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Au cours des 40 dernières années, l'industrie des semiconducteurs s’est intéressée au 

développement des nitrures d’éléments III, tels que le nitrure de gallium GaN, le nitrure d’indium 

InN, et leurs alliages comme l’InGaN. Ces matériaux III-N se sont imposés comme l’une des plus 

grandes et importantes classes de matériaux semiconducteurs. En raison de leurs caractéristiques 

particulières telles que la bande passante directe couvrant toute la gamme spectrale de l'ultraviolet 

lointain au proche infrarouge, les matériaux semiconducteurs nitrures sont primordiaux pour les 

applications optoélectroniques, notamment les LEDs RGB et les cellules solaires. Les 

performances de ces dispositifs dépendent principalement de la qualité du matériau lors de son 

élaboration par croissance cristalline.  

Le progrès dans l’amélioration des dispositifs à base de nitrures est freiné par plusieurs obstacles 

tels que l’absence de substrats adaptés en terme d’accord de maille imposant la croissance de ces 

matériaux III-N par hétéroépitaxie. Afin de surmonter ces problèmes, la géométrie des nanofils 

est préférable pour faire croître des matériaux sans défaut, relaxés et de haute qualité cristalline. 

Dans ce contexte, la croissance épitaxiale de nanofils (In,Ga)N homogènes et de haute qualité 

cristalline pour toute la gamme de composition de l'indium reste une tâche difficile. Actuellement, 

l'industrie des semiconducteurs III-V évolue vers la miniaturisation des dispositifs tout en 

augmentant leurs performances. Cela a été, depuis des décennies, l’élan principal pour 

l’élaboration des matériaux permettant d'améliorer à la fois la géométrie et la qualité des 

dispositifs.  

Les principales techniques de croissance des matériaux semiconducteurs III-N sont la MOCVD 

(Metal-Organic Vapor Phase Epitaxy) et la MBE (Molecular Beam Epitaxy). De nos jours, la 

méthode de croissance la plus utilisée dans l’industrie pour la fabrication des matériaux III-N, est 

l'épitaxie en phase vapeur qui date des années soixante. Plusieurs efforts ont été fournis afin de 

croître des nanofils InGaN pour toutes les compositions en indium. Par MBE et MOCVD, cet 

objectif de croissance n’est malheureusement pas atteignable en raison de la difficulté 

d’incorporation de l’indium à forte quantité dans les nanofils InGaN. En plus, la répartition 

d’indium dans les nanofils InGaN n’est pas homogène dans le cas d’une croissance par MBE et 

MOCVD. 
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L’Institut Pascal est le seul laboratoire en Europe développant la croissance des nanofils nitrures 

par HVPE. Dans le cadre d’une thèse précédente, la croissance auto-organisée des nanofils InGaN 

a été réussie avec toute la gamme de composition en indium allant de 0 à 100%. 

Dans le travail de thèse présenté dans ce manuscrit, les croissances de nanostructures binaires 

GaN, InN et InGaN ont été réalisées à l’Institut Pascal par la technique de croissance HVPE qui 

permet de fournir des structures de bonne qualité en temps court.  

Aujourd'hui, l'option la plus fiable pour contrôler la croissance de nanofils de nitrures bien 

ordonnés avec un haut degré de reproductibilité et des homogénéités parfaites en termes de 

morphologies et de dimensions est de procéder par croissance sélective (SAG pour Selective Area 

Growth).   

En amont de ce travail, aucun laboratoire dans le monde entier n’a montré la faisabilité de la 

croissance sélective de nanofils InGaN par HVPE. L’Institut Pascal est donc aujourd’hui le 

premier laboratoire qui réussit cette mission. 

 

PLAN DU MANUSCRIT 

—Chapitre 1 

Dans le premier chapitre, les propriétés des nitrures d’éléments III ainsi que les limitations de 

croissance de couches InGaN sont discutées. Les avantages de la géométrie nanofil sont présentés 

suivi de quelques applications utilisant les nanostructures InGaN. Les approches et les méthodes 

de croissance de nanofils InGaN sont citées. L’état de l’art portant sur la croissance de nanofils 

InGaN par MBE, MOCVD et HVPE est résumé. Une partie est dédiée à la description du bâti de 

croissance à l’Institut Pascal suivie par la description des techniques et méthodes de caractérisation 

utilisées au cours de cette thèse pour analyser les nanofils élaborés par HVPE. Les substrats 

utilisés, le procédé technique de croissance et l’analyse thermodynamique de la phase vapeur pour 

la croissance de nanofils InGaN sont présentés. Enfin, nous clôturons ce chapitre en décrivant les 

modifications qui ont été apportées au réacteur HVPE au début de ma thèse. 
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—Chapitre 2 

Le chapitre 2 est consacré à la croissance sélective de micro et nanofils des deux binaires InN et 

GaN. Un état de l’art sur la croissance sélective de ces deux binaires est discuté. Les conditions 

expérimentales, le processus de croissance ainsi que les substrats utilisés sont présentés. Nous 

explorons dans un premier temps la croissance sélective d’InN.  Pour cela, nous étudions 

expérimentalement la croissance de nanofils InN en fonction des paramètres expérimentaux 

(température, dimensions de masque…). Les études systématiques de la croissance sélective de 

micro et nanofils GaN sont ensuite présentées. La faisabilité de la croissance sélective de nanofils 

GaN par HVPE sur des diamètres nanométriques est démontrée.  

 

—Chapitre 3 

Le troisième chapitre est consacré, pour une première mondiale, à la croissance sélective de micro 

et nanofils InGaN par SAG-HVPE. Une analyse thermodynamique, le procédé technique, les 

conditions expérimentales et les substrats utilisés sont expliqués dans la première partie. Des 

modifications apportées au réacteur ont été réalisées, une démonstration de la croissance auto-

organisée de nanofils InGaN a donc été mise en œuvre afin de valider la nouvelle géométrie du 

réacteur. La croissance sélective d’InGaN est détaillée sur deux dimensions d’ouvertures de 

masque, des ouvertures micrométriques et des ouvertures nanométriques. Dans les deux cas, 

l’influence des paramètres expérimentaux de croissance sont discutés. Un modèle théorique 

permet de comprendre les mécanismes de croissance pour les nanofils InGaN parasites qui 

apparaissent en fin de croissance. Dans ce chapitre nous démontrons la croissance sélective de 

nanofils InGaN avec toute la gamme en composition en indium.  
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Chapitre 1  

 Introduction aux nitrures (In,Ga)N 
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Introduction  

Ce chapitre s’articule en deux parties. La première partie traite des généralités sur la structure 

cristalline des nitrures d’éléments III et de leurs propriétés. Les difficultés inhérentes à la 

croissance des couches InGaN et les avantages de la géométrie nanofil sont développées par la 

suite. Quelques exemples d’applications des nanostructures InGaN ayant des performances et des 

rendements améliorés sont détaillées. Les approches et méthodes de croissance des nanofils InGaN 

sont alors abordées.  

Dans la deuxième partie de ce premier chapitre, une description du réacteur HVPE et de ses 

différentes composantes sont données. Ensuite, une partie est dédiée aux différentes techniques de 

caractérisation telles que la microscopie électronique à balayage et en transmission et la 

caractérisation optique par Photoluminescence et micro-photoluminescence. La section suivante 

détaille les échantillons utilisés, le processus HVPE à l’Institut Pascal ainsi que l’approche 

thermodynamique mise en œuvre pour l’analyse de ce processus de croissance. Ce chapitre se 

conclut par la description des modifications qui ont été apportées au réacteur HVPE au début de 

la thèse. 
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1.1 Propriétés fondamentales des matériaux (In,Ga)N  

Les semiconducteurs III-V dont l’élément V est l’azote, N, sont appelés semiconducteurs nitrures. 

Cette section décrit dans un premier temps les propriétés cristallographiques, piézoélectriques, 

optoélectroniques et thermiques des deux composés binaires que sont le nitrure d'indium (InN) et 

le nitrure de gallium GaN. 

1.1.1 Structure cristalline 

Comme d'autres matériaux à base de nitrures d’éléments III, tels que l'AlN, le GaN et l’InN 

cristallisent dans trois structures différentes : la phase Zinc-blende (ZB), la phase rock-Salt (RS) 

et la phase Wurtzite (WZ) (figure 1.1) [1].  

 

Figure 1.1 : Structures (a) Wurtzite, (b) Zinc blende et (c) rock-Salt des nitrures III-V. Les 

atomes métalliques (Ga, In, Al) sont schématisés en marron et les atomes azotes N sont en bleu, 

issues de [1]. 

 

La phase rock-Salt n'est obtenue que sous très hautes pressions. Elle est donc impossible à obtenir 

par épitaxie et ne sera donc pas détaillée ici. 

Dans des conditions standard de température et de pression, la phase wurtzite est la forme la plus 

stable thermodynamiquement pour les matériaux (In,Ga)N [2]. Cette structure, la plus présente en 

épitaxie des structures sous forme de couches et nanofils, consiste à alterner deux sous réseaux 

hexagonaux compacts (hc) décalés de l'axe c. Le premier sous-réseau contient l'élément III, atomes 

métalliques In et Ga, et l'autre sous-réseau est composé de l'élément V, atomes N. Chaque atome 

du groupe III (Ga, In) est placé au centre d'un tétraèdre. Les quatre coins de ce tétraèdre sont 

définis par les quatre atomes d'azote voisins les plus proches et vice versa. Chaque atome d'azote 
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est entouré par quatre atomes du groupe III dans un tétraèdre. Les plans hc (0001) interpénétrés 

de Ga, In et N sont empilés dans une séquence ABABAB... dans la direction [0001] (figure 1.2 

(a)). 

Le GaN et l’InN cubiques, de structure Zinc-Blende, appartiennent au groupe spatial  F4 ̅3𝑚 (T2d) 

et consistent en deux sous-réseaux cubiques à faces centrées interpénétrés et décalés d'un quart de 

la diagonale du cube. La séquence d'empilement des plans [111] dans cette structure est 

ABCABC... (figure 1.2 (b)). 

 

Figure 1.2 : Séquences d'empilements des atomes dans les matériaux III-V : (a) les plans (0001) 

dans la structure Wurtzite et (b) les plans (111) dans la Zinc-Blende. En bleu les atomes 

métalliques et en rose les atomes azote N, issues de [3]. 

 

Dans la structure wurtzite WZ, il existe trois grandes familles de plans cristallins qui sont 

perpendiculaires aux directions [0001], [10-10] et [11-20] et qui sont notés respectivement plan c, 

plans m et plans a. 

La structure WZ est généralement représentée par deux paramètres du réseau qui sont a et c.  

a est la largeur d'un côté hexagonal, c'est la longueur définie par le plan basal selon la direction 

[11-20]. Le paramètre c quant à lui correspond à la hauteur de la maille selon l'axe [0001]. 

En outre, le rapport des constantes de réseau c/a, est égal à  √8/3 =1,633 pour un cristal wurtzite 

idéal. 

Les paramètres de réseau des binaires GaN et InN à 300K sont indiqués dans le Tableau 1.1. 
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Matériaux a (Å) c (Å) 

GaN 3,189 5,185 

lnN 3,54 5,705 

 

Tableau 1.1 : Paramètres de maille des deux binaires GaN et InN en phase Wurtzite, issues de [4] 

et [5]. 

 

Pour les composés ternaires comme InxGa1-xN, et plus généralement AxBl-xN, le paramètre de maille 

est déduit de la loi linéaire de Vegard : 

                                                       aAB = (1-x) aA + x aB                                                                  (1.1) 

 

1.1.2 Polarisation spontanée et propriétés piézoélectriques 
 

 Polarité 

Dans une structure cubique, les plans et les directions cristallographiques sont définis à l'aide de 

la notation avec seulement 3 indices de Miller {h k l}, alors que dans un système hexagonal, ils 

sont nommés avec 4 indices de Miller {h k i l} avec i = - (h + k). 

Ces plans peuvent être chargés électriquement, on parle alors de plans polaires, par opposition aux 

plans non polaires. Comme le montre la figure 1.3 [6], il existe plusieurs types de plans qui 

délimitent les cristaux nitrures. Les plans polaires, sont par exemple le plan c (0001), alors que les 

plans m (10-10) et a (11- 20) sont tous les deux non polaires. Enfin, certains plans comme le plan 

(l 1 -22) se réfèrent à des facettes semi-polaires. 
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Figure 1.3: Représentation de la polarité des plans cristallins : le plan c présente une face polaire, 

les plans m (10-10) et a (11- 20) sont nommés non polaires, et le plan (11-22) présente une face 

semi-polaire, issues de [6]. 

 

Comme la structure hexagonale est caractérisée par l'absence de symétrie d'inversion, c'est-à-dire 

que le réseau n'est pas centro-symétrique, la structure Wurtzite possède un axe polaire. 

En conséquence, les directions c [0001] et -c [000-1], ne sont pas équivalentes comme le montre 

la figure 1.4 [3]. 

La polarité est définie par la direction du vecteur lié à la liaison métal-N le long de l'axe c [0001]. 

C’est la répartition des charges électriques dans une liaison chimique. 

Le premier arrangement, illustré sur la figure 1.4 (a), dans lequel la surface supérieure de la couche 

finie avec des atomes de métal Ga ou In, est appelé arrangement de polarité Ga. Elle est définie 

par la direction c [0001] et notée parfois polarité c+. 

Au contraire, si la surface présente des atomes d'azote N au sommet de la couche, la structure a 

une polarité N, correspondant à la direction [000-1] ou à la polarité c-, comme illustré sur la figure 

1.4 (b). 
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Figure 1.4 : Polarité dans le GaN : (a) polarité Ga le long de l’axe [0001], (b) polarité N le long 

[000-1], issues de [3]. 

 

La polarité du matériau est régie par les conditions de croissance et l'état de surface du substrat. 

Par exemple, S. Li et al [7] ont montré qu'un cristal GaN de polarité N est obtenu en majorité sur 

le saphir nitruré. Inversement, la croissance sur le saphir nu donne une dominance du cristal GaN 

de polarité Ga. 

Changer le type de polarité dans une structure peut induire la modification des propriétés optiques 

et électriques du cristal épitaxié [8]. En effet, en termes de différences, de nombreux groupes ont 

montré que les impuretés [8], la morphologie de surface [7] [9], ainsi que la stabilité thermique 

[10], diffèrent énormément lorsqu'on passe d'un matériau de polarité métallique à un matériau de 

polarité azote. 

Par exemple, K. Xu et A. Yoshikawa ont dénoté que la croissance de l'InN, N-polaire, permettait 

une haute qualité cristalline et une bonne morphologie de surface alors que l'InN, In-polaire, 

présente une surface rugueuse [11]. De plus, M.A. Mastro et al ont démontré que la stabilité 

thermique des surfaces est meilleure avec une polarité Ga qu’avec une polarité N lors de la 

croissance du matériau GaN [10]. 

Il est possible de déterminer la polarité d’un cristal de nitrure soit par une méthode chimique qui 

est la gravure chimique à l’aide de KOH soit par une caractérisation physique appelée diffraction 

électronique à faisceau convergent (CBED). 
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 Polarisation spontanée  

En raison de son rayon plus petit et de son énergie d’ionisation plus élevée par rapport aux atomes 

métalliques, les atomes d’azote sont caractérisés par une électronégativité très élevée. Cela permet 

donc de traiter chaque liaison Ga-N ou In-N comme un dipôle électrostatique. Cette différence de   

propriété chimique remarquable entre les atomes In ou Ga et N génère un déplacement du nuage 

électronique de la liaison vers l’atome d’azote. Il en résulte donc un champ de polarisation 

spontanée [12]. Cette polarisation spontanée dépend principalement de la différence 

d’électronégativité entre les atomes. Le coefficient de polarisation spontanée diffère d’un cristal à 

l’autre. Le tableau 1.2 résume les valeurs de polarisation spontanée correspondant aux deux 

cristaux binaires GaN et InN. 

 

Matériau Polarisation spontanée Psp (C/m2) 

GaN -0,029  

lnN -0,032  

Tableau 1.2 : Valeurs des polarisations spontanées pour les deux binaires GaN et InN en phase 

Wurtzite, issues de [13] . 

 

Pour le ternaire InGaN, la polarisation spontanée est exprimée en fonction de la composition en 

indium de l’alliage comme suit : 

                 𝑃𝑠𝑝(𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁) = 𝑥 𝑃𝑠𝑝(𝐼𝑛𝑁)  + (1 − 𝑥) 𝑃𝑠𝑝(𝐺𝑎𝑁) − 𝑏𝑥 (1 − 𝑥)                (1.2) 

Où Psp représente la polarisation spontanée, x la composition en indium et b le coefficient de 

courbure égal à 0,037 C/m2, ou bowing parameter en anglais, pour la polarisation spontanée. 

 

 Propriétés piézoélectriques 

L'application d'une contrainte, due à la différence de paramètre de maille entre le substrat et la 

structure élaborée, engendre une polarisation piézoélectrique Ppz. Cette dernière est parallèle à la 

polarisation spontanée Psp si la contrainte appliquée est une tension. Si la déformation consiste en 

une compression alors la polarisation piézoélectrique est toujours antiparallèle à la direction de la 

polarisation spontanée. En effet, comme l'indique la figure 1.5, dans le cas d'une croissance d'un 
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matériau de polarité métal, le vecteur de polarisation spontané Psp est orienté vers le substrat.  

Le vecteur de polarisation piézoélectrique Ppz sera, quant à lui, orienté vers le substrat lors d'une 

contrainte en tension et vers l'extérieur dans le cas d'une contrainte en compression. Globalement, 

le champ électrique résultant sera amené à diminuer dans le cas d'une compression et à augmenter 

dans le cas d'une tension (inversement pour la polarité azote).  

 

Figure 1.5 : Exemple de polarisation spontanée dans des nanofils InGaN de polarité azote et 

métal avec une représentation des vecteurs de polarisation piézoélectrique en compression et en 

tension, issues de [14]. 

 

Constantes Piézoélectriques (C/m2) GaN lnN 

e31 - 0,49 -0,57 

e33 0,73 0,97 

Tableau 1.3 : Constantes piézoélectriques de GaN et InN, issues de [15]. 

 

Concernant le ternaire InGaN, Sakhawat Hussain a démontré que la polarisation piézoélectrique 

[16] joue un rôle très important et dominant dans la polarisation totale de la couche InGaN élaborée 

sur un substrat de GaN. Cela est expliqué par le fait que la polarisation piézoélectrique est très 

impactée par la fraction molaire InN contrairement à la polarisation spontanée qui ne varie que 

légèrement en fonction de la composition en indium dans l’InGaN. La figure 1.6 montre 

l’évolution de la polarisation totale dans une couche InGaN, dans le ternaire que Sakhawat a 

obtenue [16]. 
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Figure 1.6 : Evolution de la polarisation totale dans une couche InGaN en fonction du 

pourcentage d’indium dans le ternaire, issues de [16]. 

 

1.1.3 Propriétés optoélectroniques 

La structure de bande des nitrures d'éléments III comme InN, AIN et GaN, présentent un gap direct 

(figure 1.7). En effet, le maximum de la bande de valence et le minimum de la bande de conduction 

sont situés au même emplacement dans l'espace réciproque : centre de la zone de Brillouin au 

niveau du point gamma K=0. Cette propriété de bande interdite directe dans les semi-conducteurs 

III-V favorise les transitions électroniques directes entre bandes, donc, favorise les recombinaisons 

radiatives des porteurs et par conséquent, améliore le rendement de conversion ou d'émission de 

lumière pour diverses applications et plus spécialement pour le photovoltaïque et les LEDs. La 

valeur de l’énergie de la bande interdite varie en fonction de plusieurs paramètres, comme la 

température [17] [18] et le dopage [19] [20]. 

Afin d’avoir des dispositifs performants à base de nitrures, il est indispensable de minimiser les 

contraintes existantes dans le matériau (déformations, défauts) car ces dernières constituent aussi 

une source de modification des positions des bandes énergétiques et donc peuvent induire une 

modification de la valeur du gap [21]. 

La structure de bande des nitrures InN et GaN Wurtzite est donnée en figure 1.7. Les énergies des 

bandes interdites de ces deux binaires sont données dans le tableau 1.4. 
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Matériau III-V Eg (eV) à 0 K Eg (eV) à 300 K 

GaN 3,48  3,39 

lnN 0,62  0,66 

 

Tableau 1.4 : Valeurs de l’énergie de la bande interdite des matériaux GaN et InN  

à 0 K et à 300 K  issues de [5] [17]. 

 

 

Figure 1.7 : Diagrammes de bandes des matériaux (a) InN et (b) GaN à partir de la théorie de 

structure électronique des quasi-particules. La partie grise représente le gap d’énergie interdite, 

issues de [22]. 

 

L’alliage ternaire InGaN, est capable de couvrir l'ensemble du spectre visible allant de 0,68 eV 

pour l'InN jusqu'à 3,4 eV pour le GaN [23][24][25][26]. C’est-à-dire couvrir la région de 

l'infrarouge (IR) à l'ultraviolet (UV) (figure 1.8). Cette propriété permet aux nitrures d’éléments 

III d’être de très bons candidats pour la fabrication de dispositifs optoélectroniques. 
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Figure 1.8 : a) Représentation du spectre solaire montrant la largeur de la bande interdite de 

l’InGaN dans une gamme de longueur d'onde allant de 350 nm (GaN) à 1700 nm (InN) [27],  

b) les énergies de gap des nitrures d’éléments III, de semiconducteurs éléments II-VI et les 

semiconducteurs III-V en fonction du paramètre de maille, issues de [28]. 

 

1.1.4 Propriétés thermiques  

 

Le coefficient d’expansion thermique CET, noté souvent α, décrit la dilatation d’un réseau 

cristallin à la suite d’un gradient de température appliqué. Il est défini comme suit :  

                                   𝛼𝑎 =
∆𝑎

𝑎 ∆𝑇
      et     𝛼𝑐 =

∆𝑐

𝑐 ∆𝑇
                              (1.3)  et  (1.4) 

 ∆𝑎 et ∆𝑐 en Å: variations des paramètres de maille, respectivement a et c, engendrées par 

une différence de température dans les plans a et c ;  

 ∆𝑇 en K : variation de la température. 

 

Les valeurs des coefficients d'expansion thermique dans les axes, 𝛼𝑎et 𝛼𝑐 , des deux binaires sont 

résumés dans le tableau 1.5. 

 

 

 



 

34 
 
 

 

 

  

 

  

 

Tableau 1.5 : Valeurs des coefficients d'expansion thermique dans les plans 𝛼𝑎 et 𝛼𝑐 du 

GaN et InN, issues [29]. 

 

Lors de la croissance, la différence de coefficient thermique entre le matériau à épitaxier et le 

substrat peut engendrer des contraintes soit en compression soit en tension. 

La description des propriétés des matériaux binaires semiconducteurs GaN et InN ayant été 

présentée, la prochaine partie traite de la croissance du ternaire InGaN, des difficultés existantes 

et des solutions proposées.  

 

1.2 Défi de la croissance des matériaux (ln,Ga)N 

Les recherches et les travaux sur les alliages semiconducteurs III-V ont ouvert une nouvelle piste 

dans le domaine des matériaux et des semi-conducteurs. Se caractérisant par plusieurs avantages 

et propriétés excellentes comparés à d'autres matériaux, les nitrures III-V sont des candidats idéaux 

pour la fabrication des dispositifs qui étaient auparavant difficiles à réaliser. 

Le GaN a été épitaxié pour la première fois par HVPE sur un substrat de saphir par  

H.P. Maruska et J. J. Tietjen en 1969 [30]. Le matériau avait une concentration d'électrons très 

élevée (fortement dopé n) de l'ordre de 1018 à 1020 cm-3. Plus tard, des couches de GaN dopées p 

ont été élaborées, pour la première fois par Hiroshi Amano et al. 1989 [31]. Ces matériaux 

prometteurs sont une véritable invention pour les dispositifs émettant de la lumière bleue comme 

les LEDs bleues. Ces travaux ont obtenu en 2014 le prix NOBEL de Physique car ils ont 

révolutionné le marché de l’éclairage. 

 

Depuis, la communauté scientifique s'intéresse de plus en plus aux semi-conducteurs III-N. 

Des efforts énormes ont été mis en œuvre pour optimiser la croissance des couches GaN en variant 

les conditions et les paramètres de croissance et en introduisant des couches tampons afin de 

Expansion 

thermique 

GaN lnN 

∆𝒂/𝒂 5,59. 10-6 2,85. 10-6 

∆𝒄/𝒄 3,17. 10-6 3,75. 10-6 
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diminuer les dopages non intentionnels et d’améliorer la qualité cristalline et les propriétés 

optiques de GaN. 

Plus récemment, Takahiro ITO et al [32] ont étudié l'influence de l'épaisseur de la couche tampon 

déposée et le temps de recuit sur les propriétés de la couche GaN épitaxiée à haute température. 

Des efforts ont été déployés afin de diminuer les contraintes dans les couches épitaxiées et réduire 

la densité de dislocations [33] [34] [35] [36]. La densité de dislocations a été diminuée de 1010 à 

109 cm-2 dans les travaux de A.Daduar et al [37] en utilisant une couche épaisse de SixNy et la 

surcroissance latérale. Le groupe de Hajime Fujikura a réussi à fabriquer des couches lisses et 

épaisses de l'ordre de 30 µm de GaN très pur [38]. 

Depuis plus de 40 ans de recherche, les avancées dans la croissance cristalline des semi-

conducteurs III-N, notamment pour l'épitaxie d'InGaN, ont été ralenties à cause de plusieurs 

obstacles de croissance qui sont détaillés dans la section suivante. 

 

1.2.1 Les difficultés rencontrées lors de la croissance des couches InGaN 

Bien que la croissance des binaires InN et GaN sous forme de couches ait connu un progrès et a 

permis la synthèse des dispositifs optoélectroniques ayant des propriétés exceptionnelles, l’étude 

de l’InGaN est encore à ses débuts malgré les tentatives de croissance à l’échelle internationale.  

La croissance du ternaire InGaN ayant une bonne qualité cristalline et une homogénéité parfaite 

est un véritable défi à relever.  

 

 Manque de substrats appariés  

L'un des problèmes majeurs dont les semi-conducteurs nitrures souffrent, en particulier le semi-

conducteurs InGaN, est le manque de substrats adaptés et à réseau apparié. Les substrats utilisés 

pour la croissance des matériaux InGaN, InN et GaN massifs sont principalement le saphir Al2O3, 

le silicium Si et le carbure de silicium SiC. Lorsque l’on effectue une hétéroépitaxie d’un matériau 

sur un substrat, ce dernier impose son paramètre de maille par rapport au matériau épitaxié. Le 

désaccord de maille entre substrat et couche mince peut être écrit sous la forme suivante : 

 

                                                                    
∆𝒂

𝒂 
=

𝑎𝑐−𝑎𝑠

𝑎𝑠
                                          (1.5) 
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Avec : 

𝑎𝑐 ∶  Paramètre de maille du matériau à déposer  

𝑎 𝑠 ∶ Paramètre de maille du substrat. 

 

Pour le saphir, la différence de paramètre de maille est de 15 % (selon la direction (0001) avec le 

GaN avec une différence de coefficient thermique de -12 %.  Dans le cas du silicium, le désaccord 

de maille avec GaN qui est de -17% et le fort coefficient d’expansion thermique de 114% 

engendrent des fortes contraintes dans la couche élaborée. Le carbure de silicium SiC quant à lui 

possède le plus faible désaccord paramétrique avec le GaN égal à 3,5 %, ce qui limite en grande 

partie la création de défauts dans le matériau. Ces mêmes substrats possèdent respectivement des 

désaccords paramétriques de 29 %, -7,7 % et 15 % avec l’InN.  

 

 Champ électrique interne et effet Stark 

Dans le cas de couches planaires, mais aussi de fils, de manière à respecter la neutralité du cristal, 

la polarisation totale est quasiment annulée par des charges de surface ou par des défauts 

électriquement actifs. Cependant, dans le cas d'hétéro-structures de type "puits quantiques", il y 

a une différence de polarisation entre chaque matériau. C'est comme si des plans de charges de 

polarisation apparaissaient à chaque interface : un champ électrique interne est engendré [39]. 

Lorsque l'épaisseur des puits augmente, ce champ sépare spatialement les électrons des trous, il 

empêche leurs recombinaisons et réduit par conséquent le rendement des dispositifs. Pour 

l’InGaN, l'augmentation d'indium amplifie les contraintes et donc le champ piézoélectrique. Cela 

expliquerait en partie le phénomène du green gap [40]. De plus, nous noterons que le champ 

électrique modifie les états électroniques et engendre un décalage des transitions optiques vers le 

rouge. C'est ce que l'on appelle l'effet Stark confiné quantique (QCSE). Cette propriété sera à 

considérer dans les structures à puits quantiques pour contrôler la couleur d'émission lumineuse 

[41]. 

 

 Création de défauts   

Le désaccord de maille élevé entre le substrat et la couche d'InGaN, combiné à la différence du 

coefficient de dilatation thermique, induit des fortes contraintes au niveau des couches d’InGaN 

impliquant une dégradation de la qualité du matériau. Deux types de contraintes peuvent se 
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présenter afin que le matériau accommode son paramètre de maille à celui du substrat utilisé. Si 

le substrat présente un paramètre de maille as supérieur à celui de la couche InGaN ac (as > ac), 

alors la couche InGaN élaborée est contrainte en tension. Dans le cas inverse (as < ac), la couche 

InGaN épitaxiée est en compression (figure 1.9 (a-b)). 

 

 

Figure 1.9 : Contrainte liée au désaccord de maille : a) (ac < aS), la maille est en tension. b) (ac> 

as), la maille est en compression. 

 

L’énergie emmagasinée sous forme de contraintes dans les couches InGaN, se relaxent et une 

énorme densité de défauts est engendrée. La relaxation peut avoir lieu élastiquement (déformation 

réversible), si la contrainte est faible, ou plastiquement (défauts irréversibles) si l’énergie 

emmagasinée dans la couche est trop élevée et dépasse la limite de résistance critique.  

Plusieurs types de défauts structurels peuvent apparaître dans les couches épitaxiées 

particulièrement dans le cas des nitrures. Citons à titre d’exemple : 

 les défauts ponctuels : lacunes et impuretés  

 les défauts unidimensionnels : les fissures et les dislocations  

 les défauts bidimensionnels :  c’est le cas des fautes d’empilement  

 les défauts tridimensionnels : les inversions de domaines de polarités. 

D’autres défauts peuvent être aussi observés comme les cavités créées à l’interface entre couche 

et substrat et/ou essentiellement lors d’une coalescence. La figure 1.10 présente les différents types 

de défauts observés dans le cas des nitrures.  
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Tous ces types de défauts endommagent la qualité cristalline des matériaux épitaxiés et par 

conséquent dégradent l’efficacité des dispositifs électroniques car ils agissent comme des centres 

de recombinaisons non radiatifs de porteurs de charges [42] [43]. 

 

 

Figure 1.10 : Schéma des différents types de défauts structurels :  a) lacune, b) dislocations vis et 

coin, c) faute d’empilement, d) inversion de domaines de polarité, e) fissuration d’un matériau 

épitaxié en bleu à la suite d’une contrainte en tension induite par le substrat,  

f) défaut de cavité. 

 

 Compromis de température de croissance  

Un autre défi à relever concerne la différence de température de croissance entre InN et GaN. En 

effet, les températures typiques de croissance du GaN se situent dans un intervalle entre 980 °C et 

1040 °C. Afin de croître du GaN de très bonne qualité avec des propriétés optoélectroniques 

excellentes, plusieurs équipes ont démontré qu’une température de croissance élevée est requise. 

En ce qui concerne la croissance de l’InN, des températures plus faibles, entre 580 °C et 650 °C, 

sont adoptées par toutes les techniques de croissance MBE , HVPE et MOVPE. L’InN, en raison 

de sa faible stabilité thermique, et sa faible pression de vapeur saturante comparé au GaN, se 

désorbe à partir de 600 °C [44] [45]. Les travaux de C. Adelmann, et al [45] ont mis en évidence 

cette évaporation d’indium pendant la croissance d’InN à haute température de 620 °C en MBE.   

Du fait de cette différence de température de croissance entre InN et GaN, l’épitaxie du ternaire 

InGaN avec de fortes compositions en indium et une bonne qualité reste un défi. En effet, il est 
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primordial de trouver un compromis entre utiliser des hautes températures, nécessaires pour 

épitaxier un matériau GaN de bonne qualité et des faibles températures indispensables pour éviter 

la désorption d’indium et donc incorporer des teneurs plus élevées en indium dans l’alliage InGaN.  

Ainsi, la faible incorporation de l'In dans l’alliage InGaN est due à fois à la réévaporation des 

adatomes adsorbés à la surface et aussi à la décomposition du binaire InN en raison des faibles 

liaisons In-N. 

 

 Non miscibilité et ségrégation d’indium  

Un autre verrou qui freine également la croissance des couches InGaN est la faible miscibilité 

d’indium dans le GaN. Cela est dû à la différence de paramètre de maille avec le substrat GaN. 

S’ajoute à cela, la faible énergie de liaison In-Ga et la différence de taille des atomes entre In et 

Ga, 144 pm et 126 pm respectivement. La grande distance interatomique entre le GaN et l’InN est 

aussi à l'origine de cette faible miscibilité. La différence d’enthalpie de formation entre ces deux 

binaires provoque une ségrégation d’indium élevée en surface du matériau [44] [46].  

Ce phénomène de séparation de phase (ségrégation d’indium) a été le sujet de plusieurs équipes 

de recherche [47] [48] [49]. A. Koukitu et H. Seki [50] ont démontré qu’une séparation de phase 

apparait lors d’une croissance d’InGaN avec une composition d’indium au-dessus de 25 %. 

La figure 1.11.a montre le diagramme de phase établi par Ho et al [47]. Plusieurs autres équipes 

ont mené ce travail afin d’étudier le diagramme de phase de l’InGaN. Sur ce diagramme, l’alliage 

ternaire présente trois zones différentes : une zone stable, une zone métastable et une zone instable, 

large, qui s’étend sur une grande partie de l’intervalle de compositions à des températures de 

croissance usuelles pour l’InGaN. Au-dessus de la courbe binodale, le matériau est stable. En 

dessous de la courbe spinodale, le matériau est instable, il tend à se décomposer et plusieurs phases 

coexistent. Entre la courbe spinodale et binodale, le matériau est métastable, autrement dit, pour 

une quelconque perturbation, par exemple la création d'une dislocation, ce dernier devient instable.  

A une température de 800 °C (température très élevée), la solubilité de l'InN dans le GaN est 

inférieure à 6%, voir figure 1.11.b. 
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Figure 1.11 : a) Solubilité de GaN dans InN (InN : Ga) et de InN dans GaN (GaN : In), b) 

diagramme de phase d’InGaN avec courbes binodale et spinodale en pointillé, issues de [47]. 

 

Par ailleurs, la miscibilité de l’indium dans le GaN dépend de l’état du matériau élaboré.  

Karpov et al [51] ont mené une étude sur la miscibilité de l’indium dans le GaN en fonction des 

contraintes dans le ternaire InGaN. Lors d’une application d’une contrainte biaxiale élastique à la 

couche InGaN, la miscibilité d’indium augmente théoriquement, la stabilité du ternaire est 

améliorée et donc des taux d’indium plus élevés sont incorporés dans l’InGaN. Une solubilité de 

35 % peut être atteinte à température ambiante (figure 1.12)  [51]. En revanche, une autre étude 

théorique a contesté les résultats de Karpov et al [51] et a rejoint les travaux de  

Tersoff et al [52]  pour démontrer que la non-miscibilité de l’indium dans le GaN est due au 

désaccord de maille entre InN et GaN. Ces études démontrent que c’est le décalage paramétrique 

qui est responsable de la ségrégation de l’espèce minoritaire en surface du matériau et par 

conséquent gêne l’incorporation de cette espèce dans la couche InGaN. 

