons N3194, N3240 et N3291 (Figure 5-5) mettent en 

avant plusieurs phénomènes. Les mesures sont réalisées dans les mêmes conditions expérimentales sur 

des fils de périodes et diamètres identiques afin de comparer des échantillons possédant les mêmes 

densités de fils sur lesquels la zone active est épitaxiée sur des fils de même dimension, offrant donc la 

même capacité de relaxation latérale. 

 
Figure 5-5 : Comparaison de l’émission PL en échelle semi logarithmique d’échantillons à base d’InGaN 
épais pyramidal d’angle d’amincissement α=9° (N3291-A13) et de super-réseaux pyramidaux d’angle 
d’amincissement α=9° (N3240-A13) et α=23° (N3194-A18), montrant l’effet de la structure sur 
l’intensité d’émission PL. Les mêmes spectres sont représentés en échelle linéaire dans l’encadré. 

Premièrement, les zones actives des échantillons N3240 et N3291, à base de super-réseaux et 

d’InGaN épais respectivement, possèdent tous deux un angle d’amincissement de 9° et une épaisseur 

d’environ 220 nm, soit un volume et une morphologie équivalente. Cependant l’intensité d’émission de 

l’échantillon N3240 est environ 5,2 fois supérieure à celle du N3291. Ceci est en accord avec les 

observations CL faites dans la partie 5.1.1.1 montrant que la réalisation d’un super réseau permettait 

d’augmenter l’intensité d’émission de certains fils aléatoirement répartis. 

Deuxièmement, nous constatons qu’il y existe un facteur 5,6 entre l’intensité de luminescence des 

échantillons N3194 et N3240 tous deux à base de super-réseaux. Ces échantillons contiennent dix 

sections d’InGaN d’épaisseur et composition relativement similaires, mais possèdent différentes 

barrières et angles d’amincissement. La zone active de l’échantillon N3194 avec un angle 

d’amincissement de 23° possède ainsi un volume plus faible mais luminesce avec une intensité 



Chapitre 5- Améliorations de la structure LED 

121 

supérieure à celle du N3240. Ces résultats PL suggèrent ainsi que la modification de la morphologie du 

super-réseau affecte sa qualité optique. Notons également que l’échantillon N3194 luminesce à 520 nm, 

soit une composition estimée de 25%, ce qui est en accord avec la composition 24±2%In donnée par 

l’EDX présenté en Figure 5-3. En revanche, l’échantillon N3140 luminesce à 535 nm, soit une 

composition estimée de 26,5% alors que l’EDX indique une composition de 23±2%In. Cet écart de 

composition obtenu entre les deux techniques indique qu’il existe un décalage de Stokes plus marqué 

dans l’échantillon N3240, induisant un décalage vers le rouge de la luminescence par effet de 

localisation. Malgré la similitude de ces deux structures, de nombreux paramètres ont été modifiés lors 

des croissances, tels les rapports de flux dans les barrières et les sections InGaN engendrant une 

modification de morphologie. Il est donc difficile de déterminer avec certitude quelle est l’origine de la 

différence d’émission PL par comparaison de ces échantillons. Pour cela, nous nous intéresserons dans 

la suite à deux échantillons dont la morphologie du super-réseau a été modifiée uniquement par 

modification du rapport de flux Ga/N dans la barrière, tout en gardant de conditions de croissance 

identiques pour la réalisation des sections InGaN. 

5.1.2.1. Comparaison de super-réseaux pyramidaux et droits 

Afin d’évaluer les effets de la morphologie du super-réseau par modification des conditions de 

croissance des barrières uniquement, nous nous proposons de comparer deux échantillons de structure 

droite (N3367) et pyramidale (N3371). La reprise de croissance GaN sur les fils MOCVD est réalisée à 

une température de croissance de 800°C avec un rapport de flux Ga/N=1,6, afin de réaliser une section 

de GaN élargie et de sommet [0001] (cf Partie 3.1.1). Les sections InGaN sont réalisées dans les mêmes 

conditions de flux, température et temps de croissance pour les deux échantillons. Les barrières ont 

quant à elles été volontairement réalisées avec des flux Ga/N différents, afin de générer des super-

réseaux de morphologies différentes. L’échantillon N3371 est réalisé avec des barrières crues en 

conditions riche-N, menant à un super-réseau de morphologie pyramidale (Figure 5-6b). Les barrières 

de l’échantillon N3367 sont en revanche réalisées en trois étapes : une étape de croissance en condition 

stœchiométrique, i.e. Ga/N=1, comprise entre deux étapes de courte durée en conditions riche-N 

permettant de consommer l’excès de métal au début et à la fin de la croissance de la barrière GaN. Ceci 

permet de former un super-réseau de morphologie droite ayant un angle d’amincissement α proche de 

0° (Figure 5-6a). Dans le but de limiter les recombinaisons de surface, la zone active est ensuite 

recouverte d’environ 5 nm de GaN. 

De même que sur les échantillons N3194 et N3240 pour lesquels la luminescence est plus intense 

sur l’échantillon ayant un plus grand angle d’amincissement, nous constatons ici que l’émission PL est 

plus intense sur l’échantillon de structure pyramidale (Figure 5-7). Ceci suggère qu’il existe bien une 

corrélation entre la qualité optique de l’échantillon et la morphologie du super-réseau. Notons également 

que malgré les conditions de croissance des sections InGaN identiques, il existe une différence de 

longueur d’onde d’émission d’environ 40 nm entre les deux échantillons. L’échantillon N3367 émet en 

effet à 600 nm tandis que l’échantillon N3371 émet à 560 nm. Nous attribuons cela à la différence de 

relaxation entre les structures, induisant une différence d’efficacité d’incorporation d’In (voir Partie 

4.1.1.1). 
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Figure 5-6 : Images MEB des échantillons (a) N3367-A03 et (b) N3371-A03 dont le super-réseau est de 
morphologie droite et pyramidale respectivement. 

Une baisse d’incorporation d’In peut également avoir lieu s’il reste du gallium en surface après 

la croissance des barrières. Cet excès de Ga contribue alors à la croissance des sections InGaN et diminue 

le rapport de flux effectif In/Ga. Afin d’éviter la présence d’adatomes résiduels de Ga au moment de 

l’épitaxie des sections InGaN, la croissance de la barrière est terminée par 20s de GaN en conditions 

riche-N. 

 
Figure 5-7 : Spectres PL réalisés dans des conditions identiques sur deux échantillons dont la zone active 
est constituée de super-réseaux de morphologie pyramidale (N3371-A03) et droite (N3367-A03). 

5.1.2.2. Micro-PL résolue en temps 

Des mesures de micro-PL résolue en temps (µ-TRPL) ont été réalisées afin d’étudier l’impact de 

la morphologie du super-réseau sur la dynamique de la photoluminescence dans les échantillons N3367 

et N3371. En particulier, des mesures en températures de 6K à 300K permettent de comparer la perte de 

porteurs par recombinaisons non-radiatives thermiquement activées dans les deux structures. Les 

mesures µ-TRPL ont été réalisées au laboratoire NPSC avec l’aide de Joël Bleuse, en utilisant un laser 

de longueur d’onde 400nm pulsé à une fréquence de 76MHz et une puissance d’environ 18-20mW. 

Notons que l’étude TRPL sur un ensemble de fils est différente d’une étude sur une couche 2D car 

l’émission PL est indépendante d’un fil à l’autre, contrairement au cas de la couche 2D pour laquelle les 
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défauts peuvent impacter la recombinaison sur une distance dépendant de la longueur de diffusion des 

excitons. 

 
Figure 5-8 : (a,b) Spectres PL résolus en temps réalisés à 12K sur les échantillons (a) N3367-A03 de 
structure droite et (b) N3371-A03 de structure pyramidale. (c,d) Evolutions de l’intensité PL en fonction 
du temps pour différentes longueurs d’onde, réalisées sur les échantillons (c) N3367-A03 et (d) N3371-
A03, montrant le lien entre le temps de vie des porteurs et la longueur d’onde d’émission. Les intensités 
PL sont intégrées sur une largeur spectrale de 4 nm et sont verticalement décalées pour la lisibilité.  

La Figure 5-8 représente deux spectres PL résolus en temps réalisés à 12K sur les échantillons 

N3367 (Figure 5-8a) et N3371 (Figure 5-8b). Nous retrouvons bien une différence d’intensité et de 

longueur d’onde d’émission entre les deux échantillons comme nous avions pu le voir sur les spectres 

PL présentés en Partie 5.1.2.1. Il apparait en effet que l’échantillon N3367 de structure droite émet 

autour de 545 nm tandis que l’échantillon N3371 de structure pyramidale émet autour de 595 nm avec 

une intensité environ 5 fois supérieure à celle du N3367. La différence d’intensité à basse température 

suggère que l’échantillon N3367 de structure droite contient une quantité plus importante de défauts 

non-radiatifs et non thermiquement activés, telles les recombinaisons de surface ou les défauts étendus. 

Nous ne pouvons en revanche pas déterminer ici si l’émission PL est réduite sur l’ensemble des fils ou 

s’il existe une proportion de fils défectueux diminuant l’intensité totale du signal émis. Cette étude 

nécessiterait ainsi d’être complétée par une cartographie CL permettant de caractériser l’homogénéité 

fil à fil de l’émission.  La diminution de l’intensité de l’échantillon N3367 peut également être due à 

une perte de porteurs avant leur thermalisation ou à une différence d’efficacité d’extraction entre les 

deux échantillons.  

