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Glossaire des abréviations 
APT:	 	 Atom	Probe	Tomography	
CBED:		 	 Convergent-Beam	Electron	Diffraction	
CL	 	 Cathodoluminescence	
Cp2Mg:			 Biscyclopentadienyl-Magnesium	
CRI:		 	 Color	Rendering	Index	
DFT:		 	 Density	Fonctional	Theory	
EBIC:		 	 Electron-Beam	Induced	Current	
EBL:		 	 Electron	Blocking	Layer	
EDX:		 	 Energy-dispersive	X-ray	spectroscopy	
EQE:	 	 External	Quantum	Efficiency	
EL:	 	 Electroluminescence	
ELOG:		 	 Epitaxial	Lateral	OverGrowth	
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Introduction  
2006-2021,	15	ans	d’études	des	nanofils	«	nitrures	»	

Dans	les	années	90,	les	semiconducteurs	nitrures	se	sont	rapidement	imposés	face	aux	
semiconducteurs	II-VI	pour	la	fabrication	des	1ères	LED	bleues.	Les	nitrures	ont	surpris	
par	leurs	propriétés	optiques	exceptionnelles.*	Tous	les	verrous	ont	pu	rapidement	être	
levés	un	par	un	(épitaxie	du	GaN	sur	saphir,	dopage	p-GaN,	contrôle	des	puits	InGaN…)	
pour	aboutir	à	la	commercialisation	de	la	1ère	LED	bleue	dès	1993.	Le	succès	des	nitrures	
est	immédiat	avec	la	fabrication	de	LED	blanches	(LED	bleue	couplée	à	des	phosphores	
jaunes),	LED	vertes,	LED	UV,	 lasers	bleus…	A	partir	des	années	2000,	 les	LED	nitrures	
sont	 devenues	 progressivement	 des	 objets	 de	 notre	 quotidien.	 L’importance	 de	 cette	
découverte	 a	 d’ailleurs	 été	 couronnée	 par	 l’attribution	 du	 prix	 Nobel	 de	 Physique	 en	
2014	 aux	pionniers	 des	nitrures	 (Akasaki,	 Amano	 et	Nakamura).	Aujourd’hui,	 les	 LED	
affichent	des	efficacités	records	(typiquement	150	lm/W)	et	se	sont	imposées	dans	nos	
habitations	pour	l’éclairage.	

A	partir	de	1998,	en	parallèle	à	 l’émergence	des	semiconducteurs	nitrures,	est	apparu	
un	 engouement	 scientifique	 pour	 les	 nanofils	 semiconducteurs,	 impulsé	 par	 le	 succès	
des	 nanotubes	 de	 carbone.	 Cette	 géométrie	 1D	 offre	 des	 nouvelles	 propriétés	
électroniques	 qui	 peuvent	 être	mises	 en	œuvre	 pour	 le	 développement	 de	 dispositifs	
électroniques	 ou	 photoniques.	 La	 simplicité	 de	 synthèse	 par	 catalyseurs	 de	 la	 plupart	
des	nanofils	semiconducteurs	et	les	travaux	précurseurs	du	groupe	de	Lieber	(Harvard)	
dans	 les	années	2000	ont	 fortement	renforcé	cette	dynamique	autour	des	nanofils.	Au	
cours	de	la	décennie	2000-2010,	des	résultats	remarquables	ont	été	établis	à	partir	de	
nanofils	 semiconducteurs	 intégrant	 des	 hétérostructures	 axiales	 ou	 radiales	 avec	 la	
démonstration	de	transistors,	lasers,	LED,	photodétecteurs	et	cellules	solaires.	

Dans	ce	contexte	de	développement	des	nitrures	et	des	nanofils,	il	y	a	eu	la	volonté	dès	
2004	 de	 démarrer	 une	 nouvelle	 activité	 de	 recherche	 autour	 des	 nanofils	 nitrures	 au	
laboratoire	NPSC	«	Nanophysique	et	Semiconducteurs	»	à	 l’initiative	de	 Joël	Eymery.	A	
l’époque,	 les	 recherches	 sur	 les	 nitrures	 étaient	 avant	 tout	 focalisées	 sur	 le	
développement	 de	 structures	 planaires	 complexes	 pour	 augmenter	 les	 performances	
des	dispositifs,	 comme	 la	réduction	de	 la	densité	de	dislocations,	 la	croissance	de	LED	
sur	 substrat	 silicium,	 etc.	 Les	 recherches	 sur	 les	 nanofils	 étaient	 perçues	 comme	
marginales	 et	 sans	 beaucoup	 d’intérêt.	 Cette	 perception	 était	 d’autant	 plus	 accentuée	
que	 la	 croissance	 catalysée	 de	 nanofils	 GaN	 par	 MOVPE	 était	 difficile	 à	 maîtriser	 et	
donnait	 des	 fils	 de	 forme	 triangulaire.	 L’approche	 catalysée	 s’est	 révélée	 beaucoup	
moins	 efficace	 avec	 les	 semiconducteurs	 nitrures,	 en	 comparaison	 des	 autres	
semiconducteurs	 où	 des	 croissances	 sélectives	 avec	 des	 tailles	 contrôlées	 étaient	

	
*	Compris	 bien	 plus	 tard,	 la	 forte	 localisation	 des	 porteurs	 dans	 les	 puits	 InGaN	 est	 à	 l’origine	 des	
rendements	remarquables	malgré	la	présence	d’une	forte	densité	de	dislocations.	
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parfaitement	 maitrisées.	 Néanmoins,	 sous	 l’impulsion	 des	 croissances	 MBE	 qui	 ne	
nécessitent	pas	de	catalyseur	et	des	travaux	pionniers	d’Hersee	de	2006	qui	a	démontré	
la	possibilité	de	croissance	sélective	par	MOVPE	de	fils	GaN	sans	catalyseur,	l’étude	des	
nanofils	GaN	est	devenu	un	axe	de	recherche	incontournable	des	nitrures,	avec	comme	
ambition	de	développer	des	LED	à	nanofils	pour	pallier	aux	 limitations	des	dispositifs	
LED	 du	 marché.	 Pour	 lancer	 cette	 activité	 de	 recherche	 sur	 les	 nanofils	 nitrures,	 le	
laboratoire	a	fait	l’acquisition	d’un	équipement	industriel	de	croissance	MOVPE	nitrures.	
Recruté	 en	 2006	 en	 tant	 que	 maître	 de	 conférence,	 j’ai	 souhaité	 être	 associé	 au	
développement	 de	 cette	 nouvelle	 activité	 dès	 sa	 mise	 en	 place.	 L’arrivée	 d’un	 bâti	
MOVPE	était	une	nouveauté	au	sein	du	laboratoire	NPSC,	car	le	laboratoire	était,	avant	
tout,	connu	pour	son	expertise	en	épitaxie	MBE.	Les	1ères	croissances	MOVPE	ont	débuté	
en	 septembre	 2007	 après	 plusieurs	 mois	 d’installation.	 L’enjeu	 était	 d’acquérir	 une	
expertise	 de	 la	 croissance	 MOVPE	 des	 nitrures	 et	 de	 lancer	 les	 1ères	 études	 sur	 la	
croissance	de	nanofils	GaN.	

Ce	manuscrit	retrace	le	développement	de	cette	thématique	de	recherche	aux	cours	des	
15	dernières	années	depuis	ses	débuts	en	2006	 jusqu’aux	études	 les	plus	 récentes.	Ce	
document	se	présente	comme	une	revue	historique	focalisée	sur	les	études	de	nanofils	
réalisées	par	MOVPE,	dans	 laquelle	nos	contributions	scientifiques	ont	été	 intégrées	et	
mises	en	perspective	au	regard	des	autres	contributions	de	la	littérature.	Pour	aider	le	
lecteur	 à	 faire	 le	 distinguo	 entre	 les	 résultats	 de	 la	 littérature	 et	 ceux	 obtenus	 au	
laboratoire,	 j’ai	écrit	en	rouge	 les	numéros	des	références	et	des	 figures	 issues	de	nos	
études	et	des	études	de	nos	collaborateurs	travaillant	avec	nos	fils	GaN.	Par	ailleurs,	 je	
souhaite	préciser	que	le	terme	«	nanofil	»,	qui	correspond	de	manière	stricto-sensu	à	un	
fil	 ayant	un	diamètre	de	 l’ordre	du	nanomètre,	 est	parfois	 employé	dans	un	 sens	plus	
large	 et	 peut	désigner	 aussi	 des	microfils	 ayant	des	diamètres	de	 l’ordre	du	µm.	Pour	
limiter	cette	confusion,	je	fais	également	usage	du	terme	«	fils	»	qui	peut	désigner	aussi	
bien	des	nanofils	que	des	microfils.		

Cette	revue	est	constituée	de	3	chapitres	qui	détaillent	successivement	les	méthodes	de	
croissance	des	fils	GaN	par	MOVPE,	la	croissance	de	puits	InGaN	pour	l’émission	visible	
et	enfin	la	croissance	de	puits	(Al)GaN	pour	l’émission	UV	:	

- Chapitre	I	«	Croissance	des	fils	GaN	par	MOVPE	»	:		
- Chapitre	II	«	Croissance	de	puits	quantiques	InGaN	cœur-coquille	pour	le	visible	»	
- Chapitre	III	«	Croissance	de	puits	quantiques	(Al)GaN	cœur-coquille	pour	l’UV	»	

Ce	manuscrit	se	termine	par	un	4e	chapitre	qui	présente	mon	projet	de	recherche	autour	
de	 l’intégration	de	 systèmes	2D	à	monocouches,	 avec	notamment	 l’objectif	 de	 réaliser	
des	sources	efficaces	dans	l’UV-C	à	partir	de	monocouches	de	GaN.		

- Chapitre	IV	«	intégration	de	systèmes	2D	à	monocouches	atomiques	»	

A	 travers	 cette	 revue	 historique,	 nous	 allons	 montrer	 les	 enjeux,	 les	 difficultés,	 les	
avancées	 et	 les	perspectives	 industrielles	qui	 ont	 jalonné	 cet	 axe	de	 recherche	 sur	 les	
nanofils	nitrures	par	MOVPE.		

Bonne	Lecture	!	
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Chapitre I : Croissance de fils GaN par 
MOVPE 
	

La	 première	 croissance	 de	 GaN	 sous	 forme	 de	 nanofils	 a	 été	 observée	 en	 1998	 de	
manière	 fortuite	 par	 le	 groupe	 de	 Calleja	 en	 explorant	 des	 conditions	 dites	 riches	
«	azote	»	 par	 MBE.1	 Néanmoins,	 il	 a	 fallu	 attendre	 quelques	 années	 avant	 que	 la	
communauté	 scientifique	 des	 nitrures	 comprenne	 l’intérêt	 des	 nanofils	 et	 qu’elle	 se	
consacre	 pleinement	 à	 l’étude	 de	 ce	 type	 de	 nanostructures.	 La	 MBE	 permettant	
d’obtenir	spontanément	des	nanofils	de	GaN	est	donc	une	technique-clé	pour	l’étude	des	
nanofils	de	nitrures.	Néanmoins,	le	développement	des	nanofils	pour	des	applications	à	
grande	 échelle	 passe	 nécessairement	 par	 la	 croissance	 MOVPE,	 qui	 est	 l’outil	 de	
croissance	 par	 excellence	 des	 industriels.	 Cette	 technique	 permet	 de	 combiner	 une	
grande	vitesse	de	croissance	(1-5µm/hrs)	et	un	contrôle	précis	de	 la	composition,	des	
épaisseurs	 et	 du	 dopage.	 Mais	 contrairement	 à	 la	 MBE,	 la	 croissance	 de	 nanofils	 par	
MOVPE	s’est	vite	 révélée	être	une	véritable	gageure,	vue	que	 la	MOVPE	est	avant	 tout	
adaptée	pour	la	réalisation	de	croissances	planaires.	Comment	favoriser	une	croissance	
verticale	3D,	alors	que	 la	croissance	planaire	2D	en	terrasses	est	 le	mode	spontané	de	
croissance	?	Les	premiers	résultats	ont	pu	être	obtenus	en	utilisant	des	nanoparticules	
de	 catalyseurs	 métalliques	 qui	 ont	 permis	 de	 réaliser	 les	 tout	 premiers	 dispositifs	 à	
nanofils	 uniques	 de	 nitrures	 par	 le	 groupe	 de	 Lieber.2–5	 Ces	 résultats	 pionniers	 ont	
contribué	à	 lancer	de	nombreuses	études	sur	 les	nanofils	de	nitrures:	de	 la	 croissance	
jusqu’aux	dispositifs.	Pour	se	passer	de	catalyseur,	 il	a	fallu	contraindre	la	nature	pour	
favoriser	 une	 croissance	 verticale.	 Des	 études	 ont	 finalement	 réussi	 à	 identifier	 des	
conditions	de	croissance	MOVPE	très	atypiques	par	rapport	aux	croissances	standard	de	
GaN	 afin	 d’obtenir	 des	 nanofils	 sans	 catalyseur.	 Ce	 chapitre	 présente	 une	 revue	 des	
différentes	méthodes	de	la	littérature,	où	notre	groupe	a	fait	une	contribution	majeure	
en	proposant	l’utilisation	d’un	fort	flux	de	silane.		

Après	 une	 introduction	 sur	 la	 croissance	 catalysée	 qui	 montre	 les	 limites	 de	 cette	
approche,	nous	ferons	un	état	de	l’art	des	croissances	sans	catalyseur.	Pour	mémoire,	les	
directions	 cristallographiques	 [0001]	 et	 [0001"]	 ne	 sont	 pas	 équivalentes	 à	 cause	 du	
caractère	 non	 centro-symétrique	 de	 la	 structure	 cristalline	 hexagonale	 du	 GaN.	 	 Cela	
induit	 la	 présence	 de	 deux	 types	 de	 polarité	 appelés	 respectivement	 polarité-Ga	 et	
polarité-N	 liés	à	une	orientation	du	cristal	 respectivement	selon	 la	direction	 [0001]	et	
[000-1].	 Dans	 ce	 chapitre,	 nous	 avons	 pris	 le	 parti	 de	 faire	 le	 distinguo	 entre	 les	
méthodes	qui	 favorisent	 la	croissance	de	nanofils	de	polarité-Ga	et	ceux	de	polarité-N,	
car	elles	mettent	en	jeu	des	paramètres	et	des	mécanismes	de	croissance	différents.	Au	
travers	 de	 ces	 différentes	 méthodes,	 nous	 aborderons	 aussi	 l’approche	 dite	 de	
«	croissance	sélective	»	(en	anglais	Selective	Aera	Growth	(SAG))	qui	permet	de	localiser	
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et	d’organiser	les	croissances	des	fils	à	travers	un	masque	de	SiO2	ou	SiNx	présentant	des	
réseaux	de	trous	obtenus	par	lithographie	avec	des	tailles	et	des	densités	variables.		

1 Croissances catalysées : une approche inadaptée 

La	synthèse	des	premiers	nanofils	semiconducteurs	a	été	réalisé	par	voie	catalytique,6	
c’est	 à	 dire	 obtenus	 à	 l’aide	 de	 nanoparticules	 métalliques	 suivant	 le	 processus	 VLS	
(Vapeur-Liquide-Solide)	 découvert	 en	 1964	 par	 Wagner	 &	 Ellis.7	 Ainsi,	 les	 premiers	
nanofils	 de	 GaN	 ont	 été	 fait	 par	 ablation	 laser	 avec	 des	 nanoparticules	 de	 fer	 comme	
catalyseur8	avec	un	contrôle	possible	du	dopage	n	et	p.2,9	Dans	l’objectif	de	réaliser	des	
dispositifs,	la	croissance	catalysée	a	été	étendue	à	la	MOVPE	avec	des	nanoparticules	de	
Ni	qui	permet	la	croissance	d’hétérostructures	complexes	en	géométrie	cœur-coquille.	A	
partir	de	là,	les	premiers	dispositifs	à	nanofils	uniques	ont	été	développés.	Par	exemple,	
l’hétérostructure	 radiale	 GaN/AlN/AlGaN	 a	 permis	 de	 réaliser	 un	 transistor	 à	 haute	
mobilité,4	 et	 l’hétérostructure	 à	 puits	 quantiques	 InGaN/GaN	 a	 servi	 à	 réaliser	 les	
premiers	dispositifs	photoniques	nitrures	 à	 fils	uniques	 tels	 la	LED,3,10	 le	 laser	pompé	
optiquement	(structure	laser	montré	à	la	Figure	1)11	ou	bien	la	cellule	solaire12	avec	la	
possibilité	de	moduler	la	longueur	d’onde	d’émission/détection	entre	380	et	600	nm	en	
modifiant	la	composition	en	In	dans	les	puits	quantiques.	Ces	résultats	prometteurs	tous	
obtenus	par	le	groupe	de	Lieber	ont	lancé	à	partir	de	2005	une	forte	dynamique	sur	les	
études	de	nanofils	nitrures.			

	
Figure	1	:	Nanofils	GaN	triangulaires	catalysés	à	puits	quantiques	InGaN/GaN	en	cœur-coquille	pour	
l'émission	laser.	(a)	Schéma	des	nanofils	avec	les	puits	InGaN	en	jaune.	(b,c,d)	Images	STEM	en	coupe	
transversale	de	la	facette	{11"01}	montrant	les	26	puits	quantiques	(échelle	:	100,	20	et	2	nm).11	

A	cette	période,	la	croissance	de	nanofils	de	GaN	par	MOVPE	s’est	d’abord	focalisée	sur	
la	voie	catalysée	en	utilisant	du	nitrate	de	Ni	recuit	vers	900°C.	Ce	type	de	croissance	a	
été	étudié	au	laboratoire	comme	l’illustre	la	Figure	2.	Nous	avons	obtenu	des	fils	GaN	de	
forme	triangulaire,	typique	de	l’approche	catalysée,	avec	des	diamètres	de	l’ordre	de	la	
centaine	 de	 nanomètres	 et	 des	 longueurs	 pouvant	 atteindre	 plusieurs	 dizaines	 de	
micromètres.	 La	 croissance	 des	 nanofils	 de	 GaN	 catalysés	 se	 réalise	 généralement	
suivant	 deux	 orientations	 cristallines	 privilégiés	:	 l’axe-a	 (112"0)	 et	 l’axe-m	 (101"0).	
Comme	l’illustre	la	Figure	2a,	le	substrat	de	saphir	plan-r	(11"02)	connue	pour	favoriser	
la	 croissance	 GaN	 axe-a	 permet	 d’obtenir	 deux	 familles	 de	 nanofils	:	 les	 fils	 verticaux	
correspondant	aux	fils	axe-a	et	des	fils	inclinés	à	30°,	correspondant	aux	fils	axe-m.	Ces	
résultats	sont	parfaitement	en	accord	avec	ceux	reportés	dans	la	littérature,13–15	sachant	
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que	la	direction	cristalline	des	fils	sur	saphir	plan-c	est	préférentiellement	selon	l’axe-a	
sans	 pour	 autant	 pouvoir	 contrôler	 l’inclination	 des	 fils	 par	 rapport	 au	 substrat,	
contrairement	 au	 saphir	 plan-r.	 Les	 propriétés	 optiques	 des	 fils	 catalysés	 sont	 très	
variables	avec	parfois	la	présence	d’une	forte	bande	jaune	de	défauts	vers	550	nm,13	ou	
une	largeur	d’émission	du	bord	de	bande	de	GaN	vers	360	nm	assez	large	de	l’ordre	150-
400	meV15	(120	meV	sur	nos	croissances	comme	le	montre	la	Figure	2c).	Une	variabilité	
selon	la	direction	des	croissances,	les	résidus	de	catalyseurs	ou	encore	des	effets	liés	aux	
états	de	surface	semblent	être	à	l’origine	de	ces	propriétés	optiques	dégradées.16	

		
Figure	2	:	Croissances	catalysées	de	nanofils	triangulaires	GaN	sur	saphir-r	par	MOVPE	ayant	une	direction	

de	croissance	selon	les	axes-a	et	-m	(catalyseur	Ni).	

La	 voie	 catalysée	 pour	 la	 croissance	de	 nanofils	 semiconducteurs	 du	 type	 III-V	 (GaAs,	
InAs,	InP…)	et	IV	(Si,	Ge)	par	MOVPE	s’est	révélée	particulièrement	prometteuse	avec	la	
possibilité	de	contrôler	le	diamètre	des	fils	à	partir	de	la	taille	du	catalyseur,	de	réaliser	
des	croissances	organisées	en	contrôlant	le	positionnement	du	catalyseur	et	de	réaliser	
des	hétérostructures	axiales	contrôlées.	Par	contre,	cette	approche	s’est	vite	révélée	être	
une	impasse	dans	le	cas	des	fils	GaN	avec	des	croissances	erratiques	sans	contrôle	de	la	
taille,	 de	 la	 longueur	 et	 du	 positionnement	 des	 fils	 (impossibilité	 de	 croissances	
sélectives)	 avec	 la	 possibilité	 d’avoir	 plusieurs	 familles	 de	 fils	 aux	 directions	 de	
croissance	différentes	et	aux	propriétés	optiques	variables.	Malgré	d’importants	efforts	
pour	 développer	 les	 croissances	 de	 nanofils	 GaN	 à	 partir	 de	 catalyseurs	 Ni/Au,	 la	
croissance	 reste	 difficile	 à	 maitriser.17	 Egalement,	 la	 forme	 triangulaire	 des	 fils	 est	
problématique	en	croissance	cœur-coquille,	puisque	deux	des	trois	surfaces	cristallines	
du	 triangle	 sont	 cristallographiquement	 différentes	 (un	 coté	 {0001}	 de	 polarité-N	 et	
deux	 autres	 coté	 {01"01})	 et	 conduit	 à	 des	 vitesses	 de	 croissances	 sensiblement	
différentes	 lors	 de	 la	 réalisation	 d’hétérostructures	 radiales,	 ce	 qui	 se	 traduit	 par	 des	
contraintes	dans	les	fils	jusqu’à	provoquer	une	courbure	des	fils	selon	la	composition	et	
l’épaisseur	du	matériau	en	coquille.11	Toutes	ces	raisons	nous	ont	poussés	à	développer	
la	croissance	MOVPE	de	nanofils	de	GaN	sans	recours	à	un	catalyseur.		
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2 Croissances sans catalyseur de nanofils de polarité-Ga 

Dans	 cette	 partie,	 nous	 présentons	 deux	 méthodes	 qui	 permettent	 la	 synthèse	 de	
nanofils	de	polarité-Ga	:	 la	 croissance	pulsée	 (injection	alternée	des	précurseurs)	et	 la	
croissance	 sous	 ultra-faibles	 flux	 de	 précurseurs.	 Il	 est	 nécessaire	 de	 démarrer	 la	
croissance	 sur	 une	 surface	 propice	 à	 une	 polarité-Ga,	 ce	 qui	 est	 relativement	 simple	
puisqu’il	s’agit	de	la	polarité	standard	obtenue	sur	saphir	plan-c.	Ainsi,	pour	ce	type	de	
croissance,	la	surface	utilisée	correspond	à	une	couche	épaisse	(1-5	µm)	de	GaN	plan-c	
de	polarité-Ga	épitaxiée	sur	un	substrat	de	saphir	(001),	ou	éventuellement	de	Si(111).		

2.1 Méthode n°1 : La croissance pulsée 

Dans	les	années	2000,	des	études	ont	montré	que	l’injection	du	précurseur	de	l’élément	
V	 (NH3)	 faite	 de	 manière	 pulsée	 pouvait	 contrôler	 la	 forme	 des	 nanostructures	 en	
favorisant	la	croissance	latérale	ou	verticale.18,19	En	se	basant	sur	ce	principe,	le	groupe	
de	Hersee	a	été	le	premier	en	2006	à	réaliser	la	croissance	verticale	de	fils	GaN	suivant	
l’axe-c	sans	catalyseur	en	introduisant	la	croissance	pulsée,	comme	le	montre	la	Figure	
3.20	 Au-delà	 de	 l’absence	 de	 catalyseur,	 ce	 travail	 pionnier	 parvient	 aussi	 pour	 la	
première	fois	à	réaliser	la	croissance	sélective	de	nanofils	de	GaN,	ouvrant	la	possibilité	
de	contrôler	 le	diamètre,	 la	 longueur	et	 la	densité	des	 fils.	Les	 fils	GaN	présentent	une	
grande	qualité	cristalline	sans	dislocation,	puisque	celle-ci	se	courbent	spontanément	à	
la	base	des	fils	pour	rejoindre	un	plan-m.	Le	principe	des	croissances	pulsées	repose	sur	
le	 fait	 que	 les	 précurseurs	 des	 éléments	 III	 (TMGa,	 TMAl,	 TMIn)	 et	 V	 (NH3)	 sont	
introduits	dans	le	réacteur	de	manière	alternée.	Dans	ce	mode,	la	durée	de	chaque	étape	
(étape	d’injection	des	précurseurs	et	les	temps	d’arrêt)	est	un	paramètre-critique	et	doit	
être	optimisée	pour	obtenir	une	croissance	verticale.	Plusieurs	autres	groupes	ont	réussi	
à	développer	cette	approche	avec	succès21–23	et	ont	mené	des	études	systématiques	pour	
optimiser	 l’ensemble	des	paramètres	 et	 comprendre	 les	mécanismes	de	 croissance	de	
cette	approche	si	particulière.24,25		

		
Figure	3	:	Première	réalisation	de	nanofils	de	GaN	sans	catalyseur	par	MOVPE	en	croissance	pulsée.	(a,b)	

Images	SEM	et	TEM	de	nanofils	organisés.20	

Toutes	 les	études	utilisant	 l’approche	pulsée	ont	été	réalisées	seulement	en	croissance	
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dans	 un	 masque	 diélectrique	 (SiO2	 ou	 Si3N4).	 Afin	 d’avoir	 une	 bonne	 maîtrise	 du	
démarrage	de	la	croissance	sur	l’ensemble	des	ouvertures	du	masque,	il	est	possible	de	

first growth phase the precursors were introduced simulta-
neously and the group V/group III ratio was maintained at
1500. This condition provided growth selectivity and allowed
excellent “filling” of all available growth apertures. If these
growth conditions were maintained, then as soon as the
nanowires emerged from the growth mask lateral growth
occurred and the nanowire geometry was lost. If however,
the growth conditions were changed to a pulsed MOCVD
growth mode (defined below) before the nanowires emerged
from the growth mask, then the GaN nanowires maintained
their geometry after they had emerged from the growth
mask. Vertical GaN nanowire growth rates in excess of 2
µm/h were measured, while remarkably the diameter of each
nanowire remained constant, apparently to within a few
monatomic layers, over the entire (micrometer) length of the
nanowires. During the pulsed growth mode the group III and
group V precursors were introduced alternately in the
sequence: TMGa, 10 sccm, 20 s; NH3, 500 sccm, 30 s. The
timing of the changeover from regular MOCVD growth to
pulsed MOCVD growth was found to be critical and was
effected after 10 nm of GaN had been deposited. The
duration of the steps within the pulse sequence was also
found to be critical, and the optimum timing given above
will undoubtedly need reoptimizing for different reactor
geometries. During pulsed MOCVD growth the temperature

and reactor pressure were maintained at the same values as
for the initial growth step.
Figure 1a shows a scanning electron micrograph of part

of a GaN nanowire array. A plan view of the nanowires
(inset) shows the hexagonal symmetry of the sidewall facets.
The diameter of the nanowires (measured in the 〈112h0〉
directions) was 227 ( 13 nm. This agrees well with the
average diameter (221 ( 7 nm) previously measured for the
apertures in the growth mask and indicates that the diameter
of the nanowires was controlled by the diameter of the
growth mask aperture. The small variation of nanowire
diameter that is observable in Figure 1a reflects the actual
variation in patterned aperture size in the growth mask.
Massive GaN nanowire arrays with excellent long-range
order have been fabricated using this approach (Figure 1b).
Cross-sectional, transmission electron microscopy (XTEM)

(Figure 2a) reveals that the nanowires were orientated along
the [0001] direction, and each nanowire was bounded by
six, vertical sidewall facets, which are of the {11h00} family.
At the top of each nanowire there is a small, central (0001)
facet that is bounded by inclined {11h02} facets. The single-
crystal nature of these GaN nanowires was confirmed by
electron diffraction analysis, and an example of this analysis,
with the beam orientation along the [112h0] zone axis, is
shown in Figure 2b. The assignment of Miller indices to the

Figure 1. (a) Scanning electron micrograph of a GaN nanowire array consisting of 1 µm GaN nanowires (inset shows plan view and
reveals the hexagonal symmetry of the nanowires). (b) A lower magnification SEM image reveals the long-range order of the GaN nanowire
arrays.

Figure 2. (a) XTEM image showing the vertical sidewall and top crystallographic facets of the nanowires. (b) Electron diffraction pattern
confirming the single-crystal nature of the GaN nanowires.
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procéder	 à	 une	 première	 étape	 de	 remplissage	 qui	 permet	 la	 nucléation	 de	 germe	 de	
GaN	 dans	 les	 trous	 dans	 des	 conditions	 de	 croissance	 non-pulsée	 avec	 un	 ratio	 V/III	
standard	de	 l’ordre	de	1500.	La	durée	de	cette	étape	est	 cruciale,	 car	 si	 la	hauteur	du	
germe	dépasse	l’épaisseur	du	masque,	alors	la	croissance	latérale	est	privilégiée	rendant	
impossible	 toute	 croissance	 de	 type	 fil.20	 Les	 conditions	 de	 croissance	 telles	 que	 la	
nature	 du	 gaz	 vecteur	 (H2,	 N2)	 peuvent	 avoir	 une	 forte	 influence	 sur	 la	 vitesse	 de	
croissance	des	facettes,	et	par	conséquent	sur	la	forme	du	germe.22	Une	fois	les	germes	
formés,	il	y	a	une	seconde	étape	de	croissance	qui	est	faite	cette	fois	de	manière	pulsée,	
où	les	précurseurs	III	et	V	sont	injectés	alternativement	dans	le	réacteur	de	croissance.	A	
condition	 d’être	 à	 haute	 température	 (>	 950°C),23	 faible	 pression	 (100-200	 mbar)	 et	
généralement	sous	gaz	vecteur	H2,	une	croissance	de	fils	verticaux	est	obtenue,	comme	
le	montre	 la	Figure	3.	La	 longueur	des	 fils	est	simplement	contrôlée	par	 le	nombre	de	
cycle,	sachant	que	les	vitesses	de	croissance	sont	de	l’ordre	de	1-2	µm/h,	correspondant	
à	une	croissance	de	3-6	nm	de	GaN	par	cycles	suivant	les	groupes.		

Le	point-clé	de	cette	approche	est	 l’optimisation	des	durées	d’injection	et	d’arrêt	pour	
les	éléments	III	et	V,	qui	vont	dépendre	du	type	de	réacteur,	des	flux	des	précurseurs	et	
de	 la	 température	de	 croissance.	 La	 compréhension	des	mécanismes	de	 croissance	de	
l’approche	 pulsée	 se	 base	 sur	 les	 travaux	 de	 Bertness	 et	 al.,	 qui	 montrent	 que	 le	
coefficient	de	collage	des	adatomes	de	Ga	est	plus	grand	sur	les	facettes	plan-c	que	sur	
celles	 en	 plan-m.26,27	 Par	 conséquent,	 les	 mécanismes	 d’absorption/désorption	 des	
adatomes	de	Ga	sont	significativement	différents	selon	l’orientation	des	facettes	suivant	
la	 direction	 m	 ou	 c.28	 En	 particulier,	 il	 est	 montré	 que	 le	 taux	 de	 désorption	 des	
adatomes	 de	 Ga	 sur	 les	 plans-m	 est	 bien	 supérieur	 à	 celui	 des	 plans-c	 quand	 la	
température	 est	 suffisamment	 élevée.	A	 partir	 de	 ce	 principe,	 Lin	 et	al.	 proposent	 un	
mécanisme	simple	de	croissance	décrit	dans	la	Figure	4.24	Quand	le	précurseur	de	Ga	est	
injecté	(voir	l’étape	(c)),	 les	adatomes	de	Ga	recouvrent	toutes	les	surfaces.	Ensuite,	 ils	
vont	désorber	préférentiellement	sur	 les	plans-m	ou	diffuser	vers	 le	plan-c	pendant	 le	
temps	d’arrêt	(voir	l’étape	(d)),	ce	qui	va	entrainer	une	accumulation	d’adatomes	sur	la	
facette	 plan-c	 supérieure.	 Ensuite,	 l’exposition	 à	 un	 flux	 d’ammoniac	 va	 engendrer	 la	
formation	de	GaN	préférentiellement	 sur	 la	 facette	plan-c	 (voir	 l’étape	 (a)),	 favorisant	
une	croissance	verticale	pour	ensuite	former	le	fil.	Ensuite,	il	est	important	de	faire	une	
interruption	 suffisament	 longue	 pour	 qu’il	 n’y	 ait	 plus	 d’ammoniac	 résiduel	 dans	 le	
réacteur	(voir	l’étape	(b))	pour	éviter	la	formation	de	GaN	pendant	l’étape	suivante.		

		
Figure	4	:	Mécanisme	de	formation	des	fils	de	GaN	en	mode	pulsé.25	
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Figure 5. Calculated Ga adatom desorption rate on the c-plane and
m-plane as a function of temperature based on Choi’s study [25].

the mechanism of GaN nanowire growth in an MBE system
and have reached a similar conclusion—that the sticking
coefficient of Ga adatoms on the c-plane is higher than that
on the m-plane.

In experiment sets III and IV, the N interruption duration
is set to be long enough to guarantee the absence of NH3
inside the reactor during the Ga injection and interruption
period. Therefore, the change of the NH3 partial pressure
and growth temperature should directly relate to the Ga
adatom kinetics. This assumption is confirmed by both sets
of experimental results. An increased vertical-to-lateral aspect
ratio of the nanorod grown at a lower NH3 partial pressure is
the evidence of an increased diffusion rate of Ga adatoms [20].
As the temperature increases, though the desorption rates of
Ga adatoms on both m-planes and the c-plane increase, the
diffusion process is accelerated as well. Due to the higher
sticking coefficient of Ga adatoms on the c-plane than on
the m-plane, Ga adatoms that diffuse from the m-plane to the
c-plane reside a longer time, thus overcoming the effect of
increased desorption rate. As a result, the net vertical growth
rate is enhanced.

3.4. The mechanism of the pulsed mode growth

Combining the analysis of the results of these experiments, we
now propose the mechanism for each step of the pulsed mode
growth.

In the N injection period, NH3 will react with Ga
species on the various facets left from the previous cycle and
contribute to growth. To form a nanorod, it is necessary to
operate under conditions in which Ga adatoms are present on
the c-plane but no longer reside on the m-plane in order to
suppress lateral growth on the m-planes.

If TMG is injected immediately after the N injection
period, continuous growth conditions will occur owing to
the residual NH3 in the reactor that results from high
partial pressure of NH3 typically applied in the GaN crystal
growth. To avoid the continuous growth mode, a minimum N
interruption duration will be required to evacuate the residue
of NH3 left from previous exposure.

After NH3 is fully flushed, TMG is injected into the
reactor. During this exposure process, atomic Ga formed
from homogeneous decomposition of TMG will adsorb on
all exposed planes [27]. If NH3 is injected immediately after

Figure 6. Schematic diagram of the GaN nanorod growth process
during each step: (a) nitrogen source injection period, (b) nitrogen
source interruption period, (c) gallium source injection period, and
(d) gallium source interruption period. Large blue balls are Ga
adatoms and small yellow balls are N adatoms.

TMG injection, lateral growth will be non-negligible owing
to the presence of Ga adatoms on the m-plane. As a result,
a Ga interruption period is required to allow the selective
desorption of Ga from the m-plane.

During the Ga interruption period, Ga adatoms that
originally adsorbed on the m-plane may diffuse to the c-plane
or desorb from the m-plane facets, while those adsorbed
on the c-plane are expected to reside longer. In general,
Ga has a longer residence time on the c-plane than on the
m-plane. Moreover, references [23, 24] also indicate that,
under Ga rich conditions, the Ga atom is able to replace the
hydrogen atom that passivates the {11̄01} plane and create
growth on that plane as well. The Ga interruption period is
thus required to redistribute the Ga adatoms that originally
attach on the various planes expressed in the nanostructure.
If the appropriate interruption duration is applied, the growth
on the m-plane can be suppressed while the growth on the
c-plane and the semi-polar planes remains active, allowing the
formation of the rod to be achieved.

Figure 6 is a schematic diagram of the GaN nanorod
growth process during each step: (a) nitrogen source injection
period, (b) nitrogen source interruption period, (c) gallium
source injection period, and (d) gallium source interruption
period.

4. Conclusions

We have discussed the growth mechanism for the formation
of GaN nanorods by a pulsed mode MOCVD growth.
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from homogeneous decomposition of TMG will adsorb on
all exposed planes [27]. If NH3 is injected immediately after

Figure 6. Schematic diagram of the GaN nanorod growth process
during each step: (a) nitrogen source injection period, (b) nitrogen
source interruption period, (c) gallium source injection period, and
(d) gallium source interruption period. Large blue balls are Ga
adatoms and small yellow balls are N adatoms.

TMG injection, lateral growth will be non-negligible owing
to the presence of Ga adatoms on the m-plane. As a result,
a Ga interruption period is required to allow the selective
desorption of Ga from the m-plane.

During the Ga interruption period, Ga adatoms that
originally adsorbed on the m-plane may diffuse to the c-plane
or desorb from the m-plane facets, while those adsorbed
on the c-plane are expected to reside longer. In general,
Ga has a longer residence time on the c-plane than on the
m-plane. Moreover, references [23, 24] also indicate that,
under Ga rich conditions, the Ga atom is able to replace the
hydrogen atom that passivates the {11̄01} plane and create
growth on that plane as well. The Ga interruption period is
thus required to redistribute the Ga adatoms that originally
attach on the various planes expressed in the nanostructure.
If the appropriate interruption duration is applied, the growth
on the m-plane can be suppressed while the growth on the
c-plane and the semi-polar planes remains active, allowing the
formation of the rod to be achieved.

Figure 6 is a schematic diagram of the GaN nanorod
growth process during each step: (a) nitrogen source injection
period, (b) nitrogen source interruption period, (c) gallium
source injection period, and (d) gallium source interruption
period.

4. Conclusions

We have discussed the growth mechanism for the formation
of GaN nanorods by a pulsed mode MOCVD growth.
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Un	 autre	 modèle	 de	 croissance	 a	 été	 développé	 par	 le	 groupe	 de	 C.C.	 Yang	 (Univ.	
Taiwan)	 sur	 ce	 principe,	 où	 la	 croissance	 a	 lieu	 préférentiellement	 sur	 la	 facette	
supérieure	en	considérant	 la	 formation	d’une	gouttelette	de	Ga	 liquide	au	sommet	des	
fils	pendant	la	phase	d’injection	du	précurseur	de	Ga.29		

Le	 groupe	 d’Amano	 (Univ.	 Nagoya)	 a	 publié	 une	 étude	 exhaustive	 sur	 ce	 type	 de	
croissance	 pulsée	 et	 a	 décrit	 de	 manière	 détaillée	 l’ensemble	 des	 mécanismes	 de	
croissance	 gouvernant	 la	 croissance	 des	 différentes	 facettes	 pendant	 chacune	 des	
étapes.23	Pour	 cela,	 un	 ratio	 spécifique	 des	 croissances	 pulsées,	 appellé	 «	Pulsed	Mode	
Growth	Ratio	»	(PMGR)	est	défini	comme	suit:		

𝑃𝑀𝐺𝑅 =
𝑡𝑒𝑚𝑝𝑠	𝑖𝑛𝑗𝑒𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛	𝑉 𝑡𝑒𝑚𝑝𝑠	𝑖𝑛𝑗𝑒𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛	𝐼𝐼𝐼⁄

𝑡𝑒𝑚𝑝𝑠	𝑎𝑟𝑟ê𝑡	𝑉 𝑡𝑒𝑚𝑝𝑠	𝑎𝑟𝑟ê𝑡	𝐼𝐼𝐼⁄ 	

La	définition	de	 ce	paramètre	permet	d’optimiser	des	 temps	d’injection	 et	 d’arrêt	 des	
précurseurs	III	et	V.	Les	auteurs	montrent	que	la	croissance	de	fils	est	possible	quand	le	
PMGR	 est	 proche	 de	 la	 valeur	 2	 (les	 valeurs	 inférieures	 à	 1	 donnent	 des	 croissances	
planaires,	alors	que	celles	supérieures	à	4	favorisent	la	formation	de	pyramides).	

Concernant	les	mécanismes	de	croissance,	il	faut	distinguer	les	deux	cycles	suivants	:	

1. Pendant	 le	 cycle	 de	 l’élément	 III	:	 la	 durée	 de	 l’injection	 et	 de	 l’arrêt	 du	
précurseur	TMGa	sont	choisies	pour	contrôler	la	densité	des	adatomes	de	Ga	sur	
les	facettes	latérales	plans-m	afin	de	favoriser	la	désorption	des	adatomes	sur	les	
plans-m	 pour	 limiter	 la	 croissance	 latérale	 suivant	 le	 mécanisme	 de	 Lin	 et	al.	
décrit	ci-dessus.		

2. Pendant	le	cycle	de	l’élément	V	(NH3)	 :	 il	y	a	une	compétition	de	cinétique	de	
croissance	entre	les	plans-r	inclinés	semi-polaires	{101"1}	et	les	plans-m	verticaux	
non-polaires	{101"0}	favorisant	une	forme	soit	de	pyramide,	soit	de	fils	verticaux.	
Selon	la	théorie	de	Wulff,	une	facette	cristalline	tend	à	disparaître	si	celle-ci	à	une	
vitesse	de	croissance	plus	élevée	par	rapport	à	une	autre.	Ainsi,	 la	formation	de	
pyramides	 est	 liée	 à	 une	 faible	 vitesse	de	 croissance	des	 facettes	 semi-polaires	
plan-r	attribuée	à	la	passivation	de	ces	surfaces	par	hydrogène	(voir	plus	loin	la	
description	de	ce	mécanisme	correspondant	à	la	Figure	11a).30	Ainsi,	pour	limiter	
la	 formation	 de	 pyramides,	 il	 faut	 réduire	 le	 flux	 d’hydrogène	 en	 utilisant	 le	
diazote	(N2)	comme	gaz	vecteur	et	en	limitant	significativement	le	flux	de	NH3	qui	
apporte	 une	 source	 d’hydrogène	 lors	 de	 sa	 décomposition.	 Pour	 cela,	 il	 est	
préconisé	 de	 réduire	 au	 maximum	 la	 pression	 partielle	 résiduelle	 de	 NH3	 en	
faisant	un	temps	d’arrêt	suffisamment	long	après	l’injection	de	NH3	(équivalent	à	
un	PMGR	<4).		

Le	groupe	d’Amano	a	montré,	par	ailleurs,	qu’il	était	possible	de	réaliser	en	croissance	
pulsée	 des	 fils	 de	 GaN	 organisés	 sur	 substrat	 de	 Si(111)	 en	 incluant	 une	 couche	 de	
nucléation	en	AlN.31	Les	propriétés	optiques	des	réseaux	de	 fils	obtenus	en	croissance	
pulsée	présentent	généralement	une	bande	jaune	attribuée	aux	défauts	profonds.20,23,24	
Une	 étude	 par	 cathodoluminescence	 réalisée	 le	 long	 d’un	 fil	 montre	 que	 la	 bande	 de	
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défauts	 se	 situe	à	 la	base	des	 fils.22	Ainsi,	 la	 réalisation	de	 longs	 fils	 en	augmentant	 le	
nombre	de	cycles	ou/et	la	température	de	croissance	permet	de	limiter	la	présence	de	
cette	bande	de	défauts.			

2.2 Méthode n°2 : Croissance sous ultra-faibles flux de précurseurs  

A	partir	de	2007,	une	autre	approche	de	croissance	de	fils	par	MOVPE	sans	catalyseur	
est	mentionnée	dans	un	brevet	déposé	par	le	groupe	de	Samuelson	(Univ.	Lund).32	Cette	
approche	en	 flux	continu	est	caractérisée	par	des	 flux	de	précurseurs	et	un	ratio	V/III	
extrêmement	faibles,	dans	une	gamme	de	valeur	inférieure	de	deux	ordres	de	grandeur	
par	 rapport	 à	 ceux	 utilisés	 pour	 la	 croissance	 standard	 planaire.	 A	 titre	 d’exemple,	 la	
croissance	planaire	de	GaN	est	classiquement	réalisée	avec	un	 flux	de	TMGa	d’environ	
135	µmol/min	(60	sccm)	et	de	NH3	à	220	mmol/min	(5000	sccm),	ce	qui	donne	un	ratio	
V/III	de	l’ordre	1650.	Dans	le	brevet,	il	est	indiqué	un	flux	de	TMGa	réduit	à	seulement	
0,12-1,2	µmol/min	et	celui	de	NH3	à	9-134	µmol/min	(3,0-0,2	sccm),	en	choisissant	un	
ratio	 V/III	 compris	 entre	 1	 et	 50.	 Ces	 conditions	 de	 croissance	 très	 atypiques	 vont	 à	
l’encontre	 des	 conditions	 traditionnellement	 utilisées	 pour	 la	 croissance	 des	
semiconducteurs	 III-V,	 où	 l’élément	 V	 est	 saturé	 dans	 la	 phase	 gazeuse	 pour	 éviter	 la	
désorption	 des	 éléments	 V	 qui	 ont	 tendance	 à	 être	 beaucoup	 plus	 volatiles	 que	 les	
éléments	III.	La	création	en	2005	de	la	start-up	GLÖ	par	 le	groupe	suédois	s’appuie	en	
particulier	sur	ce	brevet	pour	développer	les	LED	à	nanofils	pour	émettre	de	la	lumière	
dans	l’ensemble	du	spectre	visible	sans	utiliser	de	phosphore.	A	l’époque,	aucun	papier	
n’a	 été	publié	par	 le	 groupe	de	 Samuelson	 sur	 la	 croissance	de	nanofils	GaN	en	ultra-
faibles	 flux	en	raison	de	 la	création	de	 la	start-up	GLÖ.	La	Figure	5	montre	des	 images	
MEB/TEM	 de	 ces	 croissances	 en	 ultra-faibles	 flux	 publiées	 bien	 plus	 tard	 en	 2019.33	
Cette	 approche	 permet	 une	 croissance	 sélective	 de	 nanofils	 GaN	 sans	 dislocation,	
comme	 le	 montre	 les	 différentes	 étapes	 de	 croissance	 du	 fil	 (Figure	 5A,B).	 Il	 est	
préconisé	 de	 travailler	 avec	 des	 petites	 ouvertures	 (<200	 nm),	 car	 la	 présence	 d’une	
dislocation	 peut	 perturber	 la	 croissance	 en	 formant	 des	 fils	 hexagonaux	 irréguliers	
(Figure	5C).		

C’est	 seulement	 à	 partir	 de	 2011	 que	 notre	 groupe	 ainsi	 que	 celui	 d’Arakawa	 (Univ.	
Tokyo)	ont	commencé	à	étudier	et	publier	sur	cette	approche.	De	notre	côté,	nous	avons	
essayé	de	reproduire	à	partir	des	éléments	du	brevet	ce	type	de	conditions	de	croissance	

	
Figure	5	:	Croissances	de	nanofils	organisés	de	GaN	sous	ultra-faibles	flux	de	précurseurs	réalisées	dans	le	

groupe	de	Samuelson	(Lund).	(A)	Image	MEB	(échelles	:	10	et	1	µm).	(B)	Images	TEM	des	étapes	de	
croissance	des	fils	(échelle	:	50	nm).	(C)	Forme	des	fils	selon	la	présence	de	dislocations.33	

used at their growth conditions, which means that Ga
precursor of trimethylgallium and NH3 flow into the
MOVPE chamber sequentially. In this work, the GaN NWs
show a similar diameter as the circular openings in the SiN
mask and no clear lateral growth on the side facets of m-planes
was observed. At the NW top, a truncated pyramid was formed
with a top c-plane and (11̅02) inclined planes. No (11̅01)
plane was observed in the GaN NWs. Lin et al. and Jung et al.
studied the effects of the pulse duration and the interruption
time on the GaN NW growth and found both parameters are
crucial to limit the lateral growth and enhance the growth in

axial direction.538,539 Zhang et al. and Tu et al. observed the Ga
droplet formation at the NW top after the Ga precursor pulse
and the Ga droplet size can be controlled by tuning the supply
of the Ga precursor.540,541 In this way, GaN NWs with multiple
sections of different cross-sectional sizes were formed and
multiple color emissions from single NWs were realized with
different InGaN QW growth on different sections.541

We also worked on the Ga-polar GaN NW growth by
selective area MOVPE, but we investigated the growth with
continuous flows of Ga precursor and NH3 to seek possibilities
for the growth to take the vertical NW shape. Our results show
that there is a growth condition window to obtain GaN NWs,
instead of GaN pyramids.542 In 2012, Choi et al. also reported
the Ga-polar GaN NW growth by simultaneously feeding Ga
precursor and NH3.

543 The V/III ratio should be two orders of
magnitude lower than those typically used for planar GaN
growth by MOVPE in order to obtain GaN NWs.
Figure 18a shows different growth stages of GaN NWs

performed by us with the continuous-flow mode. The pyramid
facets develop from (101̅3) for the growth in the opening to
(101̅2) after GaN grows out of the opening. With continued
growth, new facets are formed at the edges between the top
pyramid and the vertical side facets, which in the end makes
the NW top rough with many tiny crystal planes. Note that
after the growth of these samples, growth temperature ramped
down fast without a NH3 flow to freeze the growth front. We
believe that the rough surface for the 60 and 120 s samples is
the true growth front instead of arising from a surface
decomposition, because the other three samples show
complete crystalline surfaces at the top. Once the NW top
gets rough, the lateral growth is inhibited and then the growth
continues mainly in the axial direction as shown in Figure 18b.

Figure 16. Typical low temperature (5 K) microphotoluminescence
measurement of single GaN NWs. The peak full width at half-
maximum of this near band edge emission is 0.95 meV. Donor bound
exciton recombinations (D0XA and D0XB) and free A and B excitons
(FXA and FXB) are indicated. Intensities are in arbitrary units and in
log scale; the inset shows a magnification of the main peak.518

Reprinted with permission from ref 518. Copyright 2011 AIP
Publishing.

Figure 17. Selective area growth of GaN NWs. (a) Schematic of a
GaN film on a Si (111) substrate with dislocations presented. (b)
Template of GaN/Si covered with a SiN mask patterned with
nanometer-sized circular openings. (c) GaN NW arrays grown on the
patterned template in (b). This SEM image was taken with a 30° tilt
of the sample. Scale bar: 10 μm. Inset: A high resolution SEM image
of GaN NWs with a scale bar 1 μm.

Figure 18. Temporal evolutions of Ga-polar GaN NW growth with
the continuous-flow mode. (a) Cross-sectional TEM images of GaN
NWs grown for different times. The growth time is presented under
each images. All TEM images were recorded along a [112̅0] direction.
Scale bar: 50 nm. (b) GaN NW diameter and length dependences on
the growth time. The inset shows how the diameter was measured.
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Figure 18. Temporal evolutions of Ga-polar GaN NW growth with
the continuous-flow mode. (a) Cross-sectional TEM images of GaN
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Continuous-flow growth mode under ultralow V/III ratio
and pulsed growth mode were found to be facilitating the Ga-
polar growth in a NW shape instead of a pyramid. This means
that the low growth rate of (101̅1) planes can be tackled with
both methods. As mentioned above, the surface of (101̅1)
planes is usually terminated by hydrogen. However, it was
pointed out theoretically that this surface can be covered with a
Ga adlayer under Ga-rich conditions instead of bonding with
hydrogen, leading to a faster growth rate of it.535,536,544 This
agrees with the Ga-polar GaN NW growth with either pulsed
mode or continuous-flow mode under a low V/III ratio, where
the Ga-rich condition is satisfied. The increased growth rate of
(101̅1) planes makes c-plane and (101̅0) m-planes appear
during the growth, leading to the NW growth fashion
kinetically, as shown in the kinetic Wulff plots in Figure 19.545

As mentioned above, in the GaN NW growth with metal
particles, N-polar (0001̅) plane is also terminated by hydrogen,
which makes it grow slowly. From this point of view, selective
area growth of N-polar GaN could be beneficial for the NW
growth fashion, probably with a higher V/III ratio. Growth of
N-polar GaN NWs was realized on sapphire or N-polar GaN
bulk substrates with continuous flows.520,521,535,546 On
sapphire, the N-polarity was obtained with a surface nitridation
before the growth starts. The GaN NWs grown in this way are
enclosed with six m-planes, and the (0001̅) plane appears at
the NW top due to its low growth rate. Carrier gas of a mixture
of N2 and H2 was found able to reduce the lateral growth.546

Similar to the self-organized N-polar GaN NWs, Ga-polar
domains were always found growing around the N-polar GaN
core.521

Wang et al. studied the growth kinetics and mass transport
mechanisms for N-polar GaN NWs, including the growth
contributions from species impingements on the NW top and
on the side facets, as well as the diffusion flux from the mask
surface.520 For the growth with a low SiH4 flow (doping level:
1018 cm−3), a critical length of 3.5 μm was found, beyond
which the diffusion flux from the mask surface may not
contribute to the growth any more. However, such a critical
length does not exist or is much larger than the NW length in
the work for the growth with a high SiH4 flow (doping level:
>1019 cm−3).
Up-to-date, selective area MOVPE has been used mainly to

grow GaN NWs. It does not seem possible to expand this
method to InGaN NW growth because indium does not
incorporate into the lattice under so low V/III ratio. However,
a higher V/III ratio leads to the InGaN growth in a pyramid
fashion, which is the same as for the GaN growth.547 In terms
of high Al content AlGaN growth, no selectivity can be realized
because Al atoms are much less diffusive on the mask surface,
which means that the growth of AlGaN on the mask is not
avoidable.548

3.2.3.3. GaN Nanowires by MOVPE: Dislocation Filtering.
Dislocations, either from the underlying GaN layer or formed
at the interface between the GaN NW and the substrate, may

Figure 19. Actual SEM images (left) and kinetic Wulff plots (right) for representative equilibrium shapes: (a) hexagonal pyramid, (b) short NW,
and (c) long NW. Full cusps were found in three directions, i.e., [0001], [101̅1], and [101̅0]. Note that a much deeper cusp is observed in the
[101̅0] direction for the elongated NW structure. Scale bar: 250 nm.545 Reprinted with permission from ref 545. Copyright 2016 Royal Society of
Chemistry.

Figure 20. GaN NW shape and bending of dislocations propagated from GaN template. A dislocation propagated into the GaN NWs, bent into c-
plane and then was terminated at one m-plane side facet. This caused a faster growth of the corresponding m-plane and an asymmetric shape of the
GaN NW (TEM image on the left), in contrast to a symmetric hexagonal shape of GaN NWs free of dislocations (TEM image on the right).
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used at their growth conditions, which means that Ga
precursor of trimethylgallium and NH3 flow into the
MOVPE chamber sequentially. In this work, the GaN NWs
show a similar diameter as the circular openings in the SiN
mask and no clear lateral growth on the side facets of m-planes
was observed. At the NW top, a truncated pyramid was formed
with a top c-plane and (11̅02) inclined planes. No (11̅01)
plane was observed in the GaN NWs. Lin et al. and Jung et al.
studied the effects of the pulse duration and the interruption
time on the GaN NW growth and found both parameters are
crucial to limit the lateral growth and enhance the growth in

axial direction.538,539 Zhang et al. and Tu et al. observed the Ga
droplet formation at the NW top after the Ga precursor pulse
and the Ga droplet size can be controlled by tuning the supply
of the Ga precursor.540,541 In this way, GaN NWs with multiple
sections of different cross-sectional sizes were formed and
multiple color emissions from single NWs were realized with
different InGaN QW growth on different sections.541

We also worked on the Ga-polar GaN NW growth by
selective area MOVPE, but we investigated the growth with
continuous flows of Ga precursor and NH3 to seek possibilities
for the growth to take the vertical NW shape. Our results show
that there is a growth condition window to obtain GaN NWs,
instead of GaN pyramids.542 In 2012, Choi et al. also reported
the Ga-polar GaN NW growth by simultaneously feeding Ga
precursor and NH3.

543 The V/III ratio should be two orders of
magnitude lower than those typically used for planar GaN
growth by MOVPE in order to obtain GaN NWs.
Figure 18a shows different growth stages of GaN NWs

performed by us with the continuous-flow mode. The pyramid
facets develop from (101̅3) for the growth in the opening to
(101̅2) after GaN grows out of the opening. With continued
growth, new facets are formed at the edges between the top
pyramid and the vertical side facets, which in the end makes
the NW top rough with many tiny crystal planes. Note that
after the growth of these samples, growth temperature ramped
down fast without a NH3 flow to freeze the growth front. We
believe that the rough surface for the 60 and 120 s samples is
the true growth front instead of arising from a surface
decomposition, because the other three samples show
complete crystalline surfaces at the top. Once the NW top
gets rough, the lateral growth is inhibited and then the growth
continues mainly in the axial direction as shown in Figure 18b.

Figure 16. Typical low temperature (5 K) microphotoluminescence
measurement of single GaN NWs. The peak full width at half-
maximum of this near band edge emission is 0.95 meV. Donor bound
exciton recombinations (D0XA and D0XB) and free A and B excitons
(FXA and FXB) are indicated. Intensities are in arbitrary units and in
log scale; the inset shows a magnification of the main peak.518

Reprinted with permission from ref 518. Copyright 2011 AIP
Publishing.

Figure 17. Selective area growth of GaN NWs. (a) Schematic of a
GaN film on a Si (111) substrate with dislocations presented. (b)
Template of GaN/Si covered with a SiN mask patterned with
nanometer-sized circular openings. (c) GaN NW arrays grown on the
patterned template in (b). This SEM image was taken with a 30° tilt
of the sample. Scale bar: 10 μm. Inset: A high resolution SEM image
of GaN NWs with a scale bar 1 μm.

Figure 18. Temporal evolutions of Ga-polar GaN NW growth with
the continuous-flow mode. (a) Cross-sectional TEM images of GaN
NWs grown for different times. The growth time is presented under
each images. All TEM images were recorded along a [112̅0] direction.
Scale bar: 50 nm. (b) GaN NW diameter and length dependences on
the growth time. The inset shows how the diameter was measured.
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après	 avoir	 pris	 soin	 de	 changer	 les	 débitmètres	 du	 TMGa	 et	 de	 NH3	 pour	 pouvoir	
atteindre	d’aussi	faibles	flux	de	précurseurs	III	et	V.	Nous	avons	fait	le	choix	de	travailler	
sur	 des	 substrats	 de	 saphir-c	 en	 mode	 «	croissance	 spontanée	»	 sans	 passer	 par	 une	
croissance	sélective.	Avant	la	croissance,	le	substrat	de	saphir	après	recuit	(1100°C	sous	
H2,	 20	 min)	 ne	 fait	 pas	 l’objet	 d’une	 nitruration	 de	 la	 surface,	 afin	 de	 favoriser	 la	
croissance	de	germe	GaN	de	polarité-Ga.34	La	croissance	est	réalisée	avec	des	flux	de	3,4	
µmol/min	de	TMGa	et	de	89	µmol/min	de	NH3	sous	un	flux	de	gaz	porteur	en	N2	(2000	
sccm)	 pendant	 30	 min,	 correspondant	 à	 un	 ratio	 V/III	 de	 26.35	 Le	 résultat	 de	 la	
croissance	 est	 donné	 à	 la	 Figure	6	qui	montre	des	 fils	 verticaux	 en	 très	 faible	densité	
(~103	par	cm2)	avec	un	diamètre	d’environ	100-200	nm	pour	une	vitesse	de	croissance	
de	l’ordre	de	4	µm/h.	La	forme	des	nanofils	en	crayon	est	caractéristique	d’un	cristal	de	
GaN	de	polarité-Ga.36	D’excellentes	propriétés	optiques	sont	mesurées	avec	un	bord	de	
bande	 du	 GaN	 intense	 dominé	 par	 la	 contribution	 (D0XA)	 lié	 aux	 recombinaisons	 des	
excitons	 donneurs	 à	 3,470	 eV	 avec	 une	 largeur	 à	mi-hauteur	 de	 seulement	 0,95	meV	
(Figure	6).	Ces	propriétés	optiques	sont	similaires	à	celles	des	fils	GaN	MBE37,38	et	sont	
attribuées	 à	 l’excellente	 qualité	 cristalline	 de	 ces	 fils	 correspondent	 à	 du	 GaN	 non-
contraint	sans	défaut	cristallin,	comme	confirmé	par	les	études	HRTEM	de	la	Figure	6.	

Ce	type	de	croissance	sous	ultra-faibles	flux	a	aussi	été	étudié	par	le	groupe	d’Arakawa	
en	 croissance	 sélective	 sur	 un	 substrat	 GaN/saphir-c.39	 La	 croissance	 de	 nanofils	
parfaitement	 organisés	 d’un	 diamètre	 de	 seulement	 50	 nm	 est	 démontrée,	 comme	
l’atteste	la	Figure	7,	après	une	optimisation	soigneuse	les	conditions	de	croissance.37	Par	
exemple,	Choi	et	al.	montre	 le	 lien	entre	 le	 flux	de	NH3	 et	 le	diamètre	des	 trous	sur	 la	
croissance	sélective	en	faibles	flux	(voir	la	Figure	7).39	L’étude	systématique	par	Coulon	
et	al.	(CRHEA)	montre	l’importance	du	flux	de	NH3,	de	la	température,	du	ratio	H2/N2	du	
gaz	vecteur	qui	vont	aussi	dépendre	des	motifs	du	masque.40	Les	 flux	typiques	utilisés	
sont	 de	 5-8	 µmol/min	 pour	 le	 TMGa	 et	 de	 10-20	 sccm	 pour	 le	 NH3	 (450	 –	 900	
µmol/min),	 correspondant	à	un	 ratio	V/III	 entre	50	et	180	à	ajuster	en	 fonction	de	 la	
taille/densité	du	motif	du	masque.	Par	exemple,	le	CRHEA	a	optimisé	les	conditions	de	
croissance	à	une	température	1100°C	avec	un	flux	de	NH3	de	10-15	sccm	à	100	mbar	en	
utilisant	un	gaz	porteur	N2/H2	(1:1).41	

		
Figure	6	:	Croissance	de	nanofils	de	GaN	sous	ultra-faibles	flux	de	précurseur	sur	substrat	de	saphir-c.	
Morphologie,	structure	cristalline	et	propriétés	optiques	observées	par	MEB,	HRTEM	et	en	PL	à	5K.35	

particular the morphology evolution, SEM observations were
performed at different stages of the NWs synthesis (see Figs.
1(d) and 1(e)). Interestingly, at the early stage of the growth,
a pyramid is formed, followed by a NW nucleation on its top.
Afterwards, NWs undergo a relatively fast vertical extension
for longer growth durations with a limited lateral growth
maintaining the wire geometry with a pyramidal top. In addi-
tion, inclined facets are always observed at the base of the
NWs (see Fig. 1(d)) as a signature of the initial Ga-polar pyr-
amid seed.

The NWs have been scraped off from the as-grown sam-
ple and dispersed onto Cu/C grids for high resolution trans-
mission microscopy (HRTEM) measurements. Observations
along the ½11!20"GaN zone-axis are shown in Figs. 2(a) and
2(b). The corresponding selective area electron diffraction
(SAED) patterns (see Fig. 2(c)) confirm the NW wurtzite
crystal structure and the c-axis growth direction. No defects
like threading dislocations and stacking faults have been
observed and the measured c-interplanar distance (0.52 nm)
corresponds to a fully strain relaxed crystal (see Fig. 2(b)).
The tapering results from the change of facet orientations on
the NW sidewalls with alternating vertical f10!10g and
inclined f10!11g planes. This facet evolution supposes a
small difference between surface energies consistent with
the transition between pyramidal seeds with six f10!11g
planes15 and NWs as discussed in Fig. 1(d). This small
energy difference and the resulting shape transition are
directly related to the low precursor flow growth and kinetics
(as suggested in Ref. 16). Indeed, by employing a higher pre-
cursor flow (TMG: 135.2 lmol min#1 and NH3: 2232 lmol
min#1) keeping constant the other growth parameters,

we observe in Fig. 1(c) truncated pyramidal nanostructures
without the appearance of vertical f10!10gfacets. The low
flow of the precursors decreases the Damköhler number17

Da ¼ kd=D, where k is the average rate constant of the het-
erogeneous surface reaction, d is the boundary layer (fixed
mainly by the carrier gas), and D is the diffusion constant.
This dimensionless number corresponds to the ratio between
the chemical reaction and the mass transfer rates. At low-
flow conditions (decreasing mainly k and keeping D almost
constant), the system may become more reaction-rate limited
rather than kinetically limited. The system should, therefore,
reach more easily the theoretical equilibrium shapes pre-
dicted for GaN nanostructure grown along the Ga-polar
c-direction in favor of m-planes exhibiting low surface
energy.18 Another way to decrease Da is to increase the
growth temperature T to benefit from a faster increase of D
than k. This proposal has been checked with high tempera-
ture growth (%1150 &C) where pyramid-like structures trans-
form to wires with m-plane facets.19

The epitaxial relationships of the wires on the sapphire
substrate and the crystallographic analysis have been studied
by XRD at the European Synchrotron Research Facility
(ESRF, Grenoble, France). X-ray reflectivity (XRR) and
Grazing incidence x-ray diffraction (GIXRD) have been per-
formed to analyse the wire assembly and the over-
growths.19,20 XRR indicated the deposition of a 2.9 6 0.1 nm
thick layer on sapphire consistent with a flat overgrowth
between 3D objects and GIXRD evidenced that the GaN
NW phase corresponds to the usual 30& rotation of the GaN
around the sapphire c-axis with a fully relaxed lattice param-
eter (i.e., bulk value) and with a c-axis tilt of about 2&.

The optical properties of single GaN NWs have been
studied by lPL at 5 K using a 244 nm frequency-doubled
continuous wave Arþ laser excitation source focused to
%2 lm diameter spot. Benefiting from the low density of the
GaN NWs assembly, PL spectra were obtained on as-grown
single NWs without any dispersion step that could modify

FIG. 1. (Color online) (a) 45&-tilted scanning electron microscopy image of
GaN wires grown on a non-nitridated c-sapphire surface at low precursor
flows. Comparison with similar growths on (b) nitridated sapphire surface
(same flows) and (c) non-nitridated surface, but with larger precursor flows.
(d) Shape evolution of the GaN wire as a function of time and (e)
schematics.

FIG. 2. (Color online) High resolution transmission electron microscopy of
GaN wires along the ½11!20"GaN zone-axis at (a) sidewall and (b) tip positions
with corresponding selective area electron diffraction pattern (c).
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for longer growth durations with a limited lateral growth
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This dimensionless number corresponds to the ratio between
the chemical reaction and the mass transfer rates. At low-
flow conditions (decreasing mainly k and keeping D almost
constant), the system may become more reaction-rate limited
rather than kinetically limited. The system should, therefore,
reach more easily the theoretical equilibrium shapes pre-
dicted for GaN nanostructure grown along the Ga-polar
c-direction in favor of m-planes exhibiting low surface
energy.18 Another way to decrease Da is to increase the
growth temperature T to benefit from a faster increase of D
than k. This proposal has been checked with high tempera-
ture growth (%1150 &C) where pyramid-like structures trans-
form to wires with m-plane facets.19

The epitaxial relationships of the wires on the sapphire
substrate and the crystallographic analysis have been studied
by XRD at the European Synchrotron Research Facility
(ESRF, Grenoble, France). X-ray reflectivity (XRR) and
Grazing incidence x-ray diffraction (GIXRD) have been per-
formed to analyse the wire assembly and the over-
growths.19,20 XRR indicated the deposition of a 2.9 6 0.1 nm
thick layer on sapphire consistent with a flat overgrowth
between 3D objects and GIXRD evidenced that the GaN
NW phase corresponds to the usual 30& rotation of the GaN
around the sapphire c-axis with a fully relaxed lattice param-
eter (i.e., bulk value) and with a c-axis tilt of about 2&.

The optical properties of single GaN NWs have been
studied by lPL at 5 K using a 244 nm frequency-doubled
continuous wave Arþ laser excitation source focused to
%2 lm diameter spot. Benefiting from the low density of the
GaN NWs assembly, PL spectra were obtained on as-grown
single NWs without any dispersion step that could modify
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GaN wires grown on a non-nitridated c-sapphire surface at low precursor
flows. Comparison with similar growths on (b) nitridated sapphire surface
(same flows) and (c) non-nitridated surface, but with larger precursor flows.
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GaN wires along the ½11!20"GaN zone-axis at (a) sidewall and (b) tip positions
with corresponding selective area electron diffraction pattern (c).
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the optical properties.11 Fig. 3 shows a typical PL spectrum
of single standing wire that exhibits only one intense sharp
peak centered at !3.47 eV assigned to the NBE emission
from GaN while no important contribution from deep defect
bands is observed. The dominant contribution, related to do-
nor bound excitons recombination (D0XA), is located at
3.470 eV and has a full width at half maximum of only
0.95 meV. This peak is actually composed of two contribu-
tions with linewidths 320 and 720 leV, tentatively ascribed
to excitons bound to various donor species. While the dis-
played spectrum corresponds to the narrowest linewidth that
was probed, the typical linewidths for the D0XA peak on this
sample range is 1–3 meV. These peak widths are remarkable
for NWs grown by MOVPE and are comparable to what can
be obtained by MBE.11 At higher energies, three shoulders,
respectively, at 3.473, 3.477, and 3.482 eV can be ascribed
to the donor bound exciton with a B-type hole (D0XB), the
free A and B excitons (FXA,B). Note also that the emission
around 3.41–3.42 eV associated to excitons bound to stack-
ing faults in MBE GaN NWs (Ref. 2) is not observed in this
sample. The fact that donor bound exciton recombination
dominates the 5 K PL with a narrow 0.95 meV linewidth at
the fully relaxed position value (3.470 eV) confirms the
excellent NW crystalline quality and homogeneity.

In conclusion, we have demonstrated the MOVPE
growth of catalyst-free GaN wires with 100–200 nm diame-
ters on bare c-sapphire substrates. Pencil-shape wires with
pyramids at their top are obtained after a standard H2

sapphire annealing by using both low V/III ratio and V-III

precursor flows, which favor reaction-limited mechanisms
rather than diffusive-limited (kinetic) transport. The sharp-
ness of the NW tip (!5 nm diameter) can be used as a tem-
plate for naturally confined nanostructures and opens the
way for the realization of quantum dot by MOVPE. The GaN
wires are free of extended defects as verified by HRTEM
and XRD. Their excellent optical emission properties with a
1–3 meV photoluminescence NBE linewidth at 5 K and neg-
ligible deep defect band emission show that they are made of
relaxed homogeneous material with few point defects.
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L. Fröberg, T. Mårtensson, and L. Samuelson, Nano Lett. 7, 2596 (2007).

FIG. 3. (Color online) Typical low temperature (5 K) micro-photoluminescence
measurement of single GaN wires. The peak full width at half maximum of this
near band edge emission is 0.95 meV. Donor bound exciton recombinations
(D0XA and D0XB) and free A and B excitons (FXA and FXB) are indicated.
Intensities are in arbitrary units and in log scale; the inset shows a magnification
of the main peak.

251910-3 Chen et al. Appl. Phys. Lett. 99, 251910 (2011)



	 29	

Contrairement	 aux	 nanofils	 auto-assemblés,	 les	 propriétés	 optiques	 des	 nanofils	
organisés	 par	 croissance	 sélective	 présentent	 une	 largeur	 à	 mi-hauteur	 du	 bord	 de	
bande	du	GaN	de	l’ordre	de	la	centaine	de	meV.	Les	recombinaisons	de	surface	sur	ces	
fils	 de	 petit	 diamètre	 jouent	 certainement	 un	 rôle	 dans	 la	 dégradation	 des	 propriétés	
optiques,	puisque	la	largeur	à	mi-hauteur	peut	être	réduite	à	25	meV	si	les	surfaces	du	
nanofils	sont	passivées	à	 l’aide	d’une	fine	couche	d’AlN.39	Par	ailleurs,	 la	génération	de	
défauts	 par	 les	 bords	 des	 motifs	 du	 masque	 peut	 aussi	 contribuer	 à	 dégrader	 les	
propriétés	optiques.		

2.3 Discussion sur les croissances de nanofils de polarité-Ga 

Nous	 pouvons	 faire	 des	 rapprochements	 entre	 les	 croissances	 pulsées	 et	 celles	 sous	
ultra-faibles	 flux,	 d’autant	plus	que	 les	nanofils	 obtenus	 sont	 sensiblement	 identiques.	
Les	 vitesses	 de	 croissances	 restent	 assez	 limitées	 quelle	 que	 soit	 l’approche	 utilisée	
(pulsé	ou	 faible	 flux)	avec	des	valeurs	allant	de	0,9	à	15	µm/h	selon	 les	conditions	de	
croissances	et	le	motif	du	masque.	A	ce	stade,	nous	pouvons	aussi	dégager	des	tendances	
générales	pour	la	croissance	des	nanofils	par	MOVPE.		

Un	des	points	les	plus	importants	concerne	la	réduction	du	flux	de	l’élément	V,	le	NH3.	La	
Figure	 8	 montre	 comment	 le	 flux	 de	 NH3	 influence	 fortement	 la	 morphologie	 des	
nanostructures.	 Dans	 le	 cas	 des	 croissances	 pulsées,	 la	 Figure	 8A	montre	 un	 passage	
d’une	forme	pyramidale	à	filaire	en	augmentant	le	temps	d’arrêt	dans	le	cycle	du	NH3.25	
L’augmentation	 de	 ce	 temps	 d’arrêt	 peut	 s’apparenter	 à	 une	 réduction	 du	 flux	
d’ammoniac	 initialement	 injecté.	 Cette	 tendance	 est	 confirmée	 par	 Lin	 et	 al.	 qui	
observent	 aussi	 cette	 transition	pyramide/fil	 soit	 en	diminuant	directement	 le	 flux	de	
NH3	 (de	 50	 à	 15	 sccm),	 soit	 en	 augmentant	 le	 temps	 d’arrêt	 (voir	 la	 Figure	 8B).23	 En	
résumé,	 la	 géométrie	 «	fil	»	 est	 obtenue	 en	 diminuant	 le	 flux	 de	 NH3	 ou/et	 en	
augmentant	le	temps	d’arrêt	du	NH3,	allant	dans	le	sens	d’une	diminution	de	la	pression	
partielle	de	NH3	dans	le	réacteur	pour	favoriser	l’émergence	de	facettes	verticales	plan-
m	 et	 donc	 d’une	 croissance	 de	 fils.	 Dans	 le	 cas	 des	 croissances	 continues	 sous	 ultra-
faibles	 flux,	 une	 réduction	 importante	 du	 flux	 de	 NH3	 (de	 150	 à	 5	 sccm)	 permet	 de	
transiter	 également	 d’une	 forme	 de	 pyramide	 à	 une	 forme	 de	 fil	 et	 de	 limiter	 la	
croissance	latérale	afin	d’obtenir	des	fils	de	plus	petits	diamètres	(voir	 la	Figure	8C).23	

		
Figure	7	:	Croissance	organisée	de	nanofils	de	GaN	sous	ultra-faibles	flux	de	précurseur	sur	substrat	

GaN/Saphir.	Optimisation	du	flux	de	NH3	par	rapport	au	diamètre	des	motifs	du	masque.39	
indicates deliberate control of the growth conditions as described
earlier is a critical factor for the growth of Ga-polar GaN
nanowires. Otherwise, since semipolar {1–101} facets are fairly
stable, pyramidal (or truncated pyramidal) structures can be
easily formed under a wide range of growth conditions as
depicted in Fig. 1 [22–23].

We performed m-PL measurements on a single GaN nanowire
with a diameter of approximately 50 nm at 3.7 K using a con-
tinuous-wave frequency-doubled solid-state laser (wavelength
266 nm). Details about the PL setup can be found in our previous
report [24]. In order to eliminate the influence of the emission
from the GaN template, the nanowires were removed and
dispersed on a sapphire substrate. The blue curve in Fig. 4 shows
a typical PL spectrum at the excitation power of 2.2 mW. Band-
edge emission which is peaked at around 353 nm (3.51 eV) is
clearly observed, and exhibits a relatively large full width at half
maximum (FWHM) of 81 meV. To get further information on the
broad emission peak, a single GaN nanowire coated by an AlGaN
shell layer was additionally grown and investigated by the m-PL
measurement as shown in Fig. 4 (red curve). The AlGaN shell layer
was deposited on a GaN nanowire via a two-step growth method,
i.e., low-temperature AlGaN growth for 15 s at 880 1C followed by
AlGaN growth for 75 s at 1120 1C. The trimethylaluminum (TMA),
TMG and NH3 flow rates were 1.5 mmol/min, 0.54 mmol/min and

800 sccm, respectively. The lower-energy tails of the emission
from the bare GaN nanowire are markedly suppressed in the GaN/
AlGaN nanowire, resulting in a reduced FWHM value of 25 meV.
These results suggest that the additional peaks at the lower-
energy tails might be correlated with some surface-related con-
tributions. Although further improvement is obviously needed, it
is shown that the tail states can be effectively passivated by
coating a GaN nanowire with appropriate materials.

4. Conclusion and summary

In summary, the selective-area MOCVD growth of Ga-polar
GaN nanowires with diameters as small as 50 nm has been
demonstrated. The growth of thin GaN nanowires has been made
possible by clarifying two critical factors that govern their growth
behavior. Firstly, it has been shown that the growth rate aniso-
tropy of the GaN nanowires is strongly enhanced at low precursor
flow rates for both Ga source and NH3, and secondly, that the
formation of the nanowires under these growth conditions is
strongly influenced by the mask pattern used for the SAG. The PL
emission from single 50 nm thick GaN nanowires with and with-
out an AlGaN layer indicates that the broad emission from the
bare GaN nanowire is related to some surface states which can be
considerably reduced by the growth of an AlGaN shell layer. The
technique we have developed will contribute to the realization of
highly efficient nano-optoelectronic devices based on GaN nano-
wires grown by selective-area MOCVD.
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These results suggest that the additional peaks at the lower-
energy tails might be correlated with some surface-related con-
tributions. Although further improvement is obviously needed, it
is shown that the tail states can be effectively passivated by
coating a GaN nanowire with appropriate materials.

4. Conclusion and summary

In summary, the selective-area MOCVD growth of Ga-polar
GaN nanowires with diameters as small as 50 nm has been
demonstrated. The growth of thin GaN nanowires has been made
possible by clarifying two critical factors that govern their growth
behavior. Firstly, it has been shown that the growth rate aniso-
tropy of the GaN nanowires is strongly enhanced at low precursor
flow rates for both Ga source and NH3, and secondly, that the
formation of the nanowires under these growth conditions is
strongly influenced by the mask pattern used for the SAG. The PL
emission from single 50 nm thick GaN nanowires with and with-
out an AlGaN layer indicates that the broad emission from the
bare GaN nanowire is related to some surface states which can be
considerably reduced by the growth of an AlGaN shell layer. The
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Ce	 phénomène	 est	 aussi	 observé	 par	 Choi	 et	al.,	 où	 la	 réduction	 de	 flux	 d’ammoniac	
réduit	 significativement	 le	 diamètre	 des	 nanofils	 (voir	 la	 Figure	 8D).39	 Pour	 résumer,	
quel	que	soit	le	mode	de	croissance,	l’apparition	de	facette	verticale	plan-m	est	favorisée	
par	une	pression	partielle	de	NH3	 très	faible	dans	 la	chambre	de	dépôt.	Sans	une	forte	
réduction	 de	 celle-ci,	 les	 croissances	 sélectives	 forment	 inéluctablement	 un	 réseau	 de	
pyramides	ordonnés	qui	vont	 croître	 latéralement	pour	 former	des	 couches	planaires,	
qui	 correspond	 à	 l’approche	 ELOG	 (epitaxial	 lateral	overgrowth)	 développée	 dans	 les	
années	2000	pour	limiter	les	défauts	des	couches	épaisses	de	GaN.42	

Un	 autre	 point	 important	 concerne	 la	 température	 de	 croissance	 qui	 doit	 être	
suffisamment	élevée	(>950°C)	pour	favoriser	la	diffusion	des	adatomes,	et	suffisamment	
basse	 (<1100°C)	pour	ne	pas	dégrader	 le	matériau	par	désorption/gravure.	 La	Figure	
8D	montre	 clairement	 l’effet	 de	 la	 température	 sur	 la	 croissance	des	 nanofils	 avec	 un	
optimum	 vers	 980°C.	 La	 présence	 de	 larges	 structures	 est	 souvent	 le	 signe	 d’une	
température	 trop	 faible,	a	contrario	 une	 croissance	 sélective	 inhomogène	avec	des	 fils	
de	 hauteur	 différente	 peut	 être	 due	 à	 une	 température	 trop	 élevée,	 que	 ce	 soit	 en	
croissances	pulsées23	ou	en	croissances	continues.23,40	

Le	 ratio	 V/III	 des	 flux	molaires	 est	 aussi	 un	 paramètre	 déterminant	 pour	 favoriser	 la	
croissance	 verticale.	 Pour	 les	 croissances	 continues	 en	 faible	 flux,	 un	 ratio	 V/III	 plus	
faible	de	deux	ordres	de	grandeur	que	les	conditions	standard	de	croissances	planaires	

		

Figure	8	:	Comparaison	de	l’effet	du	flux	de	NH3	sur	la	croissance	organisée	de	nanofils	GaN	entre	les	modes	
de	croissances	pulsés	(A,B)	et	continus	en	faibles	flux	(C,D).	A)	Effet	de	la	durée	d’interruption	dans	le	cycle	
du	NH3	sur	la	morphologie	des	fils	(a)	0s,	(b)	1s,	(c)	2s,	(d)	4s.25	B)	Evolution	des	nanofils	en	fonction	du	flux	
de	NH3	et	de	la	durée	d’interruption	du	NH3.23	C)	Effet	du	flux	de	NH3	sur	la	morphologie	des	nanostructures	

(a)	150	sccm,	(b)	25	sccm,	(c)	10	sccm,	(d)	5	sccm.23	D)	Effet	du	flux	de	NH3	et	de	la	température	de	
croissance	sur	la	morphologie	des	fils.39	
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est	nécessaire	avec	une	valeur	typique	de	l’ordre	de	50.	Comme	nous	avons	vu	qu’il	était	
important	de	réduire	le	flux	de	NH3,	l’obtention	d’un	si	faible	ratio	V/III	oblige	à	réduire	
aussi	 fortement	 le	 flux	 de	 TMGa.	 C’est	 donc	 une	 combinaison	 de	 faibles	 pressions	
partielles	des	éléments	III	et	V	qui	va	favoriser	la	croissance	en	géométrie	«	fil	».	Dans	le	
cas	des	croissances	pulsées,	le	calcul	du	ratio	V/III	n’est	pas	aisé	à	cause	de	la	présence	
des	 temps	d’arrêt	 et	 varie	 en	 théorie	 entre	0	 et	 l’infini	 à	 chaque	 cycle.	Néanmoins,	 en	
supposant	 que	 les	 éléments	 III	 et	 V	 ne	 sont	 pas	 tout	 consommés	 instantanément,	 on	
peut	définir	un	flux	molaire	équivalent	effectif	Feff	égale	à	

𝐹!"" = 𝐹#$% × 𝑡𝑒𝑚𝑝𝑠	𝑖𝑛𝑗𝑒𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 (𝑡𝑒𝑚𝑝𝑠	𝑖𝑛𝑗𝑒𝑐𝑡𝑖𝑜𝑛 + 𝑡𝑒𝑚𝑝𝑠	𝑎𝑟𝑟ê𝑡)⁄ 	

où	 l’augmentation	 du	 temps	 d’arrêt	 correspond	 à	 une	 dilution	 du	 flux	 absolu	 Fabs	
correspondant	au	flux	pour	une	unité	de	temps	donnée	(typiquement	pour	1s).	A	titre	
d’exemple,	une	injection	de	TMGa	de	1s	à	40	µmol/min	suivi	d’un	arrêt	de	3s	revient	à	
avoir	un	 flux	équivalent	effectif	de	TMGa	à	10	µmol/min	pendant	4s.	Pour	 illustrer	 ce	
phénomène,	 nous	 avons	 construit	 la	 Figure	 9	 à	 partir	 d’une	 publication	 du	 groupe	
d’Amano	(Univ.	Nagoya).24	La	Figure	9	montre	clairement	que	 la	 formation	des	 fils	est	
obtenue	 quand	 le	 flux	 effectif	 de	 l’élément	 III	 diminue	 (par	 réduction	 du	 temps	
d’injection	ou	par	augmentation	du	temps	d’arrêt)	et	quand	le	flux	effectif	de	l’élément	V	
diminue	 (par	 réduction	 du	 temps	 d’injection	 ou	 par	 augmentation	 du	 temps	 d’arrêt).	
Cette	 tendance	est	 similaire	aux	croissances	 continues	où	 les	 flux	 III	 et	V	doivent	être	
fortement	réduits	pour	obtenir	la	formation	des	fils.		