 

 

Figure 1.12 : Diagramme de phase de l’InGaN dans le cas a) d’un matériau relaxé  

et b) contraint, issues de [51]. 
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 Accumulation d’indium 

La présence d'amas d'indium «Clustering», une accumulation (ségrégation) forte d’indium dans 

l’alliage InGaN en couche, est un autre problème rapporté par plusieurs chercheurs [53] [54] [55]. 

L’origine de cette agglomération d’indium n’est pas encore très claire et explicable. Humphreys 

et al  [56], après avoir observé des amas d’indium dans leurs couches, ont attribué ce phénomène 

à l’endommagement causé par le faisceau du TEM. Contrairement à Humphreys et ses collègues 

chercheurs, Baloch et al  [57] n’ont remarqué aucune accumulation d’indium dans les croissances 

InGaN. 

La présence d’une accumulation d'indium dans un coin de la structure élaborée dépend 

vraisemblablement des conditions de croissance d’InGaN sous forme de couches. Des couches 

InGaN élaborées par Tang et al [58] sur un plan c n’ont montré aucun « Clustering » d’indium. 

Cependant, les couches formées sur le plan a présentent des tas d’indium.  

 

1.2.2 Nanostructures - Géométrie des nanofils (lD) - Avantages par rapport au 

matériau 2D 

Les nanofils, de quelques dizaines de nanomètres en diamètre et quelques micromètres de 

longueurs, présentent aujourd’hui une approche très utilisée par les épitaxieurs pour la fabrication 

des dispositifs optoélectroniques. Pour surmonter les difficultés rencontrées lors de la croissance 

de l'InGaN sous forme de couches, la voie des nanofils constitue une solution alternative pour 

plusieurs raisons. 

Ces objets nanométriques, présentent en général des propriétés cristallines de meilleure qualité 

que les couches de matériau massif.  

Ces nanostructures possèdent des surfaces latérales libres et un rapport de forme important 

conduisant à des propriétés structurelles, optiques et électriques innovantes qui sont étudiés depuis 

une vingtaine d’années pour de nouvelles applications. En fait, comme vu dans la section 

précédente, à cause de la différence de paramètre de maille et du coefficient d’expansion 

thermique, beaucoup de défauts peuvent être engendrés dans la structure épitaxiée. 
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Dans ce contexte, les nanofils d'InGaN permettent de repousser les champs de polarisation grâce 

à leurs facettes latérales libres m. Ces structures 1D permettent de s’affranchir de la polarisation 

piézoélectrique. 

En raison de la relaxation efficace des contraintes latérales, de l'absence de dislocations et de 

défauts, l'InGaN unidimensionnel peut être élaboré sur divers substrats à faible coût, tels que le 

silicium [59] [60] et le saphir [61] [62] [63]. En outre, la relaxation des contraintes par les nanofils 

permet de supprimer les recombinaisons non radiatives causées par la séparation des porteurs de 

charges en présence de défauts. 

T. Kuykendal et al [64] ont montré qu’avec la géométrie nanofil, il est possible d’incorporer des 

quantités élevées en indium, jusqu’à plus de 90 %, dans les fils d’InGaN épitaxiés sur silicium tout 

en ayant une bonne qualité cristalline. La relaxation élastique dans les nanofils a permis de limiter 

la densité de dislocations et d’améliorer la solubilité de l’InN dans le GaN. 

Les nanofils permettent également d’envisager de nouveaux designs offrant ainsi une grande 

flexibilité quant au développement des dispositifs par rapport à l’approche conventionnelle en 

couches 2D. De nouvelles hétéro-structures peuvent en effet être réalisées à partir de la géométrie 

1D telles que des hétéro-structures radiales type cœur-coquille et des hétérostructures axiales, 

usuelles connues pour les couches 2D (figure 1.13). 

 

Figure1.13 : Illustration de la différence entre croissance en couche et croissance en nanofil lors 

d’une hétéroépitaxie, issue de [65]. 



 

43 
 
 

 

 

 Les nanofils constituent donc un avantage particulier pour la réalisation des hétéro-structures 

axiales fortement désaccordées libres de défauts par rapport aux couches planaires. L’hétéro-

structure radiale quant à elle, permet d’exploiter une grande surface active, ce qui est 

particulièrement important pour améliorer le rendement d’émission pour les dispositifs 

optoélectroniques (figure 1.14). Cette structure cœur-coquille permet également de s’affranchir de 

l’effet Stark grâce aux surfaces latérales non polaires [66]. 

 

Figure 1.14 : Schématisation des deux hétérostructures, axiale et radiale, à base de nanofil, issues 

de [65]. 

 

Une autre particularité des nanofils est que le rapport élevé surface sur volume des fils, les rendent 

très sensibles aux effets de surface par comparaison aux couches planaires. Ces effets de surface 

peuvent modifier la structure de bande du matériau [67] [68]. Les charges vont être attirées vers 

les surfaces des fils conduisant ainsi à une courbure de bande et à la création d’une zone de 

déplétion latérale à la surface du nanofil.  

 

1.3 Applications des nanofils (In,Ga)N  

Sous différentes formes de nanostructures telles que les nanopiliers, les nanotubes, les puits 

quantiques et spécifiquement les nanofils, l’InGaN joue un rôle indispensable en tant que 

semiconducteur du fait de ses propriétés optoélectroniques. Dans ce manuscrit, et comme déjà 

mentionné précédemment, une étude expérimentale sur les nanofils et les nanopiliers InGaN est 

présentée.  
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Les nanofils InGaN sont très attrayants pour la fabrication de photodétecteurs, de capteurs de gaz, 

de nanogénérateurs, ainsi que pour les LEDs, les cellules solaires et les lasers.  

 

 Fractionnement photoélectrochimique (PEC) 

Les nanofils InGaN constituent une nouvelle catégorie de matériaux pour les applications de 

photosynthèse artificielle. Dans le domaine du fractionnement photoélectrochimique (PEC) de 

l'eau en hydrogène et en oxygène, les nanofils InGaN sont utilisés comme un semiconducteur 

photoélectrocatalyseur très efficace pour la conversion de l’énergie solaire en hydrogène. Ces 

derniers sont très prometteurs grâce à leur mobilité des porteurs de charges très élevée et leur 

bande interdite large et modulable allant de l’IR jusqu’à l’ UV. 

En 2018, Ebaid et al [69] ont démontré la fabrication de photoanodes à base de nanofils InGaN 

sur des nanofils de GaN en utilisant un substrat de Si. Ces nanofils n’ont pas montré une bonne 

performance en termes de densité de courant et de stabilité du matériau. En insérant une couche 

de Ti entre les nanofils et le Si, une meilleure efficacité d’extraction de porteurs de charges a été 

observée. Les nanofils InGaN/GaN/Ti/Si ont gardé le même rendement initial de production de 

l’hydrogène et de l’oxygène et la même densité de courant pendant plus de 5 heures. Les nanofils 

InGaN élaborés en utilisant la couche de Ti présentent un ABPE pour « applied-bias-photon-to-

current efficiency », 2 fois plus élevé que pour les nanofils InGaN élaborés sur Si nu   

(figure 1.15). 

Pour des nanofils InGaN à 30 % en indium élaborés sur Ti/Si, Ebaid el al ont [69] obtenu un ABPE 

de 2,2 %  comparé à seulement 0,2% pour des nanofils InGaN synthétisés directement sur un 

substrat de Si. Par conséquent, en utilisant un Ti métallique comme couche intermédiaire, une 

augmentation d'environ 12 fois de l'efficacité de conversion de l'énergie a été atteinte. 

 



 

45 
 
 

 

 

 

Figure 1.15 : ABPE des nanofils InGaN en fonction de l’épaisseur de la couche Ti, issue de [69]. 

Ce rendement a été amélioré par la suite en 2021. Loganathan Ravi et al [70] ont réussi à avoir 

une efficacité de conversion de photocourant d'une photoanode du fractionnement 

photoélectrochimique à base de nanofils InGaN 5,3 fois supérieure à celle d'une photoanode en 

nanofils GaN (5,8 % pour In00.3Ga0.7N). Un IPCE pour « Incident photon courant efficiency » de 

19,1 % a été obtenue pour la même composition d’Indium. Ces nanofils InGaN n’ont pas 

seulement montré une meilleure efficacité mais aussi une bonne stabilité (figure 1.16). 

 

 

Figure 1.16 : (a) IPCE et (b) ABPE de la photoanode InGaN à différente composition comparés 

à celles de GaN, issues de [70]. 

 

D’énormes efforts ont été déployés dans le domaine de la séparation photoélectrochimique de l'eau 

pour convertir et améliorer le photocourant et le rendement de la conversion de l’énergie solaire 

en hydrogène.  
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Récemment, une nouvelle hétérojonction p-n Cu2O/InGaN de photoanode, à base de nanofils 

InGaN en cœur et de couche Cu2O en coquille et élaboré par Yingzhi Zhao et al [71] , a permis 

d’augmenter le photocourant grâce au transfert des trous vers la surface de la couche Cu2O  

(figure 1.17). Ces travaux montrent bien l’avantage de la structure cœur-coquille en termes 

d’efficacité de conversion de l’énergie solaire par rapport aux simples nanofils InGaN [72] [73].  

 

Figure 1.17 : Spectre de photoluminescence des deux structures nanofils cœur-coquille 

InGaN/CuO2 et nanofils InGaN nus, issues de [71]. 

 

Dans la même année, Hedong et al [74] ont inventé une nouvelle structure 3D de nanofils InGaN 

élaborés verticalement sur des facettes de pyramides obliques de Si (100) inclinés de 73°. Ces 

derniers ont été utilisés comme photoanode pour le craquage solaire de l’eau pour la génération 

d’hydrogène. Hedong et al ont pu augmenter l’efficacité de l’absorption et le spectre de réflectivité 

grâce à cette structure 3D.  Une amélioration de 200 % du photocourant par rapport à la simple 

structure InGaN/Si a été atteint (figure 1.18.a).  Des meilleures performances ont été obtenues par 

le même groupe de recherche mais en utilisant du Si (311) [75] pour avoir un photocourant 

amélioré de 500 % (performance dans les mA.cm-² ) par rapport à l’InGaN élaboré sur des 

pyramides de Si (figure 1.18.b). 
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Figure 1.18 : a) Densité de courant des nanofils InGaN sur des pyramides de Si améliorée de 

200% par rapport au simples nanofils sur Si, b) Comparaison des densités de courant des 

nanofils InGaN sur des facettes obliques pyramidales de Si et des nanofils InGaN/Si, (a) issue de 

[74] et (b) issue de [75]. 

 Pile à combustible solaire 

Dans ce contexte de nouvelles pratiques avancées de production d’énergie, les nanofils d’InGaN 

ont fait évoluer les concepts de réalisation des piles à combustibles solaires.  

Yongjie Chen et al [76] ont mis en place pour la première fois la fabrication d’un combustible 

solaire, le peroxyde d’hydrogène H2O2, composée d’une photoanode à base de nanofils InGaN. 

Ce dispositif à base d’InGaN construit pour la première fois et schématisé dans la figure 1.19, 

présente une application flexible : fonctionnement comme pile à combustible (fuel cell) typique 

en noir et en présence de la lumière avec une production d’énergie électrique augmentée de 25% 

à température ambiante. 

 

Figure 1.19 : Schématisation de la pile à combustible H2O2 avec photoanode composée de 

nanofils InGaN,  issue de [76]. 
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 LEDs 

Les nanofils et les nanostructures InGaN possèdent des caractéristiques très prometteuses faisant 

d’eux des bons candidats pour les applications LED de différentes couleurs uniques. En effet, 

grâce à leur gap qui est ajustable pour une émission dans toute la gamme de longueurs d’onde du 

visible, allant du binaire InN jusqu’au binaire GaN,  et à la recombinaison radiative efficace entre 

les électrons et les trous, il est ainsi possible de réaliser des LEDs de toutes les couleurs de la 

lumière visible.  

Plusieurs efforts ont conduit à la réalisation des LEDs axiales à base de nanostructures d’InGaN 

afin d’augmenter le rendement de ces dispositifs. En contrôlant la composition en indium et en 

diminuant le nombre de défauts dans les nanostructures, S. Zhao et al [77] ont réussi à augmenter 

le courant et la puissance de sortie de la LED réalisée. Des LEDs bleues, vertes et jaunes à base 

de nanocolonnes InGaN/GaN avec, respectivement, des longueurs d’onde d’émission de 441 nm, 

502 nm et 568 nm ont été réalisées par Bengoechea-Encabo et al [78] en 2014 et al et Kishino et 

al [79]. 

 

 RGB 

Avec les avancés majeures de la croissance cristalline des nanostructures InGaN, une nouvelle 

voie d’applications LED, les LEDs RGB est envisageable.  

En 2007, Kishino et al [79] ont rapporté la fabrication des LEDs à base de nanocolonnes 

InGaN/GaN avec une émission large allant du bleu jusqu’au rouge. Depuis, plusieurs chercheurs 

s’en sont inspirés pour la fabrication des LEDs à émission blanche avec les couleurs mixtes de 

RGB et des micro-écrans [80] [81]. Plusieurs études récentes ont été faites pour obtenir des LEDs 

à nanostructures InGaN à couleurs changeables. En réglant la composition d’indium dans les 

nanofils n-GaN/InxGa1-xN/GaN/p-AlGaN/p-GaN [82], dans les nanofils InGaN ou dans des 

hétérostructures MQW/MQD [83] [84] [85], des émissions accordables de la couleur bleue à la 

couleur orange sur des LEDs ont été obtenues.  

En 2012, Kishino et al [86] étaient aussi les premiers à explorer les LEDs proche IR à l’aide de la 

croissance sélective des nanocolonnes In0.85Ga0.15N pour inviter les autres chercheurs à explorer 

encore cette piste et à apporter des améliorations dans cette voie [87]. 
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 µ-LEDs 

En plus des LEDs monocouleurs et LEDs RGB, la technologie des micro-LEDs s’est développée 

très rapidement et constitue de nos jours une invention importante pour offrir aux utilisateurs des 

bonnes performances en termes de luminosité, durée de vie et économie d’énergie. Ces µLEDs 

attirent de plus en plus l’attention des chercheurs et représentent un composant très attirant pour 

les écrans des ordinateurs, les écrans portables et les consoles des jeux vidéo.  

Katsumi Kishino et al [88] ont développé des unités de pixels μ-LED à intégration multicolore à 

travers la croissance sélective d’un assemblage de nanocolonnes InGaN/GaN élaboré par RF-MBE 

sur un template de GaN. Des émissions bleues (478 nm), vertes (512 nm), jaunes (559 nm) et 

rouges (647 nm) ont été obtenues. 

Pour la première fois, l’intégration monolithique de l’émission de couleur bleue à rouge à base de 

nanofils InGaN à jonction tunnel cœur-coquille pour la réalisation des LED blanches a été adoptée 

par le groupe de recherche de Yong-Ho et al [89]. Ces LEDs blanches à jonction tunnel cœur-

coquille présentent une baisse de rendement et une chute de tensions de 0,9 V par rapport aux 

LEDs standard à cœur-coquille et peuvent opérer avec une faible courant (figure 1.20). 

 

Jordan M. Smith et al [90] ont démontré en 2020, les bonnes performances d’une µLED bleue à 

base d’InGaN malgré la réduction de la taille à moins de 10 µm. Mais la réalisation des µLEDs 

rouges à base d’InGaN reste jusqu’à présent un défi. Plusieurs essais ont été réalisés par des 

entreprises pour la conception des µLEDs rouge en InGaN sur différents types de substrats tels 

que le Si [91], templates GaN poreux [92] et pseudo-substrats GaN [93]. A titre d’exemple Soitec, 

en collaboration avec le CEA, a développée des µLED rouges InGaN qui émettent à 630 nm à 0,8 

A/cm2 [94]. 

https://aip.scitation.org/author/Smith%2C+Jordan+M
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Figure 1.20 :  Densité de courant en fonction de la tension des deux structures LEDs : en rouge 

une LEDS standard cœur-coquille, en bleu une jonction tunnel cœur-coquille à base d’InGaN, 

issue de [89]. 

 Cellules solaires 

La conception des cellules solaires a récemment montré des progrès grâce aux réseaux nanofils 

semiconducteurs caractérisés par leur absorption de lumière élevée et leur efficacité de génération 

et de collecte des porteurs améliorée par rapport au semiconducteurs 2D. Contrairement aux 

arséniures, qui ont connu les meilleurs rendements des cellules solaires à nanofils tels les réseaux 

de nanofils GaAs avec un rendement de 15,3 %  [95], les nitrures, et spécialement l’InGaN, restent 

considérés comme des matériaux pour les cellules solaires à bas rendement avec un record de 2,73 

% [96]. Plusieurs chercheurs ont étudié les rendements et l’efficacité des cellules solaires à base 

des nanofils InGaN. Imène Segmene et al ont réussi à atteindre un rendement d’une cellule solaire 

de 31 % à l’aide d’une jonction In0,63Ga0,37N sur un substrat de Si et 37,7 % par la méthode de 

simulations RCWA (Rigorous Coupled Wave Analysis) des réseaux de nanofils à 67 % d’In et 33 

% de Ga [97]. 

 

1.4 Epitaxie de nanofils de (In,Ga)N : techniques et approches de 

croissance 
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1.4.1 Techniques de croissance des nanofils (In,Ga)N 

Différentes techniques de croissance d'InGaN, et des nitrures en général, existent. L'utilisation 

d'une technique de croissance dépend essentiellement des propriétés du matériau élaboré en 

fonction de l’application souhaitée.  

Les matériaux peuvent être déposés dans des chambres de réaction soit en phase liquide, soit en 

phase vapeur. On classe alors les méthodes de croissance en deux grandes familles : la première 

regroupe les procédés de dépôt en phase liquide, comme l'électrochimie et le dépôt sol-gel, et les 

procédés de dépôt en phase vapeur. Deux grandes catégories de techniques de dépôt en phase 

vapeur sont utilisées :  le dépôt chimique en phase vapeur CVD (tel que le dépôt chimique 

organométallique MOCVD) , ainsi que les procédés physiques en phase vapeur PVD (par exemple 

l'épitaxie en phase vapeur par la méthode aux hydrures HVPE). L’épitaxie par jets moléculaires 

MBE utilise des bâtis ultravides. 

Bien que ces deux méthodes de croissance (CVD et PVD) appartiennent toutes les deux au procédé 

de croissance en phase vapeur, elles diffèrent par leurs modes opératoires. En effet, les méthodes 

CVD impliquent la décomposition de molécules et la création de la vapeur à partir d'une réaction 

chimique. En revanche, les méthodes PVD utilisent la réévaporation d'un matériau ou même sa 

pulvérisation. Le matériau solide dans la méthode CVD est déposé à partir de l'absorption de 

précurseurs gazeux sur le substrat. Alors que dans le cas de la technique PVD, les précurseurs 

gazeux sont évaporés pour ensuite être déposés sur le substrat. La figure 1.21 détaille la différence 

entre les procédés PVD et CVD. 

 

                              Figure 1.21 : Comparaison entre la technique PVD et CVD. 
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1.4.1.1 Epitaxie par jets moléculaires MBE  

La technique MBE (figure 1.22) expérimentée à partir des années 70, consiste à envoyer un jet de 

molécules en éléments III à la surface d'un substrat sous un vide poussé (pression inférieure à  

10-9 mbar). Le flux moléculaire déposé sur le substrat résulte de l'évaporation ou de la sublimation 

d'éléments III ultra-purs mis dans des cellules solides à effusion appelées cellules de Knudsen sous 

une température bien contrôlée. L'élément V est amené directement sous forme gazeuse à partir 

d'un plasma ou de gaz ammoniac NH3. La MBE permet de faire croître des nanostructures à une 

vitesse d'environ une monocouche atomique par seconde. Elle est particulièrement adaptée à 

l'analyse in-situ des étapes de la croissance cristalline par diffraction des électrons à haute énergie 

à l'aide de la réflexion (RHEED). Il s'agit donc d'une technique qui conduit à des vitesses très 

lentes (1 µm.h-l), coûteuse et qui ne concerne que des dispositifs à haute valeur ajoutée. 

Par ailleurs, la croissance sous ultravide est astreignante et l'accès à des systèmes de pompage 

rendent l'exploitation d'un bâti MBE très délicate. 

 

Figure 1.22 : Montage du dépôt par MBE : à gauche un bâti réel de MBE et à droite un schéma 

descriptif du réacteur MBE. 

 

1.4.1.2 Epitaxie en phase vapeur par la méthode aux organométalliques MOCVD  

Elle consiste à utiliser, sous pression faible, des précurseurs organiques sources d'éléments III 

(Triméthylgallium, Triéthylgallium...) appelées organométalliques et une source d'éléments V 

(phosphine, arsine, ou ammoniac pour la croissance des nitrures) (figure 1.23). Ces composés 

sont transportés par un gaz vecteur hydrogène et/ou azote pour être déposés sur un substrat 

chauffé à très haute température, entre 600 °C et 1000 °C. Les vitesses de croissance varient 
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de 0,2 µm.h-l à quelques µm.h-l. La méthode MOCVD est la méthode la plus utilisée pour la 

fabrication des dispositifs optoélectroniques commerciaux, mais cette dernière reste limitée 

en termes de vitesse de croissance pour l'élaboration des quasi-substrats pour l'homoépitaxie.  

 

Figure 1.23 : Schéma du réacteur MOCVD. 

1.4.1.3 Epitaxie en phase vapeur par la méthode aux hydrures HVPE  

La HVPE est une technique qui a été abandonnée dans les années 90 au profit de la MBE et de la 

MOCVD, boostées à l'échelle industrielle. La méthode HVPE consiste en une cristallisation d’un 

solide à partir d’une phase gazeuse. Elle met en œuvre la réaction chimique entre les chlorures, 

précurseurs des éléments III et l’ammoniac, précurseur de l’élément V (figure 1.24). 

Cette méthode de croissance est dite à murs chauds car les parois du réacteur sont maintenues à 

haute température pour assurer la stabilité chimique des précurseurs gazeux formés. La phase 

vapeur est transportée à l'aide d'un gaz vecteur et est ensuite condensée à la surface du substrat. A 

l'inverse de la MBE et de la MOCVD, la méthode aux hydrures, HVPE, est une technique de 

croissance proche de l'équilibre thermodynamique. Elle consiste à utiliser des précurseurs gazeux 

trichlorés comme éléments III. La particularité d'utiliser ce type de précurseurs est que ces derniers 

permettent une bonne qualité cristalline en diminuant la densité des défauts dans le matériau et 

aussi un processus cinétique de croissance (décomposition, déchloruration, etc.) très rapide.  

La croissance s’effectue à partir d’une phase vapeur de composition déterminée et dans un 

environnement thermiquement contrôlé. L’ensemble des processus physico-chimiques qui 

interviennent lors d’une croissance HVPE sont illustrés en figure 1.24. 
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Pour chaque élément présent adsorbé à la surface du substrat, il existe une probabilité de 

décomposition, de diffusion surfacique et d’incorporation dans la couche épitaxiée ou de 

désorption. La probabilité de chaque processus diffère selon la nature des éléments et les liaisons 

qu’il forment avec le substrat. Cette technique est considérée comme proche de l’équilibre 

thermodynamique.  

La fréquence de décomposition des précurseurs gazeux (mécanisme de déchloruration) est très 

rapide. Il n’y donc pas de retard cinétique aux réactions de dépôt, c’est-à-dire, une variation de la 

sursaturation de la phase vapeur entraine quasi instantanément un déplacement de la réaction vers 

la cristallisation du solide ou vers sa sublimation. 

 

 

 

Figure 1.24 : Mécanisme de dépôt lors d’une croissance par HVPE. Les molécules provenant de 

la phase gazeuse s'adsorbent, diffusent puis se décomposent pour participer à la croissance ou se 

désorber. 

 

En variant les paramètres de croissance, un grand intervalle de vitesses de croissance des matériaux 

III-V peut être obtenu. En effet, la HVPE présente des vitesses de croissance très différentes 

pouvant varier en fonction de l'objectif souhaité et pouvant atteindre plusieurs centaines de µm.h-

l. Ces vitesses de croissance en font un procédé de choix pour la réalisation de quasi-substrats, 

spécialement de GaN. La technique HVPE est détaillée dans la suite du chapitre (partie 2). 

 

1.4.2 Approches de la croissance des nanofils III-V 

 Pour la synthèse des nanofils III-V, les scientifiques utilisent trois méthodes différentes :  

la croissance assistée par un catalyseur, la croissance auto-organisée ou sans catalyseur et la 
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croissance sélective. La croissance assistée par un catalyseur appelée aussi croissance VLS, pour 

vapeur liquide solide, est la méthode la plus répandue et utilisée par la communauté scientifique. 

Elle consiste à utiliser un métal catalyseur très bien sélectionné pour former un alliage avec les 

flux métalliques injectés (éléments III et V) et le gaz vecteur lors de la croissance. En fonction de 

la température de croissance, l'alliage obtenu est à l'état liquide ou solide. On parle alors de 

mécanisme VLS ou VSS respectivement. Dans le cas de la VLS, la croissance des nanofils débute 

lorsque l'alliage est saturé par l'apport en matière (figure 1.25). Par conséquent, une nucléation à 

la surface inférieure de l'alliage liquide - substrat est initiée pour la formation d'un nanofil. 

 

Figure 1.25 : Schéma de dépôt par approche VLS. 

 

Le deuxième mode d'élaboration des nanofils III-V est appelé croissance sans catalyseur ou auto-

organisée. La croissance dans ce cas se fait directement sur un substrat tout en favorisant 

essentiellement une croissance verticale beaucoup plus rapide que la croissance latérale. 

Contrairement à la croissance catalysée, cette approche permet d'élaborer des nanofils de bonne 

qualité cristalline sans présence de catalyseur qui peut être une source d'impuretés et affecter les 

propriétés optoélectroniques des nanofils III-V.  

Le contrôle de la position de nucléation et de l'incorporation du matériau dans des zones bien 

précises est un défi important pour l'élaboration des nanofils III-V bien contrôlés et leurs 

intégrations dans des dispositifs avec des bonnes propriétés optoélectroniques. La croissance 

sélective ou SAG, pour « selective area growth», est réalisée en utilisant des masques diélectriques 

couvrant le substrat. Le masque déposé sur le substrat empêche la nucléation à sa surface alors que 

les trous caractérisant ce masque agissent comme des centres de nucléation dans lesquels les 

nanofils poussent (figure 1.26). 

Les motifs  et les dimensions des ouvertures du masque définissent les morphologies et les densités 

prévues des nanofils issus de la croissance cristalline par SAG. Cette méthode de croissance, 

appelée aussi croissance localisée, s’appuie sur l’adsorption directe dans les ouvertures du masque 
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et sur les facettes pour la MBE et la MOCVD. Une étude de la croissance sélective des nanofils 

InGaN par HVPE sur des substrats masqués est réalisée et sera discutée dans le chapitre 3. 

 

Figure 1.26 : Schéma du processus de la croissance sélective 

 

1.4.3 De la naissance à la maturité des nanofils InGaN 

Depuis un demi-siècle, la croissance de nanostructures InGaN a fait l'objet d'un grand nombre de 

publications. Jusqu'à aujourd'hui, cette thématique est toujours un domaine de recherche actif en 

raison de son importance et de la volonté scientifique de relever le défi lié à la complexité de la 

croissance d’InGaN.  

Plusieurs nanostructures InGaN, de différentes formes et dimensions, telles que les puits 

quantiques, les boites quantiques, les nanofeuilles, les nanofils et les nanopiliers ont été élaborées 

dans le but d’avoir toute la composition en indium dans cet alliage ternaire. 

 

Dans ce travail, seuls les nanofils et les nanopiliers sont étudiés. Il existe plusieurs approches pour 

faire croître l’InGaN en géométrie nanofils (1D). Jusqu'à présent, la plupart des nanofils InGaN a 

été développé via un processus assisté par un catalyseur afin d'augmenter la vitesse de croissance 

de ces nano-objets. Ce mode de croissance a été largement adopté dans la littérature pour faire 

croître les nanofils d'InGaN par dépôt chimique en phase vapeur (CVD) ou dépôt chimique en 

phase vapeur aux organométalliques (MOCVD) et par épitaxie par jets moléculaires (MBE). 

Comparée à la MOCVD et la MBE, la CVD est la technique la plus économique.  

 

 Croissance catalysée d’InGaN  

La croissance catalysée des nanofils InGaN via CVD et MOCVD a été reportée par plusieurs 

équipes de recherches. Deux types de catalyseurs ont été utilisés en CVD et MOCVD pour la 

croissance de nanofils InGaN, l’or (Au) et le nickel (Ni). 
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En 2006, X.M Cai et al [98] ont réussi à obtenir en une seule étape des nanofils InGaN sur un 

substrat de silicium Si (100) par CVD en utilisant l’or comme catalyseur.  La majorité des nanofils 

obtenus possèdent une structure hexagonale Wurtzite [0001] avec présence de 5 % de nanofils 

cubiques [100]. Deux morphologies de nanofils ont été signalées par MEB : des nanofils droits et 

d’autres hélicoïdaux (Images (a-d) de la figure 1.28). Les caractérisations HR-TEM ont révélé des 

structures cœur coquille, dues à la ségrégation de phase, avec un cœur riche en indium (de 30 % à 

60 %) et une coquille riche en galium (4 % à 10 % en In). Les spectres de photoluminescence 

montrent plusieurs pics mesurés à différentes positions et correspondent à des compositions 

différentes en indium (figure.1.27 (i)). 

 

 

Figure 1.27 : (a-d) Images MEB de nanofils InGaN élaborés par MOCVD et catalysé Au avec 

différentes morphologies (a) fil ressort, (b-c) fils enroulés autour d’un fil droit, (d) nanofils droits 

et enroulés, (e-f) images TEM  des nanofils de l’image (a), (g-h) images HR-TEM montrant la 

présence d’une structure en cœur-coquille, (i) spectre PL caractérisant les nanofils InGaN à 

différentes positions de l’échantillon InGaN, issues de  [98]. 

 

Un an plus tard, X.M Cai et al [99] a remarqué la seule présence de nanofils droits d’InGaN et 

l’absence totale de nanofils hélicoïdaux. Cela est dû à la variation de l’épaisseur de la couche d’or 

déposée sur Si. Cette dernière a été diminuée de 15 nm à 2 nm. Des nanofils d’InGaN de diamètre 

30-60 nm et de longueur 1-2 µm ont été élaborés (figure1.28). 
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Figure 1.28 : (a) Image MEB des nanofils InGaN élaborés par MOCVD catalysée Au  

et (b) diagramme DRX correspondant, issues de [99]. 

 

Le même groupe de recherche est allé encore plus loin afin d’étudier l’impact de l’épaisseur de la 

couche du catalyseur Au déposée sur la morphologie des nanofils InGaN cœur-coquille [100]. 

Pour des épaisseurs au-dessous de 150 Å, uniquement des nanofils droits sont obtenus. Cependant 

pour une épaisseur au-dessus de 150 Å, des nanofils fuselés apparaissent (figure 1.29). L’effet de 

la température, du temps de croissance, des débits de gaz utilisés et du rapport Ga/In ont été 

analysés. Afin d’améliorer la morphologie des nanofils InGaN, une température entre 600 °C et 

700 °C est nécessaire, un fort flux d’NH3 est indispensable et une quantité d’indium élevée est 

primordiale pour obtenir des nanofils longs. Il a été aussi démontré que la morphologie des 

nanofils InGaN ne dépend absolument pas du temps de croissance. 

  

 

Figure 1.29 : Images MEB des nanofils InGaN, (a) pour une couche d’Au de 20   ̊A  

et (b) de 150   ̊A d’épaisseur, issues de [100]. 
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Récemment, P. Sundara Venkatesh et al [101] ont réussi à élaborer des nanofils d’InGaN catalysés 

Au sur un substrat de Si par MOCVD. Les nanofils riche-Ga, denses, ultras-longs obtenus 

(plusieurs micromètres de longueur) sont de 40 nm environ de diamètre et adoptent une 

morphologie en cheveux longs et minces. Des nanofils plus épais sont aussi présents, ils 

proviennent de la coalescence de plusieurs fils. Lors des caractérisations XRD, deux pics de 

diffraction à 2θ = 34,66° et 2θ = 32,48° ont été obtenus. Ces derniers ont été affectés à deux 

orientations cristallographiques différentes.  Deux autres pics ont été trouvés vers 30,12° et 38,46°. 

P. Sundara et al ont attribué ces derniers à la présence d’InGaO3 qui peut être due soit à l’exposition 

du matériau à l’air après la croissance, soit à l’oxydation des métaux In et Ga pendant le processus 

de refroidissement dans la chambre de croissance. L’existence du Si3N4, formé par les précurseurs 

disponibles NH3 sur la surface du Si, a aussi été soulignée par des pics à 33,70° et 35,22°. Deux 

émissions larges de photoluminescence des nanofils InGaN à 642 nm et 710 nm ont été détectées 

avec une émission à 483 nm attribuée à l'émission proche du bord de bande des nanostructures 

élaborées (figure 1.30). 

 

Figure 1.30 : a) Image MEB des nanofils InGaN élaborés par MOCVD catalysée,  

b)  diagramme DRX et c) spectre PL caractérisant les nanofils InGaN, issues de [101]. 
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Les nanofils élaborés par croissance MOCVD catalysée Ni sont généralement denses et alignés 

verticalement par rapport au substrat (orientés suivant l’axe c) avec une structure hexagonale 

wurtzite. H.C Kuo et al [102] ont élaboré des nanofils InGaN en utilisant une couche de Ni de 0,3 

nm d’épaisseur sur un substrat de saphir. L’étude réalisée par H.C Kuo et al sur la croissance des 

nanofils InGaN a montré des nanofils coniques « tapered nanowires » avec l’existence de trois 

facettes différentes : (0001), (-110-1) et (-1101). En effet, les nanofils obtenus ayant des longueurs 

en moyenne de 2 µm, possèdent une base triangulaire de diamètre entre 250 nm et 450 nm et entre 

20 nm à 40 nm au sommet. Des nanofils verticaux et bien alignés sont fabriqués à température de 

715 °C et à pression de 100 Torr. Trois pics différents de photoluminescence correspondant à 

différentes compositions en indium de 3,1 %, 18,9 % et 37,9 % ont été enregistrés sur un même 

nanofil. Ces différentes compositions sont dues à la non-unicité des compositions en fonction de 

la nature de la facette du nanofil.  

H.C Kuo et al [103] ont mis aussi en évidence deux ans plus tard, deux modes de croissance 

différents des nanofils InGaN par MOCVD catalysée Ni sans dislocations. La croissance est 

gouvernée au début par un mode VSS (Vapeur-Solide-Solide). Une fois tout le nickel Ni évaporé 

à haute température, le mode de croissance passe de VSS à un mode en couche mince. Le gap peut 

varier de 2,4 eV à 3,5 eV suivant la composition en indium contenue dans l’alliage InGaN. Les 

travaux de H.C Kuo sont résumés dans la figure 1.31. 
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Figure 1.31 : a) et c) Images MEB des nanofils InGaN par MOCVD catalysée Ni, b) spectres PL 

et d) spectre de diffraction des rayons X de nanofils InGaN à différentes compositions en 

indium, issues de [102] et [103]. 