Il est visible sur chaque spectre résolu en temps que le temps de déclin de la luminescence 

augmente lorsque la longueur d’onde d’émission augmente. Cet effet est en particulier visible sur les 
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Figure 5-8c et d, représentant l’évolution de l’intensité PL en fonction du temps pour différentes 

longueurs d’onde. Nous associons ceci à la dépendance du temps de vie des excitons vis-à-vis de la taille 

du confinement induit par la fluctuation de composition. En effet, plusieurs études montrent que le temps 

de vie radiatif des excitons augmente lorsque la taille du confinement diminue, c’est-à-dire lorsque le 

rayon de l’exciton diminue [160]–[162]. Cet effet est particulièrement visible dans l’échantillon N3371 

(Figure 5-8b et d) pour lequel l’émission est décalée vers le rouge par rapport à l’échantillon N3367, ce 

qui est en accord avec un effet de confinement plus important dans une structure ayant des fluctuations 

de composition plus marquées. Comme le temps de vie radiatif des excitons varie avec l’énergie 

d’émission, nous avons choisi d’intégrer le signal PL sur une largeur spectrale de 32 nm afin de tenir 

compte de la majorité du signal. La Figure 5-9 représente l’intensité PL intégrée sur les gammes de 

longueur d’onde 532-565 nm (N3367) et 580-612 nm (N3371) en fonction du temps, aux températures 

de 6K, 12K, 25K, 50K, 100K, 200K et 300K. 

 
Figure 5-9 : Evolution de l’intensité PL en fonction du temps à 6K, 12K, 25K, 50K, 100K, 200K et 
300K des échantillons (a) de structure droite (N3367-A03) et (b) de structure pyramidale (N3371-A03).  

La décroissance du signal PL en fonction du temps ne suit pas de lois exponentielles, indiquant 

que la décroissance du taux de porteurs ne s’effectue pas suivant le modèle monomoléculaire. Afin de 

simplifier le traitement de données, nous avons extrait un temps de déclin équivalent au modèle 

exponentiel en prenant le temps τe tel que I(τe)=I0/e, avec I0 l’intensité maximale de la courbe à t=0. 

Cette méthode permet de comparer qualitativement les temps caractéristiques des deux structures sans 

donner d’informations quantitatives sur les taux de recombinaison radiatives et non-radiatives pour 

l’estimation de l’IQE des super-réseaux. Notons également que cette méthode favorise les mécanismes 

intervenant aux temps courts. L’évolution du temps de déclin équivalent τe en fonction de la température 

de réalisation des spectres est représentée en Figure 5-10. Nous pouvons constater que sur l’ensemble 

de la gamme de température étudiée, le temps de déclin de la luminescence est plus grand pour 

l’échantillon N3371. L’augmentation du temps de vie radiatif des porteurs dans le cas de la structure 

pyramidale associée à une intensité d’émission supérieure indique que cette structure contient moins de 

défauts non-radiatifs. Nous constatons que le temps de déclin équivalent τe est constant jusqu’à 50K puis 

diminue, indiquant une perte de porteurs par activation thermique des centres de recombinaison non-

radiatifs. Il apparaît alors que l’écart entre les temps τe des deux échantillons augmente au-delà de 50K. 

Ceci indique que l’échantillon N3367 de structure droite contient un taux plus important de défauts non-

radiatifs thermiquement activés. Notons qu’en dessous de 50K, les temps de déclin τe sont proches, 

indiquant un comportement similaire de la luminescence à basse température. 
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Figure 5-10 : Evolution du temps de déclin équivalent τe de l’émission PL en fonction de la température 
de mesure des échantillons N3367-A03 et N3371-A03. 

Nous pouvons conclure à partir de ces résultats de µ-TRPL que la structure pyramidale contient 

moins de défauts non-radiatifs thermiquement activés que la structure droite. Nous pouvons ainsi 

confirmer que la morphologie du super-réseau impacte sa qualité optique. La caractérisation des défauts 

non-radiatifs nécessite cependant d’être complétée par des cartographies CL permettant de regarder 

l’homogénéité de luminescence des fils. Dans le cas de la structure droite, les cartographies CL peuvent 

être corrélée par des cartographies AFM afin de localiser des dislocations traversantes. La cartographie 

AFM n’est en revanche pas envisageable sur les structures pyramidales malgré l’existence d’une étroite 

surface [0001] au sommet des fils car la rugosité de surface, générée par les conditions riche-N, est 

importante devant celle créée par une dislocation. Des observations par microscopie électronique à 

transmission peuvent alors être envisagées pour montrer la formation de dislocations. 

5.1.3. Caractéristiques électro-optiques d’une LED à base de super-
réseaux 

Nous décrirons ici un exemple de LED à base de super-réseaux InGaN/GaN de morphologie 

pyramidale : l’échantillon N3194-A18, dont la structure a été étudiée par étude STEM et EDX (Partie 

5.1.1.2) et ses propriétés optiques par photoluminescence (Partie 5.1.2.). Nous nous focaliserons à 

présent sur ses caractéristiques électro-optiques. Les électrodes et les mesures électro-optiques (I-V, 

photocourant-courant, EL et EBIC) ont été réalisées par notre collaborateur industriel (cf Annexe B). 

Notons que le photocourant désigne le courant généré par la photodiode mesurant l’électroluminescence 

de la LED, il est donc lié à l’intensité EL. 

5.1.3.1. Electroluminescence et caractéristiques photocourant-courant-tension 

La caractéristique courant-tension (I-V) en échelle semi-logarithmique de l’échantillon N3194-

A18 (Figure 5-11a) présente en polarisation directe une rupture de pente à une tension d’environ 5V 

pour un courant de 2.10-5A. Ces valeurs correspondent à l’apparition du signal d’électroluminescence 

sur la caractéristique photocourant-courant (Figure 5-11b). Le changement de régime associé à 

l’apparition du signal EL de la LED suggère qu’à environ 5V, il y a saturation des défauts non-radiatifs. 
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En polarisation inverse nous remarquons également qu’il existe un courant de fuite important. Cette 

caractéristique I-V est semblable à celle de LEDs à base de puits quantiques présentant un courant de 

fuite par conduction tunnel assistée par les défauts [163]–[165]. Nous reviendrons sur ce point dans la 

Partie 5.2.2. 

 
Figure 5-11 : (a) Caractéristique I-V tracée en échelle semi-logarithmique et (b) caractéristique 
photocourant-courant tracée en échelle logarithmique d’une LED de taille 80x80µm² de l’échantillon 
N3194-A18. 

 
Figure 5-12 : (a) Spectres EL réalisés à 1, 10, 30 et 50 mA sur une LED de 80x80µm² (N3194-A23) et 
(b) longueur d’onde d’émission EL en fonction du courant injecté. L’intensité des spectres EL à 0,5 mA 
et 1mA a été multipliée par 50 pour la lisibilité. 

L’électroluminescence de cette LED apparaît à 519,8 nm à faible courant d’excitation (0,5mA) 

(Figure 5-12), ce qui est en accord avec l’émission PL obtenue à 520 nm avec une puissance d’excitation 

de 200mW (Figure 5-5). Ceci suggère que les densités de porteurs injectés sont proches lors des mesures 

EL à 0,5mA et PL à 200mW. L’augmentation de courant conduit à un décalage de l’émission EL vers 

le bleu jusqu’à 512,3 nm à 10mA. Ce décalage de l’émission vers le bleu par augmentation de la densité 

de porteurs est communément observé dans les alliages InGaN du fait de la saturation des centres de 

recombinaison de plus basse énergie formé dans un alliage désordonné. Le décalage vers le rouge pour 

I > 10 mA est quant à lui peu clair. Afin de visualiser l’échantillon émettant dans la gamme verte lors 

des mesures d’électroluminescence, celui-ci est imagé en Figure 5-13. L’électrode déposée pour le 

contact p étant métallique, donc non-transparente (cf Annexe B), l’électroluminescence en face avant 

est observée de part et d’autre de l’électrode. 



Chapitre 5- Améliorations de la structure LED 

127 

 
Figure 5-13 : Photographies de l’échantillon N3194 lors des mesures d’EL. L’image de droite est prise 
sous un microscope optique, montrant l’émission de part et d’autre de l’électrode non transparente. 

5.1.3.2. Injection de courant dans un super-réseau pyramidal 

Le super-réseau pyramidal est une structure particulière du point de vue de l’injection de courant. 

Dans la mesure où la zone active pyramidale est recouverte sur son sommet et ses facettes latérales par 

l’EBL et le pGaN, la structure n’est pas purement axiale. Lorsque la LED est polarisée, les trous peuvent 

diffuser depuis le pGaN vers le super-réseau par son sommet et par ses flancs. L’injection d’électrons 

se fait quant à elle uniquement selon l’axe de croissance par l’interface entre la première section InGaN 

et le nGaN (Figure 5-14). Ainsi, un super-réseau pyramidal possède une surface d’injection du côté de 

type p plus importante que celle d’une structure droite, ce qui est bénéfique vis-à-vis de l’injection 

électrique. 

De plus, le super-réseau pyramidal permet une injection de trous dans l’ensemble des sections 

InGaN. Or, lorsque l’injection de trous se fait uniquement par l’interface entre le dernier puit quantique 

et la partie dopée p d’une LED, la faible longueur de diffusion des trous limite le nombre de puits 

quantiques actifs. A titre d’exemple, pour une LED planaire contenant 6 paires In14Ga86N/GaN 

d’épaisseur 3nm/7nm, seuls les deux derniers puits quantiques les plus proches du pGaN donnent lieux 

à des recombinaisons électron-trou [166]. Les premiers puits quantiques peuvent contribuer à 

l’accommodation des contraintes et à la diminution des défauts ponctuels, mais ils ne donneront pas 

d’électroluminescence. La structure pyramidale permet ainsi de s’affranchir de la limitation du nombre 

de puits quantiques ou sections d’InGaN due à la faible diffusion des trous. 