Que	ce	soit	en	croissances	pulsées	ou	en	faibles	flux,	on	observe	la	même	tendance	pour	
la	formation	des	fils,	à	savoir	qu’il	est	nécessaire	de	réduire	fortement	le	flux	de	NH3,	et	
par	la	même,	le	flux	de	TMGa	afin	de	travailler	avec	de	faible	ratio	III/V.	Par	ailleurs,	il	
est	nécessaire	de	travailler	avec	un	gaz	vecteur	pur	ou	riche	en	N2.	Ainsi,	les	mécanismes	

	
Figure	9	:	Evolution	de	la	forme	des	nanostructures	selon	les	paramètres	des	croissances	pulsées	:	la	forme	
de	fils	est	obtenue	en	réduisant	le	flux	effectif	de	TMGa	et	de	NH3	(soit	réduction	du	temps	d’injection	ou	soit	

augmentation	du	temps	d’arrêt).24		
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injection time was maintained at 10 s, and the Ga and N
interruption times were kept at 1 s. It can be seen that
the surface structure showed the typical nanowire array mor-
phology and the value of PMGR is maintained at 2 under the
optimized TMGa injection time. When the TMGa injection time
was increased from 5 to 10 s, strong lateral growth occurred
along the m-planes and the value of PMGR is reduced to 1.
When the TMGa injection time was further increased to 20 s,
the nanowire morphology was markedly changed from nano-
wires to a thin film and the value of PMGR is reduced to as
0.5. This result is similar to pulsed lateral overgrown GaN
(PLOG) behavior.29 In our pulsed-mode MOCVD, we consider
that the migration of Ga adatoms primarily controls the
growth rate of each facet and the GaN nanowire volume in
each aperture. According to previous results, a high density
of Ga species in the mask region leads to a higher rate of
growth in the lateral direction under pulsed-mode growth.29

Under Ga-rich “injection or interruption” conditions, Ga dif-
fuses from the surface to the growth mask region. If the
TMGa injection time increases, the number of migrated Ga
species in the growth mask region is also increased. Thus,
this allows a higher growth rate along the lateral direction.
To achieve the nanowire morphology and prevent growth in
the lateral direction, it is necessary for the value of PMGR to
be maintained above 1 by adjusting the TMGa injection
time in the pulsed-mode procedure.

We carried out one more experiment to determine the
effect of the Ga interruption time. In this experiment, only
the TMGa interruption time was varied from 1 to 3 s. The
NH3 and TMGa injection times were maintained at 10 s and
20 s, respectively, and the N interruption time was kept at
1 s. As seen in Fig. 5(d)–(e), in the case of longer TMGa
injection duration (20 s), the GaN nanowire arrays were

formed by adjustment of the TMGa interruption time and
the value of PMGR is maintained at 1 and 1.5, respectively. It
means that if the PMGR has a value above 1, the surface mor-
phology has nanowire geometry as the dominant shape. Also,
hydrogen thermal etching appeared to occur on top of the
GaN nanowires for an even longer interruption duration (not
shown). The change in the surface morphology from a thin
film to nanowires is evidence of an increase in the desorption
rate of Ga adatoms on the m-plane.30 If TMGa interruption
time is increased, Ga on the surface can be redistributed
during the TMGa interruption period. In our case, during the
longer TMGa interruption period, the desorption of Ga
adatoms began to occur on both the m- and c-planes. The
desorption rate on the m-plane was higher than that on
the c-plane owing to the lower sticking coefficient of Ga on
the m-plane. This led to the prevention of growth in the
lateral direction. However, the desorption of Ga adatoms on
the c-plane can overcome the increased desorption rate owing
to the higher sticking coefficient. In addition, Ga adatoms
can be resupplied to the surfaces by residual TMGa in the
reactor from the previous injection cycle, which leads to the
maintenance of the vertical growth rate. As a result, the net
vertical growth rate is preserved and the lateral growth rate
is suppressed. Therefore, the optimal interruption time is
necessary for maintaining the value of PMGR above 1 and
achieving a nanowire morphology under longer TMGa injec-
tion duration because the nanowire array morphology is
mainly determined by the absorption/desorption behavior of
Ga adatoms on each facet.

Growth model of GaN nanowires following TMGa steps

In the Ga injection step, TMGa is injected inside the reactor.
The atomic Ga formed from the homogeneous decomposition

Fig. 5 Cross-sectional SEM images of GaN nanowire arrays with TMGa injection times of (a) 5 s, (b) 10 s, and (c) 20 s. Effect of TMGa interruption
time on the morphology of GaN nanowire arrays: (d) 2 s and (e) 3 s.
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injection time was maintained at 10 s, and the Ga and N
interruption times were kept at 1 s. It can be seen that
the surface structure showed the typical nanowire array mor-
phology and the value of PMGR is maintained at 2 under the
optimized TMGa injection time. When the TMGa injection time
was increased from 5 to 10 s, strong lateral growth occurred
along the m-planes and the value of PMGR is reduced to 1.
When the TMGa injection time was further increased to 20 s,
the nanowire morphology was markedly changed from nano-
wires to a thin film and the value of PMGR is reduced to as
0.5. This result is similar to pulsed lateral overgrown GaN
(PLOG) behavior.29 In our pulsed-mode MOCVD, we consider
that the migration of Ga adatoms primarily controls the
growth rate of each facet and the GaN nanowire volume in
each aperture. According to previous results, a high density
of Ga species in the mask region leads to a higher rate of
growth in the lateral direction under pulsed-mode growth.29

Under Ga-rich “injection or interruption” conditions, Ga dif-
fuses from the surface to the growth mask region. If the
TMGa injection time increases, the number of migrated Ga
species in the growth mask region is also increased. Thus,
this allows a higher growth rate along the lateral direction.
To achieve the nanowire morphology and prevent growth in
the lateral direction, it is necessary for the value of PMGR to
be maintained above 1 by adjusting the TMGa injection
time in the pulsed-mode procedure.

We carried out one more experiment to determine the
effect of the Ga interruption time. In this experiment, only
the TMGa interruption time was varied from 1 to 3 s. The
NH3 and TMGa injection times were maintained at 10 s and
20 s, respectively, and the N interruption time was kept at
1 s. As seen in Fig. 5(d)–(e), in the case of longer TMGa
injection duration (20 s), the GaN nanowire arrays were

formed by adjustment of the TMGa interruption time and
the value of PMGR is maintained at 1 and 1.5, respectively. It
means that if the PMGR has a value above 1, the surface mor-
phology has nanowire geometry as the dominant shape. Also,
hydrogen thermal etching appeared to occur on top of the
GaN nanowires for an even longer interruption duration (not
shown). The change in the surface morphology from a thin
film to nanowires is evidence of an increase in the desorption
rate of Ga adatoms on the m-plane.30 If TMGa interruption
time is increased, Ga on the surface can be redistributed
during the TMGa interruption period. In our case, during the
longer TMGa interruption period, the desorption of Ga
adatoms began to occur on both the m- and c-planes. The
desorption rate on the m-plane was higher than that on
the c-plane owing to the lower sticking coefficient of Ga on
the m-plane. This led to the prevention of growth in the
lateral direction. However, the desorption of Ga adatoms on
the c-plane can overcome the increased desorption rate owing
to the higher sticking coefficient. In addition, Ga adatoms
can be resupplied to the surfaces by residual TMGa in the
reactor from the previous injection cycle, which leads to the
maintenance of the vertical growth rate. As a result, the net
vertical growth rate is preserved and the lateral growth rate
is suppressed. Therefore, the optimal interruption time is
necessary for maintaining the value of PMGR above 1 and
achieving a nanowire morphology under longer TMGa injec-
tion duration because the nanowire array morphology is
mainly determined by the absorption/desorption behavior of
Ga adatoms on each facet.

Growth model of GaN nanowires following TMGa steps

In the Ga injection step, TMGa is injected inside the reactor.
The atomic Ga formed from the homogeneous decomposition

Fig. 5 Cross-sectional SEM images of GaN nanowire arrays with TMGa injection times of (a) 5 s, (b) 10 s, and (c) 20 s. Effect of TMGa interruption
time on the morphology of GaN nanowire arrays: (d) 2 s and (e) 3 s.
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injection time was maintained at 10 s, and the Ga and N
interruption times were kept at 1 s. It can be seen that
the surface structure showed the typical nanowire array mor-
phology and the value of PMGR is maintained at 2 under the
optimized TMGa injection time. When the TMGa injection time
was increased from 5 to 10 s, strong lateral growth occurred
along the m-planes and the value of PMGR is reduced to 1.
When the TMGa injection time was further increased to 20 s,
the nanowire morphology was markedly changed from nano-
wires to a thin film and the value of PMGR is reduced to as
0.5. This result is similar to pulsed lateral overgrown GaN
(PLOG) behavior.29 In our pulsed-mode MOCVD, we consider
that the migration of Ga adatoms primarily controls the
growth rate of each facet and the GaN nanowire volume in
each aperture. According to previous results, a high density
of Ga species in the mask region leads to a higher rate of
growth in the lateral direction under pulsed-mode growth.29

Under Ga-rich “injection or interruption” conditions, Ga dif-
fuses from the surface to the growth mask region. If the
TMGa injection time increases, the number of migrated Ga
species in the growth mask region is also increased. Thus,
this allows a higher growth rate along the lateral direction.
To achieve the nanowire morphology and prevent growth in
the lateral direction, it is necessary for the value of PMGR to
be maintained above 1 by adjusting the TMGa injection
time in the pulsed-mode procedure.

We carried out one more experiment to determine the
effect of the Ga interruption time. In this experiment, only
the TMGa interruption time was varied from 1 to 3 s. The
NH3 and TMGa injection times were maintained at 10 s and
20 s, respectively, and the N interruption time was kept at
1 s. As seen in Fig. 5(d)–(e), in the case of longer TMGa
injection duration (20 s), the GaN nanowire arrays were

formed by adjustment of the TMGa interruption time and
the value of PMGR is maintained at 1 and 1.5, respectively. It
means that if the PMGR has a value above 1, the surface mor-
phology has nanowire geometry as the dominant shape. Also,
hydrogen thermal etching appeared to occur on top of the
GaN nanowires for an even longer interruption duration (not
shown). The change in the surface morphology from a thin
film to nanowires is evidence of an increase in the desorption
rate of Ga adatoms on the m-plane.30 If TMGa interruption
time is increased, Ga on the surface can be redistributed
during the TMGa interruption period. In our case, during the
longer TMGa interruption period, the desorption of Ga
adatoms began to occur on both the m- and c-planes. The
desorption rate on the m-plane was higher than that on
the c-plane owing to the lower sticking coefficient of Ga on
the m-plane. This led to the prevention of growth in the
lateral direction. However, the desorption of Ga adatoms on
the c-plane can overcome the increased desorption rate owing
to the higher sticking coefficient. In addition, Ga adatoms
can be resupplied to the surfaces by residual TMGa in the
reactor from the previous injection cycle, which leads to the
maintenance of the vertical growth rate. As a result, the net
vertical growth rate is preserved and the lateral growth rate
is suppressed. Therefore, the optimal interruption time is
necessary for maintaining the value of PMGR above 1 and
achieving a nanowire morphology under longer TMGa injec-
tion duration because the nanowire array morphology is
mainly determined by the absorption/desorption behavior of
Ga adatoms on each facet.

Growth model of GaN nanowires following TMGa steps

In the Ga injection step, TMGa is injected inside the reactor.
The atomic Ga formed from the homogeneous decomposition

Fig. 5 Cross-sectional SEM images of GaN nanowire arrays with TMGa injection times of (a) 5 s, (b) 10 s, and (c) 20 s. Effect of TMGa interruption
time on the morphology of GaN nanowire arrays: (d) 2 s and (e) 3 s.
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by a kinetic Wulff plot.33 The plot indicates that the {11̄01}
semipolar planes have the slowest growth rate under
constant-mode growth, which leads to the growth of hexa-
gonal pyramids due to the hydrogen passivation effect.19 Also,
according to the Wulff growth theory,34 the low-growth-rate
planes remain after growth, which leads to the pyramidal
structure. In the MOCVD GaN growth conditions, there are
a large number of hydrogen atoms obtained from the decom-
position of NH3, the carrier gas, and other sources. If the NH3

injection time is increased, the number of hydrogen atoms from
the decomposed NH3 also increases. Thus, we consider that if
hydrogen is abundant during growth, the N-terminated facets
of {11̄01} are passivated by hydrogen, leading to stable {11̄01}
planes.35 Hence, these planes have very low growth rates during
Ga-polar GaN nanowire growth. Consequently, the GaN nano-
wires have the pyramidal shape as the dominant morphology.

To determine the effect of the N interruption time, we
performed another experiment in which the NH3 interruption
time was varied from 1 to 3 s. The NH3 and TMGa injection
times were maintained at 40 s and 5 s, respectively, and the
Ga interruption time was kept at 1 s. As seen in Fig. 7(d)–(e),
the GaN nanowire arrays were changed by controlling the
NH3 interruption time under longer NH3 injection duration
(40 s). The value of PMGR is maintained at 4, and 2.6, respec-
tively, by the NH3 interruption time. It means that if the
PMGR has a value below 4, the surface morphology has nano-
wire geometry as the dominant shape. Hydrogen thermal
etching was also observed on top of the GaN nanowires for
an even longer interruption duration similar to the case of
longer TMGa interruption duration (not shown). It is well
known that the H2 carrier gas can etch GaN structures via
N–H and Ga–H formation at high temperatures.36,37 Thus,
the optimal interruption time is essential to prevent hydrogen
thermal etching. In addition, the change in the surface

morphology from pyramidal structures to nanowires indi-
cates that the role of N interruption is to prevent the over-
lapping supply of Ga and N through the removal of residual
N atoms.30 Ignoring the hydrogen thermal etching effect,
if the pulsed-mode growth does not have a sufficient inter-
ruption duration in the case of a long NH3 injection dura-
tion, the pulsed-mode growth will change to constant-mode
growth owing to the overlap of N and Ga adatoms.30 Actually,
the key concept of pulsed-mode growth is to enhance the
diffusion of group III species by reducing the V/III ratio.
Ideally, during pulsed-mode growth, the V/III ratio is main-
tained at 0 under Ga-rich conditions. In contrast, under N-rich
conditions, the V/III ratio should be kept at infinity. To
maintain these V/III ratios, the precursors must be com-
pletely separated during each step. Therefore, to prevent the
overlap of precursors and maintain the value of PMGR
below 4, the optimal N interruption duration is required
under pulsed-mode growth.

Growth model of GaN nanowires following NH3 steps

In the N injection step, NH3 is thought to decompose hetero-
geneously on the surface or reactor walls to yield atomic
nitrogen or nitrogen-containing radicals.38 The N atoms
come in contact with the Ga adatoms remaining on the
surface from the previous step. This N injection step induces
the growth of GaN. If the NH3 injection time is too long
(it means that the value of PMGR is increased to 8), the
injected precursors can overlap during each source injection
step due to residual N atoms as shown in Fig. 8(a). In the
case of a longer NH3 injection time, pulsed-mode growth is
changed to constant-mode growth. Hence, the pulsed-mode
growth characteristics are lost. If an appropriate NH3 injec-
tion duration is applied (if the PMGR has a value below 4), the

Fig. 7 Cross-sectional SEM images of GaN nanowire arrays with NH3 injection times of (a) 10 s, (b) 20 s, and (c) 40 s. Effect of NH3 interruption
time on the morphology of GaN nanowire arrays: (d) 2 s and (e) 3 s.
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by a kinetic Wulff plot.33 The plot indicates that the {11̄01}
semipolar planes have the slowest growth rate under
constant-mode growth, which leads to the growth of hexa-
gonal pyramids due to the hydrogen passivation effect.19 Also,
according to the Wulff growth theory,34 the low-growth-rate
planes remain after growth, which leads to the pyramidal
structure. In the MOCVD GaN growth conditions, there are
a large number of hydrogen atoms obtained from the decom-
position of NH3, the carrier gas, and other sources. If the NH3

injection time is increased, the number of hydrogen atoms from
the decomposed NH3 also increases. Thus, we consider that if
hydrogen is abundant during growth, the N-terminated facets
of {11̄01} are passivated by hydrogen, leading to stable {11̄01}
planes.35 Hence, these planes have very low growth rates during
Ga-polar GaN nanowire growth. Consequently, the GaN nano-
wires have the pyramidal shape as the dominant morphology.

To determine the effect of the N interruption time, we
performed another experiment in which the NH3 interruption
time was varied from 1 to 3 s. The NH3 and TMGa injection
times were maintained at 40 s and 5 s, respectively, and the
Ga interruption time was kept at 1 s. As seen in Fig. 7(d)–(e),
the GaN nanowire arrays were changed by controlling the
NH3 interruption time under longer NH3 injection duration
(40 s). The value of PMGR is maintained at 4, and 2.6, respec-
tively, by the NH3 interruption time. It means that if the
PMGR has a value below 4, the surface morphology has nano-
wire geometry as the dominant shape. Hydrogen thermal
etching was also observed on top of the GaN nanowires for
an even longer interruption duration similar to the case of
longer TMGa interruption duration (not shown). It is well
known that the H2 carrier gas can etch GaN structures via
N–H and Ga–H formation at high temperatures.36,37 Thus,
the optimal interruption time is essential to prevent hydrogen
thermal etching. In addition, the change in the surface

morphology from pyramidal structures to nanowires indi-
cates that the role of N interruption is to prevent the over-
lapping supply of Ga and N through the removal of residual
N atoms.30 Ignoring the hydrogen thermal etching effect,
if the pulsed-mode growth does not have a sufficient inter-
ruption duration in the case of a long NH3 injection dura-
tion, the pulsed-mode growth will change to constant-mode
growth owing to the overlap of N and Ga adatoms.30 Actually,
the key concept of pulsed-mode growth is to enhance the
diffusion of group III species by reducing the V/III ratio.
Ideally, during pulsed-mode growth, the V/III ratio is main-
tained at 0 under Ga-rich conditions. In contrast, under N-rich
conditions, the V/III ratio should be kept at infinity. To
maintain these V/III ratios, the precursors must be com-
pletely separated during each step. Therefore, to prevent the
overlap of precursors and maintain the value of PMGR
below 4, the optimal N interruption duration is required
under pulsed-mode growth.

Growth model of GaN nanowires following NH3 steps

In the N injection step, NH3 is thought to decompose hetero-
geneously on the surface or reactor walls to yield atomic
nitrogen or nitrogen-containing radicals.38 The N atoms
come in contact with the Ga adatoms remaining on the
surface from the previous step. This N injection step induces
the growth of GaN. If the NH3 injection time is too long
(it means that the value of PMGR is increased to 8), the
injected precursors can overlap during each source injection
step due to residual N atoms as shown in Fig. 8(a). In the
case of a longer NH3 injection time, pulsed-mode growth is
changed to constant-mode growth. Hence, the pulsed-mode
growth characteristics are lost. If an appropriate NH3 injec-
tion duration is applied (if the PMGR has a value below 4), the

Fig. 7 Cross-sectional SEM images of GaN nanowire arrays with NH3 injection times of (a) 10 s, (b) 20 s, and (c) 40 s. Effect of NH3 interruption
time on the morphology of GaN nanowire arrays: (d) 2 s and (e) 3 s.
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by a kinetic Wulff plot.33 The plot indicates that the {11̄01}
semipolar planes have the slowest growth rate under
constant-mode growth, which leads to the growth of hexa-
gonal pyramids due to the hydrogen passivation effect.19 Also,
according to the Wulff growth theory,34 the low-growth-rate
planes remain after growth, which leads to the pyramidal
structure. In the MOCVD GaN growth conditions, there are
a large number of hydrogen atoms obtained from the decom-
position of NH3, the carrier gas, and other sources. If the NH3

injection time is increased, the number of hydrogen atoms from
the decomposed NH3 also increases. Thus, we consider that if
hydrogen is abundant during growth, the N-terminated facets
of {11̄01} are passivated by hydrogen, leading to stable {11̄01}
planes.35 Hence, these planes have very low growth rates during
Ga-polar GaN nanowire growth. Consequently, the GaN nano-
wires have the pyramidal shape as the dominant morphology.

To determine the effect of the N interruption time, we
performed another experiment in which the NH3 interruption
time was varied from 1 to 3 s. The NH3 and TMGa injection
times were maintained at 40 s and 5 s, respectively, and the
Ga interruption time was kept at 1 s. As seen in Fig. 7(d)–(e),
the GaN nanowire arrays were changed by controlling the
NH3 interruption time under longer NH3 injection duration
(40 s). The value of PMGR is maintained at 4, and 2.6, respec-
tively, by the NH3 interruption time. It means that if the
PMGR has a value below 4, the surface morphology has nano-
wire geometry as the dominant shape. Hydrogen thermal
etching was also observed on top of the GaN nanowires for
an even longer interruption duration similar to the case of
longer TMGa interruption duration (not shown). It is well
known that the H2 carrier gas can etch GaN structures via
N–H and Ga–H formation at high temperatures.36,37 Thus,
the optimal interruption time is essential to prevent hydrogen
thermal etching. In addition, the change in the surface

morphology from pyramidal structures to nanowires indi-
cates that the role of N interruption is to prevent the over-
lapping supply of Ga and N through the removal of residual
N atoms.30 Ignoring the hydrogen thermal etching effect,
if the pulsed-mode growth does not have a sufficient inter-
ruption duration in the case of a long NH3 injection dura-
tion, the pulsed-mode growth will change to constant-mode
growth owing to the overlap of N and Ga adatoms.30 Actually,
the key concept of pulsed-mode growth is to enhance the
diffusion of group III species by reducing the V/III ratio.
Ideally, during pulsed-mode growth, the V/III ratio is main-
tained at 0 under Ga-rich conditions. In contrast, under N-rich
conditions, the V/III ratio should be kept at infinity. To
maintain these V/III ratios, the precursors must be com-
pletely separated during each step. Therefore, to prevent the
overlap of precursors and maintain the value of PMGR
below 4, the optimal N interruption duration is required
under pulsed-mode growth.

Growth model of GaN nanowires following NH3 steps

In the N injection step, NH3 is thought to decompose hetero-
geneously on the surface or reactor walls to yield atomic
nitrogen or nitrogen-containing radicals.38 The N atoms
come in contact with the Ga adatoms remaining on the
surface from the previous step. This N injection step induces
the growth of GaN. If the NH3 injection time is too long
(it means that the value of PMGR is increased to 8), the
injected precursors can overlap during each source injection
step due to residual N atoms as shown in Fig. 8(a). In the
case of a longer NH3 injection time, pulsed-mode growth is
changed to constant-mode growth. Hence, the pulsed-mode
growth characteristics are lost. If an appropriate NH3 injec-
tion duration is applied (if the PMGR has a value below 4), the

Fig. 7 Cross-sectional SEM images of GaN nanowire arrays with NH3 injection times of (a) 10 s, (b) 20 s, and (c) 40 s. Effect of NH3 interruption
time on the morphology of GaN nanowire arrays: (d) 2 s and (e) 3 s.
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de	 formation	 des	 facettes	 plan-m	 verticales	 ont	 des	 origines	 similaires	 liées	 à	 la	
modification	de	 la	vitesse	de	croissance	de	 la	 facette	 inclinée	plan-r.	Dans	 le	cas	d’une	
polarité-Ga,	 la	 facette	 plan-r	 est	 naturellement	 stable	 grâce	 à	 la	 passivation	 par	
l’hydrogène	 limitant	 sa	 vitesse	 de	 croissance	 (voir	 la	 Figure	 11a).	 Par	 contre,	 les	
conditions	 de	 croissance	 en	 pulsé	 ou	 en	 ultra-faibles	 flux	 limite	 fortement	 la	 quantité	
d’hydrogène	 disponible	 (peu	 d’hydrogène	 issu	 de	 la	 décomposition	 de	 NH3	 et	 des	
précurseurs	 III,	 absence	 de	 H2	 dans	 le	 gaz	 porteur).	 Ce	 déficit	 d’hydrogène	 limite	 la	
passivation	 de	 la	 facette	 inclinée	 plan-r,	 ce	 qui	 la	 rend	 moins	 stable	 et	 augmente	 sa	
vitesse	de	croissance.	Par	ailleurs,	en	présence	des	conditions	riche-Ga,	la	surface	plan-r	
peut	être	recouverte	d’une	couche	d’adatomes	de	Ga	en	 lieu	et	place	de	 la	passivation	
hydrogène,	 ce	 qui	 contribue	 à	 augmenter	 encore	 sa	 vitesse	 de	 croissance.30,43,44	 Pour	
résumer	les	croissances	en	polarité-Ga,	la	combinaison	d’une	réduction	de	la	passivation	
par	 l’hydrogène	 et	 d’une	 présence	 accrue	 d’adatomes	 de	 Ga	 sur	 le	 plan-r	 favorise	 la	
formation	 des	 fils	 au	 détriment	 des	 pyramides	 par	 l’augmentation	 significative	 de	 la	
vitesse	de	croissance	des	facettes	en	plan-r.	

3 Croissances sans catalyseur de nanofils de polarité-N  

Dans	 cette	 partie,	 nous	 présentons	 les	 grands	 principes	 de	 la	 croissance	 de	 fils	 de	
polarité-N	pour	lesquels	notre	équipe	a	largement	contribué.	D’abord,	nous	introduirons	
l’effet	du	ratio	H2/N2	du	gaz	vecteur	sur	la	formation	de	fils.	Ensuite,	nous	montrons	que	
l’apport	d’un	flux	de	silane	peut	jouer	un	rôle	singulier,	puisque	nous	avons	observé	en	
2010	qu’un	fort	flux	de	silane	peut	augmenter	la	vitesse	de	croissance	verticale,	jusqu’à	
deux	ordres	de	grandeurs	pour	atteindre	100	µm/h.	En	s’appuyant	sur	la	littérature,	les	
étapes	 et	 les	 paramètres-clés	 de	 ce	 type	 de	 croissance	 sont	 détaillés,	 ainsi	 que	 les	
propriétés	structurales	et	optiques	des	fils	obtenus.		

Ce	type	de	croissance	nécessite	de	bien	contrôler	 la	surface	du	substrat	pour	favoriser	
l’obtention	 d’une	 polarité-N.	 Ainsi,	 cette	 approche	 est	 généralement	 réalisée	 à	 partir	
d’un	substrat	saphir-c	qui	a	préalablement	suivi	une	étape	de	nitruration	de	sa	surface	
(recuit	 de	20	min	 sous	NH3	 à	 1050°C)	pour	 former	une	monocouche	d’AlN	 favorisant	
l’émergence	 de	 germes	 de	 polarité-N.34	 Il	 est	 aussi	 possible	 d’utiliser	 directement	 un	
substrat	 de	 GaN	 de	 polarité-N.	 Dans	 ce	 cas,	 la	 croissance	 est	 faite	 directement	 sans	
nitruration	 de	 surface,	 puisque	 la	 polarité	 des	 fils	 sera	 imposée	 par	 celle	 du	 substrat.	
Contrairement	aux	croissances	sur	GaN	où	la	croissance	sélective	fonctionne	bien,	nous	
verrons	 que	 la	 croissance	 sélective	 sur	 saphir	 est	 délicate	 et	 nous	 identifierons	 des	
pistes	pour	pouvoir	la	contrôler.		

3.1 Méthode n°3 : Présence d’hydrogène dans le gaz porteur 

Le	 groupe	 de	 Waag	 (Univ.	 Braunschweig)	 a	 identifié	 un	 paramètre-clé	 qui	 favorise	
l’apparition	 des	 plans-m	 et	 la	 formation	 de	 fils	:	 le	 ratio	 H2/N2	 qui	 compose	 le	 gaz	
vecteur.45		
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3.1.1 L’effet de l’hydrogène dans la composition du gaz porteur 

Comme	le	montre	la	Figure	10,	une	croissance	sélective	sur	saphir-c	avec	un	masque	de	
SiO2	 réalisée	 purement	 sous	 N2	 donne	 un	 régime	 de	 croissance	 de	 pyramides,	 alors	
qu’une	dilution	progressive	du	gaz	vecteur	par	de	 l’hydrogène	avec	un	 ratio	de	H2/N2	
égale	à	½,	puis	à	2	amène	à	l’apparition	de	facettes	plan-m	et	à	une	forte	limitation	de	la	
croissance	 latérale.45	 Même	 si	 les	 auteurs	 restent	 imprécis	 sur	 leurs	 conditions	 de		
croissance	 (température	 de	 croissance,	 flux	 de	 précurseurs,	 flux	 de	 gaz	 vecteur,	 ratio	
V/III	 utilisés,	 pression	 et	 flux	 de	 silane	 non	 précisés),	 la	 valeur	 de	 ratio	 H2/N2	est	
indicative,	 puisque	 celle-ci	 est	 dépendante	 des	 conditions	 et	 du	motif	 du	masque.	 Ce	
travail	montre	la	nécessité	de	travailler	avec	un	flux	d’hydrogène	qui	a	la	vertu	de	faire	
apparaître	les	plans-m	verticaux	pour	favoriser	la	formation	de	fils	de	GaN.		

D’autres	travaux	du	même	groupe	publiés	après-coup	indiquent	que	les	croissances	sont	
réalisées	avec	un	ratio	V/III	d’environ	100	à	des	températures	de	l’ordre	de	1070°C	,	une	
pression	de	125	mbar	et	un	dopage	n	du	GaN	assuré	par	un	flux	de	silane	de	l’ordre	de	
15	nmol/min.46,30	Une	étape	préliminaire	de	nucléation	est	aussi	généralement	réalisée	
à	1000°C	avec	ratio	H2/N2	de	1:1.47–49	Au	final,	on	retrouve	des	conditions	très	similaires	
à	celles	évoquées	pour	la	croissance	de	fils	de	polarité-Ga.		

3.1.2 Mécanisme de formation des facettes plan-m en présence d’hydrogène 

Pour	 expliquer	 l’effet	 de	 hydrogène,	 le	 groupe	 de	Waag	 a	 proposé	 un	mécanisme	 de	
passivation	des	surfaces	selon	la	polarité	du	cristal	de	GaN,	qui	est	détaillé	dans	la	Figure	
11.30	 Comme	 précédemment	 évoqué	 pour	 les	 fils	 de	 polarité-Ga,	 les	 plans-r	 inclinés	
{101"1}	sont	passivés	par	des	 liaisons	H	liées	à	une	surface	terminée	par	des	atomes	N	
dans	 le	 cas	 d’un	 cristal	 GaN	 de	 polarité-Ga.43	 Lors	 de	 la	 croissance	 MOVPE,	 il	 y	 a	
plusieurs	sources	d’hydrogène	(gaz	porteur,	décomposition	de	NH3	et	des	précurseurs	
III)	qui	favorisent	la	passivation	des	plans-r	avec	des	liaisons	N-H,	ce	qui	stabilise	cette	
surface	et	 limite	 la	croissance	de	ce	 type	de	plan	(voir	Figure	11a).	Par	conséquent,	 la	
stabilisation	du	plan-r	favorise	la	formation	de	nanostructures	en	forme	de	pyramide.		

	
Figure	10	:	Effet	de	la	nature	du	gaz	porteur	sur	la	forme	des	nanostructures	de	GaN	de	polarité-N	:	(a)	

formation	de	pyramide	sous	N2,	(b)	initiation	de	croissance	de	fils	avec	un	ratio	H2/N2	de	½	et	(c)	formation	
de	fils	avec	un	ratio	H2/N2	de	2.45	
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a b c

Figure 1. (a) Growth with pure nitrogen as carrier gas leads to pyramidal-shaped GaN growth, (b) whereas nanorod growth occurs with
H2/N2 carrier gas mixture of 1/2 and (c) still improves for H2/N2 carrier gas mixture of 2/1.

Figure 2. Average nanorod diameter for different pitches as a
function of carrier gas ratio H2/N2. Average diameters of NRs are
decreasing for all pitch variations with increasing amount of
hydrogen within the carrier gas. For H2/N2 carrier gas ratios above
1 diameters stay constant.

2. Experimental details

In this paper a scalable process for N-face GaN nanorods
grown under conventional continuous-flux conditions on a
standard MOVPE reactor is reported. The combination of
both controlled and defect-free nanorod growth with N-face
orientation could give the possibility to build up new, highly
efficient optoelectronic devices.

Nanorod growth has been achieved on c-axis sapphire
substrates. Bare epi-ready sapphire substrates without a buffer
layer were used for pre-patterning. To allow position control
of the NRs, nanoimprint lithography (NIL) was applied for
structuring a dense hole pattern. Therefore, sapphire substrates
were covered by a 100 nm thick SiO2 mask material by
standard chemical vapour deposition (CVD). Reactive ion
etching (RIE) was used to open the mask after lithography. To
study the influence of distance between NRs, a NIL pattern
with linearly increasing pitch from approximately 380 nm near
the wafer centre to 1.8 µm near the wafer rim was used, while
the diameter of mask openings was kept constant at 210 nm.

MOVPE experiments were performed in a standard large
volume production reactor. TMGa, TEGa, TMIn and NH3

were used as group III and nitrogen precursors, respectively.
For the nucleation process, 25% ammonia within the carrier
gas mixture was applied for 10 min thus nitriding the
conventional Al-face c-plane sapphire substrates before GaN

growth [16, 17]. GaN NRs were grown directly after
nitridation at standard GaN growth temperature, omitting any
intermediate low temperature step. Metal organics (MOs)
were kept constant at standard fluxes to maintain a constant
V/III ratio during NR growth. To ensure comparability of
morphological properties, growth time of GaN nanorods was
kept constant at 300 s. SiH4 and Cp2Mg were used for n-type
and p-type doping, respectively.

3. Results and discussion

3.1. Shaping nanorods: influence of hydrogen exposure during
growth

A first series of samples has been designed to evaluate optimum
growth conditions for high aspect ratios and for vertical side
facet orientation along the m plane of GaN NRs. The ratio
between hydrogen and nitrogen within the carrier gas mixture
was increased linearly from 0 to 5. It was observed that
the carrier gas composition affects the morphology of GaN
NRs significantly [18]. NR position control on the substrate
could be achieved for all growth experiments. GaN growth
always starts in the mask holes and no deposition on the
SiO2 mask was observed. It was found that a minimum
H2/N2 ratio is required to form NRs with vertical side facets.
An insufficient amount of hydrogen does not suppress lateral
growth. With increasing hydrogen fraction in the carrier gas,
the transformation from pyramidal-shaped GaN nanostructures
to GaN NRs could be achieved (figure 1) and an increasing
part of the side walls are formed by the m plane instead of the
(101̄1̄) plane.

The increase of hydrogen concentration improves the
morphology of NRs, yielding higher aspect ratios and straight,
smooth side walls along the m plane. Best results have been
achieved for H2/N2 ratios exceeding 1. The dependence of
the average NR diameter on the hydrogen fraction within the
carrier gas is shown for a series of pitch sizes in figure 2.
The average diameters significantly decrease for increasing
H2/N2 ratios below a ratio of 1.25 and remain almost constant
thereafter. A further increase of hydrogen has shown no
influence on the lateral growth since average diameters stay
constant for all pitches. The NR diameters rise from about
250 to 700 nm with increasing the pitch size from 540 to
1600 nm. Typically, nanorod heights of ∼2 µm were estimated
by scanning electron microscopy (SEM) for carrier gas ratios
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Dans	le	cas	d’un	cristal	GaN	de	polarité-N,	les	plans-r	{101"1"}	sont	terminés	au	contraire	
par	des	atomes	de	Ga	(voir	Figure	11b)	avec	une	grande	densité	de	liaisons	pendantes	
(16,0	par	nm2).	L’hydrogène	peut	facilement	réagir	avec	ce	type	de	surface	en	formant	
des	 composés	 volatiles	Ga-H	 et	N-H	 et	même	NH3,	 comme	 indiqués	 sur	 la	 Figure	11c.	
L’hydrogène	peut	graver	les	plans-r	d’un	cristal	de	GaN	de	polarité-N	laissant	apparaître	
des	plans-m	(lignes	en	pointillés)	ayant	une	densité	de	liaisons	pendantes	notablement	
plus	faible	(12,1	par	nm2),	ce	qui	rend	le	plan-m	plus	stable	vis-à-vis	d’une	gravure	par	
l’hydrogène.	 La	 présence	 d’hydrogène	 favorise	 la	 formation	 de	 plans-m	 verticaux	 et	
contribue	à	la	gravure	latérale	donnant	in	fine	des	nanostructures	en	forme	de	fil.		

En	résumé,	l’hydrogène	a	pour	effet	de	passiver	les	surfaces	semi-polaires	plans-r	dans	
le	cas	de	cristaux	GaN	de	polarité-Ga.	Au	contraire,	en	polarité-N,	l’hydrogène	a	tendance	
à	rendre	cette	surface	instable	au	bénéfice	des	plans-m.30	

3.1.3 Propriétés optiques des fils produit sous flux H2 de gaz porteur 

Les	 propriétés	 optiques	 de	 ces	 fils	 n’ont	 pas	 été	 publiées	 par	 le	 groupe	 de	 Waag.	
Néanmoins,	au	vu	des	spectres	de	PL	réalisés	sur	ces	fils	recouverts	de	puits	quantiques	
InGaN/GaN,45	on	peut	déduire	que	le	bord	de	bande	de	GaN	est	relativement	large.	Par	
ailleurs,	 une	 bande	 jaune	 significative	 vers	 550	 nm	 est	 visible.	 Si	 un	 dopage	 n	
intentionnel	est	réalisé	sur	ce	type	de	fils,	une	largeur	de	bande	de	82	meV	est	mesurée	
sans	présence	de	bande	jaune.49		

3.2 Méthode n°4 : croissance sous fort flux de silane  

Depuis	les	études	sur	les	croissances	planaires	faites	avant	les	années	2000,	il	est	bien	
connu	 que	 le	 dopage	 Si	 (typiquement	 avec	 du	 silane)	 favorise	 la	 croissance	 verticale,	
alors	 que	 le	 dopage	 Mg	 (typiquement	 avec	 du	 Cp2Mg)	 favorise	 lui	 une	 croissance	
latérale.50	En	particulier,	Haffouz	et	al.	(CRHEA)	ont	montré	qu’un	très	fort	flux	de	silane	
de	200	nmol/min	pouvait	donner	des	nanostructures	verticales	de	GaN	très	allongées.50	
A	 partir	 de	 2007	 lors	 du	 démarrage	 d’une	 nouvelle	 activité	 «	croissances	 nitrures	
MOVPE	»	 impulsée	 par	 Joël	 Eymery	 du	 laboratoire	 NPSC	 «	Nanophysique	 et	

	
Figure	11	:	Effet	de	l’hydrogène	sur	le	plan-r	selon	la	polarité	du	GaN	:	(a)	l’hydrogène	va	passiver	le	plan-r	
avec	une	polarité-Ga	favorisant	la	formation	de	pyramide,	(b,c)	l’instabilité	du	plan-r	avec	une	polarité-N	en	

présence	d’hydrogène	favorise	l’apparition	des	plans-m	(lignes	en	pointillées)	pour	former	des	fils.30	
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of the sub-μm rods, wet chemical etching was performed on as-
grown GaN sub-μm rods with an aqueous KOH solution at
80 !C for 50 min.

Figure 2 presents the FESEM image of GaN sub-μm rods on
patterned SiO2/sapphire templates after wet chemical etching. All
the GaN sub-μm rods were either completely etched away or
removed mostly, with only a small amount of remnant left. The
remaining parts are from Ga-polar GaN parasitically nucleated
and grown on the rim of the SiO2mask, proved by KPFM and wet
chemical etching experiments. Detailed investigations of GaN
polarity will be published elsewhere. However, already this result
proves that the GaN sub-μm rods grown on sapphire with a prior
nitridation step have N-polar top surfaces. We would like to stress
that the same etching results were observed on smaller GaN
nanorods of 400 nm diameter and the same growth methods
performed in an earlier work,12 proving that occurrence ofN-polar
GaN sub-μm rods by this method is independent of the pattern

size and growth system. ScanningKPFMmeasurements also show
that our GaN sub-μm rods have N-polar top surfaces.18

Moreover, since GaN sub-μm rods were grown on highly
lattice-mismatched SiO2/sapphire templates, there could be an
argument that rather the strain may determine the vertical
growth than the polarity. Our growth results on unstrained
N-polar and Ga-polar quasi-substrates indicate, however, that
strain does not play a critical role for the development of GaN
sub-μm rods. In general, the polarity determines the vertical
growth, thus forming GaN sub-μm rods.

In MOVPE growth, the carrier gas plays an important role in
defining the surface quality.19 Our recent work shows that the
H2/N2 ratio of the carrier gas can effectively shape the morphol-
ogy of GaN nano-/sub-μm rods.11,12 With pure N2 as carrier gas,
only pyramidal structures were observed, terminated with six
(10-11) planes (r-plane) (cf. Figure 1a in ref 11). When the
H2/N2 ratio was increased to 1:2, a clear GaN nano-/sub-μm rod
growth occurred with well developed {1-100} side facets
(cf. Figure 1b in ref 11). A higher H2 fraction also leads to the
suppression of coalescence of the individual GaN nano-/sub-μm
rods. When the H2/N2 ratio was further increased to 2:1, the
height of GaN nano-/sub-μm rods further increased (cf. Figure
1c in ref 11 and Figure 4 in ref 12). Growth of GaN nano-/sub-
μm rods with higher H2/N2 ratios or even pure H2 gas does not
further increase the height of the GaN nano-/sub-μm rods.
Instead, the filling of the openings became more inhomoge-
neous; for example, some holes were not filled with GaN. The
detailed results can be found in refs 11 and 12.

’DISCUSSION AND GROWTH MODEL

We knew from previous experiments that the polarity and
carrier gas mixture are important parameters to obtain c-oriented

Figure 1. Comparison of GaN sub-μm rods grown on different
templates with the same growth parameters. The images were obtained
by tilting the samples 30! with respect to the sample normal. (a)
Patterned SiO2 covered N-polar bulk GaN template. (b) Patterned
SiO2/Ga-polar GaN/sapphire template; GaN nanostructures typically
show a pyramidal shape. Inset: Detailed side view of one structure. (c)
Patterned SiO2/sapphire templates. (d) Patterned SiO2/sapphire tem-
plates with smaller opening size of 400 nm; the measured rod shows a
diameter of about 460 nm and a height of about 5.6 μm, yielding in
aspect ratios up to 12.

Figure 2. GaN sub-μm rods on patterned SiO2/sapphire after wet
chemical etching. The etching was performed in hot KOH solution for
50 min. The nominal diameter of the openings and the distance between
openings of the mask are 1 and 5 μm, respectively.

Figure 3. Schematic drawings of GaN atomic structure. (a) GaN
pyramidal structure with Ga-polar top surface. (b) GaN pyramidal
structure with N-polar top surface. (c) N-polar GaN pyramidal structure
etched by hydrogen. Dashed lines indicate the more stable (1-100) M-
plane. The detailed surface reconstructions are not included in this
schematic drawing.
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of the sub-μm rods, wet chemical etching was performed on as-
grown GaN sub-μm rods with an aqueous KOH solution at
80 !C for 50 min.

Figure 2 presents the FESEM image of GaN sub-μm rods on
patterned SiO2/sapphire templates after wet chemical etching. All
the GaN sub-μm rods were either completely etched away or
removed mostly, with only a small amount of remnant left. The
remaining parts are from Ga-polar GaN parasitically nucleated
and grown on the rim of the SiO2mask, proved by KPFM and wet
chemical etching experiments. Detailed investigations of GaN
polarity will be published elsewhere. However, already this result
proves that the GaN sub-μm rods grown on sapphire with a prior
nitridation step have N-polar top surfaces. We would like to stress
that the same etching results were observed on smaller GaN
nanorods of 400 nm diameter and the same growth methods
performed in an earlier work,12 proving that occurrence ofN-polar
GaN sub-μm rods by this method is independent of the pattern

size and growth system. ScanningKPFMmeasurements also show
that our GaN sub-μm rods have N-polar top surfaces.18

Moreover, since GaN sub-μm rods were grown on highly
lattice-mismatched SiO2/sapphire templates, there could be an
argument that rather the strain may determine the vertical
growth than the polarity. Our growth results on unstrained
N-polar and Ga-polar quasi-substrates indicate, however, that
strain does not play a critical role for the development of GaN
sub-μm rods. In general, the polarity determines the vertical
growth, thus forming GaN sub-μm rods.

In MOVPE growth, the carrier gas plays an important role in
defining the surface quality.19 Our recent work shows that the
H2/N2 ratio of the carrier gas can effectively shape the morphol-
ogy of GaN nano-/sub-μm rods.11,12 With pure N2 as carrier gas,
only pyramidal structures were observed, terminated with six
(10-11) planes (r-plane) (cf. Figure 1a in ref 11). When the
H2/N2 ratio was increased to 1:2, a clear GaN nano-/sub-μm rod
growth occurred with well developed {1-100} side facets
(cf. Figure 1b in ref 11). A higher H2 fraction also leads to the
suppression of coalescence of the individual GaN nano-/sub-μm
rods. When the H2/N2 ratio was further increased to 2:1, the
height of GaN nano-/sub-μm rods further increased (cf. Figure
1c in ref 11 and Figure 4 in ref 12). Growth of GaN nano-/sub-
μm rods with higher H2/N2 ratios or even pure H2 gas does not
further increase the height of the GaN nano-/sub-μm rods.
Instead, the filling of the openings became more inhomoge-
neous; for example, some holes were not filled with GaN. The
detailed results can be found in refs 11 and 12.

’DISCUSSION AND GROWTH MODEL

We knew from previous experiments that the polarity and
carrier gas mixture are important parameters to obtain c-oriented

Figure 1. Comparison of GaN sub-μm rods grown on different
templates with the same growth parameters. The images were obtained
by tilting the samples 30! with respect to the sample normal. (a)
Patterned SiO2 covered N-polar bulk GaN template. (b) Patterned
SiO2/Ga-polar GaN/sapphire template; GaN nanostructures typically
show a pyramidal shape. Inset: Detailed side view of one structure. (c)
Patterned SiO2/sapphire templates. (d) Patterned SiO2/sapphire tem-
plates with smaller opening size of 400 nm; the measured rod shows a
diameter of about 460 nm and a height of about 5.6 μm, yielding in
aspect ratios up to 12.

Figure 2. GaN sub-μm rods on patterned SiO2/sapphire after wet
chemical etching. The etching was performed in hot KOH solution for
50 min. The nominal diameter of the openings and the distance between
openings of the mask are 1 and 5 μm, respectively.

Figure 3. Schematic drawings of GaN atomic structure. (a) GaN
pyramidal structure with Ga-polar top surface. (b) GaN pyramidal
structure with N-polar top surface. (c) N-polar GaN pyramidal structure
etched by hydrogen. Dashed lines indicate the more stable (1-100) M-
plane. The detailed surface reconstructions are not included in this
schematic drawing.

1575 dx.doi.org/10.1021/cg101537m |Cryst. Growth Des. 2011, 11, 1573–1577

Crystal Growth & Design ARTICLE

of the sub-μm rods, wet chemical etching was performed on as-
grown GaN sub-μm rods with an aqueous KOH solution at
80 !C for 50 min.

Figure 2 presents the FESEM image of GaN sub-μm rods on
patterned SiO2/sapphire templates after wet chemical etching. All
the GaN sub-μm rods were either completely etched away or
removed mostly, with only a small amount of remnant left. The
remaining parts are from Ga-polar GaN parasitically nucleated
and grown on the rim of the SiO2mask, proved by KPFM and wet
chemical etching experiments. Detailed investigations of GaN
polarity will be published elsewhere. However, already this result
proves that the GaN sub-μm rods grown on sapphire with a prior
nitridation step have N-polar top surfaces. We would like to stress
that the same etching results were observed on smaller GaN
nanorods of 400 nm diameter and the same growth methods
performed in an earlier work,12 proving that occurrence ofN-polar
GaN sub-μm rods by this method is independent of the pattern

size and growth system. ScanningKPFMmeasurements also show
that our GaN sub-μm rods have N-polar top surfaces.18

Moreover, since GaN sub-μm rods were grown on highly
lattice-mismatched SiO2/sapphire templates, there could be an
argument that rather the strain may determine the vertical
growth than the polarity. Our growth results on unstrained
N-polar and Ga-polar quasi-substrates indicate, however, that
strain does not play a critical role for the development of GaN
sub-μm rods. In general, the polarity determines the vertical
growth, thus forming GaN sub-μm rods.

In MOVPE growth, the carrier gas plays an important role in
defining the surface quality.19 Our recent work shows that the
H2/N2 ratio of the carrier gas can effectively shape the morphol-
ogy of GaN nano-/sub-μm rods.11,12 With pure N2 as carrier gas,
only pyramidal structures were observed, terminated with six
(10-11) planes (r-plane) (cf. Figure 1a in ref 11). When the
H2/N2 ratio was increased to 1:2, a clear GaN nano-/sub-μm rod
growth occurred with well developed {1-100} side facets
(cf. Figure 1b in ref 11). A higher H2 fraction also leads to the
suppression of coalescence of the individual GaN nano-/sub-μm
rods. When the H2/N2 ratio was further increased to 2:1, the
height of GaN nano-/sub-μm rods further increased (cf. Figure
1c in ref 11 and Figure 4 in ref 12). Growth of GaN nano-/sub-
μm rods with higher H2/N2 ratios or even pure H2 gas does not
further increase the height of the GaN nano-/sub-μm rods.
Instead, the filling of the openings became more inhomoge-
neous; for example, some holes were not filled with GaN. The
detailed results can be found in refs 11 and 12.

’DISCUSSION AND GROWTH MODEL

We knew from previous experiments that the polarity and
carrier gas mixture are important parameters to obtain c-oriented

Figure 1. Comparison of GaN sub-μm rods grown on different
templates with the same growth parameters. The images were obtained
by tilting the samples 30! with respect to the sample normal. (a)
Patterned SiO2 covered N-polar bulk GaN template. (b) Patterned
SiO2/Ga-polar GaN/sapphire template; GaN nanostructures typically
show a pyramidal shape. Inset: Detailed side view of one structure. (c)
Patterned SiO2/sapphire templates. (d) Patterned SiO2/sapphire tem-
plates with smaller opening size of 400 nm; the measured rod shows a
diameter of about 460 nm and a height of about 5.6 μm, yielding in
aspect ratios up to 12.

Figure 2. GaN sub-μm rods on patterned SiO2/sapphire after wet
chemical etching. The etching was performed in hot KOH solution for
50 min. The nominal diameter of the openings and the distance between
openings of the mask are 1 and 5 μm, respectively.

Figure 3. Schematic drawings of GaN atomic structure. (a) GaN
pyramidal structure with Ga-polar top surface. (b) GaN pyramidal
structure with N-polar top surface. (c) N-polar GaN pyramidal structure
etched by hydrogen. Dashed lines indicate the more stable (1-100) M-
plane. The detailed surface reconstructions are not included in this
schematic drawing.
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of the sub-μm rods, wet chemical etching was performed on as-
grown GaN sub-μm rods with an aqueous KOH solution at
80 !C for 50 min.

Figure 2 presents the FESEM image of GaN sub-μm rods on
patterned SiO2/sapphire templates after wet chemical etching. All
the GaN sub-μm rods were either completely etched away or
removed mostly, with only a small amount of remnant left. The
remaining parts are from Ga-polar GaN parasitically nucleated
and grown on the rim of the SiO2mask, proved by KPFM and wet
chemical etching experiments. Detailed investigations of GaN
polarity will be published elsewhere. However, already this result
proves that the GaN sub-μm rods grown on sapphire with a prior
nitridation step have N-polar top surfaces. We would like to stress
that the same etching results were observed on smaller GaN
nanorods of 400 nm diameter and the same growth methods
performed in an earlier work,12 proving that occurrence ofN-polar
GaN sub-μm rods by this method is independent of the pattern

size and growth system. ScanningKPFMmeasurements also show
that our GaN sub-μm rods have N-polar top surfaces.18

Moreover, since GaN sub-μm rods were grown on highly
lattice-mismatched SiO2/sapphire templates, there could be an
argument that rather the strain may determine the vertical
growth than the polarity. Our growth results on unstrained
N-polar and Ga-polar quasi-substrates indicate, however, that
strain does not play a critical role for the development of GaN
sub-μm rods. In general, the polarity determines the vertical
growth, thus forming GaN sub-μm rods.

In MOVPE growth, the carrier gas plays an important role in
defining the surface quality.19 Our recent work shows that the
H2/N2 ratio of the carrier gas can effectively shape the morphol-
ogy of GaN nano-/sub-μm rods.11,12 With pure N2 as carrier gas,
only pyramidal structures were observed, terminated with six
(10-11) planes (r-plane) (cf. Figure 1a in ref 11). When the
H2/N2 ratio was increased to 1:2, a clear GaN nano-/sub-μm rod
growth occurred with well developed {1-100} side facets
(cf. Figure 1b in ref 11). A higher H2 fraction also leads to the
suppression of coalescence of the individual GaN nano-/sub-μm
rods. When the H2/N2 ratio was further increased to 2:1, the
height of GaN nano-/sub-μm rods further increased (cf. Figure
1c in ref 11 and Figure 4 in ref 12). Growth of GaN nano-/sub-
μm rods with higher H2/N2 ratios or even pure H2 gas does not
further increase the height of the GaN nano-/sub-μm rods.
Instead, the filling of the openings became more inhomoge-
neous; for example, some holes were not filled with GaN. The
detailed results can be found in refs 11 and 12.

’DISCUSSION AND GROWTH MODEL

We knew from previous experiments that the polarity and
carrier gas mixture are important parameters to obtain c-oriented

Figure 1. Comparison of GaN sub-μm rods grown on different
templates with the same growth parameters. The images were obtained
by tilting the samples 30! with respect to the sample normal. (a)
Patterned SiO2 covered N-polar bulk GaN template. (b) Patterned
SiO2/Ga-polar GaN/sapphire template; GaN nanostructures typically
show a pyramidal shape. Inset: Detailed side view of one structure. (c)
Patterned SiO2/sapphire templates. (d) Patterned SiO2/sapphire tem-
plates with smaller opening size of 400 nm; the measured rod shows a
diameter of about 460 nm and a height of about 5.6 μm, yielding in
aspect ratios up to 12.

Figure 2. GaN sub-μm rods on patterned SiO2/sapphire after wet
chemical etching. The etching was performed in hot KOH solution for
50 min. The nominal diameter of the openings and the distance between
openings of the mask are 1 and 5 μm, respectively.

Figure 3. Schematic drawings of GaN atomic structure. (a) GaN
pyramidal structure with Ga-polar top surface. (b) GaN pyramidal
structure with N-polar top surface. (c) N-polar GaN pyramidal structure
etched by hydrogen. Dashed lines indicate the more stable (1-100) M-
plane. The detailed surface reconstructions are not included in this
schematic drawing.

1575 dx.doi.org/10.1021/cg101537m |Cryst. Growth Des. 2011, 11, 1573–1577

Crystal Growth & Design ARTICLE

of the sub-μm rods, wet chemical etching was performed on as-
grown GaN sub-μm rods with an aqueous KOH solution at
80 !C for 50 min.

Figure 2 presents the FESEM image of GaN sub-μm rods on
patterned SiO2/sapphire templates after wet chemical etching. All
the GaN sub-μm rods were either completely etched away or
removed mostly, with only a small amount of remnant left. The
remaining parts are from Ga-polar GaN parasitically nucleated
and grown on the rim of the SiO2mask, proved by KPFM and wet
chemical etching experiments. Detailed investigations of GaN
polarity will be published elsewhere. However, already this result
proves that the GaN sub-μm rods grown on sapphire with a prior
nitridation step have N-polar top surfaces. We would like to stress
that the same etching results were observed on smaller GaN
nanorods of 400 nm diameter and the same growth methods
performed in an earlier work,12 proving that occurrence ofN-polar
GaN sub-μm rods by this method is independent of the pattern

size and growth system. ScanningKPFMmeasurements also show
that our GaN sub-μm rods have N-polar top surfaces.18

Moreover, since GaN sub-μm rods were grown on highly
lattice-mismatched SiO2/sapphire templates, there could be an
argument that rather the strain may determine the vertical
growth than the polarity. Our growth results on unstrained
N-polar and Ga-polar quasi-substrates indicate, however, that
strain does not play a critical role for the development of GaN
sub-μm rods. In general, the polarity determines the vertical
growth, thus forming GaN sub-μm rods.

In MOVPE growth, the carrier gas plays an important role in
defining the surface quality.19 Our recent work shows that the
H2/N2 ratio of the carrier gas can effectively shape the morphol-
ogy of GaN nano-/sub-μm rods.11,12 With pure N2 as carrier gas,
only pyramidal structures were observed, terminated with six
(10-11) planes (r-plane) (cf. Figure 1a in ref 11). When the
H2/N2 ratio was increased to 1:2, a clear GaN nano-/sub-μm rod
growth occurred with well developed {1-100} side facets
(cf. Figure 1b in ref 11). A higher H2 fraction also leads to the
suppression of coalescence of the individual GaN nano-/sub-μm
rods. When the H2/N2 ratio was further increased to 2:1, the
height of GaN nano-/sub-μm rods further increased (cf. Figure
1c in ref 11 and Figure 4 in ref 12). Growth of GaN nano-/sub-
μm rods with higher H2/N2 ratios or even pure H2 gas does not
further increase the height of the GaN nano-/sub-μm rods.
Instead, the filling of the openings became more inhomoge-
neous; for example, some holes were not filled with GaN. The
detailed results can be found in refs 11 and 12.

’DISCUSSION AND GROWTH MODEL

We knew from previous experiments that the polarity and
carrier gas mixture are important parameters to obtain c-oriented

Figure 1. Comparison of GaN sub-μm rods grown on different
templates with the same growth parameters. The images were obtained
by tilting the samples 30! with respect to the sample normal. (a)
Patterned SiO2 covered N-polar bulk GaN template. (b) Patterned
SiO2/Ga-polar GaN/sapphire template; GaN nanostructures typically
show a pyramidal shape. Inset: Detailed side view of one structure. (c)
Patterned SiO2/sapphire templates. (d) Patterned SiO2/sapphire tem-
plates with smaller opening size of 400 nm; the measured rod shows a
diameter of about 460 nm and a height of about 5.6 μm, yielding in
aspect ratios up to 12.

Figure 2. GaN sub-μm rods on patterned SiO2/sapphire after wet
chemical etching. The etching was performed in hot KOH solution for
50 min. The nominal diameter of the openings and the distance between
openings of the mask are 1 and 5 μm, respectively.

Figure 3. Schematic drawings of GaN atomic structure. (a) GaN
pyramidal structure with Ga-polar top surface. (b) GaN pyramidal
structure with N-polar top surface. (c) N-polar GaN pyramidal structure
etched by hydrogen. Dashed lines indicate the more stable (1-100) M-
plane. The detailed surface reconstructions are not included in this
schematic drawing.
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Semiconducteurs	»,	nous	nous	sommes	basés	sur	cette	idée	pour	développer	une	autre	
approche	 pour	 la	 croissance	 de	 fils	 GaN	 non-catalysés.	 Bien	 que	 nous	 ayons	 obtenu	
rapidement	 des	 fils	 par	 injection	 de	 silane,	 il	 nous	 a	 fallu	 plusieurs	 années	 de	
tâtonnements,	d’optimisation,	d’études	systématiques	pour	mettre	au	point	un	procédé	
robuste	pour	réaliser	des	fils	GaN	auto-organisés	sur	saphir-c.51		

La	 Figure	 12	 détaille	 les	 principales	 étapes	 du	 procédé	 de	 croissance	 après	 que	 le	
substrat	ait	été	recuit	pendant	20	min	sous	H2	à	1080°C	pour	nettoyer	la	surface51	:	(1)	
nitruration	du	substrat	saphir-c	 (30	s	sous	2000	sccm	de	NH3)	à	1080°C	 	pour	 former	
une	fine	couche	d’AlN	et	 favoriser	une	croissance	de	polarité-N,	(2)	dépôt	 in	situ	d’une	
fine	couche	de	SiNx	(injection	simultanée	de	SiH4	à	45	sccm	et	de	NH3	à	4000	sccm)	qui	
joue	 le	 rôle	 d’un	 pseudo-masque	 à	 la	 surface	 du	 saphir	 pour	 limiter	 la	 formation	 de	
germes	 et	 éviter	 des	 croissances	 résiduelles	 entre	 les	 fils,	 (3)	 étape	 de	 nucléation	 de	
germe	 de	 GaN	 à	 1040°C	 avec	 un	 ratio	 V/III	 égal	 à	 16	 (135	 µmol/min	 de	 TMGa	 pour	
2,230	mmol/min	de	NH3)	sous	gaz	porteur	N2	 (2000	sccm),	(4)	croissance	des	fils	à	 la	
même	température	et	avec	le	même	ratio	V/III	avec	l’ajout	d’un	fort	flux	de	silane	égal	à	
200	nmol/min	sous	N2	avec	une	petite	contribution	de	H2	(40	sccm).	La	croissance	ainsi	
obtenue	est	montrée	 sur	 l’image	MEB	de	 la	Figure	12,	 où	des	 fils	de	diamètre	variant	
entre	0,5	et	2	µm	pour	une	longueur	variable	de	5-15	µm	(selon	le	temps	de	croissance)	
sont	en	épitaxie	sur	le	substrat	saphir-c	pour	une	densité	d’environ	107	fils/cm2.	

Les	points	critiques	de	ce	procédé	ont	été	:	d’une	part	l’optimisation	du	temps	de	dépôt	
(100	s)	et	du	recuit	de	la	fine	couche	de	SiNx	pour	contrôler	son	épaisseur	estimée	à	2	
nm,	afin	qu’elle	puisse	jouer	son	rôle	de	masque	avec	un	bon	contrôle	de	la	densité	des	
germes,	 d’autre	 part	 la	 durée	 de	 l’étape	 de	 nucléation	 des	 germes	 qui	 a	 une	 forte	
influence	sur	le	diamètre	et	la	densité	des	fils	(10	s	permet	d’obtenir	les	plus	petit	fils	et	
la	plus	grande	densité).51		

Par	ailleurs,	nous	avons	mis	clairement	en	évidence	le	rôle	crucial	de	l’injection	du	fort	
flux	 de	 silane	 pour	 la	 croissance	 des	 fils.	 La	 Figure	 13	 montre	 la	 même	 croissance	
réalisée	 sans	 et	 avec	 silane	 à	 200	 nmol/min	 où	 des	 nanostructures	 filaires	 sont	
présentes	seulement	en	présence	de	silane	durant	la	croissance.	Le	flux	de	silane	utilisé	
ici	 est	 au	moins	 20	 fois	 supérieur	 aux	 flux	 classiquement	 utilisés	 pour	 les	 dopages	 n	
typiques	 (10	 nmol/min	 pour	 un	 dopage	 de	 1018	 cm-2).	 Des	 études	 plus	 détaillées	 sur	
l’effet	 du	 silane	 sont	 présentées	 après	 et	 permettront	 de	 lever	 le	 voile	 sur	 les	
mécanismes	de	croissance	sous-jacent	à	l’injection	de	silane.		

	

Figure	12	:	Description	des	étapes	du	procédé	de	croissance	des	fils	GaN	sans	catalyseur	
sur	saphir-c	et	image	MEB	montant	le	résultat	de	la	croissance.51	

	Steps	of	our	growth	approach	
(1)	Nitrida6on	 (2)	In	situ	SiNx	deposi6on	

(Silane	+	NH3)	
(3)	Nuclea6on	of	

GaN	seeds	
(4)	Wire	growth	with	silane	

3. MOVPE PROCESS OF III-NITRIDE SEMICONDUCTORS: A
CASE STUDY OF SELF-ASSEMBLED (SG) GROWTH OF GAN
NWS

Figure 3.12: A typical 45�-tilted SEM image of an array of as-grown MOVPE

SG GaN NWs on c-sapphire substrates [65]

process parameters study is now necessary to improve the control of the NW

morphology in terms of nucleation density, size and vertical growth rate. More-

over, for practical purpose, MOVPE technique is known to be a complex process

involving various critical parameters. Thus, the aim of this systematic study is

also to set some reference points to improve the control and the reliability of the

NW growth process.

For the simplicity and clarity of the study, the MOVPE process parameters

(growth temperature, percussor flow, V/III ratio, carrier gas flow and reactor

pressure) have been varied independently only during Step II and III for seed

nucleation and NW growth stage. The total gas flow provided to the reactor is

kept constant by balancing the carrier gas flow in the MO and HYD feed lines

(except in the study of the carrier gas flow influence) and the molar flow ratio

between TMGa and silane is fixed at 676.

3.3.2.1 The growth temperature

To evaluate the e↵ect of the growth temperature on the SG MOVPE NW growth

technique, a series of growths varying the reactor temperature from 850 to 1050
�C with a step of 50 �C was carried out as shown in Figure 3.13. This temperature

range is chosen to be in the mass transport limited regime with no dependence

of the growth rate on the growth temperature itself. It can be observed that the

morphology (diameter (D) and length (L)) and the density (⇢) of the NWs array
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Suite	à	nos	travaux,	d’autres	groupes	ont	également	mis	en	évidence	l’effet	drastique	du	
flux	 de	 silane	 pour	 engendrer	 la	 croissance	 verticale.52–54	 Par	 exemple,	 le	Max	 Planck	
Institut	et	le	CRHEA	ont	montré	l’effet	spectaculaire	du	silane	sur	la	croissance	verticale	
sur	 des	 croissances	 similaires	 réalisées	 sur	 un	 substrat	 de	 saphir	 nitruré,	 comme	 le	
montre	la	Figure	14.	Ces	groupes	confirment	également	qu’il	est	nécessaire	d’utiliser	des	
flux	de	silane	supérieurs	à	100	nmol/min.		

3.2.1 Optimisation des paramètres de croissance 

L’injection	de	silane	ne	suffit	pas	à	obtenir	la	croissance	de	fils.	Il	a	fallu	entreprendre	un	
long	 travail	 d’optimisation	 des	 paramètres	 à	 chacune	 des	 étapes	 pour	 constituer	 un	
procédé	de	croissance	de	fils	qui	soit	fiable	et	reproductible.	Nous	présentons	ci-dessous	
une	partie	de	ce	travail,	où	nous	ciblons	volontairement	les	paramètres-clés	qui	couplés	
à	 l’injection	de	silane	 favorisent	 la	croissance	des	 fils	:	 le	 flux	de	précurseur	et	 le	ratio	
V/III,	la	température	et	la	pression	de	croissance.		

Les	Flux	de	précurseur	et	le	ratio	V/III	
Comme	nous	l’avons	vu	précédemment,	une	réduction	importante	du	flux	de	NH3	et	du	
ratio	 V/III	 permet	 de	 favoriser	 la	 croissance	 verticale.	 Nous	 faisons	 les	 mêmes	
observations	avec	l’approche	«	flux	de	silane	».	La	Figure	15	montre	une	série	d’images	
MEB	 de	 croissance	 de	 fils	 sous	 silane	 en	 variant	 le	 flux	 de	 TMGa	 et	 de	 NH3.	 Les	
meilleures	 croissances	 de	 fils	 sont	 obtenues	 pour	 le	 plus	 faible	 flux	 d’ammoniac	 (50	
sccm),	correspondant	à	un	ratio	V/III	bien	inférieur	à	50	(images	encadrées	en	rouge).	
L’ensemble	 de	 ces	 expériences	 valide	 clairement	 le	 besoin	 de	 travailler	 avec	 un	 très	
faible	flux	de	NH3	et	par	conséquent	avec	un	ratio	V/III	extrêmement	petit	(<50),	ce	qui	
est	similaire	aux	conditions	des	fils	de	polarité-Ga.		

	
Figure	13	:	Images	MEB	de	croissances	(a)	sans	silane	et	(b)	avec	silane	à	200	nmol/min	lors	de	l’étape	de	

croissance	des	fils.51	

	
Figure	14	:	Images	MEB	de	croissances	de	GaN	sur	saphir	nitruré	sans	et	avec	silane	publiées	par	le	Max	

Planck	Institut	(A)54	et	le	CRHEA	(B).53		
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Figure 7. Influence of the silane flow, growth temperature and carrier gas flow: GaN deposition (a) with and (b) without silane, growth
temperature: (c) T = 970 ◦C and (d) 1000 ◦C (nucleation is carried out at the same temperature), carrier gas flow: (e) 8000 sscm giving a
growth rate of ∼27 µm h−1 and (f) 2000 sscm (145 µm h−1 growth rate).

3. Structural and optical characterization of GaN
wires

3.1. X-ray measurements of wire epitaxial relationships and
misorientations

To determine the epitaxial relationship of the wires with respect
to the substrate, we first performed for typical wire growths
the usual scan along the [0 0 L] direction of the sapphire in
the standard θ–2θ geometry. Figure 8 shows that this scan
can be indexed with the (0 0 6) and (0 0 12) α-Al2O3 Bragg
reflections (R3̄c, c = 1.2991 nm), and the (0 0 2) and (0 0
0 4) wurtzite GaN Bragg reflections (P63mc, c = 0.5188 Å)
indicating a growth along the c-axis.

Grazing incidence (αi) and emergence angles close to
the critical angle of total reflection allow measurements of

the diffraction of planes perpendicular to the surface for
the sapphire substrate and the wires, as well as possible
2D or 3D substrate overgrowths. The beam footprint on
the sample surface, which is about 10 × 0.5 mm2 integrates
the intensities of a very large number of wires. These
wire growths exhibit quite narrow orientation distributions
which allow studying the wire reciprocal space according
to the substrate lattice [27]. Consider, as a reference, the
conventional hexagonal c-plane sapphire surface unit cell (a =
0.4758 nm, c = 1.2991 nm) which defines (H K L) Miller
indexes. Radial scan along the (H 0 0) and (H H 0) sapphire
in-plane Bragg reflections are shown in figures 9(a) and (b).
For a small grazing incidence (αi = 0.05◦), only surface
contributions are measured, whereas the substrate peaks can
be recorded for αi = 0.3◦. The peak indexation shows that
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images and cathodoluminescence (CL) spectra and intensity maps
have been recorded in a combined Hitachi S4800/Gatan MonoCL
system. Reactive ion etching (RIE) was carried out in an Oxford
Plasmalab 100 reactor with an ICP180 source. Spatially resolved
energy-dispersive X-ray spectroscopy (EDX) was performed at 10 kV
in combination with a Tescan Lyra SEM system. Transmission
electron microscopy (TEM) and EDX measurements were carried out
at an acceleration of 200 kV in an FEI Titan3 80−300 microscope
equipped with an imageside aberration corrector. All details
concerning MOVPE growth, SEM, CL, RIE, and TEM can be found
in refs 4, 10, 13, and 16.

■ RESULTS AND DISCUSSION
Influence of Si on GaN Rod Growth. Two samples have

been grown to demonstrate the influence of Si on the
morphology of the GaN rod structures. The SEM images are
shown in Figure 1. The first sample was grown without Si

supply in a non-Si-contaminated reactor. Vertical growth of
GaN can be induced using proper parameters such as a low V/
III ratio and a H2 atmosphere on a sapphire substrate with a
nitridation induced N-polar AlN top layer.17 The aspect ratio of
the undoped structures is below 1. The rods are nonregular and
some are coalesced. The second sample was grown with Si
supply, the Ga/Si gas phase ratio was set to 12050. All other
parameters were not changed. This relatively small flux of Si
induces a dramatic change in the morphology. GaN rods with a
regular hexagonal shape, smooth sidewall facets, sharp edges,
and a height of up to 5 μm have formed. Some rods exceed an
aspect ratio of 3. The sapphire surface between the rods is free
of any GaN deposition. Strongly enhanced vertical growth was
achieved by adding Si during GaN growth. High quality factor
whispering gallery modes can be observed in these kinds of
regular hexagonal shaped GaN rods.9

RIE of GaN Rods. RIE experiments have been carried out
on GaN rods. SEM images of GaN rods after 3.5 min of RIE
are presented in Figure 2a−c. Basically the inner part of the
rods is etched. Some needle-like nanostructures remain, which
are already known from RIE experiments of GaN layers.16 It
was shown in ref 4 that most of the rods contain vertical
defects, which are separating regions of different polarity. It is

assumed that preferential etching occurs along these defects.16

However, during RIE the sidewall facets are constantly exposed
to the etching process, and at least some damage is expected. In
contrast to the inner part of the rods, the m-plane sidewalls
were etched less severely than the top facet and the volume of
the rods, and thus thin lamellae delineating the rod facets
remain. Therefore, it is anticipated that the m-plane facets have
different properties than the entire rod volume.

Spatially Resolved Energy Dispersive X-ray Spectros-
copy. The composition of the RIE treated Si-doped GaN rod
sample is measured utilizing EDX. The EDX spectrum of the
exposed region shown in the top view SEM in Figure 3b is

presented in Figure 3a. Ga, N, and Si peaks are visible in the
EDX spectrum, as well as Al and O originating from the
substrate and C caused by contamination. The distribution of
Ga, N, and Si is demonstrated in Figure 3c−e. Ga is only
detected in the rods and is not visible on the surface. N and Si
are present in the rods, and there is a weak signal coming from
the surface between the rods. Furthermore, there is an
accumulation of Si and N at the m-plane facets of the rods,
that is, a Si and N containing skin can be observed delineating
the rods. Obviously, SiN has formed on the sapphire surface
and on the m-plane sidewall facets of the rods.

TEM and EDX Measurements. In order to confirm the
results obtained in Figure 3, TEM, high angular annual dark
field scanning TEM (HAADF-STEM), and EDX investigations
were carried out on a vertical cross-section of a GaN nanorod

Figure 1. SEM images (60° tilted view) of GaN rods grown without
(left) and with (right) Si supply during GaN growth.

Figure 2. SEM images of GaN rods after RIE for 3.5 min: (a)
overview; (b) detailed view of a single rod; (c) top view of a single rod.

Figure 3. (a) EDX spectrum of Si-doped GaN rods grown on
sapphire. (b) SEM image of the investigated region. Spatial
distribution of (c) Ga, (d) N, and (e) Si.
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are formed instead, as shown in Fig. 1(c), with a lateral
growth rate larger than the vertical one.

The final density of lpillars is typically smaller than
106 wires cm!2, as shown in Figure 1(a). This density, which
enabled us to characterize individually the lpillars,20,21 is in-
compatible with “classical” mechanical thinning required for
conventional TEM samples preparation, since the probability
of finding a lpillar within the investigation area is too small.
Furthermore, contrary to NWs that are sufficiently thin to be
transparent to electrons,26–28 e.g., those obtained by plasma
MBE, the current lpillars have to be thinned down.
Therefore, it is necessary to prepare the samples by focused
ion beam (FIB). To do so, the sapphire around the wire is

first etched with a Ga ions beam. A small area ("50 lm2)
containing the substrate-and-wire is relieved from the rest of
the substrate using an omniprobe; finally, it is glued onto a
TEM half grid. This substrate-and-wire structure is finally
thinned down to a thickness of about 100–200 nm using a Ga
ion beam. The TEM characterization, including the conver-
gent beam electron diffraction (CBED) patterns, has been
carried out on several lpillars using a JEOL 2010F micro-
scope operated at 200 kV. For polarity determination, all
CBED patterns have been performed along the [10-10] zone
axis. In these conditions, the asymmetry between the 0002
and 000-2 reflections enables to establish the absolute polar-
ity of the investigated regions by comparing experimental
CBED patterns with simulations performed with JEMS
software.29

For the optical characterization, CL measurements were
performed from 80 K to 300 K within a field-emission JEOL
7000F SEM coupled to a Gatan MonoCL4 system. For the
lPL experiments, from 5 K to room temperature, a CW Ar-
doubled laser (k ¼ 244 nm) was used as an excitation source,
whereas the PL emission was collected via a microscope
objective in confocal geometrey enabling micrometer-range
spatial resolution.

III. RESULTS AND DISCUSSION

A. Initial growth stages: Nucleation of polarity
domains

The initial steps of the GaN lpillars growth are illus-
trated in the SEM images of Figures 2(a)–2(c). For each of
these images, the lpillars were etched by KOH at 40 $C for
1min, as it is known that KOH selectively etches N-polar
surfaces, leaving the Ga-polar ones unaffected.30

Nucleation of GaN (Fig. 2(a)) is accompanied by the
formation of hexagonal-shaped islands with a flat {0001} top
facet and a mixture of vertical {1-100} and inclined {10-1n}
side facets. KOH etching reveals that the top flat facet is
predominantly N-polar. The etching selectivity of {10-1n}-
planes is less important than for polar ones and, thus, polarity
assessment by KOH etching is not reliable. In order to have
a complete picture of the spatial distribution of polarity
domains within the nucleation islands, TEM investigations
have been performed. Fig. 3 shows the TEM image of an
island that presents the three facets observed by SEM,
{0001}, {1-100}, and {10-1n}. The domain showing a {10-
1n} side facet is found to be Ga-polar (the corresponding
CBED pattern is shown on the right side of Figure 3), while
the domain with a flat top {0001} facet has N polarity
(CBED pattern shown on the left side of Figure 3), in agree-
ment with KOH etching results (Fig. 2(a)). These observa-
tions indicate that lpillars grow on GaN seeds exhibiting
domains of opposite polarities.

Once the truncated pyramids are formed, SiH4 is
injected into the reactor during 30 min combined with a low
V/III ratio ("300). As a result, GaN growth along c-axis is
strongly enhanced while keeping the hexagonal shape at the
base, as shown in Figure 2(b). However, most lpillars ex-
hibit irregular shapes along their longitudinal axis. KOH
etching performed after the Si-doped GaN growth reveals

FIG. 1. (a) Low magnification bird-eye SEM image (tilt angle of 25$) of a
lpillar sample illustrating the typical lpillar density; (b) zoom of a region in
(a); and (c) bird-eye SEM image (tilt angle of 25$) of a sample grown under
the same growth conditions as (a) and (b) but without silane injection.
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compatible with “classical” mechanical thinning required for
conventional TEM samples preparation, since the probability
of finding a lpillar within the investigation area is too small.
Furthermore, contrary to NWs that are sufficiently thin to be
transparent to electrons,26–28 e.g., those obtained by plasma
MBE, the current lpillars have to be thinned down.
Therefore, it is necessary to prepare the samples by focused
ion beam (FIB). To do so, the sapphire around the wire is
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containing the substrate-and-wire is relieved from the rest of
the substrate using an omniprobe; finally, it is glued onto a
TEM half grid. This substrate-and-wire structure is finally
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gent beam electron diffraction (CBED) patterns, has been
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axis. In these conditions, the asymmetry between the 0002
and 000-2 reflections enables to establish the absolute polar-
ity of the investigated regions by comparing experimental
CBED patterns with simulations performed with JEMS
software.29

For the optical characterization, CL measurements were
performed from 80 K to 300 K within a field-emission JEOL
7000F SEM coupled to a Gatan MonoCL4 system. For the
lPL experiments, from 5 K to room temperature, a CW Ar-
doubled laser (k ¼ 244 nm) was used as an excitation source,
whereas the PL emission was collected via a microscope
objective in confocal geometrey enabling micrometer-range
spatial resolution.

III. RESULTS AND DISCUSSION

A. Initial growth stages: Nucleation of polarity
domains

The initial steps of the GaN lpillars growth are illus-
trated in the SEM images of Figures 2(a)–2(c). For each of
these images, the lpillars were etched by KOH at 40 $C for
1min, as it is known that KOH selectively etches N-polar
surfaces, leaving the Ga-polar ones unaffected.30

Nucleation of GaN (Fig. 2(a)) is accompanied by the
formation of hexagonal-shaped islands with a flat {0001} top
facet and a mixture of vertical {1-100} and inclined {10-1n}
side facets. KOH etching reveals that the top flat facet is
predominantly N-polar. The etching selectivity of {10-1n}-
planes is less important than for polar ones and, thus, polarity
assessment by KOH etching is not reliable. In order to have
a complete picture of the spatial distribution of polarity
domains within the nucleation islands, TEM investigations
have been performed. Fig. 3 shows the TEM image of an
island that presents the three facets observed by SEM,
{0001}, {1-100}, and {10-1n}. The domain showing a {10-
1n} side facet is found to be Ga-polar (the corresponding
CBED pattern is shown on the right side of Figure 3), while
the domain with a flat top {0001} facet has N polarity
(CBED pattern shown on the left side of Figure 3), in agree-
ment with KOH etching results (Fig. 2(a)). These observa-
tions indicate that lpillars grow on GaN seeds exhibiting
domains of opposite polarities.

Once the truncated pyramids are formed, SiH4 is
injected into the reactor during 30 min combined with a low
V/III ratio ("300). As a result, GaN growth along c-axis is
strongly enhanced while keeping the hexagonal shape at the
base, as shown in Figure 2(b). However, most lpillars ex-
hibit irregular shapes along their longitudinal axis. KOH
etching performed after the Si-doped GaN growth reveals
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La	température	de	croissance	
L’augmentation	de	la	température	de	croissance	a	une	grande	influence	sur	la	densité	de	
nucléation,	le	diamètre	et	l’élongation	des	fils,	comme	le	montre	la	Figure	16,	ci-dessous.	
A	basse	 température	 (850°C),	 la	 faible	 longueur	de	diffusion	des	 adatomes	 favorise	 la	
nucléation	 de	 nombreux	 germes	 GaN	 de	 petites	 tailles	 sur	 la	 surface.	 Cette	 grande	
densité	de	germe	s’accompagne	d’une	 limitation	de	 la	croissance	verticale.	A	contrario,	
l’augmentation	 de	 la	 température	 jusqu’à	 1050°C	 a	 pour	 conséquence	 de	 limiter	 la	
densité	de	nucléation	(de	1,2	à	0,01	x108	fils/cm2),	d’augmenter	leur	diamètre	(de	300	à	
800	nm)	et	 surtout	de	 favoriser	drastiquement	 la	 croissance	verticale	 (de	1	à	12	µm).	
Une	 estimation	 du	 volume	 total	 déposé	 des	 nanostructures	 de	 GaN	 reste	 constante	
quelles	que	soient	les	températures	de	croissance.	Ceci	confirme	que	nous	nous	situons	
dans	 le	 régime	du	 transport	 de	masse	 où	 la	 quantité	 de	matière	 déposée	 reste	 quasi-
constante	avec	la	température.		