 

Plus récemment, des nanofils InGaN catalysés Ni (couche de 0,3 nm d’épaisseur) par un mode 

VLS (Vapeur-Liquide-Solide) ont été obtenus par Ebaid et al [104]. Ces nanofils, similaires aux 

nanofils de H.C Kuo, sont triangulaires, « tapered » et verticaux par rapport au substrat qui est le 

plus souvent le saphir. La taille, la forme et la densité du catalyseur Ni jouent un rôle très important 

pour la détermination de la morphologie finale des nanofils InGaN. Les nanofils InGaN de 1 µm 

de longueur possèdent une forme triangulaire avec un sommet plat sans présence de catalyseur 

(nanofils appelés dans les travaux de Ebaid et al UIF pour uniform In/Ga molar flow ratio (figure 

1.32.a). 
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Figure 1.32 : (a-b) Images HR-TEM de nanofils InGaN (a) UIF et (b) EIF, c-d) images HR-TEM 

imagées dans les carrées orangé des images (a) et (b), (e-f) cartographies en 

cathodoluminescence CL des nanofils (a) UIF and (b) EIF respectivement, (g) spectres PL de 

nanofils InGaN à différentes valeur de In/Ga, issues de [104]. 

 

Afin d’améliorer la qualité cristalline et la luminescence des nanofils InGaN, Ebaid et al ont adopté 

une nouvelle approche. Cette dernière consiste à faire varier la composition en indium le long du 

nanofil en modifiant le rapport In/Ga sur une période précise de la croissance. Les nanofils sont 

plus pointus avec le Ni à leur sommet (appelés nanofils EIF pour engineered In/Ga molar flow 

ratio, figure 1.32.b). Ceci est dû au changement de mode de croissance de VS (Vapeur-Solide) à 

VLS (Vapeur-Liquide-Solide) et par conséquent à une absorption plus élevée d’indium aux 

derniers stades de croissance.  

L’augmentation du taux d’indium (variation de rapport In/Ga de 0,26 à 0,29) a évoqué un impact 

direct sur les propriétés optiques des nanofils InGaN. La figure 1.32.g montre la luminescence des 

nanofils InGaN à faible et à fort débit d’indium. Les nanofils élaborés à faible taux d’indium 
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développent une densité élevée de dislocations et de fortes inhomogénéités d’indium engendrant 

ainsi une mauvaise qualité cristalline et des propriétés optiques médiocres qui se manifestent par 

des pics d’émissions larges. L’augmentation du rapport In/Ga durant les 10 dernières minutes de 

croissance permet l’amélioration des propriétés optiques et morphologiques des structures.  

En effet, la durée de vie des porteurs dans ces nanofils est beaucoup plus courte que celle dans les 

nanofils à plus faible taux d’indium. La variation du rapport In/Ga, lors de l’élaboration de ces 

nanofils conduit à une forte densité de centres de recombinaisons radiatives. 

 

Il est à noter que la croissance catalysée par MBE n’a pas été approfondie. 

Néanmoins, l'utilisation d'un catalyseur métallique peut entraîner un dopage non intentionnel dans 

les structures élaborées en introduisant des centres de recombinaison profonds, dégradant les 

caractéristiques optiques, structurelles et morphologiques des nanofils et diminuant les rendements 

des dispositifs associés. 

 

 Croissance d’InGaN sans catalyseur 

Une autre ligne de recherche consiste à faire croître des nanofils InGaN sans catalyseur pour éviter 

les inconvénients de l'approche précédente.  

La croissance des nanofils InGaN élaborés sans recours à un catalyseur a été pour la majorité des 

études accomplie par MBE, méthode qui offre un contrôle précis des flux et de la croissance à 

basse température. L’effet des paramètres de croissance sur les propriétés morphologiques, 

optiques et physiques des nanofils InGaN sur un substrat de Si a été abordé par quelques groupes 

de recherche. En augmentant la température, A P Vajpeyi et al [105] ont observé une baisse de la 

coalescence des nanofils, due à la diminution des diamètres, et une augmentation de la densité des 

structures élaborées. Ce résultat est en accord avec l’étude conduite par Dhiman et al [106] lors de 

la croissance des nanofils InGaN sur des piliers GaN. Une diminution de la température de 

croissance de 625 °C à 580 °C amène à avoir des nanostructures plus grandes en volume dû à la 

baisse de diffusion des atomes Ga et In sur les facettes latérales. Ces derniers n’atteignent donc 

pas le sommet du fil (plan c) et stagnent sur les plans m. Des nanofils plus épais sont alors crées 

engendrant ainsi une coalescence à leurs sommets.  
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Figure 1.33: a) Image MEB des nanofils InGaN, b) spectres PL correspondant à des nanofils 

InGaN élaborés à des températures différentes, issues de [105]. 

  

De même, une étude en température de croissance a été menée par R. Reznik et al [107], qui ont 

souligné une extension verticale des nanofils InGaN formés lors des premiers stades de croissance 

à la suite d’une hausse de la température de substrat.  Des teneurs en indium variant de 46 % à 65 

% ont été aperçues pour des températures de substrat comprises entre 575 °C et 650 °C avec une 

amélioration d’intensité d’émission en photoluminescence. Un pic PL à 483 nm trois fois plus 

intense à température de substrat de 650 °C a été observé par cette équipe. Un décalage vers des 

faibles longueurs d’ondes (Blue-Shift) est constaté lors d’une augmentation de la température de 

croissance (figure 1.33). Ce comportement a été également observé par A P Vajpeyi et al [105] . 

Dans le but de diminuer les inhomogénéités en compositions et fluctuations en indium dans les 

nanofils InGaN, T. Takuya et al [108] ont étudié aussi l’effet de la température sur la répartition 

d’indium dans les nanofils InGaN/Si fabriqués par « Plasma assisted molecular beam epitaxy » 

PA-MBE. Ils ont observé une composition en indium plus élevée au sommet des nanofils 

d’environ 20 %. En augmentant la température de croissance, la fluctuation d’indium diminue et 

les nanofils adoptent une composition plus homogène tout le long de l’axe de croissance. T. 

Takuya et al, affirment que l’uniformité de composition en indium dans les nanofils InGaN 

nécessite, en plus de la haute température, un faible rapport de flux d’indium (figure 1.34). 
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Figure 1.34 : a) Profil de composition en indium le long des nanofils InGaN pour des temps de 

croissance d’1h (en rouge) et 2h (en vert) en fonction de la position, b) profil du flux d’indium 

en fonction de la position dans le nanofil pour des températures de croissance de 650 °C (en 

rouge), 675 °C (en vert) et 700 °C (en bleu), issues de [108]. 

 

Cette dépendance de l’uniformité des taux d’indium dans les nanofils InGaN a été mise en 

évidence à l'avenant par Sung-Un Kim et al [109]. Les auteurs ont démontré une nouvelle approche 

de croissance n-InGaN dopés Si et p-InGaN dopés Mg sur des piliers de GaN en trois étapes à 

trois différentes températures. Cette procédure a été couronnée de succès non seulement pour 

supprimer l’inhomogénéité de l’indium dans les nanofils élaborés mais aussi pour incorporer plus 

d’indium et faire des nanofils plus longs avec des intensités de PL élevées par rapport aux nanofils 

élaborées en une seule étape (figure 1.35).  
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Figure 1.35 : a) Image MEB des nanofils p-InGaN (dopes Mg)  longs élaborés par une 

croissance modulée en trois étapes, en haut à gauche un schéma de la structure des nanofils  p-

InGaN/p-GaN, b) spectres de photoluminescence des nanofils  p-InGaN élaborés en une seule 

étape (en noir) et en 3 étapes à températures modulées (en rouge), issues de [109]. 

 

En élaborant des nanofils InGaN par MBE, Huafan Zhang et al [110] ont pu surmonter le souci 

d’hétérogénéité des compositions des nanofils InGaN. En plus, un dopage Si de ces derniers a 

montré son efficacité vis-à-vis de l’amélioration de la morphologie des nanofils (augmentation des 

longueurs, diminution de la coalescence, etc.). Il a été aussi constaté que le dopage Si contribue à 

la relaxation des contraintes en compression dans la direction radiale des nanofils InGaN. Par 

contre, ce même dopage ajoute une contrainte en tension dans les fils (figure 1.36). 

 

 

Figure 1.36 : a-e) morphologie des nanofils à différentes températures de la cellule de dopage Si, 

f) Evolution de la longueur des nanofils InGaN en fonction de la température du Si, g) spectre 

PL des trois échantillons a, b et c, issues de [110]. 

 

Cela a été attesté dans les travaux de T. Tabata et al [108]. Des nanofils de 750 nm et 1540 nm ont 

été obtenus pour des temps de croissance d’une heure et deux heures respectivement.  

Récemment, V.O Gridchin et al [111] ont rejoint cette affirmation par l’élaboration des nanofils 

InGaN à différents temps de croissance. En 2021, le même groupe [112] a montré une 

augmentation de la longueur de nanofils InGaN de 1,3 µm à 1,85 µm tout en baissant la 

température de substrat de 665 °C à 655 °C. 
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Dernièrement, Hedong et al [74] ont synthétisé des nanofils InGaN sur des structures pyramidales 

de Si (100) par PA/MBE. Une émission de 550 nm et un gap de 2,76 eV ont été trouvés. Les 

nanofils InGaN, de forme cylindrique à sommet plat, présentent des diamètres allant de 50 nm à 

60 nm. Les analyses de compositions chimiques ont prouvé une distribution pyramidale et 

homogène des espèces Ga, In, N et Si tout le long des nanofils InGaN. 

 

 Croissance sélective d’InGaN  

Bien que plusieurs études aient abordé la croissance de nanofils InGaN catalysés et sans catalyseur 

sur différents substrats, une inhomogénéité dans les propriétés électroniques et optiques de ces 

structures est toujours un problème majeur à surmonter en raison d'une distribution inappropriée 

des diamètres et des longueurs des nanofils. En raison d'une telle inhomogénéité de la distribution 

d'indium le long des nanostructures élaborées et de la dispersion des caractéristiques électriques, 

les performances des dispositifs auto-assemblés à base d'InGaN, tels que les LEDs, sont 

médiocres. 

 

La croissance sélective apparaît alors comme une solution alternative efficace pour contrôler 

l'homogénéité des structures élaborées en termes de dimensions et de positions des nanofils.  

En fait, malgré ses avantages, la croissance sélective des nanofils InGaN est rarement réalisée en 

raison du compromis difficile à trouver entre la température de croissance du binaire InN et du 

binaire GaN et les conditions de sélectivité. Il est donc difficile d'obtenir des nanofils InGaN tout 

en garantissant une bonne sélectivité, une homogénéité de la distribution atomique le long des 

nanofils et surtout une bonne qualité cristalline.  

 

A cet égard, la plupart des travaux sur l'InGaN épitaxié par SAG ont été réalisés par la méthode 

MBE. La croissance sélective de nanocolonnes InGaN/GaN a été généralement réalisée par MBE 

sur GaN/saphir. La variation de plusieurs facteurs (température de croissance ainsi que les rapports 

In/Ga et III/V) ayant un impact sur l'approche de croissance proposée a permis un contrôle précis 

de l'émission de lumière des LEDs dans les couleurs rouge, verte et bleue. Ce même processus de 

croissance a été amélioré par les auteurs en analysant les effets du diamètre des nanocolonnes sur 

les caractéristiques morphologiques et optiques de la structure produite. Malgré la pertinence des 

travaux de recherche ci-dessus, la croissance d'InGaN par l'approche SAG-MBE reste difficile à 
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atteindre. Malheureusement, toutes les stratégies de croissance proposées ont nécessité des étapes 

de croissance supplémentaires (croissance de nanocolonnes ou de couches de GaN) avant celle de 

nanostructures d'InGaN. Cela implique une faible teneur en indium dans le segment GaN de la 

structure obtenue.  

 

En ce qui concerne la méthode MOCVD dans le cadre du concept SAG, la communauté s'est 

intéressée à la croissance d’InGaN sous forme de pyramides. Cependant, la méthode MOCVD-

SAG n'a jamais été utilisée pour fabriquer des nanofils InGaN.  

 

De même, la SAG de nanofils et nanopiliers InGaN par HVPE n'a jamais été rapportée. A notre 

connaissance, la croissance de nanofils InGaN SAG est réalisée dans ce travail pour la première 

fois par HVPE.  

Plus précisément, des nanofils InGaN sélectivement alignés verticalement sur un template de GaN 

sont produits simplement par un processus de croissance en une seule étape. Les expériences 

réalisées dans ce travail mettent en évidence la haute sélectivité de l'InGaN obtenue pour une large 

gamme de tailles d'ouvertures de masque. De plus, l'évolution de la morphologie des nanofils et 

nanopiliers d'InGaN en fonction de plusieurs paramètres de croissance et de composition de la 

phase vapeur est discutée en détail dans le chapitre 3.  

 

1.5 HVPE à l’Institut Pascal, dispositif expérimental  

Comme mentionné précédemment, l’épitaxie en phase vapeur aux hydrures, HVPE, a été 

abandonnée dans les années 90 au profit de la MBE et de la MOCVD qui ont été utilisées pour ces 

dernières 30 années pour leur production massive des matériaux semiconducteurs III-V. L’institut 

Pascal n’a pas abdiqué le goût et l’ambition de la science et a continué de s’aventurer dans 

l’élaboration des semiconducteurs nitrures et arséniures. L’Institut Pascal, IP, est le seul en Europe 

et se positionne parmi le faible nombre de laboratoires qui développent la croissance des 

nanostructures III-V par HVPE. Depuis plusieurs décennies, il ne cesse de démontrer le potentiel 

exceptionnel que possède ce procédé en termes de vitesse de croissance, et de dimensions des 

structures élaborées. Cette méthode de croissance est la plus performante pour l’obtention de hauts 
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rapports de forme, de vitesses de croissance très élevées, au-delà de 100 µm/h grâce aux cinétiques 

d’adsorption, décomposition et désorption rapides, ainsi que des morphologies contrôlées et 

surtout une sélectivité quasi-parfaite.   

L’expertise de vingt-cinq ans pour la croissance du GaN et de cinq ans pour l’InN, ajoutée à celle 

de plus de quarante ans pour les arséniures (Ga,In)As et les phosphures (Ga,In)P, est aujourd’hui 

mise au profit de la croissance des ternaires InGaN, dans le cadre de cette thèse, et 

de l’InGaAs dans le cadre d’une autre thèse en cours dans l’équipe 3VAH.   

L’Institut Pascal dispose de deux réacteurs HVPE. L’un d’eux est dédié aux nitrures et le second 

aux arséniures. Ces deux réacteurs ont été mis en place en 2008 et 2006 respectivement dans le 

cadre de thèses précédentes.  

 

Au cours de ma thèse, j’ai utilisé le réacteur nitrures conçu pour la croissance de GaN, InN et 

InGaN et pouvant accueillir des échantillons de dimension maximale égale à 2 pouces.  

Le bâti HVPE de l’IP est un dispositif home-made constitué principalement des 

éléments suivants : 

 un panneau de distribution des gaz    

 une chambre de réaction  

 un système de sortie et récupération des gaz  

 un four.  

La figure 1.37 représente le bâti HVPE nitrures de l’IP avec ses différentes parties.  
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1.5.1 Panneau de distribution des gaz  

Les différents gaz utilisés pour la croissance des nitrures InN, GaN et InGaN sont le dihydrogène 

H2, le chlorure d’hydrogène HCl et l’ammoniac NH3. Les gaz sont de pureté N50 (99,999 %). Ces 

gaz réactionnels sont stockés dans des bouteilles placées dans des armoires ventilées et bien 

sécurisées. L’azote quant à lui, est produit localement à partir d’un générateur placé dans une 

deuxième salle à côté de la salle de croissance (voir figure 1.38).  

Ces gaz sont transportés des bouteilles vers un panneau de distribution des gaz, et ensuite vers le 

réacteur, à l’aide des lignes en acier inoxydable dans le but d’éviter la corrosion. Chaque ligne de 

gaz est équipée d’un purificateur afin d’obtenir des puretés de gaz très élevées (< partie par billiard 

(ppb)) dans la chambre de réaction pour la croissance. La distribution des gaz vers le réacteur est 

assurée par des vannes manuelles et électropneumatiques. Des débitmètres massiques, placés sur 

chaque ligne de gaz reliés à des blocs électroniques, permettent de réguler les flux des gaz et ainsi 

de contrôler la quantité de matière injectée dans le réacteur HVPE. La particularité de ce système 

de distribution des gaz est qu’il est modifiable et flexible en fonction de l’expérience souhaitée.   
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Figure 1.38 : Constitution du panneau de distribution des gaz. 

 

1.5.2 Chambre de réaction  

L’enceinte HVPE est un tube en quartz de haute pureté, de longueur 150 cm et de diamètre externe 

de 10 cm. Le quartz a été choisi comme matériau de fabrication car sa température de fusion est 

très élevée, d’environ 1750°C, et son coefficient de dilatation thermique est faible à cette 

température. L’enceinte HVPE est un réacteur à pression atmosphérique et de configuration 

horizontale. Il est constitué de trois zones distinctes. La première zone est la zone source où la 

poudre InCl3 et le gallium métallique sont utilisés comme précurseurs en éléments III. Ses espèces 

sont placées dans des ampoules en quartz et sont dédiées à la formation des 

précurseurs chlorés gazeux d'indium InCl3 et de gallium GaCl. Un gaz d'azote réagit avec la 

poudre InCl3 pour former, par sublimation, les espèces gazeuses InCl3 à une température de  

440 °C. Le gaz HCl passe par la source liquide de Ga, réagit avec cette dernière pour former le 

précurseur en élément III qui est le GaCl (figure 1.39). 

La particularité de l'utilisation des éléments chlorés est qu'ils permettent de fournir des vitesses 

cinétiques de processus très rapides. La deuxième zone est appelée zone mélange. Le précurseur 



 

72 
 
 

 

 

d’élément V, NH3, est directement introduit dans cette zone. Les différents précurseurs d’éléments 

III et V, se mélangent à haute température afin d’obtenir une phase vapeur homogène. La dernière 

zone est la zone de dépôt où le substrat est placé pour la croissance. L’introduction des échantillons 

dans le réacteur est réalisée via un sas maintenu sous atmosphère d’azote, à l’aide d’une partie en 

quartz amovible, appelée manchon, sur laquelle ils sont positionnés. Il est à noter que la géométrie 

du réacteur et les flux des gaz sont ajustables afin de maintenir une phase vapeur homogène au-

dessus du substrat. Le débit total des gaz est maintenu constant.  

 

Figure 1.39 : Schématisation de l’enceinte de réaction avec les 3 zones. 

 

1.5.3 Système de sortie et récupération des gaz  

Une attention est portée non seulement à l’intérieur du réacteur HVPE mais aussi à la sortie. Dans 

la conception de la géométrie du réacteur HVPE, des lignes évent, by-pass et contre flux de sortie 

ont été mises en place afin d’évacuer les gaz n’ayant pas réagi dans la zone dépôt. A la sortie du 

réacteur, un mélange de poudre NH4Cl peut être formé à partir de NH3 et HCl. Cette poudre peut 

entrainer le bouchage de la sortie du réacteur (figure 1.40). Pour faire face à ce problème un 

système de filtration a été conçu : il consiste en deux compartiments en verre pyrex remplis 

d’anneaux de Raschig et deux erlenmeyers, appelés bulleurs, remplis d’huile pour l’un et de laine 

en quartz pour l’autre.  
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Figure 1.40 : Système de sortie et récupération des gaz à la sortie du réacteur. 

 

1.5.4 Four  

L’enceinte de réaction en quartz présentée dans la section 1.5.2, est placée dans un 

four horizontal à six zones indépendantes. Ce dernier permet d'obtenir le profil de température 

approprié à l'expérience de croissance souhaitée et d’assurer la stabilité des espèces gazeuses mises 

en jeu dans la réaction de croissance. La figure 1.41 montre le four qui est un système ouvrant 

avec la partie inférieure fixe. Sa partie supérieure s’ouvre en fin de la croissance pour refroidir le 

réacteur. La température maximale possible avec ce four est de 1100 °C.  

Les thermocouples, avec lesquels il est constitué permettent d’afficher les températures dans 

chaque zone et de vérifier si le profil de température est reproductible lors de chaque expérience 

de croissance.  

 

Figure 1.41 : a) Image du four cylindrique de 120 cm entourant le réacteur HVPE, b) Baie de 

régulation du four. 
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La figure 1.42 donne un exemple de profil de température pour la croissance des nanofils GaN. 

 

Figure 1.42 : Profil de température standard utilisé pour la croissance de GaN par HVPE. 

 

1.6 Techniques de caractérisations mises en œuvre au cours de la 

thèse  

Au cours de mes 3 années de thèse, j’ai pu participer à la caractérisation des échantillons de 

nanostructures InGaN en collaboration avec plusieurs équipes de recherche. Diverses techniques 

de caractérisation ont été utilisées.  

1.6.1 Microscope électronique à balayage MEB  

Le microscope électronique à balayage (MEB) ou « Scanning Electron Microscopy –SEM » est 

une technique de microscopie sous vide basée sur l'interaction d'un faisceau d'électrons avec 

la matière à analyser. Il est capable de produire des images à haute résolution de l’ordre de   

0,1 µm avec un pouvoir séparateur souvent inférieur à 5 nm et une grande profondeur de 

champ. Dans le cadre de ma thèse, j'ai réalisé les images des nanostructures InGaN à l'aide du 

microscope électronique à balayage (Gemini-Zeiss) au laboratoire matériaux mécaniques avancés 

2MAtech qui se situe sur le campus des Cézeaux à Aubière. La figure 1.43 représente le MEB 

utilisé lors de la thèse. 

Le principe de fonctionnement du microscope électronique à balayage consiste à balayer la surface 

de l'échantillon par un faisceau d'électrons rapides dont l’énergie varie de quelques centaines d’eV 

jusqu’à 30 keV. L’échantillon, généralement de dimension 1cm par 1 cm, est placé sur un porte-



 

75 
 
 

 

 

échantillon à l’intérieur d’une enceinte. Il est possible de déplacer l’échantillon, de le translater, 

de le tourner ou de l’orienter à l’aide des commandes numériques et manuelles du MEB.  

 

 

Figure 1.43 : Microscope électronique à balayage (Zeiss) au laboratoire 2MAtech. 

 

Le canon à électrons du MEB a une tension d’accélération qui peut atteindre 30kV. Afin d’obtenir 

des images nettes et de bonne résolution, en analysant les nanostructures InGaN élaborées sur GaN 

sur saphir, qui a un caractère isolant, le choix d’une tension d’accélération de 3 kV a été fait.   

 L'interaction entre la sonde électronique du MEB et l'échantillon InGaN génère l'apparition de 

plusieurs types d'électrons comme les électrons secondaires, rétrodiffusés, Auger, transmis, rayons 

X, comme le montre la figure 1.44. Ce qui nous intéresse dans l’observation des morphologies, 

dimensions, densité et répartition des structures InGaN, ce sont les électrons secondaires. Ces 

derniers sont des particules de faible énergie qui sont éjectés à la suite de l'interaction entre un 

électron primaire du faisceau et un électron peu lié de l'atome de l'échantillon. Les électrons 

secondaires seront ensuite détectés et démultipliés par un photomultiplicateur pour être 

enfin convertis en signal électrique pour la formation de l'image. Avec le MEB de 2MAtech, il est 

possible d’obtenir des images MEB avec un fort grossissement pouvant aller jusqu’à 150 000.   
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Figure 1.44 : Représentation schématique de l’interaction entre un faisceau d’électrons   

et un matériau. 

  

1.6.2 Spectrométrie-EDS  

Grâce aux différents rayonnements émis lors de l’interaction entre le faisceau d’électrons et les 

nanostructures InGaN, le MEB offre la possibilité d’imager (observer) mais aussi d’analyser in 

situ les nanostructures élaborées. Afin de contrôler la composition chimique des nanofils InGaN, 

l'analyse EDX (Energy dispersive X-rays) possible avec le MEB-Zeiss à 2MAtech, a été utilisée 

en plus des analyses EDX effectuées en collaboration avec l’Institut Néel à Grenoble.   

L’émission des rayons X permet d’identifier la composition élémentaire des fils InGaN.   

Cette analyse qualitative rapide permet de remonter aux éléments présents dans l’échantillon. Les 

compositions massiques ou atomiques des nanostructures InGaN élaborées par HVPE peuvent être 

obtenues à l’aide d’un logiciel informatique qui permet d’extraire du spectre obtenu les 

pourcentages de chaque élément présent dans la structure élaborée.  

Durant toute ma thèse, j’ai pu réaliser des caractérisations au MEB et des analyses en EDX toutes 

les semaines sur les échantillons élaborés. Ces séances sont indispensables pour choisir les 

conditions expérimentales de croissance des expériences à planifier.  

 

1.6.3 Microscope électronique à transmission MET  

Le microscope électronique en transmission (MET) ou TEM pour « Transmission Electron 

Microscopy) est une technique d’imagerie de haute résolution. Un faisceau d'électrons à haute 

tension, émis par un canon électronique, est focalisé  sur un échantillon InGaN à l’aide de 

https://www.futura-sciences.com/sciences/definitions/matiere-electron-68/
https://www.futura-sciences.com/maison/definitions/electricite-haute-tension-10715/
https://www.futura-sciences.com/maison/definitions/electricite-haute-tension-10715/
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lentilles électromagnétiques. Les électrons transmis à la suite de l’interaction entre 

le faisceau électronique et les atomes constituant l’InGaN sont analysés par un détecteur.  

Ce dernier convertit alors le signal récupéré en une image du réseau directe ou du réseau 

réciproque du matériau InGaN.  

Les caractérisations des nanostructures InGaN par MET ont été réalisées en collaboration par 

Catherine Bougerol de NPSC/PHELIQS/IRIG, CEA-Grenoble. 

Ce type de caractérisation est un outil performant pour l’observation des défauts cristallins dans 

les nanostructures InGaN, la phase cristalline (Wurtzite ou Zinc-Blende) et la qualité cristalline 

surtout à l’interface substrat-nanostructures élaborées.  

Dans ce manuscrit, des images de microscope électronique à transmission, MET, individuels des 

nanostructures InGaN (nanorods et nanofils) sont présentées. Des analyses EDX correspondantes 

ont été aussi obtenues dans un MEB avec une tension d'accélération de 30 kV.  

  

1.6.4 Photoluminescence PL  

 La compréhension et la connaissance des propriétés optiques des matériaux semiconducteurs III-

V, et spécialement celle d’InGaN est indispensable pour la fabrication des dispositifs performants 

de bons rendements. Ainsi, la caractérisation optique des nanostructures InGaN élaborées est 

nécessaire. Des premières mesures par photoluminescence (PL), en collaboration avec l’équipe 

spectroscopie optique (OSS) à l’IP, ont été réalisées.   

À la suite d’une excitation optique, les électrons des structures semi-conductrices InGaN passent 

d’un état d’énergie initiale E1 à un état d’énergie supérieur au gap du matériau E2. Autrement dit, 

ils passent de la bande de valence vers la bande de conduction par transition optique consécutive 

à l’absorption d’un photon (figure 1.45). La désexcitation peut s’opérer via deux processus : la 

recombinaison non-radiative et la recombinaison radiative.  

  

https://www.futura-sciences.com/planete/definitions/botanique-lentille-7665/
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Figure 1.45 : Processus de photoluminescence. 

 

Le premier processus correspond au retour des électrons vers l’équilibre sans émission de photons, 

ainsi l’énergie perdue apparaît sous forme de vibrations de réseau (phonons).  

Le second processus correspond au retour des électrons vers des états d’énergies plus 

basses générant ainsi des photons. Plusieurs possibilités de recombinaisons radiatives peuvent 

avoir lieu, citons par exemple la recombinaison d’un exciton libre, recombinaison bande à bande, 

etc. 

La spectroscopie optique, spécialement la photoluminescence, étudie les photons réémis par 

l’échantillon soumis à une excitation lumineuse. Elle permet de fournir des informations 

concernant les impuretés présentes dans le matériau, la composition chimique de l’alliage ternaire 

InGaN, la qualité cristalline, les contraintes existant dans les fils...  

  

La schématisation du montage expérimental de photoluminescence est présentée dans la 

figure 1.46. Les propriétés optiques des microfils et nanofils d'InGaN ont été étudiées par 

photoluminescence à basse température (5 K et 10 K). En fonction des compositions en indium 

des nanostructures InGaN, deux montages PL ont été utilisés.   

Un nouveau banc optique dans l’équipe spectroscopie optique a été utilisé pour la première fois 

dans le cadre de cette thèse pour l’étude de structures riches en indium. Les spectres PL ont été 

réalisés par excitation des nanostructures avec un laser cohérent de longueur d’onde égale à 780 

nm, avec une puissance d’excitation de 50 mW. L’énergie du laser doit obligatoirement être 

supérieure à celle de la bande interdite du semiconducteur analysé (InGaN). Le faisceau du 

laser passe par deux miroirs de renvoi le dirigeant vers l’échantillon. Une lentille focalise ce 

dernier sur un spot de diamètre de 200 µm perpendiculairement à l’échantillon. L'échantillon à 
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analyser est placé dans un cryostat de flux d'hélium liquide pour contrôler sa température. Ce 

cryostat permet des études PL à très basses températures allant de 5 K à 400 K.  

De plus, le montage est équipé d'une lumière blanche permettant de faire l’image de l’échantillon 

sur une caméra CCD de contrôle et de localiser le spot par rapport à la surface des échantillons. Le 

faisceau de la lumière blanche est ensuite focalisé sur l'échantillon à l'aide d'un objectif Mitutoyo 

servant aussi à la collecte du signal de luminescence.  L’émission de photoluminescence est 

focalisée par une lentille de collecte sur la fente d’entrée du spectromètre. Ce dernier, possédant 

une focale de 550 mm, est équipé d’un réseau de 600 traits/mm blasé à 330 nm. Le signal de 

photoluminescence est ensuite analysé par le spectromètre qui sépare les différentes longueurs 

d’onde grâce au réseau et à un système de miroirs sphériques. Il est ensuite détecté   par un 

détecteur PbS.  

 

 

Figure 1.46 : Schéma du dispositif expérimental de la photoluminescence. 

 

 

Si l’émission se situe dans le domaine de longueur d’onde [1,7 - 2.8] µm, la détection du signal 

est effectuée par la détection monocanal PbS avec une détection synchrone. Lorsque l’émission se 

site dans l’intervalle [0,8 – 1,7] µm, une caméra CCD est utilisée. 

Si la caméra CCD est utilisée, il n‘est pas besoin d’effectuer de détection synchrone. 
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1.7 Croissance HVPE à l’Institut Pascal 

1.7.1 Fabrication et préparation des substrats 

La croissance des nanofils (In,Ga)N a été réalisée principalement sur des échantillons de  

GaN/c-Al2O3 de polarité Ga (voir figure 1.47). Ces templates utilisés durant ma thèse nous ont 

d’une part été donnés par le CEA-LETI (Grenoble-France), dans le cadre d’une thèse GaNeX 

achevée, et d’autre part achetés chez PAM-XIAMEN (Chine), dans le cadre du projet I-SITE Cap 

20-25. D’autres substrats ont été utilisés : GaN/Si et AlN/Si. 

 

 

Figure 1.47 : Plaquette 2 pouces de substrat GaN/ Al2O3 avant utilisation. 

 

Pour les substrats de GaN/ Al2O3, des masques de SixNy d’épaisseur 80 nm et 35 ont été déposé 

par dépôt chimique en phase vapeur (PECVD) sur ces templates de GaN. Le motif de ce masque 

a été réalisé à l’Université Bath par « Displacement Talbot Lithographie » (DTL). Un schéma 

décrivant les étapes de la réalisation des substrats GaN/c-Al2O3 est donné dans la figure 1.48. 

  

 

Figure 1.48 : Etapes de réalisation des masques sur des templates de GaN par l’université de 

Bath. 
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Différents types de géométrie de masque ont été utilisés dans ce manuscrit. Les masques sont 

caractérisés chacun par un diamètre d’ouvertures noté D et un espacement entre trous appelé aussi 

pas ou pitch noté P. L’annexe A décrivant les substrats employés dans ce travail de thèse est donné 

à la fin du manuscrit. 

Immédiatement avant de procéder à la croissance, les templates de GaN masqués ont été nettoyés 

chimiquement et successivement avec de l'acétone, du méthanol et de l'isopropanol. Cette 

procédure vise à éliminer les impuretés et les contaminations organiques et à assurer une bonne 

propreté de la surface du substrat.  Les substrats sont ensuite séchés à l’azote N2 et introduits 

immédiatement dans le réacteur HVPE.   

 

1.7.2 Etapes et procédure de croissance HVPE  

Avant la croissance, et comme expliqué précédemment, les substrats sont nettoyés chimiquement 

afin d’avoir une surface propre pour la croissance. Ces substrats sont introduits dans la chambre 

de réaction en zone dépôt sur un porte-échantillon. Le profil de température est choisi en fonction 

de la température de croissance souhaitée mais est imposé par le rendement des deux sources 

indium et gallium (plus de détails sur le choix des profils thermiques seront donnés dans le chapitre 

suivant). Les substrats sont portés à la température de croissance sous azote N2. Les débits des gaz 

sont réglés en fonction du résultat de croissance (composition des fils InGaN, vitesses de 

croissance radiale et latérale…) souhaité. L’envoi d’HCl sur la source de gallium (HCl/Ga) permet 

de former le précurseur gallium GaCl en zone source. Quant au débit d’InCl3 gazeux, il est 

maintenu constant durant la croissance et est conduit par un gaz vecteur (azote N2) jusqu’au-dessus 

du substrat en zone dépôt. Nous notons dès à présent que les débits des gaz seront donnés dans la 

suite du manuscrit en unité physique de débit massique qui est le « standard cubic centimeters per 

minute » notée sccm. La croissance est initiée par l’arrivée d’ammoniac directement en zone 

mélange. La phase vapeur homogène est ensuite amenée en zone dépôt sur les substrats portés à 

la température de dépôt. A la fin de la croissance, tous les flux sont coupés par l’intermédiaire des 

vannes manuelles et électropneumatiques. Le four est ensuite refroidi par inertie thermique. Les 

substrats sont enfin sortis de l’enceinte de réaction et analysés.  
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1.7.3 Description thermodynamique du procédé de dépôt par HVPE   

L’épitaxie en phase vapeur des nitrures par la méthode aux hydrures HVPE nécessite à la fois le 

maitrise de la distribution des gaz dans les différentes zones du réacteur mais également la 

connaissance des conditions expérimentales et de la phase vapeur afin d’avoir un matériau de 

bonne qualité. Des calculs thermodynamiques ont été réalisés avant la croissance afin de 

comprendre la variation des pressions partielles des espèces présentes dans le réacteur en fonction 

des débits d’entrée des gaz utilisés. Nous avons donc jugé nécessaire de présenter dans cette 

section un petit résumé des notions thermodynamiques essentielles à l’analyse de la croissance 

HVPE.  

La HVPE consiste à déposer sur un substrat choisi des éléments gazeux indispensables à la 

croissance qui sont les précurseurs en éléments III et V. Dans le cas des nitrures, les précurseurs 

d’éléments III sont des molécules chlorés GaCl et InCl3. Quant aux éléments V, ce sont les 

molécules d’ammoniac NH3.   

La principale particularité de la HVPE est que toutes les réactions en phase gazeuses ont lieu au 

voisinage de l’équilibre thermodynamique. Nous précisons que cette analyse thermodynamique 

est réalisée en considérant une phase vapeur homogène au-dessus du substrat. 