 
Figure 5-14 : Schématisation de l’injection de courant dans des LEDs à base de super-réseaux droits et 
pyramidaux. 
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Afin d’observer le champ électrique présent dans ces structures, des mesures EBIC (Electron-

Beam Induced Curent) ont été réalisées sur l’échantillon N3194. La technique EBIC consiste à former 

des paires électron-trou par excitation d’un semi-conducteur sous le faisceau d’électrons d’un MEB. Si 

le faisceau d’électrons balaye une zone de l’échantillon soumise à un champ électrique, comme c’est le 

cas au niveau d’une jonction pn, les électrons et les trous sont séparés, diffusent vers les régions n et p 

de la diode et engendrent la formation d’un courant EBIC. La cartographie de ce courant EBIC en 

fonction de la position de balayage du faisceau d’électrons permet ainsi de localiser un champ électrique. 

 
Figure 5-15 : (a) Image MEB d’un fil clivé de l’échantillon N3194 après le dépôt de l’électrode au 
sommet des fils. (b) Image EBIC à 0V associée. Profils EBIC (c1) axial et (c2, c3) latéraux réalisés aux 
positions indiquées sur l’image EBIC en figure (b). La graduation du profil c1 sur l’image EBIC est en 
nanomètre.  

L’échantillon a été clivé après le dépôt de la cathode, afin de visualiser la structure par sa tranche. 

La Figure 5-15a présente une image MEB d’un fil clivé en son centre, sur laquelle nous pouvons 

identifier le super-réseau de morphologie pyramidale épitaxié sur un fil GaN dopé n, ainsi que le pGaN 

apparaissant sous un contraste plus clair. La Figure 5-15b montre l’image EBIC réalisée à 0V à la même 

position, sur laquelle le courant EBIC apparaît en blanc. Nous pouvons constater que le signal EBIC est 

visible sur les facettes latérales et supérieures du super-réseau, montrant que la zone active est entourée 

d’un champ électrique. Ceci est cohérent avec l’hypothèse d’une injection de trous axiale et latérale dans 

chaque sections d’InGaN. Le profil axial (Figure 5-15c1) et le profil latéral (Figure 5-15c2) mettent 

d’autant plus en évidence la présence du champ électrique à la frontière entre la zone active et le pGaN. 

Notons que l’image est la projection du signal EBIC produit dans le volume d’un fil clivé. Le signal 
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EBIC issu de l’interface InGaN/pGaN forme en réalité un demi-cône et se superpose donc à la position 

de la zone active. Enfin, dans le but d’enrichir l’étude, une simulation serait envisageable pour évaluer 

la variation d’injection de courant le long du super-réseau. 

Notons que le champ est également visible sur les flancs du fil, comme le montre le profil EBIC 

en Figure 5-15c3. Ceci met en avant l’existence d’une jonction pn sur les flancs des fils et illustre une 

problématique de pertes électriques que nous détaillerons dans la partie 5.2.2 de ce chapitre. Par ailleurs, 

les caractéristiques I-V montrent bien un courant de fuite important lorsque la diode est polarisée 

négativement (Figure 5-11). Pour cette même raison, nous n’avons pas pu réaliser d’images EBIC en 

polarisation inverse, car le courant de fuite était trop important devant le courant EBIC. 

5.2. Effet de la structure de la LED sur les propriétés 
électriques 

5.2.1. Influence du diamètre des fils sur le dopage n 

Dans le cas des nanofils de GaN fortement dopé n, le silicium tend à ségréger sur les flancs des 

nanofils, menant à une concentration inhomogène de dopants au sein du fil [167]. Cette ségrégation du 

Si est attribuée à la relaxation en périphérie du nanofil de la contrainte de tension due à l’introduction 

de Si [168]. Il en résulte une limite de solubilité du Si supérieure dans le cas des nanofils (2.8×1020 

at.cm-3) [167] que celle prédite dans les couches 2D (5×1019 at.cm-3) [168]. Nous pouvons alors supposer 

que le facteur de forme d’un fil influence également sa concentration de dopant n. En particulier, nous 

nous intéresserons dans cette partie à l’effet du diamètre sur la concentration en dopants n. 

Sachant que les dopants introduisent des niveaux d’énergie dans le gap d’un semi-conducteur et 

agissent comme des centres de recombinaison radiatifs, ils affectent les émissions PL et CL. L’émission 

de bord de bande (NBE pour Near Band Edge emission) du GaN non intentionnellement dopé (nid) est 

dominée par la recombinaison d’excitons liés aux donneurs, appelée transition D°X. Si le GaN nid est 

relaxé, l’émission D°X est située à 3,472 eV (357 nm) à 5-10 K [169]. Dans le cas du GaN dopé n, il a 

été montré que le dopage impacte de façon significative la position et la largeur à mi-hauteur du NBE, 

par l’introduction de contraintes [170], par effet de normalisation de la bande interdite (band gap 

normalization) et par remplissage des niveaux électroniques dû à l’introduction de porteurs (band filling 

effect, également appelé effet de Burstein-Moss) [171]. La combinaison de ces différents effets rend 

difficile l’analyse quantitative du niveau de dopage par caractérisation optique [172]. En revanche, la 

CL à 5K est une technique adaptée à nos échantillons pour observer une évolution qualitative du niveau 

de dopage n selon le diamètre des fils. Notons que dans notre cas, les résultats ne peuvent pas être 

complétés par une étude de spectroscopie Raman car le signal du GaN MOCVD est prédominant devant 

celui du GaN MBE. 

Nous étudions ici deux échantillons sur lesquels environ 200 nm de GaN est épitaxié par MBE à 

une température de croissance 850°C et un rapport de flux nominaux Ga/N=1 : un échantillon de 

référence non intentionnellement dopé (N2989) et un échantillon dopé Si (N3208) avec une température 

de cellule de Si à 950°C. Sur ces deux échantillons, des mesures CL à 5K ont été réalisées à l’institut 

Néel par Gwénolé Jacopin sur quatre fils de diamètre 120 nm, 180 nm, 260 nm et 430 nm (zone A31 du 
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design multichip). La tension d’accélération est choisie à 3kV pour ne sonder que la section GaN crûe 

par MBE (cf annexe B). 

 Effet du diamètre sur le dopage résiduel 

Les spectres CL à 5K représentatifs de quatre fils de l’échantillon GaN nid (N2989-A31) sont 

présentés en Figure 5-16b. Ces spectres sont normalisés par rapport à l’émission de l’exciton libre FX 

(XA≈3,479 eV) afin de s’affranchir de l’effet du volume excité sur l’intensité d’émission. De plus, afin 

de tenir compte d’une variation statistique, chaque spectre est intégré sur trois fils de même diamètre. 

L’ensemble des spectres est dominé par l’émission D°X située à 3,472 eV, caractéristique du GaN nid 

relaxé. Nous constatons qu’il apparaît une claire corrélation entre le diamètre du fil et l’intensité de la 

raie D°X : l’émission D°X est d’autant plus intense que le diamètre est important. La morphologie 

pyramidale tronquée sur l’ensemble des quatre fils (Figure 5-16a) nous indique que la croissance au 

sommet des fils se déroule en conditions riche-N ou proche de la stœchiométrie, du fait de la désorption 

thermique du Ga. Rappelons que la contribution des flux diffusifs de Ga est d’autant plus grande que le 

diamètre des fils est petit, conduisant à une augmentation de la vitesse de croissance axiale lorsque le 

diamètre diminue, dans le cas de la croissance riche-N (cf Partie 3.1.2.1). Or, pour un flux de dopant 

fixé, la concentration en dopant augmente lorsque la vitesse de croissance diminue [173], [174]. En ne 

tenant compte que de l’incorporation de dopants sur le plan c, l’augmentation de dopage résiduel par 

augmentation du diamètre des fils est en accord avec la diminution de vitesse de croissance axiale. La 

Figure 5-16c représente l’évolution de l’intensité de la raie D°X après normalisation par rapport à 

l’exciton libre ainsi que la vitesse de croissance obtenue d’après l’Équation 3-1 pour des flux de Ga et 

N correspondant à 0,3 ML/s, une longueur de diffusion de Ga de 1200 nm et une incidence de flux de 

Ga de 30°. La constante de désorption kGa(T) est choisie arbitrairement à 0,05 pour tenir compte d’une 

forte désorption de Ga à haute température. Avec ces paramètres, la croissance est riche-Ga pour des 

diamètres inférieurs à 145 nm, induisant une vitesse de croissance constante. Au-delà de 145 nm de 

diamètre, la vitesse de croissance diminue lorsque le diamètre augmente. La Figure 5-16c permet ainsi 

de visualiser l’anti-corrélation entre la vitesse de croissance axiale et le niveau de dopage résiduel. 