	
Figure	15	:	Images	MEB	d’une	série	d’échantillons	de	croissances	de	fils	GaN	réalisées	sous	différents	flux	de	

TMGa	(30,	60,	90	sccm)	et	de	NH3	(50,	200,	400	sccm).	Les	images	encadrées	en	rouge	indiquent	les	
conditions	favorables	à	la	croissance	de	fils	GaN	:	faible	flux	de	NH3	et	faible	ratio	V/III	(échelle	:	10	µm).	

	
Figure	16	:	Images	MEB	d’une	série	de	croissance	de	fils	de	GaN	réalisée	sous	différentes	températures	de	
croissance	(850,	900,	950,	1000	et	1050°C).	L’image	entourée	en	rouge	correspond	à	la	croissance	à	1050°C	

permettant	d’obtenir	de	longs	fils	(échelle	:	10	µm).	

3. MOVPE PROCESS OF III-NITRIDE SEMICONDUCTORS: A
CASE STUDY OF SELF-ASSEMBLED (SG) GROWTH OF GAN
NWS

Figure 3.18: 45�-titled SEM image of the as-grown SG GaN NWs array with

di↵erent precursor flows. The precursor flow of TMGa and NH3 is indicated in

each image for clarity. The scale bars are 10 µm.

Figure 3.19: The plot of SG GaN NW diameter as a function of (a) TMGa flow

and (b) NH3 flow with di↵erent V/III ratios.
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3.3 Systematic study of the MOVPE parameters’ influence on
self-assembled (SG) GaN NWs growth

have a large deviation at di↵erent temperatures, a quantitative statistic for the

D, L and ⇢ of single NWs in each growth are plotted in Figure 3.14 as a function

of the growth temperature.

Figure 3.13: Typical 45�-titled SEM images with di↵erent NWs growth temper-

atures (a) 850 �C, (b) 900 �C, (c) 950 �C, (d) 1000 �C, and (e) 1050 �C respectivly.

The scale bars are 10 µm.

With increasing the growth temperature, the NW average diameter gradually

increases from 291 to 535 nm as observed in Figure 3.14 (a). This tendency can

be understood from the reduced species di↵usion length at lower temperature. It

could result in the smaller NW seed diameter due to the limited lateral di↵usion

length of the atoms before incorporating into the crystal lattice. In contrast, the

NW density exhibits a reverse behavior with temperature compared to the NWs

diameter: a decrease by a factor of 5 becomes evident when the temperature

is increased from 850 to 1050 �C as shown in Figure 3.14 (b). This may also

be attributed to the larger adatoms di↵usion length at higher temperature that

reduces the nucleation site density.

In addition, as mentioned, in this temperature range (850 to 1050 �C), the

growth rate is limited by mass transport. This means the total amount of de-

posited material (volume V) of the NW array remains constant in each growth.

To verify this point, we first deduce the V value supposing that NWs are cylin-

der: V = ⇢⇡(D2 )
2
L using D, L and ⇢ values extracted from the SEM image of the

growth at 850 �C. Based on the mass transport limited assumption (constant V),

the NW length for the other growths can be calculated from the V, the measured

61

10	µm	



	38	

La	pression	de	croissance	
La	pression	est	aussi	un	paramètre-clé	des	procédés	MOVPE.	Une	faible	pression	(100-
400	mbar)	est	généralement	choisie	pour	les	croissances	standard	planaires.	En	effet,	les	
pré-réactions	en	phase	gazeuse	peuvent	être	 limitées	en	diminuant	 la	pression,	 ce	qui	
donne	des	taux	de	croissance	plus	rapide.	Une	étude	de	la	pression	a	été	réalisée	sur	la	
croissance	des	 fils,	 comme	 le	montre	 la	Figure	17.	A	 faible	pression	 (400	mbar),	nous	
observons	une	croissance	rapide	favorisant	dans	le	même	temps	une	croissance	latérale,	
qui	ne	permet	pas	d’obtenir	une	croissance	filaire.	Par	contre,	la	croissance	latérale	est	
très	 limitée	 à	 plus	 haute	 pression	 (≥600	mbar)	 permettant	 la	 croissance	 des	 fils.	 Par	
ailleurs,	plus	la	pression	augmente,	plus	la	densité	de	fils	est	faible	lié	à	la	réduction	de	la	
vitesse	 de	 croissance	 avec	 la	 pression.	 Cette	 augmentation	 de	 densité	 s’accompagne	
d’une	réduction	de	la	vitesse	de	croissance	des	fils.	Ainsi,	contrairement	aux	croissances	
planaires,	une	pression	de	800	mbar	sera	préconisée	pour	la	croissance	de	nos	fils.		

Bilan	des	études	systématiques	des	paramètres	de	croissance		
Ce	 long	 travail	 d’optimisation	 des	 paramètres	 a	mis	 en	 évidence	 que	 la	 croissance	 de	
nanofils	sans	catalyseur	par	MOVPE	nécessite	de	combiner	une	série	de	paramètres	bien	
choisis,	en	plus	de	 l’ajout	du	 fort	 flux	de	 silane	 :	 faible	 flux	de	NH3,	 faible	 ration	V/III,	
hautes	 températures,	 haute	 pression.	 Ces	 conditions	 ont	 été	 d’autant	 plus	 difficiles	 à	
déterminer	 qu’elles	 sont	 à	 certain	 égard	 «	surprenantes	»	 en	 comparaison	 des	
conditions	classiquement	utilisées	pour	 les	croissances	planaires	du	GaN.	Une	 fois	que	
ces	conditions	ont	été	bien	établies,	un	travail	systématique	sur	l’effet	du	silane	a	pu	être	
entrepris	pour	comprendre	le	mécanisme	de	formation	des	fils	sous	«	silane	».		

3.2.2 Effet du flux de silane sur la croissance des fils  

Nous	 avons	 démontré	 la	 nécessité	 d’injecter	 un	 flux	 de	 silane	 pour	 obtenir	 une	
croissance	verticale	 formant	des	fils	de	GaN	(Figure	13).	Néanmoins,	 le	rôle	exact	 joué	
par	 le	 silane	 a	 besoin	 d’être	 clarifié	 pour	 expliquer	 les	 mécanismes	 gouvernant	 la	
croissance	 des	 fils.	 Afin	 de	 quantifier	 l’effet	 du	 silane	 sur	 la	 croissance	 des	 fils,	 nous	
avons	 réalisé	une	 série	de	 croissance	avec	différents	 flux	de	 silane	pendant	 l’étape	de	
croissance	des	fils.	La	Figure	18	montre	les	images	MEB	des	croissances	réalisées	avec	
un	 flux	 de	 silane	 variant	 de	 0	 à	 400	 nmol/min.	 Les	 variations	 de	 la	 hauteur	 et	 du	
diamètre	moyen	des	fils	en	fonction	du	flux	de	silane	mesurés	à	partir	des	images	MEB	
sont	 également	 données.	 On	 observe	 un	 effet	 déterminant	 du	 flux	 de	 silane	 avec	 une	
annihilation	 de	 la	 croissance	 latérale	 couplé	 à	 une	 très	 forte	 augmentation	 de	 la	
croissance	verticale.	L’absence	de	silane	donne	des	nanostructures	hexagonales	planes,	

	
Figure	17	:	Images	MEB	d’une	série	de	croissance	de	fils	GaN	réalisée	à	400,	600	et	800	mbar.	L’image	

encadrée	en	rouge	à	8mm	mbar	permet	d’obtenir	une	croissance	de	fils	(échelle	:	10	µm).	

10	µm	

3.4 Conclusions

Figure 3.22 (a) 400, (b) 600, and (c) 800 mbar respectively. It can be observed

that with decreasing of the reactor pressure, the NWs diameter is sharply in-

creased.∗ We believe that this diameter increase is due to larger providing of

TMGa precursors (It can be induced by a decrease of the pre-reaction in gas

phase) at the frontier of the substrate surface at lower pressure that locally in-

creases the ’e↵ective’ TMGa/silane mole ratio.). Meanwhile, the increase of the

’e↵ective’ TMGa precursor flow also results in the higher NWs density. And for

the growth at 400 mbar, a coalescence of the island is even observed due to the

high nucleation density in combination with the larger diameter.

Figure 3.22: 45�-tilted SEM image of the as-grown SG GaN NWs array with

di↵erent reactor pressures of (a) 400 mbar, (b) 600 mbar and (c) 800 mbar. The

scale bars are 10 µm.

3.4 Conclusions

In this chapter, we have first briefly presented the basic physical process, the

growth regime, the properties of the III-nitride precursor molecules and the Aix-

tron CCS system setup for MOVPE method. It is shown that the growth rate

control for Aixtron CCS system in mass transport regime is mainly governed

by two factors: 1) the chemical boundary thickness which is related to the III-

precursor flow rate and the carrier gas composition and 2) the reactor pressure

which determines the precursor pre-reaction rate in gas phase.

Then, the influence of the process parameter (temperature, V/III ratio, pre-

cursors flow rate, carrier gas flow rate and pressure) on the morphology of the

catalyst-free self-assembled GaN NW growth with low V/III ratio and in situ

∗Actually for the growth with pressure of 400 mbar, the NW geometry can no longer be ob-

tained and the structure appears to be hexagonal prismatic column with a low length/diameter

aspect ratio (< 1).
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alors	que	la	présence	de	silane	forme	des	fils,	qui	peuvent	être	très	allongés	si	le	flux	de	
silane	 est	 suffisamment	 élevé.	 De	 ces	 expériences,	 on	 peut	 identifier	 une	 valeur	 seuil	
critique	 du	 flux	 de	 silane	 pour	 parvenir	 à	 faire	 croître	 des	 fils	 (ratio	
longueur/diamètre>10)	 égal	 à	 150	 nmol/min	 dans	 nos	 conditions	 de	 croissance.	
L’augmentation	 du	 flux	 de	 silane	 de	 0	 à	 400	 nmol/min	 réduit	 considérablement	 le	
diamètre	passant	de	2,8	à	0,4	µm	et	augmente	d’un	facteur	16	 la	vitesse	de	croissance	
verticale	qui	peut	dépasser	100	μm/h	pour	un	flux	de	silane	égale	à	400	nmol/min.		

Pour	comprendre	l’effet	du	silane,	des	analyses	structurales	ont	été	menées	sur	des	fils	
uniques	 obtenus	 sous	 200	 nmol/min	 de	 silane.	 Dans	 un	 premier	 temps,	 le	 profil	 de	
composition	en	Si	à	 l’intérieur	des	 fils	a	été	déterminé	en	utilisant	 l’analyse	ToF-SIMS.	
Cette	 analyse	 réalisée	 par	 Jean-Paul	 Barnes	 (CEA/LETI)	 est	 une	 mesure	 SIMS	 rare	
menée	sur	des	fils	uniques	qui	utilise	un	faisceau	d’ions	Bi+	pour	l’analyse	des	éléments	
présents	en	surface	et	un	faisceau	d’ion	oxygène	qui	permet	l’abrasion	de	la	surface,	ce	
qui	permet	d’obtenir	le	profil	en	profondeur	des	éléments	présents	dans	le	fil.	La	Figure	
19a	montre	 le	 profil	 du	 Si	mesuré	 de	 la	 surface	 jusqu’au	 centre	 d’un	 fil	 unique.	Nous	
observons	une	accumulation	de	Si	en	surface	alors	que	le	signal	est	quasiment	nul	dans	
le	 volume	 du	 fil.	 Cette	 mesure	 reste	 essentiellement	 qualitative,	 mais	 montre	 à	
l’évidence	 la	 présence	 d’une	 zone	 riche	 en	 Si	 uniquement	 en	 surface.	Dans	 un	 second	
temps,	une	coupe	transversale	d’un	fil	réalisée	par	FIB	permet	de	visualiser	la	structure	
interne.	Afin	de	mieux	voir	les	éléments	présents	en	surface,	une	croissance	radiale	de	3	
hétérostructures	 AlGaN/GaN	 est	 réalisée	 avec	 une	 épaisseur	 d’AlGaN	 variable.	 Une	
cartographie	des	éléments	chimiques	Si	et	Al	est	obtenue	par	EDX	visible	sur	la	Figure	
19b.	En	plus	de	bien	distinguer	la	structure	cœur-coquille	AlGaN/GaN,	nous	remarquons	
la	présence	d’une	zone	riche	en	Si	tout	autour	du	fil	de	GaN,	identifiable	par	la	couleur	
rouge.	 Ceci	 constitue	 une	 preuve	 supplémentaire	 d’une	 concentration	 riche	 en	 Si	 à	 la	
surface	 des	 facettes	 verticales	 en	 plan-m	 des	 fils	 GaN.	 Sur	 l’encart	 de	 la	 Figure	 19b	
montrant	 une	 image	 TEM	 de	 l’hétérostructure	 cœur-coquille,	 nous	 visualisons	

	
Figure	18	:	Effet	du	flux	du	silane	pour	la	croissance	de	fils.	Série	d’images	MEB	pour	des	croissances	sous	un	
flux	de	silane	croissant	(0,	50,	100,	200,	300	et	400	nmol/min).	L’évolution	de	la	longueur,	de	la	vitesse	de	

croissance	et	du	diamètre	des	fils	en	fonction	du	flux	du	silane	(graphiques	(i)	et	(h)).	

4. CATALYST-FREE MOVPE SELF-ASSEMBLED GROWTH OF
GAN NWS: FROM GROWTH MECHAMISM STUDY WITH
IN SITU SILANE INJECTION TO A NEW METHOD WITH LOW
PRECURSOR FLOW INJECTION

Figure 4.1: 45�-titled SEM images of the as-grown GaN structures with injec-

tion silane flux of (a) 0 nmol/min, (b) 50 nmol/min, (c) 100 nmol/min, (d) 150

nmol/min, (e) 200 nmol/min, (f) 300 nmol/min and (g) 400 nmol/min for MOVPE

SG GaN NW growth method as depicted in Chapter 3.2.2. Statistics of the (h)

diameter and (i) length and growth rate of the GaN structures as a function of

di↵erent injection silane flux.
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clairement	la	présence	de	cette	couche	riche	en	Si	qui	est	présumée	être	une	couche	de	
passivation	de	SiNx	dont	l’épaisseur	est	estimée	entre	1,5	et	2	nm.	D’autres	équipes	ont	
également	 observée	 cette	 couche	de	 SiNx	 par	TEM	en	 couplant	 les	 observations	 à	 des	
mesures	EDX,	confirmant	sans	ambiguïté	la	présence	de	cette	couche	de	surface	riche	en	
Si.55,56	

Au-delà	de	 l’utilisation	classique	du	silane	comme	dopant	n	du	GaN,	 le	silane	est	aussi	
utilisé	 en	 MOVPE	 pour	 le	 dépôt	 in	 situ	 de	 fines	 couches	 de	 SiNx	 en	 le	 combinant	 à	
l’ammoniac,	afin	de	réduire	la	densité	des	dislocations	lors	de	la	croissance	de	couches	
planaires	 de	 GaN.57	 Le	 flux	 typique	 de	 silane	 utilisé	 pour	 le	 dépôt	 in	situ	 de	 SiNx	 est	
d’environ	200	nmol/min,58	qui	est	exactement	l’ordre	de	grandeur	de	celui	utilisé	dans	
les	croissances	des	fils.	Par	ailleurs,	nous	l’utilisons	nous-même	dans	notre	procédé	de	
croissance	des	fils	pour	déposer	la	fine	couche	de	SiNx	sur	la	surface	du	saphir	en	tant	
que	masque	pour	limiter	les	recroissances	entre	les	fils	avec	un	flux	de	200	nmol/min.	
Ainsi,	 ces	 éléments	 indiquent	 que	 l’accumulation	 de	 Si	 en	 surface	 détectée	 par	 les	
analyses	SIMS	et	EDX	correspond	à	 la	 formation	d’une	fine	couche	de	SiNx	à	 la	surface	
des	fils	due	à	la	présence	simultanée	de	Silane	et	de	NH3	dans	la	phase	gazeuse	lors	de	la	
croissance	des	fils.	Cette	hypothèse	est	confirmée	par	les	mesures	électriques	sur	ces	fils	
pour	 la	 réalisation	 de	 LED	 à	 fils	 uniques	 en	 collaboration	 avec	 Maria	 Tchernychava	
(C2N).	La	première	mesure	I-V	montre	invariablement	de	très	faibles	courants,	puis	vers	
6V	 une	 augmentation	 soudaine	 se	 produit.	 Après	 cela,	 les	mesures	 I-V	 sont	 stables	 et	
reproductibles	 avec	 un	 comportement	 ohmique.	 Le	 saut	 en	 courant	 est	 attribué	 au	
claquage	de	la	fine	couche	de	SiNx,	ce	qui	prouve	assurément	que	la	coquille	riche	en	Si	
correspond	 à	 un	 diélectrique,	 et	 non	 à	 du	 GaN	 richement	 dopé	 qui	 formerait	 lui	 une	
couche	parfaitement	conductrice.59	Nous	pouvons	donc	conclure	que	le	silane	dans	nos	
conditions	de	croissance	forme	une	couche	de	SiNx	sur	les	plans-m	verticaux	des	fils.		

3.2.3 Mécanisme de croissance des fils en présence d’un fort flux de silane  

Suite	à	la	découverte	de	la	formation	in	situ	de	la	couche	SiNx	sur	les	parois	des	fils,	nous	
proposons	un	mécanisme	de	croissance	sous	flux	de	silane	pour	expliquer	la	formation	
des	fils.	Ce	mécanisme	se	décompose	en	3	étapes	qui	sont	schématisées	sur	la	Figure	20	:	

	
Figure	19	:	Détection	du	Si	sur	la	surface	extérieure	des	fils	GaN	avec	flux	de	silane	:	(a)	mesure	ToF-SIMS	sur	
fil	unique	avec	la	détection	d’un	pic	de	Si	en	surface.	(b)	mesures	EDX	d’une	coupe	transversale	d’un	fil	avec	
une	structure	cœur-coquille	GaN/AlGaN	montrant	la	présence	de	Si	localisé	en	surface	du	fil	de	GaN.	(Encart	

b	:	image	TEM	de	l’hétérostructure	cœur-coquille	avec	la	couche	de	SiNx	de	2	nm	d’épaisseur).	
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1) Nucléation	des	germes	GaN	:	des	germes	hexagonaux	plats	se	 forment	sur	 les	
défauts	 et	 les	 ouvertures	 de	 la	 couche	 non-continue	 de	 SiNx	 qui	 a	 été	
préalablement	déposée	sur	le	substrat	de	saphir.	L’étape	préalable	de	nitruration	
du	 saphir	 va	 engendrer	 des	 germes	 de	 polarité-N.	 Pendant	 cette	 étape,	 la	
croissance	latérale	est	prépondérante.	

2) Formation	 d’une	 couche	 SiNx	 de	 passivation	 sur	 les	 surfaces	 latérales	:	
après	la	phase	de	nucléation,	un	fort	flux	de	silane	est	injecté	en	présence	de	NH3	
et	 TMGa.	 Les	 germes	 continuent	 à	 croître	 latéralement.	 La	 diffusion	 des	
adatomes	de	Si	de	 la	 surface	du	substrat	 sur	 les	parois	verticales	entraine	une	
accumulation	de	Si	sur	celles-ci	et	nous	faisons	l’hypothèse	que	la	formation	de	la	
couche	de	SiNx	se	réalise	préférentiellement	sur	les	plans-m	par	rapport	au	plan-
𝑐̅.	 Une	 fois	 que	 la	 couche	 de	 SiNx	 s’est	 spontanément	 formée	 sur	 les	 facettes	
verticales,	 la	 croissance	 latérale	est	 stoppée,	déterminant	ainsi	 le	diamètre	des	
fils.	 La	 grande	distribution	de	diamètre	de	 fils	 à	 fils	 s’explique	par	des	 germes	
initiaux	 de	 tailles	 différentes	 qui	 vont	 croître	 latéralement	 à	 des	 vitesses	
différentes	 jusqu’à	 que	 cela	 s’arrête	 avec	 la	 formation	 du	 SiNx.	 Plus	 le	 flux	 de	
silane	augmente,	plus	la	formation	du	SiNx	est	rapide	et	a	pour	conséquence	de	
diminuer	 le	 diamètre	des	 fils	 comme	observé	 sur	 la	 Figure	18.	Néanmoins	 au-
delà	de	150	nmol/min,	il	n’est	plus	possible	de	réduire	le	diamètre	car	il	y	a	un	
temps	 de	 latence	 incompressible	 nécessaire	 pour	 former	 le	 SiNx	 qui	 rend	
impossible	 la	 fabrication	de	fils	de	très	petit	diamètre	(typiquement	 inférieur	à	
200	nm).		

3) Croissance	verticale	des	fils	à	diamètre	fixé	:	dans	cette	phase,	 la	croissance	
latérale	est	 inhibée	à	cause	du	 faible	coefficient	de	collage	des	adatomes	de	Ga	
sur	le	SiNx	qui	est	classiquement	utilisé	pour	la	croissance	sélective.	Le	SiNx	joue	
alors	 le	 rôle	de	 couche	de	passivation	 sur	 les	plans-m	 verticaux.	 Les	 adatomes	
vont	 alors	 diffuser	 à	 la	 surface	 du	 SiNx	 jusqu’à	 atteindre	 la	 surface	 supérieure	
plan-𝑐̅	(qui	n’est	pas	passivée)	pour	 contribuer	 à	 la	 croissance	verticale.	 Par	 la	
suite,	pendant	la	croissance	du	fil,	la	couche	de	SiNx	va	se	former	spontanément	
au	 fur	et	 à	mesure	 sur	 les	parois	 latérales	du	 fil,	maintenant	 le	diamètre	du	 fil	
constant.		

	
Figure	20	:	Schématisation	du	procédé	de	croissance	des	fils	sans	catalyseur	sous	un	fort	flux	de	silane	en	3	
étapes	successives	:	(1)	nucléation	des	germes	GaN,	(2)	formation	du	SiNx	sur	les	parois	verticales	des	fils	et	

(3)	croissance	verticale	grâce	à	la	passivation	spontanée	des	facettes	verticales	des	fils.	
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La	compréhension	de	ce	mécanisme	de	croissance	a	donné	lieu	au	dépôt	d’un	brevet	en	
2011	 pour	 la	 synthèse	 de	 fils	 par	 passivation	 des	 surfaces	 latérales.60	 Nous	 avions	
observé	qu’il	était	nécessaire	de	réduire	le	flux	du	gaz	porteur	pour	obtenir	la	croissance	
de	 fils	 (flux	de	N2<2000	sccm).	En	d’autres	 termes,	 la	 croissance	verticale	est	obtenue	
seulement	si	le	temps	de	résidence	du	silane	est	suffisamment	long.	Ce	phénomène	est	
lié	à	la	cinétique	de	formation	de	la	couche	de	passivation	sur	les	facettes	verticales	liée	
au	flux	et	au	temps	de	résidence	du	silane.	

D’autres	 études	publiées	 plus	 tard	 sont	 venues	 confirmer	 ces	 résultats	 et	 ont	 apporté	
des	compléments.	En	2014,	Tessarek	et	al.	ont	aussi	observé	par	des	mesures	EDX	fines	
la	couche	de	SiNx	à	la	surface	des	fils.	Ce	travail	a	permis	aussi	de	révéler	cette	couche	
après	gravure	des	fils	de	GaN	par	RIE.	Cette	couche	de	SiNx	forme	après	gravure	un	tube	
très	fin	de	section	hexagonale	faisant	alors	le	preuve	que	la	couche	de	SiNx	est	présente	
seulement	sur	les	parois	verticales	plans-m	et	pas	sur	la	surface	supérieure	plan-c.61	Ce	
point	 valide	 ainsi	 le	 modèle	 présenté	 ci-dessus,	 où	 la	 formation	 du	 SiNx	 se	 produit	
seulement	sur	les	parois	latérales	des	fils.	Pour	expliquer	ce	phénomène,	Tessarek	et	al.	
avance	 plutôt	 l’hypothèse	 d’une	 auto-catalyse	 par	 une	 gouttelette	 de	 Ga	 situé	 au	
sommets	 des	 fils	 qui	 empêcherait	 la	 formation	 de	 SiNx	 sur	 la	 surface	 supérieure.61,62	
Cette	hypothèse	s’appuie	sur	 le	 fait	que	des	gouttelettes	de	Ga	sont	visibles	sur	 les	 fils	
quand	le	flux	de	NH3	est	stoppé	durant	la	phase	de	refroidissement.	Cette	hypothèse	est	
intéressante	 car	 elle	 permettrait	 d’expliquer	 simplement	 pourquoi	 seuls	 les	 plans-m	
verticaux	sont	bien	passivés	par	 le	SiNx,	alors	que	 le	plan-c	au	sommet	du	 fil	n’est	pas	
affecté.	 En	 2015,	 le	 groupe	 de	Waag	 a	 aussi	 détecté	 la	 couche	 de	 SiNx	 sur	 les	 parois	
latérales	avec	une	épaisseur	estimée	à	2	nm	à	l’aide	de	mesures	EDX	complétées	par	des	
analyses	Auger.	Il	montre	que	la	détection	du	Si	en	Auger	n’est	pas	aussi	prononcée	dans	
la	partie	supérieure	qu’en	bas	des	fils	pour	des	forts	flux	de	silane,	laissant	supposer	une	
couche	de	SiNx	plus	épaisse	ou	plus	riche	en	Si	à	 la	base	des	 fils.	La	passivation	par	 le	
SiNx	serait	ainsi	moins	efficace	vers	le	haut	des	fils	avec	une	incorporation	du	Ga	sur	les	
parois	 latérales	 expliquant	 l’augmentation	 progressive	 du	 diamètre	 au	 cours	 de	 la	
croissance.	 En	 d’autres	 mots,	 si	 la	 vitesse	 de	 croissance	 des	 fils	 est	 trop	 rapide,	 la	
passivation	des	surfaces	 latérales	n’a	pas	 le	 temps	de	s’établir	pour	être	suffisamment	
efficace	et	contribue	à	élargir	 le	diamètre	des	 fils.63	Cela	correspond	parfaitement	à	ce	
que	nous	observons	expérimentalement	avec	nos	fils	où	le	sommet	est	légèrement	plus	
large	 que	 la	 basse.	 Cet	 effet	 est	 particulièrement	 visible	 pour	 les	 fils	 GaN	 de	 grande	
longueur	pouvant	atteindre	plus	de	400	µm	de	long.	

Le	 même	 phénomène	 de	 passivation	 des	 plans-m	 par	 SiNx	 sous	 flux	 de	 silane	 a	 été	
observé	pour	la	croissance	de	fils	InN	de	polarité-N	réalisée	à	basse	température	afin	de	
préserver	l’In	(450-550°C).64	Cela	ouvre	en	théorie	la	voie	à	la	croissance	de	fils	InGaN	
sous	 silane.	 Si	 on	 regarde	 les	 énergies	 de	 liaisons,	 la	 liaison	 Si-N	 (4.2	 eV)	 a	 une	 plus	
grande	énergie	que	les	liaisons	In−N	(1.93	eV),	Ga−N	(2.2	eV)	et	Al−N	(2,88	eV).	Ainsi,	la	
couche	de	passivation	serait	en	théorie	plus	stable	que	l’ensemble	des	alliages	III-N,	ce	
qui	 rendrait	 possible	 l’approche	 silane	 pour	 la	 synthèse	 de	 fils	 nitrures	 quel	 que	 soit	
l’alliage.	Mais,	 à	 ce	 jour,	 aucune	autre	démonstration	que	 celles	de	GaN	et	 InN	n’a	 été	
faite.		
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3.2.4 Cinétique de croissance des fils sous silane 

Nous	allons	décrire	ici	un	modèle	basé	sur	le	mécanisme	de	croissance	que	nous	venons	
d’identifier.	 L’incorporation	 des	 adatomes	 pour	 former	 les	 fils	 se	 réalise	 par	 trois	
processus	différents	:	(1)	le	flux	incident	direct	sur	la	facette	supérieure	du	fil	Ktop,	(2)	la	
diffusion	sur	les	parois	latérales	du	fil	Ksw	(sw	pour	«	sidewall	»)	et	(3)	la	diffusion	depuis	
le	 substrat	Ksub.	Chacun	de	ces	 trois	 flux	va	contribuer	à	 la	vitesse	de	croissance	du	 fil	
défini	 comme	𝑣 = 𝑑𝑙 𝑑𝑡⁄ 	avec	 l	 la	 longueur	 du	 fil	 et	 t	 le	 temps.	 A	 noter	 que	 la	
contribution	des	 parois	Ksw	 peut	 se	 diviser	 en	 deux	 types	 de	 flux	:	 (1)	 le	 flux	 incident	
direct	Ksw,dir	et	(2)	le	flux	indirect	qui	provient	d’une	première	désorption	sur	le	substrat	
(Ksw,indir).	 La	 Figure	 21a	 schématise	 les	 différents	 processus	 de	 diffusion	 des	 adatomes	
mentionnés	 ci-dessus	 qui	 doivent	 être	 pris	 en	 compte	 dans	 la	 modélisation	 de	 la	
croissance.		

L’évolution	 de	 la	 longueur	 des	 fils	 en	 fonction	 du	 temps	 a	 été	 étudié	 de	 manière	
théorique	dans	un	article	de	Ruth	et	Hirth	publié	en	1964.65	Ce	modèle	prend	en	compte	
les	trois	types	de	flux	(Ktop,	Ksw,	Ksub)	pour	décrire	l’évolution	de	la	croissance	des	fils	en	
considérant	 que	 le	 fil	 garde	 un	 diamètre	 constant.	 En	 considérant	 le	 sommet	 du	 fil	
comme	référence,	le	modèle	s’appuie	sur	la	résolution	d’une	équation	différentielle	en	se	
basant	sur	des	conditions	aux	limites	garantissant	une	continuité	des	solutions	entre	le	
fil	et	le	substrat.	Dans	ce	modèle,	le	temps	t	s’exprime	en	fonction	de	la	longueur	du	fil	l	
grâce	à	la	relation	suivante	:		

	

avec	VL	la	vitesse	de	croissance	dans	le	régime	linéaire,	λNW	la	longueur	de	diffusion	des	
adatomes	 sur	 les	 facettes	 verticales	 du	 fils	 et	 I	 est	 la	 vitesse	 de	 croissance	 du	 flux	
incident	direct	sur	la	facette	située	au	sommet	du	fil.		

A	partir	de	cette	équation,	on	peut	obtenir	l’évolution	de	la	 longueur	du	fil	en	fonction	
du	 temps	qui	est	 représenté	graphiquement	sur	 la	Figure	21b.	Sur	 la	courbe,	un	régime	
non-linéaire	est	d’abord	observé	en	début	de	croissance	lié	principalement	à	l’intensité	

4.1 MOVPE self-assembled growth of GaN NW with in situ silane
injection: from growth mechanisms to applications

Figure 4.8: The 45�-tilted SEM images of as grown GaN NWs with a Silane flow

of 150 nmol/min at di↵erent growth time (a) 10 s, (b) 100 s, (c) 200 s, (d) 300

s, (e) 500 s, (f) 750 s, (g) 1500 s and (h) 2000 s. The experimental data of NWs

diameter and length at di↵erent growth time from 10 s to 2000 s is plotted in (i)

with the fitted curve of the NWs length with the model proposed in the text [147].

within the model developed by Ruth and Hirth [147] as:
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where VL is the linear growth rate at large growth time regime, �NW is the

di↵usion length of the adatoms on the sidewall facet of the NW and I is the

growth rate induced by the direct impinging flow. The fitted curve matches well

with the experimental result with �=0.1 that assumes a very low substrate to

NW adatoms di↵usion Ksub, VL=18.5 nm/s which is determined experimentally

form the slope of l(t) in Figure 4.8 (i) at long growth time, I = 4 nm/s and �NW=

7.5 µm, which is in good agreement with the 7.7 µm value extracted from the

exponential-linear transition length in Figure 4.8 (i).

Moreover, if the substrate adatoms di↵usion contribution Ksub can be ne-

85

	
Figure	21	:	Cinétique	de	croissance	des	fils	sous	fort	flux	de	silane.	(a)	Schéma	représentant	les	différents	flux	
d’adatomes	qui	contribuent	à	la	croissance	des	fils.	(b)	Variation	de	la	longueur	d’un	fil	an	fonction	du	temps	

selon	le	modèle	de	Ruth	et	Hirth.65	

a)	 b)	
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du	flux	provenant	du	substrat	Ksub	et	ensuite	un	régime	linéaire	s’établit,	où	seuls	le	flux	
direct	et	le	flux	des	flancs	(Ktop,	Ksw)	contribuent	à	l’allongement	du	fil.	Le	paramètre-clé	
dans	 ce	 modèle	 est	 le	 facteur	 β,	 qui	 indique	 la	 direction	 et	 l’intensité	 des	 échanges	
d’adatomes	entre	 le	substrat	et	 le	 fil.	Si	β=0,	 il	n’y	a	aucune	contribution	provenant	du	
substrat	(Ksub	nul),	si	0<β<1,	Ksub	est	négligeable	par	rapport	aux	autres	flux	de	diffusion.	
Par	 contre,	 dans	 le	 cas	 où	 β>	 1,	 cela	 signifie	 que	 Ksub	 est	 prépondérant	 et	 que	 la	
croissance	est	dominée	par	le	flux	d’adatomes	provenant	du	substrat.	

Une	série	d’échantillon	a	été	réalisée	avec	différents	temps	de	croissance	de	10	à	2000	s	
avec	 un	 flux	 de	 silane	 fixé	 à	 150	nmol/min).59	 La	 Figure	22A	montre	 les	 images	MEB	
d’un	fil	de	GaN	pour	différents	temps	de	croissance.	L’évolution	de	la	longueur	des	fils	et	
de	leur	diamètre	est	reportée	sur	le	graphique	de	la	Figure	22B.	On	distingue	clairement	
le	régime	non-linéaire	(Régime	1)	pour	des	temps	de	croissance	inférieurs	à	500	s.	Dans	
ce	régime	de	croissance,	la	longueur	de	diffusion	des	adatomes	sur	les	facettes	verticales	
du	fil	est	plus	grande	que	la	longueur	du	fil.	Ainsi,	tous	les	adatomes	situés	sur	les	flancs	
vont	 contribuer	 à	 la	 croissance	 du	 fil,	 auxquels	 s’ajoutent	 ceux	 du	 flux	 direct	 sur	 la	
facette	 supérieure	 et	 ceux	 du	 flux	 provenant	 du	 substrat	 (si	β	>0).	 Pour	 les	 temps	 de	
croissance	supérieurs	à	500	s,	un	régime	 linéaire	est	ensuite	obtenu	(Régime	2).	Cette	
évolution	linéaire	s’explique	par	un	flux	d’adatomes	constant.	En	effet,	le	flux	direct	est	
constant	car	on	suppose	un	diamètre	du	fil	constant.	Par	ailleurs,	le	flux	provenant	des	
facettes	 verticales	 est	 lui	 aussi	 constant,	 car	 seuls	 les	 adatomes	 situés	 à	 une	 distance	
inférieure	à	 leur	longueur	de	diffusion	(en	prenant	comme	référence	le	sommet	du	fil)	
peuvent	contribuer	à	la	croissance	du	fil.	Ainsi,	si	la	longueur	du	fil	est	plus	grande	que	la	
longueur	de	diffusion	des	adatomes,	seuls	les	adatomes	situés	près	de	l’extrémité	du	fils	
(à	une	distance	de	l’ordre	de	la	longueur	de	diffusion)	vont	participer	à	la	croissance	du	
fil	 (voir	 Figure	 22C).	 Comme	 la	 longueur	 de	 diffusion	 peut	 être	 considérée	 constante	
(pour	 des	 conditions	 de	 croissance	 données),	 le	 flux	 d’atomes	des	 parois	 latérales	 est	
constant	(Ksw	constant)	et	explique	la	variation	linéaire	observée	pour	le	régime	2.	

A	 partir	 des	 données	 expérimentales,	 il	 est	 possible	 d’extraire	 certaines	 valeurs	 du	
modèle	de	Ruth	et	Hirth	:66	

- β=0,1	:	cette	faible	valeur	de	β	indique	un	très	faible	échange	d’adatomes	entre	le	
fil	et	le	substrat.		

- VL	=	18,5	nm/s	(67	µm/h)	et	 I	=	4	nm/s	(14	µm/h)	:	 la	contribution	des	adatomes	
provenant	 des	 parois	 latérales	 est	 5	 fois	 plus	 grande	 que	 celle	 liée	 aux	 flux	
d’adatomes	direct	de	la	surface	située	au	sommet	du	fil.	

- λNW	=	7,5	µm	:	la	transition	entre	les	régimes	1	et	2	permet	d’obtenir	la	valeur	de	
la	longueur	de	diffusion	des	adatomes	sur	les	facettes	verticales	des	fils.		
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Une	 étude	 similaire	 a	 été	 publiée	 par	 le	 groupe	 de	Waag	 qui	 montre	 également	 une	
croissance	parfaitement	linéaire	avec	le	temps	(14	µm/h	pour	un	flux	de	silane	de	536	
nmol/min),	mais	le	début	de	croissance	n’est	pas	assez	détaillé	pour	pouvoir	identifier	le	
régime	1.52	L’équipe	de	Waag	a	fait	le	même	type	d’étude	à	partir	de	croissance	sélective	
en	 incorporant	 de	 l’hydrogène	 dans	 le	 gaz	 porteur	 (méthode	 n°3).49	 L’évolution	 de	 la	
longueur	des	fils	en	fonction	du	temps	de	croissance	est	étudiée	avec	un	très	faible	et	un	
fort	flux	de	silane	(16	et	165	nmol/min).	Pour	le	très	faible	flux	de	silane,	les	2	régimes	
du	 modèle	 de	 Ruth	 et	 Hirth	sont	 visibles	 avec	 une	 valeur	 de	 β>	 1	montant	 la	 part	
prédominante	 du	 flux	 d’atomes	 venant	 du	 substrat.	 La	 longueur	 de	 diffusion	 des	
adatomes	sur	 les	parois	des	 fils	 est	estimée	à	λNW	=	3,5	µm.	 La	plus	grande	valeur	que	
nous	avons	obtenue	pour	λNW	est	attribuée	à	la	formation	du	SiNx	sur	les	parois	des	fils.	
Dans	 le	 cas	 d’un	 fort	 flux	 de	 silane,	 seule	 une	 évolution	 linéaire	 est	 observée	
correspondant	 au	 régime	 2	 du	 modèle	 de	 Ruth	 et	 Hirth.	 Cela	 confirme	 que	 la	
contribution	 des	 adatomes	 provenant	 du	 substrat	 est	 négligeable	 au	 regard	 des	 flux	
venant	du	sommet	et	des	parois	latérales	si	un	fort	flux	de	silane	est	utilisé.	Ce	processus	
est	en	grande	partie	lié	à	la	passivation	des	facettes	verticales	des	fils.		

Selon	 les	 conditions	 de	 croissance	 et	 la	 densité	 des	 fils,	 il	 est	 possible	 d’obtenir	 des	
vitesses	 de	 croissance	 des	 fils	 supérieures	 à	 100	 µm/h.	 Par	 conséquent,	 des	 fils	
extrêmement	longs	pouvant	atteindre	jusqu’à	600	µm	de	longueur	peuvent	être	réalisé	
par	cette	méthode	(rapport	d’aspect	>	500).66		

Il	est	important	de	dire	qu’à	partir	d’une	certaine	hauteur	de	fils	(de	l’ordre	de	5	µm),	il	
est	 possible	 de	 conserver	 pendant	 un	 certain	 temps	 une	 croissance	 en	 fil	 sans	
nécessairement	 le	 flux	 de	 silane.	 Ainsi,	 dans	 le	 cas	 où	 le	 flux	 de	 silane	 est	 stoppé,	 la	
partie	 supérieure	 du	 fil	 n’est	 pas	 passivé	 par	 le	 SiNx	 sur	 les	 flancs	 des	 fils,	 ce	 qui	 est	
important	 pour	 la	 croissance	 d’hétérostructures	 radiales,	 comme	 cela	 sera	 décrit	 au	

	
Figure	22	:	Etude	de	l’évolution	de	la	longueur	des	fils	en	fonction	du	temps	:	(a)	série	d’images	MEB	des	fils	
avec	un	temps	de	croissance	allant	de	10	à	2000	s,	(b)	graphique	montrant	l’évolution	de	la	longueur	et	du	
diamètre	des	fils	en	fonction	du	temps,	(c)	schéma	des	modes	de	croissance	dans	le	régime	1	et	2.59,66	

0 500 1000 1500 2000
0

5

10

15

20

25

30

35

40

45

0

100

200

300

400

500

600

700

800
 

W
ire

s 
le

ng
th

 (µ
m

)

Growth time(s)

W
ire

s 
di

am
at

er
 (n

m
) 

 

 

� � 
� 

� A)	 B)	 C)	



	46	

chapitre	2.60	Dans	la	phase	sans	silane,	on	peut	même	préserver	la	croissance	filaire	tout	
en	ajoutant	un	flux	de	précurseur	de	Mg	(Cp2Mg)	pour	réaliser	une	jonction	PN	axiale.67	

3.2.5 Croissance sélective sur saphir 

Nous	 avons	 développé	 la	 croissance	 sélective	 sur	 saphir	 afin	 d’avoir	 un	 meilleur	
contrôle	de	la	densité,	du	diamètre	et	de	la	longueur	des	fils	GaN.	Des	efforts	importants	
ont	été	consacrés	à	ce	travail	sur	la	période	2011-2016	avec	des	résultats	pas	toujours	
concluants	 à	 cause	 d’un	 manque	 de	 reproductibilité.	 Les	 résultats	 peuvent	 être	 très	
variables	et	dépendent	de	l’état	du	réacteur	et	du	procédé	de	fabrication	du	masque.	La	
fabrication	du	masque	doit	être	parfaitement	contrôlée.	Un	masque	de	Si3N4	 (5-50	nm	
d’épaisseur)	 est	 déposé	 par	 PECVD	 sur	 le	 saphir	 où	 des	 trous	 circulaires	 en	 réseau	
hexagonal	 sont	 lithographiés	 par	 exposition	 au	UV	 profond	 et	 gravure	 plasma	RIE	 au	
CF4/CHF3.	 Un	 traitement	 HF	 dilué	 (1:200)	 pendant	 quelques	 secondes	 peut	 aider	 à	
enlever	 tous	 les	 résidus	 et	 facilite	 une	 croissance	 homogène.	 Avant	 la	 croissance,	 une	
nitruration	 de	 la	 surface	 du	 saphir	 est	 réalisée	 après	 le	 recuit	 de	 nettoyage	 pour	
favoriser	 la	 formation	de	 la	polarité-N.	Les	résultats	 importants	obtenus	concernant	 la	
croissance	sélective	sur	saphir	sont	résumés	ci-dessous.		

La	 sélectivité	 de	 croissance	 du	 GaN	 entre	 le	 saphir	 et	 le	 Si3N4	 est	 obtenue	 à	 la	
température	de	950°C	alors	que	la	croissance	des	fils	de	GaN	nécessite	une	température	
de	 1040°C.	 Si	 la	 croissance	 est	 réalisée	 directement	 à	 1040°C,	 quasiment	 aucune	
sélectivité	n’est	observée	donnant	une	nucléation	aléatoire	de	GaN,	comme	le	montre	la	
Figure	 23a.	 Au	 contraire,	 si	 la	 croissance	 est	 réalisée	 avec	 une	 étape	 préliminaire	 de	
nucléation	effectuée	à	basse	température	et	 faible	pression	(950°C	et	200	mbar),	alors	
une	 croissance	 sélective	 de	 fils	 de	 GaN	 est	 obtenue	 (Figure	 23b).	 Cette	 croissance	 en	
deux	 étapes	 a	 été	 étudiée	 au	 laboratoire	 en	 2011	 lors	 de	 la	 thèse	 de	 X.	 Chen.59,68	 La	
réduction	 de	 température	 permet	 de	 remplir	 l’ensemble	 des	 ouvertures	 du	 masque	
grâce	 à	 la	 diminution	 de	 la	 longueur	 de	 diffusion	 des	 espèces.	 La	 basse	 pression	
augmente	la	vitesse	de	dépôt	en	limitant	les	réactions	en	phase	gazeuse.	Un	ratio	V/III	
élevé	(1000)	est	aussi	préférable	pendant	cette	phase.	 Il	apparait	clairement	que	cette	
étape	est	essentielle	pour	parvenir	à	une	croissance	sélective	de	fils	GaN	sur	saphir.	

	
Figure	23	:	Images	MEB	montrant	l’influence	de	l'étape	de	remplissage	sur	la	croissance	des	fils	GaN	:	(a)	
croissance	directe	à	1040°C,	(b)	croissance	après	une	étape	de	remplissage	à	950	°C	et	200	mbar	(motifs	

circulaires	de	1	μm	de	diamètre	espacés	de	5	μm).59,68	

II.4. Optimisation des étapes de croissance sélective de fils de GaN sur saphir 
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and Komatsu, 2000), une croissance à basse température permet d’éviter le remplissage 
préférentiel de certaines ouvertures par des effets de diffusion à longue distance. Parallèlement, 
la pression est réduite pour limiter l’apport de matière dans chaque ouverture. La Figure II.12 
compare le résultat obtenu avec et sans étape de remplissage. Il apparait clairement que cette 
étape est essentielle pour parvenir à une croissance de fils verticaux. Lorsqu’on omet cette étape, 
la majorité des ouvertures reste vide ; la matière se dépose préférentiellement dans certaines 
ouvertures ce qui aboutit à la formation de microstructures aux formes hétérogènes. 

 

 
Figure II.12 – Images MEB (45°) montrant l’influence de l'étape de remplissage sur la 

croissance des fils de GaN. a) Croissance de fils sans étape de remplissage préalable. b) Croissance 
de fils après une étape de remplissage à 950 °C et 200 mbar. Diamètre = 1 µm – Espacement = 5 
µm.Les inserts montrent les mêmes échantillons à faible grossissement. 

 

Afin de favoriser une croissance planaire dans les ouvertures, un ratio V/III élevé (≈ 990) 
est préférable. La Figure II.13a-b montre l’influence du ratio V/III sur la morphologie de la couche 
de remplissage. A faible ratio V/III, la couche est composée de plusieurs cristaux hexagonaux 
orientés aléatoirement. En augmentant le ratio, les cristaux deviennent plus petits et coalescent 
entre eux pour former un piédestal plus ou moins homogène. On observe la présence de 
recroissances secondaires dans le cas de l’échantillon b qui sont probablement dues à la présence 
d’impuretés sur le masque. Malgré l’augmentation du ratio V/III, on constate que la couche de 
remplissage reste assez épaisse. Pour diminuer la quantité de matière incorporée dans chaque 
ouverture on peut jouer sur le flux de TMGa et la durée. Augmenter la température permettrait 
aussi de favoriser l’évaporation du GaN mais cela se ferait au détriment du taux de remplissage. 
Nous avons donc choisi de diminuer la durée de cette étape de 100 s à 40 s. La Figure II.13c 
montre qu’on parvient effectivement à amincir la couche de remplissage. On remarque que cette 
couche de remplissage présente des zones sombres en certains endroits qui pourraient 
correspondre à un dépôt de Ga pur. En raison d’une différence de paramètre de maille de 16 % 
entre le GaN et le saphir, la couche est aussi traversée par de nombreuses dislocations qui 
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Les	 conditions	 de	 croissance	 des	 fils	 lors	 de	 la	 2e	 étape	 sont	 similaires	 à	 celles	 des	
croissances	décrites	précédemment.	La	Figure	24	détaille	les	étapes	de	croissance	d’un	
fil.	Des	germes	plats	et	hexagonaux	se	forment	en	premier	lieu,	avant	de	coalescer	pour	
constituer	la	base	du	fil.	Néanmoins,	on	remarque	une	certaine	rugosité́	de	la	couche	de	
remplissage	avec	à	la	fois	des	cristaux	de	forme	pyramidale,	signature	d’une	polarité-Ga,	
et	 des	 cristaux	 hexagonaux	 plans	 de	 polarité́	 N.36	 On	 observe	 fréquemment	 la	
coexistence	de	germes	à	polarité́	Ga	et	N	au	sein	de	la	même	ouverture.	La	croissance	de	
cristaux	de	polarité-Ga	a	tendance	à	se	produire	sur	les	bords	du	masque,36	alors	que	le	
saphir	 impose	 la	 croissance	 de	 germe	 de	 polarité-N	 au	 centre	 des	 ouvertures.	 La	
multipolarité	 du	 germe	 induit	 des	 polarités	 différentes	 dans	 le	 fil	 entrainant	 des	
différences	 de	 morphologie	 entre	 les	 fils	 avec	 la	 formation	 de	 facettes	 semi-polaires	
pour	 la	 polarité-Ga,	 comme	 on	 le	 voit	 sur	 la	 Figure	 24e-g.	 Le	 groupe	 de	 Waag	 a	
également	optimisé	 les	paramètres	de	croissance	sélective	sur	saphir	sans	silane,	mais	
en	 utilisant	 la	 méthode	 de	 l’hydrogène	 dans	 le	 gaz	 vecteur	 (méthode	 n°3).46,47,69	 Des	
conditions	relativement	similaires	aux	nôtres	ont	été	identifiées.		

Un	 travail	 d’optimisation	 des	 paramètres	 de	 croissance	 des	 fils	 a	 été	 mené.	 Un	 des	
paramètres	qui	a	beaucoup	d’influence	est	la	pression	de	croissance	(voir	Figure	25a,b).	
Une	réduction	de	 la	pression	à	500	mbar	permet	d’avoir	une	croissance	sélective	plus	
homogène,	ce	qui	a	pour	conséquence	de	réduire	la	longueur	des	fils.	Par	ailleurs,	nous	
avons	 montré	 que	 la	 géométrie	 du	masque	 (taille	 et	 espacement	 des	 trous)	 avait	 un	
impact	sur	 la	croissance	sélective	(voir	Figure	25c-f).	En	particulier,	si	 le	diamètre	des	
ouvertures	est	 trop	petit	 (<200	nm),	 les	germes	de	polarité-Ga	sur	 le	bord	du	masque	
vont	remplir	quasiment	toute	l’ouverture	et	vont	perturber	la	croissance	des	fils	de	GaN.	
Le	meilleur	 résultat	 est	 obtenu	pour	une	 taille	 d’ouverture	de	800	nm,	 ce	qui	 est	 une	
taille	proche	des	diamètres	des	fils	obtenus	en	croissance	auto-assemblée.	L’espacement	
entre	les	fils	joue	aussi	un	rôle.	Pour	un	diamètre	de	800	nm,	des	recroissances	latérales	
sont	visibles	avec	un	écart	de	5	µm	comparativement	aux	croissances	avec	un	écart	de	2	
µm.	Également,	le	groupe	de	Waag	a	étudié	l’effet	de	l’espacement	des	ouvertures	et	une	
forte	 variabilité	 sur	 le	 rapport	 d’aspect	 des	 fils	 de	 GaN	 a	 été	 observé.70	 Ces	 résultats	
montrent	qu’il	est	nécessaire	d’optimiser	les	conditions	de	croissance	selon	la	géométrie	
du	masque	employé.	

Malgré	 nos	 efforts,	 la	 croissance	 sélective	 sur	 saphir	 reste	 difficile	 à	 maîtriser.	 La	
morphologie	des	fils	reste	inhomogène	avec	la	présence	de	recroissances	latérales	non-
contrôlées	 liée	 en	 partie	 aux	 germes	 de	 polarité-Ga.	 Par	 contre,	 les	 hauteurs	 des	 fils	
obtenus	sont	très	homogènes,	ce	qui	constitue	le	principal	avantage	de	cette	approche.		

		

Figure	 24	:	 (a-e)	 Images	 MEB	 des	 différentes	 étapes	 de	
croissance	de	fils	GaN	sur	saphir-c	en	croissance	sélective.	(e-
g)	images	MEB	de	plusieurs	fils	pour	une	durée	de	croissance	
de	 300	 s	 	 illustrant	 les	 différentes	morphologies	 dépendant	
de	la	polarité́	(échelle:	1	μm).		

a) 

b) 

c) 

d) 

e) f) g) 
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3.2.6 Croissance sur d’autres types de substrat  

Croissance	sur	substrats	Si(111)	
Nous	avons	développé	en	collaboration	avec	 le	LETI/CEA	 la	croissance	de	 fils	GaN	sur	
substrat	Si	avec	le	double	objectif	:	1)	de	pouvoir	injecter	un	courant	directement	via	le	
substrat	par	contact	en	face	arrière	et	2)	de	bénéficier	de	la	grande	taille	des	substrats	
de	Si.	La	croissance	du	GaN	sur	Si	est	connue	pour	être	difficile.	En	effet,	la	croissance	du	
GaN	est	possible	sur	un	substrat	Si(111),	car	cette	orientation	permet	l’épitaxie	du	GaN	
de	structure	hexagonale	sur	le	Si	cubique,	avec	néanmoins	une	différence	de	paramètre	
de	maille	de	17%,	qui	génère	une	grande	densité	de	dislocations	à	l’interface	Si/GaN.	De	
plus,	 la	 différence	 des	 coefficients	 de	 dilatation	 thermique	 (115%)	 peut	 induire	 des	
fissures	dans	le	GaN.	Enfin,	lorsque	la	croissance	de	GaN	est	directement	réalisée	sur	Si	
en	MOVPE,	une	forte	réaction	entre	le	Si	et	 le	précurseur	TMGa	conduit	à	 la	formation	
d'alliages	Si-Ga	à	des	températures	élevées.	Ce	phénomène	appelé	«	melt-back	etching	»	
dégrade	 sérieusement	 l’interface	 Si/GaN	 et	 la	 croissance	 du	 GaN.71	 Généralement,	 un	
dépôt	fin	d’AlN	permet	de	préserver	la	surface	du	Si.72	Pour	pallier	à	ces	difficultés,	des	
efforts	importants	ont	été	mis	en	œuvre	pour	maitriser	avec	succès	la	croissance	de	GaN	
sur	 Si,	 même	 sur	 des	 substrat	 de	 grandes	 tailles	 (jusqu’à	 8’’).73,74	 Cela	 nécessite	
l’utilisation	 de	 couche	 tampon	 entre	 le	 Si	 et	 le	 GaN	 composée	 d’hétérostructures	
complexes	à	base	d’AlGaN.		

Dans	ce	contexte,	 la	croissance	de	 fils	GaN	sur	Si	permet	de	réduire	drastiquement	 les	
dislocations	et	d’être	moins	sensible	à	 la	différence	de	dilatation	thermique,	grâce	à	 la	
relaxation	des	contraintes	sur	les	surfaces	libres.	Pour	mener	les	tests	de	croissance	de	
fils	GaN	 sur	 Si,	 nous	 avons	utilisé	un	 substrat	 Si(111)	préalablement	désoxydé	 au	HF,	
puis	recouvert	par	une	couche	d’AlN	d’environ	10	nm.75	La	croissance	d’AlN	est	réalisée	
directement	 par	 MOVPE	 à	 1050°C	 sous	 faible	 pression	 (100	 mbar).	 Ensuite,	 des	
conditions	 identiques	 à	 celles	 des	 croissances	 sur	 saphir	 ont	 été	 utilisées	:	 formation	

	
Figure	25	:	Effet	de	la	pression	et	des	motifs	du	masque	sur	la	croissance	sélective	de	fils	GaN	sur	saphir.	(a,b)	
Images	MEB	à	500	et	800	mbar.	(c,d,e)	Effet	du	diamètre	des	ouvertures	D	pour	un	espacement	des	motifs	
égal	à	2	μm	(images	MEB	où	D	varie	de	200	à	800	nm).	(e,f)	Effet	de	l’espacement	des	motifs	pour	un	

diamètre	égal	à	800	nm	(images	MEB	où	e	varie	de	2	à	5	µm).	
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mbar est supérieur à celui déposé à 800 mbar ce qui va dans le sens d’un taux de pré-réactions 
en phase gazeuse plus important à haute pression. 

Des essais à 300 mbar ont été réalisés et donnent des résultats similaires à ceux obtenus 
à 500 mbar. Une étude systématique en pression devra être menée afin de cerner plus 
précisément les conditions optimales de croissance. Par ailleurs, les résultats de croissances 
organisées réalisées sur substrat de GaN de polarité N (voir Annexe A) confirment la nécessité de 
réduire la pression pour obtenir une croissance sélective homogène.  

 

 
Figure II.17 – Images MEB (45°) montrant l’influence de la pression sur le taux de remplissage 

des ouvertures. a) et b) Pression = 800 mbar. c) et d) Pression = 500 mbar. 
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des morphologies très variées avec une grande disparité de diamètre et de hauteur. Du fait de 
l’importante croissance latérale sur le masque, les fils affichent majoritairement une polarité Ga. 
Avec l’augmentation du diamètre des ouvertures, les pyramides disparaissent et on observe une 
homogénéisation du diamètre et de la hauteur des fils. Néanmoins des différences 
morphologiques persistent entre les fils ; en particulier certains fils de polarité Ga présentent un 
sommet pointu formé par des facettes &11%01'. Une meilleure maîtrise de l’étape de remplissage 
des ouvertures s’avère nécessaire afin de forcer la formation de nucléats de GaN de polarité N et 
de limiter la croissance latérale sur le masque. Cette étude sur l’influence du diamètre montre que 
nos conditions de croissances sont adaptées à des motifs dont le diamètre des ouvertures est 
supérieur à 600 nm. 
 

 
Figure II.20 – Images MEB (45°) de croissances organisées de fils de GaN sur saphir. Le 

diamètre des ouvertures varie de 200 à 800 nm pour un pas des motifs hexagonaux de 2 µm. 
 

• Influence de l’espacement entre les ouvertures 
 

On s’intéresse maintenant à l’influence de l’espacement entre les ouvertures sur 
l’homogénéité de la croissance sélective. La Figure II.21montre les résultats de croissance 
organisées pour des ouvertures de diamètre égal à 800 nm espacées de 2 et 5 µm. On observe que 
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l’augmentation de la distance entre les ouvertures favorise la croissance latérale. Le même effet 
a été observé par Bergbauer et al. avec des ouvertures de 210 nm espacées de 540 à 1600 nm 
(Bergbauer et al., 2010). Pour un espacement de 5 µm, la croissance de nombreux fils déborde 
sur le masque et aboutit à la formation de microstructures aux formes hétérogènes. La réduction 
de la distance entre les fils se traduit par une disparition des recroissances et une uniformisation 
de la morphologie des fils même si des différences demeurent notamment à cause de la croissance 
de plans semi-polaires. L’augmentation de la densité des ouvertures favorise donc une répartition 
plus homogène de la matière ce qui a pour effet d’harmoniser les dimensions des fils. Il apparaît 
que dans nos conditions de croissances, la croissance sélective la plus homogène a été obtenue 
avec la combinaison diamètre-espacement : 800 nm - 2 µm. Des motifs autour de ce point de 
fonctionnement devront être testés afin de préciser l’espacement optimal. 

 
Figure II.21 – Images MEB (45°) de croissances sélectives de fils de GaN sur saphir avec 

différents espacements. Le diamètre des ouvertures est égal à 800 nm et l’espacement vaut 2 µm (a et 
c) et 5 µm (b et d). 
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mbar est supérieur à celui déposé à 800 mbar ce qui va dans le sens d’un taux de pré-réactions 
en phase gazeuse plus important à haute pression. 

Des essais à 300 mbar ont été réalisés et donnent des résultats similaires à ceux obtenus 
à 500 mbar. Une étude systématique en pression devra être menée afin de cerner plus 
précisément les conditions optimales de croissance. Par ailleurs, les résultats de croissances 
organisées réalisées sur substrat de GaN de polarité N (voir Annexe A) confirment la nécessité de 
réduire la pression pour obtenir une croissance sélective homogène.  

 

 
Figure II.17 – Images MEB (45°) montrant l’influence de la pression sur le taux de remplissage 

des ouvertures. a) et b) Pression = 800 mbar. c) et d) Pression = 500 mbar. 

a)	

b)	

c)	D=	200nm,	e=	2µm	 e)	D=	800nm,	e=	2µm	

f)	D=	800nm,	e=	5µm	d)	D=	400nm,	e=	2µm	
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d’une	 fine	 couche	 de	 SiNx	 sur	 AlN	 (exposition	 aux	 flux	 de	 silane	 et	 de	NH3),	 étape	 de	
nucléation	et	croissance	des	fils	sous	fort	flux	de	silane	(200	nm/min)	avec	un	ratio	V/III	
égal	à	20.		

La	Figure	26A	montre	 la	présence	de	 fils	verticaux	de	GaN	de	section	hexagonale	avec	
une	densité	de	 seulement	106	 fils/cm2	et	une	 forte	dispersion	en	 taille	et	 en	 longueur.	
Les	mesures	de	rayon	X	confirment	l’orientation	selon	l’axe-c	de	la	couche	d’AlN	et	des	
croissances	de	GaN.75	L’image	TEM	de	la	Figure	26B	montre	la	base	d’un	fil	GaN	sur	le	
substrat	 Si(111)	 avec	 la	 couche	 intermédiaire	 d’AlN.	 L’observation	 détaillée	 de	
l’interface	montre	 la	présence	d’une	couche	de	SiNx	 amorphe	à	 l’interface	Si/AlN.	Cela	
résulte	de	la	formation	spontanée	de	SiNx	lorsque	l’AlN	est	déposé	à	haute	température	
sur	le	Si.77	La	présence	de	cette	couche	SiNx	amorphe	permet	toute	de	même	l’épitaxie	
de	l’AlN	sur	le	Si	qui	est	un	excellent	support	pour	la	croissance	de	fils	de	GaN.	Il	est	bien	
possible	de	réaliser	un	dispositif	LED	à	nanofils	sur	Si	avec	ce	type	de	croissance	et	une	
prise	de	contact	en	face	arrière,	avec	néanmoins	des	tensions	seuil	élevées	(>7	V)	liées	
en	grande	partie	à	la	présence	d’une	interface	résistive	(SiNx/AlN)	entre	le	substrat	Si	et	
les	fils	GaN.75,76		

Croissance	sur	substrats	GaN	de	polarité-N	
En	 raison	 des	 problèmes	 de	 polarité	 rencontrés	 avec	 les	 croissances	 sélectives	 sur	
saphir,	 des	 croissances	 sur	 substrats	 GaN	 de	 polarité-N	 (Lumilog)	 ont	 été	 réalisées.	
L’homoépitaxie	 permet	 de	 simplement	 conserver	 la	 polarité	 sans	 recourir	 à	 des	
traitements	de	surface	complexes,	comme	pour	 l’hétéroépitaxie	sur	saphir.	Les	mêmes	
conditions	 de	 croissance	 que	 pour	 les	 croissances	 sur	 saphir	 ont	 été	 utilisées	 à	
l’exception	 du	 recuit	 sous	 H2	 (risque	 de	 gravure)	 et	 de	 l’étape	 de	 nitruration	 qui	 est	
inutile	ici.	L’étape	de	formation	d’une	fine	couche	de	SiNx	avant	la	croissance	des	fils	est	
conservée	à	l’identique.	La	Figure	27a	montre	clairement	la	croissance	de	fils	verticaux	
de	 GaN	 avec	 un	 sommet	 plat	 qui	 correspond	 à	 la	 signature	 d’une	 polarité-N.36	 Le	
substrat	de	polarité-N	permet	de	conserver	la	polarité-N.	Nous	verrons	par	la	suite	qu’il	
peut	y	avoir	des	résidus	de	polarité-Ga	sur	 les	 flancs	des	 fils	 (voir	§3.3.1,	Figure	30	et	
Figure	31).	

	
Figure	26	:	Image	MEB	(A)	et	TEM	(B)	de	la	croissance	sous	silane	de	fils	GaN	sur	substrat	Si(111).75,76		

Methods
The growth is performed in a close-coupled showerhead
MOVPE reactor. Si (111) substrates are deoxidized
before growth in a 10% HF solution for 1 min. The
substrate surface is then cleaned and smoothed with a
20-min bake at 1,100°C and 100 mbar under H2. The
direct MOVPE deposition of GaN on Si at high
temperature using trimethylgallium (TMGa) results in
the formation of hollows in the substrate due to strong
chemical reactions [14]. Therefore, unlike to the growth
on sapphire, the Si substrate has to be protected first by
a thin AlN buffer layer deposited at high temperature
using trimethylaluminium (TMAl) and NH3 precursors.
Under such growth conditions, the polarity of the AlN
layer is Al-polar [15], and its thickness has no significant
influence on the later GaN wire growth. According to
our previous work [11], a thin SiNx layer is first deposited
on the AlN surface to prevent GaN planar growth.
Self-assembled catalyst-free GaN wires are then grown
for 500 s using TMGa and NH3 precursors with a low
V/III ratio (approximately 20) and silane injection to
favour the vertical growth [16].

Results and discussion
Figure 1 shows a typical 45° tilted SEM image of the
resulting vertically aligned GaN wires. They exhibit an
irregular hexagonal cross section and a quite large
dispersion in length and diameter. Due to the very low
wire density (approximately 106 wires/cm2), specular X-ray
reflectivity (not shown in this paper) allows measurement
of the total layer thickness on top of silicon. Well-
contrasted interference fringes corresponding to a thickness
of 25 ± 0.5 nm are measured close to the target value for
the AlN layer. HRTEM cross sections have shown no
significant planar growth on the surface. This is in
agreement with the deposition of the SiNx passivation
layer on top of AlN, as already observed for the growth
of GaN wires on sapphire [11].
The structural properties of the wires were first inves-

tigated by laboratory XRD using symmetric (Θ-2Θ) and

rocking (ω) scans. Figure 2a shows the Θ-2Θ diffraction
pattern of the as-grown samples with a cobalt radiation
source. The GaN (0001), AlN (0001) and Si (111) Bragg
peaks are indexed, indicating a GaN wire growth
orientation along the c-axis. The disorientation of the
GaN wires was investigated by the Δω rocking curves of
the GaN (0002) and GaN (0004) Bragg peaks. As shown
in Figure 2b, the 1.37° full width at half maximum of the
peaks gives an estimation of the tilt disorientation. This
relatively large value compared to the previous measure-
ment on sapphire (0.61°) [11] can be attributed to the
AlN buffer layer epitaxial quality and to the nucleation
on the defects. HRTEM cross-section observations have
been performed to investigate the epitaxial relationship
in between the GaN wire/AlN buffer/Si substrate. The
observation was made with a JEOL 3010 (JEOL Ltd.,
Tokyo, Japan) operating at 200 kV along the 10!10½ " zone
axis. Figure 3a shows the base of a GaN wire grown on
Si with an AlN buffer layer of 10-nm nominal thickness.
As shown by the detailed view of Figure 3b, four
distinct layers are observed. A 2-nm-thick amorphous
(or nanocrystallized) layer is observed directly on top
of the Si substrate. This layer can be attributed to the
spontaneous SiNx formation resulting from the high-
temperature growth of the AlN buffer on silicon as
already reported by Radtke et al. [15]. The AlN seeds
probably nucleate through this non-continuous thin
silicon nitride layer, and a planar growth develops
laterally to form an almost single-crystalline AlN
epitaxial layer for further growth. To confirm these
assumptions, the in-plane epitaxial relationships have
been studied at the European Synchrotron Radiation
Facility (ESRF, Grenoble, France) on the French BM32
CRG beamline with a 0.1204-nm wavelength. Grazing
incidence X-ray diffraction (GIXRD) has been performed
with 0.18° incidence to check the AlN epitaxy on SiNx/Si
(111). The usual orientations [17] have been measured
corresponding to the AlN 11!20½ " //Si 2!20½ " and AlN
10!10½ " //Si 22!4½ " alignments. These measurements
confirm also the complete registry of GaN wires with the
AlN layer (see for example the scans along the Si 22!4½ "
direction shown in Figure 2c,d). The AlN layer has been
formed at high temperature (approximately 1,100°C) in
the 10- to 50-nm range to sufficiently protect the
surface and maintain the epitaxy. The study of the
epitaxial relationship at lower growth temperature and
different thicknesses could be interesting in further studies.
These n-doped GaN wires (in the 1018-cm−3 range

estimated from the width of photoluminescence peaks
[11]) can be used as templates for the growth of a
complete LED structure combining unintentionally
doped InGaN/GaN multiple quantum wells (MQWs) on
the side facets and convenient doping junctions. Nominal
In0.18Ga0.82N (1 nm)/GaN (10 nm) MQWs are grown

Figure 1 SEM picture of GaN wires. 45° tilted view of GaN wires
grown by MOVPE on Si (111) with an intermediate AlN layer.

Salomon et al. Nanoscale Research Letters 2013, 8:61 Page 2 of 5
http://www.nanoscalereslett.com/content/8/1/61

using trimethylindium (TMIn), triethylgallium (TEGa)
and NH3 as described in [18] and coated by a p-GaN layer
doped in the 1017-cm−3 range using TMGa, NH3 and bis
(cyclopentadienyl)magnesium (Cp2Mg).
Electroluminescence (EL) measurements shown in

Figure 4 were carried out on a probe station under
continuous-wave (CW) operation and ambient conditions

Figure 2 X-ray diffraction measurements of GaN wires grown on Si (111) with an intermediate AlN layer. (a) Symmetric Θ-2Θ scan
performed on a laboratory setup (approximately 0.179 nm Co-wavelength) and indexed with Si, GaN and AlN Bragg Kα1 reflections. Dots and
squares correspond respectively to the Kα2 and Kβ excitation wavelengths. The broad and low intensity peak around 51° (see the triangle) is
attributed to a diffraction tail of the Si substrate. (b) Rocking curves (Δω-scan) of the GaN (0002) and (0004) peaks. (c,d) Grazing incidence X-ray
diffraction performed at ESRF along the 22!4½ " silicon direction (approximately 0.1203 nm wavelength and 0.18° incidence).

Figure 3 HRTEM imaging of the GaN/AlN/Si interface (a,b).
Observation along the 10!10½ " zone axis showing the
materials stacking.

Figure 4 Electroluminescence measurements. Electroluminescence
spectra of a single InGaN/GaN core-shell wire LED structure measured at
300 K with a metallic tip (> 20 V) for 2, 10, 25, 40 and 60 μA. The inset
shows a schematic view of the contact.
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La	même	démarche	a	été	réalisée	en	croissance	sélective	avec	un	masque	 lithographié	
de	 Si3N4	 déposé	 sur	 substrat	 GaN-polarité-N.	 Les	 mêmes	 conditions	 de	 croissance	
(1050°C,	V/III=20,	200	nmol/min	de	silane)	ont	été	utilisées	à	l’exception	de	l’étape	de	
dépôt	in	situ	de	SiNx.	Contrairement	aux	croissances	sélectives	sur	saphir,	la	croissance	
est	réalisée	sans	étape	de	nucléation	de	GaN	à	basse	température	et	basse	pression.	La	
Figure	27b	montre	une	bonne	sélectivité	de	la	croissance	sans	que	l’étape	de	nucléation	
à	basse	température	soit	nécessaire.	La	croissance	sélective	est	bien	plus	facile	à	obtenir	
sur	GaN	que	sur	saphir,	ce	qui	confirme	une	meilleure	sélectivité	du	GaN	par	rapport	à	
Si3N4.	 Par	 ailleurs,	 comme	 le	 montre	 les	 deux	 images	 MEB	 de	 la	 Figure	 27b,	 une	
réduction	de	la	pression	à	400	mbar	s’accompagne	d’une	amélioration	de	la	sélectivité	
avec	 une	 croissance	 homogène	 des	 fils	 dans	 quasiment	 chacune	 des	 ouvertures	 du	
masque	et	d’une	uniformisation	de	 la	hauteur	des	 fils.	La	surface	plate	au	sommet	des	
fils	 témoigne	d’une	polarité-N	des	 fils	 qui	 confirme	que	 la	 polarité	 est	 bien	 conservée	
entre	 les	 fils	 et	 le	 substrat.36	 Pour	 certaines	 ouvertures,	 une	 croissance	 latérale	
importante	est	observée	avec	parfois	la	présence	de	facettes	inclinées	plan-r	au	sommet	
des	 fils	 indiquant	 la	présence	de	phase	de	polarité-Ga,	certainement	 initiées	au	niveau	
du	masque	de	Si3N4.	 Peu	de	 tests	ont	 été	 faits	 à	 cause	du	 coût	de	 ce	 type	de	 substrat,	
mais	plusieurs	pistes	pourraient	 être	 envisagées	pour	 limiter	 cette	 croissance	 latérale	
comme	 l’augmentation	 du	 flux	 de	 silane,	 la	 réduction	 du	 flux	 de	 TMGa	 ainsi	 que	 la	
diminution	de	la	pression.	

3.2.7 Propriétés optiques et dopage des fils  

Les	propriétés	optiques	mesurées	par	CL	(5K)	des	fils	GaN	obtenus	sous	flux	de	silane	
sont	données	à	la	Figure	28a.51	Les	mesures	sont	faites	sur	un	fil	où	le	silane	a	été	stoppé	
avant	 la	 fin	de	 la	 croissance,	 sachant	que	 la	 croissance	 en	 fil	 se	maintient	pendant	un	
certain	temps,	même	après	l’arrêt	du	silane.	En	comparant	le	spectre	pris	en	haut	et	en	
bas	 du	 fil	 correspondant	 respectivement	 à	 une	 croissance	 sans	 et	 avec	 silane	 (parties	
notées	PO	1	sans	silane	et	PO	2,	3	et	4	avec	silane),	on	note	que	 la	présence	du	silane	
entraine	sur	 le	pic	d’émission	du	bord	de	bande	du	GaN:	 (1)	une	réduction	d’intensité	
(<2),	(2)	un	décalage	vers	les	hautes	énergies	(de	3,49	à	3,55	eV)	et	un	élargissement	de	
la	largeur	à	mi-hauteur	(de	70	à	120	meV).	La	présence	du	fort	flux	de	silane	pendant	la	
croissance	 entraine	 inévitablement	 un	 niveau	 très	 élevé	 de	 dopage	 du	 GaN	 vue	 la	
concentration	 de	 silane	 qui	 est	 20	 fois	 plus	 élevée	 que	 celle	 utilisée	 pour	 un	 dopage	
standard.	En	présence	de	silane,	le	pic	d’émission	est	à	la	fois	(1)	asymétrique	avec	une	
évolution	lente	vers	les	basses	énergies	et	(2)	décalé	vers	les	hautes	énergies	avec	une	

	
Figure	27	:	Images	MEB	de	croissance	de	fils	de	GaN	sous	silane	sur	substrat	GaN	de	polarité-N	:	(a)	en	

croissances	auto-assemblées	36	et	(b)	en	croissances	sélectives	à	800	et	400	mbar.	
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deposited SiNx layer or to the thin AlN layer formed during
the sapphire surface nitridation.3 To verify this assumption,
we performed SAG on patterned c-sapphire substrates using
a thicker Si3N4 layer to position precisely the mask and to
identify its influence on the crystal polarity. Short growth
duration !"200 s# was chosen for SAG to obtain only the
GaN-wire nucleation seed array $see Fig. 1!e#%. Three areas
are observed by STEM on the typical as-grown seed shown
in Fig. 1!f#: a central part with a flat top surface surrounded
by two crystals with inclined facets. The size of the central
part is around 400 nm !i.e., the diameter of the patterned
holes#. Two vertical IDBs are located close to the mask edge
opening $indicated by white arrows in Fig. 1!f#%. An ion-
milled seed $Fig. 1!g#% was analyzed by CBED showing that
the flat top crystal is N-polar $Fig. 1!h#% while the inclined
one is Ga-polar $Fig. 1!i#%. It confirms the coexistence of
opposite polarities in GaN crystals correlated with the nature
of the surfaces: Ga-polar crystal is preferentially formed on
SiNx mask and N-polar crystal on AlN/c-sapphire surface.

Based on these results concerning the shape dependence
on the polarity, we then performed a standard SG growth of
GaN nanostructures directly on N-polar c-GaN freestanding
substrates to get the wires geometry. The same growth on
Ga-polar substrate was carried out for comparison. The 45°-
tilted SEM images of as-grown samples on N-polar and Ga-

polar surfaces are shown in Figs. 2!a# and 2!f# showing the
impact of the substrate polarity on the crystal growth shapes.
The nanostructure polarities were checked by CBED taking
into account the simulation references given in Figs. 2!k# and
2!l# corresponding to the observed area thicknesses $Figs.
2!b# and 2!g#%: the growth on N-polar GaN $Fig. 2!e#% exhib-
its N-polar wires $Fig. 2!d#%,16 whereas the growth on Ga-
polar GaN $Fig. 2!j#% exhibits Ga-polar pyramidal shape
nanostructures $Figs. 2!h# and 2!i#%. As expected, the polarity
is maintained between the substrate and the nanostructures as
schematized in Figs. 3!a# and 3!c#.

The kinetic Wulff’s plots !!-plot# giving the growth
velocities along different orientations are usually used to de-
scribe the MOVPE growth features to take into account non-
equilibrium phenomena.17,18 Recently, the GaN nonequilib-
rium shapes obtained by MOVPE have been measured or
calculated for different growth conditions on polar,19 semi-
polar and nonpolar20,21 surfaces. The anisotropy of the
growth rate along &0001' coming from the crystal polarity

FIG. 1. !Color online# SG of GaN wires on c-sapphire. !a# 45°-tilt SEM
view and !b# STEM image of a single wire. SAG of a wire seed array: !e#
45°-tilt SEM view and !f# and !g# STEM images of single seeds. Experi-
mental CBED patterns of the points marked c, d and h, i in !b# and !g# are
given in !c# and !d#, and !h# and !i#, respectively. As a reference, the simu-
lated CBED pattern !see Ref. 14# for 110 nm thickness is given in !j#. CBED
patterns show Ga-polarity of the domains with inclined facets $!c# and !i#%,
and N-polarity of the ones with horizontal facets $!d# and !h#%.

FIG. 2. !Color online# SG of GaN wires on N-polar GaN: !a# 45°-tilt SEM
view, !b# STEM image of a single wire. Experimental CBED patterns show-
ing !c# Ga polarity of the domain with an inclined facet !marked c#, !d# N
polarity of the one with a horizontal facet !marked d#, and !e# N polarity of
the GaN substrate. SG of GaN pyramids on Ga-polar GaN: !f# 45°-tilt SEM
view, !g# STEM image. Experimental CBED patterns showing Ga polarity
of !h# big pyramids, !i# small pyramids, and !j# the GaN substrate. As ref-
erences, the simulated CBED patterns !see Ref. 14# for 110 nm and 60 nm
thicknesses are given in !k# and !l#, respectively.

151909-2 Chen et al. Appl. Phys. Lett. 97, 151909 !2010"
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valeur	supérieure	à	l’énergie	de	la	bande	interdite	(3,55	eV	alors	que	Eg=3,51	eV	à	4K).	
Cette	 tendance	 est	 typique	 d’un	 remplissage	 de	 la	 bande	 de	 conduction	 dû	 au	 fort	
dopage	 qui	 augmente	 l’énergie	 de	 transition	 par	 rapport	 à	 la	 valeur	 de	 la	 bande	
interdite.	 Cet	 effet	 est	 aussi	 appelé	 le	 décalage	 de	 Burstein-Moss.78,79	 A	 partir	 de	 la	
position	 du	 pic78	 et	 de	 la	 largeur	 à	 mi-hauteur,80	 nous	 pouvons	 estimer	 un	 dopage	
d’environ	5x1019	 à	1020	 cm-3,	 ce	qui	est	 très	élevé	pour	un	dopage	au	Si	 (ce	niveau	de	
dopage	 est	 généralement	 obtenu	 avec	 un	 dopage	 Ge).	 Ce	 niveau	 de	 dopage	 a	 été	
confirmé	par	des	mesures	électriques	(2,6x1020	cm-3	et	4x1020	cm-3)81,82	faites	à	l’Institut	
Néel	en	faisant	la	démonstration	d’une	meilleure	incorporation	du	dopage	Si	sous	forme	
de	fil	que	pour	les	croissances	standard	planaires.	Une	raison	invoquée	serait	l’impact	de	
la	polarité-N	qui	favorisait	l’incorporation	de	Si,83	mais	la	littérature	n’est	pas	unanime	
sur	ce	point.84	Par	ailleurs,	on	observe	aussi	une	légère	émission	de	la	bande	jaune	entre	
2	et	2,5	eV	(500-600nm)	uniquement	pour	 la	partie	«	sans	silane	»	 (partie	PO1).	Cette	
bande	 est	 bien	 connue	 pour	 être	 une	 bande	 de	 défauts	 profonds	 du	 GaN	 qui	 est	
communément	 attribuée	 à	 des	 lacunes	 de	 gallium	 ou	 à	 des	 complexes	 d’oxygène.	
Tessarek	 et	 al.	 ont	 montré	 qu’une	 réduction	 du	 flux	 de	 TMG	 pouvait	 réduire	
significativement	la	bande	jaune	sous	flux	de	silane.85,86		

Le	groupe	de	Waag	a	trouvé	des	résultats	assez	proches	en	comparant	un	réseau	de	fils	
de	polarité-N	réalisé	avec	un	flux	de	silane	standard	de	dopage	n	(16,5	nmol/min)	et	un	
fort	flux	de	silane	dix	fois	plus	grand	permettant	de	favoriser	la	croissance	verticale	(165	
nmol/min).	 La	 Figure	 28b	montre	 les	 spectres	 de	 PL	 acquis	 à	 température	 ambiante	
pour	les	deux	valeurs	de	silane.	On	constate	aussi	un	décalage	vers	les	hautes	énergies	
(de	3,36	à	3,38	eV)	et	un	élargissement	de	la	largeur	à	mi-hauteur	(de	80	à	140	meV).	Le	
décalage	est	 aussi	 attribué	à	 l’effet	Burstein-Moss,	mais	 il	 est	 ici	moins	 important	que	
celui	 constaté	 précédemment,	 signe	 d’un	 dopage	 moins	 fort.	 Il	 est	 intéressant	 de	
constater	 que	 la	 largeur	 à	mi-hauteur	 des	 fils	 à	 faible	 flux	 de	 silane	 est	 équivalente	 à	
celle	 de	 la	 partie	 sans	 silane	 (PO1)	 des	 fils	 précédemment	 étudiés	 à	 la	 Figure	 28a.	
Comme	cet	élargissement	est	proportionnel	au	niveau	de	dopage,	on	peut	donc	penser	
qu’il	 existe	 un	 dopage	 résiduel	 significatif	 de	 la	 partie	 de	 GaN	 synthétisé	 sans	 silane	
(partie	 PO1	 du	 fil).	 Ce	 dopage	 résiduel	 serait	 du	 même	 ordre	 de	 grandeur	 que	 celui	
correspondant	à	un	niveau	de	dopage	standard	de	l’ordre	de	1018	cm-3	qui	proviendrait	
d’un	taux	de	silane	résiduel	significatif	présent	dans	 le	réacteur	de	croissance	MOVPE.	