   

A partir de ces réactions, qui s’écrivent sous la forme :  

                      𝛂𝟏𝐀𝟏 + 𝛂𝟐𝐀𝟐 +  …   ↔  𝛃𝟏𝐁𝟏 + 𝛃𝟐𝐁𝟐 +  …                        (1.6) 

 

avec αi et  βj les coefficients stœchiométriques respectifs des réactifs Ai et des produits Bj, 

l’équilibre thermodynamique est caractérisé par une constante d’équilibre notée Keq (T). Cette 

constante d’équilibre Keq
 (T) d’une réaction, à une température T donnée, peut être calculée 

comme suit :  

                                           𝐊 = 𝐞 − 
∆𝐫𝐆°(𝐓)

𝐑 𝐓                                                              (1.7) 

 

Avec ∆rG°(T) la variation de l’enthalpie libre de Gibbs de la réaction entre les produits et les 

réactifs. Cette dernière est calculée à partir de l’enthalpie de formation à 298 K, ΔHf° (298)   

et de l’entropie à 298 K, ΔS° (298). L’enthalpie libre s’écrit :  
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                                       ∆𝐫𝐆°(𝐓) = ∆𝐫𝐇°(𝐓) −  𝐓 ∆𝐫𝐒°(𝐓)                                   (1.8) 

 

avec ∆rH°(T) et ∆rS°(T) respectivement appelées l'enthalpie et l'entropie standard de réaction. 

D'après la loi de Kirchhoff, pour T exprimé en Kelvin, si aucun changement d'état n'a lieu : 

                        ∆𝐫𝐇°(𝐓) = ∆𝐫𝐇°(𝟐𝟗𝟖) + ∫ ∆𝐫𝐂𝐩°(𝐓)
𝐓

𝟐𝟗𝟖
𝐝𝐓                    (1.9) 

                         ∆𝐫𝐒°(𝐓) = ∆𝐫𝐒°(𝟐𝟗𝟖) +  ∫
∆𝐫𝐂𝐩°(𝐓)

𝐓

𝐓

𝟐𝟗𝟖
  𝐝𝐓                        (1.10) 

 

avec ∆rH°(298) et ∆rS°(298) l'enthalpie et l'entropie standard de réaction à 298 K et ∆rCp°(T) 

la capacité calorifique molaire de réaction donnée à pression constante (P = 1 atm). Toutes trois 

se calculent suivant les relations : 

                   ∆𝐫𝐇°(𝟐𝟗𝟖) = ∑  𝛃𝐣 𝐣
∆𝐇𝐟𝐣°(𝟐𝟗𝟖) −  ∑  𝛂𝐢 𝐢

∆𝐇𝐟𝐢°(𝟐𝟗𝟖)         (1.11) 

                   ∆𝐫𝐒°(𝟐𝟗𝟖) = ∑  𝛃𝐣 𝐣
𝐒𝐣°(𝟐𝟗𝟖) −  ∑  𝛂𝐢 𝐢

𝐒𝐢° (𝟐𝟗𝟖)                  (1.12) 

                   ∆𝐫𝐂𝐩°(𝐓) = ∑  𝛃𝐣 𝐣
𝐂𝐩𝐣°(𝐓) −  ∑  𝛂𝐢 𝐢

𝐂𝐩𝐢°(𝐓)                           (1.13) 

 

avec i un constituant des réactifs et j un constituant des produits. ∆Hf°(298) et S°(298) 

représentent respectivement l'enthalpie standard de formation et l'entropie standard de chaque 

constituant à 298 K ; ils sont issus de tables de données. Cp°(T) est un terme qui représente quant 

à lui la capacité calorifique molaire, à pression constante, de chaque constituant. Il est défini dans 

cette étude par la relation : 

               𝐂𝐩°(𝐓) = 𝐚 + 𝐛. 𝟏𝟎−𝟑 𝐓 +  𝐜. 𝟏𝟎−𝟔 𝐓−𝟐 +  𝐝. 𝟏𝟎−𝟔 𝐓𝟐            (1.14) 

𝐂𝐩°(𝐓) est exprimée en cal.mol-1.K-1 avec a, b, c et d des constantes déductibles de tables de 

données.  
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La constante d’équilibre peut également s’écrire en fonction des pressions partielles des espèces 

gazeuses impliquées dans la réaction de croissance :  

 

                                                         𝐊 =
[𝐁𝟏]é𝐪

𝛃𝟏  [𝐁𝟐]é𝐪

𝛃𝟐…

[𝐀𝟏]é𝐪

𝛂𝟏  [𝐀𝟐]é𝐪

𝛂𝟐…
                                          (1.15) 

 avec [X]éq les pressions partielles des espèces à l'équilibre thermodynamique, 

Elle est aussi donnée par :  

                                                         𝐊(𝐓) =
− ∆G(T)

R.T
                                               (1.16) 

 

 avec R la constante des gaz parfaits et ∆rG°(T) l'enthalpie libre standard de réaction.  

Ainsi, après avoir calculé la constante d'équilibre, il est possible de décrire le sens d'évolution des 

réactions. En effet, pour un système chimique donné, si : 

 K est très grand devant 1, l'équilibre est déplacé vers les produits ;  

 K est très petit par rapport à 1, l'équilibre est déplacé vers les réactifs. 

Un paramètre thermodynamique définissant l’état d’avancement d’une réaction et appelé 

sursaturation, notée γ, est défini par l’expression suivante :  

                                                𝛄 =
[𝐁𝟏]𝐠  [𝐁𝟐]𝐠

[𝐀𝟏]𝐠 .𝑲
− 𝟏                                       (1.17) 

 

L’équilibre entre la phase vapeur et la phase condensée est défini par une sursaturation nulle (γ=0). 

Dans le cas où ce paramètre est négatif (γ< 0), la réaction est déplacée vers les réactifs et une 

réaction d’attaque et/ou d’évaporation de la phase condensée a lieu. Si la sursaturation est positive 

(γ> 0), la réaction progresse dans le sens direct et donc se produit en donnant lieu à un dépôt. 

La sursaturation peut être modifiée pour une expérience donnée par la variation des pressions 

partielles des éléments III et V ainsi que par la variation de la température. L’épitaxie HVPE 

permet de contrôler indépendamment et efficacement les espèces d’éléments III et V et par 

conséquent de contrôler d’une manière totale la composition de la phase vapeur et la sursaturation.  
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Un programme de modélisation de toutes les réactions impliquées dans la croissance a été conçu 

par notre équipe afin de permettre le calcul des constantes d’équilibre, des pressions partielles et 

tous les paramètres nécessaires pour la croissance.  

Plus de détails des réactions mises en jeu et des calculs des pressions partielles et des 

sursaturations pour le dépôt de binaires InN et GaN seront donnés dans le chapitre 2 et pour le 

dépôt InGaN dans le chapitre 3.  

 

1.8 Modification de la géométrie du réacteur HVPE  

Au sein de l’équipe 3VAH à l’Institut Pascal, des études ont été menées sur la croissance de 

différents matériaux semiconducteurs nitrures (InN, GaN, InGaN) et arséniures (InAs, GaAs, 

InGaAs). Ces études ont abouti à des résultats intéressants et contribué à la richesse de la littérature 

dans le monde de la croissance des semiconducteurs.  

Néanmoins, les travaux précédents de Elissa Roche [113] et Mohammed Zeghouane [114] ont mis 

en évidence une consommation irrégulière de la source InCl3 comme le montre la figure 1.49, 

conduisant à une pression partielle en InCl3 dans la phase vapeur non reproductible d’une 

expérience à l’autre.  

 

Figure 1.49 : illustration de la consommation irrégulière et inhomogène de la source InCl3 dans 

l’ancienne configuration du réacteur HVPE. 
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Il a donc été nécessaire de changer la géométrie et les positions des sources dans le réacteur afin 

d’éviter cette consommation non homogène. La première étape de ma thèse a constitué à pallier 

ce problème de reproductibilité tout en gardant un bon rendement des sources GaCl et InCl3. Pour 

cela, de nombreuses mesures de profils de températures ont été réalisées dans le but d’avoir un 

palier sur la source d’InCl3 conduisant à une consommation régulière de la poudre InCl3 tout en 

évitant un gradient de température élevé entre l’entrée et la sortie de l’ampoule d’indium. Le 

second but était d’obtenir un rendement d’InCl3 et de gallium suffisant permettant des bonnes 

croissances de nanostructures (In,Ga)N. 

La figure 1.50 montre trois exemples de profils de températures essayés lors de la phase de 

modification du réacteur avec indications des emplacements des deux sources Ga et In. 

 

 

Figure 1.50 : Exemples de profils de température mesurés tout le long du réacteur HVPE.  

 

La figure 1.51 quant à elle illustre les même profils de températures zoomés seulement sur la zone 

source. 



 

87 
 
 

 

 

 

Figure 1.51 : Profils de températures en zone source, utilisés lors de la phase de modification du 

réacteur. A gauche, les températures mesurées sur la source InCl3 et à droite celles sur la source 

Ga. L’entrée et la sortie des sources sont entourées par des cercles rouges. 

 

Ainsi, la nouvelle géométrie a permis de réaliser plus de vingt croissances au lieu de trois avec la 

même source InCl3 (figure 1.52). 

Grâce à cette étude de profil de température, nous avons évité un remplissage quotidien des 

sources, limitant par ailleurs l’introduction d’impuretés lors des démontages et remplissages des 

sources. 

 

 

Figure 1.52 : Illustration de la consommation régulière et homogène de la source InCl3 avec la 

nouvelle configuration du réacteur HVPE (position et profil de température). 
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Conclusion 

Dans ce premier chapitre, j’ai décrit les généralités sur la structure cristalline nitrures d’éléments 

III et leurs propriétés. Les difficultés liées à la croissance des couches InGaN 2D sont mentionnées. 

J’ai exposé également les avantages et l’intérêt de la géométrie 1D-nanofil. Dans la deuxième 

section, j’ai détaillé quelques applications et utilisations prometteuses de l’InGaN telles que les 

LEDs et les cellules solaires. J’ai ensuite décrit les méthodes de croissance des nanofils InGaN. 

Enfin, j’ai présenté brièvement une étude bibliographique sur la croissance des nanofils InGaN 

par différentes méthodes et processus d’élaborations. 

Dans la partie 2 du chapitre, j’ai présenté, en premier lieu, une description du réacteur HVPE et 

de ses différents composants. Ensuite, une partie a été dédiée au différentes techniques de 

caractérisation telles que la microscopie électronique à balayage et en transmission et la 

caractérisation optique (Photoluminescence). 

Ensuite, j’ai exposé la procédure de croissance HVPE à l’Institut Pascal et détaillé le dispositif 

expérimental.  Les substrats utilisés ont été présentés ainsi que leurs détails de fabrication. Une 

description thermodynamique brève de la croissance HVPE a été donnée. Enfin, un paragraphe 

décrivant les modifications apportées au réacteur lors de ma thèse conclut ce chapitre. 
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Introduction 

Avant d’aborder l’étude de la croissance sélective des micro- et nanostructures d’InGaN qui fera 

l’objet du chapitre 3, nous présentons d’abord dans ce deuxième chapitre, la croissance de micro- 

et nanofils des deux binaires GaN et InN. L’état de l’art de la croissance sélective des micro et 

nanostructures GaN et InN est résumé dans la première partie. Les conditions expérimentales et 

les substrats utilisés sont ensuite rappelés. Des études systématiques en fonction des paramètres 

de croissance tels que la température, l’élément III, les dimensions de masque, sont alors 

présentées. L’étude du binaire GaN est discutée en premier lieu suivie des résultats de croissance 

sélective de l’InN. 
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2.1 Etat de l’art de la croissance sélective de GaN et de l’InN 

2.1.1 Etat de l’art du GaN 

La communauté scientifique s’intéresse au GaN depuis les années 1990. Bien que la croissance 

catalysée et la croissance auto-organisée de nanofils GaN aient abouti à divers résultats importants, 

la croissance sélective permet l’élaboration de structures bien organisées et de dimensions 

homogènes et identiques. Les micro- et nanofils de GaN obtenus par croissance sélective sont 

préservés de défauts et sont en plus prometteurs pour la réalisation de dispositifs performants en 

garantissant une surface non polaire de grande dimension lors de la croissance selon le plan-c. 

La croissance sélective de nanofils GaN a été largement étudiée par MBE et MOVPE sur plusieurs 

types de substrats : saphir [1] [2] [3], Si [4] [5] [6] [7] et diamant [8].  

 

 GaN par MOVPE 

La croissance sélective de nanofils GaN par MOVPE est un sujet d’étude répandu au sein de 

plusieurs équipes de recherche dans le monde. 

En 2005, Deb et al [9] était le premier groupe développant la croissance sélective de nanofils GaN 

sans catalyseur. Ils ont démontré qu’il est possible de contrôler le diamètre de fils GaN facettés en 

faisant varier le diamètre des pores de l'alumine anodique poreuse (PAA) utilisée comme template. 

Le diamètre de cette dernière peut être contrôlé en variant le potentiel d'anodisation (figure 2.1). 

 

 

Figure 2.1 : (a) et (b) images MEB de nanofils de GaN ayant des diamètres moyens de 50 nm et 100 nm 

respectivement. Les inserts présentent les mêmes nanofils à plus grande échelle, issues de [9].  

 

Une année plus tard, Stephen D. Hersee et al [10] ont réussi à élaborer sélectivement des nanofils 

de GaN de symétrie hexagonale sur des substrats de Saphir sur GaN à une température de  
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1050 °C. En utilisant un mode modifié de croissance, ce groupe a démontré qu’il est possible de 

garder le même diamètre et la même géométrie du nanofil après son émergence du masque. En 

premier lieu, ils effectuaient une croissance permettant la nucléation de GaN suivie d’un régime 

pulsé alternant les flux d’éléments III (TMGa) et V (NH3) afin d’assurer une vitesse de croissance 

axiale plus élevée que la vitesse latérale des nanofils GaN. Des nanofils homogènes de forme 

hexagonale ont été obtenus. Le diamètre des nanofils était d’environ 220 nm.  La nature 

monocristalline de ces nanofils est confirmée par la diffraction des électrons sur la figure 2.2.b. 

Plusieurs autres groupes de recherche ont aussi utilisé le même mode de croissance pulsé afin de 

croître des nanofils GaN [11] [12]. 

En 2012, Kihyun Choi et al [13], ont rendu compte de la croissance sélective de nanofils GaN 

MOVPE sur GaN/saphir (0001) de diamètres très petits de l’ordre de 50 nm. A 990 °C, des nanofils 

de 1,65 µm de longueur et de 56 nm de largeur ont été synthétisés (figure 2.2.c). 

 

 

Figure 2.2 : (a) Image MEB d'un réseau de nanofils de GaN de 1 µm (l’insert présente une vue 

de dessus des nanofils GaN et montre une forme hexagonale de ces derniers), (b) Schéma de 

diffraction des électrons montrant la nature monocristalline des nanofils de GaN  (c) Image MEB 

de nanofils de GaN avec des diamètres d'environ 50 nm, (a-b) issues de  [10] et (c) issue de [13].  

 

La croissance sélective de nanostructures GaN par MOVPE a également été le sujet des travaux 

de W Bergbauer et al [14]. Des nanofils verticaux de GaN ayant comme diamètre 400 nm ont été 

obtenus en utilisant un mélange contrôlé de gaz vecteur H2/N2. Ce groupe confirme le résultat de 

P. Vennéguès et al [15] qui montre que la composition du gaz vecteur affecte la morphologie de 

nanofils GaN. En effet, W Bergbauer et al [14] ont signalé qu’en absence d'hydrogène dans le gaz 

porteur, des nanostructures pyramidales de GaN sont formées. En augmentant la quantité 
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d’hydrogène dans le gaz vecteur, les facettes m commencent à se former et se développent (voir 

la figure 2.3 (a-c)). L'augmentation d'hydrogène améliore la morphologie des nanofils, avec des 

rapports de forme plus élevés et des parois latérales droites (facettes m). 

Dans le même contexte d’étude, Sonachand Adhikari et al [16] et Blandine Alloing et al [17] 

obtiennent des résultats qui convergent vers les travaux de W Bergbauer [14] et indiquent, 

récemment en 2022, que la composition du gaz vecteur influence la morphologie de nanorods 

GaN. Une augmentation de H2 entraîne une baisse du volume total des nanofils. Cela est dû à la 

décomposition de GaN par H2 et à la passivation des plans inclinés qui délimitent la structure 

ralentissant ainsi la vitesse de croissance de la structure élaborée. Sonachand Adhikari et al [16] 

retrouvent le même résultat et exposent dans leurs travaux une transformation de nanostructures 

GaN d’une forme pyramidale vers une forme hexagonale avec des facettes latérales (plans m) au 

lieu des plans (10-1-1). 

 

 

Figure 2.3: Image MEB de nanofils GaN sur un substrat de saphir (0001) masqué SiO2 : (a) de 

forme pyramidale obtenue pour une croissance avec de l'azote pur comme gaz vecteur,  

(b) croissance de nanorods GaN à la suite de l’utilisation d’un mélange de gaz porteur H2/N2 

d’une valeur de 1/2 et (c) nanofils verticaux et hexagonaux obtenus avec un mélange de gaz 

porteur H2/N2 de 2/1, issues de [14]. 

 

Parmi les travaux les plus connus dans la communauté de croissance sélective de GaN, nous citons 

ceux de Pierre-Marie Coulon et al [18] [19]. Dans la référence [18] les auteurs ont étudié 

l’influence des paramètres de croissance tels que le débit en ammoniac, la composition du gaz 

vecteur et la température de croissance, sur la morphologie et les dimensions de nanofils GaN 

élaborés par SAG-MOVPE. La figure 2.4 représente l’étude de la morphologie de nanofils GaN 

en fonction de ces paramètres et des différents pitch du masque. Les résultats de Pierre-Marie 
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Coulon et al seront discutés et commentés plus tard dans le manuscrit (paragraphe 2.2.3) lors de 

la présentation de nos propres résultats de croissance sélective de nanofils GaN. 

 

 

Figure 2.4: Images MEB de nanofils GaN de diamètre 215 nm à différents pitch : (a) 500 nm, (b) 

1000 nm, (c) 2000 nm et (d) 5000 nm obtenus pour une température de 1150 °C, un flux de NH3 

de 15 sccm et un mélange de gaz vecteur H2/N2 de 0,4. Les inserts correspondent aux images 

MEB plus zoomées des mêmes nanofils, issues de [18].  

 

 GaN par MBE 

La croissance sélective de nanofils GaN par MBE parait plus compliquée que celle réalisée par 

MOVPE. Les premiers travaux sur la croissance sélective de nanofils GaN par MBE ont été 

réalisés en 2007 par Calleja et al [20]. La croissance sélective n’était pas parfaite dans ces travaux 

avec des nanofils GaN qui s’élargissent en sortant des trous du masque SiO2. Les nanofils se 

présentaient par blocs d’ensemble de nanofils dans une même ouverture. 

Katsumi Kishino et al [21] et al ont expliqué l’influence de la température et du taux d’azote N sur 

la croissance des nanostructures GaN (appelés dans leurs travaux nanocolonnes) sur un template 

de GaN. Un flux d’azote a été trouvé pour la réalisation de la SAG de GaN sans dépôt parasite sur 

le masque de croissance. Le contrôle de la croissance axiale (axe c) et latérale (axe m) de nanofils 

GaN est régie par le contrôle du flux d’azote dans le réacteur. Comme montré sur la figure 2.5.a, 

une augmentation de la quantité d’azote engendre une augmentation de la vitesse latérale. La 

croissance axiale quant à elle augmente avec l’élévation du flux d’azote comme le montre le tracé 

https://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S0022024808013067#!
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sur la figure 2.5.b. Cette augmentation de croissance radiale s’explique par le fait que la désorption 

de Ga diminue avec l'augmentation de l'apport d'azote. Cela permet alors une augmentation de la 

quantité de Ga incorporée et par conséquent une augmentation de la vitesse de croissance [21].  

 

Figure 2.5 : a) Vitesse de croissance latérale des nanocolonnes de GaN en fonction du flux d’N2, 

b) Vitesse de croissance de nanocolonnes en fonction du flux d’N2, issues de [21]. 

 

Katsumi Kishino a réussi, avec Hiroto Sekiguchi et Akihiko Kikuchi [22], à épitaxier des nanofils  

GaN par PA-MBE sur un template de GaN (0001) masqué par du Ti. La sélectivité de la croissance 

et son homogénéité dépendent très fortement de la température de croissance. L’homogénéité des 

nanofils dépend de la température. En-dessous de 900 °C, la croissance n’est pas sélective. Au-

dessus de cette température, la désorption des adatomes Ga de la surface s’élève et une 

inhomogénéité de dimensions et de formes est observée (figure 2.6). Une température optimale de 

900 °C a été démontrée. L’étude de Hiroto Sekiguchi portant également sur l’impact du flux 

d’azote montre que la croissance latérale des nanofils diminue systématiquement avec la baisse 

d’azote, résultat identique à [21]. 

 

 

https://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S0022024808013067#!
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Figure 2.6 : Images MEB des nanofils GaN sur un template de GaN (0001) avec un masque Ti 

obtenus à différentes températures de croissance sélective : a) 880 °C, (b) 900 °C, (c) 915 °C, et (d) 925 

°C, issues de [22]. 

 

Comme en MOVPE, J.E Kruse et al [5] se sont intéressés à l’étude de l’effet du motif du masque 

sur la croissance sélective des nanofils GaN par MBE. Il a été montré que le diamètre et le pas 

entre ouvertures du masque constituent un facteur important pour contrôler la croissance de 

nanofils. En dessous d’un diamètre de 50 nm, les nanofils sont verticaux par rapport à la surface 

du substrat qui est le Si (111). Au-delà de cette valeur, la densité d’atomes apportés dans les trous 

augmente et par conséquent plusieurs fils poussent dans une seule ouverture. Les nanofils dans ce 

cas sont inclinés et non pas verticaux. J.E Kruse et al [5] affirment qu’en utilisant un motif de 

masque dense la plupart de trous restent inoccupés. En effet, si le motif est dense (figure 2.7.a), la 

surface de substrat par unité de surface totale est faible et donc l’apport de matière en Ga est limité. 

En revanche, un masque avec des ouvertures plus espacées (figure 2.7.b), permet une nucléation 

et une concentration plus importante d’atomes de Ga dans les trous pendant les premiers stades de 

croissance expliquée par la diffusion et la quantité (ou concentration) des atomes de Ga sur la 

surface du masque. 
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Figure 2.7 : Images MEB des nanofils sur Si (111) à différentes dimensions de masque SiO2 : 

a) D= 40 nm, P =125 nm. b) D = 200 nm, P = 500 nm c) D = 40 nm, P = 1 µm, issues de [5]. 

 

En plus des études effectuées par plusieurs autres groupes sur différents substrats comme le saphir 

[1] [2] [3], le diamant [8] et le Si [5] [4] [6] [7], la croissance sélective de nanofils GaN a été aussi 

réalisée sur du graphène. C’est une nouvelle approche initiée par quelque groupes de recherche 

[23] [24] ,  qui connait un fort engouement compte-tenu de la facilité de détacher les nanofils du 

substrat (liaisons faibles de Van de Walls entre le substrat et le graphène) après la croissance. 

Vishnuvarthan Kumaresan et al [24] et Sergio Fernandez-Garrido et al [23] ont démontré que le 

graphène constitue un très bon substrat pour la croissance de nanofils GaN par PA-MBE.  

 Martina Morassi et al [25] ont réussi à mettre au point la nucléation et la croissance des nanofils 

GaN à 815 °C en utilisant le graphène comme substrat. Ils ont fait croître des nanofils sur des 

marqueurs micrométriques et sur des « nano dots » de différents diamètres (figure 2.8 (a-e). La 

sélectivité était parfaite et aucune croissance sur le masque SiO2 n’a été observée. Il était décrit 

que les nanofils nucléent préférentiellement sur les bords des « nano dots ». Par conséquent, le 

nombre de nanofils augmente linéairement avec la taille de ces « nano dots ». L’inconvénient de 

cette approche réside dans le fait que les nanofils ne sont pas identiques puisque le temps 

d’incubation dépend fortement de la taille du « dot », voir figure 2.8.f. Martina Morassi et al [25] 

ont constaté que le temps d’incubation (temps avant apparition des premiers germes détectables 

en MBE) augmente si le rayon du nano-dot est inférieur à 150 nm. Cela implique alors une 

diminution de la longueurs des nanofils, et donc une distribution inhomogène des longueurs de 

nanofils, et une réduction du facteur de remplissage des nanofils.  
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Figure 2.8 : (a) Images MEB en vue de dessus de nanofils de GaN élaborés avec avec   

Rdot= 100 nm pendant 4h, (b-e) images MEB inclinées à 45° de nanofils de GaN cultivéspendant 

4h sur du graphène masqué, (f) variation du nombre de nanofils par point de graghène en 

fonction de Rdot (échantillon après une croissance de 4h), issues de [25]. 

 

 GaN par HVPE 

La croissance sélective de structures GaN a été également réalisée par la technique HVPE dans 

quelques laboratoires de recherche. Ce procédé semble être l’option la plus efficace pour 

l’obtention de structures homogènes de GaN. Rares sont les laboratoires qui se sont intéressés à la 

croissance sélective de GaN/Si (111). Nous citons très brièvement les travaux de D. H. Shin et al 

[26]  qui se sont intéressés à l’étude de la croissance sélective de GaN en fonction de la nature de 

la couche tampon utilisée. Ils ont montré que les vitesses verticale et latérale du GaN dépendent 

très fortement de la couche intermédiaire utilisée : AlN, GaN ou AlGaN. La figure 2.9 montre des 

images MEB des croissances sélectives de GaN sur un substrat de Si (111) avec AlGaN (a), GaN 
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(b) et AlN (c) comme couches « tampon ». La figure 2.9.d présente un diagramme de la croissance 

latérale (ELO) en croissance sélective de GaN. 

 

 

Figure 2.9 : Images MEB en coupe transversale de SAG-GaN avec des couches de (a) AlGaN, 

(b) GaN et (c) AlN. (d) Schéma de de la surcroissance latérale épitaxiale (ELO) dans le GaN 

obtenu par croissance sélective sur substrat Si (111), issues de [26].  

 

En 2003, Honda et al [27] ont mis en œuvre la croissance ELO par SAG-GaN, sur un substrat de 

Si (111). Ils ont ainsi étudié les taux de dislocations dans les structures élaborées par 

cathodoluminescence. 

Contrairement à plusieurs études portant sur la croissance ELO par SAG-GaN par HVPE et 

utilisant une couche tampon, Raj Singh et al [28], ont démontré la croissance directement sur un 

substrat de saphir (0001) sans avoir utilisé une couche tampon. Leurs croissances ont donné lieu à 

des structures hexagonales en forme de pyramides.  

Plus récemment, en 2020, Yasutoshi Kawaguchi et al [29] ont publié leurs travaux concernant   la 

croissance ELO par SAG de GaN par HVPE. En utilisant un masque peu standard et peu employé, 

qui est le tungstène (W), ces auteurs ont comparé la croissance ELO réalisée par SAG-HVPE et 

par SAG-MOVPE. Dans le cas de HVPE, des structures de GaN s’élargissent en raison d’une 

vitesse latérale plus importante pour ensuite coalescer et former une couche continue après un 

temps de croissance prolongé, voir la figure 2.10. 
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Figure 2.10 : Images MEB du SAG-GaN par HVPE en utilisant le masque W le long de l'axe 

cristallin < 1100 >. Le temps de croissance du SAG est (a) 3 min, (b) 30 min et (c) 60 min, 

issues de [29]. 

 

Malgré les nombreuses études réalisées sur la croissance sélective de GaN, la croissance de 

nanofils GaN de petits diamètres n’a jamais été atteinte par HVPE. Nos études de croissance 

sélective de nanofils GaN sont présentées plus loin dans ce même chapitre. 

 

2.1.2 Etat de l’art de l’InN  

Concernant la croissance sélective des nanofils InN, peu de laboratoires s’y sont intéressés en 

raison de la difficulté provenant de la faible température de décomposition d’InN et de l’absence 

de substrats adaptés.  

En 2010, Kamimura et al [30] ont réalisé la croissance sélective de nanofils InN sur saphir par 

MBE en employant un masque de Molybdène (Mo). En se plaçant dans des conditions très riches 

indium, ils ont atteint une sélectivité assez bonne. Une dépendance de la morphologie en fonction 

de la température et du rapport III/V a été observée. Une température de croissance élevée est 

nécessaire pour assurer une bonne migration des atomes d’indium et un rapport de III/V bien 

maitrisé est indispensable pour une bonne sélectivité. 
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La figure 2.11 montre des images MEB des structures élaborées par MBE à différents rapport de 

III/V allant de 0.5 jusqu’à 1. 

 

 

Figure 2.11: images MEB des nanofils InN élaborés par SAG-MEB sur un substrat de saphir 

(0001) masqué Mo, les nanofils ont été synthétisés à différents rapports III/V de : (a) 0,5, (b) 

0,75 et (c) 1, issues de [30]. 

 

Plus récemment en 2018, S. Weiszer et al [31] ont démontré la croissance sélective de nanofils 

InN sur Si (111) à l’aide d’un masque de Titane (Ti). L’analyse HR-TEM confirme une structure 

wurtzite avec une forme hexagonale plate entourée par une coquille d’oxyde d’indium (figure 

2.12.a). Une distribution homogène d’indium, d’azote et d’oxygène tout le long du nanofil est 

montrée par EELS (electron energy loss spectroscopy) (figure 2.12.b). Des études systématiques 

en fonction de la température et du rapport III/V ont été réalisées non seulement sur la croissance 

sélective mais également sur la croissance auto-organisée dans le but de comparer et de 

comprendre les mécanismes. Les figures 2.12.c et 2.12.d montrent la variation des hauteurs et des 

diamètres des nanofils InN en fonction de la température tout en comparant la croissance sélective 

à celle auto-assemblée. 
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Figure 2.12: (a) Image HR-TEM d’un nanofil InN, (b) cartographie de distributions d’In, N et O 

tout le long du nanofil InN, (c-d) courbes de variation des (c) longueurs de nanofils et (d) des 

diamètres de nanofils en fonction de  la température du substrat Pour (c) et (d), en rouge le cas 

d’une croissance sélective et en noir pour une croissance auto-organisée, issues de [31]. 

 

A l’Institut Pascal, des croissances sélectives de nanofils InN ont été réussies récemment lors de 

la thèse de M. Zeghouane [32]. Les croissances ont été réalisées sur des templates GaN/c-Al2O3 

masqués SiNx (D= 200 nm et P= 2 µm) et des templates GaN/Si (111) masqués SiO2 (D= 2 µm et 

P= 10 µm). Les structures obtenues sont homogènes en termes de morphologie. La figure 2.13 

montre des nanofils InN hexagonaux ainsi obtenus. Les caractérisations structurales ont révélé que 

les fils InN présentent une forme structurale type wurtzite de bonne qualité cristalline.  
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Figure 2.13 : Image MEB de nanofils InN/GaN/Al2O3 réalisée à l’Institut Pascal. Une forme 

hexagonale des nanofils est observée. L’insert présente un zoom d’un nanofil InN, issues de 

[32]. 

 

L’image 2.14.a montre un nanofil droit après croissance sur un template GaN. La HR-TEM est 

réalisé le long de l'axe de zone [11-20] des nanorods d'InN. La figure 2.14. (b-c) présentent des 

images HR-TEM de la base et du sommet de nanofil. L’interface masque-nanofil montre la 

présence de quelques défauts (fautes d’empilement). La partie supérieure du nanofil est propre 

sans défaut. 

 

Figure 2.14: Image MEB d'un nanofil InN, (b) image HR-TEM de la partie supérieure du nanofil 

montrant un arrangement structurel sans défaut, (c) image HR-TEM de la partie inférieure du 

nanofil montrant la présence de quelques défauts, issues de [32]. 
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2.2 Etude de la croissance sélective du binaire GaN 

La faisabilité de la croissance sélective de microbandes GaN par HVPE à l’Institut Pascal a été 

déjà démontrée par Julie Tourret [33] et Ouassila Gourmala [34] mais plutôt sur des ouvertures 

linéaires sur masque de diamètres plus élevées  (entre 1 µm et 5 µm).  

Néanmoins, la croissance sélective de nano-objets GaN par HVPE et donc le passage à l’échelle 

nanométrique (200 nm) est une nouvelle activité, non seulement à l’Institut Pascal mais aussi dans 

le monde entier, à ma connaissance. 

Dans cette partie du chapitre, nous présentons dans un premier temps les résultats de validation de 

la croissance sélective de microstructures GaN. La deuxième partie sera consacrée à la 

présentation des résultats de croissance sélective de nanofils GaN en fonction de différents 

paramètres expérimentaux.  

Les substrats utilisés dans cette partie sont des substrats de saphir plan-c, ou silicium (111), sur 

lequel une couche de GaN est déposée. Ces templates sont patternés à l’aide d’un masque SiN ou 

SiO2. Des diamètres d’ouvertures nanométriques ( 200 nm et 565 nm) sont utilisées pour les 

masques. 

Les noms et les caractéristiques des templates et masques sont décrits dans l’annexe A. 

Durant la croissance, le mélange H2 /N2 est utilisé comme gaz vecteur. L’ammoniac NH3 est utilisé 

comme précurseur en élément V. Le passage du gaz HCl sur une source de gallium métallique 

liquide, présente dans la zone source du réacteur HVPE, produit le précurseur en élément III qui 

est le GaCl. Un débit de gaz HCladd et un flux de H2add (définis dans le  

chapitre 1) sont introduits dans le réacteur et sont connectés en zone mélange du réacteur. La 

température de la zone source est maintenue à une valeur de 800 °C afin de garantir un bon 

rendement de la source gallium. Le profil de température sur les trois zones, source, mélange et 

dépôt, est ajusté grâce à l’utilisation du four à 6 zones. 

 

2.2.1 Croissance sélective des microstructures GaN sur différents substrats 

masqués à l’échelle micrométrique 

Nous précisons que cette partie consiste à valider la croissance sélective de microstructures, déjà 

réalisée auparavant dans le cadre d’une ancienne thèse de l’IP [35] compte-tenu de l’arrêt de 



 

116 
 
 

 

 

l’activité de croissance GaN depuis 2014 remplacée par la croissance de l’InGaN.  Donc les 

conditions de manipulation sont issues de l’état de l’art de notre équipe. Les expériences réalisées 

dans cette partie nous ont permis de recalibrer la croissance sélective du matériau GaN sur des 

substrats masqués à l’échelle micrométrique. 

Les études de croissance de microstructures GaN par HVPE à l’Institut Pascal ont montré que la 

température optimale de dépôt est de 980 °C. Nous avons maintenu alors cette température pour 

notre étude de croissance sélective de GaN dans ce manuscrit.  

Pour la série d’expérimentation N°1 de l’annexe B, un flux de HCl de 20 sccm a été appliqué sur 

la source de gallium et un débit d’ammoniac NH3 de 300 sccm a été envoyé dans le réacteur. Nous 

avons ajouté 500 sccm et 20 sccm de H2add et de HCl add respectivement. Pour cette partie, deux 

substrats différents ont été employés : le A1 qui consiste en GaN/Si et le B1, du GaN/Al2O3. 

Comme détaillé dans l’annexe A, les deux templates présentent des ouvertures micrométriques, 1 

µm pour le A1 et de 2 µm pour le B1.  

La figure 2.1  présente deux images MEB des deux croissances de GaN obtenues. Dans les deux 

cas, la croissance de GaN est sélective.  Aucune croissance sur le masque n’est observée comme 

le montrent les figures 2.15.a et 2.15.b.  