 
Figure 5-16 : (a) images MEB en vue inclinée à 35° de quatre fils de diamètre 120 nm, 180 nm, 260 nm 
et 430 nm sur lesquels environ 200 nm de GaN nid est épitaxié (N2989-A31). (b) Spectres CL à 5K 
normalisés par rapport à l’exciton libre (FX) réalisés au sommet des quatre fils. (c) Intensité de la raie 
D°X après normalisation par rapport à l’exciton libre en fonction du diamètre des fils (courbe rouge) et 
vitesse de croissance (courbe bleue) calculée à partir de l’Équation 3-1 pour des flux de Ga et N 
correspondant à 0,3 ML/s, une constante de désorption kGa(T) de 0,05, une longueur de diffusion de Ga 
de 1200 nm et une incidence de flux de Ga de 30°. 
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 Effet du diamètre sur le dopage n 

L’émission des excitons libres n’étant pas visible sur l’échantillon nGaN (N3208) du fait de 

l’augmentation du niveau de dopage, nous ne pouvons pas normaliser l’émission comme il a été fait 

précédemment. Nous nous baserons ainsi sur l’évolution de la largeur à mi-hauteur et de la position du 

pic Si°X. Les résultats CL à 5K de l’échantillon N3208 sont résumés en Figure 5-17. Nous constatons 

que la largeur à mi-hauteur de la raie Si°X est d’autant plus grande que le diamètre du fil est petit, 

indiquant une augmentation du niveau de dopage lorsque le diamètre du fil diminue (Figure 5-17e). De 

plus, un décalage de -2,7 meV de la raie Si°X est observé sur le fil de plus petit diamètre (Figure 5-17b), 

en accord avec l’introduction de contraintes dues à l’augmentation de la concentration en Si. Il apparaît 

ainsi clairement que la dépendance du niveau de dopage silicium vis-à-vis du diamètre suit la tendance 

inverse de celle du dopage résiduel. 

 
Figure 5-17 : (a) Images MEB en vue de dessus de quatre fils de diamètre 120 nm, 180 nm, 260 nm et 
430 nm sur lesquels environ 200 nm de GaN dopé Si est épitaxié (N3208-A31). (b-c) Cartographies CL 
à 5K associées (b) de l’énergie d’émission de raie Si°X et (c) de sa largeur à mi-hauteur. (d) Spectres 
CL à 5K normalisés réalisés au centre des quatre fils et (e) évolution de la largeur à mi-hauteur de ces 
spectres selon le diamètre du fil. 

 Conclusion 

Ces résultats indiquent que le processus d’incorporation des dopants diffère entre un échantillon 

GaN nid et un échantillon GaN dopé Si. Le GaN nid présente une augmentation du taux de dopants 

lorsque le diamètre augmente, ce que nous associons à une dépendance de la vitesse de croissance axiale 

vis-à-vis du diamètre (cf Partie 3.1.2.1). Le GaN intentionnellement dopé au Si ne suit pourtant pas cette 

tendance. L’augmentation du niveau de dopage lorsque le diamètre diminue suggère que le facteur de 
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forme des fils influence l’incorporation des dopants. Sachant que le rapport entre la surface latérale des 

fils et leur volume augmente lorsque le diamètre diminue, ce résultat peut se justifier par une 

contribution de l’incorporation des dopants sur le plan m d’autant plus grande que le diamètre est petit. 

Plusieurs hypothèses sont à considérer pour justifier la différence d’incorporation sur plan m et plan c 

entre un dopage Si et un dopage résiduel : 

o Effet de la nature chimique du dopant sur son incorporation : Le dopage nid provient des atomes 

O, C et Si résiduels dans le bâti MBE tandis que le dopage intentionnel provient du flux de Si 

imposé lors de la croissance et s’ajoutant au dopage nid. Les différences d’adsorption et 

d’incorporation des dopants selon leur nature chimique et l’orientation cristallographique du GaN 

ont été étudiées par plusieurs approches. En particulier, il a été montré par croissance MOCVD 

[175], [176] et NH3-MBE [177] que l’oxygène et le carbone s’incorporent préférentiellement sur 

le plan m devant le plan c tandis que le silicium s’incorpore de façon identique sur les deux types 

de plan du GaN. Les différences d’incorporation selon la nature chimique des éléments ne nous 

permettent pas de conclure car nos résultats indiquent une incorporation préférentielle sur plan m 

du Si et non des dopants résiduels. Notons tout de même que ces études dépendent des conditions 

de croissance et que de telles études n’ont pas été réalisées par PA-MBE à notre connaissance. 

De plus, ces études ont été menées sur du GaN 2D et ne tiennent pas compte de la différence de 

vitesse de croissance axiale et latérale des fils III-N, ni de la différence d’état de contrainte en 

sommet et en périphérie de fil. 

o Sensibilité à l’état de contrainte : Pour un faible niveau de dopage, tel le dopage résiduel, la 

contrainte introduite est faible et peut être élastiquement relaxée dans le volume de GaN. Pour 

des forts niveaux de dopage, l’effet de la contrainte n’est en revanche pas négligeable. Il est 

d’ailleurs visible sur le fil le plus fortement dopé (D=120 nm) que la raie D°X est décalée de -2,7 

meV du fait de la contrainte de tension introduite par le fort niveau de dopage. Or, nous avons 

mentionné au début de cette partie que la relaxation des contraintes au sein des nanofils permettait 

d’atteindre une concentration de saturation en Si supérieure dans les nanofils que dans les couches 

2D de GaN. En particulier, une coquille riche en Si et d’épaisseur 25 nm sur les bords des nanofils 

a été mise en évidence par Fang et al. [167], dans notre équipe, pour la même température de 

cellule de Si. Par analogie, les spectres CL obtenus sur nos fils serait alors la somme de deux 

contributions cœur et coquille, pour laquelle la coquille riche Si est la zone la plus perturbée 

élastiquement. Nous supposons que l’épaisseur de cette coquille est indépendante du diamètre est 

reste environ égale à 25nm, car elle est liée à la relaxation latérale en bord de fils. La contribution 

de cette coquille riche Si est alors d’autant plus importante que le diamètre est petit, induisant un 

élargissement du bord de bande lorsque le diamètre diminue. 

o Incidence des flux : Enfin, nous pouvons supposer que l’incidence des flux jouera également un 

rôle dans le taux d’incorporation plan m et plan c des dopants. Le flux de dopants résiduels étant 

non directionnels, il impactera de façon identique les différents plans cristallographiques. Le flux 

Si est quant à lui directionnel, son angle d’incidence joue sur le flux reçu par les différentes 

facettes. 
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En conclusion, nous privilégions la sensibilité à l’état de contrainte comme hypothèse pour 

justifier une accumulation du Si sur les facettes latérales des fils, menant à un élargissement du signal 

CL d’autant plus élevée que le diamètre est petit. Nous ne pouvons en revanche pas conclure s’il y a une 

variation du taux de dopage dans le cœur des fils. Nous retenons tout de même de cette étude deux 

conclusions importantes : 

 L’augmentation du taux d’impureté dans les fils GaN nid lorsque leur diamètre augmente devrait 

également avoir lieu lors de la croissance de l’InGaN. L’augmentation du diamètre des fils 

n’affecterait donc pas uniquement leur capacité à relaxer la contrainte et leur composition (voir 

Partie 4.2), mais également le taux d’impuretés résiduelles incorporées. 

 La réalisation de LEDs à base de fils de diamètres variables peut présenter une différence de 

résistivité selon le diamètre des fils. Il est ainsi nécessaire d’optimiser le flux de dopant n pour 

avoir une bonne conductivité quel que soit le diamètre des fils. Nous pouvons également nous 

demander si la réalisation d’une section élargie de nGaN affecte le niveau de dopage. Cependant, 

le signal de bord de bande n’est pas visible sur ces structures à cause des nombreuses fautes 

d’empilement et inclusions cubiques contenues dans la zone élargie (cf Partie 3.1.2.3). La PL et 

la CL ne permettent donc pas d’analyser le niveau de dopage n dans une section de GaN élargie 

et la spectroscopie Raman n’est pas compatible avec nos structures car le signal du GaN MOCVD 

masque celui du GaN MBE. Une analyse électrique serait alors envisageable mais n’a pas été 

réalisée dans ce travail de thèse. 

5.2.2. Pertes électriques 

La réalisation de contacts électriques sur un ensemble de nano ou micro-fils à hétérostructures 

axiales est difficile par comparaison avec les structures planaires et cœur-coquilles. Dans le cas des 

structures axiales, si la cathode entre en contact avec la partie nGaN des fils, la diode est court-circuitée. 

Or, les résultats I-V obtenus dans nos LEDs présentent de façon général un courant important en 

polarisation inverse, traduisant l’existence de court-circuit dans nos structures. Nous détaillerons dans 

cette partie différentes sources de pertes électriques identifiées. 

Nous avons pu constater au cours de ce travail de thèse qu’il est possible d’élargir les fils de GaN 

jusqu’à leur coalescence. Ceci présenterait l’intérêt de transformer une structure à base de fils en 

structure planaire et faciliter la prise de contact p. La coalescence des fils au niveau du GaN dopé n 

mène à la formation de centres de recombinaisons non-radiatifs réduisant fortement l’émission des LEDs 

(voir Partie 3.2.3.3). Nous verrons que les défauts formés induisent également une augmentation du 

courant de fuite (Partie 5.2.2.2). La coalescence des fils en amont de la zone active est donc à proscrire.  

La possibilité de coalescer les fils lors de la croissance de la couche de pGaN a été abordée par 

Kikuchi et al. [11]. Ceci permet d’éviter une étape de planarisation des fils à l’aide d’un matériau isolant 

(généralement un polymère déposé entre les fils afin d’éviter un court-circuit entre l’électrode p et le 

flanc des fils). Cependant, les conditions de croissance permettant l’élargissement du pGaN jusqu’à sa 

coalescence sont associées à une augmentation de vitesse de croissance latérale, menant à la formation 

d’une coquille de pGaN entrant en contact avec le nGaN. La jonction pn ainsi formée sur les flancs des 
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fils est un chemin de diffusion des porteurs hors de la zone active, engendrant des pertes électriques. 

Nous verrons dans la partie suivante comment éliminer cette jonction pn. 