	
Figure	28	:	Propriétés	optiques	de	fils	de	GaN	obtenues	sous	flux	de	silane	sur	substrats	saphir	:	(a)	CL	à	5K	
d’un	fil	GaN	avec	une	section	réalisée	sous	flux	de	silane	(PO	2,3,4)	et	un	section	sans	silane	(PO	1),51	(b)	PL	à	
300K	de	réseaux	de	fils	organisés	réalisés	avec	un	fort	et	un	faible	flux	de	silane,49	(c)	CL	à	80K	d’un	fil	de	GaN	

avec	une	section	sous	fort	flux	de	silane	(«	doped	GaN	»)	et	sans	silane	(«	undoped	GaN	»).87		GaN layers with Si concentration above 7! 1018 cm"3 and
attributed to band filling effects.30 An effective blue shift of
82 meV resulting from the band filling was calculated for a
carrier concentration of 1! 1019 cm"3 using an electron
effective mass of 0.2 m0 in GaN.2 However, for low Si con-
centration in the range of 1016 to 1018 cm"3, a red shift of
emission was observed with increasing doping level.30–33

This was attributed to band-gap narrowing (BGN) effects
induced by many body coulomb interactions.34 Based on this
study on planar GaN layers, the Si doping level in the GaN
columns grown with 165 nmol/min silane should be higher
than 1019 cm"3.

IV. CONCLUSIONS

Species top surface impingement Jtop and sidewall
impingement Jsw, as well as the diffusion flux from the sub-
strate Jsub are considered as possible contributions to the
MOVPE process of GaN columns. The growth kinetics of
GaN columns are strongly dependent on silane flow. With a
low silane flow of 16.5 nmol/min, under the investigated
conditions, the evident vertical growth rate in phase I is
16.9 lm/h, and, in phase II (after reaching the critical
height), it reduces to 7.2 lm/h. During the whole growth pro-
cess, the vertical growth rate attributed by the top surface
impingement is 5.0 lm/h. In phase I, the combined effect of
Jsw and Jsub sums up to 11.9 lm/h, and, in phase II, the attri-
bution of the sidewall impingement is 2.2 lm/h. The lateral
growth with the low silane flow is mainly caused by the side-
wall impingement through the gas phase diffusion. The evi-
dent increase rate of the diameter is about 1.9 lm/h in phase
I, and, after the critical diameter, it strongly reduces to
0.2 lm/h. This can be explained by the reduced impinging
species density on the sidewalls with the increasing growth
time. With a high silane flow of 165 nmol/min, the deposi-
tion rate on the top surface is strongly enhanced. Thus, under
the investigated conditions, the vertical growth rate is
increased to 28.1 lm/h for the whole growth process. The
vertical growth rate attributed by the top surface

impingement is 16.6 lm/h and by the combined effect of
sidewall impingement Jsw and substrate diffusion flux Jsub

sums up to be 11.5 lm/h. The lateral deposition is prevented
using the high silane flow. No critical height and diameter
have been observed in this case. The diffusion length of spe-
cies on SiOx ksub is about 1.5 lm and not evidently affected
by the modifying of silane flow. With the increasing SiH4

flow, the intensity of the near-band-gap transition decreases,
while their line width increases, and the near-band edge tran-
sition shows a blue shift.
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FIG. 9. Room temperature PL spectra of GaN columns grown with high and
low SiH4 flows. The spectra are vertically shifted for clarity. The aperture
diameter is 1.4 lm, and the pitch is 6 lm. Inset: with increasing silane flow,
a decrease in luminescence intensity is observed while the FWHM is broad-
ened and the peak is shifted towards higher energies.
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Figure 10. Cathodoluminescence (CL) study at 5 K of GaN single
wires with n-doped and undoped segments. The upper inset shows a
SEM image of the wire and the lower inset gives the emission
mapping at 355 nm. The CL spectra as a function of the energy are
integrated on the PO 1 to PO 4 areas indicated in the inset.

and (9 0 0) peaks. Assuming a Gaussian peak shape, the full
width at half maximum (FWHM) corresponds to a 0.342◦ ±
0.015◦ twist angle. This result is significantly lower than the
twist values obtained by MBE epitaxial growth of GaN wires
on Si substrate [29, 30] in spite of the growth through the
thin silicon nitride layer openings. The tilt is measured using
typical rocking curves (!θ -scan) for (0 0 L) peaks using the
Williamson–Hall plot [31]. The GaN scans shown in figure 9(f)
for L = 2, 4, 6 gives a straight estimation of the wire tilt angle
0.61◦ ± 0.01◦ from the slope of the linear plot of the FWHM
of the rocking curve as a function of the reflection order.

3.2. Effect of silane flow on optical emission properties of
GaN wires

As discussed above, silane flow is shown to be the necessary
ingredient to initiate the vertical growth of wires, which could
result in their doping with Si [23, 24]. To investigate this effect,
we measured the cathodoluminescence (CL) at 5 K of single
GaN wires grown without silane flow after an initial stage of
growth under silane. These wires are first detached from as-
grown substrates by sonication in an isopropanol bath and then
dispersed on a conducting Si substrate for CL measurements.
Typical electron beam high voltage and current are 20 kV and
<1 nA, respectively. The CL is collected by a parabolic mirror
and analysed with a grating monochromator equipped with a
liquid-nitrogen-cooled CCD camera.

Figure 10 shows CL spectra integrated over four equal
zones PO 1–PO 4 along the axis of a 9 µm wire (see inset)
grown under silane flow for 1000 s (about 6 µm, zones
PO 2–PO 4) and without silane for 500 s (about 3 µm,
zones PO 1–PO 2). A dominant band-edge emission can
be observed all along the wire, with negligible yellow band
emission at around 2.25 eV. This latter is commonly assigned

to gallium vacancy and oxygen complexes [32]. Silane flow
clearly produced an asymmetric emission band with a broad
low energy tail above the band gap at 3.55 eV, typical of band
filling effect [33, 34]. Based on the optical study of Si-doped
GaN thin films [35], the FWHM of 120 meV of this edge
emission suggests Si concentrations above 1020 cm−3 in our
wires. Such a high doping level could be favoured by the large
exposed surface of wires as compared to thin films. Even in
parts of wires grown without silane, the edge emission peak
at 3.496 eV with FWHM of 70 meV would correspond to a
Si doping concentration in the 1019 cm−3 range. This shows
that Si continued to be incorporated long after interruption of
the silane flow. This issue will be addressed in a future work.

4. Conclusions

Self-assembled GaN wires have been grown on 2′′ c-
plane sapphire substrates using a reproducible MOVPE method
which does not require ex situ preparations before growth.
This approach is based on a thin SiNx in situ deposited layer
that must be carefully controlled to promote the formation
of the GaN seeds required for the wire growth. Compared
to other self-assembly processes reported in the literature, no
reactive or dewetting behaviour of the SiNx layer is involved in
this mechanism. X-ray reflectivity measurements have shown
that the thickness of this SiNx layer is restricted to ∼2 nm
by the self-limited deposition of the diluted silicon precursor
on the surface and that the deposition time mainly changes
the layer density. This local change of density/roughness is
proposed to control the hole formation at some weak points of
the layer and gives rise to the GaN seed formation.

We have shown that a combination of several essential
parameters controls the vertical wire growth and the structural
defects density, i.e. the temperature, the GaN nucleation
time to form the seeds, a high Si-dopant concentration
and a small V/III molar ratio. The optimized conditions
produce c-oriented wires with a diameter of 500 ± 200 nm
and length in the several hundreds of µm range in epitaxy
with c-plane sapphire substrates. The epitaxial relationships,
arising from the spontaneous formation of a thin AlN layer
on sapphire, are similar to 2D-layers and the wire twist
and tilt disorientations with respect to the substrate are
about 0.35◦ and 0.61◦ respectively. Note that this c-axis
orientation may be obtained by MOVPE selective growth on
patterned substrates, but not with the usual metal-catalyst
methods. The GaN wires exhibit UV-light near band-edge
emission with a weak defect contribution. These optical
properties are significantly improved for the unintentionally
doped material with a narrower near band emission at 355 nm
(7.4 nm) compared to n-doped GaN (12 nm). These
results suggest that this kind of GaN wires may provide
well suited templates for light guiding [36] and for axial
and longitudinal nitride heterostructure growths for fabricating
wire-based nitride photonic devices [1].
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As evidenced by the TEM analysis (cf. Sec. III B), the
opposite-polarity domains are not confined to the topmost
facet but rather traverse the whole lpillar volume. To have a
closer look on the polarity domains propagating along the
lpillar length, CL maps on the lateral {10-10} facets have
been also performed. Figure 7(a) shows a lpillar 4.1 lm in
diameter in which, due to its large diameter, we are able to
distinguish several polarity domains alternating as we move
from one edge to the other. Again, the ascription of the po-
larity to a given domain has been done thanks to the height
difference between the Ga- and N-domains on the topmost
facet, easily observable in Figure 7(a). The 300 K panchro-
matic CL image reveals a large overall intensity difference
between the opposite polarity domains (as in Figure 6(a)),
the N-polar domain being much more intense. However,
compared to the lpillar shown in Figure 6, for which the Ga-
domain emission was the most intense, in the lpillar shown
in Figure 7, the emission intensity coming from the N-
domain is larger than that from the Ga-domain; the reason is
that in the second lpillar (Figure 7), the YB emission from
the N-domain is much more intense, leading in the end to a
much brighter N-domain. Meanwhile, the CL map giving the
intensity maximum at 3.4 eV (Fig. 7(c)) reveals a similar
behavior to that of already observed on the top facet (Fig. 6),
with almost no NBE emission from the Ga-domain.

Nevertheless, there are two features that differentiate the
observations carried out on the topmost facet and on the lat-
eral ones (in the following, we consider the N-domain alone
since the NBE of the Ga-domain at 300 K is almost absent):
On the one hand, the energy of the NBE emission within the
N-domain is red-shifted by !30 meV compared to the NBE
energy measured on the top facet. On the other hand, the
NBE to YB intensity ratio decreases when the observation is
performed on the lateral facets. These two observations
could be explained, at least partially, by the presence of
whispering gallery modes in such lpillars. Indeed, the
increase of the photon lifetime inside the lpillar by these
resonances20,21 should result in an increased photon re-
absorption; furthermore, the absorption coefficient being
larger for smaller wavelengths, this might end up with a red-
shift of the high energy emission edge, as well as with a rela-
tive decrease of the NBE intensity with respect to that of the
YB, which would suffer less re-absorption. More studies are
currently ongoing to determine the exact origin of these sys-
tematic observations (10 lpillars were studied from the
side).

2. Intentionally doped Vs undoped (unintentionally
doped) GaN

As described in the experimental methods, and with
more details in Ref. 23, the growth of the studied lpillars
requires the use of SiH4 to enhance the vertical growth. If
SiH4 injection is stopped and pure GaN is grown, two sec-
tions with different optical and electrical properties should
exist within each lpillar (not to be confused with the
domains of opposite polarity). In fact, while no structural
feature revealed the presence of such two regions (see Sec.
III B 1), they can be clearly identified by optical means.

Figure 8(a) shows the SEM image of a 45 lm long lpillar
lying on a Si substrate on which we have performed CL meas-
urements from 80 K up to room temperature. The intensity at
3.6 eV (at low temperature) as well as the FWHM of the NBE
emission are shown in Figures 8(b) and 8(c), respectively.
These two magnitudes allow to distinguish the transition from
the intentionally doped to the undoped sections of the lpillar,
since this transition is followed by: (1) A red-shift of the
highest-energy emission edge from about 3.7 eV to around 3.6
eV and (2) by a decrease on the FWHM of the NBE peak from
about 190 meV to about 130 meV, which are both directly
linked to the decrease of Si concentration as we pass from the
doped to the undoped part of the lpillar.48 Moreover, the rela-
tively high energy of the emission edge within the undoped
section (3.55–3.60 eV), together with a CL FWHM of about
130 meV, point towards an extremely large residual and unin-
tentional doping, which is consistent with the presence of large
Si concentration both in the underlying lpillar section (which
could diffuse to the undoped section), as well as in the growth
reactor. This residual doping decreases as the observation spot
moves far apart from the intentionally doped section (see next
discussion in lPL spectra).

It is worth noting that in the intentionally doped lpillar
section, the NBE to YB intensity ratio is typically varying
from 10 to 20, i.e., the NBE is more intense than the YB, and

FIG. 8. (a) SEM image of a lpillar scratched on a Si substrate. (b) CL map
of the 3.60 eV intensity at 80 K. (c) Map of the NBE emission FWHM at
80 K. (d) CL spectra acquired at 80 K while focusing the electron beam on
the doped part (red spectrum) and on the undoped- or unintentionally doped-
part (dark spectrum).
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Une	mesure	 de	 ce	 dopage	 résiduel	 à	 partir	 de	mesures	EBIC	 en	 formant	 une	 jonction	
cœur-coquille	 PN	 donne	 une	 valeur	 de	 3,5x1018	 cm-3.88	 Le	 CRHEA	 a	 aussi	 mené	 des	
mesures	optiques	par	CL	à	basse	 température	 (80K)	sur	un	 fil	GaN	de	polarité-N	avec	
une	partie	réalisée	sous	fort	flux	de	silane	et	une	autre	sans	silane	(voir	Figure	28c).	La	
présence	 du	 silane	 donne	 des	 résultats	 similaires	 avec	 un	 décalage	 vers	 les	 hautes	
énergies	 jusqu’à	 3,5	 eV	 (valeur	 identique	 au	 fils	 de	 Grenoble)	 et	 une	 largeur	 à	 mi-
hauteur	de	190	meV.	Ceci	est	le	signe	d’un	très	fort	dopage	du	même	ordre	de	grandeur	
que	précédemment	trouvé,	c’est-à-dire	aux	environs	de	1020	cm-3.	La	partie	sans	silane	
présente	 aussi	 une	 largeur	 à	mi-hauteur	 élevée	 (130	meV)	 qui	 signifie	 qu’un	 dopage	
résiduel	plus	important	encore	est	certainement	présent	dans	la	partie	sans	silane.		

La	 croissance	 de	 fils	 sous	 flux	 de	 silane	 permet	 d’obtenir	 des	 fils	 hexagonaux	 d’un	
diamètre	 de	 taille	 micrométrique	 et	 des	 facettes	 extrêmement	 bien	 définies	 sans	
rugosité.	Ainsi,	il	est	possible	de	voir	apparaître	parfois	une	série	de	pics	d’interférences	
dans	la	bande	jaune	lors	des	mesures	optiques,	car	le	fil	joue	le	rôle	d’un	résonateur	de	
taille	micrométrique,	telle	une	microcavité.	Deux	types	de	modes	sont	possibles	:	soit	un	
mode	 Fabry-Perot,	 correspondant	 à	 une	 réflexion	 entre	 2	 faces	 opposées	 (voir	 Figure	
29A),89	soit	un	mode	de	galerie	qui	est	dû	à	une	réflexion	totale	interne	sur	les	6	facettes	
du	 fil	 (voir	 Figure	 29B).62,89–91	 Plus	 le	 diamètre	 des	 microfils	 est	 grand,	 plus	
l’observation	les	modes	de	galerie	est	aisé	avec	parfois	d’excellents	facteurs	de	qualité,92	
pouvant	atteindre	des	valeurs	supérieures	à	4000.91	Une	collaboration	CRHEA	-	Institut	
Néel	 a	 même	 permis	 d’observer	 le	 régime	 de	 couplage	 fort	 exciton-photon	 à	
température	ambiante	avec	une	grande	énergie	de	dédoublement	de	Rabi	égale	à	115	
meV	 dans	 la	 partie	 du	 fil	 élaboré	 sans	 silane	 ayant	 un	 plus	 faible	 dopage.93	 Une	
démonstration	d’un	effet	 laser	par	pompage	optique	a	même	été	obtenue	en	mode	de	
galerie.85,94	En	ajoutant	des	puits	quantiques	InGaN/GaN	en	géométrie	cœur-coquille,	il	
est	possible	d’obtenir	des	interférences	dans	la	région	du	bleu-violet	du	spectre	visible	
en	mode	de	galerie	(facteur	de	qualité	environ	1200)55	avec	aussi	la	démonstration	d’un	
couplage	fort	à	température	ambiante	et	une	énergie	de	Rabi	géante	de	180	meV.95		

	
Figure	29	:	Exemples	où	les	fils	obtenus	sous	flux	de	silane	servent	de	microcavité.	(A)	microcavité	en	mode	
Fabry-Perrot	(réflexion	entre	2	faces	opposées).89	(B)	microcavité	en	mode	de	galeries	où	la	réduction	du	

diamètre	entre	les	lettres	A	et	L	décale	les	modes	optiques.90	

improvement of dry and chemical etching techniques adapted to GaN has enabled an effective 
decoupling of the microdisk from the substrate, by creating an air-gap between them, and the 
achievement of smoother lateral facets [9, 10]. These two developments have led to 
whispering-gallery modes (WGMs) with quality factors as large as 7000 for current state-of-
the-art nitride microdisks [11], and have paved the way for the first demonstration of room-
temperature CW lasing in a GaN/InGaN microdisk [9]. However, even if processing methods 
improve continuously, the fabrication of such microobjects is still extremely challenging. 

Very much similar to GaN in terms of physical properties is ZnO, which is often presented 
as an alternative to it in many applications. An interesting feature of ZnO is its tendency to 
form nanostructures, in particular nano- and microwires [12]. Among all these objects, 
microwires are extremely interesting in the context of optical microcavities as they can sustain 
WGMs [13], similarly to microdisks, and can work both in the weak- [14] and in the strong-
coupling regimes [15]. 

Inspired by the numerous results in ZnO, we propose to use GaN microwires as an 
alternative to other nitride-based optical microcavities. In this work we will focus on their 
linear optical properties within the weak-coupling regime. 

2. Experimental details 

The GaN microwires were grown by metalorganic vapour phase epitaxy on sapphire (0001) 
substrates as described in more detail in [16]. It is important to note that in order to get a fast 
growth rate along the c-axis and form microwires it is necessary to introduce silane during the 
initial growth steps. This strong Si doping results in typical electron concentrations in the 
order of ~1020 cm−3, as estimated from the correlation between the full width at half maximum 
(FWHM) of the near band-edge emission and the carrier concentration [17].Due to the growth 
along the <0001> direction (Fig. 1(a)), these microwires present a hexagonal cross-section 
although deviations from a perfect hexagon are often observed, as discussed later. For their 
optical characterization, the microwires were dispersed onto an oxidized Si substrate and lie 
with their longitudinal axis parallel to the sample surface, as shown in Fig. 1(b). 

 

Fig. 1. SEM images of typical GaN microwires viewed at 30° (a) and 90° (b) with respect to 
the wire longitudinal axis. Schematic representation of WGMs (c) and transverse Fabry-Perot 
modes (d). 

Room-temperature microphotoluminescence (μ-PL) experiments were carried out by 
exciting the microwires with a CW Ar-doubled laser (excitation wavelength: 244nm) and 
collecting via a confocal microscope setup enabling micrometer-range spatial resolution. The 
numerical aperture (NA) of the microscope objective is 0.4, which implies that light rays 
inclined up to about 23.5° with respect to the microwire normal will be detected. A linear 
polarizer placed in the collection path allowed polarization-resolved measurements with TE-
polarized (TM-) PL corresponding to an electric field perpendicular (parallel) to the 
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exciting the microwires with a CW Ar-doubled laser (excitation wavelength: 244nm) and 
collecting via a confocal microscope setup enabling micrometer-range spatial resolution. The 
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Instead, Eq. (2) reproduces the modes position with high accuracy as well as the slope of 
the curve energy as a function of the interference order, pointing towards the presence of 
transverse Fabry-Perot modes rather than WGMs. It should be noted that, strictly speaking, 
longitudinal Fabry-Perot modes, i.e. established between the end facets across the length of 
the microwires, would be also possible. However, their presence in the studied microwires 
can be discarded due to the poor reflectivity of the microwire bottom facet (we recall that the 
microwires were mechanically separated from the original substrate). Furthermore, even if the 
reflectivity of these facets had been large enough, the size of the microwires along this 
direction (>10μm) would have resulted in a mode density larger, by at least a factor three, 
than the maximum studied in this work, which corresponds to the microwire shown in 
Fig. 2(b). 

 

Fig. 3. RT polarization-resolved μ-PL spectra of a microwire with R = 3.39μm (a). The inset 
shows an enlarged view of the Yellow-band region. Energy of the μ-PL maxima (black crossed 
squares for TE and red crossed circles for TM) as a function of the interference order (b). The 
lines correspond to the Fabry-Perot dispersion given by Eq. (2), whereas the dashed lines 
correspond to the WGMs dispersion given by Eq. (1) for the microwire of similar radius (R = 
3.37μm) shown in Fig. 2(c). The Fabry-Perot resonances and fits have been shifted in M ( + 24 
for TE modes and + 25 for TM modes, respectively) in order to compare them to the WGM 
dispersion. 

3.3 WGMs Vs Fabry-Perot modes: FWHM 

From the theoretical point of view, for a given wavelength (energy) the FWHM of the 
resonances should decrease with increasing radii and this for both, TE- and TM-polarized 
modes, and for both kinds of modes, WGMs and Fabry-Perot. Furthermore, for Fabry-Perot 
modes the FWHM decreases as R [20] while for WGMs the FWHM decreases as R2 [21]. 
This stronger dependence on microwire radius for WGMs, compared to Fabry-Perot modes, 
stems from the combination of wave effects and the presence of corners (compare theoretical 
treatments on [13] and [22]). 

All these trends can be found in Fig. 4(a) and 4(b), where the FWHM of modes around 
2.35 eV have been plotted for all the studied microwires in which WGMs and Fabry-Perot 
modes could be unambiguously identified. From our current data, based on more than 30 
studied microwires, it is difficult to state under what conditions we observe WGMs only, 
Fabry-Perot modes only or both concomitantly. Indeed, several microwires, with radii 
typically around 1.2-1.5μm, exhibit a density of modes that is too large, even for WGMs, and 
whose positions are neither fitted by Eq. (1) nor by Eq. (2) alone. Consistent with a recent 
study on ZnO [23],in these intermediate-size microwires both kinds of modes could be visible 
simultaneously and even quasi-WGMs [24]. Smaller microwires would tend to show mainly 
WGMs and larger microwires would favor the observation of Fabry-Perot modes (see 
Fig. 4(a) and (b)). Furthermore, for a given microwire radius, the observation of Fabry-Perot 
modes rather than WGMs seems to be favored by the deformation of the hexagon as can be 
seen in Fig. 4(d), where the hexagon is elongated parallel to the substrate surface. 
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nanorod/wire suggesting a constant doping profile. A
possible explanation for this behaviour could be the
formation of a liquid Ga–Si metallic droplet on top of the
rod as it is known from the vapor–liquid–solid (VLS) growth
mode.21) Si could have a long residence time in the droplet
until it is incorporated into the crystal leading to a constant
doping profile. The VLS growth mode of this structures as
well as the influence of silane flow on the formation of
nanorods is beyond the scope of this paper and will be
discussed in detail elsewhere.

3.2 Spectral tuning of WGMs from tapered GaN wires
Due to the regular hexagonal shape of a wire it is possible
to observe WGMs in CL investigations. Light from a WGM
is propagating circularly due to reflection at the six inner
sidewall facets. Constructive interference is given if the
optical path of the light in the wire is equal to the
wavelength times a natural number. However, for a WGM
a phase shift between transversal magnetic (TM) and
transversal electric (TE) polarized light has to be considered.
Using the following equation deduced from a simple plane
wave model22,23) it is possible to calculate WGMs in
hexagonal shaped wires:

6Ri ¼
!mode

n
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Here, Ri is the inner radius, !mode is the wavelength of the
mode, n the refractive index, N the mode number, # ¼ n for
TE and # ¼ 1=n for TM polarized modes. TEN modes are
close to TMNþ1 (&1{2 nm), are assumed to have broader
linewidth compared to TM modes22) and are therefore less
visible than TM modes.

In Fig. 4 a single wire is shown with a height of 38.5 !m.
There is a slight diameter variation of the wire. At the top,
center, and bottom of the wire the inner diameter is 1.16,
1.08, and 0.77 !m, respectively. The left half of the top of
the wire is exhibiting a tilted facet whereas the facet on the
right half is horizontally aligned.

12 CL measurements have been performed on the wire
shown in Fig. 4 with a fixed electron beam at different
positions marked with A–L. Each graph is displayed in
Fig. 5. Spectrum A is exhibiting a typical GaN spectra
with GaN near band edge emission at 3.4 eV and broad
yellow defect luminescence at 2.3 eV. Additionally, a weak
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Fig. 3. (Color online) (a) TEM image and (b) CBED measurements at
two positions taken from a single GaN nanorod.
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Fig. 4. SEM image of a GaN wire with a height of 38.5 !m is shown.
A slight tapering from top towards the bottom is visible. Positions A–L are
indicating the positions of the fixed electron beam for the CL measurements
presented in Fig. 5.
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nanorod/wire suggesting a constant doping profile. A
possible explanation for this behaviour could be the
formation of a liquid Ga–Si metallic droplet on top of the
rod as it is known from the vapor–liquid–solid (VLS) growth
mode.21) Si could have a long residence time in the droplet
until it is incorporated into the crystal leading to a constant
doping profile. The VLS growth mode of this structures as
well as the influence of silane flow on the formation of
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3.3 Discussion sur les croissances de nanofils de polarité-N 

3.3.1 Etude de la polarité des fils  

Etude	de	la	polarité	des	fils	sur	substrat	saphir	
Les	 croissances	 de	 fils	 sur	 saphir	 ayant	 subies	 une	 étape	 préliminaire	 de	 nitruration	
favorisent	 la	 croissance	 d’un	 cristal	 GaN	 de	 polarité-N.34	 Afin	 de	 confirmer	 cette	
hypothèse,	des	clichés	CBED	ont	été	réalisés	sur	les	fils	de	GaN.	Cette	technique	permet	
de	distinguer	la	polarité	en	comparant	des	motifs	de	diffraction	d’un	faisceau	d’électron	
convergent	 pour	 deux	 conditions	 de	 diffraction	 (ici	 [0002]	 et	 [0002" ])	 obtenus	
expérimentalement	 avec	 des	 motifs	 simulés	 en	 prenant	 en	 compte	 l’épaisseur	 de	
l’échantillon.		

La	 Figure	 30A	 montre	 les	 mesures	 CBED	 effectuées	 sur	 un	 fil	 GaN	 représentatif	 de	
l’ensemble	des	fils	GaN	obtenus	au	laboratoire	sur	saphir	en	utilisant	la	croissance	sous	
flux	 de	 silane.	 Deux	 zones	 se	 distinguent	 nettement	 sur	 la	 Figure	 30A(b)	:	 une	 partie	
prédominante	avec	une	surface	supérieure	plate	correspondant	à	un	plan-c	et	une	partie	
résiduelle	 sur	 le	 côté	 avec	une	 surface	 supérieure	 inclinée	 correspondant	 à	 un	plan-r.	
Des	mesures	CBED	sont	réalisées	dans	chacune	de	ces	deux	régions	(mesures	aux	points	
(c)	 et	 (d)).	Une	 simulation	des	motifs	 de	diffraction	pour	un	 cristal	 de	polarité-Ga	 est	
donnée	à	titre	de	comparaison	dans	l’encadré	rouge	de	la	Figure	30A	en	tenant	compte	
de	 l’épaisseur	 du	 fil.	 Nous	 constatons	 que	 la	 mesure	 CBED	 au	 point	 (c)	 montre	 des	
motifs	de	diffractions	exactement	inversés	verticalement	par	rapport	à	ceux	mesurés	au	
point	 (d).	 En	 comparant	 avec	 les	 motifs	 simulés	 du	 cristal	 de	 polarité-Ga,	 nous	
constatons	 que	 les	 clichés	 de	 diffraction	 sont	 strictement	 inversés	 au	 point	 (c),	 alors	
qu’ils	sont	identiques	au	point	(d).	L’inversion	des	motifs	au	point	(c)	permet	de	déduire	
que	les	fils	de	GaN	sont	de	polarité-N,	alors	que	les	parties	résiduelles	sont	de	polarité-
Ga.	 Ces	 deux	 polarités	 au	 sein	 d’un	 même	 fil	 de	 GaN	 sont	 séparées	 par	 une	 paroi	
d’inversion	de	 domaine	 appelée	 IDB	 (Inversion	Domain	Boundaries)	 bien	 visible	 sur	 la	
Figure	30A(b).36	Par	la	suite,	ce	résultat	a	aussi	été	observé	par	d’autres	groupes	sur	des	
croissances	similaires	avec	flux	de	silane	sur	saphir.	La	Figure	30B	montre	les	mesures	
CBED	obtenues	par	le	Max	Planck	Institut62	et	la	Figure	30C	celles	réalisées	au	CRHEA.87	
La	comparaison	de	ces	mesures	CBED	confirme	que	la	polarité-Ga	favorise	la	présence	
de	plans	 inclinés	semi-polaires,	alors	que	 la	polarité-N	donne	des	plans-c	horizontaux.	
Les	phases	résiduelles	de	polarité-Ga	sont	plutôt	situées	sur	les	côtés,	mais	elles	peuvent	
être	 présentes	 à	 l’intérieur	 des	 fils	 GaN.	 Dans	 ce	 cas,	 elles	 sont	 facilement	
reconnaissables	car	elles	 forment	une	mini-pyramide	au	sommet,	 comme	 le	montre	 la	
Figure	 30B.62	 La	 stabilité	 observée	 du	 plan-c	 pour	 un	 cristal	 de	 polarité-N	 et	 celle	 du	
plan-r	 pour	 une	 polarité-Ga	 sont	 cohérentes	 avec	 l’hypothèse	 d’une	 passivation	 par	
l’hydrogène	de	 ces	deux	 types	de	 surface	 comme	 cela	 a	 été	décrit	 précédemment	 à	 la	
Figure	11.	En	effet,	le	plan-c	en	polarité-N	et	le	plan-r	en	polarité-Ga	sont	des	surfaces	de	
GaN	qui	se	terminent	par	un	atome	d’azote	et	qui	forment	des	liaisons	N-H	en	présence	
d’hydrogène	 stabilisant	 ce	 type	 de	 surface.	 Pour	 résumer,	 ces	 observations	montrent	
que	la	plupart	des	fils	GaN	de	polarité-N	contiennent	aussi	des	phases	de	polarité-Ga	qui	
peuvent	se	distinguer	par	des	plans	inclinés.			
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Les	différences	de	polarité	au	sein	des	fils	ont	aussi	été	confirmées	par	gravure	chimique	
au	 KOH	 (80°C,	 10-30	 min)	 connue	 pour	 attaquer	 seulement	 la	 polarité-N	 laissant	 la	
polarité-Ga	 intacte.96	 Cette	méthode	 a	 bien	mis	 en	 évidence	 la	 polarité-N	 des	 fils	 GaN	
obtenus	sur	saphir	nitruré	et	la	présence	de	phases	résiduelles	Ga.30,87,97		

La	différence	de	polarité	peut	aussi	être	révélée	par	un	recuit	H2	ou	plus	simplement	par	
un	 refroidissement	 sous	 H2	 après	 la	 croissance	 des	 fils,	 car	 l’hydrogène	 attaque	
préférentiellement	la	polarité-Ga	et	donne	des	surfaces	rugueuses.	Cette	approche	mise	
en	œuvre	au	laboratoire	a	confirmé	la	présence	des	deux	polarités	au	sein	des	fils	en	se	
basant	 sur	 de	 l’imagerie	 par	 diffraction	 X	 cohérente	 de	 Bragg	 réalisée	 à	 l’ESRF.	 La	
diffraction	cohérente	a	permis	de	déterminer	nettement	les	différences	de	polarité,	car	
un	déplacement	des	domaines	Ga	par	rapport	aux	domaines	N	de	(c/2	+	8)	pm	le	long	de	
l’axe-c	a	été	mesuré.98	Bien	que	la	théorie	ne	prévoit	pas	de	déplacement	lié	à	la	polarité,	
la	diffraction	cohérente	met	en	évidence	ce	déplacement	permettant	de	distinguer	très	
nettement	 la	 présence	 des	 deux	 polarités.	 L’origine	 de	 ce	 petit	 déplacement	 pourrait	
s’expliquer	par	une	plus	faible	 incorporation	du	silane	dans	 la	phase	Ga	et	 la	présence	
prépondérante	d’impuretés	dans	la	phase	N.84,98		

Des	croissances	sélectives	sur	saphir	ont	été	réalisées	dans	l’objectif	de	mieux	contrôler	
la	polarité	et	le	diamètre	des	fils	GaN.	Pour	cela,	une	couche	de	Si3N4	(5	nm)	servant	de	
masque	 est	 déposée	 par	 PECVD	 sur	 la	 surface	 de	 saphir.	 Une	 lithographie	 par	 nano-
impression	 est	 réalisée	 afin	 d’obtenir	 un	 réseau	 dense	 de	 trous	 de	 400	 nm	 de	
diamètre.68	La	croissance	sélective	des	 fils	est	réalisée	en	deux	étapes	(comme	évoqué	
précédemment,	 §3.2.5)	 avec	 une	 étape	 préliminaire	 de	 nitruration	 du	 saphir	 pour	
favoriser	 la	croissance	d’une	polarité-N	dans	 les	ouvertures	du	masque.	 Il	n’y	a	pas	 ici	
l’étape	de	dépôt	in	situ	SiNx	puisqu’ici	le	masque	Si3N4	avec	motifs	est	déjà	présent.	Des	
mesures	 CBED	 ont	 été	 effectuées	 sur	 ces	 croissances	 sélectives	 après	 amincissement	
d’une	lame	mince	par	gravure	ionique.	La	Figure	31A	montre	une	image	MEB	en	vue	de	
dessus	et	des	images	TEM	en	section	transversale.	Sur	l’image	(f),	nous	distinguons	très	

	
Figure	30	:	Mesures	CBED	de	la	polarité	de	fils	GaN	obtenus	sous	flux	de	silane	sur	saphir.	Ces	observations	
ont	été	faites	au	(A)	CEA-Grenoble,36	(B)	Max-Planck	Institut62	et	(C)	CRHEA.87	Les	fils	de	polarité-N	ont	aussi	

des	phases	de	polarité-Ga	résiduelles	séparées	par	des	parois	d’inversion	de	domaine	(notées	IDB).	
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nettement	un	cristal	de	GaN	avec	un	plan-c	horizontal	entouré	d’un	cristal	se	terminant	
par	des	 facettes	 inclinées,	qui	semble	 indiquer	un	cristal	central	de	polarité-N	entouré	
d’une	 polarité-Ga.	 Afin	 de	 confirmer	 cette	 hypothèse,	 des	 mesures	 CBED	 ont	 été	
réalisées	au	centre	en	(h)	et	sur	 le	côté	en	(i).	En	comparant	aux	clichés	de	diffraction	
simulés	 obtenus	 pour	 une	 polarité-Ga	 en	 tenant	 compte	 de	 l’épaisseur	 de	 la	 lame	
amincie	(clichés	entourés	en	rouge),	nous	observons	les	mêmes	clichés	pour	la	mesure	
en	 (i),	 alors	qu’ils	 sont	 inversés	pour	 la	mesure	en	 (h).	Ceci	 confirme	que	 le	 cristal	au	
centre	 est	 bien	 de	 polarité-N,	 alors	 que	 celui	 sur	 le	 bord	 est	 de	 polarité-Ga.	 Nous	
remarquons	 que	 la	 paroi	 d’inversion	 de	 domaine	 est	 située	 à	 proximité	 des	 bords	 du	
masque	 repérés	 par	 les	 flèches	 blanches	 sur	 l’image	 (f).	 Ainsi,	 comme	 le	 montre	 la	
schéma	 de	 la	 Figure	 31A,	 nous	 faisons	 l’hypothèse	 que	 la	 polarité-N	 au	 centre	 des	
ouvertures	du	masque	est	imposée	par	le	saphir	nitruré,	alors	que	le	nucléation	du	GaN	
sur	les	bords	du	masque	privilégie	la	polarité	naturelle	du	GaN,	c’est-à-dire	la	polarité-
Ga.36		

Des	 résultats	 similaires	ont	par	 la	 suite	 été	obtenus	par	 le	 groupe	de	Waag	 comme	 le	
détaille	 la	 Figure	 31B.	 Les	 images	MEB	montrent	 une	 croissance	 sélective	 sur	 saphir	
avant	et	après	traitement	par	une	solution	KOH.	La	partie	centrale	est	clairement	gravée	
alors	 que	 les	 bords	 ne	 sont	 pas	 affectés	 par	 la	 gravure	 confirmant	 la	 présence	 d’une	
polarité-N	au	centre	entourée	d’une	polarité-Ga.	L’origine	de	la	polarité-Ga	sur	les	bords	
est	aussi	attribuée	à	la	croissance	du	GaN	sur	le	masque	comme	le	montre	le	schéma	de	
la	Figure	31B.	Ceci	est	confirmé	par	l’image	TEM	qui	montre	que	la	partie	du	fil	GaN	sur	
le	masque	SiO2	présente	des	 facettes	 inclinées	au	sommet	correspondant	à	 la	polarité-
Ga,	alors	que	 la	partie	sur	 le	saphir	à	une	 facette	plate	au	sommet	 liée	à	 la	polarité-N.	
Pour	éviter	la	formation	de	la	phase	Ga	autour	des	fils,	le	groupe	de	Waag	a	proposé	une	
méthode	formant	des	germes	de	polarité-Ga	uniquement	sur	 les	bords	du	masque,	qui	
sont	 exposés	 à	 un	 flux	 d’hydrogène	 pour	 stabiliser	 les	 surfaces	 inclinées	 plan-r.	 Ceci	
permet	de	favoriser	ensuite	la	croissance	verticale	des	fils	de	GaN	d’une	seule	polarité-
N.47		

	
Figure	31	:	Etudes	de	polarité	de	fils	GaN	en	croissance	sélective	sur	saphir	réalisés	au	CEA-Grenoble	(A)	36,68	
et	par	le	groupe	de	Waag	(B).47	La	partie	centrale	de	polarité-N	est	entourée	d’une	polarité-Ga.	Le	saphir	

nitruré	impose	la	polarité-N	alors	que	la	croissance	en	bord	du	masque	donne	la	polarité-Ga.			
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Ces	observations	sur	 les	croissances	sélectives	permettent	de	proposer	une	hypothèse	
sur	 l’origine	 des	 phases	 résiduelles	 de	 polarité-Ga	 pour	 les	 croissances	 de	 fils	 auto-
assemblés.	Un	dépôt	très	fin	et	certainement	discontinu	de	SiNx	est	réalisé	in	situ	avant	
la	croissance	des	fils.	Comme	la	polarité	est	déterminée	dès	la	nucléation,	les	phases	de	
polarité-Ga	pourraient	provenir	de	croissance	GaN	sur	des	petites	zones	recouvertes	de	
SiNx	comme	nous	l’avons	observé	pour	la	croissance	sélective,	alors	que	la	phase-N	est	
directement	induite	par	la	surface	nitrurée	du	saphir.	D’autres	groupes	obtiennent	aussi	
une	 mixité	 de	 polarité	 des	 fils	 sans	 réaliser	 l’étape	 de	 dépôt	 in	 situ	 de	 SiNx.53,62,99	 Le	
groupe	de	Jagadish	(Australian	National	Univ.)	a	montré	que	l’allongement	de	la	durée	
de	l’étape	de	nitruration	du	saphir	permet	d’obtenir	des	fils	uniquement	de	polarité-N.99	
L’absence	 ou	 une	 durée	 trop	 courte	 de	 l’étape	 de	 nitruration	 du	 saphir	 favorise	 la	
formation	 de	 la	 phase-Ga	 et	 donne	 des	 fils	 avec	 une	 polarité	mixte.	 Ainsi,	 ce	 résultat	
permet	de	formuler	une	seconde	hypothèse	pour	la	formation	des	phases-Ga.	En	effet,	la	
nitruration	 du	 saphir	 (recuit	 à	 1050°C	 sous	 NH3)	 forme	 en	 surface	 une	 couche	 de	
AlxNyOz.34	Cette	couche	est	instable	à	haute	température	et	se	transforme	en	une	couche	
d’AlN	 de	 polarité-N.100	 La	 présence	 d’AlN	 de	 polarité-N	 à	 la	 surface	 du	 saphir	 va	
engendrer	 la	 formation	de	GaN	de	polarité-N.	Néanmoins,	 si	 l’étape	de	nitruration	 est	
trop	courte	ou	mal	maitrisée,	il	peut	rester	par	endroit	sur	le	substrat	saphir	des	zones	
non-recouvertes	d’AlN	qui	va	donc	favoriser	la	croissance	d’une	polarité-Ga	pour	former	
des	fils	de	polarité	mixte.		

Impact	de	la	polarité	d’un	substrat	de	GaN	sur	la	croissance	des	fils		
Afin	 de	 vérifier	 l’impact	 de	 la	 polarité	 sur	 la	 croissance	 des	 fils	 de	 GaN,	 nous	 avons	
réalisé	des	croissances	sous	flux	de	silane	directement	sur	un	substrat	de	GaN	ayant	soit	
la	 polarité-Ga,	 soit	 la	 polarité-N.36	 La	 Figure	 32	montre	 le	 résultat	 des	 croissances	 en	
polarité-N	 (Figure	 32A)	 et	 en	 polarité-Ga	 (Figure	 32B)	 réalisées	 pour	 des	 conditions	
similaires	 de	 croissance.	 Pour	 les	 croissances	 auto-assemblés,	 seul	 le	 substrat	 de	
polarité-N	permet	d’obtenir	la	croissance	de	fils	GaN,	alors	que	la	polarité-Ga	donne	des	
nanostructures	avec	des	facettes	inclinées	de	formes	pyramidales.	Il	s’agit	d’un	résultat	
majeur	qui	démontre	qu’une	polarité-N	est	nécessaire	pour	favoriser	une	croissance	de	
fils	avec	ces	conditions	de	croissance.	Par	ailleurs,	nous	avons	une	nouvelle	preuve	que	
la	 surface	 plane	 plan-c	 est	 la	 signature	 d’une	 polarité-N,	 alors	 que	 les	 formes	
pyramidales	en	plan-r	correspondent	à	une	polarité-Ga.	Les	mesures	CBED	confirment	
bien	que	les	fils	sont	de	polarité-N	(clichés	de	diffraction	en	(d)	à	comparer	avec	ceux	de	
la	simulation	Sim2	pour	une	polarité-Ga).	Cette	polarité-N	est	bien	identique	à	celle	du	
substrat	 (mesure	 (e)	 à	 comparer	 à	 la	 simulation	 Sim1	 faite	 pour	 une	 polarité-Ga).	
Comme	 pour	 les	 croissances	 sur	 saphir,	 des	 phases	 résiduelles	 Ga	 sont	 présentes	
(clichés	de	diffractions	en	(c)	à	comparer	avec	ceux	de	la	simulation	Sim1),	dont	l’origine	
est	 attribuée	 à	 la	 nucléation	 sur	 des	 zones	 SiNx	 déposées	 in	 situ	 sur	 le	 substrat	 GaN	
préalablement	à	la	croissance	des	fils.	Pour	les	croissances	sur	substrat	de	polarité-Ga,	
les	observations	CBED	confirment	que	 les	nanostructures	pyramidales	 sont	bien	de	 la	
même	polarité	que	celui	du	substrat	(clichés	de	diffractions	en	(h)	et	(i)	à	comparer	avec	
ceux	du	substrat	(j)	et	ceux	la	simulation	Sim1	pour	une	polarité-Ga).	
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L’impact	de	 la	polarité	du	substrat	GaN	a	aussi	été	étudié	au	 laboratoire	en	croissance	
sélective	 à	 partir	 de	 réseaux	 de	 trous	 réalisés	 par	 lithographie	 optique	 ou	 nano-
impression	dans	un	masque	Si3N4	en	collaboration	avec	le	CEA/LETI.	Dans	ce	cas,	l’étape	
de	dépôt	 in	situ	du	SiNx	est	supprimée	mais	 le	reste	de	la	recette	de	croissance	des	fils	
avec	le	flux	de	silane	est	conservé.	Quand	cette	recette	est	mise	en	œuvre	sur	un	substrat	
de	GaN	de	polarité-N,	nous	observons	 la	croissance	de	fils	organisés	comme	le	montre	
l’image	MEB	au	centre	de	la	Figure	32A.	A	contrario,	quand	cette	croissance	est	réalisée	
sur	une	couche	de	GaN	de	polarité-Ga	sur	saphir,	la	croissance	de	pyramides	organisées	
est	obtenue	(image	MEB	au	centre	de	la	Figure	32B).	Ces	deux	expériences	démontrent	
encore	une	fois	toute	l’importance	de	la	polarité	sur	la	forme	des	nanostructures	de	GaN	
obtenues.	 Les	 deux	 diagrammes	 de	Wulff	 de	 la	 Figure	 32	 résument	 schématiquement	
l’influence	 de	 la	 polarité	 sur	 la	 vitesse	 de	 croissance	 dans	 trois	 directions	
cristallographiques	:	[0001]	ou	[0001"]	(plan-c),	<101"0>	(plan-m)	et	 les	<101"n>	(plan-r	
et	autre	plans	semi-polaires	avec	n=1,2,3,…).	Dans	le	cas	de	la	polarité-N,	 la	plus	faible	
vitesse	de	croissance	est	obtenue	pour	les	plans-c	et	m	donnant	une	forme	de	fil	vertical,	
alors	que	la	polarité-Ga	donne	une	faible	vitesse	de	croissance	pour	les	directions	semi-
polaires	formant	alors	des	pyramides.		

Peu	après,	un	 résultat	 identique	a	été	obtenu	par	 le	groupe	de	Waag	avec	 la	méthode	
d’incorporation	d’hydrogène	dans	le	gaz	vecteur.30	La	Figure	33	montre	le	résultat	de	la	
croissance	sélective	avec	un	masque	de	SiO2	faite	dans	les	mêmes	conditions	sur	du	GaN	
de	 polarité-Ga	 (a),	 un	 substrat	 de	 GaN	 de	 polarité-N	 (b)	 et	 un	 saphir	 nitruré	 (c).	 La	
polarité-Ga	 engendre	 la	 croissance	 de	 pyramides,	 alors	 que	 les	 fils	 sont	 bien	 obtenus	
avec	une	polarité-N	(substrat	de	GaN	et	saphir	nitruré).	A	noter	que	des	phases	Ga	sont	
formées	autour	des	fils	surtout	dans	 le	cas	de	substrat	GaN	de	polarité-N	(Figure	33b)	
due	à	la	nucléation	sur	le	masque,	comme	vu	précédemment.	

	
Figure	32	:	Croissances	sur	substrat	GaN	de	polarité-N	et	Ga	dans	des	conditions	de	croissance	similaires.				
(A)	Croissances	sur	substrat	GaN	de	polarité-N	qui	donnent	des	fils	GaN	auto-assemblé	ou	en	croissance	
sélective.	(B)	Croissances	sur	substrat	GaN	de	polarité-Ga	qui	donnent	des	nanostructures	pyramidales	de	
GaN	auto-assemblées	ou	en	croissance	sélective.	La	schématisation	des	diagrammes	de	Wulff	est	proposée	

pour	les	deux	polarités	imposée	par	le	substrat	GaN.36		
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L’origine	de	la	stabilité	des	facettes	selon	la	polarité	a	déjà	été	évoquée	précédemment	
notamment	à	 la	Figure	11.	Le	plan-c	 en	polarité-N	et	 le	plan-r	 en	polarité-Ga	sont	des	
surfaces	 de	 GaN	 passivées	 par	 des	 liaisons	 N-H.	 La	 stabilité	 du	 plan-r	 en	 polarité-Ga	
induit	la	croissance	de	pyramides,	alors	que	la	stabilité	du	plan-c	couplé	à	une	instabilité	
du	plan-r	en	polarité-N	favorise	la	formation	de	fils.30	

3.3.2 Effet de la polarité sur les propriétés optiques 

Des	études	optiques	ont	été	menées	par	le	CRHEA	par	CL	à	300K	en	vue	de	dessus	sur	
ces	 fils	GaN	de	polarité	mixte	 obtenus	 avec	un	 flux	de	 silane.53	 La	 Figure	34A	montre	
l’image	MEB	d’un	fil	dont	la	partie	grise	correspond	à	une	polarité-N	et	la	partie	blanche	
à	une	polarité-Ga	 (polarité	déterminée	en	 faisant	 le	 lien	entre	 les	mesures	CBED	et	 la	
morphologie	 de	 surface	 des	 fils),	 les	 spectres	 mesurés	 pour	 les	 deux	 polarités	 et	 les	
cartographies	de	 l’émission	à	3,4	et	2,2	eV	correspondant	 respectivement	à	 l’émission	
du	bord	de	bande	du	GaN	et	 à	 la	bande	 jaune	du	GaN.	 Les	 spectres	obtenus	 sont	 très	
différents	 selon	 la	 polarité	:	 l’émission	 de	 la	 bande	 jaune	 de	 défauts	 prédomine	 sur	
l’émission	du	bord	de	bande	pour	la	polarité-Ga,	alors	que	l’inverse	est	observé	pour	la	
polarité-N.	 Cette	 étude	 met	 en	 évidence	 que	 la	 polarité-Ga	 est	 majoritairement	
responsable	de	l’émission	de	la	bande	de	défauts.	Ce	point	avait	aussi	été	précédemment	
observé	sur	des	fils	obtenus	sous	hydrogène	par	le	groupe	de	Waag	(Figure	34B).47	Les	
propriétés	optiques	ont	 été	mesurées	en	PL	et	 en	CL	à	300K	sur	des	 fils	 organisés	de	
deux	 types	:	 ceux	avec	un	cœur	de	polarité-N	entouré	d’une	phase	Ga	et	d’autres	avec	
une	seule	polarité	en	employant	 le	procédé	décrit	précédemment.47	Nous	observons	la	
présence	d’une	bande	jaune	de	défauts	seulement	dans	le	cas	des	fils	à	polarité	mixte,	ce	
qui	 confirme	 les	 propriétés	 optiques	 dégradées	 de	 la	 phase	 Ga	 en	 comparaison	 de	 la	
phase	N	dans	les	fils.		

Ces	différences	en	terme	d’émission	du	bord	de	bande	et	de	la	bande	jaune	peuvent	être	
liées	 à	 une	 incorporation	 différente	 du	 dopage	 Si	 selon	 la	 polarité,	 à	 une	 plus	 grande	
appétence	 à	 l’incorporation	 des	 impuretés	 pour	 la	 polarité-N84,101	 et	 à	 la	 présence	 de	
lacunes	de	Ga	complexes	du	type	VGa-ON	qui	sont	généralement	identifiés	pour	émettre	
la	bande	jaune.102	On	peut	faire	l’hypothèse	que	la	polarité-N	incorpore	plus	de	dopant	
Si,	 ce	 qui	 aurait	 tendance	 à	 limiter	 la	 formation	 de	 lacunes	 de	 Ga	 et	 par	 conséquent	
l’émission	de	la	bande	de	défauts.103,104			

	
Figure	33	:	Croissances	sélectives	avec	un	masque	SiO2	en	fonction	du	type	de	substrat	pour	les	mêmes	

conditions	de	croissance	:	a)	couche	GaN	de	polarité-Ga,	b)	substrat	de	GaN	de	polarité-N,	c)	saphir	nitruré.	
La	polarité	du	substrat	va	déterminer	la	forme	des	nanostructures	:	la	polarité-Ga	induit	une	forme	de	

pyramide,	alors	que	la	polarité-N	favorise	une	forme	filaire.30		
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4 Bilan des méthodes de croissance des fils GaN par MOVPE 

Nous	 établissons	 ici	 un	 bilan	 et	 une	 comparaison	 des	 4	 méthodes	 originelles	 de	
croissance	MOVPE	de	fils	GaN,	qui	ont	été	précédemment	présentées.	Les	études	sur	les	
croissances	de	fils	GaN	se	sont	poursuivies	en	essayant	de	combiner	les	paramètres	de	
ces	4	méthodes.	Nous	montrerons	qu’il	est	possible	aujourd’hui	de	réaliser	par	MOVPE	
des	 fils	 organisés	 d’une	 grande	 qualité	 structurale	 avec	 à	 un	 excellent	 contrôle	 de	 la	
croissance,	offrant	clairement	des	perspectives	industrielles.				

4.1 Tableau comparatif des méthodes  

Les	 4	 méthodes	 originelles	 pour	 la	 croissance	 MOVPE	 de	 fils	 GaN	 sont	 comparées105	
dans	le	Tableau	1	en	termes	de	paramètres	de	croissance,	de	morphologies,	de	polarité	
selon	 les	substrats,	de	propriétés	optiques	et	de	mécanismes	de	croissance.	Le	tableau	
donne	également	les	avantages/inconvénients	de	chacune	des	méthodes.		

Quelles	 que	 soient	 les	 méthodes,	 on	 retrouve	 des	 tendances	 générales	 sur	 les	
paramètres	de	croissance	qui	favorisent	la	formation	des	fils,	à	savoir	:	une	température	
de	croissance	élevée	dans	la	gamme	950-1100°C,	une	réduction	importante	du	flux	NH3	
qui	 doit	 être	 combiné	 à	 un	 très	 faible	 ratio	 V/III	 (<100)	 et	 la	 présence	 d’une	 part	
d’hydrogène	dans	le	gaz	vecteur.	La	polarité	joue	un	rôle	déterminant.	Les	méthodes	n°1	
et	 2	 fonctionnent	 avec	 la	 polarité-Ga	 et	 peuvent	 être	 réalisées	 sur	 un	 substrat	
saphir/GaN.	 Dans	 ce	 cas,	 les	 fils	 seront	mono-domaine	 de	 polarité-Ga.	 Par	 contre,	 les	
méthodes	 n°3	 et	 4	 nécessitent	 une	 polarité-N.	 Pour	 cela,	 il	 est	 nécessaire	 de	 nitrurer	
préalablement	 la	 surface	 du	 substrat	 saphir	 (recuit	 NH3	 à	 1000°C)	 pour	 initier	 la	
polarité-N.	Dans	 ce	 cas,	 les	 fils	 obtenus	 sont	 généralement	de	polarité	mixte	 avec	une	
polarité-N	dominante,	qui	rend	la	croissance	sélective	plus	difficile	à	mettre	en	œuvre.		

	
Figure	34	:	Propriétés	optiques	à	300K	des	fils	selon	la	polarité.	(A)	Image	MEB	et	mesures	de	CL	avec	

cartographie	d’émission	à	3,4	et	2,2	eV	sur	des	fils	à	polarité	mixte	obtenus	sous	flux	de	silane	(CRHEA).53	(B)	
Mesures	sur	fils	unique	de	CL	et	de	PL	sur	des	fils	de	polarité	unique	ou	mixte	obtenus	par	ajout	d’hydrogène	

dans	le	gaz	vecteur	(Waag).47	

pixel size of 150! 150 nm2. For each pixel, the emission
spectrum has been fitted with two Gaussian curves using a
non-linear least squares algorithm in order to accurately
extract the intensity variation of NBE and YB emissions,
Figures 6(c) and 6(d), respectively. Figure 6(c) reveals
the almost complete absence of NBE emission in the

Ga-domain, contrary to the N-domain, where it dominates
the spectrum (Fig. 6(b)) and is uniform over the whole do-
main. Conversely, the Ga-domain presents a relatively high
YB emission intensity compared to the one in the N-domain,
as shown in Figure 6(d).

At 80 K, Figure 6(e), the CL spectrum acquired in the
N-domain is dominated by electron to neutral acceptors
(eA0) transitions and/or by donor-acceptor-pair transitions
(DAP), around 3.3 eV, and by their LO phonon satellite.49 In
comparison, the emission of these transitions is typically
about five times lower in the Ga-domain. Note that the YB
emission at "2.2 eV has roughly the same absolute intensity
as in Figure 6(b) (i.e., its intensity is almost temperature in-
dependent in the investigated temperature range). Figure 6(f)
displays the CL spectra around the NBE and the eA0/DAP
transitions within a N-domain as a function of temperature.
From 80 K to about 200 K, the CL spectra are dominated by
eA0/DAP transitions, whereas above 200 K (and this up to
room temperature), the ratio of the NBE to eA0 lumines-
cence becomes close to one. Considering our growth condi-
tions, it is most likely that the shallow acceptor involved in
the above-described transition is silicon, known to be am-
photeric in GaN.50 On the other hand, at low temperatures,
the overall emission of the Ga-domain is smaller than that of
the N-domain by a factor two to five, depending on the
lpillar, and its emission becomes rapidly dominated by the
YB, as observed in Figure 6(b) at 300 K.

FIG. 7. (a) SEM image, obtained at a tilt angle of 15#, of a lpillar lying on a
Si substrate. (b) Panchromatic CL image of the same lpillar: The regions of
different polarity are clearly distinguished. The green square represents the
region in which the CL maps were acquired. (c) CL map of the NBE (3.4
eV) intensity maximum at 300 K.

FIG. 6. (a) Panchromatic CL image of
the top facet of a lpillar: The square
indicates the region in which the CL
maps were acquired. (b) CL spectra
acquired at 300 K on the N-domain
(red spectrum) and on the Ga-domain
(black spectrum). (c) CL map of the
NBE (3.4 eV) intensity maximum at
300 K. (d) CL map of the YB (2.2 eV)
intensity maximum at 300 K. (e) CL
spectra from the N-domain (red spec-
trum) and from the Ga-domain (black
spectrum) at 80 K. (f) Temperature de-
pendent CL spectra from the N
domain.
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single N-polarity. After the n-doped GaN column growth, a 5-
fold InGaN/GaN MQW and a p-doped GaN layer are grown as
a shell on both the m-plane and the c-plane facets. Room
temperature (RT) cathodoluminescence monochromatic in-
tensity maps were taken at a wavelength of 400 nm and using
an acceleration voltage of 8 kV. Figure 5a and b show a

superposition of such CL maps on corresponding SEM images
of single N-polar and mixed polar GaN column core−shell
LEDs, respectively. At this wavelength, the InGaN/GaN MQW
emission from the m-planes is clearly visible. In a c-plane layer
LED which was grown with the same growth parameters of the
InGaN/GaN MQWs for core−shell LEDs, the thicknesses of
InGaN QWs and GaN barriers are about 2.3 and 5.4 nm,
respectively, and the indium concentration in the QWs is about
14%. However, it is known that thicknesses and In
concentration in the columns depend on their geometry.29

RT CL and PL spectra of single N-polar and mixed polar
GaN core−shell LEDs are shown in Figure 5c. The “absolute”
PL intensity of single N-polar and mixed polar 3D LEDs are
comparable for the 360 nm-450 nm region. The mixed polar

core−shell LEDs show a pronounced yellow band emission
(YL). This is in contrast to the single N-polar core−shell
quantum well structures, where the yellow band is practically
absent. In difference of the single N-polar core−shell LEDs,
mixed polar LEDs still contain IDBs and Ga-polar domains
besides N-polar domains. The IDBs and corresponding
dislocations in the mixed polar LEDs are one of the sources
of the YL;30 in Ga-polar domains, on the other hand, it is
widely believed that Ga vacancies (VGa) or related complexes
can generate YL.31 As for N-polar GaN, Q. Sun et.al. and D. Du
et.al. have observed that N-polar GaN layers show much lower
YL than Ga-polar layers,32,33 which could be explained by a
larger migration length of Ga atoms on a N-polar surface,34,35

by which the formation of VGa in N-polar GaN is reduced. In
the present work, GaN columns were grown at a low V/III ratio
which creates a local stoichiometry richer in Gallium, so that
the formation of VGa will have been further reduced in the N-
polar domains. We believe that this is the reasons that the
single N-polar core−shell LEDs show weak YL.

■ CONCLUSION
In conclusion, it has been shown that both Ga- and N-polarity
can occur during the 3D growth of GaN into selective SiOx/
sapphire mask patterns. In the discussed case of an InGaN/
GaN core−shell LED structures, the occurrence of Ga-polar
material leads to IDBs and a strong yellow band emission.
Single N-polar GaN column growth has been realized using a
new “truncated pyramid + column” growth approach. This
method can eliminate the formation of Ga-polar c-facets during
the nucleation on the SiOx mask material, which is probably the
main cause of the mixed polarity observed in previous attempts
to grow N-polar GaN columns. Single N-polar core−shell
LEDs have been demonstrated to exhibit only very weak YL in
both CL and PL spectra in comparison to mixed polar LEDs.
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Figure 4. Three 0°-tilted FESEM images of (a) GaN truncated
pyramid after first nucleation growth step, (b) single N-polar GaN
column, and (c) array of single N-polar GaN columns after 15 min
etching in hot KOH.

Figure 5. Color-coded RT CL maps superimposed on FESEM images
of (a) single N-polar and (b) mixed polar core−shell LEDs, recorded
for the side wall InGaN/GaN MQW emission at 400 nm. (c)
Normalized CL and PL spectra at room temperature for single N-polar
core−shell LEDs and mixed polar core−shell LEDs; these spectra are
vertically shifted for clarity.
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Méthode n°1 

Croissances    
pulsées 

Méthode n°2 

Croissances ultra-
faibles flux 

Méthode n°3 

Croissances sous H2 
en gaz vecteur 

Méthode n°4 

Croissances sous 
fort flux de silane 

Images MEB 

    
Année de 

publication 2006 2007 (brevet) 
2011 (publication) 2010 2010 

Paramètre-clé 1,5 < PMGR < 2,5 [TMGa]<1-8 µmol/min 
[NH3]<500 µmol/min Ratio H2/N2 > 2 [SiH4] > 150 nm/min 

Diamètre 200 – 500 nm 30 – 300 nm 0,2 – 1,5 µm 0,5 – 2,5 µm 

Longueur 0,3 – 7 µm 
(1 – 2 µm/h) 

0,5 – 3 µm 
(1 – 15 µm/h) 

1 – 3 µm 
(5 – 25 µm/h) 

5 – 500 µm 
(10 – 100 µm/h) 

Substrats 
Polarités : 

↑ : Ga, ↓ : N 

GaN/c-saphir : ↑ 
Si(111) (+ AlN) : ↑  GaN/c-saphir : ↑ c-saphir* : ↓ (↑**) 

𝑐̅-GaN : ↓ (↑**) 

c-saphir* : ↓ (↑**) 
AlN/Si(111) : ↓ (↑**) 
𝑐̅-GaN : ↓ (↑**) 

Croissances 
sélectives Masque SiO2 ou Si3N4 sur GaN/c-saphir  Masque SiO2 ou Si3N4 sur c-saphir et 𝑐-̅GaN 

Propriétés 
optiques 

NBE : 100 meV 
Présence bande jaune  

NBE : 1-25 meV 
Pas de bande jaune 

Si dopage n : 
NBE : 80 meV 

Pas de bande jaune 
Sinon  

Présence bande jaune 

NBE : 125 meV + effet 
Burstein-Moss 

Bande jaune (si flux de 
silane réduit) 

Mécanismes de 
croissance 

En polarité-Ga, l’hydrogène a tendance à 
stabiliser les surfaces en plan-r.  La réduction du 
NH3 réduit la passivation par l’hydrogène et les 

conditions riches Ga favorisent la présence 
d’adatomes de Ga sur le plan-r qui augmente la 
vitesse de croissance du plan-r pour former in 

fine des fils avec des plans-m 

En polarité-N, 
l’hydrogène a 

tendance à rendre les 
plans-r instables, ce 

qui favorise la 
formation des plans-m 

Formation d’une fine 
couche de passivation 

SiNx sur les plans-m qui 
arrête la croissance 
latérale et sert de 

masque pour favoriser 
la croissance verticale 

Avantages 
- croissances très 
homogènes de fils GaN 
organisés 

- fils de petits 
diamètres (<100 nm) 
- fils avec d’excellentes 
propriétés optiques 

- Facile à mettre en 
œuvre 
 

- Facile à mettre en 
œuvre 
- Méthode très 
efficace 
- Croissances rapides  

Inconvénients 

- durées de croissance 
très longues 
- propriétés optiques 
dégradées 

- durée de croissance 
longues 
- fenêtre de croissance 
étroite  

- Fils de polarité mixte 
- hauteur limitée 
- propriétés optiques 
dégradées 

- Les fils fortement 
dopés n (1020 cm-3) 
- Fils de polarité mixte 
- propriétés optiques 
dégradées 

Tableau	1	:	Comparaison	des	4	méthodes	originelles	de	croissances	MOVPE	de	nanofils	GaN	(c-saphir*	:	
saphir	qui	a	été	préalablement	nitruré,	↑**	:	phase	résiduelle	de	polarité-Ga).105	

Notre	équipe	a	contribué	de	manière	significative	à	l’émergence	de	cette	thématique	des	
fils	GaN	MOVPE	en	développant	la	méthode	n°4	(fort	flux	de	silane)	tout	en	mettant	au	
jour	 les	 mécanismes	 de	 croissance	 par	 passivation	 SiNx	 des	 parois	 verticales	 des	 fils	
GaN.	 Nous	 avons	 également	 été	 un	 acteur	 important	 de	 la	méthode	 n°2	 (ultra-faibles	
flux)	où	nous	avons	démontré	la	croissance	de	fils	auto-organisés	ayant	une	émission	de	
seulement	 0,95	 meV	 du	 bord	 de	 bande	 GaN.	 En	 comparaison	 des	 autres	 méthodes,	
l’approche	n°4	avec	silane	est	devenue	rapidement	populaire,	car	elle	est	facile	à	mettre	
en	œuvre	et	permet	d’obtenir	des	fils	de	GaN	de	plusieurs	dizaines	de	µm	de	haut.	

 
Figure 6 Main MOVPE methods to grow catalyst-free GaN NWs. (a,b) SEM and TEM images of ordered GaN wire arrays grown 
by pulsed precursor mode (Adapted with permission from Ref. [97]). (c,d) SEM images of ordered GaN NW array grown by ultra-
low precursor flux method as a function of the NH3 flux and the pattern pitch (Adapted with permission from Ref.[103]). (e,f) SEM 
images of self-assembled GaN wires grown without (e) and with (f) silane flux addition (Adapted with permission from Ref. [105]). 
(g,h) SEM images of ordered GaN wire arrays grown without (g) and with (h) hydrogen dilution (2:1) of N2 carrier gas (Adapted 
with permission from Ref. [108]). 

Growth mechanisms involved in MOVPE NW formation 

Three key mechanisms have been proposed to explain the GaN wire catalyst-free growth involved in the 
different MOVPE methods described before. 

– Preferential growth along the c-axis direction: The enhanced elongation rate by pulsed growth can be 
understood by a larger adhesion coefficient of Ga adatoms to the c-plane than to the m-plane facets. 
Consequently, for a high enough temperature, the desorption rate of Ga adatoms from m-plane surfaces is 
much higher than from the c-plane surface. Therefore, when the Ga precursor is injected, the Ga adatomes 
first cover all the surfaces, but then preferentially desorb from the m-plane facets or diffuse towards the 
top c-plane surface during the waiting step, which causes an accumulation of adatoms on the upper c-plane 
facet. Then, the exposure to the ammonia flow forms GaN preferentially on the c-plane facet favoring the 
vertical growth [109], [110]. The same mechanism can also be proposed for the ultra-low precursor flux 
method, if the diffusion of Ga adatoms is considered faster than the GaN formation due to the low kinetic 
induced by the low precursor flux.  

– Self-passivation of NW sidewalls by SiNx mask: In the case of growth under a high silane flux, an 
accumulation of Si on wire sidewalls is observed related to the formation of a SiNx passivation layer [22, 
111, 112]. Once the SiNx layer is formed spontaneously on the vertical facets, the lateral growth is blocked 
favoring the axial growth [111]. The formation of SiNx is expected because the typical silane flux used for 
the in situ deposition of planar SiNx is about 200 nmol/min, which is exactly the flux used in NW growths 
[113]. This mechanism is based on the fact that the SiNx layer is formed preferentially on the m-plane 
surfaces compared to the c-plane surface. Consequently, Ga adatoms diffuse along the m-plane surfaces 
covered by a SiNx shell until reaching the upper surface to contribute to the vertical growth. Since this 
surface (auto-)passivation layer is formed continuously during the wire growth, this method is well suited 
to grow ultra-long GaN wires (> 100 µm) just by increasing the growth time [114].  

– Surface hydrogen passivation: It has been shown by the Waag’s group that a flow of hydrogen has a 
passivation effect for the r-plane 0	1	1	1 	 semipolar surfaces in the case of Ga-polar crystals that 
significantly reduces the growth rate, leading to a pyramidal shape. On the contrary, the H-passivation 
mainly occurs on the c-plane surface compared to r-plane surfaces for the N-polarity revealing wire-shaped 
nanostructures [115]. In addition, hydrogen tends to preferentially etch the r-plane surfaces at the benefit 
of m-plan 0	1	1	0  surfaces corresponding to non-polar vertical facets to spontaneously form wire 
nanostructures. This preferential etching most easily occurs with N-polar crystal. It is possible to form 
vertical m-plane facets on Ga-polar crystals if the r-plane H-passivated surfaces are exposed to a high Ga 
flux. In this case, the r-plane surfaces become unstable and promote the m-plane surface formation, 

first growth phase the precursors were introduced simulta-
neously and the group V/group III ratio was maintained at
1500. This condition provided growth selectivity and allowed
excellent “filling” of all available growth apertures. If these
growth conditions were maintained, then as soon as the
nanowires emerged from the growth mask lateral growth
occurred and the nanowire geometry was lost. If however,
the growth conditions were changed to a pulsed MOCVD
growth mode (defined below) before the nanowires emerged
from the growth mask, then the GaN nanowires maintained
their geometry after they had emerged from the growth
mask. Vertical GaN nanowire growth rates in excess of 2
µm/h were measured, while remarkably the diameter of each
nanowire remained constant, apparently to within a few
monatomic layers, over the entire (micrometer) length of the
nanowires. During the pulsed growth mode the group III and
group V precursors were introduced alternately in the
sequence: TMGa, 10 sccm, 20 s; NH3, 500 sccm, 30 s. The
timing of the changeover from regular MOCVD growth to
pulsed MOCVD growth was found to be critical and was
effected after 10 nm of GaN had been deposited. The
duration of the steps within the pulse sequence was also
found to be critical, and the optimum timing given above
will undoubtedly need reoptimizing for different reactor
geometries. During pulsed MOCVD growth the temperature

and reactor pressure were maintained at the same values as
for the initial growth step.
Figure 1a shows a scanning electron micrograph of part

of a GaN nanowire array. A plan view of the nanowires
(inset) shows the hexagonal symmetry of the sidewall facets.
The diameter of the nanowires (measured in the 〈112h0〉
directions) was 227 ( 13 nm. This agrees well with the
average diameter (221 ( 7 nm) previously measured for the
apertures in the growth mask and indicates that the diameter
of the nanowires was controlled by the diameter of the
growth mask aperture. The small variation of nanowire
diameter that is observable in Figure 1a reflects the actual
variation in patterned aperture size in the growth mask.
Massive GaN nanowire arrays with excellent long-range
order have been fabricated using this approach (Figure 1b).
Cross-sectional, transmission electron microscopy (XTEM)

(Figure 2a) reveals that the nanowires were orientated along
the [0001] direction, and each nanowire was bounded by
six, vertical sidewall facets, which are of the {11h00} family.
At the top of each nanowire there is a small, central (0001)
facet that is bounded by inclined {11h02} facets. The single-
crystal nature of these GaN nanowires was confirmed by
electron diffraction analysis, and an example of this analysis,
with the beam orientation along the [112h0] zone axis, is
shown in Figure 2b. The assignment of Miller indices to the

Figure 1. (a) Scanning electron micrograph of a GaN nanowire array consisting of 1 µm GaN nanowires (inset shows plan view and
reveals the hexagonal symmetry of the nanowires). (b) A lower magnification SEM image reveals the long-range order of the GaN nanowire
arrays.

Figure 2. (a) XTEM image showing the vertical sidewall and top crystallographic facets of the nanowires. (b) Electron diffraction pattern
confirming the single-crystal nature of the GaN nanowires.
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Figure 1. (a) Scanning electron micrograph of a GaN nanowire array consisting of 1 µm GaN nanowires (inset shows plan view and
reveals the hexagonal symmetry of the nanowires). (b) A lower magnification SEM image reveals the long-range order of the GaN nanowire
arrays.

Figure 2. (a) XTEM image showing the vertical sidewall and top crystallographic facets of the nanowires. (b) Electron diffraction pattern
confirming the single-crystal nature of the GaN nanowires.
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indicates deliberate control of the growth conditions as described
earlier is a critical factor for the growth of Ga-polar GaN
nanowires. Otherwise, since semipolar {1–101} facets are fairly
stable, pyramidal (or truncated pyramidal) structures can be
easily formed under a wide range of growth conditions as
depicted in Fig. 1 [22–23].

We performed m-PL measurements on a single GaN nanowire
with a diameter of approximately 50 nm at 3.7 K using a con-
tinuous-wave frequency-doubled solid-state laser (wavelength
266 nm). Details about the PL setup can be found in our previous
report [24]. In order to eliminate the influence of the emission
from the GaN template, the nanowires were removed and
dispersed on a sapphire substrate. The blue curve in Fig. 4 shows
a typical PL spectrum at the excitation power of 2.2 mW. Band-
edge emission which is peaked at around 353 nm (3.51 eV) is
clearly observed, and exhibits a relatively large full width at half
maximum (FWHM) of 81 meV. To get further information on the
broad emission peak, a single GaN nanowire coated by an AlGaN
shell layer was additionally grown and investigated by the m-PL
measurement as shown in Fig. 4 (red curve). The AlGaN shell layer
was deposited on a GaN nanowire via a two-step growth method,
i.e., low-temperature AlGaN growth for 15 s at 880 1C followed by
AlGaN growth for 75 s at 1120 1C. The trimethylaluminum (TMA),
TMG and NH3 flow rates were 1.5 mmol/min, 0.54 mmol/min and

800 sccm, respectively. The lower-energy tails of the emission
from the bare GaN nanowire are markedly suppressed in the GaN/
AlGaN nanowire, resulting in a reduced FWHM value of 25 meV.
These results suggest that the additional peaks at the lower-
energy tails might be correlated with some surface-related con-
tributions. Although further improvement is obviously needed, it
is shown that the tail states can be effectively passivated by
coating a GaN nanowire with appropriate materials.

4. Conclusion and summary

In summary, the selective-area MOCVD growth of Ga-polar
GaN nanowires with diameters as small as 50 nm has been
demonstrated. The growth of thin GaN nanowires has been made
possible by clarifying two critical factors that govern their growth
behavior. Firstly, it has been shown that the growth rate aniso-
tropy of the GaN nanowires is strongly enhanced at low precursor
flow rates for both Ga source and NH3, and secondly, that the
formation of the nanowires under these growth conditions is
strongly influenced by the mask pattern used for the SAG. The PL
emission from single 50 nm thick GaN nanowires with and with-
out an AlGaN layer indicates that the broad emission from the
bare GaN nanowire is related to some surface states which can be
considerably reduced by the growth of an AlGaN shell layer. The
technique we have developed will contribute to the realization of
highly efficient nano-optoelectronic devices based on GaN nano-
wires grown by selective-area MOCVD.
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K. Choi et al. / Journal of Crystal Growth 357 (2012) 58–6160

indicates deliberate control of the growth conditions as described
earlier is a critical factor for the growth of Ga-polar GaN
nanowires. Otherwise, since semipolar {1–101} facets are fairly
stable, pyramidal (or truncated pyramidal) structures can be
easily formed under a wide range of growth conditions as
depicted in Fig. 1 [22–23].

We performed m-PL measurements on a single GaN nanowire
with a diameter of approximately 50 nm at 3.7 K using a con-
tinuous-wave frequency-doubled solid-state laser (wavelength
266 nm). Details about the PL setup can be found in our previous
report [24]. In order to eliminate the influence of the emission
from the GaN template, the nanowires were removed and
dispersed on a sapphire substrate. The blue curve in Fig. 4 shows
a typical PL spectrum at the excitation power of 2.2 mW. Band-
edge emission which is peaked at around 353 nm (3.51 eV) is
clearly observed, and exhibits a relatively large full width at half
maximum (FWHM) of 81 meV. To get further information on the
broad emission peak, a single GaN nanowire coated by an AlGaN
shell layer was additionally grown and investigated by the m-PL
measurement as shown in Fig. 4 (red curve). The AlGaN shell layer
was deposited on a GaN nanowire via a two-step growth method,
i.e., low-temperature AlGaN growth for 15 s at 880 1C followed by
AlGaN growth for 75 s at 1120 1C. The trimethylaluminum (TMA),
TMG and NH3 flow rates were 1.5 mmol/min, 0.54 mmol/min and

800 sccm, respectively. The lower-energy tails of the emission
from the bare GaN nanowire are markedly suppressed in the GaN/
AlGaN nanowire, resulting in a reduced FWHM value of 25 meV.
These results suggest that the additional peaks at the lower-
energy tails might be correlated with some surface-related con-
tributions. Although further improvement is obviously needed, it
is shown that the tail states can be effectively passivated by
coating a GaN nanowire with appropriate materials.

4. Conclusion and summary

In summary, the selective-area MOCVD growth of Ga-polar
GaN nanowires with diameters as small as 50 nm has been
demonstrated. The growth of thin GaN nanowires has been made
possible by clarifying two critical factors that govern their growth
behavior. Firstly, it has been shown that the growth rate aniso-
tropy of the GaN nanowires is strongly enhanced at low precursor
flow rates for both Ga source and NH3, and secondly, that the
formation of the nanowires under these growth conditions is
strongly influenced by the mask pattern used for the SAG. The PL
emission from single 50 nm thick GaN nanowires with and with-
out an AlGaN layer indicates that the broad emission from the
bare GaN nanowire is related to some surface states which can be
considerably reduced by the growth of an AlGaN shell layer. The
technique we have developed will contribute to the realization of
highly efficient nano-optoelectronic devices based on GaN nano-
wires grown by selective-area MOCVD.
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3. MOVPE PROCESS OF III-NITRIDE SEMICONDUCTORS: A
CASE STUDY OF SELF-ASSEMBLED (SG) GROWTH OF GAN
NWS

Figure 3.12: A typical 45�-tilted SEM image of an array of as-grown MOVPE

SG GaN NWs on c-sapphire substrates [65]

process parameters study is now necessary to improve the control of the NW

morphology in terms of nucleation density, size and vertical growth rate. More-

over, for practical purpose, MOVPE technique is known to be a complex process

involving various critical parameters. Thus, the aim of this systematic study is

also to set some reference points to improve the control and the reliability of the

NW growth process.

For the simplicity and clarity of the study, the MOVPE process parameters

(growth temperature, percussor flow, V/III ratio, carrier gas flow and reactor

pressure) have been varied independently only during Step II and III for seed

nucleation and NW growth stage. The total gas flow provided to the reactor is

kept constant by balancing the carrier gas flow in the MO and HYD feed lines

(except in the study of the carrier gas flow influence) and the molar flow ratio

between TMGa and silane is fixed at 676.

3.3.2.1 The growth temperature

To evaluate the e↵ect of the growth temperature on the SG MOVPE NW growth

technique, a series of growths varying the reactor temperature from 850 to 1050
�C with a step of 50 �C was carried out as shown in Figure 3.13. This temperature

range is chosen to be in the mass transport limited regime with no dependence

of the growth rate on the growth temperature itself. It can be observed that the

morphology (diameter (D) and length (L)) and the density (⇢) of the NWs array

60
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Figure 7. Influence of the silane flow, growth temperature and carrier gas flow: GaN deposition (a) with and (b) without silane, growth
temperature: (c) T = 970 ◦C and (d) 1000 ◦C (nucleation is carried out at the same temperature), carrier gas flow: (e) 8000 sscm giving a
growth rate of ∼27 µm h−1 and (f) 2000 sscm (145 µm h−1 growth rate).

3. Structural and optical characterization of GaN
wires

3.1. X-ray measurements of wire epitaxial relationships and
misorientations

To determine the epitaxial relationship of the wires with respect
to the substrate, we first performed for typical wire growths
the usual scan along the [0 0 L] direction of the sapphire in
the standard θ–2θ geometry. Figure 8 shows that this scan
can be indexed with the (0 0 6) and (0 0 12) α-Al2O3 Bragg
reflections (R3̄c, c = 1.2991 nm), and the (0 0 2) and (0 0
0 4) wurtzite GaN Bragg reflections (P63mc, c = 0.5188 Å)
indicating a growth along the c-axis.

Grazing incidence (αi) and emergence angles close to
the critical angle of total reflection allow measurements of

the diffraction of planes perpendicular to the surface for
the sapphire substrate and the wires, as well as possible
2D or 3D substrate overgrowths. The beam footprint on
the sample surface, which is about 10 × 0.5 mm2 integrates
the intensities of a very large number of wires. These
wire growths exhibit quite narrow orientation distributions
which allow studying the wire reciprocal space according
to the substrate lattice [27]. Consider, as a reference, the
conventional hexagonal c-plane sapphire surface unit cell (a =
0.4758 nm, c = 1.2991 nm) which defines (H K L) Miller
indexes. Radial scan along the (H 0 0) and (H H 0) sapphire
in-plane Bragg reflections are shown in figures 9(a) and (b).
For a small grazing incidence (αi = 0.05◦), only surface
contributions are measured, whereas the substrate peaks can
be recorded for αi = 0.3◦. The peak indexation shows that
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Figure 1. (a) Growth with pure nitrogen as carrier gas leads to pyramidal-shaped GaN growth, (b) whereas nanorod growth occurs with
H2/N2 carrier gas mixture of 1/2 and (c) still improves for H2/N2 carrier gas mixture of 2/1.

Figure 2. Average nanorod diameter for different pitches as a
function of carrier gas ratio H2/N2. Average diameters of NRs are
decreasing for all pitch variations with increasing amount of
hydrogen within the carrier gas. For H2/N2 carrier gas ratios above
1 diameters stay constant.

2. Experimental details

In this paper a scalable process for N-face GaN nanorods
grown under conventional continuous-flux conditions on a
standard MOVPE reactor is reported. The combination of
both controlled and defect-free nanorod growth with N-face
orientation could give the possibility to build up new, highly
efficient optoelectronic devices.

Nanorod growth has been achieved on c-axis sapphire
substrates. Bare epi-ready sapphire substrates without a buffer
layer were used for pre-patterning. To allow position control
of the NRs, nanoimprint lithography (NIL) was applied for
structuring a dense hole pattern. Therefore, sapphire substrates
were covered by a 100 nm thick SiO2 mask material by
standard chemical vapour deposition (CVD). Reactive ion
etching (RIE) was used to open the mask after lithography. To
study the influence of distance between NRs, a NIL pattern
with linearly increasing pitch from approximately 380 nm near
the wafer centre to 1.8 µm near the wafer rim was used, while
the diameter of mask openings was kept constant at 210 nm.