Sur l’image 2.15.a, les piliers obtenus sont perpendiculares à la surface du substrat avec une forme 

hexagonale. Les facettes superieures (0001) de ces piliers ne sont pas toutes plates mais plutôt 

irrégulières sur la plupart des fils. Nous attribuons ce résultat au fait du non contrôle de la phase 

finale de la croissance suite à l’arrêt des gaz. En effet, nous précisons que pour ces deux 

croissances de GaN, nous n’avons pas utilisé l’élement qui permet d’isoler la zone source de la 

zone dépôt pour stopper simultanément l’arrivée en zone dépôt  de tous les gaz.  

Les microstructures GaN obtenus sur le deuxième substrat, figure 2.15.b, présentent aussi de 

morphologies hexagonales avec des terminaisons différentes (facettes r et facettes c). Dans le but 

de vérifier la polarité des piliers de la figure 2.15.a, une attaque KOH a été réalisée. Des domaines 

de Ga et d’autres de N ont été observés sur le sommet des piliers GaN (figure 2.15.c) ayant peut 

être comme origine la double polarité du substrat de départ.  

Nous supposons alors que la dispersion en diamètres et longueurs des microfils et  l’obtention de 

différentes morphologies sont attribués à cette double polarité, polarité Ga et polarité N. 
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Figure 2.15 : Nanofils GaN élaborés sur des ouvertures de masque de  (a) 1 µm de diamètre sur 

GaN/Si et (b) 2 µm sur GaN/Al2O3. L’image (c) correspond au résultat de l’attaque KOH d’un 

pilier de la figure (a) révélant deux types de polarité : polarité N et polarité Ga. 

 

Nous constatons aussi que les hauteurs et les diamères des microsctuctures présentent des 

dispersions importantes. Les deux images MEB de la figure 2.15 montrent  des anisotropies de 

dimensions des microstructures. La longueur des piliers de GaN de la figure 2.15.a varie de  

5 µm à 40 µm. Sur la figure 2.15.b, la hauteur varie entre 500 nm et 3 µm. Cette dispersion dans 

les dimensions est nuisible pour obtenir des morphologies reproductibles et utilisables dans des 

dispositifs optoélectroniques.  

Dans ce qui suit, je vais présenter la croissance sélective de GaN sur des ouvertures de plus faible 

diamètre à l’échelle nanométrique pour l’obtension de nano-objets GaN. 

 

2.2.2  Croissance sélective de nanofils GaN sur des substrats masqués ayant 

des ouvertures de diamètres nanométriques  

Nous étudions dans ce qui suit la croissance sélective de nanofils GaN par HVPE sur des 

ouvertures nanométriques, réalisée pour la première fois. Les substrats utilisés sont C1, C2, C3 et 

C4. Sur la figure 2.16, correspondant à la série d’expérimentations N°2 dans l’annexe B, nous 
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pouvons observer les résultats de croissance sélective de GaN obtenus sur différentes dimensions 

de masque avec des diamètres de trous notés D, et le pas du masque noté P.  

 

 

Figure 2.16 : (a-d) nanofils GaN élaborés sur différentes dimensions de masque, a) D= 200 nm et 

P=2 µm, b) D= 200 nm et P= 1 µm c) D=565 nm et P= 1.5 µm et d) D= 200 nm  

et P= 500 nm.  

 

Toutes les croissances sont sélectives quel que soit le diamètre des ouvertures et le pitch du 

masque. Une très bonne sélectivité est montrée sur les quatre substrats de la figure 2.16. La densité 

des nanofils est également élevée (figure 2.16 (a-d)). Pour un motif de masque donné, les nanofils 

possèdent tous la même morphologie et les mêmes dimensions. Un réseau de nanofils de 

dimension et densité contrôlées est donc obtenu. 

 

2.2.3   Etude des nanofils GaN de petits diamètres en fonction du pas de 

masque (pitch) 

 
Il est important d’étudier l’effet des dimensions du masque sur la morphologie des nanofils GaN 

et spécifiquement l’effet du pas du masque (pitch) à diamètre d’ouverture constant. Pour se faire, 

une série d’expérimentation N°3 de l’annexe B a été effectuée à une température de croissance de 
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980 °C, pour un temps de croissance de 15 minutes. La croissance a été effectuée sous un flux de 

HCl/Ga, NH3,  HCl add et H2 add de 20 sccm, 300 sccm, 40 sccm et 250 sccm respectivement. Les 

substrats C1, C2 et C3 utilisés diffèrent seulement par la taille du pitch du masque. Le diamètre 

de l’ouverture sur le masque est de 200 nm pour les trois échantillons. La figure 2.17 montre les 

nanofils GaN élaborés sur du GaN patterné avec des distances entre trous de (a) 500 nm, (b) 1 µm 

et (c) 2 µm. La morphologie des nanofils obtenus par croissance sélective est identique pour tous 

les nanofils. Tous les nanofils sont hexagonaux adoptant un sommet plat. Nous notons également 

une bonne sélectivité pour tous les motifs du masque.  

 

 

Figure 2.17  : Images MEB montrant les nanofils GaN élaborés avec des pitch sur le masque 

de  : (a)  500 nm, (b) 1 µm et (c) 2 µm. La croissance a été réalisée sur un substrat de GaN/Al2O3 

à une température de 980 °C pendant 15 minutes. 

 

La variation des hauteurs et diamètres des nanofils GaN obtenus par SAG-HVPE en fonction du 

pitch a été tracée sur les figures 2.18. Les courbes montrent que lorsque la distance entre les 

ouvertures du masque augmente de 500 nm à 1 µm, la longueur des nanofils augmente de 200 nm 

à 240 nm jusqu’à atteindre une valeur de 547 nm pour un pitch de 2 µm. 
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Figure 2.18 : Variation de la hauteur et diamètre de nanofils GaN en fonction du pitch. 

 

En HVPE, la quantité de matière apportée sur la surface du substrat via la phase gazeuse n’est 

jamais limitée. Cela doit mener à des structures épitaxiées de dimensions indépendantes de la 

géométrie du masque Ceci n’est pas observé expérimentalement et sera investigué en détails dans 

la prochaine thèse portant sur la croissance sélective de GaN. 

 

2.2.4 Influence de différents paramètres expérimentaux sur la croissance de 

nanofils GaN 

 
Afin d’étudier l’influence des paramètres expérimentaux sur les propriétés des nanofils GaN, des 

études systématiques en fonction de la pression partielle de GaCl (débit de HCl sur la source de 

Ga), de la température de croissance et de la composition du gaz vecteur ont été effectuées.  

 

2.2.4.1 Etude des nanofils GaN en fonction de la pression partielle GaCl 

Comme première étude, il est indispensable de connaître la quantité de matière en élément III (Ga) 

nécessaire et suffisante pour la croissance sélective des nanofils GaN. 

 La figure 2.19 montre des images MEB de nanostructures élaborées à différents débits d’entrée 

en GaCl sur le même substrat C2, expérimentation N°4 de l’annexe B. 
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A 5 sccm de HCl envoyé sur la source de Ga, des petites nanostructures pyramidales commencent 

à peine à apparaitre dans les trous. La vitesse de croissance des plans m est rapide, donc les facettes 

latérales n’apparaissent pas. Les facettes qui délimitent les structures sont alors les plans r. En 

augmentant le débit de HCL/Ga à 10 sccm, les facettes latérales apparaissent, preuve du 

ralentissement de leurs vitesses de croissance. Cependant, la quantité de GaCl reste toujours 

insuffisante pour avoir des nanofils de GaN. En augmentant le HCl à 20 sccm, des nanofils 

réguliers de GaN issus d’une croissance dans les trous sont formés. Nous observons les plans m et 

le plan c sur tous les nanofils avec une homogénéité parfaite de morphologie. Nous observons 

aussi une augmentation des diamètres des nanofils par comparaison au cas avec 10 sccm. 

 

 

Figure 2.19 : Images MEB de nanofils GaN obtenus pour différents débits de HCl/Ga:  

(a) 5 sccm, (b) 10 sccm et (c) 20 sccm. 

 

2.2.4.2 Etude des nanostructures GaN en fonction de T 

La température de croissance est un facteur décisif des propriétés des nanofils GaN. La figure 2.20, 

correspondant à l’expérimentation N°5 de l’annexe B, montre une image MEB de nanofils GaN 

élaborés par HVPE sur un substrat C3 masqué SiN à différentes températures de croissance. Le 

masque utilisé est caractérisé par des ouvertures de diamètre égale à 200 nm et de pitch égal à 2 

µm.   

 

A basse température de 880 °C, un réseau de nanofils très serré est obtenu. Les fils sont très 

proches les uns des autres. Des piliers coalescés, à la suite d’une large croissance latérale, sont 

aussi observés sur la figure (a) pour donner suite à une structure totalement coalescée après un 

temps t plus long de 30 minutes. Cependant, la morphologie obtenue à plus haute température de 

930 °C a clairement changé et consiste en des piliers bien séparés.  Aucune coalescence n’a été 
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observée sur le substrat. Les diamètres de ces piliers GaN ont donc diminué en augmentant la 

température. La température semble donc réduire le diamètre des nanofils à cause de la forte 

décomposition de GaN par l’hydrogène, présent en plus grande quantité quand la température 

augmente. Des nanofils de GaN d’une longueur moyenne de 4 µm et de 600 nm de largeur ont été 

observés, figure (b). En augmentant la température à 955 °C, les fils présentent une longueur plus 

faible de 1.5 µm en moyenne et de diamètre 470 nm. Moins de dispersion dans les dimensions a 

été observée en augmentant la température. Une température de 980 °C permet la croissance 

sélective de nanofils GaN ayant en moyenne une hauteur de 550 nm et un diamètre de 400 nm 

avec un rapport de forme de 1.4. Une augmentation de la température de croissance conduit donc 

à la diminution de la longueur des nanofils GaN élaborés et de leurs diamètres.  

Nous pouvons également expliquer la diminution de la hauteur des nanofils par la réaction 

chimique qui peut avoir lieu entre le masque SiN et l’ammoniac NH3. En effet [36]  montre que 

cette réaction est plus favorable à haute température. Donc si elle existe, elle doit bien empêcher 

et inhiber la nucléation de nanofils dans les trous d’où l’obtention d’une dimension, plus petite en 

augmentant la température de croissance. 

Dans ces conditions de croissance et de température, nous concluons qu’au-dessous d’une certaine 

valeur critique de température, une croissance latérale importante a lieu. En augmentant la 

température, cette croissance latérale diminue et par conséquent un rapport de forme plus 

important est atteint pour un réseau de nanofils GaN parfaitement sélectif, où toutes les ouvertures 

du masque sont remplies et tous les nanofils adoptent la même forme et les mêmes caractéristiques.  

Nos résultats sont en accord en terme de rapport de forme avec plusieurs études qui ont aussi 

montré qu’une température plus élevée est nécessaire pour augmenter le rapport de forme et 

l’homogénéité des nanofils GaN [16] [18] [37] [38]. D’autres études affirment aussi ce résultat et 

montre en plus qu’une température très élevée, au-dessus d’une valeur critique, favorise plutôt la 

croissance des nanostructures inhomogènes et irrégulières. Dans notre cas, la température 

maximale a été fixée à 980 °C. D’autres études à plus hautes températures sont nécessaires et à 

effectuer dans le futur pour examiner l’évolution des morphologies et des dimensions à plus hautes 

températures et comprendre ainsi les mécanismes mis en jeu. 

Contrairement à ce que nous avons démontré, Byung Oh Jung et al [37] ont annoncé que la hauteur 

des nanofils augmentent avec la température de croissance. La désorption en est la cause. Selon 

Byung Oh Jung et al, la vitesse de désorption des atomes Ga, qui est accélérée avec la température, 
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dans le plan m est plus élevée que celle dans le plan c. En plus, une température plus élevée stimule 

la diffusion surfacique sur le masque des atomes de Ga ce qui génère une augmentation des 

longueurs des nanofils à la suite d’une concentration plus élevée en espèces. En HVPE, la diffusion 

des atomes sur le masque est négligée. Donc nous ne retenons pas cet argument dans notre cas. Et 

contrairement à plusieurs études, une diminution des hauteurs de nanofils est bien logique en 

HVPE. 

 

 

Figure 2.20 :  Images MEB de nanofils GaN élaborés par HVPE sur GaN/Al2O3 masqué SiN de 

D=200 nm et P= 2 µm à différentes températures de croissance : (a) 880 °C, (b) 930 °C, (c) 955 

°C et (d) 980 °C.  

 

Dans le futur prochain, il est important aussi d’étudier la variation des croissances sélectives de 

nanofils GaN en fonction de la température pour différentes dimensions d’ouvertures. Il a été déjà 

montré que pour des ouvertures micrométriques, il est nécessaire de travailler à plus haute 

température afin d’avoir un réseau de nanofils GaN parfaitement sélectif et surtout afin d’avoir 

des nanofils identiques de forme hexagonale parfaite. 

 

2.2.4.3 Etude des nanostructures GaN en fonction du gaz vecteur 

L’influence de l’hydrogène dans le gaz vecteur sur les caractéristiques structurales et 

morphologiques des nanofils GaN a été examinée. Nous avons systématiquement fait varier la 

composition du gaz vecteur dans le réacteur HVPE en changeant le débit d’hydrogène H2add dans 
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le flux vecteur. Les débits de H2add utilisées sont : 0 sccm, 250 sccm, 500 sccm et 1000 sccm. Tous 

les autres débits d’entrée pour la croissance sont maintenus identiques : NH3 = 300 sccm, 

HCl/Ga=20 sccm, T = 980 °C et t = 15 minutes. La Figure 2.21 montre des croissances localisées 

de nanofils GaN sur un substrat C2, expérimentations N°6 en annexe B. La croissance sous un 

flux nul de H2 add génère des piliers de GaN larges, de diamètre 300 nm et de hauteur environ égale 

à 450 nm (figure 2.21.a). Quand H2add augmente à une valeur de 250 sccm, la hauteur et le diamètre 

des nanofils diminuent à une valeur de 250 nm et 200 nm respectivement. Pour H2add élevé, figure 

2.21.d, des nanostructures pyramidales ont été obtenues pour toute la surface de l’échantillon. 

L’augmentation de la pression partielle de H2add a donc pour effet de diminuer la croissance latérale 

des nanofils GaN avec un ralentissement de la vitesse des plans m. De plus, nous remarquons une 

variation de la terminaison des structures GaN obtenues. Une augmentation de H2add transforme la 

morphologie des structures de hexagonales plates à hexagonale prismatique. En effet, l’excès 

d’espèces H2 dans le réacteur provoque un ralentissement de la vitesse de croissance des plans r. 

Le ralentissement des vitesses de croissance des plans m reste négligeable devant celui des plans 

r. Par conséquent, une variation très légère et presque négligeable du diamètre des structures GaN 

élaborées est observée sur la courbe en bleu de la figure 2.22. Ce phénomène a déjà été observé 

dans le cas de la croissance auto-organisée des microstructures GaN [35].  

 

 

Figure 2.21 :  Etude de la croissance de nanofils GaN en fonction du débit de H2 introduit dans le 

mélange du gaz vecteur H2/N2 : (a) 0 sccm, (b) 250 sccm, (c) 500 sccm  

et (d) 1000 sccm. 
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Figure 2.22 : Vitesses de croissance latérale et axiale en fonction du débit d’H2 introduit dans le 

gaz vecteur. 

 

2.3 Résultats de la croissance sélective d’InN 

Dans cette partie, nous rappelons les substrats utilisés pour la croissance sélective des nanofils InN 

ainsi que la procédure technique de croissance.  

Une étude systématique de croissance de micro et nanostructures InN en fonction de différents 

paramètres expérimentaux est mise en œuvre. Cette partie a pour but le contrôle et la maitrise de 

la phase vapeur dans le réacteur, indispensable, à la réalisation et à la croissance du ternaire InGaN 

dans le chapitre suivant.  

 

Le choix des substrats à utiliser pour la croissance des nanofils InN est limité. En effet, comme 

expliqué dans le chapitre 1, il est important de choisir un substrat ayant un paramètre de maille et 

un coefficient thermique proche du matériau à croitre. Nous rappelons le tableau 1.1 se trouvant 

dans le chapitre 1 qui présente un résumé des différents substrats. Ainsi, des templates de GaN 

sont utilisés pour la croissance sélective des nanofils InN. Les substrats de GaN sont patternés par 

des masques spécifiques de dimensions précises et souhaitées, comme présentés dans le  

chapitre 1. 

L’annexe A présente les caractéristiques des différents échantillons utilisés dans cette partie dédiée 

à la croissance sélective des nanofils InN. 
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Une étude de la croissance des nanofils InN, qui a été initiée dans une thèse précédente (thèse M. 

Zeghouane), a ouvert la voie vers d’autres études complémentaires afin de mieux comprendre la 

croissance des nanofils InN.  

Avant la croissance, et comme expliqué précédemment dans la section 1.7.1 du chapitre 1, les 

substrats sont introduits dans le réacteur après leur nettoyage. L’azote N2 est utilisé comme gaz 

vecteur durant toute la croissance. L’InCl3 est utilisé comme sources de précurseurs en élément 

III. La température de la zone source est maintenue constante à 440 °C afin d’assurer un rendement 

constant de la formation des précurseurs d’élément III.  La température de croissance, quant à elle, 

a été variée dans un intervalle entre 620 °C et 690 °C. La température de la zone mélange a été 

ajustée de manière à assurer l’homogénéité et la stabilité de la phase gazeuse dans la zone dépôt. 

Comme présentés dans le chapitre 1, des modifications géométriques (positions de sources et profil 

de températures) ont été apportées au bâti de croissance au début de ma thèse. Les paramètres de 

croissance utilisés sont donc différents de ceux utilisés par M. Zeghouane. Avant de présenter les 

études systématiques de la croissance sélective d’InN, une phase de validation de la nouvelle 

géométrie du réacteur HVPE est indispensable. 

 

2.3.1  Validation de la nouvelle géométrie du réacteur pour la croissance InN 

Avant de débuter nos études de croissance sélective des nanofils InN en fonction des différents 

paramètres expérimentaux, nous avons dans un premier temps vérifié la faisabilité et la validité de 

croître de l’InN sélectif en utilisant les nouvelles conditions expérimentales, autrement dit après 

avoir apporté des modifications sur le réacteur HVPE (comme décrit dans la dernière partie du 

chapitre 1).  

Pour se faire, deux substrats de GaN /c-Al2O3 ont été placés sur le porte-échantillons dans la zone 

de dépôt du réacteur. Le premier est un substrat C2 et le deuxième est le C4, décrits tous les deux 

dans l’annexe A. Des débits d’entrée d’ammoniac NH3 et d’azote N2 sur la source InCl3 de 300 

sccm et 30 sccm ont été respectivement utilisés. La température de dépôt a été fixée à Td = 640 °C 

(expérimentations N° 1 dans l’annexe C). 

La figure 2.23 représentent des images MEB tiltées à 20 ° des nanofils InN obtenus après  

15 minutes de croissance sur des templates GaN ayant des ouvertures de 200 nm (figure 2.23.a)   

et de 565 nm (figure 2.23.b) sur un masque SiN. On observe dans les deux cas une croissance des 

nanopiliers d’InN parfaitement sélective quelle que soit la taille de l’ouverture. 
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Les nanostructures d’InN évoluent suivant l’orientation (0001) par rapport à la surface du substrat 

GaN. Sur les substrats de petites ouvertures de 200 nm, le diamètre moyen des nanopiliers est de 

300 nm indiquant l’existence d’une croissance radiale qui n’est pas très élevée. 

 

 

Figure 2.23 :  Images MEB tiltées à 20 ° des nanofils InN sur des templates GaN (0001) masqué 

par des ouvertures de (a) 200 nm et (b) 565 nm sur un masque SiN. 

 

Concernant la longueur, les nanopiliers font en moyenne 2 µm. Les nanostructures élaborées sur 

les templates GaN ayant des ouvertures de 565 nm, possèdent un rapport de forme de 2,2 

correspondant à un diamètre et longueur moyens de 2.5 µm et 2 µm respectivement.  

Nous validons alors la faisabilité de la croissance de nanofils InN, après modifications de la 

géométrie du réacteur. L’homogénéité et la sélectivité des croissances sont quasi-parfaites sur les 

deux échantillons. 

 

2.3.2 Croissance des nanofils InN sur différents substrats  

Dans cette partie, nous allons tenter d'isoler le rôle fondamental du substrat sur la croissance des 

nanofils d’InN.   

Tout d'abord, une croissance d’InN sélective a été effectuée sur un substrat GaN/c-Al2O3 qui est 

notre substrat modèle que nous utilisons le plus souvent pour la croissance HVPE des nitrures à 

l’IP (expérimentation N°2 dans l’annexe C). Ce template est le C3 (voir annexe A) masqué avec 

du SiN d’ouvertures de 200 nm espacées de 2 µm. Comme démontré dans la section précédente, 

l’InN sur un substrat de GaN/Al2O3 montre une bonne sélectivité et uniformité tout le long du 

substrat (voir figure 2.24.b). Une comparaison avec la croissance sur un substrat de GaN/Si, 

nommé A1 (annexe A),  pour laquelle des conditions de croissance similaires à N°2 (annexe C) 
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sont utilisées, est présentée dans la figure 2.24.c. Cette dernière nous montre également des 

nanostructures InN poussant seulement dans les trous du masque perpendiculairement à la surface 

du GaN.  

Ce résultat permet de conclure que la nature du substrat (Saphir ou silicium) n’impacte pas 

visiblement la croissance des nanostructures InN.  

Un autre substrat, le D dans l’annexe A, a été essayé afin de confirmer que la nature du substrat 

utilisé n’influence pas le résultat de la croissance. Ce substrat est constitué d’AlN déposé sur un 

wafer de silicium (substrat D, annexe A). Les nanofils InN présentent la même morphologie que 

les nanofils élaborés sur les deux substrats précédents et ne diffèrent des autres nanostructures en 

aucun point.   

Nous avons donc démontré par ces expériences de croissance sélective d’InN que la nature du 

substrat n'a aucun impact apparent sur le processus de croissance des nanofils, la sélectivité, 

l’homogénéité et l’orientation des nanofils. Cette indépendance de la nature du substrat par la 

croissance suivant le mode Volmer-Weber peut être expliqué par le fait que l’énergie du système 

est favorable pour que le matériau élaboré (InN) ne mouille pas le substrat. La croissance donc se 

fait par dépôt d’îlots dans les trous. Par conséquent, même en utilisant un substrat d’AlN ou GaN, 

qui possèdent un désaccord de maille de 13.7 % et 11 % respectivement avec l’InN, ce décalage 

reste suffisamment important pour assurer la nucléation de Volmer-Weber dans les ouvertures du 

masque. 

 

 

Figure 2.24 Images MEB de nanofils InN élaborés sur différents substrats : (a) Substrat de 

AlN/Si, (b) substrat de GaN/Al2O3 et (c) substrat de GaN/Si. 

 

En plus des interprétations faites précédemment suite à l’expérimentation N°2 de l’annexe C, par 

rapport à la nature du substrat utilisé pour la croissance sélective d’InN, nous avons eu aussi 
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l’opportunité de tirer d’autre conclusions de la même étude. Comme observé dans la figure 2.24, 

les essais de croissance ont été faits sur des masques de différentes dimensions D et P. Nous avons 

essayé des trous de 200 nm de diamètre D (figure 2.24 (a-b)) et d’autres de diamètre D égale à 1 

µm (figure 2.24.c).  Les pitch sont égaux à 500 nm, 2 µm et 10 µm respectivement pour les figures 

2.24.a, 2.24.b et 2.24.c. 

Notons tout d'abord une très bonne sélectivité pour des diamètres de 200 nm ainsi que pour les 

diamètres supérieurs de 1 µm et ce quels que soient le diamètre des trous et le pitch du masque. 

La croissance localisée est favorisée avec une absence totale de nucléation sur le masque pour les 

trois configurations du masque. Ces résultats confirment que l’homogénéité et la sélectivité de la 

croissance des nanofils InN ne dépendent pas des dimensions de masques.  

 

2.3.3  Croissance de nanofils InN sur différentes natures de masques  

Des essais de croissance sélective d’InN, expérimentation N°3 de l’annexe C, ont été aussi 

effectuées sur un autre type de masque qui est le SiO2 (substrats A3 et B1 dans l’annexe A).  

Les deux substrats présentent les mêmes dimensions de masques sauf qu’ils ne proviennent pas 

du même fournisseur.  

Une croissance sélective très réussie est démontrée sans nucléation sur le masque. La figure 2.25 

confirme que la nature du masque n’affecte pas la sélectivité et ni la reproductibilité de la 

croissance des nanostructures entre un trou et son voisin. La morphologie sur les deux substrats 

consiste en un microfil vertical avec un sommet hexagonal plat de facette supérieure.  

 

 

Figure 2.25 : Images MEB de réseaux de microfils InN sur (a) substrat B1 et (b) substrat A3 

masqués SiO2. 

 



 

130 
 
 

 

 

2.3.4 Variation de nanofils InN en fonction des dimensions de masque 

(diamètre et pas entre ouvertures) 

 
i) Evolution de la morphologie en fonction du pas à diamètre constant 

Afin de juger si le pitch peut impacter ou non la croissance sélective de nanofils InN, différents 

pas ont été réalisés sur trois templates GaN/c-Al2O3. Le diamètre des trous pour ces derniers a été 

fixé à 200 nm. Les conditions de croissance pratiquées pour la croissance sélective des nanofils 

InN ne sont pas très différentes de celles employées précédemment dans l’expérimentation N°3 

de l’annexe C. Un flux d’entrée d’NH3 de 300 sccm et d’azote N2 de 30 sccm ont été adoptés pour 

une durée de 30 minutes de croissance sur 3 types de substrats qui sont C1, C2 et C4, voir annexe 

A et expérimentations N°4 dans l’annexe C résumant toutes les expérimentations d’InN à la fin de 

ce manuscrit. La figure 2.26 montre des croissances localisées de nanofils InN obtenues pour des 

masques patternés avec des trous de 200 nm espacés de 500 nm (a), 1 µm (b) et 2 µm (c). Une 

croissance localisée des nanofils InN bien respectée est observée sur les différents substrats. 

Nous constatons aussi que les structures épitaxiées présentent toutes la même morphologie.  

Que ce soit pour une distance de 500 nm, 1 µm ou 2 µm entre trous, les nanofils InN poussent 

verticalement et d’une manière homogène dans toutes les ouvertures du masque. Nous soulignons 

aussi que pour les différents pitch, aucune coalescence des nanostructures n’est constatée. Cela 

signifie que la croissance latérale des nanofils InN n’est pas élevée.   

 

 

Figure 2.26 :  Images MEB de nanofils InN obtenus par croissance sélective sur diamètre 

constant d’ouvertures de masque égal à 200 nm et à différentes valeurs de pitch : (a) 500 nm, (b) 

1 µm et (c) 2 µm.  
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 Afin de mieux visualiser l’effet du pitch sur les dimensions des fils InN élaborés par HVPE sur 

un masque SiN, la longueur et le diamètre des nanofils ont été tracés sur la figure 2.27. Les vitesses 

axiales sont aussi montrées dans la figure 2.28.   

 

Figure 2.27: Variation de la longueur (en noir) et diamètre (en rouge) de nanofils InN en 

fonction du pitch. 

 La figure 2.27 montre ainsi que lorsque le pitch augmente de 500 nm à 1 µm, les nanofils croissent 

axialement de 750 nm à 1,78 µm, correspondant à une augmentation de la vitesse axiale de 25 

nm/min à 59 nm/min comme montré sur la courbe 2.28. Un doublement de la distance entre les 

ouvertures entraîne une augmentation supplémentaire de la hauteur des nanofil InN. Les hauteurs 

sont ainsi comprises entre 2,8 µm et 3 µm et ont une vitesse axiale d’environ 100 nm/min pour un 

pitch de 2 µm.  

 

Figure 2.28 : Evolution de la vitesse axiale des nanofils InN en fonction du pitch. 
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S’agissant du diamètre des nanostructures en fonction du pitch du masque, la figure 2.27 montre 

que la largeur des nanofils InN augmente également de manière très légère. La vitesse de 

croissance radiale varie en fonction du pitch entre trous de 9 nm/min à 10 nm/min jusqu’à atteindre 

13 nm/min. Ces observations indiquent que la croissance latérale des nanofils InN reste très faible 

et n’est pas impactée par le pitch. Le tableau 2.1 résume les observations obtenues et issues de 

l’étude des nanofils InN en fonction du pitch du masque. 

 

Pitch 

 

Longueur Diamètre 

 

Vitesse axiale suivant 

(0001) 

Vitesse radiale 

(m) 

 

500 nm 750 nm 280 nm 25 nm/min 9 nm/min 

1 µm 1780 nm 312 nm 59 nm/min 10 nm/min 

2 µm 2900 nm 400 nm 97 nm/min 13 nm/min 

 

Tableau 2.1 : Variations de la longueur, du diamètre et des vitesses axiale et latérale des nanofils 

InN en fonction du pitch. 

 

Pour un pitch de 500 nm, la morphologie des nanofils élaborés en croissance sélective est similaire 

d’un nanofil à l’autre. Tous les nanofils présentent 6 facettes latérales m {10-10} et une facette 

supérieure du type c {0001}. Cependant, l’image 2.29.b, correspondant à un pitch de 1 µm, montre 

que les nanofils possèdent toujours les facettes latérales {10-10} avec cette fois-ci l’apparition 

légère des facettes r {1-10-1}. Les nanostructures présentent la facette c {0001} en leur sommet. 

Cette dernière est moins développée pour ce pitch de 1µm comparé à celui de 500 nm. Le même 

comportement est observé pour les nanofils élaborés sur un masque avec un pitch plus grand de 2 

µm : présence des six facettes latérales {10-10}, de facettes r {1-10-1} et d’une facette c {0 001}au 

sommet de la structure. Pour ce pitch de 2 µm, un développement des facettes r {1-10-1} au 

détriment de la face c est remarqué.  

Ces trois morphologies des nanofils InN observées peuvent être expliquées par la variation de la 

vitesse de croissance des différentes facettes en fonction du pitch utilisé. 

En effet, en épitaxie les facettes ayant des faibles vitesses de croissance apparaissent contrairement 

aux facettes avec des grandes vitesses de croissance qui elles disparaissent. Ceci est en accord avec 
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nos résultats de la figure 2.26. Pour un pitch de 500 nm, le nanofil adopte une morphologie 

hexagonale avec une facette supérieure plate (facette c). Cette dernière qui est large devrait alors 

avoir une plus faible vitesse comparée à celle de la facette c dans le cas d’un pitch de 1 µm (facette 

c plus étroite). Alors d’après notre étude, la vitesse de la facette c {0001} croît si le pitch augmente 

engendrant ainsi sa disparition. Pour les facettes de type r {1-10-1}, les vitesses de croissance 

diminuent en fonction du pitch, elles apparaissent donc plus développées pour un pitch plus grand.  

 

ii ) Evolution en fonction du diamètre d’ouvertures à pas constant 

Dans le but de visualiser l’effet du diamètre des trous du masque sur l’élaboration sélective de 

nanofils InN, une croissance a été réalisée sur un même substrat patterné avec un masque 

spécifique, le C5 dans l’annexe A. Ce dernier se présente comme un ensemble de deux réseaux 

hexagonaux ayant deux diamètres différents et un pitch constant. La figure 2.29.a montre une 

image MEB des deux sous-réseaux d’ouvertures de diamètre de 185 nm et de 425 nm. La 

croissance sélective de nanofils InN a été réalisée dans les conditions standard de flux de gaz et 

de températures. La figure 2.29, expérimentations N°5 dans l’annexe C,  présente les nanofils InN 

après une croissance de 30 minutes. 

Comme observé sur cette figure, les nanofils poussent toujours perpendiculairement au substrat. 

La hauteur des fils n’est cependant pas identique pour les deux diamètres. Ceux dans les ouvertures 

de 425 nm sont plus longs que ceux des ouvertures de 185 nm. Autrement dit, la longueur des 

nanofils augmentent avec le diamètre des trous. Le rapport des diamètres entre ouvertures est 

d’environ 2, c’est ce qu’on observe aussi expérimentalement entre hauteurs des fils élaborés sur 

les ouvertures de 425 nm et les fils élaborés sur les trous de 185 nm.  

Cela revient à dire qu’à un instant t, le nombre d’atomes qui atteint l’ouverture de 425 nm et 

participant à la croissance du nanofil est plus élevé que celui qui arrive dans la plus petite 

ouverture. Ce phénomène est négligé en HVPE puisque nous n’avons pas de diffusion surfacique 

des atomes sur le masque.  

En théorie, la matière déposée dans les ouvertures ne provient que de la phase vapeur. Ceci n’est 

pas observé sur la figure 2.29. Pour deux diamètres d’ouvertures donnés, à un même stade de 

nucléation (même hauteurs), la somme des surfaces latérales est plus grande pour les nanofils qui 

croissent dans les grandes ouvertures. Les vitesses axiales sont plus grandes pour des fils de grande 
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 circonférence. Il n'est donc pas possible que cette différence des hauteurs des nanofils soit due à 

une diffusion des atomes inter-facettes (des plans m vers le plan c) comme observé pour la 

croissance de nanofils GaN par MOVPE [39]. Nous supposons, à ce stade d’étude que la 

croissance sélective de nanofils InN sur les petits diamètres est bloquée par des espèces inconnues 

jusqu’à présent. Ce phénomène de blocage est aussi observé dans le cas de la croissance sélective 

de nanofils GaN synthétisés sur des petites ouvertures (études en cours).  

 

 

Figure 2.29 : (a) Image MEB du masque, on observe les deux réseaux d’ouvertures de diamètre 

185 nm (en rouge) et 425 nm. (en bleu), (b) image MEB des nanofils InN élaborés sur le masque 

de la figure (a). 

 

2.3.5 Etude des microstructures en fonction du temps de croissance 
Le temps de croissance semble être un facteur important dans l’étude de la croissance sélective 

des nanofils InN.  La figure 2.30, correspondant à l’expérimentation N°6 de l’annexe C, montre 

des image MEB de nanofils InN élaborés sur un substrat A3 masqué SiO2 (D= 2 µm  

et P= 6 µm) à différents temps de croissance : 5 min, 10 min, 15 min et 20 min.  

Pour un temps court de 5 minutes, figure (a), nous observons quelques nanofils poussant dans les 

trous du masque d’une façon sélective. Les ouvertures ne sont pas toutes remplies.  Après 10 

minutes de croissance, les ouvertures commencent à se remplir, on observe plusieurs nanofils par 

trou. En augmentant le temps de croissance, des microfils commencent à se développer par 

coalescence des nanofils. Au bout de 20 minutes de croissance, des microfils entiers sont formés 

avec la coalescence totale des différents nanofils par ouverture. Les microfils synthétisés sont 

perpendiculaires à la surface du substrat et de forme hexagonale plate. Les microfils présentent 12 
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facettes résultant d’après nos observations de la coalescence des plusieurs nanofils dans la même 

ouverture. Nous avons schématisé le mécanisme de croissance dans la figure 2.31. 

 

 

Figure 2.30 : Images MEB des croissances InN élaborés sur GaN/Si (111) en fonction du temps. 