5.2.2.1. Suppression de la coquille de pGaN 

 Recouvrement des parties nGaN et pGaN 

La croissance de LEDs à base de nanofils à hétérostructures axiales par MBE fait face à une 

problématique de pertes électriques intrinsèque aux mécanismes de croissance. La réalisation d’une 

structure axiale idéale implique d’avoir une vitesse de croissance latérale nulle. En pratique la vitesse 

de croissance latérale est non nulle et dépend des conditions de croissance. En particulier, une 

diminution de la température de croissance implique une diminution de la longueur de diffusion des 

adatomes métalliques. Ceci mène à une augmentation du taux de croissance latéral ainsi qu’à la 

formation d’une coquille entourant le nanofil. Or les conditions de croissance permettant de maximiser 

l’incorporation de Mg lors de la croissance du pGaN impliquent une diminution de la température et la 

formation d’une coquille de pGaN. Cette fine coquille de pGaN recouvre ainsi la zone active et le nGaN, 

créant un chemin de diffusion des porteurs en dehors de la zone active. Notons que la jonction pn ainsi 

formée sur les flancs des fils n’est pas source de court-circuit, puisqu’une jonction pn ne permet pas le 

transport électrique en polarisation inverse. Le sujet est peu documenté mais a été observé sur des fils 

III-N MBE de polarité N et Ga par différents groupes. La diminution de l’espacement entre fils pour 

générer de l’ombrage sur les flancs de fils est une solution envisagée par l’équipe de K. Kishino pour 

répondre à cette problématique. 

 
Figure 5-18 : Images STEM-HAADF d’un fil montrant la formation d’une coquille de pGaN recouvrant 
la section nGaN (N3240-A13). 

Durant ma thèse, la formation d’une coquille de pGaN a été observée sur de nombreux 

échantillons et présentent une épaisseur d’environ 10-15 nm au sommet du nGaN. Un exemple 

d’échantillon (N3240-A13) est présenté en Figure 5-18, sur lequel les différentes sections de 
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l’hétérostructure sont visibles et montrent un recouvrement du nGaN par les couches d’AlGaN et de 

pGaN. 

 Effet d’ombrage par élargissement du nGaN 

Afin d’éviter la formation d’une coquille de pGaN créant une jonction pn sur les bords des fils, 

nous avons développé une structure permettant de générer de l’ombrage au sommet du GaN dopé n. 

L’idée est de réaliser une section élargie de nGaN lors de la reprise d’épitaxie sur les fils MOCVD. 

L’obtention d’une section élargie implique des conditions de croissance riche-Ga, comme expliqué dans 

le chapitre 3 sur du GaN nid. La présence d’un flux de Si lors de la croissance ne joue pas sur la 

morphologie car celui-ci s’incorpore dans le GaN sans jouer le rôle de surfactant. L’élargissement est 

donc réalisé dans les mêmes conditions que pour le GaN nid, avec un rapport de flux Ga/N supérieur à 

1,4 et une température de croissance inférieure à 850°C. Afin de garantir un élargissement des fils quel 

que soit leur diamètre (cf partie 3.1.2.1), nous avons utilisé un rapport Ga/N=1,6 et une température de 

croissance de 800°C. La section de nGaN élargie pourra alors ombrager les flux si l’angle 

d’élargissement α est supérieur à l’angle d’incidence θ des flux. Notons qu’il n’y a pas de croissance de 

GaN sur la partie ombragée seulement s’il n’y a pas de diffusion des adatomes. Or les adatomes N ont 

une très faible longueur de diffusion sur plan m, du fait de leur recombinaison et de la désorption de la 

molécule N2 favorable sur le plan m. Les adatomes de Ga ont quant à eux une longueur de diffusion 

pouvant dépasser 1 µm [21]. Pour éviter la croissance sur le sommet de la section nGaN, c’est donc le 

flux d’azote qu’il est nécessaire d’ombrager. 

Notons l la hauteur de nGaN « protégé », sur lequel l’effet d’ombrage empêche la croissance 

latérale, L la hauteur de la section de nGaN élargie, α l’angle d’élargissement, θN l’angle d’incidence du 

flux de N et λN la longueur de diffusion de N sur le plan m (Figure 5-19a). Nous avons alors la relation 

suivante :  

> = � Ù tan $tan À6 − 1Ú − ¶6  

En négligeant la diffusion des adatomes N, i.e. λN=0, il y a effet d’ombrage lorsque : 

> > 0 �z�~ $ > À6 

La réalisation de telles structures a donné lieu à un brevet intitulé Procédé de fabrication d'un 

dispositif optoélectronique à diodes électroluminescentes de type axial (Demande de brevet 

FR1906899). 

Rappelons que ce même effet d’ombrage affecte également la croissance de l’InGaN en 

supprimant la contribution des flux diffusifs. Nous avons vu dans la partie 3.2.3.2 que ceci engendre une 

augmentation de la teneur en In lors de la croissance d’un InGaN épais. De plus, la suppression des flux 

diffusifs empêche la réalisation d’émission RGB par variation du diamètre des fils (cf partie 4.2.3.3). 

Rappelons également que le sommet de la section de GaN élargie est d’orientation +c (ou –c lorsque les 

fils sont de polarité N). Nous éliminons ainsi les surfaces semi-polaires et la possibilité d’avoir d’autres 

orientations de croissance pour l’épitaxie de l’InGaN. Ceci n’est pas un désavantage pour ce travail de 

thèse car nous avons choisi de réaliser des zones actives constituées de super-réseaux InGaN/GaN 

d’orientation [0001] pour éliminer la croissance d’InGaN sur plans semi-polaires et réaliser des LEDs 

monochromatiques. 

Équation 5-1
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Figure 5-19 : (a) Représentation schématique de l’ombrage créé par la section de nGaN élargie 
permettant de protéger la partie supérieure du nGaN de la croissance d’une coquille de pGaN lors de la 
réalisation d’une structure LED axiale à base de micro et nanofils. (b) Image MEB d’un échantillon 
(N3318-A00) présentant une structure LED réalisée avec une section de nGaN élargie. 

 Propriétés électriques de la structure LED axiale avec élargissement de la section nGaN 

Afin de s’affranchir des effets des défauts macroscopiques du pseudo-substrat ou de courts-

circuits pouvant être générés par le dépôt de la cathode, des mesures électriques ont été réalisées sur fils 

uniques par Fabrice Donatini à l’institut Néel (Figure 5-20). Nous comparons deux échantillons 

présentant une section nGaN avec élargissement (N3321) et sans élargissement (N3328). Les étapes 

suivant l’épitaxie MBE du nGaN, à savoir le super-réseau InGaN/GaN, la couche d’AlGaN et le pGaN, 

sont identiques dans les deux échantillons. Nous avons tenté de déposer 10 nm de Ni/Au au sommet des 

fils pour diminuer la résistance au niveau de la prise de contact avec la pointe W au sommet des fils. Ce 

dépôt semble inhomogène sur les images MEB, suggérant une prise de contact non optimale au sommet 

des fils. 

 
Figure 5-20 : Images MEB en vue inclinée à 80° lors de la réalisation des mesures électriques et EBIC. 
(a) visualisation des contacts n et p. (b-c) Prise de contact p au sommet d’un fil des échantillons (b) 
N3321 et (c) N3328. 

La Figure 5-21 représente deux caractéristiques I-V représentatives de chaque échantillon. Ces 

caractéristiques I-V montrent un important courant de fuite dans les deux structures. Nous pouvons 
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cependant constater que la différence entre le courant en polarisation inverse et en polarisation directe 

est plus importante dans le cas de l’échantillon N3321. La comparaison des intensités à -10V et 10V de 

ces deux échantillons, moyennée sur cinq fils afin de tenir compte d’une variation statistique, nous 

donne : 

o Base élargie (N3321) : I(10V)/I(-10V)=7,31. 

o Base non élargie (N3328) : I(10V)/I(-10V)=1,31. 

 
Figure 5-21 : Caractéristiques I-V réalisées sur fils uniques sur deux échantillons possédant une section 
nGaN avec élargissement (N3321) et sans élargissement (N3328).  

Ceci suggère que la réalisation d’une section nGaN élargie améliore les caractéristiques 

électriques de la diode, tout en maximisant le courant traversant la zone active. Cette structure est donc 

bénéfique pour l’efficacité d’injection électrique. Ces mesures électriques nous permettent également 

de mettre en avant un important courant de fuite dans l’échantillon N3321, pour lequel la totalité du 

courant traverse la zone active. Ceci indique qu’il existe une source de court-circuit intrinsèque à la zone 

active, dont nous parlerons dans la partie suivante. 

5.2.2.2. Transport tunnel assisté par les défauts 

Dans les semi-conducteurs à grand gap, tel le GaN, le courant tunnel entre la bande de valence et 

la bande de conduction est totalement négligeable. Cependant, l’apparition d’états localisés dans le gap 

par introduction de défauts dans la ZCE, ou zone active d’une LED p-i-n, peut donner lieu à un courant 

tunnel significatif. On parle alors de transport tunnel assisté par les défauts. Ce mécanisme, schématisé 

en Figure 5-22, dépend directement de la quantité d’états localisés dans la zone active de la LED. Le 

courant tunnel est donc lié à la qualité de la zone active, i.e. à son IQE. L’existence d’un courant de fuite 

par transport tunnel assisté par défaut a été observé dans des LEDs à base d’InGaN par différents groupes 

[163]–[165], [178], [179]. En particulier, l’étude de P. Lavenus est réalisée sur une LED dont la zone 

active est constituée d’un InGaN d’épaisseur 13 nm  [165], ce qui est proche de l’épaisseur d’une section 

InGaN des super-réseaux réalisés durant ma thèse. 
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Des mesures I-V en températures auraient permis de confirmer l’existence du transport tunnel. 