MOVPE experiments were performed in a standard large
volume production reactor. TMGa, TEGa, TMIn and NH3

were used as group III and nitrogen precursors, respectively.
For the nucleation process, 25% ammonia within the carrier
gas mixture was applied for 10 min thus nitriding the
conventional Al-face c-plane sapphire substrates before GaN

growth [16, 17]. GaN NRs were grown directly after
nitridation at standard GaN growth temperature, omitting any
intermediate low temperature step. Metal organics (MOs)
were kept constant at standard fluxes to maintain a constant
V/III ratio during NR growth. To ensure comparability of
morphological properties, growth time of GaN nanorods was
kept constant at 300 s. SiH4 and Cp2Mg were used for n-type
and p-type doping, respectively.

3. Results and discussion

3.1. Shaping nanorods: influence of hydrogen exposure during
growth

A first series of samples has been designed to evaluate optimum
growth conditions for high aspect ratios and for vertical side
facet orientation along the m plane of GaN NRs. The ratio
between hydrogen and nitrogen within the carrier gas mixture
was increased linearly from 0 to 5. It was observed that
the carrier gas composition affects the morphology of GaN
NRs significantly [18]. NR position control on the substrate
could be achieved for all growth experiments. GaN growth
always starts in the mask holes and no deposition on the
SiO2 mask was observed. It was found that a minimum
H2/N2 ratio is required to form NRs with vertical side facets.
An insufficient amount of hydrogen does not suppress lateral
growth. With increasing hydrogen fraction in the carrier gas,
the transformation from pyramidal-shaped GaN nanostructures
to GaN NRs could be achieved (figure 1) and an increasing
part of the side walls are formed by the m plane instead of the
(101̄1̄) plane.

The increase of hydrogen concentration improves the
morphology of NRs, yielding higher aspect ratios and straight,
smooth side walls along the m plane. Best results have been
achieved for H2/N2 ratios exceeding 1. The dependence of
the average NR diameter on the hydrogen fraction within the
carrier gas is shown for a series of pitch sizes in figure 2.
The average diameters significantly decrease for increasing
H2/N2 ratios below a ratio of 1.25 and remain almost constant
thereafter. A further increase of hydrogen has shown no
influence on the lateral growth since average diameters stay
constant for all pitches. The NR diameters rise from about
250 to 700 nm with increasing the pitch size from 540 to
1600 nm. Typically, nanorod heights of ∼2 µm were estimated
by scanning electron microscopy (SEM) for carrier gas ratios
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Figure 1. (a) Growth with pure nitrogen as carrier gas leads to pyramidal-shaped GaN growth, (b) whereas nanorod growth occurs with
H2/N2 carrier gas mixture of 1/2 and (c) still improves for H2/N2 carrier gas mixture of 2/1.

Figure 2. Average nanorod diameter for different pitches as a
function of carrier gas ratio H2/N2. Average diameters of NRs are
decreasing for all pitch variations with increasing amount of
hydrogen within the carrier gas. For H2/N2 carrier gas ratios above
1 diameters stay constant.

2. Experimental details

In this paper a scalable process for N-face GaN nanorods
grown under conventional continuous-flux conditions on a
standard MOVPE reactor is reported. The combination of
both controlled and defect-free nanorod growth with N-face
orientation could give the possibility to build up new, highly
efficient optoelectronic devices.

Nanorod growth has been achieved on c-axis sapphire
substrates. Bare epi-ready sapphire substrates without a buffer
layer were used for pre-patterning. To allow position control
of the NRs, nanoimprint lithography (NIL) was applied for
structuring a dense hole pattern. Therefore, sapphire substrates
were covered by a 100 nm thick SiO2 mask material by
standard chemical vapour deposition (CVD). Reactive ion
etching (RIE) was used to open the mask after lithography. To
study the influence of distance between NRs, a NIL pattern
with linearly increasing pitch from approximately 380 nm near
the wafer centre to 1.8 µm near the wafer rim was used, while
the diameter of mask openings was kept constant at 210 nm.

MOVPE experiments were performed in a standard large
volume production reactor. TMGa, TEGa, TMIn and NH3

were used as group III and nitrogen precursors, respectively.
For the nucleation process, 25% ammonia within the carrier
gas mixture was applied for 10 min thus nitriding the
conventional Al-face c-plane sapphire substrates before GaN

growth [16, 17]. GaN NRs were grown directly after
nitridation at standard GaN growth temperature, omitting any
intermediate low temperature step. Metal organics (MOs)
were kept constant at standard fluxes to maintain a constant
V/III ratio during NR growth. To ensure comparability of
morphological properties, growth time of GaN nanorods was
kept constant at 300 s. SiH4 and Cp2Mg were used for n-type
and p-type doping, respectively.

3. Results and discussion

3.1. Shaping nanorods: influence of hydrogen exposure during
growth

A first series of samples has been designed to evaluate optimum
growth conditions for high aspect ratios and for vertical side
facet orientation along the m plane of GaN NRs. The ratio
between hydrogen and nitrogen within the carrier gas mixture
was increased linearly from 0 to 5. It was observed that
the carrier gas composition affects the morphology of GaN
NRs significantly [18]. NR position control on the substrate
could be achieved for all growth experiments. GaN growth
always starts in the mask holes and no deposition on the
SiO2 mask was observed. It was found that a minimum
H2/N2 ratio is required to form NRs with vertical side facets.
An insufficient amount of hydrogen does not suppress lateral
growth. With increasing hydrogen fraction in the carrier gas,
the transformation from pyramidal-shaped GaN nanostructures
to GaN NRs could be achieved (figure 1) and an increasing
part of the side walls are formed by the m plane instead of the
(101̄1̄) plane.

The increase of hydrogen concentration improves the
morphology of NRs, yielding higher aspect ratios and straight,
smooth side walls along the m plane. Best results have been
achieved for H2/N2 ratios exceeding 1. The dependence of
the average NR diameter on the hydrogen fraction within the
carrier gas is shown for a series of pitch sizes in figure 2.
The average diameters significantly decrease for increasing
H2/N2 ratios below a ratio of 1.25 and remain almost constant
thereafter. A further increase of hydrogen has shown no
influence on the lateral growth since average diameters stay
constant for all pitches. The NR diameters rise from about
250 to 700 nm with increasing the pitch size from 540 to
1600 nm. Typically, nanorod heights of ∼2 µm were estimated
by scanning electron microscopy (SEM) for carrier gas ratios
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Figure 6 Main MOVPE methods to grow catalyst-free GaN NWs. (a,b) SEM and TEM images of ordered GaN wire arrays grown 
by pulsed precursor mode (Adapted with permission from Ref. [97]). (c,d) SEM images of ordered GaN NW array grown by ultra-
low precursor flux method as a function of the NH3 flux and the pattern pitch (Adapted with permission from Ref.[103]). (e,f) SEM 
images of self-assembled GaN wires grown without (e) and with (f) silane flux addition (Adapted with permission from Ref. [105]). 
(g,h) SEM images of ordered GaN wire arrays grown without (g) and with (h) hydrogen dilution (2:1) of N2 carrier gas (Adapted 
with permission from Ref. [108]). 

Growth mechanisms involved in MOVPE NW formation 

Three key mechanisms have been proposed to explain the GaN wire catalyst-free growth involved in the 
different MOVPE methods described before. 

– Preferential growth along the c-axis direction: The enhanced elongation rate by pulsed growth can be 
understood by a larger adhesion coefficient of Ga adatoms to the c-plane than to the m-plane facets. 
Consequently, for a high enough temperature, the desorption rate of Ga adatoms from m-plane surfaces is 
much higher than from the c-plane surface. Therefore, when the Ga precursor is injected, the Ga adatomes 
first cover all the surfaces, but then preferentially desorb from the m-plane facets or diffuse towards the 
top c-plane surface during the waiting step, which causes an accumulation of adatoms on the upper c-plane 
facet. Then, the exposure to the ammonia flow forms GaN preferentially on the c-plane facet favoring the 
vertical growth [109], [110]. The same mechanism can also be proposed for the ultra-low precursor flux 
method, if the diffusion of Ga adatoms is considered faster than the GaN formation due to the low kinetic 
induced by the low precursor flux.  

– Self-passivation of NW sidewalls by SiNx mask: In the case of growth under a high silane flux, an 
accumulation of Si on wire sidewalls is observed related to the formation of a SiNx passivation layer [22, 
111, 112]. Once the SiNx layer is formed spontaneously on the vertical facets, the lateral growth is blocked 
favoring the axial growth [111]. The formation of SiNx is expected because the typical silane flux used for 
the in situ deposition of planar SiNx is about 200 nmol/min, which is exactly the flux used in NW growths 
[113]. This mechanism is based on the fact that the SiNx layer is formed preferentially on the m-plane 
surfaces compared to the c-plane surface. Consequently, Ga adatoms diffuse along the m-plane surfaces 
covered by a SiNx shell until reaching the upper surface to contribute to the vertical growth. Since this 
surface (auto-)passivation layer is formed continuously during the wire growth, this method is well suited 
to grow ultra-long GaN wires (> 100 µm) just by increasing the growth time [114].  

– Surface hydrogen passivation: It has been shown by the Waag’s group that a flow of hydrogen has a 
passivation effect for the r-plane 0	1	1	1 	 semipolar surfaces in the case of Ga-polar crystals that 
significantly reduces the growth rate, leading to a pyramidal shape. On the contrary, the H-passivation 
mainly occurs on the c-plane surface compared to r-plane surfaces for the N-polarity revealing wire-shaped 
nanostructures [115]. In addition, hydrogen tends to preferentially etch the r-plane surfaces at the benefit 
of m-plan 0	1	1	0  surfaces corresponding to non-polar vertical facets to spontaneously form wire 
nanostructures. This preferential etching most easily occurs with N-polar crystal. It is possible to form 
vertical m-plane facets on Ga-polar crystals if the r-plane H-passivated surfaces are exposed to a high Ga 
flux. In this case, the r-plane surfaces become unstable and promote the m-plane surface formation, 

first growth phase the precursors were introduced simulta-
neously and the group V/group III ratio was maintained at
1500. This condition provided growth selectivity and allowed
excellent “filling” of all available growth apertures. If these
growth conditions were maintained, then as soon as the
nanowires emerged from the growth mask lateral growth
occurred and the nanowire geometry was lost. If however,
the growth conditions were changed to a pulsed MOCVD
growth mode (defined below) before the nanowires emerged
from the growth mask, then the GaN nanowires maintained
their geometry after they had emerged from the growth
mask. Vertical GaN nanowire growth rates in excess of 2
µm/h were measured, while remarkably the diameter of each
nanowire remained constant, apparently to within a few
monatomic layers, over the entire (micrometer) length of the
nanowires. During the pulsed growth mode the group III and
group V precursors were introduced alternately in the
sequence: TMGa, 10 sccm, 20 s; NH3, 500 sccm, 30 s. The
timing of the changeover from regular MOCVD growth to
pulsed MOCVD growth was found to be critical and was
effected after 10 nm of GaN had been deposited. The
duration of the steps within the pulse sequence was also
found to be critical, and the optimum timing given above
will undoubtedly need reoptimizing for different reactor
geometries. During pulsed MOCVD growth the temperature

and reactor pressure were maintained at the same values as
for the initial growth step.
Figure 1a shows a scanning electron micrograph of part

of a GaN nanowire array. A plan view of the nanowires
(inset) shows the hexagonal symmetry of the sidewall facets.
The diameter of the nanowires (measured in the 〈112h0〉
directions) was 227 ( 13 nm. This agrees well with the
average diameter (221 ( 7 nm) previously measured for the
apertures in the growth mask and indicates that the diameter
of the nanowires was controlled by the diameter of the
growth mask aperture. The small variation of nanowire
diameter that is observable in Figure 1a reflects the actual
variation in patterned aperture size in the growth mask.
Massive GaN nanowire arrays with excellent long-range
order have been fabricated using this approach (Figure 1b).
Cross-sectional, transmission electron microscopy (XTEM)

(Figure 2a) reveals that the nanowires were orientated along
the [0001] direction, and each nanowire was bounded by
six, vertical sidewall facets, which are of the {11h00} family.
At the top of each nanowire there is a small, central (0001)
facet that is bounded by inclined {11h02} facets. The single-
crystal nature of these GaN nanowires was confirmed by
electron diffraction analysis, and an example of this analysis,
with the beam orientation along the [112h0] zone axis, is
shown in Figure 2b. The assignment of Miller indices to the

Figure 1. (a) Scanning electron micrograph of a GaN nanowire array consisting of 1 µm GaN nanowires (inset shows plan view and
reveals the hexagonal symmetry of the nanowires). (b) A lower magnification SEM image reveals the long-range order of the GaN nanowire
arrays.

Figure 2. (a) XTEM image showing the vertical sidewall and top crystallographic facets of the nanowires. (b) Electron diffraction pattern
confirming the single-crystal nature of the GaN nanowires.
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first growth phase the precursors were introduced simulta-
neously and the group V/group III ratio was maintained at
1500. This condition provided growth selectivity and allowed
excellent “filling” of all available growth apertures. If these
growth conditions were maintained, then as soon as the
nanowires emerged from the growth mask lateral growth
occurred and the nanowire geometry was lost. If however,
the growth conditions were changed to a pulsed MOCVD
growth mode (defined below) before the nanowires emerged
from the growth mask, then the GaN nanowires maintained
their geometry after they had emerged from the growth
mask. Vertical GaN nanowire growth rates in excess of 2
µm/h were measured, while remarkably the diameter of each
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sequence: TMGa, 10 sccm, 20 s; NH3, 500 sccm, 30 s. The
timing of the changeover from regular MOCVD growth to
pulsed MOCVD growth was found to be critical and was
effected after 10 nm of GaN had been deposited. The
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found to be critical, and the optimum timing given above
will undoubtedly need reoptimizing for different reactor
geometries. During pulsed MOCVD growth the temperature
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The diameter of the nanowires (measured in the 〈112h0〉
directions) was 227 ( 13 nm. This agrees well with the
average diameter (221 ( 7 nm) previously measured for the
apertures in the growth mask and indicates that the diameter
of the nanowires was controlled by the diameter of the
growth mask aperture. The small variation of nanowire
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variation in patterned aperture size in the growth mask.
Massive GaN nanowire arrays with excellent long-range
order have been fabricated using this approach (Figure 1b).
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(Figure 2a) reveals that the nanowires were orientated along
the [0001] direction, and each nanowire was bounded by
six, vertical sidewall facets, which are of the {11h00} family.
At the top of each nanowire there is a small, central (0001)
facet that is bounded by inclined {11h02} facets. The single-
crystal nature of these GaN nanowires was confirmed by
electron diffraction analysis, and an example of this analysis,
with the beam orientation along the [112h0] zone axis, is
shown in Figure 2b. The assignment of Miller indices to the

Figure 1. (a) Scanning electron micrograph of a GaN nanowire array consisting of 1 µm GaN nanowires (inset shows plan view and
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confirming the single-crystal nature of the GaN nanowires.
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indicates deliberate control of the growth conditions as described
earlier is a critical factor for the growth of Ga-polar GaN
nanowires. Otherwise, since semipolar {1–101} facets are fairly
stable, pyramidal (or truncated pyramidal) structures can be
easily formed under a wide range of growth conditions as
depicted in Fig. 1 [22–23].

We performed m-PL measurements on a single GaN nanowire
with a diameter of approximately 50 nm at 3.7 K using a con-
tinuous-wave frequency-doubled solid-state laser (wavelength
266 nm). Details about the PL setup can be found in our previous
report [24]. In order to eliminate the influence of the emission
from the GaN template, the nanowires were removed and
dispersed on a sapphire substrate. The blue curve in Fig. 4 shows
a typical PL spectrum at the excitation power of 2.2 mW. Band-
edge emission which is peaked at around 353 nm (3.51 eV) is
clearly observed, and exhibits a relatively large full width at half
maximum (FWHM) of 81 meV. To get further information on the
broad emission peak, a single GaN nanowire coated by an AlGaN
shell layer was additionally grown and investigated by the m-PL
measurement as shown in Fig. 4 (red curve). The AlGaN shell layer
was deposited on a GaN nanowire via a two-step growth method,
i.e., low-temperature AlGaN growth for 15 s at 880 1C followed by
AlGaN growth for 75 s at 1120 1C. The trimethylaluminum (TMA),
TMG and NH3 flow rates were 1.5 mmol/min, 0.54 mmol/min and

800 sccm, respectively. The lower-energy tails of the emission
from the bare GaN nanowire are markedly suppressed in the GaN/
AlGaN nanowire, resulting in a reduced FWHM value of 25 meV.
These results suggest that the additional peaks at the lower-
energy tails might be correlated with some surface-related con-
tributions. Although further improvement is obviously needed, it
is shown that the tail states can be effectively passivated by
coating a GaN nanowire with appropriate materials.

4. Conclusion and summary

In summary, the selective-area MOCVD growth of Ga-polar
GaN nanowires with diameters as small as 50 nm has been
demonstrated. The growth of thin GaN nanowires has been made
possible by clarifying two critical factors that govern their growth
behavior. Firstly, it has been shown that the growth rate aniso-
tropy of the GaN nanowires is strongly enhanced at low precursor
flow rates for both Ga source and NH3, and secondly, that the
formation of the nanowires under these growth conditions is
strongly influenced by the mask pattern used for the SAG. The PL
emission from single 50 nm thick GaN nanowires with and with-
out an AlGaN layer indicates that the broad emission from the
bare GaN nanowire is related to some surface states which can be
considerably reduced by the growth of an AlGaN shell layer. The
technique we have developed will contribute to the realization of
highly efficient nano-optoelectronic devices based on GaN nano-
wires grown by selective-area MOCVD.
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Fig. 3. SEM image of GaN nanowires with a diameter of about 50 nm.

Fig. 4. Normalized m-PL spectra of a single GaN nanowire from the sample shown
in Fig. 3 (blue curve) and a GaN/AlGaN nanowire (red curve). The nanowires are
dispersed on a sapphire substrate. (For interpretation of the references to color in
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Fig. 2. SEM images of grown samples arranged as a function of NH3 flow rate and
mask opening diameter (TMG flow rate: 10 mmol/min, growth temperature:
980 1C, growth time: 8 min).
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indicates deliberate control of the growth conditions as described
earlier is a critical factor for the growth of Ga-polar GaN
nanowires. Otherwise, since semipolar {1–101} facets are fairly
stable, pyramidal (or truncated pyramidal) structures can be
easily formed under a wide range of growth conditions as
depicted in Fig. 1 [22–23].

We performed m-PL measurements on a single GaN nanowire
with a diameter of approximately 50 nm at 3.7 K using a con-
tinuous-wave frequency-doubled solid-state laser (wavelength
266 nm). Details about the PL setup can be found in our previous
report [24]. In order to eliminate the influence of the emission
from the GaN template, the nanowires were removed and
dispersed on a sapphire substrate. The blue curve in Fig. 4 shows
a typical PL spectrum at the excitation power of 2.2 mW. Band-
edge emission which is peaked at around 353 nm (3.51 eV) is
clearly observed, and exhibits a relatively large full width at half
maximum (FWHM) of 81 meV. To get further information on the
broad emission peak, a single GaN nanowire coated by an AlGaN
shell layer was additionally grown and investigated by the m-PL
measurement as shown in Fig. 4 (red curve). The AlGaN shell layer
was deposited on a GaN nanowire via a two-step growth method,
i.e., low-temperature AlGaN growth for 15 s at 880 1C followed by
AlGaN growth for 75 s at 1120 1C. The trimethylaluminum (TMA),
TMG and NH3 flow rates were 1.5 mmol/min, 0.54 mmol/min and

800 sccm, respectively. The lower-energy tails of the emission
from the bare GaN nanowire are markedly suppressed in the GaN/
AlGaN nanowire, resulting in a reduced FWHM value of 25 meV.
These results suggest that the additional peaks at the lower-
energy tails might be correlated with some surface-related con-
tributions. Although further improvement is obviously needed, it
is shown that the tail states can be effectively passivated by
coating a GaN nanowire with appropriate materials.

4. Conclusion and summary

In summary, the selective-area MOCVD growth of Ga-polar
GaN nanowires with diameters as small as 50 nm has been
demonstrated. The growth of thin GaN nanowires has been made
possible by clarifying two critical factors that govern their growth
behavior. Firstly, it has been shown that the growth rate aniso-
tropy of the GaN nanowires is strongly enhanced at low precursor
flow rates for both Ga source and NH3, and secondly, that the
formation of the nanowires under these growth conditions is
strongly influenced by the mask pattern used for the SAG. The PL
emission from single 50 nm thick GaN nanowires with and with-
out an AlGaN layer indicates that the broad emission from the
bare GaN nanowire is related to some surface states which can be
considerably reduced by the growth of an AlGaN shell layer. The
technique we have developed will contribute to the realization of
highly efficient nano-optoelectronic devices based on GaN nano-
wires grown by selective-area MOCVD.
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3. MOVPE PROCESS OF III-NITRIDE SEMICONDUCTORS: A
CASE STUDY OF SELF-ASSEMBLED (SG) GROWTH OF GAN
NWS

Figure 3.12: A typical 45�-tilted SEM image of an array of as-grown MOVPE

SG GaN NWs on c-sapphire substrates [65]

process parameters study is now necessary to improve the control of the NW

morphology in terms of nucleation density, size and vertical growth rate. More-

over, for practical purpose, MOVPE technique is known to be a complex process

involving various critical parameters. Thus, the aim of this systematic study is

also to set some reference points to improve the control and the reliability of the

NW growth process.

For the simplicity and clarity of the study, the MOVPE process parameters

(growth temperature, percussor flow, V/III ratio, carrier gas flow and reactor

pressure) have been varied independently only during Step II and III for seed

nucleation and NW growth stage. The total gas flow provided to the reactor is

kept constant by balancing the carrier gas flow in the MO and HYD feed lines

(except in the study of the carrier gas flow influence) and the molar flow ratio

between TMGa and silane is fixed at 676.

3.3.2.1 The growth temperature

To evaluate the e↵ect of the growth temperature on the SG MOVPE NW growth

technique, a series of growths varying the reactor temperature from 850 to 1050
�C with a step of 50 �C was carried out as shown in Figure 3.13. This temperature

range is chosen to be in the mass transport limited regime with no dependence

of the growth rate on the growth temperature itself. It can be observed that the

morphology (diameter (D) and length (L)) and the density (⇢) of the NWs array

60

(f)	
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Figure 7. Influence of the silane flow, growth temperature and carrier gas flow: GaN deposition (a) with and (b) without silane, growth
temperature: (c) T = 970 ◦C and (d) 1000 ◦C (nucleation is carried out at the same temperature), carrier gas flow: (e) 8000 sscm giving a
growth rate of ∼27 µm h−1 and (f) 2000 sscm (145 µm h−1 growth rate).

3. Structural and optical characterization of GaN
wires

3.1. X-ray measurements of wire epitaxial relationships and
misorientations

To determine the epitaxial relationship of the wires with respect
to the substrate, we first performed for typical wire growths
the usual scan along the [0 0 L] direction of the sapphire in
the standard θ–2θ geometry. Figure 8 shows that this scan
can be indexed with the (0 0 6) and (0 0 12) α-Al2O3 Bragg
reflections (R3̄c, c = 1.2991 nm), and the (0 0 2) and (0 0
0 4) wurtzite GaN Bragg reflections (P63mc, c = 0.5188 Å)
indicating a growth along the c-axis.

Grazing incidence (αi) and emergence angles close to
the critical angle of total reflection allow measurements of

the diffraction of planes perpendicular to the surface for
the sapphire substrate and the wires, as well as possible
2D or 3D substrate overgrowths. The beam footprint on
the sample surface, which is about 10 × 0.5 mm2 integrates
the intensities of a very large number of wires. These
wire growths exhibit quite narrow orientation distributions
which allow studying the wire reciprocal space according
to the substrate lattice [27]. Consider, as a reference, the
conventional hexagonal c-plane sapphire surface unit cell (a =
0.4758 nm, c = 1.2991 nm) which defines (H K L) Miller
indexes. Radial scan along the (H 0 0) and (H H 0) sapphire
in-plane Bragg reflections are shown in figures 9(a) and (b).
For a small grazing incidence (αi = 0.05◦), only surface
contributions are measured, whereas the substrate peaks can
be recorded for αi = 0.3◦. The peak indexation shows that
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Figure 1. (a) Growth with pure nitrogen as carrier gas leads to pyramidal-shaped GaN growth, (b) whereas nanorod growth occurs with
H2/N2 carrier gas mixture of 1/2 and (c) still improves for H2/N2 carrier gas mixture of 2/1.

Figure 2. Average nanorod diameter for different pitches as a
function of carrier gas ratio H2/N2. Average diameters of NRs are
decreasing for all pitch variations with increasing amount of
hydrogen within the carrier gas. For H2/N2 carrier gas ratios above
1 diameters stay constant.

2. Experimental details

In this paper a scalable process for N-face GaN nanorods
grown under conventional continuous-flux conditions on a
standard MOVPE reactor is reported. The combination of
both controlled and defect-free nanorod growth with N-face
orientation could give the possibility to build up new, highly
efficient optoelectronic devices.

Nanorod growth has been achieved on c-axis sapphire
substrates. Bare epi-ready sapphire substrates without a buffer
layer were used for pre-patterning. To allow position control
of the NRs, nanoimprint lithography (NIL) was applied for
structuring a dense hole pattern. Therefore, sapphire substrates
were covered by a 100 nm thick SiO2 mask material by
standard chemical vapour deposition (CVD). Reactive ion
etching (RIE) was used to open the mask after lithography. To
study the influence of distance between NRs, a NIL pattern
with linearly increasing pitch from approximately 380 nm near
the wafer centre to 1.8 µm near the wafer rim was used, while
the diameter of mask openings was kept constant at 210 nm.

MOVPE experiments were performed in a standard large
volume production reactor. TMGa, TEGa, TMIn and NH3

were used as group III and nitrogen precursors, respectively.
For the nucleation process, 25% ammonia within the carrier
gas mixture was applied for 10 min thus nitriding the
conventional Al-face c-plane sapphire substrates before GaN

growth [16, 17]. GaN NRs were grown directly after
nitridation at standard GaN growth temperature, omitting any
intermediate low temperature step. Metal organics (MOs)
were kept constant at standard fluxes to maintain a constant
V/III ratio during NR growth. To ensure comparability of
morphological properties, growth time of GaN nanorods was
kept constant at 300 s. SiH4 and Cp2Mg were used for n-type
and p-type doping, respectively.

3. Results and discussion

3.1. Shaping nanorods: influence of hydrogen exposure during
growth

A first series of samples has been designed to evaluate optimum
growth conditions for high aspect ratios and for vertical side
facet orientation along the m plane of GaN NRs. The ratio
between hydrogen and nitrogen within the carrier gas mixture
was increased linearly from 0 to 5. It was observed that
the carrier gas composition affects the morphology of GaN
NRs significantly [18]. NR position control on the substrate
could be achieved for all growth experiments. GaN growth
always starts in the mask holes and no deposition on the
SiO2 mask was observed. It was found that a minimum
H2/N2 ratio is required to form NRs with vertical side facets.
An insufficient amount of hydrogen does not suppress lateral
growth. With increasing hydrogen fraction in the carrier gas,
the transformation from pyramidal-shaped GaN nanostructures
to GaN NRs could be achieved (figure 1) and an increasing
part of the side walls are formed by the m plane instead of the
(101̄1̄) plane.

The increase of hydrogen concentration improves the
morphology of NRs, yielding higher aspect ratios and straight,
smooth side walls along the m plane. Best results have been
achieved for H2/N2 ratios exceeding 1. The dependence of
the average NR diameter on the hydrogen fraction within the
carrier gas is shown for a series of pitch sizes in figure 2.
The average diameters significantly decrease for increasing
H2/N2 ratios below a ratio of 1.25 and remain almost constant
thereafter. A further increase of hydrogen has shown no
influence on the lateral growth since average diameters stay
constant for all pitches. The NR diameters rise from about
250 to 700 nm with increasing the pitch size from 540 to
1600 nm. Typically, nanorod heights of ∼2 µm were estimated
by scanning electron microscopy (SEM) for carrier gas ratios
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Figure 1. (a) Growth with pure nitrogen as carrier gas leads to pyramidal-shaped GaN growth, (b) whereas nanorod growth occurs with
H2/N2 carrier gas mixture of 1/2 and (c) still improves for H2/N2 carrier gas mixture of 2/1.

Figure 2. Average nanorod diameter for different pitches as a
function of carrier gas ratio H2/N2. Average diameters of NRs are
decreasing for all pitch variations with increasing amount of
hydrogen within the carrier gas. For H2/N2 carrier gas ratios above
1 diameters stay constant.

2. Experimental details

In this paper a scalable process for N-face GaN nanorods
grown under conventional continuous-flux conditions on a
standard MOVPE reactor is reported. The combination of
both controlled and defect-free nanorod growth with N-face
orientation could give the possibility to build up new, highly
efficient optoelectronic devices.

Nanorod growth has been achieved on c-axis sapphire
substrates. Bare epi-ready sapphire substrates without a buffer
layer were used for pre-patterning. To allow position control
of the NRs, nanoimprint lithography (NIL) was applied for
structuring a dense hole pattern. Therefore, sapphire substrates
were covered by a 100 nm thick SiO2 mask material by
standard chemical vapour deposition (CVD). Reactive ion
etching (RIE) was used to open the mask after lithography. To
study the influence of distance between NRs, a NIL pattern
with linearly increasing pitch from approximately 380 nm near
the wafer centre to 1.8 µm near the wafer rim was used, while
the diameter of mask openings was kept constant at 210 nm.

MOVPE experiments were performed in a standard large
volume production reactor. TMGa, TEGa, TMIn and NH3

were used as group III and nitrogen precursors, respectively.
For the nucleation process, 25% ammonia within the carrier
gas mixture was applied for 10 min thus nitriding the
conventional Al-face c-plane sapphire substrates before GaN

growth [16, 17]. GaN NRs were grown directly after
nitridation at standard GaN growth temperature, omitting any
intermediate low temperature step. Metal organics (MOs)
were kept constant at standard fluxes to maintain a constant
V/III ratio during NR growth. To ensure comparability of
morphological properties, growth time of GaN nanorods was
kept constant at 300 s. SiH4 and Cp2Mg were used for n-type
and p-type doping, respectively.

3. Results and discussion

3.1. Shaping nanorods: influence of hydrogen exposure during
growth

A first series of samples has been designed to evaluate optimum
growth conditions for high aspect ratios and for vertical side
facet orientation along the m plane of GaN NRs. The ratio
between hydrogen and nitrogen within the carrier gas mixture
was increased linearly from 0 to 5. It was observed that
the carrier gas composition affects the morphology of GaN
NRs significantly [18]. NR position control on the substrate
could be achieved for all growth experiments. GaN growth
always starts in the mask holes and no deposition on the
SiO2 mask was observed. It was found that a minimum
H2/N2 ratio is required to form NRs with vertical side facets.
An insufficient amount of hydrogen does not suppress lateral
growth. With increasing hydrogen fraction in the carrier gas,
the transformation from pyramidal-shaped GaN nanostructures
to GaN NRs could be achieved (figure 1) and an increasing
part of the side walls are formed by the m plane instead of the
(101̄1̄) plane.

The increase of hydrogen concentration improves the
morphology of NRs, yielding higher aspect ratios and straight,
smooth side walls along the m plane. Best results have been
achieved for H2/N2 ratios exceeding 1. The dependence of
the average NR diameter on the hydrogen fraction within the
carrier gas is shown for a series of pitch sizes in figure 2.
The average diameters significantly decrease for increasing
H2/N2 ratios below a ratio of 1.25 and remain almost constant
thereafter. A further increase of hydrogen has shown no
influence on the lateral growth since average diameters stay
constant for all pitches. The NR diameters rise from about
250 to 700 nm with increasing the pitch size from 540 to
1600 nm. Typically, nanorod heights of ∼2 µm were estimated
by scanning electron microscopy (SEM) for carrier gas ratios
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Figure 6 Main MOVPE methods to grow catalyst-free GaN NWs. (a,b) SEM and TEM images of ordered GaN wire arrays grown 
by pulsed precursor mode (Adapted with permission from Ref. [97]). (c,d) SEM images of ordered GaN NW array grown by ultra-
low precursor flux method as a function of the NH3 flux and the pattern pitch (Adapted with permission from Ref.[103]). (e,f) SEM 
images of self-assembled GaN wires grown without (e) and with (f) silane flux addition (Adapted with permission from Ref. [105]). 
(g,h) SEM images of ordered GaN wire arrays grown without (g) and with (h) hydrogen dilution (2:1) of N2 carrier gas (Adapted 
with permission from Ref. [108]). 

Growth mechanisms involved in MOVPE NW formation 

Three key mechanisms have been proposed to explain the GaN wire catalyst-free growth involved in the 
different MOVPE methods described before. 

– Preferential growth along the c-axis direction: The enhanced elongation rate by pulsed growth can be 
understood by a larger adhesion coefficient of Ga adatoms to the c-plane than to the m-plane facets. 
Consequently, for a high enough temperature, the desorption rate of Ga adatoms from m-plane surfaces is 
much higher than from the c-plane surface. Therefore, when the Ga precursor is injected, the Ga adatomes 
first cover all the surfaces, but then preferentially desorb from the m-plane facets or diffuse towards the 
top c-plane surface during the waiting step, which causes an accumulation of adatoms on the upper c-plane 
facet. Then, the exposure to the ammonia flow forms GaN preferentially on the c-plane facet favoring the 
vertical growth [109], [110]. The same mechanism can also be proposed for the ultra-low precursor flux 
method, if the diffusion of Ga adatoms is considered faster than the GaN formation due to the low kinetic 
induced by the low precursor flux.  

– Self-passivation of NW sidewalls by SiNx mask: In the case of growth under a high silane flux, an 
accumulation of Si on wire sidewalls is observed related to the formation of a SiNx passivation layer [22, 
111, 112]. Once the SiNx layer is formed spontaneously on the vertical facets, the lateral growth is blocked 
favoring the axial growth [111]. The formation of SiNx is expected because the typical silane flux used for 
the in situ deposition of planar SiNx is about 200 nmol/min, which is exactly the flux used in NW growths 
[113]. This mechanism is based on the fact that the SiNx layer is formed preferentially on the m-plane 
surfaces compared to the c-plane surface. Consequently, Ga adatoms diffuse along the m-plane surfaces 
covered by a SiNx shell until reaching the upper surface to contribute to the vertical growth. Since this 
surface (auto-)passivation layer is formed continuously during the wire growth, this method is well suited 
to grow ultra-long GaN wires (> 100 µm) just by increasing the growth time [114].  

– Surface hydrogen passivation: It has been shown by the Waag’s group that a flow of hydrogen has a 
passivation effect for the r-plane 0	1	1	1 	 semipolar surfaces in the case of Ga-polar crystals that 
significantly reduces the growth rate, leading to a pyramidal shape. On the contrary, the H-passivation 
mainly occurs on the c-plane surface compared to r-plane surfaces for the N-polarity revealing wire-shaped 
nanostructures [115]. In addition, hydrogen tends to preferentially etch the r-plane surfaces at the benefit 
of m-plan 0	1	1	0  surfaces corresponding to non-polar vertical facets to spontaneously form wire 
nanostructures. This preferential etching most easily occurs with N-polar crystal. It is possible to form 
vertical m-plane facets on Ga-polar crystals if the r-plane H-passivated surfaces are exposed to a high Ga 
flux. In this case, the r-plane surfaces become unstable and promote the m-plane surface formation, 

first growth phase the precursors were introduced simulta-
neously and the group V/group III ratio was maintained at
1500. This condition provided growth selectivity and allowed
excellent “filling” of all available growth apertures. If these
growth conditions were maintained, then as soon as the
nanowires emerged from the growth mask lateral growth
occurred and the nanowire geometry was lost. If however,
the growth conditions were changed to a pulsed MOCVD
growth mode (defined below) before the nanowires emerged
from the growth mask, then the GaN nanowires maintained
their geometry after they had emerged from the growth
mask. Vertical GaN nanowire growth rates in excess of 2
µm/h were measured, while remarkably the diameter of each
nanowire remained constant, apparently to within a few
monatomic layers, over the entire (micrometer) length of the
nanowires. During the pulsed growth mode the group III and
group V precursors were introduced alternately in the
sequence: TMGa, 10 sccm, 20 s; NH3, 500 sccm, 30 s. The
timing of the changeover from regular MOCVD growth to
pulsed MOCVD growth was found to be critical and was
effected after 10 nm of GaN had been deposited. The
duration of the steps within the pulse sequence was also
found to be critical, and the optimum timing given above
will undoubtedly need reoptimizing for different reactor
geometries. During pulsed MOCVD growth the temperature

and reactor pressure were maintained at the same values as
for the initial growth step.
Figure 1a shows a scanning electron micrograph of part

of a GaN nanowire array. A plan view of the nanowires
(inset) shows the hexagonal symmetry of the sidewall facets.
The diameter of the nanowires (measured in the 〈112h0〉
directions) was 227 ( 13 nm. This agrees well with the
average diameter (221 ( 7 nm) previously measured for the
apertures in the growth mask and indicates that the diameter
of the nanowires was controlled by the diameter of the
growth mask aperture. The small variation of nanowire
diameter that is observable in Figure 1a reflects the actual
variation in patterned aperture size in the growth mask.
Massive GaN nanowire arrays with excellent long-range
order have been fabricated using this approach (Figure 1b).
Cross-sectional, transmission electron microscopy (XTEM)

(Figure 2a) reveals that the nanowires were orientated along
the [0001] direction, and each nanowire was bounded by
six, vertical sidewall facets, which are of the {11h00} family.
At the top of each nanowire there is a small, central (0001)
facet that is bounded by inclined {11h02} facets. The single-
crystal nature of these GaN nanowires was confirmed by
electron diffraction analysis, and an example of this analysis,
with the beam orientation along the [112h0] zone axis, is
shown in Figure 2b. The assignment of Miller indices to the

Figure 1. (a) Scanning electron micrograph of a GaN nanowire array consisting of 1 µm GaN nanowires (inset shows plan view and
reveals the hexagonal symmetry of the nanowires). (b) A lower magnification SEM image reveals the long-range order of the GaN nanowire
arrays.

Figure 2. (a) XTEM image showing the vertical sidewall and top crystallographic facets of the nanowires. (b) Electron diffraction pattern
confirming the single-crystal nature of the GaN nanowires.
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first growth phase the precursors were introduced simulta-
neously and the group V/group III ratio was maintained at
1500. This condition provided growth selectivity and allowed
excellent “filling” of all available growth apertures. If these
growth conditions were maintained, then as soon as the
nanowires emerged from the growth mask lateral growth
occurred and the nanowire geometry was lost. If however,
the growth conditions were changed to a pulsed MOCVD
growth mode (defined below) before the nanowires emerged
from the growth mask, then the GaN nanowires maintained
their geometry after they had emerged from the growth
mask. Vertical GaN nanowire growth rates in excess of 2
µm/h were measured, while remarkably the diameter of each
nanowire remained constant, apparently to within a few
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effected after 10 nm of GaN had been deposited. The
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found to be critical, and the optimum timing given above
will undoubtedly need reoptimizing for different reactor
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The diameter of the nanowires (measured in the 〈112h0〉
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order have been fabricated using this approach (Figure 1b).
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(Figure 2a) reveals that the nanowires were orientated along
the [0001] direction, and each nanowire was bounded by
six, vertical sidewall facets, which are of the {11h00} family.
At the top of each nanowire there is a small, central (0001)
facet that is bounded by inclined {11h02} facets. The single-
crystal nature of these GaN nanowires was confirmed by
electron diffraction analysis, and an example of this analysis,
with the beam orientation along the [112h0] zone axis, is
shown in Figure 2b. The assignment of Miller indices to the
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indicates deliberate control of the growth conditions as described
earlier is a critical factor for the growth of Ga-polar GaN
nanowires. Otherwise, since semipolar {1–101} facets are fairly
stable, pyramidal (or truncated pyramidal) structures can be
easily formed under a wide range of growth conditions as
depicted in Fig. 1 [22–23].

We performed m-PL measurements on a single GaN nanowire
with a diameter of approximately 50 nm at 3.7 K using a con-
tinuous-wave frequency-doubled solid-state laser (wavelength
266 nm). Details about the PL setup can be found in our previous
report [24]. In order to eliminate the influence of the emission
from the GaN template, the nanowires were removed and
dispersed on a sapphire substrate. The blue curve in Fig. 4 shows
a typical PL spectrum at the excitation power of 2.2 mW. Band-
edge emission which is peaked at around 353 nm (3.51 eV) is
clearly observed, and exhibits a relatively large full width at half
maximum (FWHM) of 81 meV. To get further information on the
broad emission peak, a single GaN nanowire coated by an AlGaN
shell layer was additionally grown and investigated by the m-PL
measurement as shown in Fig. 4 (red curve). The AlGaN shell layer
was deposited on a GaN nanowire via a two-step growth method,
i.e., low-temperature AlGaN growth for 15 s at 880 1C followed by
AlGaN growth for 75 s at 1120 1C. The trimethylaluminum (TMA),
TMG and NH3 flow rates were 1.5 mmol/min, 0.54 mmol/min and

800 sccm, respectively. The lower-energy tails of the emission
from the bare GaN nanowire are markedly suppressed in the GaN/
AlGaN nanowire, resulting in a reduced FWHM value of 25 meV.
These results suggest that the additional peaks at the lower-
energy tails might be correlated with some surface-related con-
tributions. Although further improvement is obviously needed, it
is shown that the tail states can be effectively passivated by
coating a GaN nanowire with appropriate materials.

4. Conclusion and summary

In summary, the selective-area MOCVD growth of Ga-polar
GaN nanowires with diameters as small as 50 nm has been
demonstrated. The growth of thin GaN nanowires has been made
possible by clarifying two critical factors that govern their growth
behavior. Firstly, it has been shown that the growth rate aniso-
tropy of the GaN nanowires is strongly enhanced at low precursor
flow rates for both Ga source and NH3, and secondly, that the
formation of the nanowires under these growth conditions is
strongly influenced by the mask pattern used for the SAG. The PL
emission from single 50 nm thick GaN nanowires with and with-
out an AlGaN layer indicates that the broad emission from the
bare GaN nanowire is related to some surface states which can be
considerably reduced by the growth of an AlGaN shell layer. The
technique we have developed will contribute to the realization of
highly efficient nano-optoelectronic devices based on GaN nano-
wires grown by selective-area MOCVD.
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Fig. 3. SEM image of GaN nanowires with a diameter of about 50 nm.

Fig. 4. Normalized m-PL spectra of a single GaN nanowire from the sample shown
in Fig. 3 (blue curve) and a GaN/AlGaN nanowire (red curve). The nanowires are
dispersed on a sapphire substrate. (For interpretation of the references to color in
this figure legend, the reader is referred to the web version of this article.)

Fig. 2. SEM images of grown samples arranged as a function of NH3 flow rate and
mask opening diameter (TMG flow rate: 10 mmol/min, growth temperature:
980 1C, growth time: 8 min).
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indicates deliberate control of the growth conditions as described
earlier is a critical factor for the growth of Ga-polar GaN
nanowires. Otherwise, since semipolar {1–101} facets are fairly
stable, pyramidal (or truncated pyramidal) structures can be
easily formed under a wide range of growth conditions as
depicted in Fig. 1 [22–23].

We performed m-PL measurements on a single GaN nanowire
with a diameter of approximately 50 nm at 3.7 K using a con-
tinuous-wave frequency-doubled solid-state laser (wavelength
266 nm). Details about the PL setup can be found in our previous
report [24]. In order to eliminate the influence of the emission
from the GaN template, the nanowires were removed and
dispersed on a sapphire substrate. The blue curve in Fig. 4 shows
a typical PL spectrum at the excitation power of 2.2 mW. Band-
edge emission which is peaked at around 353 nm (3.51 eV) is
clearly observed, and exhibits a relatively large full width at half
maximum (FWHM) of 81 meV. To get further information on the
broad emission peak, a single GaN nanowire coated by an AlGaN
shell layer was additionally grown and investigated by the m-PL
measurement as shown in Fig. 4 (red curve). The AlGaN shell layer
was deposited on a GaN nanowire via a two-step growth method,
i.e., low-temperature AlGaN growth for 15 s at 880 1C followed by
AlGaN growth for 75 s at 1120 1C. The trimethylaluminum (TMA),
TMG and NH3 flow rates were 1.5 mmol/min, 0.54 mmol/min and

800 sccm, respectively. The lower-energy tails of the emission
from the bare GaN nanowire are markedly suppressed in the GaN/
AlGaN nanowire, resulting in a reduced FWHM value of 25 meV.
These results suggest that the additional peaks at the lower-
energy tails might be correlated with some surface-related con-
tributions. Although further improvement is obviously needed, it
is shown that the tail states can be effectively passivated by
coating a GaN nanowire with appropriate materials.

4. Conclusion and summary

In summary, the selective-area MOCVD growth of Ga-polar
GaN nanowires with diameters as small as 50 nm has been
demonstrated. The growth of thin GaN nanowires has been made
possible by clarifying two critical factors that govern their growth
behavior. Firstly, it has been shown that the growth rate aniso-
tropy of the GaN nanowires is strongly enhanced at low precursor
flow rates for both Ga source and NH3, and secondly, that the
formation of the nanowires under these growth conditions is
strongly influenced by the mask pattern used for the SAG. The PL
emission from single 50 nm thick GaN nanowires with and with-
out an AlGaN layer indicates that the broad emission from the
bare GaN nanowire is related to some surface states which can be
considerably reduced by the growth of an AlGaN shell layer. The
technique we have developed will contribute to the realization of
highly efficient nano-optoelectronic devices based on GaN nano-
wires grown by selective-area MOCVD.
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3. MOVPE PROCESS OF III-NITRIDE SEMICONDUCTORS: A
CASE STUDY OF SELF-ASSEMBLED (SG) GROWTH OF GAN
NWS

Figure 3.12: A typical 45�-tilted SEM image of an array of as-grown MOVPE

SG GaN NWs on c-sapphire substrates [65]

process parameters study is now necessary to improve the control of the NW

morphology in terms of nucleation density, size and vertical growth rate. More-

over, for practical purpose, MOVPE technique is known to be a complex process

involving various critical parameters. Thus, the aim of this systematic study is

also to set some reference points to improve the control and the reliability of the

NW growth process.

For the simplicity and clarity of the study, the MOVPE process parameters

(growth temperature, percussor flow, V/III ratio, carrier gas flow and reactor

pressure) have been varied independently only during Step II and III for seed

nucleation and NW growth stage. The total gas flow provided to the reactor is

kept constant by balancing the carrier gas flow in the MO and HYD feed lines

(except in the study of the carrier gas flow influence) and the molar flow ratio

between TMGa and silane is fixed at 676.

3.3.2.1 The growth temperature

To evaluate the e↵ect of the growth temperature on the SG MOVPE NW growth

technique, a series of growths varying the reactor temperature from 850 to 1050
�C with a step of 50 �C was carried out as shown in Figure 3.13. This temperature

range is chosen to be in the mass transport limited regime with no dependence

of the growth rate on the growth temperature itself. It can be observed that the

morphology (diameter (D) and length (L)) and the density (⇢) of the NWs array

60

(f)	
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Figure 7. Influence of the silane flow, growth temperature and carrier gas flow: GaN deposition (a) with and (b) without silane, growth
temperature: (c) T = 970 ◦C and (d) 1000 ◦C (nucleation is carried out at the same temperature), carrier gas flow: (e) 8000 sscm giving a
growth rate of ∼27 µm h−1 and (f) 2000 sscm (145 µm h−1 growth rate).

3. Structural and optical characterization of GaN
wires

3.1. X-ray measurements of wire epitaxial relationships and
misorientations

To determine the epitaxial relationship of the wires with respect
to the substrate, we first performed for typical wire growths
the usual scan along the [0 0 L] direction of the sapphire in
the standard θ–2θ geometry. Figure 8 shows that this scan
can be indexed with the (0 0 6) and (0 0 12) α-Al2O3 Bragg
reflections (R3̄c, c = 1.2991 nm), and the (0 0 2) and (0 0
0 4) wurtzite GaN Bragg reflections (P63mc, c = 0.5188 Å)
indicating a growth along the c-axis.

Grazing incidence (αi) and emergence angles close to
the critical angle of total reflection allow measurements of

the diffraction of planes perpendicular to the surface for
the sapphire substrate and the wires, as well as possible
2D or 3D substrate overgrowths. The beam footprint on
the sample surface, which is about 10 × 0.5 mm2 integrates
the intensities of a very large number of wires. These
wire growths exhibit quite narrow orientation distributions
which allow studying the wire reciprocal space according
to the substrate lattice [27]. Consider, as a reference, the
conventional hexagonal c-plane sapphire surface unit cell (a =
0.4758 nm, c = 1.2991 nm) which defines (H K L) Miller
indexes. Radial scan along the (H 0 0) and (H H 0) sapphire
in-plane Bragg reflections are shown in figures 9(a) and (b).
For a small grazing incidence (αi = 0.05◦), only surface
contributions are measured, whereas the substrate peaks can
be recorded for αi = 0.3◦. The peak indexation shows that
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Figure 1. (a) Growth with pure nitrogen as carrier gas leads to pyramidal-shaped GaN growth, (b) whereas nanorod growth occurs with
H2/N2 carrier gas mixture of 1/2 and (c) still improves for H2/N2 carrier gas mixture of 2/1.

Figure 2. Average nanorod diameter for different pitches as a
function of carrier gas ratio H2/N2. Average diameters of NRs are
decreasing for all pitch variations with increasing amount of
hydrogen within the carrier gas. For H2/N2 carrier gas ratios above
1 diameters stay constant.

2. Experimental details

In this paper a scalable process for N-face GaN nanorods
grown under conventional continuous-flux conditions on a
standard MOVPE reactor is reported. The combination of
both controlled and defect-free nanorod growth with N-face
orientation could give the possibility to build up new, highly
efficient optoelectronic devices.

Nanorod growth has been achieved on c-axis sapphire
substrates. Bare epi-ready sapphire substrates without a buffer
layer were used for pre-patterning. To allow position control
of the NRs, nanoimprint lithography (NIL) was applied for
structuring a dense hole pattern. Therefore, sapphire substrates
were covered by a 100 nm thick SiO2 mask material by
standard chemical vapour deposition (CVD). Reactive ion
etching (RIE) was used to open the mask after lithography. To
study the influence of distance between NRs, a NIL pattern
with linearly increasing pitch from approximately 380 nm near
the wafer centre to 1.8 µm near the wafer rim was used, while
the diameter of mask openings was kept constant at 210 nm.

MOVPE experiments were performed in a standard large
volume production reactor. TMGa, TEGa, TMIn and NH3

were used as group III and nitrogen precursors, respectively.
For the nucleation process, 25% ammonia within the carrier
gas mixture was applied for 10 min thus nitriding the
conventional Al-face c-plane sapphire substrates before GaN

growth [16, 17]. GaN NRs were grown directly after
nitridation at standard GaN growth temperature, omitting any
intermediate low temperature step. Metal organics (MOs)
were kept constant at standard fluxes to maintain a constant
V/III ratio during NR growth. To ensure comparability of
morphological properties, growth time of GaN nanorods was
kept constant at 300 s. SiH4 and Cp2Mg were used for n-type
and p-type doping, respectively.

3. Results and discussion

3.1. Shaping nanorods: influence of hydrogen exposure during
growth

A first series of samples has been designed to evaluate optimum
growth conditions for high aspect ratios and for vertical side
facet orientation along the m plane of GaN NRs. The ratio
between hydrogen and nitrogen within the carrier gas mixture
was increased linearly from 0 to 5. It was observed that
the carrier gas composition affects the morphology of GaN
NRs significantly [18]. NR position control on the substrate
could be achieved for all growth experiments. GaN growth
always starts in the mask holes and no deposition on the
SiO2 mask was observed. It was found that a minimum
H2/N2 ratio is required to form NRs with vertical side facets.
An insufficient amount of hydrogen does not suppress lateral
growth. With increasing hydrogen fraction in the carrier gas,
the transformation from pyramidal-shaped GaN nanostructures
to GaN NRs could be achieved (figure 1) and an increasing
part of the side walls are formed by the m plane instead of the
(101̄1̄) plane.

The increase of hydrogen concentration improves the
morphology of NRs, yielding higher aspect ratios and straight,
smooth side walls along the m plane. Best results have been
achieved for H2/N2 ratios exceeding 1. The dependence of
the average NR diameter on the hydrogen fraction within the
carrier gas is shown for a series of pitch sizes in figure 2.
The average diameters significantly decrease for increasing
H2/N2 ratios below a ratio of 1.25 and remain almost constant
thereafter. A further increase of hydrogen has shown no
influence on the lateral growth since average diameters stay
constant for all pitches. The NR diameters rise from about
250 to 700 nm with increasing the pitch size from 540 to
1600 nm. Typically, nanorod heights of ∼2 µm were estimated
by scanning electron microscopy (SEM) for carrier gas ratios
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Figure 1. (a) Growth with pure nitrogen as carrier gas leads to pyramidal-shaped GaN growth, (b) whereas nanorod growth occurs with
H2/N2 carrier gas mixture of 1/2 and (c) still improves for H2/N2 carrier gas mixture of 2/1.

Figure 2. Average nanorod diameter for different pitches as a
function of carrier gas ratio H2/N2. Average diameters of NRs are
decreasing for all pitch variations with increasing amount of
hydrogen within the carrier gas. For H2/N2 carrier gas ratios above
1 diameters stay constant.

2. Experimental details

In this paper a scalable process for N-face GaN nanorods
grown under conventional continuous-flux conditions on a
standard MOVPE reactor is reported. The combination of
both controlled and defect-free nanorod growth with N-face
orientation could give the possibility to build up new, highly
efficient optoelectronic devices.

Nanorod growth has been achieved on c-axis sapphire
substrates. Bare epi-ready sapphire substrates without a buffer
layer were used for pre-patterning. To allow position control
of the NRs, nanoimprint lithography (NIL) was applied for
structuring a dense hole pattern. Therefore, sapphire substrates
were covered by a 100 nm thick SiO2 mask material by
standard chemical vapour deposition (CVD). Reactive ion
etching (RIE) was used to open the mask after lithography. To
study the influence of distance between NRs, a NIL pattern
with linearly increasing pitch from approximately 380 nm near
the wafer centre to 1.8 µm near the wafer rim was used, while
the diameter of mask openings was kept constant at 210 nm.

MOVPE experiments were performed in a standard large
volume production reactor. TMGa, TEGa, TMIn and NH3

were used as group III and nitrogen precursors, respectively.
For the nucleation process, 25% ammonia within the carrier
gas mixture was applied for 10 min thus nitriding the
conventional Al-face c-plane sapphire substrates before GaN

growth [16, 17]. GaN NRs were grown directly after
nitridation at standard GaN growth temperature, omitting any
intermediate low temperature step. Metal organics (MOs)
were kept constant at standard fluxes to maintain a constant
V/III ratio during NR growth. To ensure comparability of
morphological properties, growth time of GaN nanorods was
kept constant at 300 s. SiH4 and Cp2Mg were used for n-type
and p-type doping, respectively.

3. Results and discussion

3.1. Shaping nanorods: influence of hydrogen exposure during
growth

A first series of samples has been designed to evaluate optimum
growth conditions for high aspect ratios and for vertical side
facet orientation along the m plane of GaN NRs. The ratio
between hydrogen and nitrogen within the carrier gas mixture
was increased linearly from 0 to 5. It was observed that
the carrier gas composition affects the morphology of GaN
NRs significantly [18]. NR position control on the substrate
could be achieved for all growth experiments. GaN growth
always starts in the mask holes and no deposition on the
SiO2 mask was observed. It was found that a minimum
H2/N2 ratio is required to form NRs with vertical side facets.
An insufficient amount of hydrogen does not suppress lateral
growth. With increasing hydrogen fraction in the carrier gas,
the transformation from pyramidal-shaped GaN nanostructures
to GaN NRs could be achieved (figure 1) and an increasing
part of the side walls are formed by the m plane instead of the
(101̄1̄) plane.

The increase of hydrogen concentration improves the
morphology of NRs, yielding higher aspect ratios and straight,
smooth side walls along the m plane. Best results have been
achieved for H2/N2 ratios exceeding 1. The dependence of
the average NR diameter on the hydrogen fraction within the
carrier gas is shown for a series of pitch sizes in figure 2.
The average diameters significantly decrease for increasing
H2/N2 ratios below a ratio of 1.25 and remain almost constant
thereafter. A further increase of hydrogen has shown no
influence on the lateral growth since average diameters stay
constant for all pitches. The NR diameters rise from about
250 to 700 nm with increasing the pitch size from 540 to
1600 nm. Typically, nanorod heights of ∼2 µm were estimated
by scanning electron microscopy (SEM) for carrier gas ratios
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Figure 6 Main MOVPE methods to grow catalyst-free GaN NWs. (a,b) SEM and TEM images of ordered GaN wire arrays grown 
by pulsed precursor mode (Adapted with permission from Ref. [97]). (c,d) SEM images of ordered GaN NW array grown by ultra-
low precursor flux method as a function of the NH3 flux and the pattern pitch (Adapted with permission from Ref.[103]). (e,f) SEM 
images of self-assembled GaN wires grown without (e) and with (f) silane flux addition (Adapted with permission from Ref. [105]). 
(g,h) SEM images of ordered GaN wire arrays grown without (g) and with (h) hydrogen dilution (2:1) of N2 carrier gas (Adapted 
with permission from Ref. [108]). 

Growth mechanisms involved in MOVPE NW formation 

Three key mechanisms have been proposed to explain the GaN wire catalyst-free growth involved in the 
different MOVPE methods described before. 

– Preferential growth along the c-axis direction: The enhanced elongation rate by pulsed growth can be 
understood by a larger adhesion coefficient of Ga adatoms to the c-plane than to the m-plane facets. 
Consequently, for a high enough temperature, the desorption rate of Ga adatoms from m-plane surfaces is 
much higher than from the c-plane surface. Therefore, when the Ga precursor is injected, the Ga adatomes 
first cover all the surfaces, but then preferentially desorb from the m-plane facets or diffuse towards the 
top c-plane surface during the waiting step, which causes an accumulation of adatoms on the upper c-plane 
facet. Then, the exposure to the ammonia flow forms GaN preferentially on the c-plane facet favoring the 
vertical growth [109], [110]. The same mechanism can also be proposed for the ultra-low precursor flux 
method, if the diffusion of Ga adatoms is considered faster than the GaN formation due to the low kinetic 
induced by the low precursor flux.  

– Self-passivation of NW sidewalls by SiNx mask: In the case of growth under a high silane flux, an 
accumulation of Si on wire sidewalls is observed related to the formation of a SiNx passivation layer [22, 
111, 112]. Once the SiNx layer is formed spontaneously on the vertical facets, the lateral growth is blocked 
favoring the axial growth [111]. The formation of SiNx is expected because the typical silane flux used for 
the in situ deposition of planar SiNx is about 200 nmol/min, which is exactly the flux used in NW growths 
[113]. This mechanism is based on the fact that the SiNx layer is formed preferentially on the m-plane 
surfaces compared to the c-plane surface. Consequently, Ga adatoms diffuse along the m-plane surfaces 
covered by a SiNx shell until reaching the upper surface to contribute to the vertical growth. Since this 
surface (auto-)passivation layer is formed continuously during the wire growth, this method is well suited 
to grow ultra-long GaN wires (> 100 µm) just by increasing the growth time [114].  

– Surface hydrogen passivation: It has been shown by the Waag’s group that a flow of hydrogen has a 
passivation effect for the r-plane 0	1	1	1 	 semipolar surfaces in the case of Ga-polar crystals that 
significantly reduces the growth rate, leading to a pyramidal shape. On the contrary, the H-passivation 
mainly occurs on the c-plane surface compared to r-plane surfaces for the N-polarity revealing wire-shaped 
nanostructures [115]. In addition, hydrogen tends to preferentially etch the r-plane surfaces at the benefit 
of m-plan 0	1	1	0  surfaces corresponding to non-polar vertical facets to spontaneously form wire 
nanostructures. This preferential etching most easily occurs with N-polar crystal. It is possible to form 
vertical m-plane facets on Ga-polar crystals if the r-plane H-passivated surfaces are exposed to a high Ga 
flux. In this case, the r-plane surfaces become unstable and promote the m-plane surface formation, 

first growth phase the precursors were introduced simulta-
neously and the group V/group III ratio was maintained at
1500. This condition provided growth selectivity and allowed
excellent “filling” of all available growth apertures. If these
growth conditions were maintained, then as soon as the
nanowires emerged from the growth mask lateral growth
occurred and the nanowire geometry was lost. If however,
the growth conditions were changed to a pulsed MOCVD
growth mode (defined below) before the nanowires emerged
from the growth mask, then the GaN nanowires maintained
their geometry after they had emerged from the growth
mask. Vertical GaN nanowire growth rates in excess of 2
µm/h were measured, while remarkably the diameter of each
nanowire remained constant, apparently to within a few
monatomic layers, over the entire (micrometer) length of the
nanowires. During the pulsed growth mode the group III and
group V precursors were introduced alternately in the
sequence: TMGa, 10 sccm, 20 s; NH3, 500 sccm, 30 s. The
timing of the changeover from regular MOCVD growth to
pulsed MOCVD growth was found to be critical and was
effected after 10 nm of GaN had been deposited. The
duration of the steps within the pulse sequence was also
found to be critical, and the optimum timing given above
will undoubtedly need reoptimizing for different reactor
geometries. During pulsed MOCVD growth the temperature

and reactor pressure were maintained at the same values as
for the initial growth step.
Figure 1a shows a scanning electron micrograph of part

of a GaN nanowire array. A plan view of the nanowires
(inset) shows the hexagonal symmetry of the sidewall facets.
The diameter of the nanowires (measured in the 〈112h0〉
directions) was 227 ( 13 nm. This agrees well with the
average diameter (221 ( 7 nm) previously measured for the
apertures in the growth mask and indicates that the diameter
of the nanowires was controlled by the diameter of the
growth mask aperture. The small variation of nanowire
diameter that is observable in Figure 1a reflects the actual
variation in patterned aperture size in the growth mask.
Massive GaN nanowire arrays with excellent long-range
order have been fabricated using this approach (Figure 1b).
Cross-sectional, transmission electron microscopy (XTEM)

(Figure 2a) reveals that the nanowires were orientated along
the [0001] direction, and each nanowire was bounded by
six, vertical sidewall facets, which are of the {11h00} family.
At the top of each nanowire there is a small, central (0001)
facet that is bounded by inclined {11h02} facets. The single-
crystal nature of these GaN nanowires was confirmed by
electron diffraction analysis, and an example of this analysis,
with the beam orientation along the [112h0] zone axis, is
shown in Figure 2b. The assignment of Miller indices to the

Figure 1. (a) Scanning electron micrograph of a GaN nanowire array consisting of 1 µm GaN nanowires (inset shows plan view and
reveals the hexagonal symmetry of the nanowires). (b) A lower magnification SEM image reveals the long-range order of the GaN nanowire
arrays.

Figure 2. (a) XTEM image showing the vertical sidewall and top crystallographic facets of the nanowires. (b) Electron diffraction pattern
confirming the single-crystal nature of the GaN nanowires.

Nano Lett., Vol. 6, No. 8, 2006 1809

first growth phase the precursors were introduced simulta-
neously and the group V/group III ratio was maintained at
1500. This condition provided growth selectivity and allowed
excellent “filling” of all available growth apertures. If these
growth conditions were maintained, then as soon as the
nanowires emerged from the growth mask lateral growth
occurred and the nanowire geometry was lost. If however,
the growth conditions were changed to a pulsed MOCVD
growth mode (defined below) before the nanowires emerged
from the growth mask, then the GaN nanowires maintained
their geometry after they had emerged from the growth
mask. Vertical GaN nanowire growth rates in excess of 2
µm/h were measured, while remarkably the diameter of each
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diameter that is observable in Figure 1a reflects the actual
variation in patterned aperture size in the growth mask.
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the [0001] direction, and each nanowire was bounded by
six, vertical sidewall facets, which are of the {11h00} family.
At the top of each nanowire there is a small, central (0001)
facet that is bounded by inclined {11h02} facets. The single-
crystal nature of these GaN nanowires was confirmed by
electron diffraction analysis, and an example of this analysis,
with the beam orientation along the [112h0] zone axis, is
shown in Figure 2b. The assignment of Miller indices to the

Figure 1. (a) Scanning electron micrograph of a GaN nanowire array consisting of 1 µm GaN nanowires (inset shows plan view and
reveals the hexagonal symmetry of the nanowires). (b) A lower magnification SEM image reveals the long-range order of the GaN nanowire
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confirming the single-crystal nature of the GaN nanowires.
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indicates deliberate control of the growth conditions as described
earlier is a critical factor for the growth of Ga-polar GaN
nanowires. Otherwise, since semipolar {1–101} facets are fairly
stable, pyramidal (or truncated pyramidal) structures can be
easily formed under a wide range of growth conditions as
depicted in Fig. 1 [22–23].

We performed m-PL measurements on a single GaN nanowire
with a diameter of approximately 50 nm at 3.7 K using a con-
tinuous-wave frequency-doubled solid-state laser (wavelength
266 nm). Details about the PL setup can be found in our previous
report [24]. In order to eliminate the influence of the emission
from the GaN template, the nanowires were removed and
dispersed on a sapphire substrate. The blue curve in Fig. 4 shows
a typical PL spectrum at the excitation power of 2.2 mW. Band-
edge emission which is peaked at around 353 nm (3.51 eV) is
clearly observed, and exhibits a relatively large full width at half
maximum (FWHM) of 81 meV. To get further information on the
broad emission peak, a single GaN nanowire coated by an AlGaN
shell layer was additionally grown and investigated by the m-PL
measurement as shown in Fig. 4 (red curve). The AlGaN shell layer
was deposited on a GaN nanowire via a two-step growth method,
i.e., low-temperature AlGaN growth for 15 s at 880 1C followed by
AlGaN growth for 75 s at 1120 1C. The trimethylaluminum (TMA),
TMG and NH3 flow rates were 1.5 mmol/min, 0.54 mmol/min and

800 sccm, respectively. The lower-energy tails of the emission
from the bare GaN nanowire are markedly suppressed in the GaN/
AlGaN nanowire, resulting in a reduced FWHM value of 25 meV.
These results suggest that the additional peaks at the lower-
energy tails might be correlated with some surface-related con-
tributions. Although further improvement is obviously needed, it
is shown that the tail states can be effectively passivated by
coating a GaN nanowire with appropriate materials.

4. Conclusion and summary

In summary, the selective-area MOCVD growth of Ga-polar
GaN nanowires with diameters as small as 50 nm has been
demonstrated. The growth of thin GaN nanowires has been made
possible by clarifying two critical factors that govern their growth
behavior. Firstly, it has been shown that the growth rate aniso-
tropy of the GaN nanowires is strongly enhanced at low precursor
flow rates for both Ga source and NH3, and secondly, that the
formation of the nanowires under these growth conditions is
strongly influenced by the mask pattern used for the SAG. The PL
emission from single 50 nm thick GaN nanowires with and with-
out an AlGaN layer indicates that the broad emission from the
bare GaN nanowire is related to some surface states which can be
considerably reduced by the growth of an AlGaN shell layer. The
technique we have developed will contribute to the realization of
highly efficient nano-optoelectronic devices based on GaN nano-
wires grown by selective-area MOCVD.
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Fig. 3. SEM image of GaN nanowires with a diameter of about 50 nm.

Fig. 4. Normalized m-PL spectra of a single GaN nanowire from the sample shown
in Fig. 3 (blue curve) and a GaN/AlGaN nanowire (red curve). The nanowires are
dispersed on a sapphire substrate. (For interpretation of the references to color in
this figure legend, the reader is referred to the web version of this article.)

Fig. 2. SEM images of grown samples arranged as a function of NH3 flow rate and
mask opening diameter (TMG flow rate: 10 mmol/min, growth temperature:
980 1C, growth time: 8 min).
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indicates deliberate control of the growth conditions as described
earlier is a critical factor for the growth of Ga-polar GaN
nanowires. Otherwise, since semipolar {1–101} facets are fairly
stable, pyramidal (or truncated pyramidal) structures can be
easily formed under a wide range of growth conditions as
depicted in Fig. 1 [22–23].

We performed m-PL measurements on a single GaN nanowire
with a diameter of approximately 50 nm at 3.7 K using a con-
tinuous-wave frequency-doubled solid-state laser (wavelength
266 nm). Details about the PL setup can be found in our previous
report [24]. In order to eliminate the influence of the emission
from the GaN template, the nanowires were removed and
dispersed on a sapphire substrate. The blue curve in Fig. 4 shows
a typical PL spectrum at the excitation power of 2.2 mW. Band-
edge emission which is peaked at around 353 nm (3.51 eV) is
clearly observed, and exhibits a relatively large full width at half
maximum (FWHM) of 81 meV. To get further information on the
broad emission peak, a single GaN nanowire coated by an AlGaN
shell layer was additionally grown and investigated by the m-PL
measurement as shown in Fig. 4 (red curve). The AlGaN shell layer
was deposited on a GaN nanowire via a two-step growth method,
i.e., low-temperature AlGaN growth for 15 s at 880 1C followed by
AlGaN growth for 75 s at 1120 1C. The trimethylaluminum (TMA),
TMG and NH3 flow rates were 1.5 mmol/min, 0.54 mmol/min and

800 sccm, respectively. The lower-energy tails of the emission
from the bare GaN nanowire are markedly suppressed in the GaN/
AlGaN nanowire, resulting in a reduced FWHM value of 25 meV.
These results suggest that the additional peaks at the lower-
energy tails might be correlated with some surface-related con-
tributions. Although further improvement is obviously needed, it
is shown that the tail states can be effectively passivated by
coating a GaN nanowire with appropriate materials.

4. Conclusion and summary

In summary, the selective-area MOCVD growth of Ga-polar
GaN nanowires with diameters as small as 50 nm has been
demonstrated. The growth of thin GaN nanowires has been made
possible by clarifying two critical factors that govern their growth
behavior. Firstly, it has been shown that the growth rate aniso-
tropy of the GaN nanowires is strongly enhanced at low precursor
flow rates for both Ga source and NH3, and secondly, that the
formation of the nanowires under these growth conditions is
strongly influenced by the mask pattern used for the SAG. The PL
emission from single 50 nm thick GaN nanowires with and with-
out an AlGaN layer indicates that the broad emission from the
bare GaN nanowire is related to some surface states which can be
considerably reduced by the growth of an AlGaN shell layer. The
technique we have developed will contribute to the realization of
highly efficient nano-optoelectronic devices based on GaN nano-
wires grown by selective-area MOCVD.
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3. MOVPE PROCESS OF III-NITRIDE SEMICONDUCTORS: A
CASE STUDY OF SELF-ASSEMBLED (SG) GROWTH OF GAN
NWS

Figure 3.12: A typical 45�-tilted SEM image of an array of as-grown MOVPE

SG GaN NWs on c-sapphire substrates [65]

process parameters study is now necessary to improve the control of the NW

morphology in terms of nucleation density, size and vertical growth rate. More-

over, for practical purpose, MOVPE technique is known to be a complex process

involving various critical parameters. Thus, the aim of this systematic study is

also to set some reference points to improve the control and the reliability of the

NW growth process.

For the simplicity and clarity of the study, the MOVPE process parameters

(growth temperature, percussor flow, V/III ratio, carrier gas flow and reactor

pressure) have been varied independently only during Step II and III for seed

nucleation and NW growth stage. The total gas flow provided to the reactor is

kept constant by balancing the carrier gas flow in the MO and HYD feed lines

(except in the study of the carrier gas flow influence) and the molar flow ratio

between TMGa and silane is fixed at 676.

3.3.2.1 The growth temperature

To evaluate the e↵ect of the growth temperature on the SG MOVPE NW growth

technique, a series of growths varying the reactor temperature from 850 to 1050
�C with a step of 50 �C was carried out as shown in Figure 3.13. This temperature

range is chosen to be in the mass transport limited regime with no dependence

of the growth rate on the growth temperature itself. It can be observed that the

morphology (diameter (D) and length (L)) and the density (⇢) of the NWs array
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Figure 7. Influence of the silane flow, growth temperature and carrier gas flow: GaN deposition (a) with and (b) without silane, growth
temperature: (c) T = 970 ◦C and (d) 1000 ◦C (nucleation is carried out at the same temperature), carrier gas flow: (e) 8000 sscm giving a
growth rate of ∼27 µm h−1 and (f) 2000 sscm (145 µm h−1 growth rate).

3. Structural and optical characterization of GaN
wires

3.1. X-ray measurements of wire epitaxial relationships and
misorientations

To determine the epitaxial relationship of the wires with respect
to the substrate, we first performed for typical wire growths
the usual scan along the [0 0 L] direction of the sapphire in
the standard θ–2θ geometry. Figure 8 shows that this scan
can be indexed with the (0 0 6) and (0 0 12) α-Al2O3 Bragg
reflections (R3̄c, c = 1.2991 nm), and the (0 0 2) and (0 0
0 4) wurtzite GaN Bragg reflections (P63mc, c = 0.5188 Å)
indicating a growth along the c-axis.

Grazing incidence (αi) and emergence angles close to
the critical angle of total reflection allow measurements of

the diffraction of planes perpendicular to the surface for
the sapphire substrate and the wires, as well as possible
2D or 3D substrate overgrowths. The beam footprint on
the sample surface, which is about 10 × 0.5 mm2 integrates
the intensities of a very large number of wires. These
wire growths exhibit quite narrow orientation distributions
which allow studying the wire reciprocal space according
to the substrate lattice [27]. Consider, as a reference, the
conventional hexagonal c-plane sapphire surface unit cell (a =
0.4758 nm, c = 1.2991 nm) which defines (H K L) Miller
indexes. Radial scan along the (H 0 0) and (H H 0) sapphire
in-plane Bragg reflections are shown in figures 9(a) and (b).
For a small grazing incidence (αi = 0.05◦), only surface
contributions are measured, whereas the substrate peaks can
be recorded for αi = 0.3◦. The peak indexation shows that
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Figure 1. (a) Growth with pure nitrogen as carrier gas leads to pyramidal-shaped GaN growth, (b) whereas nanorod growth occurs with
H2/N2 carrier gas mixture of 1/2 and (c) still improves for H2/N2 carrier gas mixture of 2/1.

Figure 2. Average nanorod diameter for different pitches as a
function of carrier gas ratio H2/N2. Average diameters of NRs are
decreasing for all pitch variations with increasing amount of
hydrogen within the carrier gas. For H2/N2 carrier gas ratios above
1 diameters stay constant.

2. Experimental details

In this paper a scalable process for N-face GaN nanorods
grown under conventional continuous-flux conditions on a
standard MOVPE reactor is reported. The combination of
both controlled and defect-free nanorod growth with N-face
orientation could give the possibility to build up new, highly
efficient optoelectronic devices.

Nanorod growth has been achieved on c-axis sapphire
substrates. Bare epi-ready sapphire substrates without a buffer
layer were used for pre-patterning. To allow position control
of the NRs, nanoimprint lithography (NIL) was applied for
structuring a dense hole pattern. Therefore, sapphire substrates
were covered by a 100 nm thick SiO2 mask material by
standard chemical vapour deposition (CVD). Reactive ion
etching (RIE) was used to open the mask after lithography. To
study the influence of distance between NRs, a NIL pattern
with linearly increasing pitch from approximately 380 nm near
the wafer centre to 1.8 µm near the wafer rim was used, while
the diameter of mask openings was kept constant at 210 nm.

MOVPE experiments were performed in a standard large
volume production reactor. TMGa, TEGa, TMIn and NH3

were used as group III and nitrogen precursors, respectively.
For the nucleation process, 25% ammonia within the carrier
gas mixture was applied for 10 min thus nitriding the
conventional Al-face c-plane sapphire substrates before GaN

growth [16, 17]. GaN NRs were grown directly after
nitridation at standard GaN growth temperature, omitting any
intermediate low temperature step. Metal organics (MOs)
were kept constant at standard fluxes to maintain a constant
V/III ratio during NR growth. To ensure comparability of
morphological properties, growth time of GaN nanorods was
kept constant at 300 s. SiH4 and Cp2Mg were used for n-type
and p-type doping, respectively.

3. Results and discussion

3.1. Shaping nanorods: influence of hydrogen exposure during
growth

A first series of samples has been designed to evaluate optimum
growth conditions for high aspect ratios and for vertical side
facet orientation along the m plane of GaN NRs. The ratio
between hydrogen and nitrogen within the carrier gas mixture
was increased linearly from 0 to 5. It was observed that
the carrier gas composition affects the morphology of GaN
NRs significantly [18]. NR position control on the substrate
could be achieved for all growth experiments. GaN growth
always starts in the mask holes and no deposition on the
SiO2 mask was observed. It was found that a minimum
H2/N2 ratio is required to form NRs with vertical side facets.
An insufficient amount of hydrogen does not suppress lateral
growth. With increasing hydrogen fraction in the carrier gas,
the transformation from pyramidal-shaped GaN nanostructures
to GaN NRs could be achieved (figure 1) and an increasing
part of the side walls are formed by the m plane instead of the
(101̄1̄) plane.

The increase of hydrogen concentration improves the
morphology of NRs, yielding higher aspect ratios and straight,
smooth side walls along the m plane. Best results have been
achieved for H2/N2 ratios exceeding 1. The dependence of
the average NR diameter on the hydrogen fraction within the
carrier gas is shown for a series of pitch sizes in figure 2.
The average diameters significantly decrease for increasing
H2/N2 ratios below a ratio of 1.25 and remain almost constant
thereafter. A further increase of hydrogen has shown no
influence on the lateral growth since average diameters stay
constant for all pitches. The NR diameters rise from about
250 to 700 nm with increasing the pitch size from 540 to
1600 nm. Typically, nanorod heights of ∼2 µm were estimated
by scanning electron microscopy (SEM) for carrier gas ratios
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Figure 1. (a) Growth with pure nitrogen as carrier gas leads to pyramidal-shaped GaN growth, (b) whereas nanorod growth occurs with
H2/N2 carrier gas mixture of 1/2 and (c) still improves for H2/N2 carrier gas mixture of 2/1.

Figure 2. Average nanorod diameter for different pitches as a
function of carrier gas ratio H2/N2. Average diameters of NRs are
decreasing for all pitch variations with increasing amount of
hydrogen within the carrier gas. For H2/N2 carrier gas ratios above
1 diameters stay constant.

2. Experimental details

In this paper a scalable process for N-face GaN nanorods
grown under conventional continuous-flux conditions on a
standard MOVPE reactor is reported. The combination of
both controlled and defect-free nanorod growth with N-face
orientation could give the possibility to build up new, highly
efficient optoelectronic devices.

Nanorod growth has been achieved on c-axis sapphire
substrates. Bare epi-ready sapphire substrates without a buffer
layer were used for pre-patterning. To allow position control
of the NRs, nanoimprint lithography (NIL) was applied for
structuring a dense hole pattern. Therefore, sapphire substrates
were covered by a 100 nm thick SiO2 mask material by
standard chemical vapour deposition (CVD). Reactive ion
etching (RIE) was used to open the mask after lithography. To
study the influence of distance between NRs, a NIL pattern
with linearly increasing pitch from approximately 380 nm near
the wafer centre to 1.8 µm near the wafer rim was used, while
the diameter of mask openings was kept constant at 210 nm.

MOVPE experiments were performed in a standard large
volume production reactor. TMGa, TEGa, TMIn and NH3

were used as group III and nitrogen precursors, respectively.
For the nucleation process, 25% ammonia within the carrier
gas mixture was applied for 10 min thus nitriding the
conventional Al-face c-plane sapphire substrates before GaN

growth [16, 17]. GaN NRs were grown directly after
nitridation at standard GaN growth temperature, omitting any
intermediate low temperature step. Metal organics (MOs)
were kept constant at standard fluxes to maintain a constant
V/III ratio during NR growth. To ensure comparability of
morphological properties, growth time of GaN nanorods was
kept constant at 300 s. SiH4 and Cp2Mg were used for n-type
and p-type doping, respectively.

3. Results and discussion

3.1. Shaping nanorods: influence of hydrogen exposure during
growth

A first series of samples has been designed to evaluate optimum
growth conditions for high aspect ratios and for vertical side
facet orientation along the m plane of GaN NRs. The ratio
between hydrogen and nitrogen within the carrier gas mixture
was increased linearly from 0 to 5. It was observed that
the carrier gas composition affects the morphology of GaN
NRs significantly [18]. NR position control on the substrate
could be achieved for all growth experiments. GaN growth
always starts in the mask holes and no deposition on the
SiO2 mask was observed. It was found that a minimum
H2/N2 ratio is required to form NRs with vertical side facets.
An insufficient amount of hydrogen does not suppress lateral
growth. With increasing hydrogen fraction in the carrier gas,
the transformation from pyramidal-shaped GaN nanostructures
to GaN NRs could be achieved (figure 1) and an increasing
part of the side walls are formed by the m plane instead of the
(101̄1̄) plane.

The increase of hydrogen concentration improves the
morphology of NRs, yielding higher aspect ratios and straight,
smooth side walls along the m plane. Best results have been
achieved for H2/N2 ratios exceeding 1. The dependence of
the average NR diameter on the hydrogen fraction within the
carrier gas is shown for a series of pitch sizes in figure 2.
The average diameters significantly decrease for increasing
H2/N2 ratios below a ratio of 1.25 and remain almost constant
thereafter. A further increase of hydrogen has shown no
influence on the lateral growth since average diameters stay
constant for all pitches. The NR diameters rise from about
250 to 700 nm with increasing the pitch size from 540 to
1600 nm. Typically, nanorod heights of ∼2 µm were estimated
by scanning electron microscopy (SEM) for carrier gas ratios
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4.2 Combinaison des méthodes 

D’autres	études	ont	été	menées	sur	 la	croissance	MOVPE	de	 fils	GaN	en	combinant	 les	
paramètres	de	croissance	des	4	méthodes	originelles.	Par	exemple,	 l’ajout	d’un	 flux	de	
silane	à	165	nmol/min	avec	l’utilisation	d’hydrogène	dans	le	gaz	vecteur	(combinaison	
des	méthodes	n°3	et	4)	a	permis	d’augmenter	 la	vitesse	de	croissance	de	7	à	28	µm/h	
sur	des	 fils	de	polarité-N.49	Après	2013,	d’autres	approches	ont	été	développées	en	se	
focalisant	 sur	 les	 fils	 GaN	 de	 polarité-Ga	 qui	 permettent	 de	 réaliser	 des	 croissances	
organisées	 reproductibles	 et	 faciles	 à	mettre	 en	œuvre	 sur	 saphir/GaN.	 La	 Figure	 35	
donne	des	exemples	de	combinaison	de	méthodes	qui	ont	permis	d’améliorer	la	maitrise	
de	la	croissance	des	fils	GaN	de	polarité-Ga,	sans	avoir	recours	systématiquement	à	des	
croissances	pulsées	ou	ultra-faibles	 flux.	Ces	études	ont	notamment	été	menées	par	 le	
groupe	de	Waag	en	collaboration	avec	les	équipes	R&D	d’Osram.	La	Figure	35A	montre	
que	l’utilisation	d’un	gaz	vecteur	pur	H2	en	comparaison	du	N2	permet	d’obtenir	des	fils	
avec	des	ratios	V/III	de	l’ordre	de	30-50,	comme	observé	pour	les	fils	de	polarité-N	dans	
la	méthode	n°3,	 sans	pour	autant	utiliser	des	ultra-faibles	 flux.106	 Le	CRHEA	a	montré	
avec	un	 ratio	H2/N2=0,4-1,3	qu’une	 réduction	drastique	du	 flux	de	NH3	 (V/III=80)	 est	
nécessaire	 pour	 passer	 d’une	 forme	 pyramidale	 à	 filaire	 (Figure	 35B).107	 A	 titre	 de	
comparaison,	le	groupe	de	Dapkus	(Univ.	Southern	California)	a	obtenu	des	croissances	
en	ultra-faibles	 flux	de	NH3	 avec	un	 ratio	V/III<10	 sous	un	gaz	vecteur	pur	N2.23	 Sans	
pouvoir	être	affirmatif	en	l’absence	de	toutes	les	données	expérimentales,	il	semble	que	
la	présence	d’hydrogène	dans	 le	gaz	vecteur	permet	de	 travailler	avec	des	 flux	NH3	 et	
des	ratios	V/III	plus	élevés.	Ce	point	est	en	contradiction	avec	la	stabilité	des	plans-r	via	
la	passivation	hydrogène	en	polarité-Ga	(voir	Figure	11).	Les	mécanismes	restent	donc	à	
éclaircir,	mais	 la	 passivation	 ne	 jouerait	 plus	 son	 rôle	 dans	 les	 conditions	 spécifiques	
sous	faibles	ratios	V/III,106	avec	peut-être	des	phénomènes	de	gravure	des	plans-r	par	le	
H2.		