 

 

 

Figure 2.31 : schématisation de la croissance des microfils InN dans des ouvertures 

micrométriques. De la croissance de plusieurs nanofils par ouverture jusqu’à coalescence totale 

pour former un microfil entier après un plus long temps de croissance. 
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2.3.6 Etude des nanostructures InN en fonction de la température  

Comme déjà mentionné, la température de croissance influe sur la croissance en termes de 

morphologie de nanofils et de vitesse de croissance. Donc faire varier la température de croissance 

permet d’accéder à la compréhension des mécanismes de croissance mis en jeu.  Pour cette étude, 

l’effet de la température de croissance a été étudié pour les quatre températures suivantes : 620 °C, 

640 °C, 660 °C et 690 °C. Nous rappelons que nous sommes limités en termes de température 

pour la croissance d’InN compte-tenu de sa faible température d’évaporation. Des diamètres 

d’ouvertures de 1.5 µm et un pitch de 4 µm ont été choisis (template A2 dans l’annexe A). La 

figure 2.32 regroupe les images MEB montrant l’effet de la température sur la croissance sélective 

de nanofils InN après 30 minutes de croissance. Les longueurs et les diamètres de nanofils InN 

élaborés et extraits des images MEB sont tracés sur la courbe de la figure 2.33.  

 
Figure 2.32 : Images MEB de piliers InN sur GaN/Si (111) à différentes températures de 

croissance (a) 620 °C, (b) 640 °C (c) 660 °C et (d) 690 °C.  

 

Pour une température de croissance de 620 °C, la longueur des nanofils InN est en moyenne de 

1.2 µm correspondant à une vitesse axiale de 40 nm/min. La hauteur des nanofils atteint 2 µm, 
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correspondant à une vitesse axiale de 66 nm/ min, pour une température de 640 °C.  La longueur 

des nanofils et leur vitesse de croissance augmentent encore jusqu’à 3 µm et 100 nm/min 

respectivement en augmentant la température à 660 °C. Lorsque la température est égale à 690 °C, 

la hauteur des nanofils commence à diminuer et par conséquent leur vitesse axiale également. A 

très hautes températures de 690 °C, la désorption de espèces est favorisée par rapport à la 

croissance et l’adsorption des espèces. En plus, la décompositions d’InN est favorisée en raison 

de la faible liaison In-N à haute température.  

  

Figure 2.33 : Variation des longueurs et diamètres des piliers InN, présentés dans la 

 figure2.38 en fonction de la température de croissance allant de 620 °C à 690 °C. 

 

Le mécanisme de croissance des microfils dans les ouvertures micrométriques repose sur la 

coalescence de plusieurs nanofils dans une seule ouverture., Cette coalescence constitue un 

obstacle pour l’obtention de microfils de bonnes qualités cristallines. Ainsi, la croissance des 

structures du ternaire InGaN sera étudiée pour des ouvertures nanométriques.  

 

2.3.7 Caractérisation optique des micro et nanofils InN 

2.3.7.1 Nanofils InN 

Les nanofils InN élaborés sur un substrat C1 (SiN/GaN/Al2O3) ont été caractérisés optiquement 

par photoluminescence à l’Institut Pascal en collaboration avec l’équipe de spectroscopie optique 

(OSS). Une excitation laser, caractérisée par une longueur d’onde de 780 nm et un spot de diamètre 
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de 200 µm est choisie, la puissance est de 100 mW. L’expérimentation de PL est réalisée à une 

température de 5 K. La figure 2.34 montre les spectres PL des nanofils InN élaboré sur C1. Les 

deux spectres en PL correspondent aux mesures effectuées sur deux positions différentes sur 

l’échantillon.  

Ces spectres PL montrent la présence d’un pic de photoluminescence avec la coupure du détecteur 

à 1600 nm. Le signal, qui est large, se situe à une longueur d’onde d’environ  

1425 nm correspondant à une énergie d’émission d’InN 0.87 eV. Sur les deux spectres nous 

observons une déformation du signal autour de 1400 nm (0.89 eV) et qui est attribué à l’absorption 

de l’eau. Un épaulement est observé à 0.78. 

Comme présenté dans la figure 2.34, les deux spectres mesurés dans deux positions sur le substrat 

se superposent. Cela montre l’homogénéité du comportement PL des nanofils le long du substrat.  

Un décalage vers les hautes énergies de l’émission des nanofils par rapport à la valeur de la 

littérature pour le gap InN qui est de 0.692 eV [40] est observé. Ce décalage du pic vers les hautes 

énergies par rapport à la littérature peut être associé à des effets de contraintes dans les nanofils 

InN. Ce shift peut être aussi attribué au dopage n non intentionnel. En effet, plusieurs groupes de 

recherche [41] [42] ont montré que l’InN peut être dopé par des impuretés comme l’oxygène et le 

carbone puisque l’incorporation de ces derniers est beaucoup plus facile dans le binaire InN à 

cause de la faible température de croissance. 

 

 

Figure 2.34 : Spectres de photoluminescence à 5 K des nanofils InN obtenus dans deux positions 

différentes sur le même substrat GaN/Al2O3 avec un masque d’ouvertures de 200 nm. 
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2.3.7.2 Comparaison en PL entre microfils et nanofils  

Comme présenté précédemment dans ce chapitre, et en plus des croissances sélectives de nanofils 

InN élaborés par HVPE, des microfils InN ont été synthétisés sur des templates d’ouvertures 

micrométriques. Des mesures de PL ont été alors réalisées sur ces microfils InN.  

La figure 2.35 montre les spectres PL mesurés pour deux dimensions d’ouvertures : ouvertures 

nanométriques de 200 nm (montrée déjà dans la section précédente) et ouvertures micrométriques 

de 1.5 µm. Pour les deux types de structures élaborées d’InN, un pic large est présent avec une 

coupure du détecteur à 1600 nm. Le signal correspondant aux microfils InN présente également 

un pic très large situé autour de 0.9 eV. On remarque aussi la présence d’un épaulement sur son 

flanc « basses énergies » situé à 0,78 eV. Ce dernier est aussi présent sur le spectre correspondant 

aux nanofils. 

La largeur du signal émis par les microfils par rapport aux nanofils InN peut être expliqué par la 

présence de plus de défauts dans ces structures micrométriques. Nous avons, en effet,  démontré 

précédemment dans ce même chapitre que le microfil InN élaboré par la croissance sélective est 

le résultat de la coalescence de plusieurs nanofils poussant dans la même ouverture et finissant par 

coalescer. Ce phénomène de coalescence engendre ainsi la création de défauts dans la structure 

micrométrique et c’est ce qui peut expliquer par conséquent la présence d’un pic large, voir un peu 

décalé en énergie et décalé par rapport à celui de nanofils InN. 

Nous précisons que ces expérimentations ont été réalisées sur un nouveau banc de 

photoluminescence monté récemment à l’Institut Pascal par l’équipe de spectroscopie optique.  

Ces résultats préliminaires nous ont permis d’avoir une idée sur la qualité cristalline de microfils 

InN doit être améliorée au futur. L’amélioration de la qualité cristalline des nanofils est en effet 

nécessaire pour mieux comprendre et appréhender les mécanismes conduisant à l’émission des 

nanofils (position du gap du matériau, impuretés, contraintes).  
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Figure 2.35 : Spectres de photoluminescence à 5 K des microfils et nanofils InN. 
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Conclusion 

 

Dans ce chapitre, nous avons présenté les résultats de la croissance sélective des nanofils d’GaN 

et d’InN par HVPE. Les deux types de croissance ont été mises en œuvre sur différentes natures 

de substrats. 

Pour le GaN, nous avons montré la faisabilité de la croissance sélective de nanofils sur différents 

types de substrats et nous sommes pionniers dans ce domaine. Les études systématiques ont été 

effectuées sur des ouvertures de masque de 200 nm. La température de croissance, le flux du gaz 

vecteur, la quantité de GaCl d’entrée et les dimensions de masque ont été vairés pour suivre 

l’évolution des nanofils en termes de dimensions et morphologies. 

Pour l’InN, nous avons démontré la croissance sur deux types de masque (SiN et SiO2). La 

morphologie et les dimensions des nanofils dépendent très fortement de la température de 

croissance et des dimensions de masque utilisées (pitch et diamètre d’ouvertures). Des 

caractérisations structurales sont ainsi nécessaires au futur pour la détection de la qualité cristalline 

des nanofils homogènes obtenus.  

Les paramètres de croissance des deux binaires GaN et InN ont été étudiés dans le but de 

déterminer les conditions expérimentales nécessaires à la croissance sélective du ternaire InGaN 

sous formes de nano et microfils. Cette étude fait l’objet du chapitre suivant. 
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Chapitre 3  

Croissance sélective de micro et nanofils 

InGaN par HVPE 
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Introduction 

 

Dans le chapitre précèdent les résultats de croissance sélective des deux binaires InN et GaN ont 

été discutés. Jusqu’à aujourd’hui, à ma connaissance, aucune croissance sélective des nanofils 

InGaN par HVPE n’a été réalisée. Dans ce travail, la croissance sélective de micro et nanofils 

InGaN élaborés sur des substrats GaN/c-Al2O3 par HVPE sur des petites et larges ouvertures est 

détaillée pour la première fois. Nous présentons en premier lieu l’analyse thermodynamique et le 

procédé technique de croissance mis en œuvre. La validation de la nouvelle géométrie du réacteur 

est démontrée à travers les premiers résultats de croissance auto-organisée et sélective de fils 

InGaN.  Nous précisons que dans ce chapitre, la croissance est étudiée pour deux dimensions 

d’ouvertures (nanométriques et micrométriques). Les études systématiques de la croissance de 

micro et nanofils InGaN sur les ouvertures micrométriques en fonction des paramètres de 

croissance expérimentaux sont présentés dans un premier temps. L’étude de la croissance sélective 

de nanofils InGaN sur des ouvertures sub-micrométriques et nanométriques est détaillée dans un 

second temps. 
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3.1 Etude thermodynamique et expérimentations  

 

3.1.1 Influence des paramètres de dépôt sur la phase vapeur  

Dans la littérature, les chercheurs ont utilisé plusieurs espèces de précurseurs en éléments III pour 

la croissance du ternaire InGaN par HVPE [1] [2] [3]. Le choix était partagé entre l’utilisation des 

espèces monochlorés (InCl et GaCl), produits de la réaction chimique entre l’indium et le gallium 

métalliques liquides avec l’HCl gazeux [1] [4], et les espèces trichlorés (InCl3 et GaCl3), résultant 

de la sublimation de ces mêmes espèces solides [2] [3] [5] [6]. Des études portant sur la croissance 

de couches d’InGaN ont montré que les précurseurs InCl3 permettent une incorporation plus élevée 

d’indium dans le ternaire [5] [6] [7].  

A l’Institut Pascal, il a été démontré que la pression partielle de l’InCl nécessaire à la croissance 

de l’InGaN est très élevée (entre 10 -1 et 6.10-1 atm) et donc impossible à atteindre dans le réacteur 

HVPE. Le choix a donc été d’utiliser des espèces trichlorées de précurseurs en éléments indium 

InCl3. En effet, cela a permis dans le cadre de la thèse d’Elissa Roche [8], d’incorporer de l’indium 

dans les structures InGaN élaborés par croissance auto-organisée.  

La littérature montre que le choix du précurseur de l’élément gallium est plus simple. En effet, en 

utilisant les deux types de précurseurs GaCl et GaCl3, la réaction de dépôt de GaN est favorable 

[6] [7]. Nous avons aussi rejoint ces affirmations et choisi d’utiliser une source de Ga métallique. 

La figure 3.1 représente la variation des constantes d’équilibre pour les deux réactions de dépôt 

InN et GaN avec les précurseurs choisis, InCl3 et Ga métallique, en fonction de la température de 

croissance.  
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Figure 3.1 : Constantes d’équilibre des réactions de dépôt des deux binaires InN et GaN en 

fonction de la température. 

L’équilibre est déplacé vers les produits pour une valeur de K > 1. Si K<1, l’équilibre est alors 

déplacé vers les réactifs. Nous constatons que la réaction de formation du binaire InN est favorable 

à haute température. La réaction de formation de GaN, elle est favorable à des température plus 

faibles comparé à celle pour la formation d’InN.  

La réaction du gallium liquide avec l’HCl gazeux dans la zone source du réacteur HVPE donne 

naissance aux espèces gazeuses GaCl suivant la réaction : 

                                    𝐺𝑎𝑙 + 𝐻𝐶𝑙𝑔  ↔ 𝐺𝑎𝐶𝑙𝑔 +
1

2
𝐻2𝑔                                    (3.1) 

 

Des études de variation des pressions partielles d’équilibre ont été effectuées en se basant sur les 

précédents résultats des travaux de l’équipe. La figure 3.2 représente la variation de pressions 

partielles d’équilibre en zone dépôt sur le substrat des espèces mises en jeu dans la réaction de 

formation du GaN en fonction du débit d’entrée de HCl sur la source de Ga, et donc en fonction 

de la pression partielle de GaCl. Comme présentée sur cette figure, les pressions partielles de GaCl, 

de H2, et de HCl augmentent avec l’augmentation du flux d’HCl/Ga en raison de la réaction 

couplée (équations 3.2 et 3.3) entre espèces chlorés qui ne peut pas être négligée dans la phase 

gazeuse. La pression partielle d’InCl3 diminue en augmentant l’HCl sur la source de gallium en 

raison de l’augmentation de la pression partielle de H2, voir la réaction couplée (3.3) qui montre 
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la formation de HCl gazeux à la suite de la réaction entre l’InCl3 et l’H2 Il est donc indispensable 

de travailler à des valeurs faibles en débit de HCl pour favoriser l’incorporation d’indium.  

                                      𝐺𝑎𝐶𝑙𝑔 + 2𝐻𝐶𝑙𝑔  ↔ 𝐺𝑎𝐶𝑙3𝑔 + 𝐻2𝑔                          (3.2) 

                                                     𝐼𝑛𝐶𝑙3𝑔 + 𝐻2𝑔  ↔ 𝐼𝑛𝐶𝑙𝑔 + 2 𝐻𝐶𝑙𝑔                          (3.3) 

 

La formation des précurseurs gazeux d’indium est assurée par la sublimation de la poudre source 

d’indium solide sur laquelle circule un flux contrôlé d’azote, à une température donnée.  

La réaction de sublimation pour la formation de l’InCl3 gazeux peut s’écrire suivant l’équation 

suivante : 

                                                     𝐼𝑛𝐶𝑙3(𝑠) ↔ 𝐼𝑛𝐶𝑙3(𝑔)                                                  (3.4) 
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Figure 3.2 : Evolution des pressions partielles d’équilibre en zone dépôt en fonction du débit 

d’entrée de HCl sur la source de Ga. 

 

La variation des pressions partielles d’équilibre en zone dépôt en fonction de la pression partielle 

d’entrée d’InCl3, à la suite de la variation du débit d’azote N2, est présentée dans la figure 3.3.  
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Nous remarquons une augmentation de la pression partielle d’équilibre d’InCl3 en zone dépôt avec 

l’augmentation de la pression partielle d’entrée d’InCl3, qui est calculée à partir de la pression de 

vapeur saturante d’InCl3 pour une température de source d’indium donnée [9] . Cette augmentation 

est inversement proportionnelle à la variation de H2. Autrement dit, pour une incorporation 

d’indium garantie dans les structures à élaborer, une pression partielle d’InCl3 supérieure de celle 

de H2 est indispensable.  
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Figure 3.3 : Evolution des pressions partielles d’équilibre en zone dépôt en fonction de la 

pression partielle d’entrée d’InCl3. 

 

Le dépôt d’InGaN a lieu suivant les deux réactions ci-dessous : 

                                    𝐺𝑎𝐶𝑙𝑔 + 𝑁𝐻3𝑔  ↔ 𝐺𝑎𝑁𝑠 + 𝐻𝐶𝑙𝑔  + 𝐻2𝑔                       (3.5) 

                                   𝐼𝑛𝐶𝑙3𝑔 + 𝑁𝐻3𝑔  ↔ 𝐼𝑛𝑁𝑠 + 3𝐻𝐶𝑙𝑔                                  (3.6) 

Des pressions partielles de HCl et H2 faibles sont nécessaires pour favoriser l’incorporation 

d’indium comme rappelé précédemment. 
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Les sursaturations des deux binaires InN et GaN sont calculées en suivant la démarche décrite 

dans le chapitre 1. Les figures 3.4.a et 3.4.b représentent l’évolution des sursaturations d’InN et 

de GaN en fonction de la température. Pour rappel, les sursaturations de la phase vapeur en InN et 

en GaN s’écrivent sous la forme suivante :  

                                                 γ𝐼𝑛𝑁 =
𝐾𝐼𝑛𝑁(𝑇)𝑃𝐼𝑛𝐶𝑙3

 𝑃𝑁𝐻3

 𝑃𝐻𝐶𝑙
3  𝑥 𝑎𝐼𝑛𝑁

− 1                                     (3.7) 

                                                 γ𝐺𝑎𝑁 =
𝐾𝐺𝑎𝑁(𝑇)𝑃𝐺𝑎𝐶𝑙 𝑃𝑁𝐻3

𝑃𝐻𝐶𝑙𝑃𝐻2 (1−𝑥) 𝑎𝐺𝑎𝑁
− 1                                        (3.8) 

 

Avec 𝐾𝐼𝑛𝑁(𝑇) et 𝐾𝐺𝑎𝑁(𝑇) les constantes d’équilibre des réactions de formation standard d’InN 

et GaN. 𝑃𝐼𝑛𝐶𝑙3
 , 𝑃𝑁𝐻3,  𝑃𝐻𝐶𝑙  , 𝑃𝐺𝑎𝐶𝑙  𝑒𝑡 𝑃𝐻2 correspondent aux pressions partielles d’InCl3, NH3, 

HCl, GaCl et H2. 𝑎𝐼𝑛𝑁 et 𝑎𝐺𝑎𝑁 représentent les constantes d’activité.  

   

Figure 3.4 :  Evolution des sursaturations en zone dépôt de (a) InN et (b) GaN en fonction de la 

température. 

 

Les sursaturations des composés InN et GaN en fonction des pressions partielles d’entrée en GaCl 

et InCl3 sont tracées sur la figure 3.5. Nous vérifions que le potentiel chimique des deux espèces 

InN et GaN, décrit par les deux équations A et B ci-dessous, est bien supérieur à 1 et donc qu’un 

dépôt d’InN et de GaN se produit. 
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 ∆μInN =  µ𝐼𝑛𝑁(𝑠)
0 + 3 µ𝐻𝐶𝑙(𝑔)

0 −  µ𝐼𝑛𝐶𝑙3(𝑔)
0 −  µ𝑁𝐻3(𝑔)

0 + 𝑅𝑇𝑙𝑛(𝑄𝐼𝑛𝑁(𝑥, 𝑇))                   (3.9)       

∆μGaN =  µ𝐺𝑎𝑁(𝑠)
0 + µ𝐻𝐶𝑙(𝑔)

0 +  µ𝐻2(𝑔)
0 −  µ𝐺𝑎𝐶𝑙(𝑔)

0 −  µ𝑁𝐻3(𝑔)
0 + 𝑅𝑇𝑙𝑛 (𝑄𝐺𝑎𝑁(𝑥, 𝑇))              (3.10) 

 

   

Figure 3.5 : Evolutions des sursaturations relatives en InN et GaN en zone dépôt (a) en fonction 

de la pression du débit de HCl et (b) en fonction de la pression partielle d’entrée en InCl3. 

 

3.1.2 Présentation des expérimentations  

 
Les résultats de la croissance de nanofils et microfils InGaN par la méthode HVPE sont maintenant 

présentés . La partie qui suit est consacrée à la présentation des conditions expérimentales et des 

substrats. Les modifications techniques apportées au réacteur HVPE sont ensuite rappelées.  

Afin de contrôler la composition des nanostructures InGaN et leurs morphologies lors de la 

croissance, des études systématiques en fonction des différents paramètres de croissance ont été 

réalisées. Des épitaxies sélectives ont été effectuées sur différents substrats ayant différents 

diamètres de trous sur les masques (200 nm et 2 µm). Nous démontrons, pour la première fois, que 

la croissance sélective de microfils et nanofils d’InGaN par HVPE est réalisée avec succès tout en 

obtenant les différentes compositions en indium allant de 0 à 100 % dans le ternaire InGaN. 

Les conditions de croissance de GaN et d’InN, détaillées dans le chapitre précèdent, ont permis de 

délimiter les choix des conditions expérimentales de croissance du ternaire InGaN. La recherche 
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des conditions adaptées à la croissance de l’InGaN s’est donc concentrée autour de celles obtenues 

pour les deux binaires. 

Deux approches ont été mises en œuvre. La première consiste à adopter, comme conditions 

expérimentales de départ, celles utilisées pour la croissance du binaire InN et à modifier la 

composition de la phase vapeur en introduisant le précurseur GaCl. La seconde est la procédure 

inverse, c’est-à-dire que les conditions de références sont celles de la croissance de GaN modifiées 

en introduisant de l’InCl3. Dans les deux approches, la température de dépôt et les autres conditions 

de croissance sont ajustées.  

À une température supérieure à 650 °C, la réaction entre le gallium métallique et le gaz HCl en 

zone source permet la production des espèces gazeuses GaCl. En parallèle, les espèces InCl3 

gazeuses sont obtenues par sublimation à 440 °C, grâce à la réaction de l'azote gazeux avec la 

poudre solide InCl3. Des températures de croissance variant de 660 à 750°C sont utilisées. Les 

nano et microstructures InGaN sont caractérisées systématiquement, en collaboration avec 

l’entreprise 2Matech, par microscopie électronique à balayage (MEB) Carl Zeiss Supra, utilisant 

une tension d'accélération de 3 kV. Un détecteur de spectroscopie de rayons X à dispersion 

d'énergie (EDX), couplé au MEB, est utilisé pour étudier la composition chimique des structures 

d'InGaN. Les propriétés optiques des microfils et nanofils d’InGaN sont étudiées par 

photoluminescence à basse température en collaboration avec l’équipe de Spectroscopie Optique 

de l’Institut Pascal. La structure cristalline des nanostructures est examinée par microscopie 

électronique à transmission à haute résolution (HR-TEM) et par imagerie annulaire en champ 

noir (HAADF-STEM) à NPSC/PHELIQS/IRIG, CEA-Grenoble par Catherine Bougerol. La 

croissance est étudiée sur deux types de substrats :  des substrats non masqués et des substrats 

masqués (voir la section suivante). Les substrats sont nettoyés chimiquement puis introduits dans 

le réacteur comme présenté dans le chapitre 1. 

 

3.1.3 Fabrication et préparation de substrats 

La croissance auto-organisée des nanofils InGaN dans ce chapitre est démontrée sur des 

substrats AlN/Si et GaN/ Al2O3.  La croissance sélective de nanostructures InGaN, elle est étudiée 

sur deux types de templates : GaN/Al2O3 plan-c et GaN/Si (111). Pour la croissance sélective, 

différentes géométries de masques sont utilisées sur le Template de GaN/Al2O3. Le premier est 
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caractérisé par un diamètre d'ouvertures de 200 nm avec un pas de 500 nm. Le deuxième masque 

présente le même diamètre de trous mais le pas est de 1 µm. Un troisième masque dispose 

d’ouvertures de 565 nm de diamètre et des pitch 1.5 µm. D’autres ouvertures de 2 µm de diamètre 

et de 1.5 µm de pitch ont été employées. Le dernier masque est caractérisé par un diamètre de 

trous de 2 µm et un pitch de 6 µm. Pour le Template GaN/Si, une seule dimension de masque a 

été utilisée : des ouvertures de 1 µm de diamètre et de 10 µm de pitch. Nous rappelons qu’avant 

de procéder à la croissance, les templates de GaN sont nettoyés chimiquement comme déjà 

mentionné dans le chapitre 1 afin d’éliminer les impuretés et les contaminations organiques de la 

surface du substrat. Les échantillons sont ensuite séchés et introduits dans le réacteur. 

 

3.2 Faisabilité de la croissance de fils InGaN auto-organisée et 

sélective 

 
Après avoir apporté des modifications techniques nécessaires et maitrisées au bâti HVPE, comme 

décrit dans le chapitre 1, des essais de croissance de nanofils InGaN sont indispensables dans le 

but de valider ces changements pour la croissance du ternaire. Autrement dit, nous avons testé la 

croissance auto-organisée des nanofils InGaN déjà démontrée dans le cadre de la thèse de M. 

Zeghouane [10],  mais cette fois-ci avec la nouvelle géométrie du réacteur.  

Pour ce faire, des profils de températures ont été, en premier lieu, établis expérimentalement pour 

s’assurer que les températures choisies sur les sources d’indium et de gallium sont suffisantes à la 

production des précurseurs chlorés. Cette étape est essentielle afin de garantir un bon rendement 

des sources comme expliqué à la fin du chapitre 1. 

La figure 3.6 présente un profil de température utilisé pour la croissance d’InGaN avec 420 °C et 

570 °C sur les sources d’indium et de gallium respectivement. 
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Figure 3.6 : Exemple de profil de température pour la croissance du ternaire InGaN. 

 

 

3.2.1 Croissance des nanofils InGaN sur différents substrats 

Les conditions de croissance utilisées ici sont issues de celles employées pour la croissance du 

binaire InN dans le chapitre 2. Dans ces expérimentations, nous avons fixé une température de 

croissance égale à 710°C. Le HCl est ajouté sur la source de gallium varie de x sccm à y sccm 

pour l’étude. Un tableau récapitulant les conditions expérimentales de croissance de nanofils 

InGaN utilisées dans cette partie se trouve dans l’annexe D. Les conditions de croissance de cette 

étude correspondent à l’expérimentation N°1. 

Comme le montre la figure 3.7, la croissance des nanofils InGaN est obtenue sur les deux substrats 

GaN/Al2O3 plan-c et AlN/Si (111) nommés respectivement E et F dans l’annexe A. Après 10 

minutes, la croissance sur le template GaN/Al2O3 permet d’obtenir des nanofils InGaN droits et 

verticaux à la surface du substrat suivant l’axe c de direction [0001]. Ces résultats de nanofils 

droits obtenus nous rappellent également les nanofils élaborés par croissance auto-organisée 

MOCVD et MBE [11] [12] [13] [14] [15].  

Dans ces conditions expérimentales de croissance, série de expérimentations N°1 dans l’annexe 

D, les nanofils observés sur l’image a) de la figure 3.7 possèdent des longueurs d’environ 300 nm 

et des diamètres de 40 nm à 60 nm. La vitesse de croissance axiale de ces nanofils est donc de 30 

nm/min. 
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Figure 3.7 : Images MEB des nanofils InGaN obtenus a) sur un substrat E (GaN/Al2O3 plan-c) 

et b) F (AlN/Si (111)). 

 

Les premiers essais de croissance des nanofils InGaN sur le template AlN/Si (111) (substrat F) 

aboutissent à des nanostructures perpendiculaires à la surface du substrat (0001) figure 3.7.b). Les 

longueurs des nanofils sont identiques à celles obtenues sur un substrat de GaN/Al2O3 (substrat 

E). Les nanofils possèdent des diamètres hétérogènes variant entre 20 à 50 nm. Dans le cadre de 

travaux de thèse réalisés sur la croissance des nanofils InGaN sur Si par Elissa. Roche [8], des 

structures ayant différentes orientations cristallines sur un substrat de Si ont été obtenues. Cela est 

attribué au fort désaccord de maille entre InGaN et Si. E. Roche [8] a aussi observé une couche 

intermédiaire polycristalline de GaN qui se forme entre les nanofils InGaN et le substrat Si.  

Concernant les essais de croissance présentés ici pour l’échantillon F, les nanofils InGaN poussent 

perpendiculairement à la surface. Aucune couche parasite de GaN n’a été observée à l’interface 

entre les nanofils InGaN et le substrat. Cela montre le rôle majeur que joue la couche AlN, déposée 

sur le substrat de Si, dans la formation des nanofils InGaN orthogonalement au substrat tout en 

améliorant les premiers stades de croissance et en évitant la formation d’une couche intermédiaire. 

Les résultats des travaux issus de [16] [17] [18] [19] [20] sont en accord avec nos résultats et 

montrent également que l’ajout d’une couche tampon sur un substrat de silicium assure une 

croissance verticale de nanostructures. 

 La croissance des nanofils InGaN sur le substrat F n’a pas été étudiée dans le cadre d’une 

démarche de variation systématique des paramètres de croissance. Seules quelques 

expérimentations ont été réalisées dans le but de prouver la faisabilité de la croissance sur AlN/Si 

(111) pour des essais plus approfondis dans le futur.   



 

160 
 
 

 

 

Nous validons alors la croissance auto-organisée, montrée à l’Institut Pascal par M. Zeghouane au 

cours de sa thèse [10], en utilisant la nouvelle géométrie du réacteur. La démonstration de la 

croissance verticale de nanofils InGaN sur le template E (GaN/Al2O3) est très importante pour la 

suite de l’étude. La croissance de nanofils sur AlN/Si est un très beau résultat ouvrant des 

perspectives sur l’étude et la maitrise de la croissance de nanofils InGaN sur AlN/Si puisque ce 

substrat est un matériau à bas coût par rapport au GaN. 

 

3.2.2  Variation de la composition en indium en fonction des conditions 

 
La qualité des nanofils InGaN dépend fortement de la nature du substrat. Une différence de 

paramètre de maille faible entre l’InGaN et le substrat est alors nécessaire pour une croissance de 

nanofils InGaN de bonne qualité. Pour cette raison, nous avons choisi de travailler sur le template 

de GaN/Al2O3 (voir E dans l’annexe A).  

La figure 3.8 regroupe deux images MEB de nanofils InGaN épitaxiés pour deux compositions 

différentes de la phase vapeur avec un flux d’entrée en InCl3 tel que FInCl3 = 30 sccm, un débit de 

gaz à l’entrée en HCl tel que FHCl = 3 sccm et une consigne en débit d’entrée en NH3 telle que  

PNH3 = 300 sccm, expérimentations N°2 dans l’annexe D. L’image MEB 3.8.b est une présentation 

de nanofils obtenus dans les mêmes conditions de pression partielle de InCl3 et NH3. Seul le flux 

d’entrée de HCl change tel que FHCl= 5 sccm. Dans les deux cas de figure, la température de 

croissance a été fixée à 640 °C. 

On observe sur la figure 3.8 que les nanofils poussent toujours perpendiculairement à la surface 

du substrat quelles que soient les conditions expérimentales choisies. L’évolution des 

morphologies et des dimensions des nanofils en fonction des conditions utilisées (flux d’HCl) est 

clairement visible en figure 3. Les diamètres et les hauteurs des nanofils changent en fonction de 

la condition de la phase vapeur utilisée.  

Il est important de noter que le but de ces deux croissances présentées dans la figure 3.8 n’était 

pas d’étudier l’effet de la variation de la composition de la phase vapeur sur la morphologie et ou 

la qualité des nanofils InGaN, mais plutôt de démontrer la faisabilité de croître des nanofils InGaN 

avec différentes dimensions et morphologies en variant un seul paramètre expérimental, surtout 

après avoir réalisé des modifications techniques majeures dans le réacteur HVPE (détaillées à la 

fin du chapitre 1). 
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Figure 3.8 :  Images MEB des nanofils InGaN obtenus à 640 °C sous deux conditions 

expérimentales différentes sur un substrat GaN/Al2O3 (E), (a) avec un HCl/Ga =3 sccm et b) 

avec HCl/Ga = 5 sccm. 

 

Afin de déterminer la composition en indium et gallium des nanofils InGaN, nous avons analysé 

ces derniers à l’aide de l’EDX. La figure 3.9 montre deux spectres EDX correspondant 

respectivement aux nanofils de la figure 3.8.a et 3.8.b ci-dessus. Les spectres prouvent l’existence 

des deux espèces indium et gallium par la présence des pics de ces deux éléments métalliques. Le 

spectre correspondant à la condition de croissance N°1 révèle une composition atomique en 

indium de 95 %. Le spectre 3.9.b illustre une composition plus riche en gallium avec seulement 

37 % d’indium présent.  

 

 

Figure 3.9 : Spectres EDS des nanofils InGaN montrant des concentrations en indium :  

a) 95 % et b) 37 %. 
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3.2.3  Première démonstration de la croissance sélective de nanofils InGaN  

Les résultats de croissance auto-organisée de nanofils InGaN, décrits précédemment nous ont 

permis de délimiter les conditions expérimentales de croissance du matériau ternaire InGaN. La 

croissance de réseaux de nanofils organisés et le contrôle de leurs dimensions et de leur distribution 

constituent un enjeu majeur pour leur intégration dans des dispositifs optoélectroniques afin de 

garantir de bonnes performances des dispositifs. L’étape suivante consiste alors à la démonstration 

de la faisabilité de la croissance sélective de l’InGaN par HVPE en s’appuyant sur les conditions 

expérimentales utilisées pour la croissance auto-organisée des nanofils InGaN. 

L’étude débute par une démonstration de la croissance sélective des structures InGaN sur deux 

types de substrats. Les morphologies des structures InGaN obtenues sont présentées sur la figure 

3.10. Les deux résultats présentés, montrent une bonne sélectivité de la croissance de l’InGaN sur 

deux types de substrats mais également pour des compositions différentes de la phase vapeur. En 

effet, la figure 3.10.a représente une image MEB des nanofils InGaN obtenus sur un substrat de 

GaN/Si (111), nommé A3 dans l’annexe A. Ce dernier est masqué à l’aide d’une couche SiO2 de 

50 nm d’épaisseur avec des ouvertures de taille 2 µm espacées de 6 µm. La composition de la 

phase vapeur est la même que celle utilisée pour la croissance des nanofils de la figure 3.8.a. La 

figure 3.10.b présente des structures InGaN obtenus sur un substrat C4, voir annexe A, avec des 

ouvertures de 565 nm de largeur et un pitch de 1.5 µm. 

Les deux croissances présentées dans cette figure 3.10 ne sont pas effectuées en vue d’étude ou de 

comparaison des structures élaborées, mais plutôt afin de démontrer comme première étape la 

faisabilité de la croissance sélective d’InGaN. Les deux croissances ne sont pas donc effectuées 

sous les mêmes conditions de pressions partielles. Les microfils de la figure 3.10.a sont effectuées 

à 3 sccm de HCl/Ga et 300 sccm d’NH3 et ceux de la figure 3.10.b sont réalisées avec 1 sccm de 

HCl/Ga et 500 sccm d’NH3. Le résumé des conditions de croissance utilisées dans cette partie, 

expérimentation N°3, sont incluses dans le tableau de l’annexe D. 
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Figure 3.10 : Première démonstration de la croissance sélective  d’InGaN sur deux types de 

substrats : a) structures InGaN élaborées sur GaN/Si (111) de D =2 µm= et P= 6 µm, b) 

Structures InGaN obtenues sur le substrat de GaN/Al2O3 avec D= 565 nm et P=1,5 µm. 

 

On observe sur la figure 3.10.a et 3.10.b une croissance sélective quel que soit le template utilisé 

(GaN/Si et GaN/Al2O3). Cette sélectivité est aussi conservée quelle que soit la nature du masque 

(SiO2 et SiN) et quelles que soient les dimensions des ouvertures sur le masque. Les spectre EDX 

de la figure 3.11, réalisé au MEB montrent que les strutures InGaN obtenues  de la figure 3.10.a 

sont très riches indium ( 96 %). 

 

 

Figure 3.11 :  Spectre EDS des nanofils InGaN montrant la composition des microfils 

correspondants à la figure 3.10.a. 

 

Dans ce manuscrit, l’effet de la nature du masque sur la croissance sélective de nanostructures 

InGaN n’est pas étudié pour des raisons de disponibilités d’échantillons.  