En effet la circulation des porteurs sur les états localisés peut être assistée par les phonons, permettant à 

un porteur d’absorber une énergie allant jusqu’à quelques kT (statistique de Bose-Einstein) et de se 

déplacer vers un état localisé d’énergie supérieure. L’augmentation de l’énergie des phonons par 

augmentation de la température ouvre donc des chemins de diffusion entre les états localisés, ce qui 

accroit le courant tunnel assisté par les défauts. Malheureusement je n’ai pas eu l’opportunité de réaliser 

ces mesures I-V en température durant ma thèse. J’ai cependant pu remarquer que la création de défauts 

non-radiatifs additionnels par coalescence des fils affecte le courant de fuite, comme nous allons le voir 

dans le paragraphe suivant. 

 
Figure 5-22 : Schéma de la structure de bande d’une jonction p-i-n polarisée en inverse illustrant le 
mécanisme de conduction tunnel sur les états localisés dans la zone active d’une LED. 

 Effets de la coalescence sur les propriétés électriques 

Nous avions vu que la coalescence était une source importante de création de défauts non-radiatifs 

car la luminescence de l’InGaN perd un ordre de grandeur en comparaison avec un fil isolé (cf partie 

3.2.3.3). En gardant l’hypothèse que certains défauts non-radiatifs constituent des chemins de diffusion 

pour les porteurs, nous pouvons comparer les propriétés électriques de fils isolés et de fils coalescés. 

Des mesures I-V ont été réalisées sur l’échantillon N3321 dont l’élargissement de la section nGaN a 

conduit à la coalescence de fils faiblement espacés. Rappelons que l’élargissement de la section nGaN 

a pour but d’éliminer des pertes électriques hors de la zone active issue de la formation de la coquille de 

pGaN. Or nous constatons ici que ce même élargissement augmente le courant de fuite s’il mène à la 

coalescence des fils. Les caractéristiques I-V de fils isolés (N3321-A04) et de fils coalescés (N3321-

A05) sont représentés en Figure 5-23. En comparant les intensités de courant à 2V et -2V pour les 2 

zones de l’échantillon, nous obtenons : 

o Zone non coalescée (A04) : I(2V)/I(-2V)=2,03. 

o Zone coalescée (A05) : I(2V)/I(-2V)=0,39. 
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Figure 5-23 : (a) Caractéristiques I-V et (b,c) images MEB des échantillons (b) N3321-A04 et (c) 
N3321-A05 montrant l’effet de la coalescence des fils sur les propriétés électriques. 

Il est surprenant de constater que le courant en polarisation inverse est supérieur à celui de la 

polarisation directe dans le cas de la zone coalescée. Ce résultat est tout de même en accord avec 

l’hypothèse d’une augmentation du niveau de fuite par création de défauts non-radiatifs. Notons que sur 

la zone coalescée (N3321-A05), le courant circule dans un plus grand nombre de fils du fait de leur 

connexion électrique. Le courant est en conséquence plus élevé que sur la zone non coalescée sur 

laquelle la caractéristique I-V est réalisée sur des fils uniques. Nous pouvons conclure de cette étude 

que l’élargissement de la section nGaN diminue les pertes électriques uniquement s’il n’y a pas 

coalescence des fils. Ceci nécessite un bon contrôle de l’augmentation de diamètre selon la période des 

fils. 

5.3. Conclusion du chapitre 
 Structures LEDs à base de super-réseaux InGaN/GaN 

La réalisation de LEDs à base de super-réseaux de morphologie pyramidale offre une structure 

originale et prometteuse. Nous avons montré qu’un super-réseau pyramidal présente une intensité 

d’émission supérieure à celle d’un InGaN épais ou d’un super-réseau de structure droite. De plus, les 

résultats EBIC montrent la formation d’un champ électrique entourant la zone active pyramidale, 

mettant en avant une large surface d’injection électrique. Sur la base de ces résultats, plusieurs LEDs à 

base de super-réseaux ont été réalisées avec variation de température de croissance, rapport de flux et 

diamètre de fils, menant à une électroluminescence allant du bleu (450 nm) au rouge-orange (610 nm) 

comme illustré en Figure 5-24. 
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Figure 5-24 : Spectres d’électroluminescence et images optiques associées montrant une émission du 
bleu au rouge de LEDs de taille 80x80 µm² à base de super-réseaux pyramidaux. 

 Effet de la structure de la LED sur les propriétés électriques 

L’élimination des courants de fuite dans les structures axiales reste un obstacle à leur 

développement. Nous avons vu que des pertes électriques peuvent apparaître à différentes échelles. 

Premièrement, un défaut dans le réseau périodique de fils ou lors du dépôt de l’électrode est source de 

court-circuit, permettant au courant de circuler hors des fils. Ensuite, l’existence d’une jonction pn sur 

les flancs des fils, issue de la croissance latérale du pGaN recouvrant le nGaN, offre un chemin de 

diffusion pour les porteurs en dehors de la zone active. Enfin, après avoir éliminé ces deux sources de 

pertes électriques, nos structures LEDs présentent toujours un courant de fuite important. Ceci nous 

amène à la conclusion qu’il existe un court-circuit dans la zone active par l’intermédiaire de courant 

tunnel assisté par les défauts. 

 Perspectives 

La principale difficulté quant au développement des LEDs axiales à fort taux d’In par PA-MBE 

reste le taux important de défauts non-radiatifs. Une étude plus approfondie sur la nature et la formation 

de ces défauts, à l’aide de microscopie électronique en transmission et de mesures optiques en puissance 

ou résolues en temps, est donc essentiel dans la continuité de ce travail. Une optimisation du nombre et 

des épaisseurs des sections InGaN/(In)GaN des super-réseaux vis-à-vis de la création de ces défauts et 

de l’injection électrique serait également envisageable. 
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Conclusion générale 
L’objectif de cette thèse était de contribuer au développement de LEDs visibles à base de micro 

et nanofils par PA-MBE, ainsi qu’à la compréhension des mécanismes intervenant dans la croissance de 

ces structures. Afin de conclure ce travail, nous nous proposons dans un premier temps de résumer les 

principaux résultats, puis de nous focaliser sur une question ouverte concernant la structure de LED à 

choisir et enfin de mettre en avant les perspectives de développement de cette étude. 

Résultats principaux 

Mécanismes d’élongation des fils GaN 

Les mécanismes d’élongation des fils GaN, en conditions riche-N ou riche-Ga, favorisent une 

nucléation en périphérie du sommet du fil. Cette probabilité de nucléation est liée à une augmentation 

de la densité d’adatomes Ga en périphérie du fil, dont l’origine s’explique par deux phénomènes distincts 

selon les conditions de croissance. En conditions riche-N, la longueur de diffusion des adatomes Ga sur 

plan c est faible, inférieure à 50 nm d’après nos résultats AFM (Figure 3-6). Les adatomes issus des flux 

diffusifs de Ga et diffusant jusqu’au sommet depuis les flancs des fils ont donc une plus forte probabilité 

de nucléer en bord de fil. En conditions riche-Ga, la longueur de diffusion est supérieure au diamètre 

des fils (430 nm pour les diamètres de fils étudiés en AFM). La diffusion des adatomes de Ga est 

principalement limitée par une barrière de diffusion en bord de fil due au changement de plan 

cristallographique. Cette barrière de diffusion engendre une accumulation en bord de fil et ainsi une 

probabilité de nucléation supérieure. 

Contrôle de la morphologie des fils de GaN 

La morphologie du sommet des fils de GaN de polarité Ga est contrôlable en ajustant les rapports 

de flux ФGa/ФN et/ou la température de croissance. Les plans cristallographiques du GaN sont alors 

formés sous contrôle cinétique ou thermodynamique. En choisissant les plans cristallographiques 

présents au sommet des fils GaN, il est alors possible de préparer la surface à l’épitaxie de l’InGaN en 

sélectionnant son orientation de croissance (polaire et/ou semi-polaire). 

Variation de composition d’InGaN épais après une unique étape d’épitaxie 

Trois paramètres indépendants peuvent générer une variation de composition d’InGaN épais après 

une unique étape d’épitaxie : l’ombrage des flux, le diamètre des fils et l’orientation cristallographique 

du plan d’épitaxie. 

Les variations de diamètre et d’ombrage agissent sur le rapport de flux diffusifs ФIn
diff/ФGa

diff. En 

effet, la longueur de diffusion du Ga étant supérieure à celle de l’In aux températures de croissance de 

l’InGaN, le flux diffusif de Ga ФGa
diff est plus impacté que le flux diffusif d‘In ФIn

diff par les variations 

de diamètre et d’effet d’ombrage. Une modification du rapport de flux diffusifs ФIn
diff/ФGa

diff d’une zone 

à l’autre de l’échantillon induit une modification du rapport de flux effectifs ФIn/ФGa au sommet du fil, 

pouvant conduire à différentes compositions d’InGaN. Rappelons que l’effet d’ombrage est généré par 

interactions entre fils, i.e. lorsque les fils voisins ombragent les flux incidents, et dépend donc de 
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l’espacement entre fils. Il peut aussi avoir lieu au sein d’un fil lorsqu’une section élargie ombrage la 

partie sous-jacente. 

L’orientation cristallographique agit quant à elle sur l’efficacité d’incorporation de l’In dans le 

réseau cristallin. La croissance PA-MBE d’InGaN sur fils GaN étant uniquement axiale, nous ne 

parlerons pas ici de croissance sur plans apolaires sur les flancs des fils. Le sommet des fils peut offrir 

une surface uniquement d’orientation polaire [0001] (morphologie droite ou avec élargissement), 

uniquement d’orientations semi-polaires (morphologie pyramidale), ou mixte (morphologie pyramidale 

tronquée). Selon cette orientation, différentes compositions d’InGaN seront obtenues, pouvant mener à 

la formation de plusieurs alliages InGaN distincts lorsque les fils GaN possèdent plusieurs types de plans 

cristallins à leur sommet. 