L’injection	d’un	fort	flux	de	silane	(méthode	n°4)	a	également	été	réalisée	avec	des	fils	
organisés	de	polarité-Ga.	Comme	pour	les	fils	de	polarité-N,	cette	approche	avec	silane	

	
Figure	35	:	Exemples	de	croissances	de	fils	GaN	de	polarité-Ga	réalisées	en	combinant	les	paramètres-clés	des	
méthodes	originelles,	vues	précédemment	:	A)	Effet	de	la	nature	du	gaz	vecteur	:	pur	N2	ou	pur	H2,106	B)	Effet	
de	la	réduction	du	flux	de	NH3	de	100	à	10	sccm,107	C)	Effet	du	silane	à	165	nmol/min,106	D)	croissances	
optimisées	par	Univ.	Braunschweig/Osram	combinant	un	gaz	vecteur	H2,	du	silane	(900	nmol/min)	et	un	

faible	ratio	V/III	(50).108	
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se	révèle	efficace,	comme	le	montre	la	Figure	35C	où	la	vitesse	augmente	de	2	à	16	µm/h	
grâce	 à	 un	 flux	 de	 silane	 de	 165	 nmol/min.106	 Il	 est	 même	 possible	 d’atteindre	 des	
vitesses	de	40	µm/h	pour	un	 flux	de	 silane	de	330	nmol/min,	 en	utilisant	des	 flux	de	
TMGa	 et	NH3	 normaux	 (134	 et	 4400	 µmol/min).63	 La	 présence	 de	 Si	 a	 été	 également	
détectée	par	des	mesures	Auger	sur	les	parois	des	fils	de	polarité-Ga,	ce	qui	confirme	un	
mécanisme	identique	de	passivation	par	le	SiNx	des	plans-m	sous	l’effet	du	fort	flux	de	
silane.63	 Ici,	 de	 manière	 étonnante,	 les	 plans-r	 qui	 sont	 généralement	 présents	 au	
sommet	des	fils	de	polarité-Ga	ne	semblent	pas	être	passivés	par	le	silane,	ce	qui	permet	
la	 croissance	 verticale.	 Là	 encore,	 les	 mécanismes	 de	 croissance	 ne	 sont	 pas	
complètement	compris,	cependant	l’hypothèse	d’une	passivation	SiNx	des	plans-r	moins	
efficace	que	celle	des	plan-m	est	vraisemblable,	car	elle	permettrait	aussi	d’expliquer	la	
croissance	des	phases	résiduelles	de	polarité-Ga	au	sein	des	fils	GaN	en	polarité-N.		

Il	semble	aujourd’hui	acquis	qu’il	est	possible	de	sortir	des	conditions	ultra-faibles	flux	
pour	réaliser	des	croissances	de	fils	de	polarité-Ga	à	condition	de	travailler	avec	un	gaz	
vecteur	riche	en	hydrogène,	un	ratio	V/III	autour	de	30	et	un	fort	flux	de	silane	pour	des	
flux	de	TMGa	et	NH3	normaux.63	Comme	le	montre	la	Figure	35D,	ce	type	de	croissances	
a	été	utilisé	avec	succès	par	Osram	sur	des	substrats	4’’	saphir/GaN	avec	les	conditions	
suivantes	:	TMGa=134	µmol/min	(60	sccm),	NH3=6,7	mmol/min	(150	sccm),	V/III=50	et	
Silane=900	 nmol/min	 et	 une	 étape	 de	 nucléation	 réalisée	 dans	 les	 conditions	
standard.108,109	Cette	approche	qui	combine	finalement	les	méthodes	n°3	et	4	sur	des	fils	
de	 polarité-Ga	 est	 devenue	 aujourd’hui	 une	 méthode	 conventionnelle,	 car	 elle	 a	
l’avantage	d’être	reproductible,	 rapide	et	 facile	à	mettre	en	œuvre.	Chaque	 laboratoire	
ou	 industriel	 a	 développé	 ses	 propres	 recettes	 en	 combinant	 et	 en	 optimisant	
soigneusement	 les	 paramètres-clés,	 tels	 que	 la	 température,	 le	 ratio	 H2/N2	 du	 gaz	
vecteur,	le	ratio	V/III	et	les	flux	de	TMGa,	NH3	et	silane.		

4.3 Impact sur les dislocations  

Il	 est	 important	 de	 mentionner	 que	 les	 fils	 GaN	 sont	 d’une	 grande	 qualité	 cristalline	
quelles	 que	 soient	 les	 méthodes	 de	 croissance,	 en	 comparaison	 des	 croissances	
classiques	 planaires.31,53,110,111	 En	 effet,	 nous	 constatons	 une	 absence	 quasi-totale	 de	
dislocation,	même	pour	des	fils	de	plusieurs	micromètres	de	diamètre,	quels	que	soient	
la	 polarité	 des	 fils	 et	 le	 type	 de	 substrat	 utilisé.	 La	 Figure	 36	montre	 deux	 exemples	
archétypes	 de	 microfils	 GaN,	 l’un	 de	 polarité-N	 obtenu	 sur	 saphir,53	 et	 l’autre	 de	
polarité-Ga	 sur	 AlN/Si(111).31	 Dans	 les	 deux	 cas,	 les	 dislocations	 issues	 de	 l’interface	
avec	le	substrat	ont	tendance	à	se	courber	pour	aboutir	sur	les	facettes	verticales.	Cette	
courbure	 a	 lieu	 aux	 pieds	 des	 fils	 GaN	 pour	 laisser	 une	 structure	 cristalline	 sans	
dislocation	 au-delà	 de	 300-500	 nm	 de	 hauteur.	 Cette	 courbure	 des	 dislocations	 est	
énergiquement	favorable	grâce	à	la	présence	à	proximité	de	surfaces	libres,	comme	dans	
le	cas	des	croissances	ELOG	en	structure	triangulaire.112	La	croissance	de	fils	GaN	joue	
un	 véritable	 rôle	 de	 filtrage	 des	 dislocations	 qui	 est	 d’autant	 plus	 efficace	 que	 le	
diamètre	des	fils	est	petit.	Ce	phénomène	surtout	observé	pour	les	fils	submicroniques	
reste	malgré	tout	très	efficace	avec	des	microfils	jusqu’à	un	diamètre	de	5	µm.	L’absence	
de	dislocation	rend	les	microfils	très	solides	aux	contraintes,	notamment	en	flexion	pour	
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les	 fils	 de	 très	 grandes	 longueurs,	 ce	 qui	 constitue	 un	 vrai	 avantage	 pour	 les	 intégrer	
dans	des	dispositifs	flexibles.	Cette	structure	cristalline	sans	défaut	étendu	est	un	grand	
atout	des	fils	GaN.	

4.4 Conclusion et perspectives d’applications  

Depuis	les	travaux	pionniers	d’Hersee	en	2006,	il	y	a	eu	des	efforts	considérables	pour	
contrôler	la	croissance	de	fils	GaN	non-catalysés	par	MOVPE.	Il	aura	finalement	fallu	une	
décennie	pour	établir	les	conditions	de	croissance	des	fils	GaN,	qui	sont	aujourd’hui	bien	
établies.	 Pourtant,	 il	 y	 a	 eu	 beaucoup	 d’échecs	 et	 de	 tâtonnements,	 tellement	 les	
conditions	de	croissance	des	fils	sont	aux	antipodes	des	conditions	standard	des	couches	
planaires.	Notre	approche	à	partir	d’un	fort	flux	de	silane	a	été	déterminante,	car	c’est	la	
seule	manière	d’obtenir	des	 fils	de	plusieurs	dizaines	ou	centaines	de	micromètres	de	
long.	 La	 passivation	 des	 parois	 verticales	 des	 fils	 par	 la	 formation	 spontanée	 d’une	
couche	 SiNx	 via	 le	 flux	 de	 silane	 permet	 à	 la	 fois	 de	 stopper	 la	 croissance	 latérale	 et	
d’augmenter	drastiquement	la	vitesse	de	croissance	verticale.	Aujourd’hui,	la	croissance	
de	fils	GaN	organisés	est	parfaitement	maitrisée	par	de	nombreux	groupes	de	recherche	
et	 également	 par	 des	 acteurs	 industriels.	 La	 qualité	 cristalline	 des	 fils	 GaN	 avec	 une	
réduction	drastique	des	dislocations,	la	possibilité	de	croissance	sur	des	substrats	Si	de	
grande	 taille	 et	 l’accès	 aux	 surfaces	 plan-m	 non-polaires	 vont	 susciter	 beaucoup	
d’intérêts	et	d’espoirs	pour	augmenter	d’avantage	l’efficacité	des	LED	visibles.		
	 	

	
Figure	36	:	Exemples	de	courbure	des	dislocations	aux	pieds	de	microfils	GaN	:	A)	Fil	de	polarité-N	sur	saphir	

(CRHEA),53	B)	Fil	de	polarité-Ga	sur	AlN/Si	(Univ.	Nagoya).31		
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Chapitre II : Croissance de puits 
quantiques InGaN cœur-coquille pour 
l’émission visible 
	

Les	 LED	 sont	 aujourd’hui	 omniprésentes	 dans	 notre	 quotidien.	 Notamment,	 les	 LED	
bleues	à	base	de	semiconducteurs	nitrures	sont	particulièrement	performantes	avec	des	
rendements	 supérieurs	 à	 80%.	 Elles	 ont	 permis	 l’émergence	 des	 LED	 blanches	 pour	
l’éclairage	 par	 excitation	 de	 phosphores	 jaunes	 déposés	 en	 surface.	 Aujourd’hui,	 les	
ampoules	LED	dominent	 largement	 le	marché	de	 l’éclairage	et	 remplacent	rapidement	
les	 autres	 technologies	 grâce	 à	 leur	 grande	 durée	 de	 vie	 (>20000	 h),	 leur	 faible	
consommation	(<10W),	leur	faible	encombrement	et	leur	coût	qui	diminue	de	jours	en	
jours.	La	croissance	d’une	structure	de	LED	bleue	est	classiquement	réalisée	de	manière	
planaire	 par	 MOVPE	 sur	 substrat	 saphir	 selon	 l’axe-c	 (0001),	 comme	 illustrée	 sur	 le	
schéma	 de	 gauche	 de	 la	 Figure	 37.	 La	 structure	 comprend	 l’épitaxie	 d’une	 couche	
épaisse	de	GaN	non-dopée,	 suivie	d’une	couche	de	n-GaN	(dopage	avec	des	atomes	de	
Si),	 de	 plusieurs	 puits	 quantiques	 de	 quelques	 nanomètres	 (<5	 nm)	 d’InGaN	 avec	 15-
20%	d’indium	dans	des	barrières	GaN	d’une	dizaine	de	nanomètres	d’épaisseur	et	d’une	
couche	 finale	 p-GaN.	 Les	 propriétés	 remarquables	 d’émission	 de	 lumière	 des	 puits	
quantiques	 d’InGaN	 sont	 liées	 aux	 inhomogénéités	 d’alliage	 à	 l’échelle	 nanométrique	
(distribution	aléatoire	binomiale)	qui	 localisent	les	porteurs	dans	les	zones	plus	riches	
en	 In.	 Ce	 phénomène	 de	 localisation	 propre	 à	 l’InGaN	 limite	 la	 diffusion	 des	 porteurs	
jusqu’aux	 chemins	 de	 recombinaisons	 non-radiatifs	 (défauts	 d’interfaces,	 dislocations,	
défauts	 ponctuels,	 etc.)	 expliquant	 ainsi	 le	 fort	 rendement	 quantique	 interne	 (>	 80%)	
des	puits	InGaN	malgré	la	présence	d’une	forte	densité	de	défauts.		

	
Figure	37	:	Passage	de	la	structure	LED	planaire	classique	selon	l’axe	de	croissance	c	(0001)	à	une	structure	

cœur-coquille	sur	des	fils	de	GaN	selon	l’axe	m	(101"0)).	
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Dans	 ce	 contexte,	 une	 fois	 maîtrisée	 la	 croissance	 de	 fils	 GaN,	 l’intégration	 de	 puits	
quantiques	InGaN	a	très	rapidement	émergé	pour	la	réalisation	de	LED	à	nanofils.113	La	
croissance	 de	 puits	 quantiques	 InGaN	 a	 d’abord	 été	 réalisée	 par	 MBE,	 car	 cette	
technique	a	permis	la	croissance	des	premiers	nanofils	de	GaN.	La	MBE	est	une	méthode	
de	 dépôt	 par	 voie	 physique	 qui	 est,	 par	 conséquent,	 directionnelle.	 Les	 densités	 de	
nanofils	obtenues	par	MBE	étant	très	élevées,	 les	puits	quantiques	InGaN	sont	obtenus	
de	 manière	 axiale	 par	 la	 réalisation	 de	 LED.114,115	 Au	 contraire,	 la	 MOVPE	 est	 une	
technique	de	dépôt	par	voie	chimique.	Ainsi,	les	réactifs	présents	dans	la	phase	gazeuse	
vont	 réagir	 avec	 l’ensemble	 des	 surfaces	 présentes,	 et	 est	 par	 essence	 non-
directionnelle.	 La	MOVPE	va	donc	être	 la	 technique-phare	pour	 le	développement	des	
croissances	 cœurs-coquilles.	 Notre	 équipe	 a	 été	 pionnière	 dans	 ce	 domaine	 avec	 la	
démonstration	en	2011	de	puits	InGaN	cœur-coquille	sur	des	fils	GaN	non-catalysés	qui	
a	 permis	 la	 réalisation	 de	 µLED	 à	 fils	 uniques	 émettant	 dans	 le	 bleu.116	 Ce	 résultat	 a	
ouvert	la	possibilité	de	réaliser	des	structures	LED	en	géométrie	cœur-coquille,	comme	
illustré	sur	la	Figure	37.	Ce	chapitre	dresse	un	état	de	l’art	des	connaissances	acquises	
depuis	une	décennie	sur	les	puits	InGaN	en	géométrie	cœur-coquille	dans	la	perspective	
de	fabriquer	des	LED	à	nanofils,117	en	faisant	figurer	nos	contributions	dans	ce	domaine.		

1 L’approche cœur-coquille : une voie à explorer 

1.1 Les avantages de la géométrie cœur-coquille  

A	partir	de	2011,	 l’approche	 filaire	avec	une	 structure	LED	cœur-coquille	a	 suscité	un	
fort	engouement.	Quatre	aspects	ont	particulièrement	encouragé	 le	développement	de	
ces	structures	:		

• Réduction	drastique	des	défauts	étendus	:	les	nanofils	GaN	sont	généralement	
exempt	 de	 défauts	 structuraux	 étendus	 grâce	 à	 la	 relaxation	 élastique	 liée	 aux	
surfaces	 libres.	 Nous	 observons	 le	 même	 phénomène	 avec	 les	 microfils,	 où	 le	
nombre	de	dislocations	est	fortement	réduit.	Cette	propriété	permet	la	croissance	
de	fils	GaN	sur	des	substrats	ayant	des	différences	importantes	de	paramètres	de	
maille	ou/et	de	coefficients	de	dilatation	thermique.	En	particulier,	la	croissance	
de	 fils	 GaN	 directement	 sur	 substrat	 Si	 est	 possible,75	 alors	 qu’un	 empilement	
complexe	ou	une	micro-structuration	sont	nécessaires	pour	l’épitaxie	du	GaN	sur	
substrat	Si,	qui	est	d’autant	plus	difficile	à	obtenir	que	la	taille	du	substrat	de	Si	
est	grande.73		

• Croissance	 sur	 une	 surface	 plan-m	 non-polaire	:	 L’épitaxie	 des	 puits	 InGaN	
sur	les	facettes	verticales	des	fils	GaN	correspond	à	une	croissance	sur	des	plans-
m	 selon	 la	 direction	 (101"0).	 Cette	 direction	 est	 dite	 non-polaire	 car	 elle	 est	
perpendiculaire	 à	 l’axe-c	 (0001)	 qui	 correspond	 à	 la	 direction	 du	 champ	
électrique	interne	du	GaN.	La	présence	de	ce	champ	est	liée	à	deux	phénomènes	
conjugués.	Premièrement,	comme	le	cristal	GaN	n’est	pas	centro-symetrique,	une	
polarisation	 électrique	 spontanée	 (PSP)	 va	 se	 créer,	 à	 cause	 de	 la	 plus	 grande	



	 67	

électronégativité	 des	 atomes	 N	 que	 ceux	 de	 Ga.	 Deuxièmement,	 la	 croissance	
d’hétérostructures	 génère	 des	 déformations	 qui	 vont	 conduire	 à	 la	 formation	
d’un	champ	de	polarisation	piézoélectrique	 le	 long	de	 l’axe-c.	Cette	polarisation	
électrique	interne	a	des	effets	importants	sur	les	propriétés	des	puits	quantiques.	
D’abord,	 ce	 champ	 électrique	 sépare	 les	 fonctions	 d’onde	 des	 électrons	 et	 des	
trous	 dans	 les	 puits	 et	 incline	 la	 structure	 de	 bande.	 Par	 conséquent,	 nous	
observons	 un	 décalage	 vers	 le	 rouge	 de	 l’émission	 des	 puits	 quantiques	 en	
comparaison	de	puits	quantiques	équivalent	ayant	une	structure	de	bande	plate	
sans	 champ	 électrique.	 Ce	 phénomène,	 appelé	 l’effet	 Stark,	 sera	 d’autant	 plus	
prononcé	 que	 l’épaisseur	 des	 puits	 sera	 grande.	 La	 séparation	 spatiale	 des	
fonctions	d’onde	diminue	significativement	leur	recouvrement	réduisant	la	force	
d’oscillateur	 et	 la	 probabilité	 de	 recombinaison	 radiative.	 Cet	 effet	 prolonge	 la	
durée	de	vie	des	porteurs	ce	qui	augmente	la	probabilité	que	ces	porteurs	soient	
capturés	par	des	centres	de	recombinaison	non-radiatifs.	Par	conséquent,	 l’effet	
Stark	va	contribuer	à	 limiter	 l’efficacité	quantique	interne	des	puits	quantiques.	
La	croissance	des	puits	 sur	des	 surfaces	non-polaires	permet	de	s’affranchir	de	
l’effet	Stark,	ouvrant	ainsi	 la	voie	à	une	augmentation	de	l’efficacité	des	LED.	Ce	
type	 de	 surface	 non-polaire	 permettrait	 aussi	 de	 réaliser	 des	 LED	 travaillant	 à	
très	hautes	fréquences	pour	des	applications	LiFi	(communication	sans	fil	par	la	
lumière)	grâce	à	la	réduction	de	la	durée	de	vie	des	porteurs.		

• Augmentation	 de	 la	 surface	 active	 émissive	:	 Avec	 une	 géométrie	 cœur-
coquille,	une	augmentation	importante	de	la	surface	active	peut	être	obtenue	en	
comparaison	 à	 l’approche	 planaire.	 En	 considérant	 des	 fils	 cylindriques,	 la	
surface	 active	 est	 directement	 proportionnelle	 au	 rapport	 d’aspect	 des	 fils.118	
L’augmentation	 de	 la	 surface	 active	 permet	 aussi	 de	 réduire	 la	 densité	 de	
courant,	 afin	 de	 limiter	 l’effet	 du	 «	droop	 efficiency	»	 correspondant	 à	 une	
diminution	 de	 l’efficacité	 avec	 l’augmentation	 de	 la	 densité	 du	 courant	 (lié	 aux	
recombinaisons	Auger	qui	ont	lieu	dans	la	bande	de	conduction).		

• Amélioration	de	l’extraction	de	la	lumière	:	Le	fort	indice	optique	du	GaN	(2,3)	
limite	 drastiquement	 l’extraction	 de	 la	 lumière	 dans	 les	 structures	 planaires	 et	
nécessite	des	 traitements	pour	 rendre	 les	 surfaces	 rugueuses.	 La	 croissance	de	
nanofils	permet	d’obtenir	naturellement	des	 surfaces	 rugueuses	 favorables	 à	 la	
diffusion	de	 la	 lumière	dans	 tout	 l’espace.	Par	 ailleurs,	 les	 fils	de	GaN	ayant	un	
diamètre	supérieur	à	500	nm	peuvent	guider	la	lumière	le	long	du	fils	et	facilite	
l’extraction	de	la	lumière	par	le	haut	de	fils.			

1.2 Réalisations pionnières sur fils GaN catalysés 

Les	premières	croissances	de	puits	quantiques	InGaN	cœur-coquille	ont	été	réalisées	par	
le	groupe	de	Lieber	(Harvard).	Dès	2004,	la	fabrication	d’une	nanoLED	en	contactant	un	
fil	 unique	 a	 même	 été	 démontrée.3	 Comme	 le	 montre	 la	 Figure	 38,	 la	 couleur	 des	
nanoLED	peut	être	modulée	du	bleu	jusqu’au	jaune	en	faisant	varier	la	composition	en	
Indium	dans	les	puits	quantiques.10		
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Malgré	 cette	 prouesse	 qui	 a	 permis	 la	 miniaturisation	 à	 l’extrême	 d’une	 LED,	 il	 est	
difficile	d’imaginer	pouvoir	fabriquer	des	dispositifs	à	partir	de	fils	catalysés.	D’une	part,	
la	croissance	de	fils	catalysés	n’est	pas	contrôlée,	et	d’autre	part,	la	direction	cristalline	
de	croissance	selon	les	directions	a	ou	m	et	la	forme	triangulaire	ne	sont	pas	favorables	
à	 une	 croissance	homogène	 cœur-coquille,	 puisque	 les	 trois	 surfaces	 latérales	ne	 sont	
pas	cristallographiquement	équivalentes.11	Par	conséquent,	la	vitesse	de	croissance	des	
hétérostructures	n’est	pas	 identique	d’une	 facette	à	 l’autre	(voir	Figure	1),	ce	qui	peut	
générer	des	contraintes	avec	courbure	des	fils	et	des	propriétés	d’émission	différentes.	
Toutefois,	 ces	 résultats	 ont	 suscité	 un	 réel	 enthousiasme	 pour	 les	 structures	 cœurs-
coquilles	avec	l’idée	de	partir	des	fils	GaN	non-catalysés	d’axe-c	permettant	la	croissance	
des	puits	 InGaN	sur	des	plan-m	 non-polaires	 avec	 l’ambition	de	pouvoir	 améliorer	 les	
dispositifs	LED	actuels.	

2 Croissance cœur-coquille selon la polarité des fils de GaN 

Avec	 l’émergence	 vers	 2010	 des	 fils	 GaN	 non-catalysés,	 les	 premières	 LED	 à	 nanofils	
intégrant	une	structure	cœur-coquille	sont	réalisées	avec	succès	à	partir	de	2011.	D’une	
manière	 générale,	 les	 conditions	 de	 croissances	 des	 puits	 InGaN	 cœur-coquille	 sont	
similaires	 à	 celles	 utilisées	 traditionnellement	 pour	 les	 croissances	 planaires.	 La	
température	de	croissance	de	l’InGaN	doit	être	abaissée	vers	750°C	pour	permettre	une	
bonne	 incorporation	 d’In	 et	 la	 pression	 est	 dans	 la	 gamme	 de	 200-400	 mbar.	 Par	
ailleurs,	les	barrières	GaN	sont	généralement	élaborées	à	plus	hautes	températures	(env.	
850°C).	Ces	températures	inférieures	à	1000°C	vont	favoriser	la	croissance	en	géométrie	
cœur-coquille.		

En	2011,	notre	équipe	a	été	la	première	à	démontrer	la	fabrication	d’une	LED	avec	des	
fils	GaN	de	polarité-N,116	 alors	qu’au	même	moment	 l’équipe	de	GC.	Yi	 (Univ.	 Séoul)	 a	
aussi	réalisé	une	LED	avec	des	fils	de	polarité-Ga.119	Ces	premiers	résultats	vont	donner	
le	«	la	»,	puisque	deux	grandes	tendances	vont	se	dégager	suivant	la	polarité	des	fils.		

	
Figure	38	:	Première	réalisation	de	nanoLED	à	partir	de	fils	GaN	catalysé	triangulaire	par	le	groupe	de	

Lieber.		a,b)	schéma	et	image	TEM	de	la	structure	cœur-coquille	incluant	un	puits	InGaN,	c)	courbe	I-V	de	la	
nanoLED	à	fils	uniques,	d)	modulation	de	l’émission	en	modifiant	la	composition	d’In	dans	le	puits	quantique.	

terms of different surface energies and polarities on non-
equivalent facets21 and suggests that these nanowires could
also serve as a model system to study growth kinetics. In
addition, localized indium-rich clusters on a scale of 10 to
50 nm were observed in the thicker InGaN layer grown on
the (1-10-1) facet; however, we did not observe In
segregation in the thinner layer grown on the (0001) facet.
Similar indium inhomogeneity has been reported in InGaN-
based planar structures and is dependent on several factors,
including InGaN layer thickness,22 as we observe.
To control In segregation in the CMS nanowires, we have

focused on the synthesis of heterostructures with thin InGaN
layers. Dark-field STEM images (Figure 3a) show that the
8 nm thick InGaN layer is homogeneous (i.e., without
obvious segregation), although (sub)nanometer-scale indium
compositional fluctuations may exist.22 In addition, EDS line
profiles across the (1-10-1) facet of this CMS nanowire
(Figure 3b) confirmed that the observed contrast corresponds
to sharp interfaces between InGaN, GaN, and AlGaN shells.
Quantitative analysis revealed that the thicknesses of the
In0.09Ga0.91N, GaN, and Al0.1Ga0.9N shells were 8, 28, and
33 nm, respectively, in agreement with the targeted structure.
The ability to prepare a well-defined 8 nm InGaN layer in
this structure also suggests that it will be possible to push

these results to a quantum well limit in the future. Taken
together, these TEM, EDS mapping, and line scan studies
demonstrate epitaxial growth of well-defined single-crystal
GaN/InxGa1-xN/GaN/AlGaN/GaN nanowire radial hetero-
structures, where the sequence, thicknesses, and compositions
of shells are well-controlled.
In addition, the electrical and optoelectronic properties of

the CMS nanowires have been characterized.23 Electrical
measurements made in a field-effect transistor configura-
tion4,13 have demonstrated that silicon-doped GaN cores are
n-type and magnesium-doped GaN outer shells are p-type,
respectively (Figure S1). Moreover, control experiments
indicate that the additional p-AlGaN confinement shell
enhances reproducible p-type behavior in the p-GaN outer
shell, which is critical for reliable device studies. To inject
holes and electrons simultaneously into the CMS hetero-
structures, metal contacts were deposited separately onto the
p-type outer shell and n-type core at the ends of individual
nanowires (inset, Figure 4a). Current versus voltage charac-
teristics (Figure 4a) showed typical p-n diode current recti-
fication with a sharp onset at around 3.5 V in forward bias.
CMS nanowire devices in forward bias yield strong

electroluminescence (EL). EL images collected from CMS
nanowire LEDs with indium compositions from 1 to 40%
showed high brightness and systematic red shifts in emission
peak with increasing In composition (Figure 4b). Normalized
EL spectra (Figure 4c) collected from five representative
CMS nanowires in which only the In composition in the
InGaN shells vary, exhibited distinct spectral peaks with
maxima at 367, 412, 459, 510, and 577 nm. These results
are consistent with band-edge emission from InxGa1-xN with
In compositions of ca. 1, 10, 20, 25, and 35%, respectively.24
We did not observe emission from impurity or defect states,
which typically are observed as a broad band around 550
nm, or from the GaN band edge at ca. 365 nm, showing
that injected carriers recombine predominantly in the active
InGaN shell. In addition, measurement of the full width at
half-maximum (fwhm) yields values of 7, 27, 30, 48, and
61 nm, respectively. The broadening with increasing In
concentration is consistent with InGaN-based thin film
LEDs11,15 and has been attributed to increasing strain and In
inhomogeneity as the In composition is increased. In addition,
compared to previous nanowire LEDs, these new CMS
structures exhibit improved emission properties, including
narrower peaks and enhanced quantum efficiencies (QEs).
The estimated external QE of the CMS nanowire LEDs was
on the order of 5.8% at 440 nm and 3.9% at 540 nm. Notably,
these values are several times better than the best QEs
reported for nanoscale LEDs3,7,10 and comparable to InGaN-
based SQW thin film LEDs at similar emission wave-
lengths.11,25 We are encouraged by these QE results since
no effort was made to account for the substantial absorption
by the metal contact on the p-shell or to optimize the light
collection efficiency, and moreover, we expect that further
increases in efficiency can be achieved using MQW struc-
tures.14,26

Last, our studies of the CMS nanowire LEDs also show
that some devices exhibit dominant emission from the free

Figure 3. (a) Dark-field scanning TEM image of a cross-sectional
GaN/InxGa1-xN/GaN/AlGaN CMS nanowire. Scale bar is 50 nm.
Inset: Corresponding electron diffraction pattern confirmed the
shown facet was (1-10-1) plane. (b) Normalized EDS line profiles
for Ga (blue symbols), In (red symbols), and Al (green symbols),
respectively, recorded along the black dashed arrow indicated in
Figure 3a.
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To push the development of nanoscale LED sources with
controlled multicolor emission and enhanced efficiencies, we
have explored the synthesis and characterization of the CMS
nanowire structures shown in Figure 1. The target nanowire
structures consist of an inner n-type GaN core, and sequen-
tially deposited i-InGaN, i-GaN, p-AlGaN, and p-type GaN
shells. The n-type GaN core and the p-type GaN outer shell
serve as electron and hole injection layers, respectively. The
InxGa1-xN layer provides a tunable (with x) band gap well
for efficient radiative recombination of injected carriers,
while the wider band gap and lower index of refraction
AlGaN cladding layer can enhance confinement of both
carriers and photons in the InGaN active layer.11
n-GaN/InxGa1-xN/GaN/p-AlGaN/p-GaN CMS nanowire

radial heterostructures were synthesized by metal-organic
chemical vapor deposition (MOCVD),6,17 using a strategy
involving axial elongation by nanocluster catalyzed growth
followed by controlled shell deposition onto the nanowire
core.6,18 Significantly, by adjusting the InGaN growth tem-
perature,19 the indium composition can be systematically
tuned and hence used to define the band gap of InGaN and
corresponding emission energy. Conventional transmission
electron microscopy (TEM) analysis of MOCVD GaN cores
has shown that they consist of uniform diameter, single-
crystal structures with a 〈11-20〉 growth direction. To
characterize the chemical composition and thickness of
individual shells in the CMS heterostructures, we have
exploited cross-sectional imaging with the electron beam
parallel (vs perpendicular) to the nanowire axis since this
allows direct visualization of the spatial distribution of
elements.20 A bright field cross-sectional TEM image (Figure
2a) of a representative GaN/InxGa1-xN/GaN/AlGaN CMS
nanowire taken along the [11-20] zone axis shows that the
CMS wire has triangular cross section with smooth facets.
No dislocations or boundaries were observed in our studies
of a number of nanowires, indicating epitaxial deposition of
the shells. Electron diffraction data (inset, Figure 2a) further
demonstrates that the CMS nanowire is a single crystal and

that the three lateral facets can be indexed as (0001) and
two {1-10-1} crystallographic planes. This result is
consistent with our previous report on CSS nanowires.6
Additional analysis using dark-field scanning TEM (STEM)

(Figure 2b) revealed contrast indicative of variations in the
radial chemical composition as expected for the CMS
structure. STEM energy-dispersive X-ray spectroscopy (EDS)
mapping of the same nanowire region (Figure 2c-e)
confirmed this suggestion and defined clearly the spatial
distributions of Ga, In, and Al in individual shells that are
consistent with targeted CMS structure. Interestingly, the
thickness of InGaN shell was larger on the (1-10-1) versus
(0001) facet, indicating that shell deposition rate depends
on the specific crystalline plane. This can be understood in

Figure 1. Cross-sectional view of a CMS nanowire structure and
the corresponding energy band diagram. The dashed line in the
band diagram indicates the position of the Fermi level.

Figure 2. (a) Bright-field TEM cross-sectional image of a GaN/
InxGa1-xN/GaN/AlGaN CMS nanowire. Scale bar is 100 nm.
Inset: electron diffraction pattern indexed for the [11-20] zone
axis. (b) Dark-field STEM image recorded at a nanowire corner
with (0001) and (1-10-1) facets. Scale bar is 100 nm. (c-e)
Elemental mapping of the same nanowire region, indicating spatial
distribution of Ga (blue), In (red), and Al (green), respectively.
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nanowire ends (Figure 5). These results suggest that a
substantial fraction of emitted light is coupled into the guided
optical modes of the CMS nanowire structure.27 The en-
hanced waveguiding properties of the CMS structures

compared to our previous CSS nanowires6 can be attributed
to the improvement in the optical cavity properties of the
nanowire cores,28 as well as better photon confinement due
to the AlGaN shells. Significantly, preliminary studies also
show that the increase in end emission intensity changes from
linear to superlinear as the injection current is increased,
while the increase in body emission intensity remains linear
over this same range. These results indicate that the CMS
nanowire can be driven at least to the point of stimulated
emission and thus suggest promise for achieving lasing in
the future.
In summary, we have synthesized single-crystal n-GaN/

InxGa1-xN/GaN/p-AlGaN/p-GaN CMS nanowire structures,
with well-defined radial modulation of doping, composition,
and thickness. Transport measurements demonstrate that
these nanowires exhibit well-defined and reliable electrical
n-type cores and p-type shells and behave as p-n diodes.
Moreover, EL measurements showed that in forward bias
the CMS nanowires yield intense, color-tunable, and efficient
light emission due to radiative recombination in controlled
In composition InxGa1-xN shells. These electrically driven
CMS nanowires offer great promises as compact, efficient,
reliable building blocks for integrated nanoscale photonic
systems, including multicolor LEDs and lasers.
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(b) 9 V and (c) 11 V, respectively. The white dashed lines highlight
the nanowire position, and red arrows indicate the end of the CMS
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nanowire ends (Figure 5). These results suggest that a
substantial fraction of emitted light is coupled into the guided
optical modes of the CMS nanowire structure.27 The en-
hanced waveguiding properties of the CMS structures

compared to our previous CSS nanowires6 can be attributed
to the improvement in the optical cavity properties of the
nanowire cores,28 as well as better photon confinement due
to the AlGaN shells. Significantly, preliminary studies also
show that the increase in end emission intensity changes from
linear to superlinear as the injection current is increased,
while the increase in body emission intensity remains linear
over this same range. These results indicate that the CMS
nanowire can be driven at least to the point of stimulated
emission and thus suggest promise for achieving lasing in
the future.
In summary, we have synthesized single-crystal n-GaN/
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with well-defined radial modulation of doping, composition,
and thickness. Transport measurements demonstrate that
these nanowires exhibit well-defined and reliable electrical
n-type cores and p-type shells and behave as p-n diodes.
Moreover, EL measurements showed that in forward bias
the CMS nanowires yield intense, color-tunable, and efficient
light emission due to radiative recombination in controlled
In composition InxGa1-xN shells. These electrically driven
CMS nanowires offer great promises as compact, efficient,
reliable building blocks for integrated nanoscale photonic
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nanowire ends (Figure 5). These results suggest that a
substantial fraction of emitted light is coupled into the guided
optical modes of the CMS nanowire structure.27 The en-
hanced waveguiding properties of the CMS structures

compared to our previous CSS nanowires6 can be attributed
to the improvement in the optical cavity properties of the
nanowire cores,28 as well as better photon confinement due
to the AlGaN shells. Significantly, preliminary studies also
show that the increase in end emission intensity changes from
linear to superlinear as the injection current is increased,
while the increase in body emission intensity remains linear
over this same range. These results indicate that the CMS
nanowire can be driven at least to the point of stimulated
emission and thus suggest promise for achieving lasing in
the future.
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with well-defined radial modulation of doping, composition,
and thickness. Transport measurements demonstrate that
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n-type cores and p-type shells and behave as p-n diodes.
Moreover, EL measurements showed that in forward bias
the CMS nanowires yield intense, color-tunable, and efficient
light emission due to radiative recombination in controlled
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reliable building blocks for integrated nanoscale photonic
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2.1 Fils GaN de polarité-Ga 

Les	fils	GaN	de	polarité-Ga	sont	obtenus	quand	la	croissance	est	réalisée	sur	saphir/GaN	
où	 la	 couche	 de	 GaN	 impose	 la	 polarité-Ga	 aux	 fils.	 Les	 approches	 «	top-down	»	 par	
gravure	 d’une	 couche	 épaisse	 de	 GaN	 couplé	 à	 une	 gravure	 humide	 KOH	 ou/et	
recroissance	latérale	de	GaN	permettent	aussi	de	réaliser	ce	type	de	fils.		Ainsi,	les	fils	de	
polarité-Ga	 sont	 les	 plus	 courant	 et	 de	 nombreux	 travaux	 ont	 été	 publiés	 sur	 la	
croissance	cœur-coquille	de	puits	quantique	InGaN	sur	ces	fils.	Les	fils	de	polarité-Ga	se	
distinguent	 généralement	 par	 leur	 forme	 en	 «	crayon	».	 Leur	 sommet	 est	 formé	 soit	
d’une	 pyramide	 hexagonale	 avec	 des	 facettes	 inclinées	 semi-polaires	 (généralement	
selon	le	plan-r	(101"1)),	soit	d’une	pyramide	tronquée	avec	une	facette	plate	en	plan-c.		

Des	exemples	de	croissance	cœur-coquille	de	puits	InGaN	sur	des	fils	de	polarité-Ga	sont	
donnés	 à	 la	 Figure	 39.	 La	 croissance	 des	 puits	 InGaN	 a	 effectivement	 bien	 lieu	 de	
manière	isotrope	sur	les	parois	plan-m	avec	des	épaisseurs	contrôlées	des	puits	et	des	
barrières.	 Néanmoins,	 les	 puits	 se	 déposent	 également	 au	 sommet	 des	 fils	 avec	 des	
vitesses	 de	 croissance	 extrêmement	 différentes	 selon	 les	 3	 types	 de	 facettes	:	 plan-m,	
plan-r	 et	 plan-c.	 Par	 rapport	 aux	 plans-m,	 les	 Figure	 39A	 et	 Figure	 39B	montrent	 des	
vitesses	de	croissance	5x	plus	faibles	sur	les	plans-r	et	à	 l’inverse	5	à	10x	plus	rapides	
sur	les	plans-c.119,120	Par	ailleurs,	les	mesures	EDX	montrent	une	composition	nettement	
plus	riche	en	In	pour	les	puits	InGaN	en	plan-c	que	ceux	en	plan-m	(voir	Figure	39A).	Des	
études	 plus	 récentes121,122	 confirment	 cette	 augmentation	 drastique	 de	 la	 vitesse	 de	
croissance	 sur	 le	 plan-c,	 comme	 le	 montre	 l’image	 STEM	 de	 la	 Figure	 39C.	 Sur	 cet	
exemple,	 la	 vitesse	 de	 croissance	 selon	 l’axe-c	 étant	 la	 plus	 grande,	 cette	 facette	 a	
tendance	 à	 disparaître	 rapidement,	 si	 bien	 qu’il	 n’y	 a	 plus	 la	 facette	 sommitale	 plan-c	
après	le	2e	puits	quantique.	On	peut	justement	noter	une	augmentation	(x2)	de	la	vitesse	

	
Figure	39	:	Trois	exemples	de	croissance	MOVPE	de	puits	quantiques	InGaN	sur	des	fils	GaN	de	polarité-Ga	à	
partir	d’images	TEM	sur	des	tranches	de	fils	élaborées	par	FIB	:	A)	groupe	de	GC.	Yi	(Univ.	Seoul),119	B)	

groupe	de	Dapkus	(Univ.	Southern	California)120	et	C)	groupe	d’Amano	(Univ.	Nagoya).121	
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 Further compositional analysis was per-
formed to determine the indium content 
in In  x  Ga 1– x  N MQWs formed on the top-
most plane and the sidewall by measuring 
energy-dispersive X-ray (EDX) spectra along 
the axial (red dotted line in Figure  3 b) 
and radial (blue dotted line in Figure  3 c) 
directions of the In  x  Ga 1– x  N/GaN MQWs. 
Figure  3 d shows the EDX line profi les 
of the indium contents. The EDX results 
show that the indium concentration of 
In  x  Ga 1– x  N QWs formed at the tips of nano-
rods was four times higher than that on the 
sidewalls. The  x  values for In  x  Ga 1– x  N QWs 
on the topmost and sidewall facets were esti-
mated to be  ≈ 0.6 and  ≈ 0.15, respectively. We 
believe that the In  x  Ga 1– x  N/GaN MQWs ani-
sotropically deposited on the GaN nanorods 
play a critical role in the color tunability of 
the nanorod-embedded LEDs. 

 The formation of spatially distributed 
MQWs with different QW thicknesses or 
compositions is similar to previous studies 
using stacked MQWs, [  17  ,  18  ]  laterally distrib-
uted MQWs, [  19  ,  20  ]  microfacet QWs, [  21  ,  22  ]  QWs 
coupled with quantum dots, [  23  ]  and nanowire 
heterostructures. [  24–26  ]  However, insuffi cient 
control of the current injection path to the 
respective QWs made it diffi cult to tune the 
EL wavelength continuously over the full vis-
ible spectral range. Thus, another challenge 
for achieving tunable LEDs is to control the 
current path by adjusting the applied bias 
voltage. 

 To understand the color-tunable behavior 
of nanorod-embedded LEDs, we character-
ized the EL peak wavelength of nanostruc-
tured LEDs with various p-electrode sizes as a 
function of current density. Figure  3 e shows 
that there was good agreement among plots 
of different sized LEDs, whose features were 
i) red color EL at a low current density of 

 ≈ 2  ×  10 2  nA  µ m  − 2 , ii) a change of EL from red to cyan with 
increasing current density, and iii) an emergence of blue EL 
above  ≈ 4  ×  10 3  nA  µ m  − 2 . 

 Based on the observations of the formation of anisotropic 
In  x  Ga 1– x  N/GaN MQWs on the nanorods and current density-
dependent EL color, we suggest that the change of EL color 
can be qualitatively explained by the fi eld distribution model 
presented in Figure  3 f. Due to the high resistivity of p-GaN 
(a few hundred times higher than that of n-GaN), at a low elec-
tric fi eld near the turn-on voltage (panel (i) in Figure  3 f), the 
current path forms preferentially through the p-GaN overlayer 
on the nanorod tips due to the locally enhanced potential drop 
around the nanorod tips. Accordingly, hole carriers in p-GaN 
converge primarily onto the topmost In 0.6 Ga 0.4 N MQWs, emit-
ting a red color. With increasing applied bias voltage, the equi-
potential plane shapes change into a curved surface along the 
tips (panel (ii) in Figure  3 f), resulting in the gradual change of 

areas of the nanorod, respectively. From these TEM images, 
alternately stacked bright and dark layers, corresponding to the 
In  x  Ga 1– x  N quantum well (QW) and GaN quantum barrier (QB) 
layers, respectively, were clearly observed. The TEM images 
clearly show signifi cantly large differences in the QW and 
QB thicknesses; the thicknesses of In  x  Ga 1– x  N QW and GaN 
QB topmost layers were measured to be 8  ±  2 and 22  ±  3 nm, 
respectively, while those on the sidewall facets were 1.4  ±  0.3 
and 2.2  ±  0.3 nm, respectively. In addition to the two topmost 
In  x  Ga 1– x  N QW layers, another bandlike In  x  Ga 1– x  N layer was 
also observed, denoted by the dotted line in Figure  3 b, which 
was attributed to buried In  x  Ga 1– x  N/GaN MQWs grown along 
the nanorod slants. The formation of QW and QB layers with 
different thicknesses that depend on the GaN nanorod facets 
may have resulted from the anisotropic surface formation 
energies of GaN crystal planes that infl uence the diffusion of 
adatoms. [  14–16  ]   

    Figure  3 .     Microstructure of the nanorod-embedded LEDs and the fi eld distribution model for 
the color-tunable LED. a) Low-magnifi cation scanning TEM image of In  x  Ga 1 −  x  N/GaN nanorod 
MQWs composed of a fl at topmost plane, slants, and upright sidewalls. b,c) High-magnifi cation 
scanning TEM images of the In x Ga 1 − x N/GaN MQWs formed on b) topmost and c) upright side-
wall areas of GaN nanorods. d) EDX line profi les of the indium L characteristic wavelength 
along the axial (red dotted line in (b)) and radial (blue dotted line in (c)) directions of the 
In  x  Ga 1 −  x  N/GaN nanorods. e) Plots of the EL peak wavelength of nanostructured LEDs with dif-
ferent p-electrode areas as a function of current density. f) Schematic illustrations of the change 
of equipotential planes (white dotted lines) in the p-GaN overlayer of the nanostructured LEDs 
and paths of hole carriers i) under a low electric fi eld near the turn-on voltage, ii) with increasing 
applied voltage, and iii) at very high bias voltage.  
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More difficult is the explanation of the situation with the indium incorporation at these facets. On planar sub-
strates, the indium incorporation was reported to be lower on (10–11) than on (0001)31, while the emission has 
been reported at both longer32, and shorter29 wavelengths as compared with that on (0001). The situation is even 
more complex for 3D nano-structures like NRs, where the incorporation kinetics on the different planes should 
be inevitably different. Thus, not only growth conditions, but also size, pitch, and angle of a top cone of the NRs 
array have a critical impact on the QW homogeneity, as highlighted previously19,33. Hence, from so contradictory 
literature data it is not possible to estimate the indium incorporation and identify the origin of PL bands constit-
uent to the NR emission.

To shed a light on these important issues we have performed comprehensive PL studies. Figure 3 presents 
temperature and power dependent PL spectra which allow us to distinguish between the contributions of dif-
ferent QW regions into the NR emission spectra. Four main emission peaks are visible in Fig. 3 (bottom) near 
room temperature: a clear GaN line near 360 nm, near-UV (390 nm), blue, and green peaks. Besides, a broad 
background signal centered between 550 nm and 590 nm is observed. This signal is commonly attributed to the 
so-called yellow band of the GaN34. However, we cannot exclude the presence of small contribution(s) coming 
from the quantum disc-like structures observed by TEM at the very top of the NR.

Let us consider first the blue and green PL peaks. Figure 3 (top) shows a linear relationship between their 
intensity and the excitation power. Therefore, both these peaks are not defect-related but originate from different 
QWs grown, presumably, on the different facets. Indeed, due to their finite state density, the typical PL intensity of 

Figure 1. Sketch of the pulsed selective area epitaxy of the n-GaN core followed by a standard 5-InGaN-QW/p-
GaN shell deposition (A). The resulted NR array is shown on the SEM pictures (B and C).

Figure 2. STEM picture of the core-shell layers structure. The right frame shows the presence of BSF in the tip 
of the NRs. The defects are highlighted under Bright Field (top) and Dark Field contrast (middle and bottom).
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A)	
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and three boxed regions indicate the locations where magnified
images were recorded and shown in Figure 4c−e. Three pairs
of MQWs are clearly distinguishable on nonpolar planes. The
exposure of three main facets in the nanorod resulted in
different growth rates on the various planes.
Figure 4b designates the orientations of MQWs grown on

polar, semipolar, and nonpolar planes. The MQWs grown at
the edge between semipolar and nonpolar are slightly thicker
possibly due to the migration of growth species from the
semipolar plane to the nonpolar plane. Because of the
hexagonal pyramid shapes of the GaN nanorod tips after
MQW growth and the nanometer-scale dimension of the tip,
interfaces between barriers and wells are difficult to distinguish
on this plane. In addition, the interface between well and
barrier is not as abrupt as for other orientations presumably due
to the fast growth rate on the c-plane and possibly due to
migration of species from the slow growth semipolar facet. In
Figure 4c, only the first well is clearly distinguishable at the
nanorod tip. The QW grown on the c-plane is considerably
thicker than typically used for efficient light emitters. This
results in poor emission efficiency due to the large spatial
separation between electron and hole wave functions.
MQWs grown on the semipolar and nonpolar planes are

shown in Figure 4d,e, respectively. In Figure 4d, the MQWs
grown on semipolar planes are perhaps too thin to capture the
electrons and holes efficiently for radiative recombination.
Similar to the results for GaN nanosheet structures, the growth
rates for each plane were estimated from TEM images, resulting
in the following sequence: polar (0001) > nonpolar {11 ̅00} >

semipolar {11 ̅01}.34 The nanorod sectioned along ⟨0001⟩-
direction is shown in Figure 4f. Three pairs of MQW are clearly
seen and are equally distributed on the six nonpolar planes.
MQWs grown on the c-plane may affect the light emission

when the c-plane is present on the nanorod template. To avoid
or minimize MQWs grown on the polar plane, the c-plane
surface area must be eliminated. Differences in growth rates on
the polar, semipolar, and nonpolar planes are utilized, and the c-
plane is terminated by applying a continuous GaN growth for
10 min after the pulsed GaN nanorod growth. The slow growth
rate of inclined semipolar planes pinches off the c-plane
eliminating it after 10 min of continuous growth, as shown in
Figure 5a. The sharp tips of the nanorods are shown in the
inset. After the sample was cleaved to observe the emission
from the sidewalls, a CL spectrum was recorded in the region
outlined in the image of Figure 5b. CL mappings recorded at
430 and 480 nm are shown in Figure 5c,d. The peak emission
at 430 nm is attributed to the MQWs grown on the nanorod
sidewalls. The longer emission wavelength is especially
observed at the edges between semipolar and nonpolar planes.
This result is consistent with observation from the cross-
sectional TEM image in Figure 4b. No light emission is
observed from the nanorod tips due to exlusion of MQWs
grown on the c-plane. In this way, piezoelectric fields in the
MQWs can be greatly reduced or eliminated due to only the
presence of semipolar and nonpolar planes from the GaN
nanorods serving as growth templates for MQWs.
InGaN/GaN MQWs on uniformly grown GaN nanorod

arrays are produced by selective area growth by MOCVD.

Figure 4. (a) The nanorod is sectioned along ⟨112 ̅0⟩-direction to investigate the MQW growth on three different planes. The inset shows the
diffraction pattern of the ⟨112 ̅0⟩ zone axis and a beam blocker blocks the center beam. Three colored boxes indicate the locations where magnified
images are taken in panels (c−e). (b) InGaN/GaN MQWs are grown on three different planes as indicated in the arrows. (c) TEM image shows a
thick quantum well is grown on the c-plane, polar plane. (d) Thin MQWs are grown on the semipolar plane. (e) MQWs are grown on the nonpolar
plane. (f) The nanorod is sectioned along ⟨0001⟩-direction to investigate the MQW growth on the periphery of the GaN nanorod. Three pairs of
concentric hexagonal rings of InGaN are clearly seen in the image. The inset shows the diffraction pattern of the ⟨0001⟩ zone axis.
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de	croissance	localisée	au	niveau	du	sommet	des	facettes	semi-polaires	après	le	2e	puits	
quantique,	 ce	 qui	 change	 légèrement	 l’inclinaison	 des	 puits	 sur	 les	 facettes	 semi-
polaires.	 Ce	 phénomène	 s’explique	 par	 une	 accumulation	 d’adatomes	 Ga	 et	 In	 au	
sommet	qui	ne	sont	plus	consommés	par	la	facette	plan-c.	Comme	cette	augmentation	de	
vitesse	 de	 croissance	 se	 cantonne	 sur	 la	 moitié	 supérieure	 des	 facettes	 plan-r,	 la	
longueur	 de	 diffusion	 des	 adatomes	 peut	 s’estimer	 inférieure	 à	 300	 nm.	 Un	 autre	
exemple	 est	 donné	 à	 la	 Figure	 40,	 qui	 montre	 un	 ensemble	 de	 5	 puits	 sur	 la	 facette	
sommitale	plan-c	d’un	fil	de	GaN.122	Il	est	intéressant,	ici,	de	constater	que	l’épaisseur	du	
puits	et	de	la	barrière	augmente	d’un	facteur	1,2	à	chaque	nouveau	puits	quantique,	ce	
qui	indique	que	la	vitesse	de	croissance	plan-c	est	directement	corrélée	à	la	surface	de	la	
facette	 plan-c:	 comme	 la	 captation	 d’adatomes	 issus	 des	 plan-r	 est	 identique	 sur	 la	
facette	sommitale	plan-c,	plus	celle-ci	est	petite	et	plus	les	adatomes	s’accumulent123	et,	
par	conséquent,	plus	la	vitesse	de	croissance	plan-c	augmente	localement	au	sommet	du	
fil.	 L’analyse	 EDX	 de	 cette	 pointe	 confirme	 la	 présence	 d’indium	 dans	 les	 puits	
(cartographie	verte)	et	montre	aussi	que	 la	composition	en	 Indium	augmente	d’autant	
plus	 que	 le	 puits	 est	 proche	 de	 l’apex.122	 Cet	 enrichissement	 en	 In	 est	 attribué	 à	
l’augmentation	de	la	vitesse	de	croissance	d’un	puits	à	l’autre	qui	limite	la	désorption	de	
l’In.124	Ce	phénomène	propre	à	la	croissance	MOVPE	de	l’InGaN	expliquerait	également	
la	plus	 grande	 composition	en	 In	des	puits	 InGaN	sur	 les	plans-c	que	 sur	 les	plans-m,	
observée	sur	le	fil	de	la	Figure	39A.		

L’épaisseur	et	la	composition	des	puits	InGaN	étant	différentes	d’une	facette	à	l’autre,	la	
longueur	d’onde	d’émission	des	puits	va	fortement	varier,	allant	du	bleu	jusqu’au	rouge.	
Par	exemple,	les	cartographies	de	CL	de	la	Figure	40	montrent	une	émission	dans	le	bleu	
des	 puits	 semi-polaires,	 alors	 que	 le	 sommet	 du	 fil	 émet	 dans	 la	 gamme	 vert-rouge	 à	
cause	 de	 l’enrichissement	 en	 In	 des	 puits	 en	 plan-c.	 Cette	 approche	 sous	 forme	 de	
pyramides	est	connue	pour	être	une	des	méthodes	pour	réaliser	des	puits	InGaN	riche-
In	 sur	 la	 facette	 plan-c	 afin	 d’obtenir	 une	 émission	 rouge.123,125	 Cette	 solution	 est	
particulièrement	intéressante	en	MOVPE	où	il	est	difficile	d’atteindre	des	compositions	
en	In	supérieures	à	25%.	Cette	géométrie	en	pyramide	permet	d’augmenter	localement	

		

Figure	 40	:	 Etude	 spécifique	 de	 la	 pointe	
d’un	 fil	 GaN	 de	 polarité-Ga	 avec	 5	 puits	
quantiques	 InGaN.	 Image	 STEM,	
cartographie	 EDX	 du	 Ga	 (rouge)	 et	 de	 l’In	
(vert)	 et	 carto-graphie	 d’émission	 établie	
par	 CL	 pour	 trois	 gammes	 de	 longueur	
d’onde	(365,	420	et	514-635	nm).122	

(395–465 nm). In the line spectrum there is one main peak
with two satellite peaks. It has been suggested that these three
peaks may be due to the influence of optical modes within the

rod since the growth conditions for the 5 InGaN MQWs were
not varied throughout the growth. Kusch et al. will report this
CL analysis in a future publication.

The third light emitting region seen in Fig. 4b from the
nanotip exhibits a broad luminescence band consisting of
multiple peaks covering the visible spectral range from green
to red (514–635 nm). TEM/STEM analysis of the nanorod tip,
shown in Fig. 5, show a c-plane MQW structure at the apex of
the nanorod, consisting of 5 QWs. This finding strongly
suggests that these QWs are the origin of the luminescence
band from the apex of the nanorod.

FIB cross sections of the ∼550 nm thick nanorods were
done to analyze under a 200 keV TEM in high resolution as in
Fig. 5a and b. The stacked bright and dark layers, corres-
ponding to the InGaN QW and QB respectively. Fig. 5a shows
the edge between the non-polar (1 − 100) and semi-polar
(1 − 101) planes which reveals slightly thicker QW width, other
groups have explained this by possible different incorporation
rates at the edge region due to gas flow i.e. flux shielding of
the non-polar plane.52 However unlike at the thicker QWs on
the c-plane where there is a clear individually sharp lumine-
scence peaks (RYG) seen in CL, these meeting points of the
non- and semi-polar planes results in nearly no luminescence
under CL investigation as seen in Fig. 4b and c. This suggests
that the irregularity of the QWs at this meeting point as seen
in the TEM image of Fig. 5a suppresses the luminescence. The

Fig. 5 TEM imaging of (a) the semi-/non-polar meeting point revealing the changing in MQW thickness, (b) higher magnification of the 5 × MQWs
on the semi-polar facets, STEM imaging of (c) the nanorod tip showing the 5 × MQWs increasing in thickness, (d) higher magnification of the
meeting point of the 5 × MQWs visible at the semi-polar facet to the first c-plane QW, (e) lower magnification showing the first c-plane QW thick-
ness is greater than the entire 5 × MQW/MQB at the semi-polar plane.

Fig. 4 (a) Real colour representation of the spatially resolved CL emis-
sion, (b) spectral information extracted along the line in (a), (c) spatially
resolved CL of the nanorod at increasing wavelength range.
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TEM/STEM clearly show significantly large differences in the
QW and QB thickness on different growth facets, which may
be a result of the anisotropic surface formation energies of
GaN crystal planes that are known to influence the diffusion of
adatoms.15,53,54 The nanorods scratched off for the CL analysis
were investigated by STEM as shown in Fig. 5d–e. This analysis
shows the thickest active region growth area (i.e. fastest growth
direction) is in the c-plane/0001 growth direction. The decreas-
ing width of the c-plane with increasing growth thickness pro-
duces a MQW geometry more like that of multiple quantum
discs (MQDs).

Analysis by surface area spectra done in Image J software
illustrates and measures by a 3D model the increasing thick-
ness of the QDs and QBs going up the nanorod. Fig. 6a is the
3D spectra along the area indicated with the yellow arrow in
the STEM EDX spectra image in Fig. 6b, used to extract the
lengths of the QDs and QBs. When plotted against each other
the increasing QD/QB thickness is seen to have a near linear
relationship, Fig. 6c. This is a clear indication that the increas-
ing InGaN QD thickness is not principally due to the higher
indium adatom diffusion length that has been an argument
for thicker c-plane active region and higher In% incorpor-
ations.14 Instead the linear relationship with the GaN barrier
indicates the change in the QD thickness is thus a direct result
in increased growth rate due to the decreasing x/y directional
geometry as schematically illustrated in Fig. 6e. The 5 lumine-
scence peaks at 516, 534, 551, 577, and 635 nm corresponding
to the RYG luminescence clearly distinguishable in Fig. 4 and
the spectra of ESI Fig. S4.† This can be compared to the drasti-

cally changing confinement seen in Fig. 5 STEM imaging and
schematically represented in Fig. 6e. The x/y : z ratio of the
InGaN QWs change from 18 : 1 for the first QW to 1.5 : 1 for
the fifth and final QW, numerically portraying the profound
shift in directional confinement along the pyramid top.

EDX mapping in STEM high angle annular dark field
(HAADF) mode was undertaken at 300 keV to investigate the
elemental compositional ratios of the InGaN active regions,
Fig. 6b. There was an increase in the In% as detailed in the
table of Fig. 6d from QW1 (9%) to QW5 (15%), however this
increase in In% may not be this high in reality when taking
into account the possible errors due to the change in inter-
action volume at the 3D structure of the nanotip. Even with
this observed increase in In% the corresponding InGaN alloy
ratio is still far too low to emit light in the RYG region of the
visible light spectrum, when compared to theoretical calcu-
lations and experimental c-plane bulk InGaN QW reports.55

However C. H. Liao, et al.56 show a much lower In% is needed
in InGaN QWs nanorods (15.6–16.8%) for emission >500 nm
when the thickness of the wells is increased ∼22 nm that is
identical to the thickness in the z-direction for our c-plane
QWs as seen in Fig. 6c. As described above the growth of these
very thick InGaN layers occurred only at the c-plane due to an
increased growth rate with the decreasing x/y directional
geometry hence the red shift in emission is only seen on the
tips of the nanorods and not in the 2 nm thick semi-polar
wells.

A possible application for these nanorod geometries would
be to concentrate on the growth of single InGaN QDs on the

Fig. 6 (a) Surface area plot of the 5 × MQD/QBs along the yellow line of (b) the edx mapping of the 5 MQDs, graphical plot of the QD/QW thickness
data obtained from (a), (d) table of the In : Ga wt% ratio data at each MQD, (e) schematic illustration of the changing thickness for the InGaN wells in
all three x,y,z directions at the c-plane.
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(395–465 nm). In the line spectrum there is one main peak
with two satellite peaks. It has been suggested that these three
peaks may be due to the influence of optical modes within the

rod since the growth conditions for the 5 InGaN MQWs were
not varied throughout the growth. Kusch et al. will report this
CL analysis in a future publication.

The third light emitting region seen in Fig. 4b from the
nanotip exhibits a broad luminescence band consisting of
multiple peaks covering the visible spectral range from green
to red (514–635 nm). TEM/STEM analysis of the nanorod tip,
shown in Fig. 5, show a c-plane MQW structure at the apex of
the nanorod, consisting of 5 QWs. This finding strongly
suggests that these QWs are the origin of the luminescence
band from the apex of the nanorod.

FIB cross sections of the ∼550 nm thick nanorods were
done to analyze under a 200 keV TEM in high resolution as in
Fig. 5a and b. The stacked bright and dark layers, corres-
ponding to the InGaN QW and QB respectively. Fig. 5a shows
the edge between the non-polar (1 − 100) and semi-polar
(1 − 101) planes which reveals slightly thicker QW width, other
groups have explained this by possible different incorporation
rates at the edge region due to gas flow i.e. flux shielding of
the non-polar plane.52 However unlike at the thicker QWs on
the c-plane where there is a clear individually sharp lumine-
scence peaks (RYG) seen in CL, these meeting points of the
non- and semi-polar planes results in nearly no luminescence
under CL investigation as seen in Fig. 4b and c. This suggests
that the irregularity of the QWs at this meeting point as seen
in the TEM image of Fig. 5a suppresses the luminescence. The

Fig. 5 TEM imaging of (a) the semi-/non-polar meeting point revealing the changing in MQW thickness, (b) higher magnification of the 5 × MQWs
on the semi-polar facets, STEM imaging of (c) the nanorod tip showing the 5 × MQWs increasing in thickness, (d) higher magnification of the
meeting point of the 5 × MQWs visible at the semi-polar facet to the first c-plane QW, (e) lower magnification showing the first c-plane QW thick-
ness is greater than the entire 5 × MQW/MQB at the semi-polar plane.

Fig. 4 (a) Real colour representation of the spatially resolved CL emis-
sion, (b) spectral information extracted along the line in (a), (c) spatially
resolved CL of the nanorod at increasing wavelength range.
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la	 collecte	 d’adatomes	 d’In	 sur	 la	 facette	 sommitale	 plan-c	 et	 d’atteindre	 in	 fine	 des	
compositions	de	35	à	40%	pour	une	émission	rouge.		

Une	seconde	singularité	des	croissances	de	puits	InGaN	sur	les	fils	de	polarité-Ga	est	la	
présence	d’un	«	bourrelet	»	sur	le	plan-m	au	niveau	de	la	jonction	plan-m/plan-r,	qui	est	
bien	 visible	 dans	 les	 Figure	 39B	 et	 Figure	 39C.	 Ce	 phénomène	 est	 lié	 à	 la	 présence	 à	
proximité	 du	 plan-r.	 En	 effet,	 la	 vitesse	 de	 croissance	 du	 plan-r	 étant	 plus	 faible,	 les	
adatomes	Ga	et	In	ont	le	temps	de	diffuser	jusqu’au	plan-m	et	de	s’y	incorporer	grâce	à	la	
plus	grande	vitesse	de	croissance	du	plan-m.	Ainsi,	une	partie	des	adatomes	de	Ga	et	In	
des	plans-r	est	captée,	ce	qui	augmente	localement	l’épaisseur	déposée.	On	peut	y	voir	
un	phénomène	identique	à	celui	déjà	observé	pour	la	facette	sommitale	plan-c.	

La	Figure	41	donne	des	exemples	de	 la	 littérature	sur	 la	 caractérisation	structurale	et	
optique	 de	 la	 jonction	 plan-r/plan-m.	 Un	 enrichissement	 en	 In	 est	 observé	 juste	 au	
niveau	de	la	jonction	par	des	mesures	de	tomographie	par	sonde	atomique	Figure	41A)	
et	 EDX	 (Figure	 41B).126,127	 Comme	 déjà	 mentionné,	 cette	 augmentation	 en	 In	 est	
attribuée	à	une	vitesse	de	croissance	localement	augmentée	qui	limite	la	désorption	de	
l’Indium.124	 Par	 conséquent,	 une	 émission	 à	 plus	 grande	 longueur	 d’onde	 est	
généralement	observée	à	la	jonction	correspondant	à	cette	zone	enrichie	en	In.128	Sur	un	
réseau	de	fils	organisés	(fils	identiques	à	la	Figure	39B),	une	émission	CL	à	480	nm	est	
localement	observée	au	niveau	de	la	jonction	plan-r/plan-m	sur	la	Figure	41C,	alors	que	
les	 puits	 plans-m	 émettent	 à	 430	 nm	 de	 manière	 uniforme	 le	 long	 des	 facettes	
verticales.120		

Dans	le	cas	des	croissances	pulsées,	il	est	possible	de	contrôler	la	forme	du	sommet	des	
fils	GaN	(pyramide	ou	pyramide	tronquée)	en	modifiant	les	temps	d’injection	et	d’arrêt	
des	précurseurs.	Plusieurs	équipes	ont	montré	qu’en	partant	d’un	fil	GaN	en	pyramide,	

	
Figure	41	:	Etude	spécifique	de	la	jonction	entre	les	plans-r	et	les	plans-m	des	fils	GaN	de	polarité-Ga	

intégrant	des	puits	InGaN.	A)	Image	STEM	associée	à	une	cartographie	en	In	obtenue	par	tomographie	à	
sonde	atomique,126	B)	Images	STEM	d’un	sommet	de	fil	avec	une	analyse	EDX	à	la	jonction,127	C)	Image	MEB	

et	cartographies	d’émission	à	420	et	480	nm	en	CL	du	réseau	de	fils	organisés	de	la	Figure	39B.120	

Information from correlated measurements including STEM-
based imaging can therefore improve the reliability of APT
reconstruction and analysis.
Here we report correlated APT, HAADF-STEM, and STEM-

EDS characterization of a nanowire LED array. The growth of
QWs on multifaceted nanowires leads to interfacet as well as
intrafacet variations in In content. The 3D structural and
compositional analysis is correlated with spatially resolved
optical properties using cathodoluminescence (CL) spectros-
copy. The light emission wavelength increases from the
bottoms to the tops of the nanowires due to variations in In
mole fraction along the nonpolar side-facet QWs, and lower
intensity longer wavelength emission at the nanowire tips is
linked to polar top-facet QWs with higher In mole fraction. We
examine the nature and magnitude of these composition
variations to assess whether the broad emission spectrum may
be useful for white light LEDs.
Nanowire-QWs were fabricated using a top-down approach

employing a mask of silica microspheres and a multistep
etching process,9,15 producing a regular array of hexagonal n-
type GaN nanowires ∼100 nm in diameter and ∼900 nm in
height with nonpolar {11 ̅00} m-plane side-facets and a Ga-polar
(0001) c-plane top-facet. InGaN QWs were grown radially on
the nanowire cores via metal−organic chemical vapor
deposition (MOCVD), producing nonpolar {11̅00} side-facet
QWs and semipolar {101 ̅1} apex-facet QWs. A p-InGaN
canopy layer was then grown to complete the LED
heterostructure (Figure 1). Additional growth details have
been discussed previously.9 HAADF-STEM images of cross
sections made by focused-ion beam (FIB) milling reveal flat
InGaN QWs with side-facet QWs wider than the apex-facet
QWs (Figure 2a).9 Both types of QWs exhibited contrast
variations in HAADF-STEM images that are similar to prior
analyses of nanowire-QWs.6 APT was performed with a LEAP
4000× Si, using 0.01 pJ laser energy, 200 kHz pulse frequency,
0.5−1.0% target detection rate, and 27 K background
temperature. CL spectroscopy was conducted with a Zeiss
Gemini SEM and a Gatan MonoCL3 system with water-cooled

GaAs/Cs photomultiplier tube. The samples were analyzed in
ultrahigh vacuum at room temperature with a 5 kV electron
beam excitation. Further details have been previously
discussed.16

FIB lift-out and milling49,50 was used to create specimens for
APT analysis targeting specific regions within the nanowire-
QW LED as shown in Figure 1c: (1) intersection of side- and
apex-facet QWs near the tops of the nanowires; (2) side-facet
QWs near the bottom of a nanowire; (3) nanowire tips; and
(4) p-InGaN canopy layer. Because the volume that can be
probed in a single APT specimen tip is smaller than the entire
nanowire, distinct specimens were prepared from three
different nanowires within a single LED. The sample
preparation geometry is outlined in Supporting Information
1. We consider each of these regions sequentially in the
remainder of this work, beginning with region (1). The two
outermost sets of QWs in the APT reconstruction (Figure 2a)
exhibited well-defined side- and apex-facet QWs, enabling
frequency distribution analysis (FDA) to compare the In
composition in QWs simultaneously grown on nonpolar and
semipolar surfaces. In FDA, the APT data is divided into 3D
volume units referred to as “voxels” and the concentration of a
specific element is measured within each voxel. The frequency
of occurrence of voxels with certain composition is then
compared. The peak of the FDA indicates the most probable In
mole fraction as ∼13.5% in the nonpolar QW and ∼8.0% in the
semipolar QW (Figure 2b). The APT analysis is in good
agreement with quantitative STEM-EDS (Supporting Informa-
tion S2) and is consistent with previous reports of core−shell
nanowires in which nonpolar QWs accommodate a higher In
mole fraction than semipolar QWs.10 Differences in In
incorporation efficiency have also been observed in planar
QWs grown on GaN substrates of differing polarity,51 but a
direct comparison is not made here because the nanowire QW
composition is influenced by In diffusion between facets.
Within both nonpolar and semipolar QWs, FDA showed that

the In distribution is consistent with the distribution of a
random alloy. To make this determination, the number of

Figure 2. (a) Cross-sectional HAADF-STEM image of a representative nanowire and associated 3D reconstruction depicting both nonpolar and
semipolar QWs. The QW surface is rendered in gray. (b) Frequency distribution analysis for semipolar apex-facet QW and nonpolar side-facet QW
showing no significant deviation from a random alloy (binomial distribution, dashed line). (c) The 3.5 atom % In isoconcentration surface shown in
(a), rotated to reveal the surface morphology of the outermost nonpolar and semipolar QWs.
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To analyze the structural properties of the m- and r-plane-
oriented MQW NWs and the existence of coaxial MQW hetero-
structures grown on core n-GaN NWs, we carried out dark-eld
Z-contrast HR-TEM measurements. Fig. 5 shows the results of
the HR-TEM analysis. The grown InGaN/GaN MQW NWs are
carefully separated from the Si(111) substrate by sonication.
Aerwards, the TEM sampling was performed in the h0001i
direction by using the FIB system. Fig. 5a shows a low-magni-
cation STEM image of a coaxial MQW NW recorded along the
h2-1-10i zone axis. The InGaN/GaN MQW was coaxially formed
uniformly as a shell structure on the core n-GaN NW from top to
bottom. An entire NW can be analyzed by viewing it in the high-
resolution mode. The HR-TEM image conrmed that the pyra-
midal-shaped top end of the MQW NW was grown along the
r-plane (1-102), while the body of the NW was symmetrically
grown along the m-plane (1-100). Also, there were no defects
such as threading dislocations or stacking faults aer viewing
the bottom part of the NW. This result evidenced that that the
MQW NW was grown with high crystal integrity, and without
any inuence from the Si substrate. A representative SAED
pattern is shown in Fig. 5d, in which (0001), (01-10) and (0-11-1)
diffraction spots are present. The clear SAED spots provide
further evidence that the NW is a high-quality wurtzite-type
crystal. The hexagonal coaxial InGaN/GaNMQW and the growth
direction of the core n-GaN NW and sidewall InGaN/GaNMQWs
are the c-plane of the h0001i direction and m-plane of the
h1-100i direction, respectively. Fig. 5e shows the cross-sectional

HR-TEM image of the m-plane-oriented InGaN/GaN MQW/n-
GaN NW taken from the h0001i zone axis, demonstrating the
well-dened hexagonal shape. As can be seen from the image,
the MQWs are clearly seen without any defects and are equally
distributed on the six nonpolar m-planes.

Fig. 5b shows the high-magnication HR-TEM image of the
m- and r-planes of an MQWNW. As can be seen, the thicknesses
of the MQW at the m- and r-plane regions are signicantly
different from each other. The thickness of MQW structures in
these regions is studied by ADF line proles. As shown in
Fig. 5c, the thickness of the InGaN well structure at them- and r-
planes is 2.5 and 2 nm, respectively, whereas the thickness of
the GaN barrier structure at the m- and r-planes is 6 and 4 nm,
respectively. The results show that the thickness of the r-plane
MQW NW region is markedly reduced compared to that of the
m-plane. This is because the growth rate of the r-plane is much
lower than that of the c- andm-planes. It has been reported that
the growth rate mainly depends on the surface energy and the
stability of surface atoms.51,52 The MQW grown on semipolar
r-planes is relatively thin compared to that of the m-plane, and
possibly too thin to capture the electrons and holes for radiative
recombination.40,53 Consequently, the formation of the semi-
polar r-plane MQW structure sidewall is too thin due to the
lower growth rates at this plane. In addition, the results of
the CL spectrum show that the InGaN emission wavelengths in
the r-plane and m-planes are about 440 nm and 480 nm,
respectively.

Fig. 5 (a) Low-magnification HR-TEM images of a single coaxial InGaN/GaNMQW/n-GaNNW showing semipolar and nonpolar orientations, (b)
high-magnification HR-TEM image showing theMQWheterostructures, (c) ADF lattice fringes of the InGaNwell structure at the r- andm-planes,
(d) SAED pattern of a single coaxial InGaN/GaN MQW/n-GaN NW, (e) cross-sectional HR-TEM image of the hexagonal shaped m-plane InGaN/
GaN MQW/n-GaN NW taken from the h0001i zone axis, and (f) EDX line profile of a single coaxial InGaN/GaN MQW/n-GaN NW measured in
regions (1), (2) and (3) as marked in (b).
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To analyze the structural properties of the m- and r-plane-
oriented MQW NWs and the existence of coaxial MQW hetero-
structures grown on core n-GaN NWs, we carried out dark-eld
Z-contrast HR-TEM measurements. Fig. 5 shows the results of
the HR-TEM analysis. The grown InGaN/GaN MQW NWs are
carefully separated from the Si(111) substrate by sonication.
Aerwards, the TEM sampling was performed in the h0001i
direction by using the FIB system. Fig. 5a shows a low-magni-
cation STEM image of a coaxial MQW NW recorded along the
h2-1-10i zone axis. The InGaN/GaN MQW was coaxially formed
uniformly as a shell structure on the core n-GaN NW from top to
bottom. An entire NW can be analyzed by viewing it in the high-
resolution mode. The HR-TEM image conrmed that the pyra-
midal-shaped top end of the MQW NW was grown along the
r-plane (1-102), while the body of the NW was symmetrically
grown along the m-plane (1-100). Also, there were no defects
such as threading dislocations or stacking faults aer viewing
the bottom part of the NW. This result evidenced that that the
MQW NW was grown with high crystal integrity, and without
any inuence from the Si substrate. A representative SAED
pattern is shown in Fig. 5d, in which (0001), (01-10) and (0-11-1)
diffraction spots are present. The clear SAED spots provide
further evidence that the NW is a high-quality wurtzite-type
crystal. The hexagonal coaxial InGaN/GaNMQW and the growth
direction of the core n-GaN NW and sidewall InGaN/GaNMQWs
are the c-plane of the h0001i direction and m-plane of the
h1-100i direction, respectively. Fig. 5e shows the cross-sectional

HR-TEM image of the m-plane-oriented InGaN/GaN MQW/n-
GaN NW taken from the h0001i zone axis, demonstrating the
well-dened hexagonal shape. As can be seen from the image,
the MQWs are clearly seen without any defects and are equally
distributed on the six nonpolar m-planes.

Fig. 5b shows the high-magnication HR-TEM image of the
m- and r-planes of an MQWNW. As can be seen, the thicknesses
of the MQW at the m- and r-plane regions are signicantly
different from each other. The thickness of MQW structures in
these regions is studied by ADF line proles. As shown in
Fig. 5c, the thickness of the InGaN well structure at them- and r-
planes is 2.5 and 2 nm, respectively, whereas the thickness of
the GaN barrier structure at the m- and r-planes is 6 and 4 nm,
respectively. The results show that the thickness of the r-plane
MQW NW region is markedly reduced compared to that of the
m-plane. This is because the growth rate of the r-plane is much
lower than that of the c- andm-planes. It has been reported that
the growth rate mainly depends on the surface energy and the
stability of surface atoms.51,52 The MQW grown on semipolar
r-planes is relatively thin compared to that of the m-plane, and
possibly too thin to capture the electrons and holes for radiative
recombination.40,53 Consequently, the formation of the semi-
polar r-plane MQW structure sidewall is too thin due to the
lower growth rates at this plane. In addition, the results of
the CL spectrum show that the InGaN emission wavelengths in
the r-plane and m-planes are about 440 nm and 480 nm,
respectively.

Fig. 5 (a) Low-magnification HR-TEM images of a single coaxial InGaN/GaNMQW/n-GaNNW showing semipolar and nonpolar orientations, (b)
high-magnification HR-TEM image showing theMQWheterostructures, (c) ADF lattice fringes of the InGaNwell structure at the r- andm-planes,
(d) SAED pattern of a single coaxial InGaN/GaN MQW/n-GaN NW, (e) cross-sectional HR-TEM image of the hexagonal shaped m-plane InGaN/
GaN MQW/n-GaN NW taken from the h0001i zone axis, and (f) EDX line profile of a single coaxial InGaN/GaN MQW/n-GaN NW measured in
regions (1), (2) and (3) as marked in (b).
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To analyze the structural properties of the m- and r-plane-
oriented MQW NWs and the existence of coaxial MQW hetero-
structures grown on core n-GaN NWs, we carried out dark-eld
Z-contrast HR-TEM measurements. Fig. 5 shows the results of
the HR-TEM analysis. The grown InGaN/GaN MQW NWs are
carefully separated from the Si(111) substrate by sonication.
Aerwards, the TEM sampling was performed in the h0001i
direction by using the FIB system. Fig. 5a shows a low-magni-
cation STEM image of a coaxial MQW NW recorded along the
h2-1-10i zone axis. The InGaN/GaN MQW was coaxially formed
uniformly as a shell structure on the core n-GaN NW from top to
bottom. An entire NW can be analyzed by viewing it in the high-
resolution mode. The HR-TEM image conrmed that the pyra-
midal-shaped top end of the MQW NW was grown along the
r-plane (1-102), while the body of the NW was symmetrically
grown along the m-plane (1-100). Also, there were no defects
such as threading dislocations or stacking faults aer viewing
the bottom part of the NW. This result evidenced that that the
MQW NW was grown with high crystal integrity, and without
any inuence from the Si substrate. A representative SAED
pattern is shown in Fig. 5d, in which (0001), (01-10) and (0-11-1)
diffraction spots are present. The clear SAED spots provide
further evidence that the NW is a high-quality wurtzite-type
crystal. The hexagonal coaxial InGaN/GaNMQW and the growth
direction of the core n-GaN NW and sidewall InGaN/GaNMQWs
are the c-plane of the h0001i direction and m-plane of the
h1-100i direction, respectively. Fig. 5e shows the cross-sectional

HR-TEM image of the m-plane-oriented InGaN/GaN MQW/n-
GaN NW taken from the h0001i zone axis, demonstrating the
well-dened hexagonal shape. As can be seen from the image,
the MQWs are clearly seen without any defects and are equally
distributed on the six nonpolar m-planes.

Fig. 5b shows the high-magnication HR-TEM image of the
m- and r-planes of an MQWNW. As can be seen, the thicknesses
of the MQW at the m- and r-plane regions are signicantly
different from each other. The thickness of MQW structures in
these regions is studied by ADF line proles. As shown in
Fig. 5c, the thickness of the InGaN well structure at them- and r-
planes is 2.5 and 2 nm, respectively, whereas the thickness of
the GaN barrier structure at the m- and r-planes is 6 and 4 nm,
respectively. The results show that the thickness of the r-plane
MQW NW region is markedly reduced compared to that of the
m-plane. This is because the growth rate of the r-plane is much
lower than that of the c- andm-planes. It has been reported that
the growth rate mainly depends on the surface energy and the
stability of surface atoms.51,52 The MQW grown on semipolar
r-planes is relatively thin compared to that of the m-plane, and
possibly too thin to capture the electrons and holes for radiative
recombination.40,53 Consequently, the formation of the semi-
polar r-plane MQW structure sidewall is too thin due to the
lower growth rates at this plane. In addition, the results of
the CL spectrum show that the InGaN emission wavelengths in
the r-plane and m-planes are about 440 nm and 480 nm,
respectively.