Sur des ouvertures de 2 µm, figure 3.10.a, les microfils d’InGaN verticaux et bien organisés 

présentent un rapport de forme de 1.8 corrrespondant à des longueurs moyennes de  2,7 µm et de 
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diamètre moyen de 1,5 µm.  Concernant la croissance sélective sur les ouvertures de 565 nm, les 

structures sont moins longues (1.5 µm en moyenne)  et présentent un diamètre d’environ 650 nm.  

Quelle que soit la nature du substrat, Si ou Al2O3, la croissance sélective  des structures InGaN est 

assurée. Sur les deux substrats, les diamètres des structures InGaN obtenus sont supérieurs au 

diamètre initial d’ouvertures. Cela est expliqué par la croissance latérale, qui est faible par rappport 

à la croissance axiale. De plus, une croissance homogène est observée sur toute la surface des deux 

substrats de taille 1 cm2. 

Sur les ouvertures de 2 µm, figure 3.10.a,  les microfils ne sont pas bien  férmés et ne présentent 

pas des plans m bien developpés. Deux hypothèses peuvent expliquer ce phénomène. La première 

consiste en une décomposition des microfil à cause de la haute température de croissance. La 

seconde converge vers  la croissance de plusieurs fils dans une même grande ouverture de 2 µm 

pour ensuite coalescer partiellement ou totalement.  

En s’appuyant sur les résultats précédents de croissance auto-organisée de nanofils InGaN, 

élaborés dans des conditions expérimentales similaires, et sur les résultats de croissance sélectives 

des nanofils d’InN étudiés par M.Zeghouane [21] [22],  la première hypothèse ne semble pas 

réaliste. Une température de croissance  de 640°C n’est pas suffisement  élevée pour conduire à la 

décomposition des microfils InGaN.  

Afin de vérifier, ou non, la seconde hypothèse, une épitaxie à plus faible temps de croissance 

(manipulation N°4) toutes les conditions de croissance étant maintenues constantes par ailleurs, a 

été réalisée pour observer les premières stades de croissance sur le même substrat que celui de la 

figure 3.10.a. Le résultat obtenu pour un temps plus court est représenté sur la figure 3.12. Ainsi, 

la présence de plusieurs nanofils dans une même ouverture est observée. Ces derniers coalescent 

au cours du temps pour donner naissance à un microfil InGaN.  

Ce phénomène de coalescence de nanofils a été aussi observé  pendant ma thèse dans le cas de la 

croissance sélective InN comme décrit dans le chapitre 2. La coalescence des nanofils InGaN a 

été également observée dans le cas d’une croissance auto-organisée [13] [23]. 
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Figure 3.12 : Image MEB des nanofils InGaN montrant les premiers stades de croissance avant 

coalescence totale des nanofils dans le même trou.  

 

Les résultats de croissance sélective d’InGaN présentés dans les sections 3.2.2 et 3.2.3 montrent 

qu’il est envisageable de contrôler la quantité d’indium incorporé dans l’InGaN. En fonction des 

conditions choisies, la composition et la morphologie des nanostructures varient. Pour ce faire, 

l’étude de l’effet des variations des paramètres de croissance sur la croissance sélective InGaN est 

nécessaire.  

En se basant sur les résultats théoriques et les résultats expérimentaux précédents, il est primordial 

de contrôler la composition des structures InGaN, vérifier l’homogénéité de distributions de 

compositions dans et entre les nanostructures et révéler leurs qualités cristallines. Les différentes 

études systématiques sont présentées dans la partie suivante. 

 

3.3 Croissance sélective de microstructures InGaN 

Le choix a été fait de travailler sur un seul type de substrat qui est le GaN/Al2O3 pour des raisons 

cristallographiques (paramètre de maille entre matériau épitaxié et substrat), mais aussi pour des 

raisons de disponibilité de bonnes quantités de ce type de template : collaboration avec 

l’Université de Bath pour patterner les substrats GaN/Al2O3 (voir substrats C1, C2, C3, C4 et C5 

dans l’annexe A) avec des ouvertures nanométriques, et collaboration avec le laboratoire CRHEA 

à Nice pour fabriquer des masques avec larges trous sur GaN/Al2O3 (B1, B2 et B3 dans l’annexe 

A). Donc, toute la suite de ce manuscrit sera consacré à l’étude de croissance InGaN sur  

GaN/Al2O3. 



 

166 
 
 

 

 

Ces études débutent par la croissance sélective d’InGaN sur un masque de larges ouvertures (2 

µm) suivie par la croissance pour des petits diamètres d’ouvertures (200 nm) sur le masque 

diélectrique.  

 

3.3.1 Croissance de microfils InGaN riches indium 

L’étude de la croissance des microfils InGaN sur GaN/Al2O3 (substrat B1, annexe A) est initiée 

par la réalisation d’une croissance sous conditions riche-indium (rapport V/III= 9.2). Pour ce faire 

nous avons ajusté les paramètres expérimentaux. Les pressions partielles sont régulées tout le long 

de l’expérimentation à FInCl3 = 30 sccm FHCl = 2.5 sccm et FNH3= 300 sccm. Un temps de croissance 

de 15 minutes a été choisi et une température de dépôt de 680 °C a été fixée, voir l’expérimentation 

N°5 dans l’annexe D. 

 Morphologies 

Les images MEB des microfils InGaN obtenus sont données sur la figure 3.13. La sélectivité de 

l’épitaxie des microfils InGaN est atteinte dans des ouvertures de 2 µm. Une distribution 

homogène de diamètres et de longueurs de microfils est observée sur toute la surface de substrat. 

Les microfils obtenus possèdent une longueur moyenne de 3.5 µm et un diamètre moyen de 2 µm. 

La vitesse de croissance axiale est de  350 nm/min. Ces structures présentent 12 facettes. La 

croissance à  12 facettes peut être due au fait que les microfils n’ont pas encore atteint leur forme 

d’équilibre. Alors, des croissances plus longues (30 minutes) ont  été effectuées. Ces épitaxies ont 

donné des microfils gardant toujours une forme caractérisée par 12 facettes. Les longueurs et les 

diamètres en fonction du temps n’ont pas évolué.  

Un essai dans ces conditions éxperimentales à faible temps de croissance (5 minutes) a aboutit à 

une forme de microfils à 12 facettes. Compte-tenu des caractéristiques techniques du procédé 

HVPE, essentiellemnt l’inertie d’arrivée et d’évacuation des gaz au dessus du substrat, il n’est pas 

envisageable de réaliser des croissances pour des temps de dépôt inférieurs.    

Selon nous, cette forme de 12 facettes peut être engendrée par la coalescence de plusieurs nanofils 

poussant dans une seule ouverture comme déjà montré dans la figure 3.12.  

L’autre explication qui peut être donnée est que le temps necéssaire pour atteindre des formes 

hexagonales à 6 facettes dans des ouvertures micrométriques de 2 µm est plus élevé que celui pour 
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les ouvertures nanométriques (Cas similaire à la croissance sélective des microfils InN présentés 

dans le chapitre 2). 

Les microfils obtenus sont analysés par EDS à 2Matech,et sont très riches en indium avec une 

composition de  95 % .  

 

 

Figure 3.13 : Images MEB inclinées de 20 ° des microfils InGaN selectifs épitaxiés sur le 

template de B1 à 680 °C, dans des ouvertures de 2 µm de diamètre. 

 

 Photoluminescence 

L’échantillon a été caractérisé optiquement par photoluminescence à l’Institut Pascal en 

collaboration avec l’équipe optique et spectroscopie. Une excitation laser, caractérisée par une 

longueur d’onde de 780 nm et un spot de diamètre de 200 µm perpendiculaire à la surface de 

l’échantillon a été appliquée. La puissance fixée est de 100 mW. La figure 3.14 montre le spectre 

de photoluminescence PL réalisé à 5 K des microfils d'InGaN de la figure 3.13. 

Le pic de photoluminescence obtenu est caractérisé par une émission d’intensité très élevée centrée 

à 1516,2 nm (émettant dans l’IR) correspondant à une énergie d’émission de 0,81 eV. La largeur 

à mi-hauteur (FWHM) calculée est égale à 200 meV. Le spectre n’est pas symétrique en raison du 

détecteur qui coupe à une longueur d’onde de 1600 nm. Le pic inversé se trouvant à 1400 nm est 

attribué à l’absorption de l’eau.  

Les microfils obtenus ont été également caractérisés par PL à température ambiante de 300 K. Un 

pic qui est 4 fois plus faible que celui obtenu à 5 K est observé.  

La composition d’indium dans ces microfils InGaN a été calculée en utilisant la loi de 

Vegard  [24]: 
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                      𝐸𝑔 (𝐼𝑛𝑥𝐺𝑎 1−𝑥 𝑁) = 𝑥. 𝐸𝑔 (𝐼𝑛𝑁) + (1 − 𝑥). 𝐸𝑔 (𝐺𝑎𝑁) − 𝑥. (1 − 𝑥).b                    (3.11) 

 

Les énergies de bande interdite des deux binaires GaN et InN à 300 K sont respectivement prises 

égales à 3,503 eV [3], et 0,66 eV [3]. b est un paramètre de "bowing" qui varie de 1,4 eV à 2,8 eV 

selon la composition en indium dans les alliages InGaN [24]. La composition en indium calculée 

est donc de 91 %. Ce résultat est compatible avec la morphologie des microfils et la composition 

de 95 % issue des analyses EDS. 

 

 

Figure 3.14 : Spectres de photoluminescence à 5 K et à 10 K des microfils InGaN 

obtenus à 680 °C. L’énergie d’émission est égale à 0,81 eV. 

 

3.3.2 Variation de la composition des microfils InGaN en fonction de GaCl 

 
Afin d’étudier l’impact de la variation de la phase vapeur sur la morphologie, la composition et la 

qualité cristalline des croissances InGaN par HVPE, des études systématiques, en fonction des 

paramètres expérimentaux de croissance, ont été réalisées. La composition de la phase vapeur a 

été modifiée en ajustant le rapport IIIGa/III, la température de croissance en zone dépôt et la 

pression partielle d’entrée de l’élément V (NH3). 
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L’étude de la croissance d’InGaN en fonction de la pression partielle en GaCl a été réalisée sous 

les mêmes conditions que celles utilisées dans la partie 3.3.1, expérience N°6 dans le tableau en 

annexe D. Le substrat utilisé est aussi le même : le B1 de l’annexe A.  

Dans cette étude, seul le rapport IIIGa/III varie. Le rapport IIIGa/III correspond au rapport entre le 

débit d’entrée de HCl/Ga (HCl sur la source de Ga) et la somme des débits d’entrée de HCl/Ga et 

N2/InCl3. Cette variation de IIIGa/III est assurée en changeant le flux d’entrée de HCl qui réagit 

avec la source de gallium métallique pour former le GaCl.  

L’étude de la croissance sélective InGaN sur ces ouvertures micrométriques a permis d'obtenir 

toute la gamme de composition en indium dans les microfils. La figure 3.15 montre les images de 

microscopie électronique à balayage (MEB) tiltées à 20° de microfils d'InGaN élaborés et obtenus 

à différentes valeurs de débit de HCl d’entrée sur la source Ga. Les débits utilisés sont de 2,5 sccm, 

3,5 sccm et 5 sccm, correspondant respectivement à des rapport IIIGa/III de 0,08, 0,1, et 0,14. 

Comme le montre la figure 3.15, une bonne sélectivité de la croissance de microfils InGaN est 

observée pour les différentes conditions en IIIGa/III. L’homogénéité sur l'ensemble des substrats 

est bien validée quelle que soit la valeur du rapport IIIGa/III. Comme le montrent clairement les 

images MEB, la morphologie des microfils d'InGaN change d'un échantillon à l'autre en fonction 

du rapport IIIGa/III. Plusieurs morphologies d’InGaN sont obtenues. En effet, pour la valeur la plus 

faible du rapport IIIGa/III (0,08), correspondant à l’image (a) de la 3.15, des microfils 

perpendiculaires à la surface du substrat sont obtenus, résultats déjà présentés dans la section 

précédente. Quand le rapport IIIGa/III est augmenté à 0,1, une morphologie différente d'InGaN, 

présentée sur la 3.16.b, est obtenue. Cette structure se présente comme un microfil à la base de la 

structure avec l'apparition de nanofils parasites au sommet de cette dernière formant une structure 

en « bouquet de fleurs ». 
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Figure 3.15: L'évolution de la morphologie des microstructures d'InGaN en faisant varier le 

rapport IIIGa/III : a) 0,08, b) 0,1, et c) 0,14. 

Lorsque le rapport IIIGa/III est encore augmenté à 0,14, la morphologie de l'InGaN passe d'un 

régime de bouquets à un régime filaire (figure 3.15.c). Cette structure consiste en un plot à la base 

au-dessus duquel des fils poussent perpendiculairement à ce plot. 

Afin de déterminer la teneur en indium de ces structures InGaN élaborées à différents rapports 

IIIGa/III, une analyse quantitative de la composition chimique par rayons X à dispersion d’énergie 

EDX a été réalisée. Les compositions moyennes en indium des structures InGaN, en fonction du 

rapport IIIGa/III sont tracées sur la figure 3.16. La composition en indium de ces structures diminue 

considérablement avec l'augmentation du rapport IIIGa/III. Les microstructures d'InGaN obtenues 

à plus faible rapport IIIGa/III = 0,08 sont très riches en indium. Elles contiennent plus de 90% 

d'indium. En effet, avec un faible rapport IIIGa/III, la pression partielle résultante de GaCl se 

trouvant dans le réacteur HVPE est faible.  
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Figure 3.16 : Evolution de la teneur en In avec le rapport IIIGa/III.         
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La figure 3.17 montre la variation de la pression partielle d'équilibre du GaCl en fonction du flux 

d'entrée du HCl, traversant la source de galium, tracée à la suite d’une étude théorique à l’aide 

d’un modèle thermodynamique (section 3.1.1 et 3.1.2). La courbe théorique est en accord avec les 

résultats d’analyse de composition trouvés. 

Une étude antérieure réalisée sur la croissance auto-organisée de l'InGaN a montré que plus la 

pression partielle de GaCl diminue, plus la vitesse de croissance axiale de l'InN est élevée par 

rapport à celle de GaN [10]. Autrement dit, la vitesse axiale du binaire pur InN est plus élevée que 

celle du binaire pur GaN à faible pression partielle de GaCl et donc à faible rapport IIIGa/III. Par 

conséquent, la composition en indium est augmentée dans les structures d'InGaN élaborés sous un 

faible rapport IIIGa/III. En augmentant progressivement le rapport IIIGa/III jusqu'à une valeur égale 

à 0,1, comme décrit ci-dessus, la croissance cristalline adopte une morphologie différente, riche 

en indium à la base avec un pourcentage d'indium plus faible vers le sommet, voir figure 3.15.b. 

Les flux de HCl/Ga et d’NH3 sont également coupés à la fin de l’expérimentation mais les résidus 

de ces gaz, après fermeture des vannes, circulent toujours dans le réacteur. Ainsi, à la fin de la 

croissance, une phase vapeur riche en GaCl est présente au-dessus du substrat. Alors, les 

conditions de croissance passent de riches en In à plutôt riches en Ga à la fin de la croissance.  
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Figure 3.17 :  Variation de la pression partielle d'équilibre du GaCl en fonction du flux d'entrée 

du HCl. 

 

La Figure 3.18 représente une schématisation de ces phénomènes expliqués. L'apparition de petits 

nanofils riches en Ga au sommet des petits fils peut également s'expliquer par le fait qu'en 
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diminuant la température à la fin de la croissance (chauffage du four à la fin de la phase dépôt 

coupé), la sursaturation d’InN dans la phase vapeur diminue très rapidement. La vitesse de 

croissance d’InN varie en fonction de cette sursaturation et par conséquent diminue rapidement. 

D'autre part, la vitesse de croissance du GaN diminue lentement par comparaison à celle de l'InN 

car sa constante d'équilibre augmente avec la diminution de la température (figure 3.1). Des 

conditions de croissance riches en gallium sont favorisées à la fin de la croissance dans la 

configuration actuelle de notre réacteur HVPE. 

 

Figure 3.18 :  Schématisation de la transition de nanofils riches en indium vers des nanofils 

riches en gallium à la fin de la croissance.  

 

Lorsque le rapport IIIGa/III est augmenté à 0,14, une composition moyenne entre 20 et 30 % en 

indium est trouvée dans la structure d'InGaN. Les microfils sont donc riches en gallium. En effet, 

l'augmentation des pressions partielles des espèces H2 et HCl résiduel dans le réacteur, et produits 

des réactions couplées, due à l'augmentation du rapport IIIGa/III, s'accompagne d'une diminution 

de la vitesse de croissance latérale. C'est pourquoi la coalescence des fils d'InGaN dans l'ouverture 

est faible. Contrairement au cas où le rapport IIIGa/III est faible, et par conséquent les pressions 

partielles des espèces H2 gazeux et HCl résiduel sont négligées, la croissance latérale est élevée, 

favorisant ainsi la coalescence des fils d'InGaN pour former un micro-pilier. Cette variation de la 

vitesse de croissance latérale qui dépend du rapport IIIGa/III peut alors parfaitement expliquer la 

transition entre le régime de croissance de micro-piliers ou micro-rods et le régime filaire. 
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Afin d’analyser l'effet du rapport IIIGa/III sur les propriétés optiques des fils d'InGaN, des 

expériences de photoluminescence (PL) à basse température ont été réalisées. La figure 3.19 

montre les spectres PL, obtenus à 10 K, des échantillons A, B et C élaborés à différents rapport 

IIIGa/III de 0,08, 0,1 et 0,14 respectivement. 

 

Figure 3.19 : Spectres de photoluminescence obtenus à T=10 K pour les échantillons A, B et C. 

Les spectres PL de la figure 3.19 montrent un décalage très net vers le rouge (vers les longueurs 

d’ondes plus élevées) avec la diminution du rapport IIIGa/III. Les longueurs d'onde d'émission des 

échantillons A, B et C sont respectivement centrées à 1516,2 nm (lumière IR - SWIR), 1021 nm 

(lumière IR - SWIR) et 526,5 nm (émission verte). Ces trois pics sont compris dans une gamme 

d'émission d'énergies allant de 0,81 eV (pour l'échantillon A) à 2,35 eV (Ech. C) en passant par  

1,21 eV (Ech. B).  

Pour les échantillons A, B et C, la teneur en indium x est estimée par calculs en utilisant la loi de 

Vegard [3]. Pour ces échantillons les compositions en indium approchées par la loi de Vegard sont 

respectivement de 91%, 70% et 30%. La baisse du rapport IIIGa/III conduit à une diminution de 

l'incorporation d'indium dans les structures d'InGaN. Un faible rapport IIIGa/III est donc nécessaire 

pour incorporer plus d'indium dans le ternaire InGaN.  En effet, la réaction de l’InCl3 avec NH3 

est moins favorable que celle de GaCl avec NH3 [10]. 
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Une tentative de caractérisation des 3 échantillons par STEM-HAADF a été réalisée. Pour 

l’échantillon A, les microfils n’ont pas résisté et ont été dégradés. Pour l’échantillon B, nous 

n’avons récupéré que les petits fils en surface des plots. Ils sont très petits et souvent en paquets. 

Donc ce n’était pas possible de les orienter pour faire du HR-TEM. Une image de STEM-HAADF 

de ces nanofils est représentée sur la figure 3.20.  

 

Figure 3.20 : Image de STEM-HAADF de nanofils InGaN élaborés sur l’échantillon B. 

 

L’échantillon C a été également caractérisé par STEM-HAADF. Les fils arrachés ont une longueur 

de quelques microns (2 à 4 environ) pour un diamètre d’environ 500 nm. Ils sont légèrement 

pointus (figure 3.21). Leur sommet est très bien facetté.  

 

 

Figure 3.21 : (a) Image MET de la structure élaborée d’InGaN (échantillon C), (b-d) images 

STEM-HAADF correspondantes au même échantillon. 
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3.3.3 Influence de la température sur la croissance sélective de microfils 

InGaN 

L’effet de la température de croissance sur l’incorporation d’indium dans le ternaire InGaN a été 

étudié par HVPE [3], MOCVD [12] [25] [26] [27] [28] et MBE [29]. Il a été montré, dans ces 

études qu’une augmentation de la température améliore la qualité cristalline et optique des nanofils 

InGaN et permet l’homogénéité et l’uniformité de la composition dans ces nanostructures. 

La croissance par le procédé HVPE est gouvernée par la thermodynamique et la cinétique. La 

température est un paramètre clé dans la croissance des matériaux semiconducteurs. Afin d’étudier 

l’effet de la température de croissance sur la morphologie et la composition des microfils InGaN 

sélectif, une étude en fonction de la température de croissance a été réalisée (expérimentation N°7, 

annexe D) sous exactement les mêmes conditions que celles décrites dans l'étude précédente (N°6, 

annexe D). Les débits d’entrée d’azote sur la source d’InCl3 et de HCl/Ga ont été fixés à 30 sccm 

et 4 sccm respectivement, donnant un rapport IIIGa/III de 0,12. La pression partielle de NH3 est 

maintenue à 300 sccm tout le long des 15 minutes de croissance. Le rapport V/III est égal à 8,8.  

A P Vajpeyi et al [12] ont montré qu’une température minimale de 575 °C est nécessaire pour 

croître l’InGaN par MBE.  

Il est bien connu, comme mentionné précédemment, que le défi pour la croissance d'InGaN réside 

dans le fait que les deux binaires de cet alliage ternaire sont différents, c'est-à-dire que le GaN et 

l'InN ne coïncident pas en termes de température de croissance. Véritablement, les binaires InN et 

GaN croissent par HVPE à des températures très différentes, 610 °C-660 °C et 900 °C-1000 °C 

respectivement. L’InGaN doit être donc élaboré à une température intermédiaire qui doit assurer 

la stabilité de l’alliage ternaire, une bonne sélectivité et la qualité du cristal [22] [30]. 

La température de croissance utilisée dans cette série d’expérimentations varie entre 660 °C et 830 

°C. Les images MEB des microstructures d'InGaN élaborées sur le substrat B1 à différentes 

températures de croissance sont présentées dans la Figure 3.22. Des morphologies InGaN très 

différentes ont été obtenues à différentes températures. Il est remarquable que quelle que soit la 

température utilisée dans les figures 3.22 (b-e), la croissance est toujours sélective sur tout le 

substrat GaN/Al2O3. La taille des structures en termes de longueur et de largeur est différente. 

Cependant, nous remarquons qu’une épitaxie à 660 °C ne permet pas une croissance sélective des 

structures InGaN. En effet, à cause des réactions exothermiques mises en jeu en HVPE, la 
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sursaturation des espèces gazeuses est très élevée sur le substrat à faible température. Par 

conséquent un dépôt parasite hors des ouvertures a lieu. De plus, la croissance à 660 °C est limitée 

par la décomposition des précurseurs adsorbés à la surface du substrat qui est faible à cette 

température et dans ces conditions de phase vapeur. De très petites structures nanométriques sont 

donc obtenues à 660 °C. Pour des températures de croissance entre 680 °C et 740 °C, des structures 

de taille micrométrique poussant seulement dans les ouvertures du masque sont élaborés. Sous ces 

conditions de température, les processus cinétiques de déchloruration et d’adsorption sont activés 

thermiquement.   Par conséquent les vitesses de croissance axiales passent de 240 nm/min à 100 

nm/min pour une température augmentant de 680 °C à 710 °C. La croissance pour les températures 

680 °C, 710 °C et 740 °C est sélective.  

 

 

A 790 °C, les croissances aboutissent à une forme de micro-plots polycristallins évoluant dans 

différentes orientations cristallines. Les structures obtenues à 680 °C, 710 °C, 740 °C et 790 °C 

ont permis une première investigation de la composition chimique en indium et gallium par EDX.  

La figure 3.23, quant à elle, présente la variation de la composition en indium se trouvant dans les 

Figure 3.22 : a-e) Images MEB tiltées de  

20 ° des micro-structures InGaN obtenues 

pour 10 minutes de croissance à différentes 

valeurs de températures de  croissance :  

a) 660 °C, b) 680 °C, c) 710 °C, d) 740 °C et 

e) 790 °C. 
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microstructures en fonction de la température de croissance. La composition en indium dans les 

structures varie de 45 % à 20 % quand on augmente la température de 680 °C à 710 °C. Cette 

diminution de la teneur en indium dans les microstructures est due à l’évaporation de l’indium 

suite à une élévation de la température. Ce résultat est en accord avec plusieurs travaux réalisés en 

MBE et MOCVD pour la croissance des nanofils InGaN auto-organisée. A une température égale 

ou supérieure à 740 °C, aucune trace d’indium n’est détectée dans les microstructures InGaN. Il 

est donc nécessaire de réaliser des croissances à des températures inférieures à 740 °C pour assurer 

l’incorporation d’indium dans le ternaire InGaN. 
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La figure 3.23 : Variation de la composition en indium des microstructures en fonction de la 

température de croissance. 

 

Grace à cette étude, nous avons montré non seulement que la température de croissance a un effet 

très significatif sur la morphologie de l'InGaN, mais aussi son rôle important dans la variation de 

la composition en indium. 

3.4 Croissance sélective de nanofils InGaN  

Nous avons vu dans la partie précédente dédiée à la croissance sélective InGaN sur les ouvertures 

micrométriques, que sous des conditions riches en gallium, plusieurs fils poussent dans la même 

ouverture. La coalescence de ces nanofils engendre généralement des défauts dans la structure 

InGaN. Ainsi, l’étude de la croissance sélective InGaN est menée sur le même substrat GaN/Al2O3 

patterné avec des ouvertures de plus faible diamètre. 
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3.4.1 Croissance des nanofils InGaN riches indium 

Dans un premier temps, la croissance de nanofils d'InGaN a été réalisée dans des ouvertures de 

200 nm de diamètre espacées de 1,5 µm (substrat C5). La croissance est effectuée sous des 

conditions de croissance riches en indium. La figure 3.24 représente une image MEB en vue 

inclinée de 20° des nanofils InGaN obtenus à une température de croissance de 680°C après 15 

minutes de croissance. La pression partielle d'entrée du GaCl est fixée à 5.10-4 atm, avec un rapport 

IIIGa/III égal à 0,62 (étude N°8, annexe D).  

 

Figure 3.24 : (a)-(b) Images SEM de nanofils d'InGaN obtenus à 680 °C sur un substrat 

GaN/Al2O3 avec des ouvertures nanométriques de 200 nm espacées de 1,5 µm. 

 

 Les nanofils d'InGaN présentent une forme conique (tappered nanowires), avec un diamètre à la 

base d'environ 200 nm.  Le diamètre moyen de ces nanofils est de 200-230 nm, et leur longueur 

est d'environ de 1,5 à 2 µm. Comme le montrent les figures 3.24 (a et b), tous les nanofils d'InGaN 

sont dans la direction de l'axe c (0001) sur le substrat GaN/Al2O3. Le fait marquant de ces 

premières expériences est que la sélectivité de la croissance de l'InGaN est parfaitement préservée 

sur les ouvertures nanométriques (200 nm) comme sur les plus grandes ouvertures de 2 µm comme 

démontré dans le paragraphe précèdent.    

Les nanofils d'InGaN obtenus sur les ouvertures nanométriques dans des conditions riches en 

indium ont été mécaniquement détachés du substrat et caractérisés par EDX à l’institut Néel. 

Comme le montre la figure 3.25.a, les concentrations en indium et gallium suivant l’axe c tout le 

long des nanofils sont homogènes avec une composition moyenne en indium de 90%. Le profil 

axial de la composition de l'InGaN montre que les nanofils InGaN présentent une composition 
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homogène en indium et gallium tout le long des nanofils. Ces derniers s'appauvrissent très 

légèrement en In à leurs sommets, alors qu'ils s'enrichissent en Ga à cet endroit. Dans la littérature, 

les nanofils InGaN élaborés par MBE ont montré cependant des compositions inhomogènes en 

indium et gallium le long des nanofils InGaN [12] [28] [31].  

Un grand nombre de nanofils InGaN obtenus ont été caractérisés optiquement par 

photoluminescence (PL) à l’Institut d’Electronique et des Systèmes (IES) localisé à Montpellier. 

Ces nanofils ont été excités par un laser de longueur d'onde λ = 780 nm avec une puissance 

d'excitation de 100 mW focalisée sur un spot laser de 200 µm de diamètre. Le signal de 

luminescence est ensuite analysé par un spectromètre puis recueilli par un détecteur InSb.  

La figure 3.25.b montre les spectres de photoluminescence à basse température des nanofils 

d'InGaN. 

Comme on peut le voir sur la figure 3.25.b, le pic de luminescence des nanofils d'InGaN épitaxiés 

à 680 °C montre une forte et belle émission en intensité à 10 K. Ce pic d'émission est centré à  

1,12 eV avec une largeur à mi-hauteur FWHM de 244 meV. Ce résultat de PL confirme la 

composition chimique obtenue en EDS indiquant que l’InGaN contient 90 % d’indium. 

 

Figure 3.25 : (a) Profil EDX des nanofils InGaN SAG montrant une composition homogène 

d'indium et de gallium le long du nanofil, (b) Spectres de photoluminescence à 10 K des nanofils 

d'InGaN. 
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3.4.2 Impact des dimensions de masques sur la croissance sélective des 

nanofils InGaN 

 

Pour étudier l'effet des dimensions du masque sur la croissance de l'InGaN, le pas entre les 

ouvertures est réduit de 1,5 µm à 500 nm (substrat C1) en conservant toujours le même diamètre 

de trous qui est de 200 nm. Les conditions expérimentales sont détaillées dans l’annexe D, 

expérimentation N°9. Ce résultat, présenté sur la figure 3.26.a, expose une très belle croissance 

parfaitement sélective et homogène avec des nanofils bien droits même en utilisant des masques 

avec un petit pas. Cette observation démontre également que, dans les conditions de croissance 

HVPE utilisées, les nanofils d'InGaN ne coalescent pas car la croissance latérale est très faible 

dans ces conditions.  En diminuant le pas du masque, la longueur et le diamètre des nanofils 

diminuent. Les nanofils d'InGaN issus d’un pas de 1,5 µm avaient un diamètre compris entre 280 

nm et 200 nm et une longueur de 1,5 µm. Ceux obtenus sur des pas de 500 nm présentent un 

diamètre variant de 250 nm à 150 nm et une hauteur de 1 µm.  

 

Figure 3.26 : (a) Images MEB de nanofils d'InGaN élaborés à 680 °C sur le substrat C1, (b) 

Spectre de photoluminescence à 10 K de ces nanofils. 

 

La figure 3.26.b montre le spectre de photoluminescence à 10 K, réalisé à l’Institut Pascal avec 

l’équipe Spectroscopie optique, des nanofils d'InGaN de la figure 3.26.a. Le spectre montre que 

l'énergie d'émission est centrée à 0,82 eV, correspondant à une longueur d’onde de 1500 nm. La 

FWHM est égale à 180 meV. Le pic PL prouve que les nanofils ont une composition moyenne en 

indium de 90%.  Les analyses EDX conduisent à une composition en indium de 90%. La variation 
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du pitch sur le masque entre 1.5 µm et 500 nm n’a donc pas montré d’effet sur le taux 

d’incorporation en indium. Cependant nous remarquons une diminution des longueurs et diamètres 

de nanofils InGaN en diminuant le pitch. 

Les nanofils ont ensuite été grattés et déposés sur une grille de carbone pour analyse  

HAADF-STEM.  Les fils se présentent en général par paquets. Ils ont la forme de crayons 

« pencil-shape ». La figure 3.27 dévoile la partie basse des nanofils qui est creuse. L’image montre 

que les nanofils sont attaqués avec formation de creux (zones plus sombres). Seule la partie haute 

des nanofils paraît en bon état. 

 

 

Figure 3.27 : Images HAADF-STEM de nanofils a) présentés par paquets après grattage,  

b) nanofils présentant un creux à leur base. 

 

Les nanofils InGaN ont été ensuite caractérisés par HR-TEM. Nous présentons ci-dessous les 

résultats de caractérisation par HR-TEM de quelques nanofils choisis aléatoirement et présentés 

sur la figure 3.28 a et 3.28.b. Tous les nanofils sont bien cristallisés sous une structure Wurtzite.  
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Figure 3.28 : Images TEM de nanofils InGaN choisis pour caractérisations par HR-TEM. 

 

La figure 3.29.b et c montre une structure Wurtzite des nanofils InGaN au milieu et à la base. Bien 

que la base des nanofils soit attaquée, vide en matière, cette dernière est bien cristallisée sous la 

forme Wurtzite pour la plupart des nanofils. La figure 3.29.d présente la transformée de Fourier 

permettant de confirmer la structure Wurtzite à la base des nanofils. 

 

Figure 3.29 : (a) Image TEM d’un nanofil InGaN (b-c) image HR-TEM d’un nanofil InGaN 

prise, (b) au milieu du fil présentant une structure Wurtzite, (c) en bas du fil présentant quelques 

défauts, (d) transformée de Fourier qui montre une structure Wurtzite. 

Quelques nanofils InGaN contiennent quelques défauts à leurs bases. La figure 3.30 illustre la 

présence d’un mâcle à la base de nanofils et un empilement Zinc blende à la base pour quelques 

nanofils. 



 

183 
 
 

 

 

 

Figure 3.30: Images HR-TEM de deux nanofils présentant à leur base a) une structure cristalline 

Wurtzite avec présence d’une faute d’empilement (flèche bleue) et b) une structure cubique avec 

présence d’une macle. 

3.4.3 Effet de la pression partielle de GaCl sur la composition en indium dans 

les nanofils 

 
Afin de visualiser l’effet de l’augmentation de la pression partielle de GaCl sur la croissance 

sélective des nanofils InGaN, les mêmes conditions expérimentales utilisées pour la croissance 

précédente (nanofils présentés dans la figure 3.26.a) ont été mises en œuvre (voir étude N°10, 

annexe D). Seul le débit de HCl traversant la source de gallium est augmenté de 3.5 sccm à 4 sccm. 

Les mêmes types de substrat et de dimensions d’ouvertures ont été employés (substrat C1). Le 

résultat de cette croissance est donné sur la figure 3.31. La croissance des nanofils InGaN est 

toujours sélective même après augmentation de HCl sur la source de gallium. Les nanofils obtenus 

sont plus coniques, pointus et toujours perpendiculaires à la surface du substrat.  

 

Figure 3.31 :  Images MEB de nanofils InGaN élaborés sur le substrat C1 sous des conditions 

d’expérimentation N°10. 
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Afin de comparer les deux résultats de croissance, une analyse en photoluminescence à basse 

température de 5 K est effectuée. La figure 3.32, représente les spectres de PL de deux croissances 

élaborées à deux débits différents de HCl/Ga. Les nanofils InGaN élaborés à 4 sccm de HCl 

émettent à 1,06 eV (1170 nm). Le pic PL est très large indiquant la présence de défauts dans la 

structure. Ces défauts proviennent probablement de la base qui est attaquée à priori. La figure 3.32 

montre qu’une augmentation de pression partielle de GaCl est accompagnée par un Blue-shift donc 

par un décalage du pic de PL vers les petites longueurs d’onde. Les analyses EDX effectuées à 

2Matech valident ce résultat trouvé par PL en termes de compositions de 90 % et 80% 

respectivement pour les deux croissances. 

 

Figure 3.32 : Spectre en photoluminescence à 5 K des nanofils InGaN issus des manipulations 

N°9 et N°10. 