Ajoutons à ces trois paramètres une quatrième information : l’état de contrainte de l’InGaN. La 

capacité de l’InGaN à relaxer élastiquement ou plastiquement la contrainte d’épitaxie agit sur l’efficacité 

d’incorporation de l’In et donc sur la composition finale de l’InGaN. En fonction du diamètre des fils et 

de la morphologie de l’InGaN, différentes compositions peuvent être obtenues par variation d’état de 

contrainte d’un fil à l’autre. 

Rappelons également que la température de croissance joue un rôle critique quant à la 

composition de l’InGaN obtenue. Alors que toutes les conditions abordées ci-dessus peuvent être 

optimisées pour maximiser l’écart de composition entre deux zones de fils, une unique composition peut 

être obtenue si celle-ci est limitée par sa stabilité thermique. La température de croissance doit donc être 

inférieure ou égale à la température de stabilité de l’InGaN le plus riche en In visé. 

Zone active sous forme de super-réseau pyramidale 

La réalisation d’une zone active sous forme de super-réseau pyramidale permet de diminuer le 

taux de recombinaisons non-radiatives par rapport à l’InGaN épais ainsi qu’au super-réseau de structure 

droite. C’est donc une structure prometteuse pour la réalisation de LEDs à fort taux d’In.  

Sachant que l’EBL et le pGaN recouvrent l’ensemble des facettes libres de l’InGaN, cette même 

structure pyramidale augmente la surface d’injection des trous en permettant une injection axiale et 

latérale dans la zone active. Notons qu’une telle structure permet une injection de trous dans chaque 

section InGaN. L’épaisseur de la zone active n’est alors plus limitée par la diffusion des trous. Un super-

réseau pyramidal permet ainsi de diminuer la perte de porteurs par diminution des recombinaisons non-

radiatives et par augmentation de l’efficacité d’injection des trous. 

Pertes électriques et courts-circuits 

La réalisation de LEDs à base de fils à hétérostructures axiales connectés en parallèle fait face à 

différentes problématiques de pertes électriques. Premièrement, la connexion des fils en parallèle 

nécessite que ceux-ci soient parfaitement identiques sans défauts majeurs lors de la croissance sélective. 

Deuxièmement, la formation d’une coquille de pGaN engendre une jonction pn sur les flancs des fils et 

offre un chemin de diffusion des porteurs hors de la zone active. Cette connexion électrique entre nGaN 

et pGaN est possible à éliminer en jouant sur l’ombrage généré par l’élargissement du nGaN. Cette 

structure améliore donc l’injection électrique. Pour finir, une densité suffisamment élevée de défauts 
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ponctuels dans la zone active peut engendrer un courant de fuite par transport tunnel assisté par les 

défauts. 

Proposition d’une structure LED 

Dans l’objectif de réaliser une LED monochromatique à fort taux d’In (environ 35% pour une 

émission dans la gamme rouge), ce travail de thèse a permis de réaliser une structure novatrice avec un 

travail d’optimisation sur différentes sections de la LED. Tenant compte de nos résultats, nous proposons 

la structure LED suivante (Figure C-1) : 

1- Fils nGaN avec sommet élargi 

 Diminution des pertes électriques. 

 Sélection d’une unique orientation de croissance [0001]. 

 Elimination de l’effet des dimensions des fils sur la composition de l’InGaN, ce qui est 

favorable à la réalisation de LEDs monochromatiques. 

2- Zone active à base de super-réseaux de morphologie pyramidale 

 Diminution du taux de centres de recombinaisons non-radiatifs. 

 Injection dans l’ensemble des sections InGaN (grande surface d’injection). 

3- Partie dopée p recouvrant la zone active et constituée d’une couche bloquante pour les électrons 

(EBL), faite d’AlGaN dopée Mg, et d’une couche de pGaN. 

 
Figure C-1 : Schéma illustrant une proposition de structure LED à base de fils InGaN/GaN pour 
l’émission monochromatique dans la gamme visible. 

Perspectives 

Un certain nombre d’interrogations ont été soulevées durant ma thèse sans avoir pu être 

approfondies. Nous mentionnerons ici les principaux axes de recherches laissés en suspens, offrant 

différentes perspectives d’études et de développements. 

Etude des défauts non-radiatifs : 

Eviter la formation des défauts non-radiatifs implique de comprendre leur mécanisme de 

formation. Pour cela, il faut dans un premier temps comprendre leur nature, ce qui nécessite une étude 

approfondie. En particulier, de la microscopie électronique en transmission à haute résolution est 
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nécessaire pour rechercher des dislocations traversantes ou de désaccord de maille. Ceci permet 

d’identifier le centre de création de la dislocation et éventuellement de déduire la cause de cette 

formation. Des mesures CL ou PL en puissance serait également envisageables pour mettre en évidence 

une différence de saturation des défauts ponctuels entre les différentes structures de zone active. Par 

exemple, une comparaison des structures à base d’InGaN épais et à base de super-réseau InGaN/GaN, 

ou encore une comparaison des structures droite et pyramidale, permettrait de compléter l’étude. 

Nous avons constaté qu’un super-réseau pyramidal permettait de diminuer la quantité de défauts 

non-radiatifs, sans en définir la nature. Cependant, les effets des conditions de croissance sur ces défauts 

restent peu clairs. En particulier, le nombre et les épaisseurs des sections InGaN et des barrières n’a pas 

été étudié ici. En d’autres termes, nous supposons qu’il est encore possible d’améliorer les propriétés du 

super-réseau par rapport à ceux obtenus durant ma thèse. 

L’étude des défauts non-radiatifs soulève également une autre question : peut-on réduire le 

courant de fuite par réduction de courant tunnel assisté par les défauts ? Dans ce cas-ci, il faudrait étudier 

les propriétés électro-optiques (I-V et photocourant-courant) de différentes structures dont le taux relatif 

de défauts non-radiatifs est connu. Ainsi, la diminution des défauts non-radiatifs reste un point clef de 

l’étude offrant une perspective d’amélioration de l’IQE des LEDs mais également de la diminution du 

courant de fuite. 

Utilisation du cristal photonique 

Sachant que nos structures sont faites d’un agencement périodique de fils III-N, elles peuvent 

donner lieu à un effet cristal photonique. Si la longueur d’onde, la période des fils et les indices de 

réfraction permettent un couplage des photons avec le cristal photonique, alors celui-ci agit sur la 

diffusion des photons [180]. Ceci permet d’augmenter la directivité de l’émission et minimiser les 

interactions entre sous-pixels, tout en de maximisant l’extraction. Or la faible efficacité d’extraction 

reste une problématique importante quant au développement des LEDs, à cause du fort indice de 

réfraction des semiconducteurs (nSC = 2.5–3.5) par rapport au milieu ambiant (typiquement l’air avec 

namb = 1). De plus, la zone active de nos structures étant intégrée dans le cristal photonique, il est possible 

d’obtenir un effet Purcell favorisant la création des photons d’une certaine longueur d’onde. Notons 

également que le couplage avec cristal photonique peut donner lieu à une émission avec une faible 

largeur à mi-hauteur, ce qui est particulièrement intéressant pour les LEDs rouge. En effet, 

l’augmentation du taux d’In génère des inhomogénéité d’alliage élargissant le pic d’émission [45]. Or, 

la largeur à mi-hauteur dans la gamme rouge est particulièrement critique vis-à-vis de la perception de 

l’œil humain [48]. Par exemple, une LED émettant à 630 nm, i.e. dans la gamme rouge, avec une largeur 

à mi-hauteur de 65 nm sera perçu orange par l’œil humain. La réduction de la largeur à mi-hauteur 

permet alors de réduire l’émission de photons de longueur d’onde inférieure à 630 nm et donner une 

LED que notre œil verra bien rouge. Notons également que la longueur d’onde des photons en 

interaction avec le cristal photonique ne dépend pas des conditions d’injection de porteurs dans la zone 

active. La longueur d’onde d’émission d’une LED bénéficiant d’un cristal photonique est ainsi très 

stable sur toute sa plage de fonctionnement. 

Le cristal photonique peut être réalisé par approche top-down en effectuant une gravure sélective 

sur une LED planaire [181] ou par approche bottom-up en effectuant une croissance sélective de fils 
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[182], [183] comme c’est le cas dans ce travail de thèse. Il est alors nécessaire d’optimiser la période 

des fils III-N selon la longueur d’onde d’émission visée. Or, dans le cas de la croissance PA-MBE, nous 

avons vu également que l’espacement entre fils agit sur la composition de l’InGaN et donc sur l’émission 

obtenue. L’utilisation du cristal photonique est donc étude complexe mais fortement prometteuse. 

Emission RGB 

Pour finir, nous avons discuté dans cette conclusion d’une structure envisageable pour l’émission 

monochromatique. Cependant, une application importante de ces dispositifs concerne la création d’écran 

à haute résolution, s’appuyant sur la production de pixel avec émission rouge, verte et bleue (émission 

RGB). L’obtention de différentes émissions après une unique étape d’épitaxie d’InGaN a été abordé 

dans la Partie 3.2 concernant l’effet de l’orientation cristallographique et dans la Partie 4.2 concernant 

la variation de flux diffusifs selon les dimensions des fils sur la composition de l’InGaN. 

Pour cela, l’élargissement du nGaN offrant un unique plan d’épitaxie [0001] et supprimant la 

contribution des flux diffusifs n’est pas compatible avec le développement de pixel RGB. Nous avons 

également constaté que la variation seule du diamètre et de l’espacement entre fils offrait une variation 

de longueur d’onde d’émission trop faible pour aller du bleu au rouge. Il paraît alors nécessaire d’ajouter 

l’effet de l’orientation cristalline et d’avoir des fils de sommet polaire et semi-polaire, tout en limitant 

l’existence de plusieurs types de plans par fil. Ceci constitue un nouveau défi quant à l’épitaxie de telles 

structures. 
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Annexes 

Annexe A- Effet des conditions de croissance PA-MBE sur 

l’InGaN épais épitaxié au sommet de fils GaN. 