Fig. 5 (a) Low-magnification HR-TEM images of a single coaxial InGaN/GaNMQW/n-GaNNW showing semipolar and nonpolar orientations, (b)
high-magnification HR-TEM image showing theMQWheterostructures, (c) ADF lattice fringes of the InGaNwell structure at the r- andm-planes,
(d) SAED pattern of a single coaxial InGaN/GaN MQW/n-GaN NW, (e) cross-sectional HR-TEM image of the hexagonal shaped m-plane InGaN/
GaN MQW/n-GaN NW taken from the h0001i zone axis, and (f) EDX line profile of a single coaxial InGaN/GaN MQW/n-GaN NW measured in
regions (1), (2) and (3) as marked in (b).
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Tunable emission over a 60 nm wavelength span from near UV
to blue green is demonstrated by varying the mask design.
From cross-sectional TEM images, the InGaN/GaN MQWs
are predominantly grown on the {11 ̅00} nonpolar planes. The
growth of MQWs on c-plane can be minimized or eliminated
by terminating the c-plane before MQW growth. No light
emission from c-plane under these conditions is observed in the
CL mapping, confirming that MQWs grow only on semipolar
and nonpolar planes. The elimination of piezoelectric fields is
expected to improve radiative recombination. Therefore, the
exposed nonpolar sidewalls of GaN nanorods are potential
templates for the InGaN/GaN MQWs growth to reduce the
strain-induced piezoelectric field in the active regions of
InGaN/GaN light-emitting diodes. Reduction of the piezo-
electric fields may mitigate the causes of efficiency droop in
LEDs.
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nanorods. The FE-SEM image was recorded at a 45° angle. (b) CL
spectrum is recorded at the boxed region in the inset. CL mapping
results at 430 and 480 nm are show in (c,d), repectively.
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Tunable emission over a 60 nm wavelength span from near UV
to blue green is demonstrated by varying the mask design.
From cross-sectional TEM images, the InGaN/GaN MQWs
are predominantly grown on the {11 ̅00} nonpolar planes. The
growth of MQWs on c-plane can be minimized or eliminated
by terminating the c-plane before MQW growth. No light
emission from c-plane under these conditions is observed in the
CL mapping, confirming that MQWs grow only on semipolar
and nonpolar planes. The elimination of piezoelectric fields is
expected to improve radiative recombination. Therefore, the
exposed nonpolar sidewalls of GaN nanorods are potential
templates for the InGaN/GaN MQWs growth to reduce the
strain-induced piezoelectric field in the active regions of
InGaN/GaN light-emitting diodes. Reduction of the piezo-
electric fields may mitigate the causes of efficiency droop in
LEDs.
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termianted c-plane is achieved after 10 min of continuous GaN growth.
The inset shows the c-plane is minimized or terminated on top of the
nanorods. The FE-SEM image was recorded at a 45° angle. (b) CL
spectrum is recorded at the boxed region in the inset. CL mapping
results at 430 and 480 nm are show in (c,d), repectively.
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la	croissance	de	puits	quantiques	InGaN	se	limite	seulement	aux	facettes	verticales	(voir	
Figure	42).	Dans	ce	cas,	on	tire	parti	de	l’absence	de	plan-c	et	de	la	croissance	très	lente	
sur	plan-r	 des	puits	 InGaN.	Ce	 type	de	 fils	 sans	 croissance	parasite	de	puits	 InGaN	au	
sommet	est	 intéressante	pour	 la	 réalisation	de	LED	à	nanofils,	 car	nous	verrons	après	
que	 l’injection	 du	 courant	 se	 fait	 préférentiellement	 par	 le	 sommet	 des	 fils.	 La	 Figure	
42A	montre	 la	croissance	de	puits	 InGaN	sur	 les	deux	 formes	de	 fils	GaN	en	pyramide	
(A)	 ou	 en	 pyramide	 tronquée	 (A’).129	 Dans	 le	 cas	 des	 fils	 se	 finissant	 en	 pyramide,	
l’émission	vers	500	nm	liée	aux	croissances	parasites	au	sommet	est	supprimée,	comme	
le	montre	la	Figure	42B.130	C’est	l’approche	qui	a	été	choisie	par	la	société	GLÖ	pour	son	
développement	 de	 LED	 à	 nanofils.131,132	 Sur	 la	 Figure	 42C	montrant	 les	 fils	 de	GLÖ,	 il	
reste	néanmoins	une	petite	contribution	vers	480	nm,	qui	est	liée	à	la	partie	riche	In	à	la	
jonction	plan-r/plan-m,	comme	le	montre	les	mesures	de	CL.		

Il	est	 intéressant	de	remarquer	sur	 les	spectres	de	CL	mesurés	 le	 long	du	fil	GaN	de	 la	
Figure	 42C	 que	 la	 contribution	 provenant	 du	 puits	 quantique	 plan-m	 se	 décale	
progressivement,	ce	qui	est	 le	signe	d’un	enrichissement	de	la	composition	en	In	en	se	
rapprochant	du	sommet,132	donnant	une	émission	large	du	puits	en	PL.	Ce	phénomène	a	
été	régulièrement	observé56,134–139	et	dépend	des	fils	(densité,	 facteur	de	forme)	et	des	
conditions	de	croissance	des	puits	InGaN	(température,	pression,	ratio	V/III).		

	
Figure	42	:	Trois	exemples	de	la	littérature	montrant	la	possibilité	d’éviter	les	croissances	parasites	de	puits	
InGaN	sur	le	sommet	des	fils	de	polarité-Ga.	A)	Groupe	de	CC.	Yang	(National	Taiwan	Univ.),129	B)	Groupe	de	

Amano	(Nagoya),133C)	Fils	de	GLÖ	(Suède)	et	le	groupe	de	Tchernycheva	(C2N).131,132	

!62! with respect to the c-plane. Due to the low deposition rate in the f1 !101g-planes, normally QWs
can be formed only on the c-plane top face and m-plane sidewalls, as schematically shown in Fig. 4(a).
In Fig. 4(b) and (c), we show the plan-view and tilted SEM images, respectively, of an NR array after
QW deposition. If we grow a pointed-pyramidal GaN structure at the top of an NR before QW deposi-
tion, c-plane QW will not be formed. In this situation, only non-polar, sidewall m-plane QWs are
deposited, as schematically shown in Fig. 5(a). In Fig. 5(b), we show the tilted SEM image of such a
QW NR array. The pointed-pyramidal structure at the NR top can be formed by stepwise decreasing
the TMGa supply duration during pulsed growth. For instance, the top structure shown in Fig. 5(b)
is formed with 3 loops of 15-s, 3 loops of 10-s, and then 20 loops of 5-s TMGa supplies on the n-
GaN NR of a uniform cross section, which is formed with 20 loops of 20-s TMGa supply. In the whole
growth process before QW deposition, the NH3 supply and growth pause durations are fixed at 30 and
0.5 s, respectively. After QW deposition, p-GaN can then be grown on a QW NR.

In Fig. 6(a), we show the TEM image of a QW NR, including an n-GaN NR core with an essentially
flat top, three top-face c-plane QWs in the truncated-pyramidal top structure, and three sidewall

Fig. 4. (a) Schematic demonstration of an n-GaN NR with top-face c-plane and sidewall m-plane QWs. (b) and (c) Plan-view and
tilted SEM images, respectively, of an n-GaN NR array after QW deposition demonstrated in part (a).

Fig. 5. (a) Schematic demonstration of an n-GaN NR with a pointed-pyramidal top structure and sidewall QWs. (b) Tilted SEM
image of a QW NR array as depicted in part (a).
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m-plane QWs. Fig. 6(b)–(d) shows the magnified TEM images of the top portion, the sidewall QW
portion near the top, and that near the bottom, respectively. As indicated by the (pink) arrows, the
three QWs in each magnified TEM image can be seen. The thicknesses of the top-face QWs are larger
than those on the sidewall. Also, no QW structure is found on the slant facets. These results confirm
the highest growth rate in the c-plane, followed by those of the m-plane and then the f1 !101g-plane
(r-plane). In Fig. 7(a), we show the TEM image of an LED NR, in which a pointed-pyramidal n-GaN
structure is formed at the top of the n-GaN NR core like the structures shown in Figs. 5(a) and (b)
before QW deposition. In such a structure, QWs and then p-GaN can be formed mainly on the side-
walls of the NR. In Fig. 7(a), one can see that the thickness of the sidewall p-GaN layer increases with
height on a sidewall. In Fig. 7(b), we show the magnified image of the circled portion in Fig. 7(a). Here,
we can see the three QWs more clearly.

4. Fabrication of nanorod light-emitting diode array

Although NR LED arrays have been demonstrated by a couple companies, including Glo-USA and
OSRAM, their detailed fabrication procedures are not published. Normally, to minimize current leak-
age in such a device, the NR gap regions are filled with certain insulating materials, such as SiO2 and
photoresist. During the growth of an NR array, NRs may not be perfectly formed at certain designated
locations. Also, during device process, certain NRs can be broken. In this situation, current leakage can
be produced through those ‘‘defects’’ in an array. By filling an insulating material in the gaps, such
defects can also be covered for reducing leakage current. Then, usually, indium-tin-oxide (ITO) is

Fig. 6. (a) TEM image of a QW NR, including an n-GaN NR core with an essentially flat top, three top-face c-plane QWs in the
truncated-pyramidal top structure, and three m-plane sidewall QWs. (b)-(d) Magnified TEM images of the top portion, the
sidewall QW portion near the top, and that near the bottom, respectively. As indicated by the (pink) arrows, the three QWs in
each magnified TEM image can be seen. (For interpretation of the references to colour in this figure legend, the reader is referred
to the web version of this article.)
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deposited on the NR array as a transparent conductor for spreading injected current over the NR sur-
face and electrically connecting individual NRs when the array pitch is not large. Contact metals are
coated on the top and in a region without NR for forming the p- and n-contact. In such an LED-array
structure, the injected current for exciting sidewall QWs near the bottom relies on the current flow
along the sidewall p-GaN layer since it is usually difficult to cover the whole NR with ITO.
However, because of the low current conductivity in p-GaN, the current injection efficiency and hence
emission efficiency of the sidewall QWs are not high. In this research group, we use MBE-grown,
highly Ga-doped ZnO (GaZnO) as the transparent conductor for spreading injected current over the
whole sidewall of an NR. With MBE or MOVPE growth, a conformal GaZnO layer over the entire surface
of an NR can be formed. Based on our MBE growth at 250 !C in substrate temperature, a highly-con-
ductive GaZnO thin film can be formed with the resistivity, mobility, and electron concentration at
1.6 ! 10"4 X cm, 22 cm2/V s, and 1.5 ! 1021 cm"3, respectively [47]. It is essentially transparent in
the visible range. In Fig. 8, we show the transmittance spectrum of a GaZnO layer of 250 nm in thick-
ness grown on a sapphire substrate at 250 !C. Here, one can see that the transmittance is essentially
higher than 90% in the visible range.

In Fig. 9, we schematically demonstrate the structure of an NR LED array [48]. In this device, at the
top of an n-GaN NR, we purposely form a pointed-pyramidal u-GaN structure. This top structure can
hinder the growth of c-plane QW such that the output of this device is completely emitted from the
non-polar sidewall QWs. Also, the u-GaN top structure can increase electric resistance of this portion
such that injected current is guided to flow along the conformal GaZnO layer for effectively exciting
sidewall QWs. In such an NR LED structure, the InGaN/GaN QWs and p-GaN layer are formed only
on the NR sidewalls. However, the transparent conductor, GaZnO, can cover essentially the whole
NR. The p-contact metals, Ni and Au, cover the top of the whole NR array and connect electrically

Fig. 7. (a) TEM image of an NR LED structure, in which a pointed-pyramidal n-GaN structure is formed at the top of the n-GaN
NR core like the structures shown in Fig. 5(a) and (b). Here, QWs and p-GaN are formed mainly on the sidewalls of the NR. (b)
Magnified image in the circled portion of part (a).
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!62! with respect to the c-plane. Due to the low deposition rate in the f1 !101g-planes, normally QWs
can be formed only on the c-plane top face and m-plane sidewalls, as schematically shown in Fig. 4(a).
In Fig. 4(b) and (c), we show the plan-view and tilted SEM images, respectively, of an NR array after
QW deposition. If we grow a pointed-pyramidal GaN structure at the top of an NR before QW deposi-
tion, c-plane QW will not be formed. In this situation, only non-polar, sidewall m-plane QWs are
deposited, as schematically shown in Fig. 5(a). In Fig. 5(b), we show the tilted SEM image of such a
QW NR array. The pointed-pyramidal structure at the NR top can be formed by stepwise decreasing
the TMGa supply duration during pulsed growth. For instance, the top structure shown in Fig. 5(b)
is formed with 3 loops of 15-s, 3 loops of 10-s, and then 20 loops of 5-s TMGa supplies on the n-
GaN NR of a uniform cross section, which is formed with 20 loops of 20-s TMGa supply. In the whole
growth process before QW deposition, the NH3 supply and growth pause durations are fixed at 30 and
0.5 s, respectively. After QW deposition, p-GaN can then be grown on a QW NR.

In Fig. 6(a), we show the TEM image of a QW NR, including an n-GaN NR core with an essentially
flat top, three top-face c-plane QWs in the truncated-pyramidal top structure, and three sidewall

Fig. 4. (a) Schematic demonstration of an n-GaN NR with top-face c-plane and sidewall m-plane QWs. (b) and (c) Plan-view and
tilted SEM images, respectively, of an n-GaN NR array after QW deposition demonstrated in part (a).

Fig. 5. (a) Schematic demonstration of an n-GaN NR with a pointed-pyramidal top structure and sidewall QWs. (b) Tilted SEM
image of a QW NR array as depicted in part (a).
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dimensional (3D) arrangement. In order to clarify our
approach, the GaN nanowire based InGaN/GaN MQWs
coaxial nanoarchitecture arrays are shown schematically
in Fig. 1(a).

Experimental section

Preparation of substrate

A GaN epilayer with a (0002) plane preferential orientation
was used as a basal template for GaN nanowire array
synthesis by MOCVD. First, a thin dielectric SiO2 layer was
deposited by RF magnetron sputtering as a growth mask on a
3-mm-thick Si-doped n-GaN epitaxial layer with high crystal-
line quality. Then, nanoscale circular patterns were formed
by thermal nanoimprint lithography. After the nanoimprint
process, the SiO2/n-GaN template was transferred to a
reactor for CF4-based reactive ion etching (RIE) to etch
the SiO2 selectively. Finally, the template was cleaned using
an O2 plasma treatment process for 10 min to completely
eliminate any residual nanoimprint resin remaining on the
surface.

Growth procedure

For the growth of GaN nanowire arrays, the SiO2/GaN/
sapphire template was loaded into a showerhead type
MOCVD reactor. The synthesis of highly ordered GaN nano-
wire arrays was carried out at 1020 1C and a pressure of
200 Torr using trimethylgallium (TMGa) and ammonia (NH3)
as precursor sources by employing a TMGa and NH3 modula-
tion growth technique called “pulsed-mode MOCVD growth”

with pure hydrogen (H2) as the carrier gas. The TMGa and
NH3 flow rates were maintained at 15 sccm (78 mmol/min)
and 5 slm (223.21 mmol/min), respectively. The modulation
growth technique consists of (1) an NH3 injection step,
(2) an NH3 interruption step, (3) a TMGa injection step, and
(4) a TMGa interruption step. Details of this pulsed-mode
growth process have been reported elsewhere [23]. Subse-
quently, the three periods of InGaN/GaN MQWs were formed
on the GaN nanowire by conventional constant-mode
growth. For the InGaN/GaN MQW coaxial nanostructure
arrays, trimethylindium (TMI), triethylgallium (TEG), and
NH3 were used as the QW and quantum-barrier (QB)
precursor sources under pure nitrogen (N2) ambient. The
flow rates of TEG and TMI were maintained at 100 sccm
(29.92 mmol/min) and 400 sccm (40.29 mmol/min), respec-
tively, during the growth of the three period InGaN (QW)
and GaN (QB) at a reactor pressure of 200 Torr. The
InxGa1!xN QWs were grown at temperatures from 700 to
800 1C and the GaN QBs were grown at the same tempera-
ture. In order to investigate the light emission properties of
the MQWs on nonpolar f11 ̄00g m-plane sidewalls, the
number of pulsed-growth cycles was varied between 100
and 300 depending on the experiment types.

Characterization

The surface morphology and microstructural characteriza-
tion of GaN nanowires and InxGa1!xN/GaN coaxial
nanoarchitecture arrays were carried out by field-emission
scanning electron microscopy (FE-SEM, S-5200) and Cs-
corrected scanning transmission electron microscopy (Cs-
corrected STEM, JEM-ARM200F), respectively. Before being

Fig. 1 (a) Schematic sketch of a GaN-nanowire-based MQW coaxial nanoarchitecture array. The expanded schematic shows the
formation of a layer comprising three pairs of MQWs on n-GaN nanowire core. (b) Room-temperature PL spectrum of the basal GaN
nanowire array. The inset SEM image is highly-ordered selective area grown GaN nanowire array with large area scan. Cross-sectional
SEM images of GaN nanowire array showing (c) morphology of the tops of the GaN nanowires without the c-plane, (d) two different
crystal planes (c-plane and semipolar facets) on the upper region of the GaN nanowires, and (e) c-plane terminated tops of the GaN
nanowires.
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facets was estimated to be E5.2 Å, indicating the strain-
free characteristic of the n-GaN inner core. From the
electron diffraction pattern in Fig. 3(c), we can confirm
the single-crystalline nature of the GaN nanowire. In addi-
tion, we could not observe any typical GaN defects in the
GaN nanowire core such as stacking faults or dislocations.
This may be related to the filtering effect of crystal defects
caused by nanoscale epitaxial growth [21].

The optical characteristics of the InGaN/GaN MQW core–
shell structure arrays were inspected by measuring the CL
spectrum. Fig. 4(a) shows cross-sectional CL spectra of
InGaN/GaN coaxial structure arrays with different GaN
nanowire m-plane surface areas. Generally, the m-plane
area of GaN nanowire sidewalls can be controlled using
pulsed growth cycles. Irrespective of the dominant peak
intensity, InGaN/GaN MQW emission is observed from the
coaxial structure at approximately 430 nm. Fig. 4(b) shows
the monochromatic CL images recorded at wavelengths of
410, 430, 450, 470, and 490 nm. The images clearly show
bright emission from the m-plane sidewall of core–shell
structure. Also, weak emission was observed at longer
wavelengths that originated from the edges between the
f11 ̄00g m-plane and the f11 ̄01g semipolar plane, as shown in
the monochromatic CL images recorded at 470 and 490 nm.
The slight shoulder at the longer wavelength is attributed to
this emission from the edge regions. The dominant emission
peak at 430 nm clearly originates from MQWs grown on the
six-fold m-plane sidewall of the GaN nanowires. The domi-
nant emission peak intensity has different behaviors
depending on the m-plane basal area of the GaN nanowire
as shown in Fig. 4(a). Varying the m-plane area may affect
the intensity of light emission. In many optoelectronic

devices such solar cells, optical sensors, and photodetec-
tors, output gain is improved by expanding the junction or
active area region [33–35]. In particular, the large surface-
area-to- volume ratio is one of the most distinct character-
istics in advantages of nanoarchitecture arrays. Typically,
high power or high efficiency GaN-based LEDs have a large
chip size, which extends the active area region. Also, a
large chip can generally have a higher driving current than a
smaller chip, indicating that a higher applied bias leads to
higher optical output power. To increase the light output
power, we must extend the active area to obtain a high
driving current. In order to investigate the feasibility of
extending the surface area of a core–shell nanowire, we
calculated the fill factor (FF) of the effective active region
per unit cell area, where the FF was defined as follows
Eq. (1).

Fill Factor FFð Þ ¼
Total area of m$ plane sidewalls inside unit cellð Þ

Total area of unit cellð Þ

! "

%100 ð%Þ ð1Þ

Here the unit cell was defined as the hexagonal planar
surface. In other words, an FF of 100 % means that the total
sidewall area of the nanowire inside a unit cell is equal to
the total area of the unit cell. The m-plane height of the
GaN nanowire mainly depends on the number of pulsed
growth cycles as shown in Fig. 4(d). The height of m-plane,
width, and length of GaN nanowire was indicated in Fig. 4
(c). The area of a single m-plane, the total area of the m-
plane sidewalls of the single GaN nanowire, and statistical
data for the whole m-plane area of GaN nanowires inside
the unit cell of a regular hexagon are summarized in

Fig. 2 (a–c) Tilted-view SEM images of the GaN nanowire based InxGa1$xN/GaN MQWs coaxial nanoarchitecture arrays with
different magnifications. (d) Normalized PL spectra of three pairs of InGaN/GaN coaxial arrays with and without c-plane in GaN
nanowires. The dots indicate the respective PL peak positions. (e) Excitation power-dependent PL spectra of the InGaN/GaN core–
shell structure array without c-plane in GaN nanowire at 300 K. The inset is PL spectra of log scale.
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which is indeed confirmed by CL maps as discussed in the
following. The thickness of the p-doped GaN shell is also
strongly reduced at the semipolar planes down to ∼20 nm. This
part of the shell is expected to be depleted and therefore
strongly resistive. The QW thickness is found to be
homogeneous over the m-plane except for the top region at
the m-plane and semipolar plane junction, which is slightly
broadened. The CL studies have evidenced a presence of In
gradient in the QW. By using the dependence of the InGaN
bandgap on the In content reported in ref 17, the composition
of the QW is estimated to be 10% (15%) in the lower
(medium) nanowire part. The In-rich region, with up to 20% In
content, is located in the topmost part of the QW in
correspondence to the m-plane/semipolar plane junction
region.
The optical properties of as-grown nanowire arrays have

been probed by photoluminescence (PL) and cathodolumi-
nescence spectroscopies. The PL characterization has been
performed on nanowire ensembles using a frequency-doubled
cw Ar2+ ion laser (λ = 244 nm). The laser was focused on the
nanowire array into a spot of ∼5 μm by means of a 20X UV
microscope objective with 0.4 numerical aperture. PL spectra
were measured using a HR460 spectrometer with a 600
grooves/mm grating and a CCD camera. The PL spectrum at
77 K of the nanowire ensemble presents three distinct peaks as
shown in Figure 2a. The first one is attributed to the GaN near
band edge (NBE) emission peaked at 3.467 eV with a full width
at half-maximum (fwhm) of 60 meV. The two subbandgap
peaks at 2.932 eV (fwhm = 208 meV) referred to as the “blue

peak” and at 2.608 eV (fwhm = 95 meV) referred to as the
“green peak” are attributed to the emission of the InGaN QW.
The existence of two distinct peaks indicates the presence of
regions with different In concentration.
The CL spectroscopy was used to probe the emission at

different penetration depths and to assess the wire-to-wire
fluctuations. The CL experiments have been performed in an
SEM microscope JEOL 7001F. The probe current was set to
∼0.5 nA. The CL spectra were recorded with a Jobin Yvon
Spectrometer HR320 coupled with a CCD camera. Figure 2b
shows the CL spectra acquired over a large region, shown in
Figure 2c at T = 7 K. GaN NBE luminescence is peaked at 3.49
eV (fwhm = 62 meV). Similar to the PL, the InGaN
cathodoluminescence is composed of two peaks at 2.978
(fwhm = 163 meV) and 2.624 (fwhm = 80 meV). Accounting
for the Varshnii shift with temperature, the peak energies are in
good agreement with the PL observations. The acceleration
voltage was varied from 5 kV to 15 kV to increase the excitation
depth. For excitation with 5 kV acceleration voltage the two
peaks have similar intensities, whereas at 15 kV acceleration
voltage the blue peak has a ten times higher intensity than the
green peak. This relative intensity variation with acceleration
voltage shows that the green peak arises from a region close to
the nanowire top, whereas the blue peak comes from a deeper
region. Casino simulations18 for a 2D GaN layer allow to
estimate the statistical distribution of the electron penetration
depth. The depth for which the statistical distribution of the
electron penetration is equal to its maximum value divided by
Euler’s number e is equal to 250 nm for 5 kV and 1.3 μm for 15

Figure 2. (a) PL spectrum of the nanowire array. (b) Low temperature CL spectrum collected at 5 kV and 15 kV acceleration voltage. (c) Top view
SEM image of a region studied by CL. (d) and (e) CL maps recorded for a detection wavelength of 420 and 472 nm, respectively.
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concentration between 5 × 1018 cm−3 and 1019 cm−3. The
active region consists of a single undoped 5−10 nm thick QW,
followed by an AlGaN electron blocking layer and finally a p-
doped GaN shell (∼150 nm) with a doping concentration
around 5 × 1019 cm−3. The growth produces an array of
identical NWs with a density of 5 × 107 NW/cm2. Their
diameter is around 900 nm for a length of 2.5 μm. More details
about the growth conditions can be found elsewhere.6 As
shown by previous CL and transmisstion electron microscopy
(TEM) analyses,6 the growth has been optimized to prevent
the formation of an InGaN QW on the top of the wire (defined
by {101 ̅1} semipolar planes).
In order to analyze the optical properties of a single NW, the

NWs were detached from their native substrate and then
dispersed on a heavily doped Si substrate to be able to analyze
their optical properties. The use of a doped substrate is
required to avoid charging effects. Figure 1b shows a SEM
image of a NW lying on the Si substrate. This SEM image was
obtained under pulsed mode operation and allows an
estimation of the spatial resolution of our TR-CL setup better
than 50 nm.
The optical properties of NWs have been probed by means

of CL spectroscopy. These experiments have been realized with
an Attolight Alalin Chronos 4027 system coupled with Jobin
Yvon spectrometer (iHr320) and a Synapse CCD camera. The
CL spectra as well as streak images have been recorded under
pulsed mode operation condition (∼1 ps electron pulse width,
repetition rate 80.7 MHz). The mean electron current was
around ∼10 pA and the acceleration voltage was 6 kV.
Figure 1c shows different CL spectra along the wire taken at

T ≈ 4 K. At the top of the NW (point 1), we observe only the
luminescence peak around 3.45 eV, which corresponds to the
near band edge (NBE) luminescence of GaN and may be
related to the presence of inversion domain boundaries12 in
these nanowires. Because we do not observe emission below
the GaN NBE on the conical part of the wire, it confirms that
there is no InGaN/GaN semipolar QW in these nanowires.
Then, from point 2 to point 5 the main luminescent peak
attributed to the nonpolar m-plane QW shifts from 2.85 to 3 eV

when the excitation probe moves from the top to the bottom of
the wire. This shift in the emission energy is the signature of the
In gradient along the wire.7

On point 2 (top of the m-plane QW), in addition to the
spectral shift one can notice that we observe some sharp
features at the low energy side of the QW emission. These
peaks stem from the In-rich region of the QW located on the
top side of the m-plane QW of the NW, that is, close to the
intersection of nonpolar facets with semipolar facets on the
conical part of the NW. At low temperature, these In-rich
clusters act as quantum dots. Indeed, from the spectrum we
observe a low line width (10 meV, limited by the spectral
resolution of our system). The possibility to access to the
emission of a single quantum emitter through electron
excitation is made possible here thanks to the low electron
beam current (∼1 electron per pulse) and the high collection
efficiency of our setup.
These sharp peaks associated with the inhomogeneous

current spreading at low injection6 make these NWs good
candidates for a single photon source in the visible range,
because we can electrically address these quantum dots.
However, this study lies beyond the scope of this letter and
will be investigated later.
Figure 1d−i presents CL mapping on a single NW. These

mappings are extracted from a 64 × 64 hyperspectral mapping
and then filtered at different energies. Figure 1d shows the
signal associated with the GaN NBE emission. Its maximum of
intensity is on the top conical part of the NW, where the
InGaN QW is absent, which shows that the capture from the
GaN to the InGaN QW is an efficient and local process. Figure
1e−g shows the emission associated with nonpolar QW
emission for three different energy regions. The three mappings
show in details the change of the emission energy along the
wire. Finally, the two last mappings of Figure h,i demonstrate
that the sharp features observed at low energy are located on
the topside of the m-plane QW.
To understand the effect of the inhomogeneity of In along

the wire, we have carried out TR-CL experiments. To
investigate the effect of thermalization on the motion of

Figure 1. (a) Schematic of the InGaN/GaN nanowire grown on c-plane sapphire substrate. (b) SEM image obtained in the pulsed mode operation
of the microscope. (c) CL spectra for different positions along the wire (point 1 to point 5 correspond to the positions as shown in part b). (d−i) CL
monochromatic images for different detection energy ranges (dashed lines show the position of the NW).
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concentration between 5 × 1018 cm−3 and 1019 cm−3. The
active region consists of a single undoped 5−10 nm thick QW,
followed by an AlGaN electron blocking layer and finally a p-
doped GaN shell (∼150 nm) with a doping concentration
around 5 × 1019 cm−3. The growth produces an array of
identical NWs with a density of 5 × 107 NW/cm2. Their
diameter is around 900 nm for a length of 2.5 μm. More details
about the growth conditions can be found elsewhere.6 As
shown by previous CL and transmisstion electron microscopy
(TEM) analyses,6 the growth has been optimized to prevent
the formation of an InGaN QW on the top of the wire (defined
by {101 ̅1} semipolar planes).
In order to analyze the optical properties of a single NW, the

NWs were detached from their native substrate and then
dispersed on a heavily doped Si substrate to be able to analyze
their optical properties. The use of a doped substrate is
required to avoid charging effects. Figure 1b shows a SEM
image of a NW lying on the Si substrate. This SEM image was
obtained under pulsed mode operation and allows an
estimation of the spatial resolution of our TR-CL setup better
than 50 nm.
The optical properties of NWs have been probed by means

of CL spectroscopy. These experiments have been realized with
an Attolight Alalin Chronos 4027 system coupled with Jobin
Yvon spectrometer (iHr320) and a Synapse CCD camera. The
CL spectra as well as streak images have been recorded under
pulsed mode operation condition (∼1 ps electron pulse width,
repetition rate 80.7 MHz). The mean electron current was
around ∼10 pA and the acceleration voltage was 6 kV.
Figure 1c shows different CL spectra along the wire taken at

T ≈ 4 K. At the top of the NW (point 1), we observe only the
luminescence peak around 3.45 eV, which corresponds to the
near band edge (NBE) luminescence of GaN and may be
related to the presence of inversion domain boundaries12 in
these nanowires. Because we do not observe emission below
the GaN NBE on the conical part of the wire, it confirms that
there is no InGaN/GaN semipolar QW in these nanowires.
Then, from point 2 to point 5 the main luminescent peak
attributed to the nonpolar m-plane QW shifts from 2.85 to 3 eV

when the excitation probe moves from the top to the bottom of
the wire. This shift in the emission energy is the signature of the
In gradient along the wire.7

On point 2 (top of the m-plane QW), in addition to the
spectral shift one can notice that we observe some sharp
features at the low energy side of the QW emission. These
peaks stem from the In-rich region of the QW located on the
top side of the m-plane QW of the NW, that is, close to the
intersection of nonpolar facets with semipolar facets on the
conical part of the NW. At low temperature, these In-rich
clusters act as quantum dots. Indeed, from the spectrum we
observe a low line width (10 meV, limited by the spectral
resolution of our system). The possibility to access to the
emission of a single quantum emitter through electron
excitation is made possible here thanks to the low electron
beam current (∼1 electron per pulse) and the high collection
efficiency of our setup.
These sharp peaks associated with the inhomogeneous

current spreading at low injection6 make these NWs good
candidates for a single photon source in the visible range,
because we can electrically address these quantum dots.
However, this study lies beyond the scope of this letter and
will be investigated later.
Figure 1d−i presents CL mapping on a single NW. These

mappings are extracted from a 64 × 64 hyperspectral mapping
and then filtered at different energies. Figure 1d shows the
signal associated with the GaN NBE emission. Its maximum of
intensity is on the top conical part of the NW, where the
InGaN QW is absent, which shows that the capture from the
GaN to the InGaN QW is an efficient and local process. Figure
1e−g shows the emission associated with nonpolar QW
emission for three different energy regions. The three mappings
show in details the change of the emission energy along the
wire. Finally, the two last mappings of Figure h,i demonstrate
that the sharp features observed at low energy are located on
the topside of the m-plane QW.
To understand the effect of the inhomogeneity of In along

the wire, we have carried out TR-CL experiments. To
investigate the effect of thermalization on the motion of

Figure 1. (a) Schematic of the InGaN/GaN nanowire grown on c-plane sapphire substrate. (b) SEM image obtained in the pulsed mode operation
of the microscope. (c) CL spectra for different positions along the wire (point 1 to point 5 correspond to the positions as shown in part b). (d−i) CL
monochromatic images for different detection energy ranges (dashed lines show the position of the NW).
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2.2 Fils de GaN de polarité-N 

Les	 fils	 GaN	 de	 polarité-N	 sont	 communément	 obtenus	 à	 partir	 d’un	 substrat	 saphir	
nitruré	 (recuit	 à	 1100°C	 sous	 NH3).	 Ces	 fils	 se	 caractérisent	 généralement	 par	 un	
sommet	plat,	correspondant	à	une	facette	plan-c	orientée	dans	la	direction	(0001").		

Notre	équipe	a	été	la	première	à	publier	la	croissance	de	puits	InGaN	cœur-coquille	sur	
des	 fils	 de	 polarité-N.116	 La	 Figure	 43	montre	 les	 caractérisations	 structurales	 de	 ces	
puits	InGaN	en	plan-m	à	partir	d’images	STEM	en	coupes	transversales	et	longitudinales	
et	d’une	analyse	ToF-SIMS.	Une	croissance	cœur-coquille	homogène	est	observée	avec	la	
possibilité	 de	 réduire	 l’épaisseur	 des	 puits	 InGaN	 jusqu’à	 1	 nm.	 Une	 composition	
d’environ	 15%	 en	 indium	 est	 obtenue	 par	 les	 mesures	 locales	 ToF-SIMS	 sur	 un	 fil	
unique.	 Cette	 valeur	 est	 légèrement	 inférieure	 à	 celle	 mesurée	 pour	 des	 puits	 InGaN	
planaires	sur	plan-c	réalisés	dans	des	conditions	de	croissance	identiques	(18,5%).116		

Ces	 fils	montrent	 d’excellentes	 propriétés	 optiques	 avec	 une	 émission	 intense	 dans	 le	
bleu	jusqu’à	température	ambiante.	La	Figure	44A	montre	les	mesures	de	PL	à	5K	sur	un	
ensemble	de	fils	pour	4	échantillons	élaborés	en	diminuant	la	température	de	croissance	
des	 puits	 InGaN	 afin	 d’augmenter	 la	 composition	 en	 In.	 Les	 pics	 correspondent	 à	
l’émission	des	puits	quantiques	 InGaN	cœurs-coquilles.	L’absence	d’émission	du	GaN	à	
5K	est	un	signe	de	la	bonne	efficacité	des	puits	quantiques.	Le	décalage	vers	le	rouge	et	
l’élargissement	du	pic	d’émission	est	 cohérent	avec	un	enrichissement	en	 In	des	puits	
InGaN	 en	 réduisant	 la	 température	 de	 croissance.	 Un	 point	 important	 à	 noter	 est	 la	
présence	 d’une	 2e	 contribution	 moins	 intense	 située	 à	 plus	 grande	 longueur	 d’onde.	
Pour	comprendre	son	origine,	des	mesures	CL	ont	été	réalisées	sur	fils	uniques	et	sont	
montrées	à	la	Figure	44B.140	D’abord,	la	cartographie	CL	à	3,15	eV	(~400	nm)	confirme	
bien	que	 le	pic	principal	provient	des	puits	 cœurs-coquilles.	A	noter	que	 l’émission	se	
décale	vers	le	rouge	à	mesure	que	l’on	s’approche	du	sommet,	qui	est	lié	à	une	variation	
d’In	ou/et	d’épaisseur	des	puits	 InGaN	 le	 long	du	 fil,	 comme	cela	a	déjà	été	 remarqué	
pour	les	fils	de	polarité-Ga.	Ensuite,	les	mesures	CL	révèlent	l’apparition	d’un	pic	à	2,75	
eV	 (~450	nm)	à	 l’extrémité	du	 fil	 (Zone	5)	qui	est	bien	visible	 sur	 la	 cartographie	CL.	

	
Figure	43	:	Analyses	structurales	de	puits	InGaN	cœurs-coquilles.	Images	STEM	en	coupe	longitudinale	et	
transversale	combiné	à	une	analyse	ToF-SIMS	sur	fil	unique	pour	déterminer	la	composition	en	indium	des	

puits	en	cœur-coquille.116	
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Ceci	est	le	signe	d’une	zone	riche	In	située	au	sommet	des	fils	et	qui	explique	le	2e	pic	à	
plus	grande	longueur	d’onde.		

Des	études	structurales	ont	été	menées	pour	comprendre	ces	propriétés	optiques.141	La	
Figure	 45A	montre	 une	 image	 STEM	 du	 sommet	 des	 fils	 de	 polarité-N	 couplée	 à	 des	
mesures	 locales	EDX	 sur	 l’indium.	En	plus	des	puits	 verticaux	 sur	plan-m	 et	 des	puits	
horizontaux	 sur	 plan-c,	 on	 note	 la	 présence	 d’une	 facette	 plan-r	 sur	 le	 pourtour	 du	
sommet.	 Par	 similitude	 aux	 fils	 de	 polarité-Ga,	 nous	 aurions	 pu	 penser	 que	 la	 facette	
riche	In	correspond	aux	puits	InGaN	du	plan-c.	Pourtant,	ce	n’est	pas	le	cas.	Les	puits	sur	
plan-r	 sont	plus	épais	 (x	1,5-2)	et	plus	riche	en	 In	d’après	 les	mesures	EDX,	ce	qui	est	
consistant	avec	un	enrichissement	en	In	avec	la	vitesse	de	croissance.124	Ce	résultat	a	été	
observé	par	d’autres	groupes.142–144	La	Figure	45B	montre	aussi	un	enrichissement	en	In	
uniquement	sur	le	plan-r	semi-polaire	(voir	la	cartographie	EDX	en	In).142	Le	groupe	de	
Waag	(Univ.	Braunschweig)	a	aussi	mis	en	évidence	la	présence	des	mêmes	petits	plans-
r	au	sommet	des	fils	(Figure	45C).118,144	Des	cartographies	CL	de	la	Figure	45D	montrent	
une	émission	à	430	nm	juste	sur	le	pourtour	du	sommet,	alors	que	les	puits	verticaux	en	
plan-m	 émettent	 à	 400	 nm,143	 ce	 qui	 va	 bien	 dans	 le	 sens	 d’un	 enrichissement	 en	 In	
localisé	sur	les	plans-r.		

Par	 ailleurs,	 il	 est	 important	 de	 remarquer	 sur	 les	 exemples	 de	 la	 Figure	 45	 que	 la	
vitesse	de	croissance	des	puits	InGaN	selon	l’axe	𝑐̅	est	généralement	beaucoup	faible	en	
comparaison	 de	 la	 croissance	 en	 plan-m	 sur	 les	 flancs	 des	 fils.	 Le	 groupe	 de	 Speck	
(UCSB)	a	même	obtenu	l’absence	de	croissance	de	puits	InGaN	en	plan-𝑐̅	sur	des	piliers	
de	polarité-N	obtenu	par	gravure	alors	que	 la	croissance	sur	 les	 flancs	en	plan-m	était	
bien	présente.145	D’une	manière	générale,	l’émission	optique	des	puits	InGaN	plan-𝑐̅	des	
fils	 de	polarité-N	n’est	 pas	 intense,	 voire	 totalement	 absente,	 par	 rapport	 à	 l’émission	
des	puits	plan-m	 (voir	 les	 cartographies	de	CL	Figure	45D).	Plusieurs	 raisons	peuvent	
être	évoquées	pour	expliquer	cet	effet	 sans	pour	autant	avoir	de	certitude.	L’efficacité	
d’émission	des	puits	InGaN	plan-𝑐̅	peut	être	affectée	par	la	présence	accrue	d’impuretés	
des	surfaces	de	polarité-N	ou	par	une	trop	faible	épaisseur	des	puits	InGaN.84	

	
Figure	44	:	Propriétés	optiques	des	puits	InGaN	cœurs-coquilles.	A)	PL	à	5K	sur	un	ensemble	de	fils	avec	des	
puits	réalisés	à	différentes	températures,116	B)	CL	sur	fil	unique	combinant	une	image	MEB,	des	spectres	

mesurées	dans	5	zones	différentes	et	les	cartographies	d’émission	à	357,	393	et	450	nm.140			
shell grown at 920 !C in N2 is added on the MQWs using
biscyclopentadienylmagnesium as a precursor source with
an annealing step performed under N2 at 750 !C for 20min
to activate Mg dopants.

The optical properties of the wires have been investigated
using a CL system with maximized collection angle and high
spectral resolution.10) The system uses a 300mm optical
spectrometer and a charge-coupled-device (CCD) camera
for parallel spectra acquisition (spectral resolution of 1 nm),
installed in a VG HB 501 scanning transmission electron
microscope (STEM). The STEM is operated at 60 kV with a
probe current of about 300 pA. The sample stage tempera-
ture is maintained at 150K by liquid nitrogen cooling. For
each pixel of the image, a full CL spectrum is recorded, with
typical dwell times per pixel equal to 150ms.

The dark-field STEM image of a wire from sample 2
oriented with the m-plane facets f1!100g parallel to the
impinging beam is shown in Fig. 2(a). The GaN base part
can be recognized on the left-hand side. The spectra of the
different wire regions are displayed in Fig. 2(b). The spec-
trum of the uncovered base [labelled region 1 in Fig. 2(a)]
shows the emission of the GaN near-band edge (NBE) at
an energy of 3.47 eV and a broad yellow/green defect
band peaked at around 2.35 eV. The spectra of the radial
MQW system show an intense emission in the UV, gradually
shifting from 3.10 eV close to the wire base (region 2)
to 3.21 eV close to the wire top (region 4). Finally, the
spectrum extracted by exciting the very top of the wire
(region 5) is quite similar to that of region 4, except for the
peak at 2.65 eV. In all the spectra an intense broad yellow

band is present, peaked at around 2.3 eV in the heavily
n-doped wire base and at 2.15 eV in the unintentionally
doped regions.11) The spatial distribution of the different
spectral components is reported in the CL monochromatic
images in Figs. 2(c)–2(e), obtained by putting in each pixel
of the image the intensity of the corresponding spectrum
at the corresponding energy. The GaN NBE emission at
3.47 eV [Fig. 2(c)] is clearly distinguishable only in the
uncovered n-type base. The UV emission around 3.15 eV
[Fig. 2(d)] becomes more intense when the beam approaches
the lateral facets and can thus be attributed to the radial
nonpolar QWs.6,9) The spectral shift observed from region
2 to 4 can be ascribed to a QW thickness gradient, as
confirmed by separate spatially resolved SIMS in samples
grown by the present technique.6) Figure 2(e) reports the
spatial distribution of the signal at 2.65 eV. This spectral
component is strongly concentrated on the very top of the
wire, which justifies its attribution to the emission of the
axial polar QWs. The lower transition energy with respect to
the radial nonpolar QWs can be partly explained with the
quantum-confined Stark effect related to the presence of an
internal electric field in the axial QWs. Furthermore, the
In content and well thickness in the axial QWs may be
significantly larger than those in the lateral QWs.6)

Single-wire LEDs were fabricated using wire dispersion
on a Si/SiO2 template, planarization in spin-on glass
(H-silsequioxane), and electron-beam lithography, as de-
scribed in ref. 9. The contacts to the single-wire devices
have been fabricated by a double run of e-beam lithography,
using a Ti/Al/Ti/Au (Ni/Au) metallization for the n-type
(p-type) extremity of the wire. As the MQW system is
coated only on the upper wire part leaving the n-type stem
uncovered at the base, no intermediate etching of the core is
necessary.12) The optical microscopy image of a single-wire
LED from sample 2 emitting blue light at RT under a
forward current I ¼ 3 !A is shown in Fig. 1(c). An average
of 10 wires per sample have been processed and subse-
quently studied. In the following, we will refer to single-wire
devices whose features are representative of the correspond-
ing sample.

The EL of single-wire LEDs has been measured at room
temperature (RT) and at different current levels by analyzing
the light in a 460-mm-focal-length grating spectrometer with
a CCD array, with a spectral resolution of 1 nm. Two series of
EL spectra recorded at RT and for increasing injection levels
are reported in Figs. 3(a)–3(b), corresponding to a single wire
LED from samples 1 and 2, respectively. In both cases, there
is a visible EL peak appearing at a low injection current
(I # 1 !A). As the current is increased, the visible peak
saturates and is progressively masked by a second peak
growing at higher energy. The lower-energy peaks are on the
average at 2:25$ 0:10 eV in sample 1 and at 2:70$ 0:15 eV
in sample 2. The higher-energy contributions are peaked
at 2:61$ 0:13 eV in sample 1 and at 3:12$ 0:15 eV in
sample 2. The blue shift of the EL emission peaks in
sample 2 with respect to sample 1 is attributed to the smaller
In content. Comparison between the CL and EL data for
sample 2 shows that the EL peak at 2.60 eV (resp., 3.1–
3.2 eV) well correlates to the axial (resp., radial) MQW CL
emission. As the temperature is decreased, the low-energy
emission from the axial MQWs becomes weaker, while the
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growth can be excluded. It suggests that heavy silicon incorpora-
tion limits the occurrence of radiative defect centers.26

The CL-analysis has been extended to μ-PL measurements at
low temperature to study in more detail the MQW emission
properties. Figure 5a shows the evolution of the PL MQW emis-
sion wavelength at 5 K as a function of the InGaN well growth
temperature between 720 and 760 !C for nominal 5 nm InGaN/
10 nm GaN MQWs (80 s well growth time), that is, for a re-
latively large well thickness, where confinement can be neglected.
It is well-known in planar MQWs that indium incorporation is
very sensitive to the growth temperature and that a decrease
of temperature increases the In-incorporation inside the well. As
shown in Figure 5b, the emission wavelength of the wires
depends linearly on the InGaN growth temperature with a slope
of about !0.75 nm/K. Supposing no change of well thickness
and comparing with homogeneous InGaN layers materials,27 a
variation of the In incorporation (from 16 to 24%) in the MQWs
may explain the low-temperature emission red-shift from 390 to
430 nm for a growth temperature varying from 760 to 720 !C. In
parallel, the maximum of intensity of the peaks is decreased by
more than 2 orders of magnitude and the peaks are broadened
with an increase of the fwhm from 100 to 175 meV. As already
reported in the literature, the increase of the fwhm of the MQW
peak emission as a function of the indium mole fraction in the
QWmay be due to an increase of structural and chemical defects
(such as clustering).28 In a second series of experiments, the
InGaN well growth temperature has been set to 750 !C and the
barrier thickness to about 10 nm to study the shift of the PL
MQW emission wavelength at 5 K as a function of the InGaN
well growth time: 20, 40, 80, 120 s (Figure 5c). The μ-PL
emission wavelength is strongly decreased at short QW growth
time (392 nm for 20 s), whereas it reaches the asymptotic value of

about 412 nm for longer QW growth times (120 s). To confirm
this behavior and estimate the wavelength distribution for the
different wires, several μ-PL measurements have been performed
and reported in Figure 5d. The abscissa thickness-axis takes into
account the TEMmeasurements and the error bars correspond to
the profile gradients along the wire length. The In-concentration
for the QWs presented in Figures 5c can be roughly estimated
from the InGaN PL emission energies. The MQW emission
related to the asymptotic value of Figure 5d, which excludes
quantum confinement effect, occurs at about 412 nm at 5 K. It
roughly corresponds to an In-concentration of about 20%
considering X-ray calibration measurements performed at room
temperature on 2D c-axis InGaN alloy layers.27,29 The discre-
pancy with Tof-SIMS measurements can be explained by local
InGaN alloy thickness and composition fluctuations leading to
localization phenomena, which lower the effective PL transition
energy. The fwhm of the PL-peaks is almost constant at a value of
about 160 meV, which is consistent with a constant In-concen-
tration in the QWs. Consequently, the blue shift of the emission
wavelength should be directly attributed to a decrease of the QW
thickness with decreasing growth time and therefore to quantum
confinement.30!32 The transition energy E in a QW is given in
first approximation by E ≈ Eg + Eel + Eh1 ! eFd where Eg is the
band gap of the strained well, Ee1 (Eh1) are the first confinement
energy levels of the electrons (holes) and the last term represents
the influence of the quantum-confined Stark effect (QCSE) as a
function of the piezoelectric field F and the QW thickness d. This
contribution is particularly important for wells grown along the
c-axis and becomes dominant for thick QWs, which results in a
linear decrease of the QW transition energy with QW thickness.
Without piezoelectric field, the QCSE term tends to zero and the
transition energy only depends on the electron and hole energies,

Figure 5. Low-temperature (5 K) μ-photoluminescence (μ-PL) measurements of single core!shell InGaN/GaN MQWs wires grown by MOVPE.
(a) Spectra obtained for samples with five MQWs grown at different growth temperatures for 80 s well growth duration. (b) Position of the μ-PL
emission as the function of the well growth temperature. (c) Spectra for several well growth times (20 to 120 s) grown at 750 !C. (d) Analysis of the μ-PL
emission wavelength. Symbols correspond to different wire measurements. The well thickness measured for the 20 and 80 s samples by TEM (see
Figure 2) is used to determine the duration-thickness relationship. The horizontal error bar is estimated from TEM and SIMS measurements.
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2.3 Synthèse et cas des fils GaN à polarité mixte 

Nous	avons	vu	que	la	croissance	cœur-coquille	de	puits	InGaN	a	été	réalisée	avec	succès	
sur	des	fils	GaN	pour	les	deux	types	de	polarité.	Néanmoins,	la	polarité	va	jouer	un	rôle	
essentiel	sur	les	croissances	ayant	lieu	au	sommet.	Pour	résumer,	nous	avons,	d’un	côté,	
les	 fils	 de	 polarité-Ga	 donnant	 un	 sommet	 de	 forme	 pyramidale	 qui	 favorisent	 une	
croissance	 plan-c	 des	 puits	 InGaN	 très	 riche	 In	 d’autant	 plus	 rapide	 que	 les	 puits	 se	
rapprochent	de	la	pointe	de	la	pyramide,	avec	la	présence	d’une	zone	enrichie	en	In	à	la	
jonction	plans-r/plans-m.	D’un	autre	côté,	les	fils	de	polarité-N	donnant	un	sommet	plat	
favorisent	une	croissance	rapide	des	puits	InGaN	sur	des	petites	facettes	semi-polaires	à	
la	 jonction	 entre	 les	 plans-m	 verticaux	 et	 le	 plan-𝑐̅	horizontal.	 Par	 ailleurs,	 il	 est	
important	 de	 préciser	 que	 beaucoup	 de	 fils	 de	 polarité-N	 présentent	 des	 phases	
résiduelles	 de	 polarité-Ga	 et	 sont	 de	 polarité	 mixte	 (voir	 §I.3.3	 et	 Figure	 30).	 La	
croissance	 de	 puits	 InGaN	 sur	 ces	 fils	 de	 polarité	 mixte	 correspond	 simplement	 à	 la	
conjugaison	des	effets	déjà	décrits	pour	chacune	des	deux	polarités,	comme	le	montre	la	
Figure	46A.	Sur	ce	fil	réalisé	au	laboratoire	intégrant	7	puits	InGaN,	nous	observons	bien	
la	présence	des	puits	 épais	 en	plan-c	 au	 sein	de	 la	 forme	pyramidal	de	phase-Ga	et	 la	
présence	 des	 mini-facettes	 plan-r	 sur	 le	 pourtour	 de	 la	 phase	 de	 polarité-N.146	 Des	
observations	 similaires	 ont	 été	 faites	 par	 le	 groupe	 de	 Tessarek	 &	 Christiansen	 (Max	
Planck	Institut	&	Univ.	Bremen)	sur	la	Figure	46B.142		

	
	Figure	45	:	Etudes	du	sommet	des	fils	GaN	de	polarité-N	avec	croissance	de	puits	InGaN	à	partir	d’images	

TEM	sur	des	tranches	de	fils	élaborées	par	FIB	complétées	par	des	mesures	EDX	sur	l’In	et	par	des	mesures	de	
CL	:	A)	CEA-Grenoble	(Univ.	Grenoble-Alpes)141,	B)	Groupe	de	Tessarek	&	Christiansen	(Max	Planck	Institut	&	

Univ.	Bremen)142,	C,D)	Groupe	de	Waag	(Univ.	Braunschweig).143,144		
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The TEM images of the cross section in Fig. 3 (right top
and left top) indicate that the shape of the shell at the top of
the rod is changing during the growth of the quantum well
stack. The semi-polar facet vanishes during growth of the
barrier due to its higher growth rate compared to the
nonpolar facet which is caused by the growth of GaN
without Si doping, leading also to a higher lateral (nonpolar)
growth rate. The final surface of the GaN:Mg again shows a
shape with a semi-polar facet but the p-GaN shell on this
plane is much thinner than on all other facets. The thickness
variations and shape of the shell layers on different crystal
planes are attributed to anisotropic growth rates (Wulff plot)
at the different process conditions of QW, barrier, and
p-GaN [16]. Even though each InGaN QW layer and each
GaN barrier layer of the MQW stack is grown at same
conditions, on most facets the first (inner) QW and the first
barrier layer are thicker than the further ones (dQW ! 4, 2.2,
2.3, 2.9, 2.1 nm, dQB! 10, 10, 9, 9 nmmeasured on the right
sidewall facet of the cross section in Fig. 3). The reason for
the different thickness of shell layers (QW, QB, and p-GaN)
on different m-plane facets is yet unclear. The thickness of
the inner QW in the TEM images is possibly overestimated
due to a sidewall roughness of the core which smoothens out
during the shell growth.

3.2 Optical analysis Consistent with the TEM
analysis the optical characterization performed by spatially
resolved CL excitation shows that a QW emission is excited
in a shell geometry on all facets, cf. Fig. 4. A CL spectrum
averaged over this cleaved structure shows a maximum
at 400 nm with a shoulder at 430 nm. With respect to the
monochromatic mappings these are assigned to a different
emission of the QW around lQW! 400 nm and 430 nm
(cf. Fig. 4, top) from the sidewalls and the top facets,
respectively. In CL also a near band gap emission (NBE) at
about lNBE! 367 nm is excited inside the core and shell
(cleavage edge) while yellow luminescence (YL) around
lYL! 500. . .650 nm attributed to defects is especially
observed by exiting the gallium polar n-type GaN
incrustation grown above the SiO2 mask, cf. Fig. 4, bottom.

The different emission wavelength of the QW grown on
different crystal planes (sidewall and top facets) can be
assigned to anisotropic growth rates [17]. We address the
gradient in emission along the m-plane sidewall to a gradual
local change of InGaN growth conditions with distance
from the masked substrate, leading to an inhomogeneous
incorporation of Indium resulting in different emission
wavelengths and intensities [18, 19]. According to recent
modelling, the temperature gradient along the height of such
structures is expected not to exceed a few degrees [20] and
thus it will not significantly affect the growth. Another
possible origin might be due to diffusion effects in the gas
phase and probably also on the sample’s surface. The large
aspect ratio could lead to depletion of Indium in the gas
phase at the bottom of the 3D structure, which could also
explain this phenomenon. Further work has to be done to
understand the underlying mechanism.

3.3 Electrical analysis Electrical characterization of
single structures was performed by contacting them inside
an SEM using piezo-driven manipulators equipped with
small tungsten probe tips. In this way, EBIC was obtained
while exciting the active region inside the GaN structure
with the electron beam and by that inducing a current across
the pn-junction. A reverse bias voltage VR applied over the
junction increases the EBIC signal and quality. This bias
voltage increases the width of the depletion region (as a
reverse voltage) and affects the nonlinear contact character-
istics between the metal probe tips and the semiconductor
structure (as a forward voltage), the operation point of the
contacts is shifted by the bias induced offset leakage current,
showing a reduced small signal impedance regarding the
EBIC.

3.3.1 EBIC in pn-configuration Since the p-GaN on
the top facet of the central structure in Fig. 5 was
occasionally removed during the cleavage process, the

Figure 3 SE image (left, substrate tilt 528, EHT¼ 10 kV) of a
core–shell LED pillar of type A and bright field TEM image (right)
of a cross-section lamella (mirrored regarding the SE image) from
this structure surrounded by enlarged details of the shell at distinct
positions as indicated by the schematic grey shape.

Figure 4 SE image (top left) and RT-CL mapping images
obtained at wavelengths of 400, 430, 367, 567, and 654 nm (from
top center to down right) from a cleaved core–shell InGaN/GaN
LED pillar of type B at a substrate tilt of 308, using an EHT of 5 kV
and a probe current of about 100 pA.
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The TEM images of the cross section in Fig. 3 (right top
and left top) indicate that the shape of the shell at the top of
the rod is changing during the growth of the quantum well
stack. The semi-polar facet vanishes during growth of the
barrier due to its higher growth rate compared to the
nonpolar facet which is caused by the growth of GaN
without Si doping, leading also to a higher lateral (nonpolar)
growth rate. The final surface of the GaN:Mg again shows a
shape with a semi-polar facet but the p-GaN shell on this
plane is much thinner than on all other facets. The thickness
variations and shape of the shell layers on different crystal
planes are attributed to anisotropic growth rates (Wulff plot)
at the different process conditions of QW, barrier, and
p-GaN [16]. Even though each InGaN QW layer and each
GaN barrier layer of the MQW stack is grown at same
conditions, on most facets the first (inner) QW and the first
barrier layer are thicker than the further ones (dQW ! 4, 2.2,
2.3, 2.9, 2.1 nm, dQB! 10, 10, 9, 9 nmmeasured on the right
sidewall facet of the cross section in Fig. 3). The reason for
the different thickness of shell layers (QW, QB, and p-GaN)
on different m-plane facets is yet unclear. The thickness of
the inner QW in the TEM images is possibly overestimated
due to a sidewall roughness of the core which smoothens out
during the shell growth.

3.2 Optical analysis Consistent with the TEM
analysis the optical characterization performed by spatially
resolved CL excitation shows that a QW emission is excited
in a shell geometry on all facets, cf. Fig. 4. A CL spectrum
averaged over this cleaved structure shows a maximum
at 400 nm with a shoulder at 430 nm. With respect to the
monochromatic mappings these are assigned to a different
emission of the QW around lQW! 400 nm and 430 nm
(cf. Fig. 4, top) from the sidewalls and the top facets,
respectively. In CL also a near band gap emission (NBE) at
about lNBE! 367 nm is excited inside the core and shell
(cleavage edge) while yellow luminescence (YL) around
lYL! 500. . .650 nm attributed to defects is especially
observed by exiting the gallium polar n-type GaN
incrustation grown above the SiO2 mask, cf. Fig. 4, bottom.

The different emission wavelength of the QW grown on
different crystal planes (sidewall and top facets) can be
assigned to anisotropic growth rates [17]. We address the
gradient in emission along the m-plane sidewall to a gradual
local change of InGaN growth conditions with distance
from the masked substrate, leading to an inhomogeneous
incorporation of Indium resulting in different emission
wavelengths and intensities [18, 19]. According to recent
modelling, the temperature gradient along the height of such
structures is expected not to exceed a few degrees [20] and
thus it will not significantly affect the growth. Another
possible origin might be due to diffusion effects in the gas
phase and probably also on the sample’s surface. The large
aspect ratio could lead to depletion of Indium in the gas
phase at the bottom of the 3D structure, which could also
explain this phenomenon. Further work has to be done to
understand the underlying mechanism.

3.3 Electrical analysis Electrical characterization of
single structures was performed by contacting them inside
an SEM using piezo-driven manipulators equipped with
small tungsten probe tips. In this way, EBIC was obtained
while exciting the active region inside the GaN structure
with the electron beam and by that inducing a current across
the pn-junction. A reverse bias voltage VR applied over the
junction increases the EBIC signal and quality. This bias
voltage increases the width of the depletion region (as a
reverse voltage) and affects the nonlinear contact character-
istics between the metal probe tips and the semiconductor
structure (as a forward voltage), the operation point of the
contacts is shifted by the bias induced offset leakage current,
showing a reduced small signal impedance regarding the
EBIC.

3.3.1 EBIC in pn-configuration Since the p-GaN on
the top facet of the central structure in Fig. 5 was
occasionally removed during the cleavage process, the

Figure 3 SE image (left, substrate tilt 528, EHT¼ 10 kV) of a
core–shell LED pillar of type A and bright field TEM image (right)
of a cross-section lamella (mirrored regarding the SE image) from
this structure surrounded by enlarged details of the shell at distinct
positions as indicated by the schematic grey shape.

Figure 4 SE image (top left) and RT-CL mapping images
obtained at wavelengths of 400, 430, 367, 567, and 654 nm (from
top center to down right) from a cleaved core–shell InGaN/GaN
LED pillar of type B at a substrate tilt of 308, using an EHT of 5 kV
and a probe current of about 100 pA.
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The TEM images of the cross section in Fig. 3 (right top
and left top) indicate that the shape of the shell at the top of
the rod is changing during the growth of the quantum well
stack. The semi-polar facet vanishes during growth of the
barrier due to its higher growth rate compared to the
nonpolar facet which is caused by the growth of GaN
without Si doping, leading also to a higher lateral (nonpolar)
growth rate. The final surface of the GaN:Mg again shows a
shape with a semi-polar facet but the p-GaN shell on this
plane is much thinner than on all other facets. The thickness
variations and shape of the shell layers on different crystal
planes are attributed to anisotropic growth rates (Wulff plot)
at the different process conditions of QW, barrier, and
p-GaN [16]. Even though each InGaN QW layer and each
GaN barrier layer of the MQW stack is grown at same
conditions, on most facets the first (inner) QW and the first
barrier layer are thicker than the further ones (dQW ! 4, 2.2,
2.3, 2.9, 2.1 nm, dQB! 10, 10, 9, 9 nmmeasured on the right
sidewall facet of the cross section in Fig. 3). The reason for
the different thickness of shell layers (QW, QB, and p-GaN)
on different m-plane facets is yet unclear. The thickness of
the inner QW in the TEM images is possibly overestimated
due to a sidewall roughness of the core which smoothens out
during the shell growth.

3.2 Optical analysis Consistent with the TEM
analysis the optical characterization performed by spatially
resolved CL excitation shows that a QW emission is excited
in a shell geometry on all facets, cf. Fig. 4. A CL spectrum
averaged over this cleaved structure shows a maximum
at 400 nm with a shoulder at 430 nm. With respect to the
monochromatic mappings these are assigned to a different
emission of the QW around lQW! 400 nm and 430 nm
(cf. Fig. 4, top) from the sidewalls and the top facets,
respectively. In CL also a near band gap emission (NBE) at
about lNBE! 367 nm is excited inside the core and shell
(cleavage edge) while yellow luminescence (YL) around
lYL! 500. . .650 nm attributed to defects is especially
observed by exiting the gallium polar n-type GaN
incrustation grown above the SiO2 mask, cf. Fig. 4, bottom.

The different emission wavelength of the QW grown on
different crystal planes (sidewall and top facets) can be
assigned to anisotropic growth rates [17]. We address the
gradient in emission along the m-plane sidewall to a gradual
local change of InGaN growth conditions with distance
from the masked substrate, leading to an inhomogeneous
incorporation of Indium resulting in different emission
wavelengths and intensities [18, 19]. According to recent
modelling, the temperature gradient along the height of such
structures is expected not to exceed a few degrees [20] and
thus it will not significantly affect the growth. Another
possible origin might be due to diffusion effects in the gas
phase and probably also on the sample’s surface. The large
aspect ratio could lead to depletion of Indium in the gas
phase at the bottom of the 3D structure, which could also
explain this phenomenon. Further work has to be done to
understand the underlying mechanism.

3.3 Electrical analysis Electrical characterization of
single structures was performed by contacting them inside
an SEM using piezo-driven manipulators equipped with
small tungsten probe tips. In this way, EBIC was obtained
while exciting the active region inside the GaN structure
with the electron beam and by that inducing a current across
the pn-junction. A reverse bias voltage VR applied over the
junction increases the EBIC signal and quality. This bias
voltage increases the width of the depletion region (as a
reverse voltage) and affects the nonlinear contact character-
istics between the metal probe tips and the semiconductor
structure (as a forward voltage), the operation point of the
contacts is shifted by the bias induced offset leakage current,
showing a reduced small signal impedance regarding the
EBIC.

3.3.1 EBIC in pn-configuration Since the p-GaN on
the top facet of the central structure in Fig. 5 was
occasionally removed during the cleavage process, the

Figure 3 SE image (left, substrate tilt 528, EHT¼ 10 kV) of a
core–shell LED pillar of type A and bright field TEM image (right)
of a cross-section lamella (mirrored regarding the SE image) from
this structure surrounded by enlarged details of the shell at distinct
positions as indicated by the schematic grey shape.

Figure 4 SE image (top left) and RT-CL mapping images
obtained at wavelengths of 400, 430, 367, 567, and 654 nm (from
top center to down right) from a cleaved core–shell InGaN/GaN
LED pillar of type B at a substrate tilt of 308, using an EHT of 5 kV
and a probe current of about 100 pA.
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The TEM images of the cross section in Fig. 3 (right top
and left top) indicate that the shape of the shell at the top of
the rod is changing during the growth of the quantum well
stack. The semi-polar facet vanishes during growth of the
barrier due to its higher growth rate compared to the
nonpolar facet which is caused by the growth of GaN
without Si doping, leading also to a higher lateral (nonpolar)
growth rate. The final surface of the GaN:Mg again shows a
shape with a semi-polar facet but the p-GaN shell on this
plane is much thinner than on all other facets. The thickness
variations and shape of the shell layers on different crystal
planes are attributed to anisotropic growth rates (Wulff plot)
at the different process conditions of QW, barrier, and
p-GaN [16]. Even though each InGaN QW layer and each
GaN barrier layer of the MQW stack is grown at same
conditions, on most facets the first (inner) QW and the first
barrier layer are thicker than the further ones (dQW ! 4, 2.2,
2.3, 2.9, 2.1 nm, dQB! 10, 10, 9, 9 nmmeasured on the right
sidewall facet of the cross section in Fig. 3). The reason for
the different thickness of shell layers (QW, QB, and p-GaN)
on different m-plane facets is yet unclear. The thickness of
the inner QW in the TEM images is possibly overestimated
due to a sidewall roughness of the core which smoothens out
during the shell growth.

3.2 Optical analysis Consistent with the TEM
analysis the optical characterization performed by spatially
resolved CL excitation shows that a QW emission is excited
in a shell geometry on all facets, cf. Fig. 4. A CL spectrum
averaged over this cleaved structure shows a maximum
at 400 nm with a shoulder at 430 nm. With respect to the
monochromatic mappings these are assigned to a different
emission of the QW around lQW! 400 nm and 430 nm
(cf. Fig. 4, top) from the sidewalls and the top facets,
respectively. In CL also a near band gap emission (NBE) at
about lNBE! 367 nm is excited inside the core and shell
(cleavage edge) while yellow luminescence (YL) around
lYL! 500. . .650 nm attributed to defects is especially
observed by exiting the gallium polar n-type GaN
incrustation grown above the SiO2 mask, cf. Fig. 4, bottom.

The different emission wavelength of the QW grown on
different crystal planes (sidewall and top facets) can be
assigned to anisotropic growth rates [17]. We address the
gradient in emission along the m-plane sidewall to a gradual
local change of InGaN growth conditions with distance
from the masked substrate, leading to an inhomogeneous
incorporation of Indium resulting in different emission
wavelengths and intensities [18, 19]. According to recent
modelling, the temperature gradient along the height of such
structures is expected not to exceed a few degrees [20] and
thus it will not significantly affect the growth. Another
possible origin might be due to diffusion effects in the gas
phase and probably also on the sample’s surface. The large
aspect ratio could lead to depletion of Indium in the gas
phase at the bottom of the 3D structure, which could also
explain this phenomenon. Further work has to be done to
understand the underlying mechanism.

3.3 Electrical analysis Electrical characterization of
single structures was performed by contacting them inside
an SEM using piezo-driven manipulators equipped with
small tungsten probe tips. In this way, EBIC was obtained
while exciting the active region inside the GaN structure
with the electron beam and by that inducing a current across
the pn-junction. A reverse bias voltage VR applied over the
junction increases the EBIC signal and quality. This bias
voltage increases the width of the depletion region (as a
reverse voltage) and affects the nonlinear contact character-
istics between the metal probe tips and the semiconductor
structure (as a forward voltage), the operation point of the
contacts is shifted by the bias induced offset leakage current,
showing a reduced small signal impedance regarding the
EBIC.

3.3.1 EBIC in pn-configuration Since the p-GaN on
the top facet of the central structure in Fig. 5 was
occasionally removed during the cleavage process, the

Figure 3 SE image (left, substrate tilt 528, EHT¼ 10 kV) of a
core–shell LED pillar of type A and bright field TEM image (right)
of a cross-section lamella (mirrored regarding the SE image) from
this structure surrounded by enlarged details of the shell at distinct
positions as indicated by the schematic grey shape.

Figure 4 SE image (top left) and RT-CL mapping images
obtained at wavelengths of 400, 430, 367, 567, and 654 nm (from
top center to down right) from a cleaved core–shell InGaN/GaN
LED pillar of type B at a substrate tilt of 308, using an EHT of 5 kV
and a probe current of about 100 pA.
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This demonstrates an efficient incorporation of In into N-polar 
s-plane QWs.

3.2. Analysis of sidewall emission

The spatially resolved emission of single MRs was measured 
by means of CL and µ-PL. In figure 3(a), spatially integrated 
PL and CL overview spectra of two different MRs are shown. 
The small contribution at 3.39 eV can be attributed to the 
GaN-related near-band-gap emission (NBE). According to 
TEM measurements (figure 2), no pure c-plane InGaN QWs  

were formed, however the high-indexed facets (positions #7 
and #9 in figure 2(b)) have an inclination close to the c-plane. 
Their average In content and thickness is about 10% and 2 nm, 
respectively, which yields an emission energy of 3.1 eV. The 
QW on positions #2, #4, #6 and #8 have a semi-polar ori-
entation and the polarization field strengths in these wells are 
expected to reach just 20% of those in polar QWs for com-
parable thickness and In concentration [3]. The linewidth 
deduced from the spectrum is in the order of 230 meV (full 
width half maximum) for the semi- and non-polar QWs. 
This rather large value is only slightly higher compared to 

Figure 2. (a) HAADF-STEM image of a MR. (b) HAADF-STEM image of the tip of the MR exhibiting the nucleation of InGaN QWs 
on the various facets. (c) HAADF-STEM image at the top sidewall facets of the MR. (d) In concentration map of the innermost InGaN 
layer of facet #2 at the top of the MR. (e), (g) In concentration maps for the innermost and outermost InGaN QWs on a (1̄ 1 0 1̄ 2) facet. 
(f) In concentration map extracted from the HAADF data of the innermost InGaN QW in the transition region from a homogeneous to an 
inhomogeneous distribution of In.

Table 1. Overview of In concentrations, thicknesses and emission energies of various facets of the MR. Facet numbers correspond to the 
assignment in figure 2(b). The emission energies were determined by PL and CL measurements. The emission energies were calculated by 
the 1D-poisson solver aestimo [29], using the respective well thicknesses and In-concentrations.

# Facet plane Name
Indium  
concentration (%)

Thicknesses Emission energy

Inner QW  
(nm)

Outer QWs  
(nm)

Observed  
(eV)

Calc.  
inner QW  
(eV)

Calc.  
outer QWs  
(eV)

1 (1 1̄ 0 0) m-plane 7  ±  1 3.7  ±  0.3 2.0  ±  0.3 3.16 3.224 3.295
2 (1 1̄ 0 1̄) s-plane 16  ±  1 4.3  ±  0.3 3.6  ±  0.4 2.70 2.709 2.741
3 (1 1̄ 0 1̄ 4) — 4  ±  2 3.7  ±  0.3 2.4  ±  0.3 — 3.288 3.353
4 (1 1̄ 0 1) s-plane — — — 3.01 — —
5 (0 0 0 1) c-plane 9  ±  2 6.3  ±  0.3 5.1  ±  1 2.86 2.753 2.839
6 (1̄ 1 0 1) s-plane 2  ±  1 — 2.0  ±  0.4 3.01 — 3.401
7 (1̄ 1 0 1̄ 2) — 11  ±  1 3.6  ±  0.3 2.0  ±  0.3 — 2.840 3.054
8 (1̄ 1 0 2̄) r-plane 11  ±  1 4.7  ±  0.3 3.7  ±  0.3 — 2.930 2.963
9 (1̄ 1 0 2̄ 4) — 9  ±  2 4.4  ±  0.3 2.1  ±  0.3 2.99 2.896 3.135
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entation and the polarization field strengths in these wells are 
expected to reach just 20% of those in polar QWs for com-
parable thickness and In concentration [3]. The linewidth 
deduced from the spectrum is in the order of 230 meV (full 
width half maximum) for the semi- and non-polar QWs. 
This rather large value is only slightly higher compared to 

Figure 2. (a) HAADF-STEM image of a MR. (b) HAADF-STEM image of the tip of the MR exhibiting the nucleation of InGaN QWs 
on the various facets. (c) HAADF-STEM image at the top sidewall facets of the MR. (d) In concentration map of the innermost InGaN 
layer of facet #2 at the top of the MR. (e), (g) In concentration maps for the innermost and outermost InGaN QWs on a (1̄ 1 0 1̄ 2) facet. 
(f) In concentration map extracted from the HAADF data of the innermost InGaN QW in the transition region from a homogeneous to an 
inhomogeneous distribution of In.

Table 1. Overview of In concentrations, thicknesses and emission energies of various facets of the MR. Facet numbers correspond to the 
assignment in figure 2(b). The emission energies were determined by PL and CL measurements. The emission energies were calculated by 
the 1D-poisson solver aestimo [29], using the respective well thicknesses and In-concentrations.

# Facet plane Name
Indium  
concentration (%)

Thicknesses Emission energy

Inner QW  
(nm)

Outer QWs  
(nm)

Observed  
(eV)

Calc.  
inner QW  
(eV)

Calc.  
outer QWs  
(eV)

1 (1 1̄ 0 0) m-plane 7  ±  1 3.7  ±  0.3 2.0  ±  0.3 3.16 3.224 3.295
2 (1 1̄ 0 1̄) s-plane 16  ±  1 4.3  ±  0.3 3.6  ±  0.4 2.70 2.709 2.741
3 (1 1̄ 0 1̄ 4) — 4  ±  2 3.7  ±  0.3 2.4  ±  0.3 — 3.288 3.353
4 (1 1̄ 0 1) s-plane — — — 3.01 — —
5 (0 0 0 1) c-plane 9  ±  2 6.3  ±  0.3 5.1  ±  1 2.86 2.753 2.839
6 (1̄ 1 0 1) s-plane 2  ±  1 — 2.0  ±  0.4 3.01 — 3.401
7 (1̄ 1 0 1̄ 2) — 11  ±  1 3.6  ±  0.3 2.0  ±  0.3 — 2.840 3.054
8 (1̄ 1 0 2̄) r-plane 11  ±  1 4.7  ±  0.3 3.7  ±  0.3 — 2.930 2.963
9 (1̄ 1 0 2̄ 4) — 9  ±  2 4.4  ±  0.3 2.1  ±  0.3 2.99 2.896 3.135
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onto bare sapphire substrates, followed by photolithography
to define the growth patterns. Arrays of hexagonally shaped
holes with different diameters and distances were opened by
inductively coupled plasma etching (Sentech 500C). After
cleaning, the growth templates were introduced into a
Thomas Swan 3!2 MOVPE system for the GaN core-shell
LED growth. In the first step, n-type GaN rods were grown
at about 1080 "C with a SiH4 flow corresponding to a doping
level of about 1! 1018 cm#3 in a 2D GaN layer. The details
of the template fabrication and rod growth can be found else-
where.3 Subsequently, a three-fold InGaN/GaN MQWs was
grown onto the GaN rod surface in a core-shell geometry.
The nominal layer thickness of the InGaN QWs and GaN
barriers is about 3 nm and 10 nm, respectively, which has
been obtained from 2D layer LED growth using the same
growth parameters for the InGaN/GaN MQWs. At the end,
the rod structures were covered by p-GaN with a nominal
layer thickness of about 200 nm.

The core-shell LED morphology was characterized by a
Zeiss Supra 35 field-emission scanning electron microscope
(FE-SEM). Transmission electron microscopy images were
taken by a Jeol 3010UHR system. The cathodoluminescence
spectra were recorded in a Zeiss Ultra55 FE-SEM with a
Gatan MonoCL3-system at 300 and 6 K using an accelera-
tion voltage of 3–5 kV. Temperature and power dependent
PL measurements were performed in a cryostat with an Ar-
ion laser to evaluate the IQE of the core-shell LED structure.

The typical morphology of N-polar GaN core-shell LED
arrays fabricated by selective area MOVPE is shown in
Fig. 1(a). The polarity measurement and discussion have
been reported in other publications.3,4,18 The SEM image of
Fig. 1(a) shows an array of regularly aligned GaN rods,
exhibiting a hexagonal cross-section with a diameter of
2.5 lm and height of about 5 lm, which corresponds to an
aspect ratio of about 2. In our work, the aspect ratio can be
easily varied within a range of 1 to 8, depending on the pat-
tern geometry and growth parameters. The size homogeneity
of the rods and the filling of the openings are quite good,
where only few rods show significant differences in the mor-
phology. A TEM cross-sectional view of a single rod LED
structure is presented in Fig. 1(b). Due to the large rod diam-
eter of nearly 2 lm and large lattice mismatch between GaN
and sapphire threading dislocation are visible in this image
(indicated by a white arrow). The inset of Fig. 1(b) shows an
enlarged view of InGaN/GaN MQWs grown on the sidewall
of the GaN rod. A basal-plane stacking-fault (BSF) is
observed to penetrate through the MQWs, which were also
found in GaN nanorods by other groups.19 The MQWs can
be found on all the sidewall facets (m-planes) and the top
facet (c-plane) of the rod LED (Fig. 1(b) inset and Figs. 1(c)
and 1(d)), evidently indicating a core-shell type of growth. A
further careful inspection reveals a significant structural dif-
ference on the upper and lower corner of the rod. Clearly
visible thick wells and barriers are observed on the upper
corner tilted (10!1!1) r-planes of the rod. In contrast, thin bar-
rier layers make the QWs separation smaller in the lower
corner (10!11) r-plane of the rod. As pointed out in our previ-
ous publications, our rods exhibit an N-polar top surface.18

We have proposed that hydrogen passivation on (10!11)
r-planes may lead to a low growth rate on the tilted r-plane

surfaces of Ga-polar nanostructures, which may not exist on
the (10!1!1) r-planes of N-polar rods.3 Concerning MQW
growth, this could induce a high GaN growth rate on the
(10!1!1) planes of N-polar rods during the GaN barrier
growth. Therefore, a thicker barrier layer was found on the
(10!1!1) planes compared to barriers grown on both top
c-plane and sidewall m-plane, so that the top of the rod gets
“flatter” after MQW growth (Fig. 1(c)). However, p-GaN
growth seems to be faster at sidewall m-planes than that on
top the N-polar c-plane and (10!1!1) r-plane, which leads to a
rod with tilted (10!1!1) facets. Mg doped p-GaN growth is
known to enhance the lateral growth rate of GaN rods, which
could explain the fast growth on sidewalls.20 For the lower
corner of the rod, the growth rate of GaN barrier is low due
to the possible passivation on (10!11) r-plane facets. Thus, a
thinner barrier is observed (Fig. 1(d)).

Both integrated and spatially resolved CL spectra are
measured on the core-shell LED structure. Figure 2(a) shows
a room temperature CL spectrum of the core-shell LED en-
semble with excitation on the sidewalls. Except a near-band
edge GaN emission at 366 nm, a dominant InGaN QW emis-
sion is observed with a maximum at about 418 nm. A SEM
image superimposed with a monochromatic CL image is
shown in Fig. 2(b), detected at a fixed wavelength of 418 nm.

FIG. 1. (a) SEM image of an array of GaN core-shell LEDs with nominal
pattern opening diameter of about 1 lm and pitch of about 5.9 lm, respec-
tively. The sample was tilted to 30" for a better view. (b) TEM cross-section
image of an individual core-shell GaN rod. Inset: enlarged view of the
3! InGaN/GaN MQWs grown on the sidewall. (c) An enlarged view of the
top corner of the core-shell GaN LED to show the detail of MQWs and
p-GaN layer structure. (d) An enlarged view of the bottom corner of the
core-shell GaN LED.

032103-2 Li et al. Appl. Phys. Lett. 101, 032103 (2012)
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La	Figure	47	 fait	une	 synthèse	des	 trois	 situations	possibles.	Nous	voyons	bien	que	 la	
polarité	 va	 impacter	 la	 croissance	 des	 puits	 InGaN	 en	 termes	 d’épaisseur	 et	 de	
composition	 In.	 Pour	 les	 fils	 de	 polarité-Ga,	 la	 vitesse	 de	 croissance	 en	 plan-c	 est	
fortement	augmentée	par	un	effet	de	pointe,	alors	que	celles	du	plan-r	est	très	faible.	A	
contrario,	 la	vitesse	de	croissance	en	plan-r	est	 la	plus	rapide	sur	les	fils	de	polarité-N,	
alors	 que	 la	 croissance	 sur	 plan-𝑐	̅est	 très	 lente.	 Comme	 l’incorporation	 d’In	 dans	 les	
puits	 InGaN	 a	 tendance	 à	 augmenter	 avec	 la	 vitesse	 de	 croissance,	 cela	 va	 modifier	
localement	la	composition	en	In	des	puits	InGaN.	Par	conséquent,	 les	puits	InGaN	vont	
présenter	 des	 propriétés	 d’émission	 différentes	 selon	 les	 facettes.	 La	 longueur	 d’onde	
peut	varier	du	rouge	pour	les	puits	situés	à	extrême	pointe	de	la	pyramide	au	bleu	pour	
les	puits	sur	les	flancs	des	fils,	en	passant	par	le	vert	pour	les	puits	localisés	au	niveau	du	
pourtour	 du	 sommet	 des	 fils.121,147	 Nous	 verrons	 que	 cela	 va	 avoir	 des	 conséquences	
importantes	lors	de	la	réalisation	de	dispositifs	LED	à	nanofils.	

3 Cas spécifique des croissances de fils GaN par silane 

Comme	vu	au	chapitre	I,	l’utilisation	d’un	fort	flux	de	silane	favorise	la	croissance	de	fils	
GaN	grâce	à	la	formation	spontanée	d’une	couche	SiNx	de	passivation	sur	les	flancs	des	
fils.	Le	SiNx	est	connu	pour	être	un	masque	performant	en	croissance	sélective	avec	les	
composés	à	base	de	Ga	et	d’In.	Ainsi,	la	présence	de	cette	couche	SiNx	va	complètement	
entraver	 la	 croissance	 de	 puits	 InGaN	 cœurs-coquilles.	 Cette	 partie	 explique	 les	 deux	
solutions	pour	remédier	à	ce	problème	:	l’arrêt	du	silane	et	la	coquille	AlGaN.	

	
	Figure	46	:	Deux	exemples	de	sommet	de	fils	GaN	à	polarité	mixte	avec	croissance	de	puits	quantiques	

InGaN.	Images	TEM	sur	des	tranches	de	fils	élaborées	par	FIB	au	A)	CEA-Grenoble	(Univ.	Grenoble-Alpes)146	
et	B)	Groupe	de	Tessarek	&	Christiansen	(Max	Planck	Institut	&	Univ.	Bremen).142	

	
	Figure	47	:	Schématisation	des	croissances	de	puits	InGaN	selon	les	3	configuration	de	fils	GaN	:	polarité-Ga	

à	sommet	pyramidal,	polarité-N	à	sommet	plat	et	polarité	mixte.	

J Dühn et al
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This demonstrates an efficient incorporation of In into N-polar 
s-plane QWs.