 

3.4.4 Effet de la température sur la croissance sélective des nanofils InGaN 

Afin de poursuivre l’étude des paramètres expérimentaux sur le taux d’incorporation d'indium 

dans les nanofils d'InGaN, la température de croissance a été modifiée. Les paramètres de 
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croissance sont résumés dans l’annexe D, N°11). La figure 3.33.a représente une image MEB en 

vue tiltée des nanofils d'InGaN obtenus à une température plus élevée de 710°C. Comme on peut 

l'observer, les nanofils d'InGaN obtenus à haute température sont organisés et bien homogènes. La 

sélectivité de la croissance est parfaite à cette température de 710 °C. Les nanofils obtenus sont 

plus fins que ceux obtenus à une température de 680 °C (figure 3.26.a). La Figure 3.33.b présente 

le résultat de l’analyse EDS. L'analyse chimique montre que la composition en indium et gallium 

suivant la longueur du nanofil est bien homogène. Les nanofils ont une composition moyenne en 

indium de 40%. Le profil met en évidence que la composition est à peu près constante le long du 

nanofil avec la partie supérieure du fil qui est plus riche en Ga. 

 

Figure 3.33 : (a) Image MEB des nanofils d'InGaN épitaxiés à 710 °C sur substrat C1, 

 (b) profil de rayons X à dispersion d'énergie (EDS) montrant une composition homogène 

d'indium dans le nanofil (c) spectre de photoluminescence à 10 K des nanofils InGaN. 
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Ces nanofils d'InGaN ont également été étudiés par photoluminescence. Le spectre PL, toujours à 

10 K, montre un pic intense centré sur une valeur de longueur d'onde égale à 575 nm correspondant 

à une énergie égale à 2,15 eV.  Le FWHM de l'émission est de 300 meV. En utilisant la loi de 

Vegard, la composition des nanofils d'InGaN à 710 °C est calculée. Celle-ci est égale à 36% et 

confirme le résultat obtenu par EDX.  Avec l'augmentation de la température de croissance de 680 

°C à 710 °C, l'incorporation de l'indium diminue (à cause de la liaison qui est faible à haute 

température). De ce fait, le résultat obtenu dans ce travail converge avec les conclusions d'études 

antérieures liées à la croissance de l'InGaN en fonction de la température [12] [28] [29] [31].  

L'intensité PL des nanofils élaborés à 710 °C est deux fois plus importante que celle des nanofils 

élaborés à une température de 680 °C. Ceci peut s'expliquer par la meilleure qualité cristalline des 

nanofils obtenus à haute température par rapport à ceux élaborés à 680 °C. La croissance sélective 

de nanofils d'InGaN avec 36% d'indium est atteinte pour la première fois par la technique de 

croissance aux hydrures HVPE. Ce résultat est d'une très grande importance pour l’émission dans 

le rouge. 

Après avoir été détachés et déposés sur une grille en carbone, les nanofils InGaN ont été également 

caractérisés par HAADF-STEM. La figure 3.34.a montre une vue d’ensemble des nanofils InGaN. 

Ces derniers se présentent sous une forme conique. Les diamètres à leurs bases sont de l’ordre de 

200 nm et diminuent vers le sommet.   

 

 

Figue 3.34 : (a) Vue d’ensemble de nanofils InGaN par HAADF-STEM, (b-c) images HAADF-

STEM de nanofils InGaN avec existence claire des creux à la base des nanofils.  
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Les nanofils semblent tous être creux dans leur partie basse. La présence des creux dans les 

nanofils InGaN est bien claire sur la figure 3.34.b avec une paroi très fine comme présenté sur 

l’image (c) de la figure 3.34.  

Malgré la présence du « vide » à la base de nanofils InGaN, cette partie d’étude démontre que la 

croissance est parfaitement sélective même en utilisant des masques d’ouvertures nanométriques 

quelle que soit la composition en indium. En faisant varier le rapport IIIGa/III, on a obtenu pour 

la première fois toute la gamme de compositions d'indium pour les nanofils d'InGaN par HVPE 

en croissance sélective.  

 

3.4.5 Effet de IIIGa/III sur la morphologie des nanofils InGaN   

Une étude de l’impact de la pression partielle de GaCl sur la morphologie des nanofils InGaN a 

été menée. Les substrats utilisés dans cette étude sont trois templates C3, c’est-à-dire des templates 

GaN/Al2O3 plan-c pour des ouvertures circulaires de diamètre de 200 nm avec un pas de 2 μm. La 

température de croissance sélectionnée est de 660 °C. Le temps de croissance a été fixé à 15 

minutes. La pression partielle de NH3 a été régulée à 1,82 × 10-1 atm. 

Dans cette étude, nous définissons R comme le rapport entre le flux d'entrée de GaCl et le flux 

total de l'élément III (noté précédemment dans le manuscrit IIIGa/III : R =
FGaCl

FGaCl+FInCl3

    

Le seul paramètre qui change entre les trois échantillons est le rapport R (en changeant le flux 

d'entrée de HCl/Ga). Ce rapport R a été fixé à 0,93, 0,85 et 0,61 pour les trois expérimentations 

effectuées. 

 

Figure 3.35 : Images MEB montrant la morphologie des nanofils InGaN développés à 660 °C 

pendant 15 min à : (a) R = 0,93, (b) R = 0,85 et (c) R = 0,61. Les rapports V/III correspondants 

sont de 2,35.102, 3,80.102 et 2,73.102 respectivement. Les teneurs moyennes en indium x dans 

l'ensemble des échantillons sont indiquées dans les cadres. La barre d'échelle représente 1 μm. 
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Nous explorons donc l'impact de R sur la morphologie et la composition chimique des nanofils. 

Les résultats de la croissance sélective des nanofils InGaN sont présentés sur les images MEB de 

la figure 3.35 à différents R. Les compositions moyennes collectées par EDX sont aussi indiquées 

dans les inserts sur les images a, b et c de la même figure.  Comme observé sur la figure 3.35, les 

images MEB révèlent l'absence de croissance à la surface du masque. Cela confirme la parfaite 

sélectivité de la croissance à la température et aux conditions de croissance choisies. La teneur 

moyenne en indium x dans les nanofils InGaN peut être ajustée par la composition de la phase 

vapeur, un R plus faible entraînant un x plus élevé. Nous remarquons également que la longueur 

moyenne des nanofils augmente lorsque R diminue. Ce résultat est attendu vu la vitesse de 

croissance plus faible du GaN et de l'InN [22] [30] [32] [33] [34]. 

La figure 3.35 montre aussi la présence de nanofils parasites qu’on va appeler nanotiges dans la 

suite de ce chapitre, à la surface des nanofils en particulier à leurs extrémités. La densité de ces 

nanotiges est plus élevée pour une grande valeur de R. Il faut noter que toute influence possible 

du changement du rapport V/III sur la morphologie de surface peut être exclue puisque, comme 

indiqué dans la légende de la figure 3.35, la valeur du rapport V/III est toujours très élevée. La 

contribution de la diffusion en surface des adatomes du groupe III peut également être exclue, car 

elle est négligeable dans le cas de l’épitaxie par HVPE [21] [30]. 

    
 

3.4.6 Modèle d’optimisation de la croissance sélective des nanofils InGaN - 

Effet de l’élément V 

Nous avons montré, à partir des études précédentes de croissance sélective, qu'il est possible de 

faire croître des nanofils d'InGaN avec différentes teneurs en indium, jusqu'à plus de 90%, en 

variant le rapport R (qui est le rapport entre le flux d’entrée de GaCl et le flux total de l’élément 

III), la pression partielle en GaCl et la température de croissance. De plus, nous avons souligné la 

présence des nanotiges poussant à la surface des nanofils. La densité de ces nanotiges est 

proportionnelle à la teneur en gallium présent dans le ternaire InGaN. 

Afin de comprendre le mécanisme de croissance de ces nanotiges, l'effet de la variation d’élément 

V, dans le but de réduire la densité de ces nanotiges et obtenir une morphologie plus régulière, est 

étudié. La pression partielle de NH3 a été variée entre 0,69.10-1 et 2,78.10-1 atm à un R fixe égale 
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à 0,93 (voir les images (a-e) de la figure 3.36). La teneur moyenne en indium x dans tous les 

nanofils (appelés dès présent NRs (NR1-NR5)) est presque la même, environ 0,85-0,9. 

 

Figure 3.36 : (a)-(e) Images SEM de nanofils d'InGaN dans les échantillons (-) élaborés à un R 

fixe égal à 0,61 et à différentes PNH3 augmentant de 0,69 × 10–1 à 2,78 × 10–1 atm. Les rapports 

V/III correspondant sont égaux à 1,56 .102, 2,90. 102, 4,09. 102, 5,14. 102 et 6,35. 102 

respectivement. 

 

Les images MEB de la figure 3.36 montrent l'évolution de la morphologie des nanofils à 

différentes pressions partielles de NH3. La sélectivité de croissance a été préservée pour toutes les 

différentes pressions partielles de l’élément V. Nous remarquons sur ces images MEB que la 

densité des tiges diminue en augmentant la PNH3. 

Les images TEM zoomées des nanofils NR3 et NR5 de la figure 3.36 détachés montrés dans les 

cadres jaune et vert sont données dans les figures 3.37.a1 et 3.37.b1 respectivement. Pour vérifier 

l'homogénéité de la composition chimique, une cartographie EDX a été réalisée le long de l'axe c 

de ces nanofils. Les pointes des nanofils correspondent à la position zéro des nanofils, comme le 

montrent les flèches jaunes et vertes dans les images 3.37.a1 et 3.37.b1.  Les profils EDX mesurés 

des nanofils NR3 et NR5 de la figure 3.36 sont présentés dans les figures 3.37.a2 et 3.37.b2 

respectivement.  
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Figure 3.37 : (a1) et (b1) Images MEB des nanofils NR3 et NR5 de la figure 3.36, (a2) et (b2) 

profils EDX des mêmes NRs correspondant à a1) et b1). La barre d'échelle représente 1 μm. 

 

La figure 3.38.g1 présente l'image TEM agrandie d'un nanofil parasite individuel (représenté dans 

le cadre bleu de la figure 3.37.a1). La figure 3.38.g2 montre la cartographie EDX du même nanofil 

parasite (nanotige).  

                          

Figure 3.38 : (g-1) Image TEM prise au sommet du nanofil NR3 (zone bleu dans la figure 

3.37.a1), avec son profil EDX présentée dans le panneau (g2). La barre d'échelle rouge 

représente 50 nm. 



 

191 
 
 

 

 

Malgré les différences apparentes de morphologie, les nanofils NR3 et NR5 de la figure 3.36 

présentent quelques caractéristiques communes. Ils ont des extrémités effilées où la teneur en 

indium est plus faible que dans le reste de la nanostructure, comme observé sur les figures 3.37.a2 

et 3.37.b2. La teneur en indium est encore plus réduite dans NR3 par rapport à NR5 en raison de 

la contribution de nanotiges, dont la composition est proche de la stœchiométrie (x ∼ 0,5). La 

teneur moyenne en indium dans les nanofils NR5, (∼90%) n'est que légèrement augmentée par 

rapport à celle des nanofils NR3 (∼85%). Cela suggère que la valeur de la pression partielle 

d’ammoniac a un très faible impact sur la composition chimique des nanofils. Les nanofils élaborés 

à différentes pressions partielles d’élément V présentent tous une forme hexagonale à la base qui 

transite vers la forme cylindrique à une certaine distance du substrat. La principale différence entre 

les nanofils NR3 et NR5 de la figure 3.36 est la formation de nanotiges. La forme conique de ces 

derniers poussant sur les nanofils NR3 et leur composition chimique différente, qui reste toujours 

autour de x ∼ 0,5 quelle que soit la composition des nanofils NRs, suggèrent que le mécanisme de 

croissance de nanotiges diffère de celui des nanofils. 

 

Sur la base des observations ci-dessus, nous attribuons la formation de nanotiges à la 

décomposition de l'InGaN solide dans la dernière étape de la croissance, qui conduit finalement à 

la formation de gouttelettes métalliques liquides sous un apport insuffisant de NH3. En effet, dans 

nos conditions de croissance HVPE, les nanofils riches en In croissent d'abord sélectivement par 

le mécanisme vapeur-solide (VS) [22] [30] [32] (étape 1 dans la figure 3.39). Les flux d'entrée de 

NH3 et de GaCl sont ensuite coupés à l'instant t = toff correspondant à la fin de l’expérimentation. 

Les échantillons sont ainsi rapidement refroidis. Nous avons tracé sur la figure 3.40 la variation 

des constantes d’équilibres de GaN et d’InN en fonction de la température en zone dépôt. En 

diminuant la température (fin de la manipulation et donc arrêt du four), la constante d'équilibre 

liée à la formation de GaN solide, KGaN, augmente et celle d’InN, KInN, diminue. Cela est en accord 

aussi avec les résultats de la référence [30]. Par conséquent, les extrémités des nanofils devraient 

être riches en Ga comme le montrent les analyses EDX des figures 3.37.a2 et 3.37.b2. La vitesse 

de croissance totale du solide diminue avec l'augmentation de la teneur en gallium, ce qui conduit 

à l'effilement des extrémités des nanofils (étape 2 sur la figure 3.39). Le flux résiduel de NH3, noté 

rFNH3, diminue à partir de sa valeur d'entrée initiale iFNH3 pendant la croissance des nanofils [35]. 

Il en résulte une diminution de la pression partielle PNH3 dans la zone dépôt. Le taux de diminution 
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de PNH3 nécessite des simulations plus détaillées en raison de la géométrie interne complexe du 

réacteur HVPE, ce qui dépasse le cadre de ce travail. 

 

 

Figure 3.39 : Représentation schématique des différentes étapes impliquées dans la croissance de 

nanotiges InGaN sur les nanofils InGaN : (1) SAG de NR réguliers riches en In par le 

mécanisme VS, (2) croissance de pointes de NR coniques riches en Ga pendant le 

refroidissement,  (3) décomposition du cristal à faible PNH3 qui produit des gouttelettes liquides, 

(4) croissance VLS de nanotiges. 

 

 L’InGaN solide reste stable aussi longtemps que la PNH3 est supérieure à la valeur critique cPNH3. 

Une fois que cPNH3 est atteinte, la décomposition du solide commence (étape 3 de la figure 3.39). 

La décomposition se produit par dissociation thermique des liaisons interatomiques dans le solide. 

Les atomes d’azote N commencent à se désorber sous forme de dimères de N2, tandis que les 

atomes du groupe III commencent à former des gouttelettes liquides à la surface des nanofils. En 

raison de la grande volatilité des atomes d'In par rapport à ceux de Ga [21], les gouttelettes liquides 

sont très probablement riches en gallium. Ceci explique l'augmentation de la densité de nanotiges 

avec la teneur moyenne en GaN dans les nanofils (figure 3.35), et la densité plus élevée des 

nanotiges près des extrémités des nanofils où la concentration en Ga est localement plus élevée 

que dans le reste du nanofil (figure 3.37. a1). 

Avec les gaz résiduels NH3 et GaCl, ainsi que l'apport continu d'InCl3 produit continuellement à 

l'intérieur du réacteur, les gouttelettes liquides continuent à recevoir les espèces de croissance de 

la phase vapeur. Par conséquent, nous passons de la croissance SAG de type VS (vapeur-solide) 

de nanofils vers une croissance vapeur-liquide-solide (VLS) de nanotiges. Cette croissance VLS 
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se poursuit car les espèces de croissance résiduelles sont toujours présentes dans la phase vapeur 

(étape 4 de la figure 3.39).  

Notez que la iFNH3 ne peut pas être maintenue à la fin de la croissance puisque, lorsque l’ammoniac 

rencontre l’InCl3 (
iFInCl3), cela conduit à la formation d'InN solide parasite qui peut se déposer sur 

l'ensemble de l'échantillon [21]. 

 

3.4.7 Modèle théorique pour la compréhension de la croissance des nanofils 

parasites  

Nous avons réalisé une étude plus quantitative de la décomposition de nanofils InGaN conduisant 

à la formation de nanotiges en fin de croissance sélective. Pour cela, nous avons calculé la 

sursaturation en InGaN (InGaN) et étudié sa variation en fonction des paramètres de croissance.  

KGaN et KInN sont les constantes d'équilibre de la formation des deux binaires solides GaN et InN 

exprimés par les formules A et B respectivement. L'incorporation de GaN et InN dans le solide se 

déroule via les réactions de dépôt suivantes 3.12 et 3.13 :  

                                                 GaClg +NH3g ⇄ GaNs + HClg + H2g                                      (3.12) 

                                                  InCl3g +NH3g ⇄ InNs + 3HClg                                  (3.13) 

                                                                          

                                                      KGaN =exp [ 
∆𝐺(𝐺𝑎𝑁)

𝐾𝑏𝑇
]                                                   (3.14) 

                                                             KInN = exp [ 
∆𝐺(𝐼𝑛𝑁)

𝐾𝑏𝑇
]                                              (3.15) 

 

Avec                                    ∆GGaN = ∆G 0GaN + kBTln(1-x) + Ωsx2                                                   (3.16)    

                                                     ∆GInN = ∆G 0InN + kBTln(x) + Ωs(1-x)2                                               (3.17)  

 

T est la température absolue, kB est la constante de Boltzmann, ∆G0
α est l'énergie libre de Gibbs 

standard pour former la paire α (α = GaN ou InN), qui peut être calculée en utilisant les données 

thermodynamiques tabulées liées à ces espèces de croissance [2]. Nous utilisons le modèle de 

solution régulière pour l'alliage solide InGaN, avec x comme teneur en indium dans l'alliage, et Ωs 

comme paramètre d'interaction binaire entre les paires GaN et InN [2].  
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Les sursaturations respectives des réactions 3.12 et 3.13 sont données par : 

                                                γGaN =
PGaClg PNH3g KGaN

PHClg  PH2g  (1−x)  a(GaN)s
 -1                            (3.18) 

 

                                                 γInN =
PInCl3g  PNH3g  KInN

P3HClg  x  a(InN)s
 -1                                    (3.19) 

 

Les activités chimiques des binaire GaN et InN sont exprimées comme suit : 

                                                    aGaN = exp(
𝑥2  Ωs  

 KB T
 )                                                       (3.20) 

                                             aInN = exp(
 (1−𝑥)2 Ωs  

 KB T
 )                                                 (3.21) 

Avec Ω la valeur de 7000 cal.mol-1 donnée par Kumagai et al [2].           

 

Par conséquent la sursaturation du ternaire InGaN peut être exprimée sous la forme : 

                                         γInxGa1-x N = (1-x) γGaN + x γInN                             (3.22) 

 

Pour la croissance de InGaN par HVPE, les pressions partielles des différentes espèces dans la 

vapeur sont interdépendantes via des réactions couplées [21].  Il faut en tenir compte lors du calcul 

de γInGaN. Dans nos conditions expérimentales pendant le SAG des nanofils, les sursaturations de 

GaN et d’InN, γInN et γGaN,  restent toutes deux supérieures à l'unité, ce qui signifie que les potentiels 

chimiques des espèces de la vapeur sont supérieurs aux potentiels chimiques du solide et des 

produits de la réaction [21]. Cependant, pendant l'étape de refroidissement, une diminution de PNH3 

a un impact significatif sur ces sursaturations qui diminuent continuellement jusqu'à ce que γInGaN 

devienne négatif à PNH3 = SPNH3. L’évolution de γIn0.9Ga0.1N avec PNH3 pour des températures 

variant entre 630 °C et 660 °C est montrée dans la figure 3.40. Etant donné la très faible 

dépendance de γIn0.9Ga0.1N par rapport à T, son impact sur la formation des fils parasites peut être 

négligée. Par conséquent, seule T = 660 °C sera prise en compte pour analyser les observations 

expérimentales. Les images SEM montrent les nanofils individuels des différents échantillons 

 (a-e de la figure 3.35) élaborés à différentes PNH3 qui sont représentés par des points noirs sur la 

figure 3.40. La diminution de PNH3 à t > toff est représentée par des flèches noires, dont la longueur 

est proportionnelle au taux de diminution de rFNH3. La pression partielle critique sPNH3 
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correspondant à une sursaturation nulle de l'InGaN est représentée par la ligne pointillée rouge. 

Nous pouvons maintenant comparer les pressions partielles pendant la croissance de différents 

nanofils à la pression partielle critique. 

 

 

Figure 3.40 : Évolution de γIn0.9Ga0.1N avec PNH3 dans l'étape finale de la croissance. La 

sursaturation calculée est indiquée pour différentes températures T. Les images MEB 

représentent les NR1 à NR5 individuels épitaxiés à différentes pressions initiales PNH3i (marqués 

par les points noirs). 

 

 A t > t off, la PNH3 commence à diminuer, comme représenté par les flèches noires. Les longueurs 

de ces flèches correspondent aux taux décroissants de rFNH3. La décomposition thermique de 

l'InGaN solide se produit lorsque PNH3 devient inférieur à sPNH3 qui est représenté par la ligne 

pointillée rouge. 

Pour le nanofil NR1, iPNH3 est très proche de sPNH3 et donc γInGaN est légèrement supérieure à zéro. 

La croissance de ces nanofils se déroule dans des conditions proches de l'équilibre, ce qui signifie 

que le temps Δt nécessaire pour atteindre sPNH3 après avoir coupé le flux de NH3 est très court. La 

décomposition de l'InGaN solide à l'extrémité du nanofil NR1 commence tôt. D'autre part, le taux 

de décroissance du gaz à la sortie du réacteur est assez faible en raison d'un iPNH3 bas, c'est pourquoi 

la phase vapeur fournit l'approvisionnement suffisant en atomes du groupe V pendant un temps 

relativement long (tVLS). Il en résulte alors une forte densité de nanotiges sur les nanofils de la 
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figure 3.38.a. Le temps Δt devient progressivement plus long avec l'augmentation de iPNH3 ce qui 

signifie que la décomposition solide est moins efficace, donc le temps de croissance nanotiges tVLS 

devient de plus en plus court. Ceci explique la plus faible densité de nanotiges présente sur les 

figure 3.36.b et c, suivie par leur disparition presque complète sur 3.36.d et 2e issus de la 

croissance à des iPNH3 encore plus élevées où nous observons seulement la rugosité de la surface 

induite par une décomposition douce de l'InGaN solide (figure 3.37.b1). 
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Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons étudié la croissance sélective des microfils et nanofils InGaN par 

HVPE sur des templates GaN/Al2O3 masqués. Des ouvertures sur les masques de petits et grands 

diamètres ont été utilisées. L’objectif de cette thèse était de trouver les conditions expérimentales 

nécessaires à la croissance sélective de l’InGaN, jamais réalisée par les méthodes d’épitaxie 

usuelles : MBE, MOCVD et HVPE. L’objectif est atteint en ayant balayé toutes les compositions 

d’indium dans le ternaire InGaN pour petites et larges ouvertures. Les morphologies à faible taux 

d’indium nécessitent encore des améliorations. La croissance sélective des structures InGaN par 

HVPE est bien reproductible et parfaitement contrôlée. Les morphologies des structures et leurs 

compositions varient en fonction de la température de croissance, HCl/Ga et des dimensions des 

structures élaborées. Les nanostructures InGaN comportent cependant des zones avec des 

« creux » qui ne sont pas encore contrôlés. D’autres études systématiques sont nécessaires pour la 

compréhension de l’existence et la suppression de ces creux. Ces zones pourraient servir à 

développer la croissance de nanotubes d’InGaN. Ces derniers pourraient trouver des applications 

s’il existait un contrôle parfait de leur morphologie.  

Quelques nanofils parasites (nanotiges) irréguliers ont été observés sur les extrémités des nanofils. 

Malgré les avantages potentiels de telles structures pour les applications de détection, leur présence 

est rédhibitoire pour les dispositifs optoélectroniques. L'effet de la pression partielle de NH3 a été 

étudié pour contrôler la croissance de ces nanotiges. Nous avons montré qu’à faible pression de 

NH3, beaucoup de nanotiges sont formés. Une augmentation d’ammoniac produit des 

morphologies plus régulières. Cet effet a été attribué à la décomposition plus rapide du solide lors 

de l'étape de refroidissement après l'arrêt de l'apport d'azote. Cette décomposition conduit à la 

formation de gouttelettes métalliques liquides catalysant la croissance des nanotiges en mode VLS. 

Un modèle thermodynamique de la croissance des nanofils d’InGaN et des nanotiges a été 

développé pour expliquer les résultats expérimentaux. 
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Tout le long de ce travail de thèse, la croissance de micro et nanostructures InGaN par HVPE est 

discutée. A ce jour, le grand défi est l’élaboration du matériau InGaN émettant à toutes les 

longueurs d’onde avec des incorporations en indium allant de 0 à 100%. La motivation de ce 

travail, essentiellement expérimental, consistait à contrôler la croissance des micro et nanofils en 

termes d’homogénéité, de dimensions, de morphologies et de composition. La croissance sélective 

est l’approche suivie. La surface du substrat est masquée avec un diélectrique structuré avec des 

dimensions d’ouvertures et d’espacement entre trous choisies. Les espèces de la phase vapeur se 

déposent alors au cours de la croissance, directement dans les ouvertures sans dépôt à la surface 

du masque. La compréhension des phénomènes physiques qui caractérisent la croissance est 

indispensable pour atteindre les objectifs de ce travail. Il s’articule donc autour de la maitrise de 

la croissance sélective des structures InGaN et de leurs caractérisations.  

Au début de cette thèse, nous avons modifié la géométrie du réacteur HVPE dans le but 

d’améliorer la régularité de la consommation de la source d’indium. Nous avons aussi apporté des 

modifications sur les profils de températures à utiliser pendant la croissance et mis en œuvre pour 

toutes les croissances effectuées au cours de cette thèse et pour les thèses suivantes sur la 

croissance d’InGaN. Grâce à cette modification, nous avons conservé un bon rendement de la 

source d’InCl3 tout en économisant sa consommation . Nous avons aussi réussi à garantir une 

consommation régulière de cette source et donc à gagner en nombre de manipulations de 

démontage et remontage du réacteur, à diminuer le nombre de remplissage de la source et donc à 

éviter d’incorporer des impuretés dans le réacteur qui sont néfastes pour la qualité cristalline des 

matériaux élaborés.  

L’étude de la croissance sélective des deux binaires GaN et InN sous formes de micro et nanofils 

a été mise en œuvre un premier temps sur différents substrats. Nous avons montré que ce soit pour 

la croissance sélective de GaN ou celle de l’InN, la morphologie des structures élaborées dépend 

fortement des paramètres expérimentaux choisis. La nature du masque n’affecte probablement pas 

les morphologies des fils élaborés. Une variation des dimensions de masque affecte clairement les 

longueurs et diamètres des fils. Pour un pas plus grand les vitesses axiales et verticales sont plus 

importantes. 

.  
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L’étude de la croissance sélective des structures GaN est aussi réalisée. Dans ce travail de thèse 

nous n’avons pas étudié en détails la croissance sélective des microfils pour des ouvertures larges 

puisque ce travail a été déjà fait dans le passé. L’étude de ce binaire s’articule plutôt autour de la 

croissance sélective des nanofils GaN dans des petites ouvertures. Nous avons réussi à croitre 

sélectivement des nanofils de tailles nanométriques bien perpendiculaires à la surface du substrat.  

La croissance sélective des nanofils GaN a été testée sur plusieurs dimensions nanométriques de 

masques (diamètres et pitch). Il était nécessaire de connaitre la variation des caractéristiques 

géométriques des nanofils GaN avec les variations des paramètres expérimentaux de croissance. 

Une étude en pression partielle de GaCl, en gaz vecteur et en température a été effectuée. Des 

nanofils GaN perpendiculaires à la surface du substrat ont été obtenus en variant les paramètres 

cités. Nous précisons que les caractérisations de ces nanofils GaN sont en cours de développement 

et que des croissances sélectives dans des ouvertures encore plus petites de l’ordre de 80 nm sont 

en cours de réalisation.  

Pour la croissance sélective des microfils InN, une étude en fonction du temps a permis d’observer 

les différents stades de croissance. A temps court, plusieurs nanofils poussent dans une même 

micro-ouverture. Ces nanofils évoluent au cours du temps jusqu’à leur coalescence totale. L’étude 

en fonction du temps a permis un début de compréhension de la formation des microfils InN mais 

des études plus approfondies sont nécessaires afin de contrôler le nombre de nanofils poussant 

dans une même ouverture. 

Dans le dernier chapitre de ce travail, la croissance localisée des micro et nanofils InGaN par 

HVPE est développée. L’épitaxie sélective d’InGaN a été réalisée sur différents types de substrats.  

L'influence du rapport IIIGa/IIItotal, de la température, des dimensions du masque et de la pression 

partielle de l’élément V sur la morphologie des structures InGaN est étudiée. La gamme complète 

en composition d'indium a été obtenue pour des substrats à petites ou grandes ouvertures. Les 

profils de spectroscopie dispersive en énergie (EDS) montrent que les micro et nanofils InGaN 

présentent une composition en indium homogène sur leurs longueurs. Les mesures par 

photoluminescence confirment les résultats trouvés par EDS et montrent de bonnes émissions pour 

l'ensemble des échantillons et des compositions en indium. La croissance sélective de nanofils 

InGaN avec 35% d'indium est obtenue pour la première fois par HVPE. Ce résultat est d'une très 

grande importance pour la fabrication de LEDs rouges. Néanmoins, de nombreuses étapes sont 



 

207 
 
 

 

 

nécessaires pour l’élaboration d’un seul nanofil par une ouverture permettant la compréhension 

plus précise et plus détaillée des mécanismes de croissance.  

Pour conclure, la croissance sélective des nanofils InGaN par HVPE est réalisée pour la première 

fois dans le monde. Cependant plusieurs études et étapes technologiques sont nécessaires et à 

considérer en vue de maitriser encore plus les mécanismes de croissance avant de passer à 

l’application industrielle. 

 A la fin de cette thèse, j’espère avoir modestement contribué à une compréhension des 

phénomènes en rapport avec la croissance sélective des matériaux (In, Ga) N et avoir surmonté 

une partie des difficultés rencontrées dans des thèses précédentes.  

 

  



 

208 
 
 

 

 

 

 

 

 

  



 

209 
 
 

 

 

 

 

Parce que vous avez passé du temps à lire mes travaux de 

recherche dans ce manuscrit de thèse, un cadeau spécial   

vous est dédié ainsi qu'à toute la communauté  

d’épitaxie des nanofils en nitrures III. 

J'espère que vous l'apprécierez. 

 

 

 

Because you have spent time reading my research in this 

thesis manuscript, a special gift dedicated to you and all 

 III-nitride nanowires epitaxy community. 

 I hope you will enjoy it. 
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https://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S0079672718300302


 

211 
 
 

 

 

 



 

212 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

Annexes 
 

 

 

 

  



 

213 
 
 

 

 

Annexe A 

Substrats et caractéristiques des masques utilisés 

 

  

Nom 

substrats 

Substrat Masque Diamètre des 

trous 

Pitch du masque 

A1 GaN/Si (111) SiO2 1 µm 10 µm 

A2 GaN/Si (111) SiO2 1,5 µm 4 µm 

A3 GaN/Si (111) SiO2 2 µm 6 µm 

B1 GaN/Al2O3 SiO2 2 µm 6 µm 

B2 GaN/Al2O3 SiO2 2 µm 10 µm 

B3 GaN/Al2O3 SiO2 1,5 µm 4 µm 

C1 GaN/Al2O3 SiNx 200 nm 500 nm 

C2 GaN/Al2O3 SiNx 200 nm 1 µm 

C3 GaN/Al2O3 SiNx 200 nm 2 µm 

C4 GaN/Al2O3 SiNx 565 nm 1,5 µm 

C5 GaN/Al2O3 SiNx 185 nm et 425 

nm 

500 nm 

D AlN/Si  SiNx 200 nm 500 nm 

E GaN/Al2O3 Sans masque - - 

F AlN/Si Sans masque - - 

G GaN/Si Sans masque - - 

I GaN/Al2O3 SiNx 50 nm 100 nm 
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Annexe B 

Tableau d’expérimentations GaN 

 

 

 

  

N° de 

l’expérimentation 

Substrats Figure HCl/Ga HCl add H2 add NH3 Température 

de croissance  

Temps de 

croissance 

 

1 

A1  

B1 

 

2.15 

 

20 sccm 

 

20 sccm 

 

500 sccm 

 

300 sccm 

 

980 °C 

 

30 

minutes 

 

2 

C1 

C2 

C3 

C4 

 

2.16 

 

20 sccm 

 

20 sccm 

 

500 sccm 

 

300 sccm 

 

980 °C  

 

15 

minutes 

 

3 

 

C1 

C2 

C3 

 

2.17 

 

20 sccm 

 

40 sccm 

 

250 sccm  

 

300 sccm 

 

980 °C 

 

15 

minutes 

 

4 

 

C2 

 

2.19 

 

5 sccm  

10 sccm 

 20 sccm 

 

40 sccm 

 

250 sccm  

 

300 sccm 

880 °C 

930 °C  

955 °C   

980 °C 

 

15 

minutes 

 

5 

 

C3 

 

2.20 

 

20 sccm 

 

40 sccm 

 

250 sccm 

 

300 sccm 

 

980 °C 

 

15 

minutes 

 

6 

 

C2 

 

2.21 

 

20 sccm 

 

40 sccm 

0 sccm 

 250 sccm 

500 sccm 

1000 sccm 

 

300 sccm 

 

980 °C 

 

15 

minutes 
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Annexe C 

Tableau d’expérimentations InN 

 

  

N° de 

l’expérimentation 

Substrats Figure N2/InCl3 NH3 TD Temps 

1 C2 

C4 

2.23  30 sccm 300 sccm 640 °C 15 minutes 

  

 

2 

C3 

D  

A1 

 

2.24 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

640 °C 

 

15 minutes 

3 A3 

B1 

2.25 30 sccm 300 sccm 640 °C 20 minutes 

 

4 

C1 

C2 

C4 

 

2.26 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

640 °C 

 

30 minutes 

 

5 

 

C5 

 

2.29 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

640 °C 

 

30 minutes 

 

6 

 

A3 

 

2.30 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

640 °C   

 5 minutes 

10 minutes 

15 minutes 

20 minutes 

 

7 

 

A2 

 

2.32 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

620 °C 

640 °C 

660 °C  

690 °C 

 

30 minutes 
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Annexe D 

Tableau d’expérimentations InGaN 

 

 

N° de 

l’expérimentations 

Substrats Figure HCl/Ga N2/InCl3 NH3 TD Temps 

 

1 

E 

F 

 

3.7 

 

2.5 sccm 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

710 °C 

 

15 minutes 

 

2 

 

E 

 

3.8 

 

3 sccm  

5 sccm 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

640 °C 

 

15 minutes 

 

3 

A3 

 C4 

 

3.10 

3 sccm 

1 sccm 

 

30 sccm 

300 sccm 

500 sccm 

 

640 °C 

 

20 minutes 

 

4 

 

A3 

 

3.12 

 

3 sccm 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

640 °C 

 

10 minutes 

5 B1 3.13 2.5 sccm 30 sccm 300 sccm 680 °C 15 minutes 

 

6 

 

B1 

 

3.15 

2.5 sccm 

3.5 sccm 

5 sccm 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

680 °C 

 

15 minutes 

 

7 

 

B1 

 

3.22 

 

4 sccm 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

680 °C 

 710 °C 

 740 °C 

 790 °C 

 

15 minutes 

 

8 

 

C5 

 

3.24 

 

2 sccm 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

660 °C 

 

15 minutes 

 

9 

 

C1 

 

3.26 

 

3.5 sccm 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

680 °C 

 

10 minutes 

 

10 

 

C1 

 

3.31 

 

4 sccm 

 

30 sccm 

 

300 sccm 

 

680 °C 

 

10 minutes 

 

11 

C1 3.33 3 sccm 30 sccm 300 sccm 710 °C 10 minutes 
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