Nous avons pu voir tout au long de ce manuscrit que la composition de l’InGaN épitaxié sur fils de 

GaN était sensible à de nombreux paramètres. Dans un premier temps, des plans expérimentaux ont été 

réalisés pour observer l’influence de la température de croissance et des rapports des flux métal/N et 

Ga/In. La variation de l’énergie et de l’intensité d’émission de l’InGaN nous permet d’optimiser les 

conditions de croissance. Ces plans expérimentaux sont également un repère précieux pour retrouver les 

conditions expérimentales après modification d’un facteur extérieur (ouverture de la chambre MBE, 

changement de porte échantillon, variation des flux au cours du temps, ect…). 

Les deux plans expérimentaux suivants présentent l’évolution de l’émission CL et de la morphologie 

d’InGaN épais épitaxié au sommet de fils GaN par variation des rapports In/N (Figure A-1) et Ga/N 

(Figure A-2) en fonction de la température de croissance. Nous pouvons tirer plusieurs constats de ces 

plans expérimentaux. Premièrement, l’augmentation de la température réduit le taux d’In incorporé, du 

fait de l’augmentation de la désorption d’In et de la stabilité thermodynamique de l’alliage InGaN 

variant avec la température [9]. Nous observons deuxièmement que l’augmentation du rapport Ga/N 

induit un décalage de l’émission vers le bleu, i.e. une diminution du taux d’In. L’augmentation du 

rapport In/N ne conduit en revanche pas systématiquement à une augmentation du taux d’In incorporé. 

En effet, l’augmentation du rapport In/N peut induire un décalage vers le bleu. Nous associons ceci à 

l’augmentation de la recombinaison N-N menant à une perte d’azote actif lorsque l’In est présent en 

quantité suffisante pour augmenter les longueurs de diffusion par effet surfactant [129]. 

Enfin, ces plans expérimentaux mettent en avant l’effet des conditions expérimentales sur la 

morphologie de l’InGaN épais. Nous avons montré dans la Partie 3.1.1 que le rapport des flux Ga/N et 

la température de croissance menait à différentes morphologies de GaN. Nous retrouvons ici les mêmes 

tendances, sans pour autant explorer les conditions menant à l’élargissement de la section InGaN3. 

L’InGaN forme ici une pyramide tronquée dont l’angle d’amincissement α varie avec les trois 

paramètres Ga/N, In/N et température. La diminution des rapports In/N et Ga/N conduisent à un 

amincissement de la pyramide, i. e. α augmente, jusqu’à obtenir une pyramide complète dans le cas des 

échantillons N2983 et N2979. L’augmentation de la température conduit quant à elle à une diminution 

de α que nous associons à une augmentation du rapport métal/N par augmentation de la diffusion des 

adatomes le long des flancs des fils. En revanche, une augmentation trop élevée de la température induit 

une augmentation de α et un fort décalage vers le bleu, associé à une perte d’In par désorption. 

 

 
3 L’élargissement de l’InGaN est possible à fort rapport métal/N (voir Partie 4.1.1.2). 
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Figure A-1 : Plan expérimental présentant l’évolution de l’émission CL et de la morphologie d’InGaN 
épais épitaxié au sommet de fils GaN par variation du rapport de flux nominaux In/N en fonction de la 
température de croissance (la zone présentée correspond à la zone A27 du design multichip). 

 
Figure A-2 : Plan expérimental présentant l’évolution de l’émission CL et de la morphologie d’InGaN 
épais épitaxié au sommet de fils GaN par variation du rapport de flux nominaux Ga/N en fonction de la 
température de croissance (la zone présentée correspond à la zone A27 du design multichip). La 
morphologie de l’échantillon N2992 est asymétrique du fait d’un dysfonctionnement de la rotation lors 
de cette croissance.  
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Annexe B- Techniques de caractérisation optiques, électriques 

et électro-optiques appliquées aux LEDs  

Les caractérisations optiques (photoluminescence et cathodoluminescence), électriques (I-V et 

EBIC) et électro-optiques (électroluminescence) sont indispensables à l’analyse de dispositifs telles les 

LEDs. Nous allons détailler dans cette annexe comment ces mesures sont réalisées sur nos échantillons. 

Photoluminescence et cathodoluminescence 

La photoluminescence (PL) et cathodoluminescence (CL) sont deux techniques qui consistent à 

créer des paires électron-trous dans le volume d’un semiconducteur sous l’effet d’une source excitatrice. 

Cette source excitatrice est soit un laser d’énergie supérieures au gap du semi-conducteur dans le cas de 

la PL, soit un faisceau d’électron dans le cas de la CL. Un spectre est tracé à partir des photons collectés 

issus de recombinaisons radiatives des porteurs de charge. Les recombinaisons sont dites excitoniques 

s’il y a formation d’un exciton par interaction coulombienne d’un électron et d’un trou avant leur 

recombinaison (voir Partie 1.1.3.2). 

Dans notre cas, nous cherchons à analyser des zones de 100x100µm² contenant les fils 

InGaN/GaN (voir Partie 2.4.2.2.). Concernant la photoluminescence, le ciblage de ces zones nécessite 

une installation µPL avec un microscope optique. Nous avons également choisi d’utiliser un laser 

résonant à 405 nm afin de ne sonder que l’InGaN et non le GaN. Ces analyses sont réalisées par notre 

collaborateur industriel. La µPL étant une caractérisation rapide et accessible, elle est effectuée par 

défaut sur chaque échantillon. La CL est quant à elle privilégiée lorsque qu’une meilleure résolution 

spatiale est nécessaire. En effet, la CL se déroulant dans un microscope électronique à balayage, elle 

permet de focaliser la source excitatrice, i.e. le faisceau électronique du MEB, avec une résolution de 

l’ordre de 1 à 10 nm. Le volume sondé dépend quant à lui de la profondeur de pénétration des électrons 

et de la diffusion des porteurs formés. Une simulation Monte Carlo Casino a été réalisée par Gwénolé 

Jacopin à l’institut Néel afin d’estimer la profondeur de pénétration du faisceau électronique dans le 

GaN sous une tension d’accélération de 3keV (Figure B-1). Cette tension est choisie pour garantir une 

analyse de la section crûe par MBE uniquement et ne pas ajouter un signal issu du fil GaN MOCVD. 

 
Figure B-1 : Simulation Monte Carlo Casino (a) de l’énergie déposée dans du GaN par la pénétration 
d’un faisceau d’électron accéléré à 3keV et (b) signal CL en fonction de la profondeur du GaN, montrant 
que 93% de l’énergie est déposée dans les premiers 50 nm. 
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En balayant le faisceau électronique, la CL permet également de réaliser des cartographies 

d’émission CL. Ceci est un outil précieux pour cibler les zones émettrices et observer l’homogénéité fil 

à fil de l’émission, ce qui n’est pas possible en µPL. De façon générale, l’analyse de l’InGaN a été 

effectuée par notre collaborateur industriel et celle du GaN a été réalisée par Gwénolé Jacopin à l’institut 

Néel. 

Prises de contacts électriques et mesures électro-optique 

Les caractérisations électriques et électro-optiques des fils peuvent se faire selon deux approches : 

avec une prise de contact électrique sur un ensemble des fils connectés en parallèle ou avec une mesure 

sur fil unique dans un MEB. 

La première approche est celle utilisée par défaut sur nos structures, selon un procédé élaboré par 

notre collaborateur industriel. Les différentes zones des designs, contenant un ensemble de fils supposés 

identiques, ont une taille de 100x100µm². Au centre de ces zones une surface de 80x80µm² est contactée 

pour former une LED faite de fils connectés en parallèle. Le contact n est obtenu par lithographie et 

gravure en face avant du masque jusqu’à révéler le substrat nGaN. Une électrode est ensuite déposée 

sur la zone gravée. Le contact p s’effectue au sommet des fils. Pour cela, l’espace entre fils est rempli 

de polymère diélectrique permettant d’isoler électriquement les flancs des fils et éviter un court-circuit 

lors du dépôt de l’électrode métallique (Figure B-2). Les mesures ensuite sont faites sous pointes à l’aide 

d’un microscope optique. Notons que le contact p est fait à l’aide d’une électrode non transparente. 

L’extraction de photons est donc réalisée en face arrière au travers du substrat transparent. La réalisation 

d’images optiques est quant à elle faite en face avant et permet de visualiser l’électroluminescence grâce 

aux photons diffusant par les bords des électrodes opaques (Figure B-3). 

 

 
Figure B-2 : Schéma illustrant la prise de contact électrique sur un ensemble de fils connectés en 
parallèle. 
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Figure B-3 : Image optique en vue de dessus d’une LED lors des mesures d’électroluminescence. 

La seconde approche consiste à contacter un fil unique dans un MEB. Pour cela, le contact n est 

réalisé par la même approche que précédemment, tandis que la cathode n’est pas réalisée. Une pointe 

tungstène de faible rayon de courbure est posée au sommet du fil à l’aide d’un nano-manipulateur dans 

le MEB (Figure 5-20). Cette technique permet de s’affranchir de courts-circuits extérieurs aux fils (par 

exemple les défauts de pseudo-substrat ou l’existence de court-circuit entre la cathode et le nGaN). En 

revanche, le contact électrique entre la pointe W et le pGaN n’est pas optimal, ce qui introduit une 

résistance série importante. 
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