3.2. Analysis of sidewall emission

The spatially resolved emission of single MRs was measured 
by means of CL and µ-PL. In figure 3(a), spatially integrated 
PL and CL overview spectra of two different MRs are shown. 
The small contribution at 3.39 eV can be attributed to the 
GaN-related near-band-gap emission (NBE). According to 
TEM measurements (figure 2), no pure c-plane InGaN QWs  

were formed, however the high-indexed facets (positions #7 
and #9 in figure 2(b)) have an inclination close to the c-plane. 
Their average In content and thickness is about 10% and 2 nm, 
respectively, which yields an emission energy of 3.1 eV. The 
QW on positions #2, #4, #6 and #8 have a semi-polar ori-
entation and the polarization field strengths in these wells are 
expected to reach just 20% of those in polar QWs for com-
parable thickness and In concentration [3]. The linewidth 
deduced from the spectrum is in the order of 230 meV (full 
width half maximum) for the semi- and non-polar QWs. 
This rather large value is only slightly higher compared to 

Figure 2. (a) HAADF-STEM image of a MR. (b) HAADF-STEM image of the tip of the MR exhibiting the nucleation of InGaN QWs 
on the various facets. (c) HAADF-STEM image at the top sidewall facets of the MR. (d) In concentration map of the innermost InGaN 
layer of facet #2 at the top of the MR. (e), (g) In concentration maps for the innermost and outermost InGaN QWs on a (1̄ 1 0 1̄ 2) facet. 
(f) In concentration map extracted from the HAADF data of the innermost InGaN QW in the transition region from a homogeneous to an 
inhomogeneous distribution of In.

Table 1. Overview of In concentrations, thicknesses and emission energies of various facets of the MR. Facet numbers correspond to the 
assignment in figure 2(b). The emission energies were determined by PL and CL measurements. The emission energies were calculated by 
the 1D-poisson solver aestimo [29], using the respective well thicknesses and In-concentrations.

# Facet plane Name
Indium  
concentration (%)

Thicknesses Emission energy

Inner QW  
(nm)

Outer QWs  
(nm)

Observed  
(eV)

Calc.  
inner QW  
(eV)

Calc.  
outer QWs  
(eV)

1 (1 1̄ 0 0) m-plane 7  ±  1 3.7  ±  0.3 2.0  ±  0.3 3.16 3.224 3.295
2 (1 1̄ 0 1̄) s-plane 16  ±  1 4.3  ±  0.3 3.6  ±  0.4 2.70 2.709 2.741
3 (1 1̄ 0 1̄ 4) — 4  ±  2 3.7  ±  0.3 2.4  ±  0.3 — 3.288 3.353
4 (1 1̄ 0 1) s-plane — — — 3.01 — —
5 (0 0 0 1) c-plane 9  ±  2 6.3  ±  0.3 5.1  ±  1 2.86 2.753 2.839
6 (1̄ 1 0 1) s-plane 2  ±  1 — 2.0  ±  0.4 3.01 — 3.401
7 (1̄ 1 0 1̄ 2) — 11  ±  1 3.6  ±  0.3 2.0  ±  0.3 — 2.840 3.054
8 (1̄ 1 0 2̄) r-plane 11  ±  1 4.7  ±  0.3 3.7  ±  0.3 — 2.930 2.963
9 (1̄ 1 0 2̄ 4) — 9  ±  2 4.4  ±  0.3 2.1  ±  0.3 2.99 2.896 3.135
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3.1 Arrêt du silane en cours de croissance 

Si	des	puits	quantiques	sont	directement	réalisés	sur	des	fils	obtenus	par	flux	de	silane,	
aucune	croissance	cœur-coquille	n’est	présente.	Seule	une	excroissance	au	sommet	des	
fils	 est	 visible	 correspondant	 seulement	 à	 une	 croissance	 axiale	 de	puits	 InGaN	 sur	 la	
facette	plate	à	l’extrémité	des	fils	(voir	Figure	48A).		

Pour	pallier	cette	difficulté,	nous	avons	remarqué	qu’il	était	possible	d’arrêter	le	flux	de	
silane	 après	 un	 certain	 moment	 durant	 la	 croissance	 des	 fils	 GaN.	 L’arrêt	 de	 ce	 flux	
permet,	 de	 manière	 surprenante,	 de	 maintenir	 la	 croissance	 sous	 forme	 de	 fils	 sans	
aucune	recroissance	latérale.	Si	la	croissance	de	puits	quantiques	InGaN	est	réalisée	sur	
ce	type	de	fils	avec	arrêt	du	silane,	nous	obtenons	bien	une	croissance	cœur-coquille	des	
puits	InGaN,	mais	uniquement	sur	 la	partie	supérieure	des	fils	(voir	Figure	48B).116	Ce	
phénomène	a	aussi	été	observé	par	d’autres	groupes.54,56	Comment	un	 tel	effet	peut-il	
être	expliqué	?		

3.1.1 Croissance sélective le long du fil GaN 

Afin	de	comprendre	l’effet	de	l’arrêt	du	silane,	nous	avons	réalisé	une	série	d’échantillon	
en	 augmentant	 le	 temps	 d’arrêt	 du	 silane	 (0,	 100,	 200,	 400s)	 tant	 en	 maintenant	
identique	 le	 temps	 de	 croissance	 sous	 silane	 (300s).59,148	 Le	 résultat	 montré	 sur	 la	
Figure	49A	est	sans	appel	:	la	partie	recouverte	de	la	structure	cœur-coquille	s’agrandie	
de	manière	linéaire	avec	la	longueur	des	fils.	La	frontière	qui	marque	le	démarrage	de	la	
structure	cœur-coquille	reste	située	à	 la	même	hauteur	égale	à	8(±2)	µm	pour	toute	 la	
série	 d’échantillons	 (voir	 Figure	 50A(a)).	 En	 augmentant	 le	 temps	 de	 croissance	 sans	
silane,	la	longueur	des	fils	de	GaN	augmente	et	la	longueur	de	la	structure	cœur-coquille	
augmente	strictement	dans	les	mêmes	proportions	(comme	l’indique	le	graphique	de	la	
Figure	49A(b)).	Cela	semble	indiquer	que	la	longueur	de	la	structure	cœur-coquille	est	
simplement	contrôlée	par	la	longueur	du	fil	de	GaN	qui	a	été	réalisée	sans	silane	(partie	
appelée	 u-GaN).	 A	 contrario,	 la	 partie	 inférieure	 des	 fils	 obtenue	 avec	 silane	 (partie	
appelée	n-GaN)	reste	inchangée	en	longueur	et	est	dépourvue	de	croissance	radiale.		

	
	Figure	48	:	Croissance	de	puits	InGaN	sur	des	fils	GaN	obtenus	par	flux	de	silane.	A)	Fils	avec	flux	continu	de	
silane	:	croissance	axiale	des	puits	seulement	au	sommet,	B)	Fils	avec	arrêt	du	silane	:	croissance	radiale	des	

puits	seulement	sur	la	partie	supérieure.116	
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5 µm
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La	Figure	49B	montre	deux	cartographies,	 l’une	pour	le	Si	et	 l’autre	pour	l’In	obtenues	
par	 des	 analyses	 ToF-SIMS	 (détection	 des	 ions	 Si+	 et	 In+)	 effectuées	 sur	 un	 fil	 unique	
déposé	 sur	un	 substrat	Ge.	 La	détection	de	Si+	 est	une	 indication	de	 la	présence	de	 la	
couche	de	passivation	 SiNx	 et	 éventuellement	 d’un	dopage	 fort	 en	 Si	 du	GaN.	Ainsi,	 la	
partie	 avec	 le	 signal	 Si+	 correspond	 à	 la	 partie	 inférieure	 du	 fil	 obtenue	 avec	 silane	
(partie	n-GaN),	alors	que	la	détection	des	In+	provient	uniquement	des	puits	quantiques	
InGaN.	Nous	identifions	clairement	que	le	signal	des	ions	Si+	s’arrête	au	moment	où	les	
ions	 In+	 sont	 détectés,	 ce	 qui	 signe	 bien	 la	 séparation	 (indiquée	 par	 la	 ligne	 rouge	 en	
pointillé)	entre	la	partie	inférieure	du	fil	avec	la	couche	de	passivation	SiNx	et	la	partie	
supérieure	avec	les	puits	InGaN	cœurs-coquilles.	L’analyse	ToF-SIMS	confirme	bien	qu'il	
n'y	a	pas	de	dépôt	de	puits	InGaN	sur	la	partie	inférieure	n-GaN	recouverte	par	la	couche	
SiNx	 qui	 joue	 le	 rôle	 d’un	 masque	 et	 empêche	 toute	 croissance	 cœur-coquille.	 Cette	
expérience	 montre	 que	 la	 longueur	 de	 la	 partie	 cœur-coquille	 peut	 être	 simplement	
ajustée	 en	 modifiant	 le	 temps	 de	 croissance	 sans	 silane	 (dans	 la	 limite	 de	 30	 µm	
maximum).		

La	Figure	50A	résume	l’ensemble	des	étapes	qui	explique	la	formation	des	puits	cœur-
coquille	 seulement	 dans	 la	 partie	 supérieure	 des	 fils	 GaN.	D’abord,	 il	 y	 a	 la	 formation	
spontanée	de	 la	couche	de	SiNx	seulement	sur	 les	parois	 latérales	grâce	au	fort	 flux	de	
silane	qui	permet	la	croissance	des	fils	de	GaN	(étapes	1,	2	et	3	déjà	vues	à	la	Figure	20).	
Quand	le	flux	de	silane	est	stoppé,	nous	observons	que	les	fils	GaN	continuent	de	croître,	
mais	cette	 fois	sans	 la	 formation	de	 la	couche	de	SiNx	 sur	 les	 flancs	(étape	4).	Ainsi,	 la	
croissance	des	puits	quantiques	 InGaN	a	 lieu	uniquement	dans	 la	partie	 supérieure	u-
GaN	 des	 fils	 faite	 sans	 silane,	 car	 la	 couche	 de	 SiNx	 n’est	 plus	 présente	 sur	 les	 parois	
latérales	(étape	5).		

	
	Figure	49	:	Etude	des	croissances	cœurs-coquilles	de	puits	InGaN	sur	fils	GaN	avec	un	arrêt	du	flux	de	silane.	

A)	Série	d’échantillons	avec	un	temps	d’arrêt	du	silane	variable	(0,	100,	200,	400s)	:	image	MEB	(a)	et	
mesures	des	longueurs	des	parties	recouverte	(b)	et	non-recouverte	(c),	B)	analyse	ToF-SIMS	d’un	fil	unique	
avec	une	image	prise	au	microscope	optique	et	deux	cartographies	de	la	même	zone	des	ions	Si+	et	In+.59,148		

CONFIDENTIEL 

2.2 La croissance de fils de GaN sur saphir 
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 Morphologie 

Une série d’échantillons a été réalisée en gardant constante la durée de croissance de 
la partie n-GaN (300 s) et en faisant varier le temps de croissance de la partie u-GaN (entre 0 
et 400 s). La Figure 2-12-a) montre les images MEB en vue latérale d’un fil de chaque 
échantillon réalisé. On remarque que pour un temps de croissance de la partie u-GaN nul, la 
longueur de recouvrement des MPQ sur les facettes latérales du fil est pratiquement nulle et 
consiste exclusivement de grains localisés au sommet des fils. Lorsque le temps de croissance 
de la partie u-GaN augmente, on observe l’apparition d’une zone de recouvrement ‘lisse’ sur 
la partie haute des fils. Cette longueur de recouvrement Lu augmente linéairement avec le 
temps de croissance de la partie u-GaN.  

 

Figure 2-12 : a) Images MEB en vue latérale de fils n-u GaN sur lesquels on a déposé 5 puits 
InGaN/GaN pour différents temps de croissance de la partie u-GaN, b-c) Graphes 
représentant respectivement la longueur de recouvrement des puits InGaN/GaN Ln et la 
longueur des fils non recouverte Lu en fonction de la longueur totale des fils L pour différents 
temps de croissance de la partie u-GaN. 

La Figure 2-12-b donne les statistiques de la longueur de recouvrement Lu des fils en 
fonction de la longueur totale des fils L. Une évolution linéaire de la longueur de 
recouvrement Lu avec le temps de croissance de la partie u-GaN est clairement observée. Un 
ajustement linéaire de ces données donne une pente de 0.97 très proche de 1 montrant que la 
vitesse de croissance de la partie u-GaN est constante pour un temps de croissance égal à 400 
s. Cet ajustement permet également de déterminer que la longueur moyenne de la partie n-
GaN des fils est de 7,5 µm, en accord avec une durée de croissance de 300 s. Les statistiques 
concernant la longueur de la partie non recouverte Ln des fils en fonction de la longueur totale 
des fils sont données sur la Figure 2-12-c. Il est intéressant de noter que la longueur de la 

A)	 B)	
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On	assiste	à	une	croissance	sélective	des	puits	InGaN	le	long	du	fil.	Comme	la	longueur	
de	la	partie	u-GaN	augmente	avec	le	temps	de	croissance,	il	est	possible	de	contrôler	la	
hauteur	de	recouvrement	des	puits	InGaN	cœur-coquille	en	contrôlant	la	longueur	de	la	
partie	u-GaN.	Ceci	 a	donné	 lieu	à	un	dépôt	d’un	brevet60	 sur	 les	 croissances	de	 fils	de	
GaN	sous	 silane	dont	un	 schéma	est	montré	 sur	 la	Figure	50B.	Ainsi,	 quand	 le	 flux	de	
silane	est	maintenu	tout	le	long	de	la	croissance	des	fils	de	GaN,	les	flancs	sont	passivés	
sur	toute	 la	hauteur	sauf	au	sommet,	ce	qui	explique	que	la	croissance	des	puits	a	 lieu	
uniquement	à	l’extrémité	des	fils	(Figure	48).	

3.1.2 Observation d’une couche résiduelle délétère 

Nous	venons	de	voir	que	la	croissance	de	puits	InGaN	cœur-coquille	est	possible	sur	la	
partie	supérieure	u-GaN	réalisée	sans	silane,	et	que	ces	puits	présentent	une	émission	
intense	bleue.	Pourtant,	les	analyses	structurales	TEM	montrent	une	grande	densité	de	
défauts	étendus	que	ce	soit	sur	des	coupes	longitudinales	(Figure	43)	ou	transversales	
(Figure	51	ci-dessous).116,149–151	Ces	défauts	sont	générés	au	niveau	du	1er	puits	InGaN	et	
ont	été	identifiés	comme	des	fautes	d’empilement.116	L’image	TEM	de	la	Figure	51A(b)	
est	parfaitement	représentative	avec	un	cœur	GaN	sans	défaut,	puis	la	croissance	du	1er	
puits	InGaN	entraine	la	formation	de	nombreux	défauts	qui	se	propagent	dans	toute	la	
structure	cœur-coquille.	Comme	les	défauts	sont	générés	dans	la	direction	normale	aux	
surfaces	latérales	du	fil	de	GaN,	les	coins	de	la	structure	hexagonale	cœur-coquille	sont	
plutôt	préservés	de	ces	défauts.		

Une	analyse	approfondie	de	la	1ère	 interface	GaN/InGaN	a	été	menée	en	combinant	des	
images	TEM	et	des	mesures	EDX,	comme	le	montre	la	Figure	51A(c).	Une	ligne	sombre	
d’une	 épaisseur	 de	 seulement	 1	 nm	 est	 visible	 entre	 le	 GaN	 et	 le	 puits	 InGaN	 (ligne	
pointée	par	les	flèches	jaunes).	La	cartographie	EDX	incluant	le	Si	(jaune),	l’In	(rouge)	et	
le	 Ga	 (vert)	 révèle	 que	 cette	 couche	 ultrafine	 située	 juste	 dessous	 le	 1er	 puits	 InGaN	
contient	du	 Si.	Ainsi,	 cette	 couche	 enrichie	 en	 Si	 doit	 correspondre	 certainement	 à	un	
dépôt	 ultrafin	 de	 SiGaxNy	 (on	 ne	 peut	 pas	 exclure	 la	 présence	 de	 Ga).	 L’origine	 de	 ce	
dépôt	 est	 attribuée	 à	 la	 présence	 d’une	 quantité	 résiduelle	 de	 silane	 suffisamment	
importante	 liée	au	 fort	 flux	de	silane	utilisé	pour	 la	croissance	des	 fils.	La	présence	de	
cette	couche	de	contamination	non-intentionnelle	expliquerait	en	partie	pourquoi	les	fils	

	
	Figure	50	:	Compréhension	des	croissances	cœur-coquille	de	puits	InGaN	avec	des	fils	obtenus	sous	flux	de	
silane.	A)	Mécanisme	de	croissance	des	puits	cœurs-coquilles,	B)	schéma	extrait	du	brevet	déposé	sur	les	

croissances	de	fils	de	GaN	sous	silane.60		

Sub.	

Vertical	
growth	and	
the	wire	
formation	

Ga#

Ga#

Ga#

Ga#
Ga#

Ga#

Ga#

n-GaN	

Sub.	Sub.	

GaN	seed	
Spontanious	

formation	of	SiNx	
on	sidewalls	

Ga#
Ga#

Ga#

Ga#

Ga#

Ga#

Si	 Si	

Ga	diffusion	
on	the	SiNx	

mask	

Si
la
ne

	s
to
pp

ed
	

u-GaN	

n-GaN	

Sub.	

u-GaN	

n-GaN	

Sub.	

p-GaN	
shell	

InGaN/
GaN	

MQWs	

A)	 B)	

�	 �	 �	 �	 �	



	80	

continuent	 leur	croissance	malgré	 l’arrêt	du	flux	de	silane	et	que	cette	croissance	sans	
silane	 (partie	u-GaN)	 se	 limite	 à	30	µm,	 ce	qui	doit	 correspondre	à	 la	purge	du	 silane	
résiduel.	

Nous	 constatons	 que	 la	 formation	 de	 cette	 couche	 ultrafine	 de	 SiGaxNy	 perturbe	
fortement	 la	 croissance	 du	 1er	 puits	 InGaN	:	 interface	 rugueuse	 et	 nucléation	 d’une	
grande	 densité	 de	 défauts	 étendus.	 Cette	 couche	 est	 régulièrement	 observée	 dans	 le	
premier	 puits	 InGaN.	 Les	 Figure	 51B	 et	 Figure	 51C	 donnent	 deux	 exemples	
d’observation	 de	 cette	 couche	 SiGaxNy	 (indiquée	 par	 des	 flèches	 jaunes)	 issus	
d’échantillons	avec	une	croissance	cœur-coquille	de	puits.116,149	Une	couche	de	SiNx	est	
utilisée	comme	couche	de	passivation	pour	 la	croissance	sélective.	Ainsi,	on	peut	 faire	
l’hypothèse	 que	 cette	 couche	 résiduelle	 SiGaxNy	 joue	 un	 rôle	 similaire	 et	 dégrade	
fortement	 la	 croissance	de	 l’InGaN.	Pour	preuve,	 le	 puits	 InGaN	est	 parfois	discontinu	
avec	un	petit	trou	visible	(cercle	noir)	sur	la	Figure	51A(b).	La	présence	de	trous	a	été	
observée	 sur	 d’autres	 fils	 comme	 le	montre	 la	 Figure	 51C.116	 Ici,	 la	 couche	 résiduelle	
forme	une	ligne	noire	bien	visible	localisée	entre	les	deux	flèches	jaunes	qui	a	tendance	à	
former	 des	 trous	 (taches	 noires)	 principalement	 au	 niveau	 du	 1er	 puits	 InGaN.	 La	
croissance	de	barrières	en	GaN	a	tendance	à	recouvrir	les	trous	situés	au	sein	du	puits	
InGaN	(comme	c’est	le	cas	à	la	Figure	51A(b)).	Par	conséquent,	avec	une	couche	épaisse	
d’InGaN	de	60	nm	en	cœur-coquille,	nous	observons	sur	 la	Figure	51D	une	croissance	
discontinue	 marquée	 par	 la	 présence	 de	 nombreux	 trous	 dans	 la	 couche	 épaisse	
d’InGaN.152	 L’absence	 de	 barrières	 GaN	 permet	 aux	 trous	 de	 s’agrandir	 expliquant	 le	

	
	Figure	51	:	Observation	de	la	couche	résiduelle	SiGaxNy	qui	va	générer	des	défauts	au	niveau	du	1er	puits	

InGaN	(images	TEM	toute	en	axe	de	zone	[0001]).	A)	Etude	d’une	structure	de	puits	InGaN	cœur-coquille	qui	
combine	des	images	STEM-HAADF	(a),	TEM	(b)	et	une	observation	locale	avec	STEM/cartographie	EDX	

(c).150	B,C)	Détection	de	la	couche		SiGaxNy		sur	des	structure	cœur-coquille	à	puits	InGaN116,149	(ligne	sombre	
indiquée	par	les	flèches	jaunes),	D)	Croissance	discontinue	d’une	couche	épaisse	d’InGaN	(60	nm)	en	cœur-

coquille	liée	à	la	présence	de	la	couche	résiduelle	SiGaxNy.152	

300	nm	

using a STRATA 400S equipment. First STEM analyses (see
Figure 5a,c) at low magnification are performed on a FEI
TECNAI microscope operated at 200 kV using a high-angle
annular dark field detector (HAADF) with a rather large
camera length to enhance the diffraction contrast related to the
presence of defects with respect to the chemical contrast. The
core−shell InGaN QWs in these STEM images appear bright,
and the GaN barriers look dark. Figure 5a reveals a significant
number of bright lines corresponding to extended defects
originating from the first QW when the QWs are directly
grown on wire sidewalls, whereas no defect is visible in the case
of GaN spacer growth (Figure 5c). Figure S6 in the Supporting
Information shows an additionnal longitudinal STEM image
confirming the absence of extended defects in the presence of a
GaN layer. InGaN/GaN core−shell wires usually exhibit
stacking faults (SFs) showing contrast perpendicular to the
QWs.4,48 Detailed investigation of the SFs in the case of planar
QWs on m-plane GaN systems reveals that these defects
plastically relax the misfit strain accumulated during the growth
process along the c-̅direction.49,50 The pronounced difference
between the defect densities in the two images is clearly related
to the growth of the GaN spacer. It demonstrates that the
presence of GaN spacer grown at lower temperature prevents
the formation of extended defects that cause the degradation of
the QW properties. To understand the origin of defect
formation, STEM-HAADF images at high magnification
combined with energy-dispersive X-ray (EDX) spectra are
acquired using FEI THEMIS operated at 200 kV and equipped
with super X detectors. Figure 5b,d shows the STEM images
and EDX mapping including Si (yellow), In (red), and Ga

(green) elements for the two samples having InGaN/GaN
QWs without and with GaN spacer. In Figure 5d, the presence
of a GaN spacer having a thickness of ∼150 nm is clearly
visible separating the GaN core from the first QW as indicated
by a narrow dark line pointed by a yellow arrow. EDX mapping
reveals the presence of Si inside this dark line. Therefore, an
ultrathin Si-enriched layer, corresponding probably to SiGaxNy,
seems to be spontaneously formed on GaN wire sidewalls
when the wire growth is stopped to reach the MQW growth
conditions. In the high-resolution STEM (HR-STEM) image
(image at left side in Figure 5d), the thickness of this residual
layer is about 1 nm. The ultrathin layer in core−shell MQW
wires has also been previously reported51−53 and related to Si-
enrichment as shown by EDX measurements.6,54,55 This
contaminated layer formation is attributed to some residual
silane that may be still present in the reactor because of the
high flux silane injection used to passivate the lateral surface56

around the wire stem during the first stage of the GaN wire
growth. When the silane flux is stopped, ‘a memory effect’ can
lead to an unintentional thin SiGaxNy deposition and
eventually to a Si surface segregation. We can notice that
this surface contamination adversely affects the growth of the
first InGaN QW, as can be seen in Figure 5b. Indeed, the EDX
mapping (bottom image) highlights the presence of an
ultrathin layer containing Si at the interface between the
GaN wire sidewalls and the first InGaN QW. The presence of
this unintentionally formed layer having a thickness of about 1
nm (as revealed by the HR-STEM image on the left side of
Figure 5b) is detrimental for the first QW grown immediately
after the GaN core, exhibiting rough interfaces, a large

Figure 5. STEM-HAADF images at low (a,c) and high magnification (b,d) for samples without (a,b) and with (c,d) GaN spacer (150 nm thick) of
core−shell InGaN/GaN MQW systems. EDX maps complete the high-magnification observation. (a,b) Transversal cross-sectional STEM-HAADF
images taken along the [0001] zone axis. The enlarged image [left image in (b)] corresponding to the blue square of the right image shows the
presence of a dark line at the interface between the GaN core (yellow arrow) and the first QW, and STEM−EDX elemental mapping of Ga
(green), In (red), and Si (yellow) (bottom image in (b)) indicates that the dark line is a Si-enriched layer; (c,d) longitudinal cross-sectional STEM-
HAADF images taken along the [101̅0] zone axis. The enlarged image [left image in (d)] and STEM−EDX elemental mapping [bottom image in
(d)] show that the Si-enriched layer (dark line) is located at the interface between the GaN core and the GaN spacer, far away from the first InGaN
QW.
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grown at 750 °C with V/III ratio of ≈6000; its thickness was varied
between 25 and 200 nm. For such a thick layer, the indium content
target was kept around 10% in order to limit the occurrence of plastic
relaxation. Type-B heterostructure is composed of 30 InGaN/GaN
MQWs with an In composition target of 18%. The InGaN wells were
grown at 720 °C while the nonintentionally doped GaN barriers were
grown at 900 °C (V/III ratio of ≈6000). A SiNx selective growth layer
is spontaneously formed at the bottom surface of the wires by
providing silane during the growth.24 This layer may prevent the radial
growth, and its efficiency depends on the silane quantity, materials
composition, and growth conditions. For type A heterostructure, the
shell covers the upper half of the wire length while for type B
heterostructure the shell goes down almost to the bottom of the wire.
For both types of active regions (A and B), the final layer of the

radial heterostructure is a p-GaN shell (about 300 and 100 nm thick
for type A and B heterostructure, respectively) grown at 920 °C in
nitrogen (N2) with biscyclopentadienyl-magnesium precursor
(Cp2Mg). Activation of the magnesium dopants was performed at
750 °C for 20 min in N2 atmosphere. After this annealing process, the
acceptor density is estimated to be in the 1016−1017 cm−3 range. As
shown in Figure 1, the as-grown type A and B wires exhibit a similar
morphology with a density of about 106 cm−2; their diameter in the
upper part goes from 700 nm to 1.5 μm.
2.2. Fabrication Process of Photovoltaic Devices. The core−

shell GaN/InGaN wires were processed into photovoltaic devices
using standard microfabrication techniques. The wires are first
removed from their native substrates by sonication in ethanol and
dispersed on a SiO2/Si substrate. Because the wire diameter is in the
micrometer range, a planarization step is required to provide a
mechanical support for the metallic contacts. The sample is coated
with hydrogen silsesquioxane (HSQ) resist that is converted into SiOx
after furnace baking at 400 °C for 1 h. Wet etching in a diluted HF
solution (HF/H2O = 1:200 volume) is then performed to uncover the
upper half of the wire.
Electrical contacts are defined on the n- and p-type sections of the

wires by optical processes with localized contacts (hereafter, named B-
1 and B-3) or by electron beam lithography for extended contacts
(named B-2). Examples of processed wires are shown in scanning
electron microscopy (SEM) images of Figure 2. Thanks to the
micrometer size of the wires, it is possible to deposit localized metal
contacts on single wires using optical lithography. A mask with
predefined electrode patterns is employed to contact individually
selected wires one after another by performing successive exposures.
Tens of wires can be contacted in the same run. The use of electron
beam lithography is required for the B-2 process because of the specific
contact geometry covering the entire core/shell region, for which the
precise alignment is critical. The experimental method is described in
detail below.
Metal deposition is performed by e-beam evaporation followed by

lift-off in acetone. Metallic contact on the n-GaN core consists of Ti/
Al/Ti/Au (10/20/10/200 nm). Concerning the p-type contact on the
GaN shell, three different processes were carried out on type B wires
to study the contact influence on carrier collection and photovoltaic
properties (Section 4.2). In the standard process (B-1), the p-type
contact is made of Ni/Au (10/200 nm) without an additional
annealing step. In the B-2 process, an extended contact is fabricated
over the entire p-GaN shell of the wire. The contact is composed of 5
nm-thin Ni layer deposited by e-beam evaporation and 100 nm-thick
sputtered indium tin oxide (ITO). The Ni sublayer is employed to
reduce the contact resistance on the p-GaN shell.25 The ITO layer is
annealed at 400 °C for 10 min to increase its conductivity. The next
step is the deposition of Ti/Al/Ti/Au (10/20/10/200 nm) on the
ITO layer for the electrical connection to macroscopic pads by
microbonding. The third process (B-3) uses a thin bilayer of Ni/Au
(5/5 nm) deposited by e-beam evaporation. This first metal stack is
annealed at 500 °C in ambient atmosphere for 5 min to favor the
formation of NiO on p-GaN. A second lithography and deposition of
Ni/Au (10/200 nm) is performed afterward (see Figure 2).
2.3. STEM Characterization. The wire structural properties were

probed by scanning transmission electron microscopy (STEM) using a

high-angle annular dark-field (HAADF) detector which provides
images whose contrast is directly linked to the number of electrons
(∼Z1.7).26 The samples were prepared in cross sections perpendicular
to the growth axis by a focused ion beam (Nvision 40, Carl Zeiss). A
tungsten protective layer was first deposited before Ga-thinning the
wires at different high voltages (30−5 kV) to reduce ion damage.
HAADF images taken along the [0001] zone axis of type A and B
wires (see Figure 3) show that both types of wires present well-defined

core/shell geometry with InGaN/GaN deposition on the m-plane
facets of the c-̅axis GaN wires. A good uniformity from facet to facet of
the InGaN thickness is observed.

The thick InGaN shell is damaged by a high density of voids (see
dark contrast in Figure 3a), not present in the GaN core. These voids
generally exhibit well-defined {11 ̅00} facets, and their size varies from
50 to 200 nm. They often extend beyond the InGaN layer and affect
the p-GaN shell. Numerous defects are also present in the p-GaN layer

Figure 2. Scanning electron microscopy (SEM) images of contacted
type B wires. (a) Process B-1: localized p-type contact made of Ni/Au
(5/200 nm). (b) Process B-3: extended p-type contact consisting of
annealed Ni/ITO (5/100 nm). The inset of panel (b) shows a higher
magnification SEM image of the wire from panel (b).

Figure 3. High-angle annular dark-field (HAADF) cross sectional
electron microscopy images of (a) a wire with 60 nm In0.1Ga0.9N shell
and (b) a wire with 30× In0.18Ga0.82N/GaN MQWs shell.
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grown at 750 °C with V/III ratio of ≈6000; its thickness was varied
between 25 and 200 nm. For such a thick layer, the indium content
target was kept around 10% in order to limit the occurrence of plastic
relaxation. Type-B heterostructure is composed of 30 InGaN/GaN
MQWs with an In composition target of 18%. The InGaN wells were
grown at 720 °C while the nonintentionally doped GaN barriers were
grown at 900 °C (V/III ratio of ≈6000). A SiNx selective growth layer
is spontaneously formed at the bottom surface of the wires by
providing silane during the growth.24 This layer may prevent the radial
growth, and its efficiency depends on the silane quantity, materials
composition, and growth conditions. For type A heterostructure, the
shell covers the upper half of the wire length while for type B
heterostructure the shell goes down almost to the bottom of the wire.
For both types of active regions (A and B), the final layer of the

radial heterostructure is a p-GaN shell (about 300 and 100 nm thick
for type A and B heterostructure, respectively) grown at 920 °C in
nitrogen (N2) with biscyclopentadienyl-magnesium precursor
(Cp2Mg). Activation of the magnesium dopants was performed at
750 °C for 20 min in N2 atmosphere. After this annealing process, the
acceptor density is estimated to be in the 1016−1017 cm−3 range. As
shown in Figure 1, the as-grown type A and B wires exhibit a similar
morphology with a density of about 106 cm−2; their diameter in the
upper part goes from 700 nm to 1.5 μm.
2.2. Fabrication Process of Photovoltaic Devices. The core−

shell GaN/InGaN wires were processed into photovoltaic devices
using standard microfabrication techniques. The wires are first
removed from their native substrates by sonication in ethanol and
dispersed on a SiO2/Si substrate. Because the wire diameter is in the
micrometer range, a planarization step is required to provide a
mechanical support for the metallic contacts. The sample is coated
with hydrogen silsesquioxane (HSQ) resist that is converted into SiOx
after furnace baking at 400 °C for 1 h. Wet etching in a diluted HF
solution (HF/H2O = 1:200 volume) is then performed to uncover the
upper half of the wire.
Electrical contacts are defined on the n- and p-type sections of the

wires by optical processes with localized contacts (hereafter, named B-
1 and B-3) or by electron beam lithography for extended contacts
(named B-2). Examples of processed wires are shown in scanning
electron microscopy (SEM) images of Figure 2. Thanks to the
micrometer size of the wires, it is possible to deposit localized metal
contacts on single wires using optical lithography. A mask with
predefined electrode patterns is employed to contact individually
selected wires one after another by performing successive exposures.
Tens of wires can be contacted in the same run. The use of electron
beam lithography is required for the B-2 process because of the specific
contact geometry covering the entire core/shell region, for which the
precise alignment is critical. The experimental method is described in
detail below.
Metal deposition is performed by e-beam evaporation followed by

lift-off in acetone. Metallic contact on the n-GaN core consists of Ti/
Al/Ti/Au (10/20/10/200 nm). Concerning the p-type contact on the
GaN shell, three different processes were carried out on type B wires
to study the contact influence on carrier collection and photovoltaic
properties (Section 4.2). In the standard process (B-1), the p-type
contact is made of Ni/Au (10/200 nm) without an additional
annealing step. In the B-2 process, an extended contact is fabricated
over the entire p-GaN shell of the wire. The contact is composed of 5
nm-thin Ni layer deposited by e-beam evaporation and 100 nm-thick
sputtered indium tin oxide (ITO). The Ni sublayer is employed to
reduce the contact resistance on the p-GaN shell.25 The ITO layer is
annealed at 400 °C for 10 min to increase its conductivity. The next
step is the deposition of Ti/Al/Ti/Au (10/20/10/200 nm) on the
ITO layer for the electrical connection to macroscopic pads by
microbonding. The third process (B-3) uses a thin bilayer of Ni/Au
(5/5 nm) deposited by e-beam evaporation. This first metal stack is
annealed at 500 °C in ambient atmosphere for 5 min to favor the
formation of NiO on p-GaN. A second lithography and deposition of
Ni/Au (10/200 nm) is performed afterward (see Figure 2).
2.3. STEM Characterization. The wire structural properties were

probed by scanning transmission electron microscopy (STEM) using a

high-angle annular dark-field (HAADF) detector which provides
images whose contrast is directly linked to the number of electrons
(∼Z1.7).26 The samples were prepared in cross sections perpendicular
to the growth axis by a focused ion beam (Nvision 40, Carl Zeiss). A
tungsten protective layer was first deposited before Ga-thinning the
wires at different high voltages (30−5 kV) to reduce ion damage.
HAADF images taken along the [0001] zone axis of type A and B
wires (see Figure 3) show that both types of wires present well-defined

core/shell geometry with InGaN/GaN deposition on the m-plane
facets of the c-̅axis GaN wires. A good uniformity from facet to facet of
the InGaN thickness is observed.

The thick InGaN shell is damaged by a high density of voids (see
dark contrast in Figure 3a), not present in the GaN core. These voids
generally exhibit well-defined {11 ̅00} facets, and their size varies from
50 to 200 nm. They often extend beyond the InGaN layer and affect
the p-GaN shell. Numerous defects are also present in the p-GaN layer

Figure 2. Scanning electron microscopy (SEM) images of contacted
type B wires. (a) Process B-1: localized p-type contact made of Ni/Au
(5/200 nm). (b) Process B-3: extended p-type contact consisting of
annealed Ni/ITO (5/100 nm). The inset of panel (b) shows a higher
magnification SEM image of the wire from panel (b).

Figure 3. High-angle annular dark-field (HAADF) cross sectional
electron microscopy images of (a) a wire with 60 nm In0.1Ga0.9N shell
and (b) a wire with 30× In0.18Ga0.82N/GaN MQWs shell.
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wires provides an accurate estimation of In composition of
the core!shell MQWs. The optical properties of single wires
are probed by cathodo- and microphotoluminescence measure-
ments evidencing an intense emission from InGaN/GaNMQWs
tunable in the 390!420 nm range and the absence of quantum
confined Stark effect in agreement with the nonpolar QW
orientation. Finally, we processed single wires containing an
n-type core, an unintentionally doped MQW structure and a
p-type external GaN barrier shell to fabricate nanoscale LEDs.
These devices exhibit a strong room-temperature electrolumi-
nescence and constitute the first demonstration of catalyst-free
single wire light-emitting diodes based on purely nonpolar
InGaN/GaN MQWs in MOCVD wires.

Self-assembled c-oriented GaN wires having lateral {1100}
m-plane facets are grown by MOVPE on c-sapphire substrates
using a thin in situ SiNx thin film predeposition.11 Grazing
incidence X-ray diffraction and electron microscopy have shown
that these wires have the conventional epitaxial relationships with
sapphire corresponding to a 30! rotation of the two unit cells along
the c-axis: [1100]GaN//[1210]Sapp and [0001]GaN//[0001]Sapp.

11

The stem of the wires is grown at 1000 !C using trimethylgallium
(TMG) and ammonia precursors with a low V/III ratio as well as
silane addition to achieve n+-doping.11 The silane addition is
switched off after about 25 μm length to grow an unintentionally
doped GaN part (about 10 μm long) at the top of the wires.
Finally, the top of the GaN wire sidewalls are coated with five
unintentionally doped radial InGaN/GaN quantum wells. The
MOCVD deposition of InGaN layers is performed under nitro-
gen at 400 mBar using triethylgallium (TEG) and trimethylin-
dium (TMI) precursors. After the growth of the GaN core at high
temperature (around 1000 !C), the temperature is decreased to
about 720!760 !C to grow InGaN and then rapidly increased to
830!870 !C to deposit the GaN barrier using also the TEG

precursor. This temperature is chosen as a compromise between
achieving a high quality GaN barrier and preventing indium desorp-
tion/interdiffusion in the well. The QW growth time at 750 !C has
been set to 20, 40, 80, and120 s to vary theQWthickness (tQW=1.25,
2.5, 5, 7.5 nmnominal values) at constant nominal barrier thickness of
about tbarr= 10 nm (285 s growth time). The precise thickness values
were then determined by electron microscopy measurements and
checked by ToF-SIMS depth profiling.

Figure 1a shows the SEM image of an ensemble of wires
covered by radial MQWs, which grow on the nonpolar m-plane
facets (see schematic in Figure 1b). As seen in Figure 1c, the
sidewall m-plane facets of the wire are smooth at the upper part
and their roughness gradually increases toward the bottomwhere
small grains are observed.20

Figure 1. (a) Overview SEM image of GaN wires surrounded by
InGaN/GaN multiquantum wells. (b) Diagram of the core!shell
MQW structure. (c) Higher-magnification SEM image showing the
morphology of the MQW grown on the m-plane facets of the wire.

Figure 2. (a,b) High-angle annular dark-field (HAADF) STEM images
of 20!80 s InGaN well growth time wires prepared by FIB. The wire
cross-section is orthogonal to the length direction and shows an irregular
hexagonal shape withm-plane facets (i.e., {1100} planes). These images
give InGaN well-GaN barrier thicknesses about (a) 1.0!7.5 and (b)
5.2!11.6 nm. (c) HAADF STEM of a cross-section of a wire (sample b)
parallel to the growth direction taken along the [1120] growth axis. (d)
Variation of the GaN barrier and InGaN well thickness along a 1.5 μm
long region of sample b. (e) Low-magnification dark-field TEM image
taken with g = [1100] showing in bright defects originating from the first
QW and propagating across the QWs. (f) High-resolution TEM image
taken along the [1120] zone axis showing that the defects evidenced in
panels c and e correspond to stacking faults (SFs).
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nombre	et	la	grande	taille	des	trous	observés	au	sein	de	la	coquille	épaisse	d’InGaN.	Ces	
trous	sont	ensuite	recouverts	par	la	couche	de	p-GaN.		

Pour	 résumer,	 le	 silane	 résiduel	 du	 réacteur	 forme	 une	 couche	 ultramince	 non-
intentionnelle	du	type	SiGaxNy	sur	les	parois	verticales	de	la	partie	u-GaN	des	fils,	qui	est	
particulièrement	délétère	pour	 la	croissance	de	 l’InGaN.	Nous	allons	montré	que	 le	1er	
puits	 InGaN	 était	 tellement	 dégradé	 qu’il	 n’émettait	 aucune	 lumière.150	 Par	 contre,	 la	
croissance	de	 la	1ère	 barrière	GaN	permet	d’améliorer	 la	 croissance	des	puits	 suivants	
qui	 vont	 pouvoir	 émettre	 de	 la	 lumière	 de	 manière	 efficace,	 malgré	 la	 présence	 des	
défauts	étendus	générés	au	niveau	du	1er	puits.	

3.1.3 Intérêt d’un espaceur de GaN 

Dans	 l’objectif	 d’améliorer	 la	 qualité	 structurale	 des	 structures	 cœurs-coquilles,	 nous	
avons	essayé	de	déposer	préalablement	une	coquille	GaN	pour	éviter	que	la	croissance	
du	1er	puits	InGaN	se	fasse	directement	sur	la	couche	résiduelle	SiGaxNy.	 Il	est	possible	
de	croître	une	coquille	GaN	si	la	température	de	croissance	est	réduite	à	950°C,	sinon	la	
croissance	du	GaN	reste	localisée	au	sommet	des	fils.148	La	méthode	de	croissance	de	la	
coquille	GaN	a	donné	lieu	à	un	dépôt	de	brevet	avec	le	CEA-LETI	et	la	start-up	Aledia.153		

La	croissance	de	cette	coquille	GaN,	appelé	«	espaceur	»,	en	amont	de	la	croissance	des	
puits	quantiques	 InGaN	a	un	effet	 remarquable.	La	Figure	52A	compare	une	 structure	
cœur-coquille	 similaire	 sans	 et	 avec	 espaceur	 GaN.	 Le	 constat	 de	 ces	 images	 TEM	 est	
sans	appel	:	sans	recroissance	GaN,	on	retrouve	une	grande	densité	de	défauts	émanants	
du	 1er	 puits	 InGaN	 comme	 vu	 précédemment,	 alors	 qu’aucun	 défaut	 n’est	 visible	 en	
présence	de	la	recroissance	du	GaN.148	La	Figure	52B	montre	plus	en	détail	la	zone	avec	
l’espaceur	GaN.	La	cartographie	EDX	montre	la	couche	résiduelle	SiGaxNy	(ligne	sombre	
sur	les	images	TEM)	au	niveau	de	la	surface	du	fil	GaN.	Ainsi,	la	croissance	d’une	coquille	
GaN	permet	d’enterrer	la	couche	résiduelle	riche	Si,	ce	qui	permet	une	croissance	du	1er	
puits	 sur	 une	 surface	 de	 GaN	 sans	 contamination.	 Nous	 remarquons	 qu’aucun	 défaut	
n’est	généré	par	 la	croissance	du	GaN	sur	 la	couche	résiduelle	SiGaN	(contrairement	à	
l'interface	SiGaN/InGaN).	Cette	observation	est	cohérente	avec	les	croissances	planaires	
de	GaN	qui	intègrent	des	couches	intermédiaires	SiNx	pour	filtrer	les	dislocations.154		

	
	Figure	52	:	Effet	d’un	espaceur	de	GaN	sur	la	croissance	d’une	structure	cœur-coquille	sur	fils	de	GaN	obtenu	
par	flux	de	silane.	A)	Comparaison	sans	et	avec	recroissance	de	GaN	(images	TEM	en	coll.	CEA-LETI,	thèse	de	

D.	Salomon)148	et	B)	observation	locale	en		STEM/EDX	d’un	échantillon	avec	un	espaceur	de	GaN.150	

using a STRATA 400S equipment. First STEM analyses (see
Figure 5a,c) at low magnification are performed on a FEI
TECNAI microscope operated at 200 kV using a high-angle
annular dark field detector (HAADF) with a rather large
camera length to enhance the diffraction contrast related to the
presence of defects with respect to the chemical contrast. The
core−shell InGaN QWs in these STEM images appear bright,
and the GaN barriers look dark. Figure 5a reveals a significant
number of bright lines corresponding to extended defects
originating from the first QW when the QWs are directly
grown on wire sidewalls, whereas no defect is visible in the case
of GaN spacer growth (Figure 5c). Figure S6 in the Supporting
Information shows an additionnal longitudinal STEM image
confirming the absence of extended defects in the presence of a
GaN layer. InGaN/GaN core−shell wires usually exhibit
stacking faults (SFs) showing contrast perpendicular to the
QWs.4,48 Detailed investigation of the SFs in the case of planar
QWs on m-plane GaN systems reveals that these defects
plastically relax the misfit strain accumulated during the growth
process along the c-̅direction.49,50 The pronounced difference
between the defect densities in the two images is clearly related
to the growth of the GaN spacer. It demonstrates that the
presence of GaN spacer grown at lower temperature prevents
the formation of extended defects that cause the degradation of
the QW properties. To understand the origin of defect
formation, STEM-HAADF images at high magnification
combined with energy-dispersive X-ray (EDX) spectra are
acquired using FEI THEMIS operated at 200 kV and equipped
with super X detectors. Figure 5b,d shows the STEM images
and EDX mapping including Si (yellow), In (red), and Ga

(green) elements for the two samples having InGaN/GaN
QWs without and with GaN spacer. In Figure 5d, the presence
of a GaN spacer having a thickness of ∼150 nm is clearly
visible separating the GaN core from the first QW as indicated
by a narrow dark line pointed by a yellow arrow. EDX mapping
reveals the presence of Si inside this dark line. Therefore, an
ultrathin Si-enriched layer, corresponding probably to SiGaxNy,
seems to be spontaneously formed on GaN wire sidewalls
when the wire growth is stopped to reach the MQW growth
conditions. In the high-resolution STEM (HR-STEM) image
(image at left side in Figure 5d), the thickness of this residual
layer is about 1 nm. The ultrathin layer in core−shell MQW
wires has also been previously reported51−53 and related to Si-
enrichment as shown by EDX measurements.6,54,55 This
contaminated layer formation is attributed to some residual
silane that may be still present in the reactor because of the
high flux silane injection used to passivate the lateral surface56

around the wire stem during the first stage of the GaN wire
growth. When the silane flux is stopped, ‘a memory effect’ can
lead to an unintentional thin SiGaxNy deposition and
eventually to a Si surface segregation. We can notice that
this surface contamination adversely affects the growth of the
first InGaN QW, as can be seen in Figure 5b. Indeed, the EDX
mapping (bottom image) highlights the presence of an
ultrathin layer containing Si at the interface between the
GaN wire sidewalls and the first InGaN QW. The presence of
this unintentionally formed layer having a thickness of about 1
nm (as revealed by the HR-STEM image on the left side of
Figure 5b) is detrimental for the first QW grown immediately
after the GaN core, exhibiting rough interfaces, a large

Figure 5. STEM-HAADF images at low (a,c) and high magnification (b,d) for samples without (a,b) and with (c,d) GaN spacer (150 nm thick) of
core−shell InGaN/GaN MQW systems. EDX maps complete the high-magnification observation. (a,b) Transversal cross-sectional STEM-HAADF
images taken along the [0001] zone axis. The enlarged image [left image in (b)] corresponding to the blue square of the right image shows the
presence of a dark line at the interface between the GaN core (yellow arrow) and the first QW, and STEM−EDX elemental mapping of Ga
(green), In (red), and Si (yellow) (bottom image in (b)) indicates that the dark line is a Si-enriched layer; (c,d) longitudinal cross-sectional STEM-
HAADF images taken along the [101̅0] zone axis. The enlarged image [left image in (d)] and STEM−EDX elemental mapping [bottom image in
(d)] show that the Si-enriched layer (dark line) is located at the interface between the GaN core and the GaN spacer, far away from the first InGaN
QW.
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Chapitre 3 : La croissance d’hétérostructures InGaN/GaN sur les fils de GaN 

96 

 Le principal intérêt de cette recroissance de GaN préalable au dépôt des MPQ est 
mis en évidence par la Figure 3-33 qui montre les images TEM de deux échantillons réalisés 
sans et avec cette recroissance de GaN. Dans l’échantillon sans la coquille GaN, on remarque 
la présence de nombreuse fautes d’empilement qui prennent naissance à l’interface cœur du 
fil/premier puits et se propagent jusqu’à la surface (comme déjà observé précédemment). La 
Figure 3-33-b montre l’image TEM d’un échantillon sur lequel une recroissance de GaN a été 
réalisée avant le dépôt des MPQ. On observe tout d’abord l’interface entre le cœur du fil et la 
recroissance (ce qui sous-entend que l’on enterre des impuretés), mais surtout on remarque la 
disparition des fautes d’empilement. 

 

Figure 3-33 : Images TEM de deux échantillons possédant 5 MPQ et une coquille de GaN 
dopé p déposés sur des fils de GaN sans (a) et avec (b) une recroissance de GaN déposée 
préalablement au dépôt de la zone active. 

Le dépôt d’une coquille de GaN autour de la zone u-GaN des fils préalablement à la 
croissance des MPQ InGaN/GaN améliore donc drastiquement la qualité structurale des 
hétérostructures. Le spectre de µPL réalisé à température ambiante en focalisant un laser à 
405 nm sur la zone de MPQ radiaux d’un fil unique recouvert d’une coquille de GaN et de 5 
MPQ InGaN/GaN déposés dans des conditions standard est présenté Figure 3-34-a. La 
longueur d’onde d’émission est de 440 nm environ et un fort guidage de la lumière dans le fil 
est observé puisqu’elle provient du sommet du fil et de la base de la zone de MPQ (encart 
Figure 3-34-a). La mesure de macro-PL de cet échantillon en fonction de la température est 
présentée sur la Figure 3-34-b et le rapport I(300 K)/I(5 K) du pic attribué aux MPQ radiaux 
mesuré pour cet échantillon est cette fois estimé à 61%. Cela représente une amélioration 
drastique de l’efficacité des MPQ et est attribué principalement à l’amélioration de la qualité 
structurale des puits observée par TEM. 

B)	A)	
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L’élimination	 des	 défauts	 étendus	 avec	 l’espaceur	 GaN	 va	 diminuer	 le	 nombre	 de	
recombinaisons	 non-radiatives	 et	 améliorer	 significativement	 les	 propriétés	 optiques	
des	puits	InGaN.	La	Figure	53	montre	les	spectres	mesurés	par	CL	(300	K)	le	long	d’un	fil	
pour	 la	 croissance	 d’un	 seul	 puits	 quantique	 InGaN.	 Quand	 celui-ci	 est	 réalisé	
directement	 sur	 les	 flancs	 du	 fil	 GaN,	 aucune	 émission	 n’est	 observée	 sur	 les	 parois	
latérales,	ce	qui	est	normal	à	 la	vue	de	 la	dégradation	structurale	du	1er	puits	 liée	à	 la	
couche	résiduelle	(voir	Figure	51A(b)).	Par	contre,	avec	l’espaceur,	nous	obtenons	bien	
une	 émission	 cœur-coquille	 du	 puits	 unique.	 Cela	 signifie	 que	 la	 qualité	 structurale	
obtenue	 avec	 l’espaceur	 de	 GaN	 permet	 d’émettre	 de	 la	 lumière	 pour	 le	 1er	 puits	
InGaN.150	Une	estimation	de	l’IQE	a	été	faite	sur	une	structure	cœur-coquille	avec	5	puits	
quantiques	 InGaN	émettant	 à	400	nm	à	partir	 de	mesure	de	PL	 en	 température	 et	 en	
puissance	 (Coll.	 A.	 Dussaigne,	 CEA-LETI).	 L’IQE	 passe	 de	 1%	 à	 40%	 en	 présence	 de	
l’espaceur	de	GaN.	Cette	amélioration	est	liée	à	l’émission	du	1er	puits	et	à	l’absence	de	
défauts	 étendus	 dans	 l’ensemble	 des	 puits,	 limitant	 drastiquement	 les	 chemins	 de	
recombinaisons	non-radiatifs.		

Dans	 la	 littérature,	 nous	 trouvons	 des	 études	 qui	 ont	 aussi	 détecté	 la	 présence	 de	 la	
couche	 fine	 résiduelle	enrichie	en	Si	 sur	 les	 flancs	des	 fils	GaN	synthétisés	par	 flux	de	
silane.55,56,61,155,156	 Comme	 le	 montre	 plusieurs	 exemples	 à	 la	 Figure	 54(A,B,C),	 cette	
couche	résiduelle	apparaît	sous	la	forme	d’une	ligne	noire	très	fine	dans	les	images	TEM	
et	les	mesures	EDX	confirment	aussi	la	détection	de	Si	à	hauteur	de	5	%	juste	au	niveau	
de	 cette	 ligne.	 Ces	 études	 attestent	 aussi	 que	 la	 croissance	 d’une	 couche	 de	 GaN	 au-
dessus	 de	 la	 couche	 résiduelle	 SiGaxNy	 permet	 d’obtenir	 des	 puits	 InGaN	 d’excellente	
qualité	structurale	sans	défaut	étendu.		

Il	 a	 été	 aussi	montré	que	 la	 couche	 résiduelle	 SiGaxNy	 est	 d’autant	plus	 fine	qu’elle	 se	
rapproche	 du	 sommet	 et	 donc	 elle	 perturbe	 de	 moins	 en	 moins	 les	 propriétés	
structurales	 et	 optiques	des	puits	 quantiques	 InGaN.56	 Par	 conséquent,	 plus	 le	 flux	de	
silane	est	réduit	pour	la	croissance	des	fils,	et	plus	les	propriétés	structurales	et	optiques	
des	structures	cœur-coquille	seront	améliorées.	Le	groupe	de	Tessarek	&	Christiansen	
(Max	 Planck	 Institut)	 a	 même	 observé	 la	 formation	 de	 plusieurs	 couches	 ultrafines	
résiduelles	sur	 les	parois	verticales	(voir	Figure	54D).55	Le	flux	de	silane	forme	du	bas	
vers	 le	haut	 la	couche	résiduelle	SiN	sur	 les	 flancs,	 tandis	que	 la	croissance	du	GaN	se	
forme	au	sommet	du	fil	(zone	encore	vierge	de	couche	SiN	résiduelle)	et	a	tendance	à	se	
propager	du	haut	vers	le	bas.	Ainsi,	le	GaN	peut	recouvrir	la	couche	résiduelle	jusqu’en	

	
	Figure	53	:	Spectre	CL	(300K)	le	long	d’un	fils	sans	et	avec	espaceur	d’un	puits	unique	InGaN	en	cœur-

coquille.	L’émission	cœur-coquille	est	seulement	obtenue	en	présence	de	l’espaceur.150	

type doping in the order of 1018 cm−3).37 This so-called “upper part”
of the wire is about 12 μm in length. Three different samples are
investigated for the present study based on the identical wire
geometry as mentioned above (see the schematics in Figure 1). The
first sample is prepared by directly growing radially a InGaN SQW
around the GaN core for 80 s under N2 with thin GaN capping at a
growth temperature of 750 °C, followed by the growth of a GaN
barrier at a growth temperature of 850 °C for 150 s (sample #1 so-
called “SQW”, see Figure 1a). Note that, the m-plane InGaN/GaN
QW grows selectively around the unintentionally doped upper part of
the wire because of the SiNx passivation layer formed around the
bottom part from the silane addition in the preliminary stage.38 The
second sample (sample #2 so-called “GaN-spacer + SQW”, see Figure
1b) is grown under N2 carrier gas by adding a GaN spacer at 900 °C
for 100 s around the GaN core before the similar growth of InGaN
SQW as already performed for the first sample followed by a GaN
barrier grown at 750 °C for 150 s. The third sample (sample #3
named “GaN-spacer + UL + SQW”) depicted in Figure 1c is prepared
by growing a GaN spacer (similar growth conditions as mentioned
above), followed by the growth of an InGaN UL at 800 °C for 900 s
(estimated thickness of 150 nm) to target an indium composition of
around 3−5% so as to be consistent with the work performed for
planar-based structures. The growth is followed by a 25 nm-thick
GaN layer at the same temperature. Then, the structure is completed
by the growth of m-plane InGaN/GaN SQW using the previous
growth parameters followed by a GaN barrier at 750 °C. It is
important to mention that the present study is only performed on
single InGaN QW because for the structures having two or more
QWs, the first QW itself may act as a buffer layer, thereby altering the
direct influence of a GaN spacer or an UL on the overall QW
efficiency. In the same way, the growth temperature of the GaN
barrier for samples #2 and #3 is set to 750 °C to prevent any influence
of temperature on QW efficiency.33

30°-tilted scanning electron microscopy (SEM) images of the three
samples are shown in Figure 1d,e,f. The core−shell geometry located
in the upper part of wires is visible for all samples with wires having a
diameter in the 0.7−2 μm range and length in the 25−30 μm range.
The average wire density is around 106 wire/cm2 and is similar for all
samples. The growth of GaN shell performed at lower temperature
(900 °C) allows to get a radial geometry of the heterostructures. The
radial growth has similar length for all samples (about one-third of
total wire length), corresponding to the length of wire upper-part

grown without silane. A residual sidewall overgrowth can be observed
at the transition region located between the upper and bottom parts
of the wires, which is attributed to a noncontinuous passivating film of
SiNx around the GaN core.4,6

■ RESULTS AND DISCUSSION
Optical Characterization. To measure the influence of

UL and spacer on the SQW emission, optical properties at
room temperature of the samples have been investigated using
PL of as-grown wires on sapphire and CL of dispersed wires on
silicon substrates. The PL experiment is carried out by using a
continuous wave doubled solid-state laser to excite the wires at
244 nm with an excitation power density of 21 W/cm2. The
signals are analyzed through a 46 cm focal length spectrometer
equipped with 600 grooves/cm grating and detected with a
liquid nitrogen-cooled charge-coupled device (CCD) camera.
For CL experiments, the electron beam with an acceleration
voltage of 5 kV and the probe current of about 1 nA is used to
excite the wires. The resulting CL signal is collected through
an entrance slit opened at 1 mm by a parabolic mirror and
analyzed with a grating monochromator equipped with a
Peltier cooled CCD camera (−60 °C).
The PL emission for the three samples recorded strictly in

the same conditions at room temperature is shown in Figure
2a, and CL measurements in Figure 2b−d represent the SEM
images of the typical single wires for the three samples with
their corresponding CL hyperspectral signals. As the wire
density is similar for the three samples, the direct comparison
of PL intensity gives a rough indication of the luminescence
efficiency. For all of them, in Figure 2a, the emissions of the
InGaN QW around 440 nm and of the yellow-band defects
centered at ∼575 nm are observed.
A PL emission around 430 nm can be seen from sample #1

(direct SQW growth) in Figure 2a with the full-width at half
maximum (fwhm) of 280 meV. The sample #1 exhibits the
lower intensity with a possible wavelength variation from 420
to 460 nm. However, the CL mapping in Figure 2b shows
almost no emission from the m-plane sidewalls. Measurements

Figure 2. Optical measurements at room temperature: (a) PL spectra for the three as-grown samples presented in Figure 1, (b−d) CL
hyperspectral analysis of typical single wires with the SEM image view of the measured wires for three samples.
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12.5% of EQE has been reported from N-polar radial InGaN/
GaN core−shell wires15 at a current density of 14 A/cm2.
Several academic and industrial groups have made effort to

improve the efficiency of such core−shell wire LEDs. The
addition of AlGaN underlayer (UL) in core−shell InGaN/
GaN MQWs has recently been studied showing an improve-
ment of IQE from 29 to 35%.21,22 Also, Rishinaramangalam et
al. demonstrated a reduction of reverse leakage current on
wires and triangular stripes covered with InGaN MQWs in the
presence of AlGaN UL.23 A further optimized core−shell LED
structure including AlGaN UL and electron-blocking barrier,
exhibiting an IQE as high as 62%, have been reported by the
group of Feezell with the demonstration of wire LED having an
EQE equal to 8.3%.19,24 Also, the group of Waag and the
company Osram report core−shell wire LED with high IQE
(about 60%) and high EQE (maximum of 10%) at a current
density of 40 A/cm2.25 Therefore, achieving high efficiency
with wire-based LED remains a significant challenge till date to
be able to compete against the present planar technology.
The high efficiency of standard c-planar LEDs corresponds

to extensive research efforts during more than two decades.
Among all strategies to raise the efficiency, the use of ULs can
exhibit impressive enhancement of efficiency in InGaN/GaN
MQW structures by exploiting different types of buffer layers
in InGaN/GaN structures such as short-period InGaN/GaN
superlattices,26,27 Si-doped (In)GaN prelayers,28 and InGaN
UL with low In content.29−32 A recent investigation about the
role of InGaN UL to increase the InGaN/GaN QW efficiency
reveals that an optimized thickness of 55 nm with around 3%
indium content significantly improves the EQE by 3.5 times32

while at room temperature, the QW effective lifetime increases
from 170 ps (no UL present) to 20 ns (with UL), indicating a
low nonradiative (NR) recombination rate.33 According to the
proposed mechanism, the NR centers correspond to the GaN
surface point defects created by the high-temperature growth
of GaN prior to QW. They are then trapped by the InGaN UL,
allowing a later defect-free QW growth.33 Apart from utilizing
InGaN UL as a buffer layer, some recent work also
demonstrates that the GaN buffer layer grown at low
temperature under nitrogen improves the photoluminescence
(PL) emission (by 40%) by suppressing some QW chemical
contaminations, as indicated by SIMS analysis.34 In view of the
remarkable improvement in the c-plane QW efficiency by
inserting the buffer layers, it could be interesting to extend this

strategy to m-plane core−shell heterostructures. Because the
surface energy of GaN differs from the c-plane to m-plane, a
variation in the defect density for the InGaN QW grown on
the two different facets can be expected. For instance, the
additional AlGaN UL has been successfully integrated in core−
shell InGaN QWs, allowing to improve the IQE and EQE of
wire LEDs, as previously mentioned.21−24

Hence, the objective of this work is to extend the UL study
of m-plane core−shell InGaN MQW systems, investigating the
influence of GaN and low Incontent InGaN pregrowth layers
in order to improve the QW luminescence efficiency. The
pregrowth of GaN layer aims to improve the crystal structural
quality before the QW growth (GaN prelayer is called “GaN
spacer”, hereafter). In addition to this first building block, the
growth of an additional low In-content InGaN layer is
performed expecting a reduction of point defects (as reported
in the literature for c-plane surfaces) to improve the QW
efficiency (this additional layer is called “InGaN UL”). In order
to study the impact of these two types of prelayers, we propose
to work on a simple system composed of GaN wires with a
core−shell InGaN single-quantum well (SQW) exhibiting blue
emission. A careful investigation combining both structural and
optical measurements for the wires is presented. PL and
cathodoluminescence (CL) are performed at room temper-
ature to study the spatial emission from wires while time-
resolved (TR) measurements including time-resolved CL
(TRCL) and time-resolved PL (TRPL) provide insights of
carrier recombination along with an estimation of IQE
variation. A detailed discussion including structural analyses
by scanning transmission electron microscopy (STEM) is
proposed to understand the results.

■ EXPERIMENTAL SECTION
Self-assembled GaN wires are grown on nitridated c-plane sapphire
substrates along the c-̅direction (i.e. N-polar) by catalyst-free metal
organic vapor phase epitaxy (MOVPE) using silane addition in a
close-coupled showerhead reactor. A thin in situ SiNx film
predeposited on the substrate is acting as a partial mask for the
growth. The wire geometry is favored by a high silane flux (∼200
nmol/min), a low V/III ratio (∼50), a high growth temperature
(1040 °C), and a high pressure (800 mbar).11 The high silane flux
injection for 300 s results in a heavily n++-doped GaN wire (Nd ≈ 1020

cm−3)35,36 about 18 μm in length. Then, the silane addition is
switched off, and the GaN wire continues to grow for another 300 s
with an unintentionally doped part (but with quite strong residual n-

Figure 1. Schematics of the three core−shell heterostructures grown on c-̅oriented GaN wires: (a) #1 InGaN SQW, (b) #2 with the addition of a
GaN spacer prior to SQW, (c) #3 with the addition of an InGaN UL between the GaN spacer and the SQW. 30°-tilted SEM images of as-grown
wires: (d−f) corresponds to (a−c) heterostructures, respectively, along with enlarged views on single wires.
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type doping in the order of 1018 cm−3).37 This so-called “upper part”
of the wire is about 12 μm in length. Three different samples are
investigated for the present study based on the identical wire
geometry as mentioned above (see the schematics in Figure 1). The
first sample is prepared by directly growing radially a InGaN SQW
around the GaN core for 80 s under N2 with thin GaN capping at a
growth temperature of 750 °C, followed by the growth of a GaN
barrier at a growth temperature of 850 °C for 150 s (sample #1 so-
called “SQW”, see Figure 1a). Note that, the m-plane InGaN/GaN
QW grows selectively around the unintentionally doped upper part of
the wire because of the SiNx passivation layer formed around the
bottom part from the silane addition in the preliminary stage.38 The
second sample (sample #2 so-called “GaN-spacer + SQW”, see Figure
1b) is grown under N2 carrier gas by adding a GaN spacer at 900 °C
for 100 s around the GaN core before the similar growth of InGaN
SQW as already performed for the first sample followed by a GaN
barrier grown at 750 °C for 150 s. The third sample (sample #3
named “GaN-spacer + UL + SQW”) depicted in Figure 1c is prepared
by growing a GaN spacer (similar growth conditions as mentioned
above), followed by the growth of an InGaN UL at 800 °C for 900 s
(estimated thickness of 150 nm) to target an indium composition of
around 3−5% so as to be consistent with the work performed for
planar-based structures. The growth is followed by a 25 nm-thick
GaN layer at the same temperature. Then, the structure is completed
by the growth of m-plane InGaN/GaN SQW using the previous
growth parameters followed by a GaN barrier at 750 °C. It is
important to mention that the present study is only performed on
single InGaN QW because for the structures having two or more
QWs, the first QW itself may act as a buffer layer, thereby altering the
direct influence of a GaN spacer or an UL on the overall QW
efficiency. In the same way, the growth temperature of the GaN
barrier for samples #2 and #3 is set to 750 °C to prevent any influence
of temperature on QW efficiency.33

30°-tilted scanning electron microscopy (SEM) images of the three
samples are shown in Figure 1d,e,f. The core−shell geometry located
in the upper part of wires is visible for all samples with wires having a
diameter in the 0.7−2 μm range and length in the 25−30 μm range.
The average wire density is around 106 wire/cm2 and is similar for all
samples. The growth of GaN shell performed at lower temperature
(900 °C) allows to get a radial geometry of the heterostructures. The
radial growth has similar length for all samples (about one-third of
total wire length), corresponding to the length of wire upper-part

grown without silane. A residual sidewall overgrowth can be observed
at the transition region located between the upper and bottom parts
of the wires, which is attributed to a noncontinuous passivating film of
SiNx around the GaN core.4,6

■ RESULTS AND DISCUSSION
Optical Characterization. To measure the influence of

UL and spacer on the SQW emission, optical properties at
room temperature of the samples have been investigated using
PL of as-grown wires on sapphire and CL of dispersed wires on
silicon substrates. The PL experiment is carried out by using a
continuous wave doubled solid-state laser to excite the wires at
244 nm with an excitation power density of 21 W/cm2. The
signals are analyzed through a 46 cm focal length spectrometer
equipped with 600 grooves/cm grating and detected with a
liquid nitrogen-cooled charge-coupled device (CCD) camera.
For CL experiments, the electron beam with an acceleration
voltage of 5 kV and the probe current of about 1 nA is used to
excite the wires. The resulting CL signal is collected through
an entrance slit opened at 1 mm by a parabolic mirror and
analyzed with a grating monochromator equipped with a
Peltier cooled CCD camera (−60 °C).
The PL emission for the three samples recorded strictly in

the same conditions at room temperature is shown in Figure
2a, and CL measurements in Figure 2b−d represent the SEM
images of the typical single wires for the three samples with
their corresponding CL hyperspectral signals. As the wire
density is similar for the three samples, the direct comparison
of PL intensity gives a rough indication of the luminescence
efficiency. For all of them, in Figure 2a, the emissions of the
InGaN QW around 440 nm and of the yellow-band defects
centered at ∼575 nm are observed.
A PL emission around 430 nm can be seen from sample #1

(direct SQW growth) in Figure 2a with the full-width at half
maximum (fwhm) of 280 meV. The sample #1 exhibits the
lower intensity with a possible wavelength variation from 420
to 460 nm. However, the CL mapping in Figure 2b shows
almost no emission from the m-plane sidewalls. Measurements

Figure 2. Optical measurements at room temperature: (a) PL spectra for the three as-grown samples presented in Figure 1, (b−d) CL
hyperspectral analysis of typical single wires with the SEM image view of the measured wires for three samples.
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12.5% of EQE has been reported from N-polar radial InGaN/
GaN core−shell wires15 at a current density of 14 A/cm2.
Several academic and industrial groups have made effort to

improve the efficiency of such core−shell wire LEDs. The
addition of AlGaN underlayer (UL) in core−shell InGaN/
GaN MQWs has recently been studied showing an improve-
ment of IQE from 29 to 35%.21,22 Also, Rishinaramangalam et
al. demonstrated a reduction of reverse leakage current on
wires and triangular stripes covered with InGaN MQWs in the
presence of AlGaN UL.23 A further optimized core−shell LED
structure including AlGaN UL and electron-blocking barrier,
exhibiting an IQE as high as 62%, have been reported by the
group of Feezell with the demonstration of wire LED having an
EQE equal to 8.3%.19,24 Also, the group of Waag and the
company Osram report core−shell wire LED with high IQE
(about 60%) and high EQE (maximum of 10%) at a current
density of 40 A/cm2.25 Therefore, achieving high efficiency
with wire-based LED remains a significant challenge till date to
be able to compete against the present planar technology.
The high efficiency of standard c-planar LEDs corresponds

to extensive research efforts during more than two decades.
Among all strategies to raise the efficiency, the use of ULs can
exhibit impressive enhancement of efficiency in InGaN/GaN
MQW structures by exploiting different types of buffer layers
in InGaN/GaN structures such as short-period InGaN/GaN
superlattices,26,27 Si-doped (In)GaN prelayers,28 and InGaN
UL with low In content.29−32 A recent investigation about the
role of InGaN UL to increase the InGaN/GaN QW efficiency
reveals that an optimized thickness of 55 nm with around 3%
indium content significantly improves the EQE by 3.5 times32

while at room temperature, the QW effective lifetime increases
from 170 ps (no UL present) to 20 ns (with UL), indicating a
low nonradiative (NR) recombination rate.33 According to the
proposed mechanism, the NR centers correspond to the GaN
surface point defects created by the high-temperature growth
of GaN prior to QW. They are then trapped by the InGaN UL,
allowing a later defect-free QW growth.33 Apart from utilizing
InGaN UL as a buffer layer, some recent work also
demonstrates that the GaN buffer layer grown at low
temperature under nitrogen improves the photoluminescence
(PL) emission (by 40%) by suppressing some QW chemical
contaminations, as indicated by SIMS analysis.34 In view of the
remarkable improvement in the c-plane QW efficiency by
inserting the buffer layers, it could be interesting to extend this

strategy to m-plane core−shell heterostructures. Because the
surface energy of GaN differs from the c-plane to m-plane, a
variation in the defect density for the InGaN QW grown on
the two different facets can be expected. For instance, the
additional AlGaN UL has been successfully integrated in core−
shell InGaN QWs, allowing to improve the IQE and EQE of
wire LEDs, as previously mentioned.21−24

Hence, the objective of this work is to extend the UL study
of m-plane core−shell InGaN MQW systems, investigating the
influence of GaN and low Incontent InGaN pregrowth layers
in order to improve the QW luminescence efficiency. The
pregrowth of GaN layer aims to improve the crystal structural
quality before the QW growth (GaN prelayer is called “GaN
spacer”, hereafter). In addition to this first building block, the
growth of an additional low In-content InGaN layer is
performed expecting a reduction of point defects (as reported
in the literature for c-plane surfaces) to improve the QW
efficiency (this additional layer is called “InGaN UL”). In order
to study the impact of these two types of prelayers, we propose
to work on a simple system composed of GaN wires with a
core−shell InGaN single-quantum well (SQW) exhibiting blue
emission. A careful investigation combining both structural and
optical measurements for the wires is presented. PL and
cathodoluminescence (CL) are performed at room temper-
ature to study the spatial emission from wires while time-
resolved (TR) measurements including time-resolved CL
(TRCL) and time-resolved PL (TRPL) provide insights of
carrier recombination along with an estimation of IQE
variation. A detailed discussion including structural analyses
by scanning transmission electron microscopy (STEM) is
proposed to understand the results.

■ EXPERIMENTAL SECTION
Self-assembled GaN wires are grown on nitridated c-plane sapphire
substrates along the c-̅direction (i.e. N-polar) by catalyst-free metal
organic vapor phase epitaxy (MOVPE) using silane addition in a
close-coupled showerhead reactor. A thin in situ SiNx film
predeposited on the substrate is acting as a partial mask for the
growth. The wire geometry is favored by a high silane flux (∼200
nmol/min), a low V/III ratio (∼50), a high growth temperature
(1040 °C), and a high pressure (800 mbar).11 The high silane flux
injection for 300 s results in a heavily n++-doped GaN wire (Nd ≈ 1020

cm−3)35,36 about 18 μm in length. Then, the silane addition is
switched off, and the GaN wire continues to grow for another 300 s
with an unintentionally doped part (but with quite strong residual n-

Figure 1. Schematics of the three core−shell heterostructures grown on c-̅oriented GaN wires: (a) #1 InGaN SQW, (b) #2 with the addition of a
GaN spacer prior to SQW, (c) #3 with the addition of an InGaN UL between the GaN spacer and the SQW. 30°-tilted SEM images of as-grown
wires: (d−f) corresponds to (a−c) heterostructures, respectively, along with enlarged views on single wires.
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bas	du	fil	et	le	processus	de	formation	de	la	couche	résiduelle	peut	recommencer,	ainsi	
de	suite,	comme	le	montre	la	schématisation	de	la	Figure	54D.	La	recroissance	du	GaN	
sur	 la	couche	résiduelle	ne	 forme	pas	de	défaut	étendu.	 Il	est	 intéressant	de	constater	
que	 la	 couche	résiduelle	est	moins	 riche	en	Si	quand	elle	 se	 rapproche	du	sommet	 (le	
ratio	de	détection	EDX	des	éléments	Ga	et	Si	diminue).	

Par	ailleurs,	la	Figure	54D	montre	une	croissance	de	puits	InGaN	sur	la	dernière	couche	
résiduelle	 la	 plus	 épaisse.	 Il	 est	 intéressant	 de	 voir	 la	 présence	 de	 défauts	 étendus	
(lignes	noires)	qui	sont	nucléés	à	l’interface	GaN/InGaN+SiN.	Cette	observation	confirme	
et	 renforce	 l’idée	 que	 cette	 couche	 résiduelle	 nécessite	 d’être	 encapsulée	 pour	 ne	 pas	
gêner	la	croissance	d’une	structure	cœur-coquille.	Cette	croissance	de	l’espaceur	GaN	est	
essentielle	 pour	 obtenir	 de	 bons	 rendements	 d’émission,	 notamment	 avec	 un	 petit	
nombre	 de	 puits	 InGaN.	 Cette	 méthode	 est	 communément	 utilisée	 par	 les	 acteurs	
industriels	 s’intéressant	 au	 développement	 des	 LED	 à	 nanofils,	 comme	 GLÖ157	 ou	
OSRAM.138,151,158	

3.2 Dépôt d’une coquille d’AlGaN 

La	sélectivité	de	croissance	sur	SiNx	est	possible	seulement	avec	les	composés	InxGa1-xN,	
mais	 en	 présence	 d’aluminium	 avec	 des	 alliages	 du	 type	 AlxInyGa1-x-yN	 (avec	 x≠0)	 la	
sélectivité	n’est	plus	opérationnelle.		Par	conséquent,	la	croissance	d’AlGaN	se	réalise	de	
manière	isotrope	tout	autour	du	fil	et	sur	l’ensemble	de	sa	hauteur	malgré	la	présence	
du	 SiNx	 sur	 les	 parois.	 Cette	 approche	 a	 été	 utilisée	 par	 OSRAM	 pour	 obtenir	 des	
croissances	 cœur-coquille	 sur	 des	 fils	 de	 polarité-Ga	 obtenus	 sous	 flux	 de	
silane.109,137,158,159	 Une	 très	 fine	 couche	 d’AlGaN	 (~5	 nm)	 est	 d’abord	 déposée	 sur	
l’ensemble	du	 fil	et	recouvre	 la	couche	SiNx	présente	sur	 les	parois	verticales.	Ensuite,	

	
	Figure	54	:	Exemples	de	détection	de	la	couche	résiduelle	enrichie	en	Si	sur	les	parois	verticales	des	fils	qui	
apparait	sous	la	forme	d’une	ligne	noire	dans	les	images	TEM	(lignes	situées	en	amont	de	la	structure	cœur-

coquille	de	puits	InGaN)	:	A)	Groupe	de	Waag	(Univ.		Braunschweig),155	B	et	D)	Groupe	de	Tessarek	&	
Christiansen	(Max	Planck	Institut),55,61	C)	Groupe	d’Oliver	(Univ.	Cambridge).56	

discussed in more detail. In a previous publication for GaN as
well as for InN rod growth a simple model was presented
showing a single SiN layer acting as an antisurfactant and
stabilizing layer [22, 38]. However, this model does not well
explain the previous finding of an increase of the diameter with
extending the growth time [39]. TEM images with a focus on
the SiN layers are shown in figure 4(a) with sections at the
bottom, center and top of the microrod. Two lines identified as
InGaN QWs are visible on the left. Several lines consisting of
SiN are visible on the right. The line with the darkest contrast
located in the center is consisting of the first InGaN QW and the
outermost SiN layer. At the bottom of the microrod there are
12 SiN layers. A view from bottom towards top of the microrod
show the disappearance of several lines indicated by green
boxes. At the top no inner SiN layers are visible.

An EDX line scan was carried out starting in between the
second and first InGaN QW and moving towards the center of
the rod (inset of figure 4(b)). The graph in figure 4(b) shows
the integrated EDX signal for Si and In. In and Si can be
found if the electron beam passes the first line consisting of a
bright and dark contrast. Each SiN layer, which is visible in
the inset of figure 4(b) is also represented by the Si EDX
profile. The line scan demonstrates that all dark lines in the
inset consist of increased Si concentration.

In figure 3(a) there are contrast variations visible along
the rod concerning the outermost SiN layer. The dark line gets
less pronounced towards the top. EDX measurements are
performed at areas around the SiN layer at the bottom, center
and top part as indicated by the red boxes in figure 4(a). The
Si/Ga ratio of the integrated intensity EDX(Si)/EDX(Ga)
was determined. At the bottom, center and top a Si/Ga ratio
of 0.022, 0.021 and 0.013 is found, i.e. there is a gradient of
the amount of Si in the SiN layer and a decreased Si con-
centration is found towards the top of the rod.

The results lead to the following growth model sketched
in figure 5. Based on the gradient of the Si concentration
found by EDX measurements it is assumed that the SiN
formation is a time dependent process and longer exposure of
the surface to Si enhances the degree of SiN surface coverage.
Since constant and stable growth conditions are used it is
expected that the SiN formation depends on the density of
free Ga and N atoms on the sidewall surface. SiN forms if a
low Ga and N density is present, horizontal growth/SiN
overgrowth takes place if a high Ga and N density is
achieved. During SiN formation, the density is increasing;
during horizontal growth, the Ga and N atoms are consumed
thus reducing the density. At the beginning of the growth (I),
GaN rods form via the self-catalyzed VLS mode with a Ga
droplet on top of the rod [19, 22, 30]. Growth takes place in
the horizontal and vertical direction, indicated by the black
arrows labeled with c and m. In the next step (II) growth in
horizontal direction stops and SiN can form on the free
sidewall facet. The SiN formation on the top facet is disabled
due to the comparable fast growth rate in c-direction and the
low solubility of Si atoms into the Ga-droplet [40, 41]. In step
(III) overgrowth of the SiN layer takes place, the diameter of

Figure 4. (a) Bright field TEM images from the botton, center and
top of the microrod sidewall. The green boxes mark the
disappearance of the SiN layers. The red boxes indicate the electron
beam exposed areas for EDX measurements to determine the Si/Ga
ratio. The blue box mark a step in the sidewall appearing in the
microrod center. The SiN+InGaN layer is the origin of several
extended defects (dark wide lines arising perpendicular to the Si
+InGaN layer) which are crossing the second and third InGaN QWs.
(b) EDX line scan along blue arrow in the HAADF-STEM image
inset for integral Si and In signal. Si-scan is vertically shifted for
clarity.
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the rod slightly increases and a new SiN layer forms at the
sidewall (IV). This process can happen several times (II)–(V)
until the final SiN layer and thus the final rod size forms (VI).
For short rod growth times, a subsequent InGaN shell growth
reaches total coverage (VIa) because the SiN density on the
surface is low and the antisurfactant effect of the newly
formed surface is weak. For longer growth times (VII) the
height of the rod increases while the diameter remains con-
stant. The lower part of the rod is longer exposed to SiN
formation and a dense SiN layer can form with increasing
time on the sidewall facet with a strong antisurfactant effect.
The SiN surface layer in the upper part of rod forms during

the proceeding vertical growth and the density of the SiN
surface layer is therefore lower compared to the bottom part.
The gradient of the SiN coverage is highlighted by the
transition from pink (SiN) to cyan (GaN). The antisurfactant
effect at the bottom part is strong compard to a weak anti-
surfactant effect at the upper part of the rod. Subsequent
InGaN shell growth takes only place at the upper part (VIIa).

3.2. Optical properties: the emission properties of InGaN QWs
and QDs and the observation of high Q-factor WGMs

The SEM image of single GaN/InGaN microrod in
figure 6(a) shows a smooth, straight and homogeneous shell
layer growth on the microrod while there is a high density of
defects/holes in the layer grown directly on sapphire. The
microrod consists of mixed polarity which is visible by the
presence of a flat surface and the elongated pyramid at the top
of the rod. Top surfaces of N-polar and Ga-polar domains
tend to have flat or pyramidal shape, respectively [42–44].
The elongated pyramid is the upper end of a Ga-polar domain
surrounded by the N-polar microrod. The panchromatic CL
image in figure 6(b) shows a quite homogeneous total
intensity profile along the microrod after electron beam
excitation. Only a slight intensity gradient is visible from
bottom to top.

Four CL spectra were recorded with an electron beam only
scanning selected areas marked with a black, red, green, and
blue square (see figure 6(a)). The black area covers the microrod
and the surrounding layer. The corresponding overview spectra
is shown in black color in figure 6(c). An InGaN emission peak
is located at 2.90 eV (428 nm) in between the GaN near band
edge (NBE) emission at 3.4 eV (365 nm) and the yellow defect
luminescence at 2.1 eV (590 nm) [45]. With a fixed electron
beam at the lower part of the microrod sidewall facet (green
square) an InGaN emission peak at 2.96 eV (419 nm) can be
excited. WGMs are present in the InGaN emission range. At the
top surface (blue square) a weak shoulder apears at the lower
energy tail of the NBE emission at 3.26 eV (380 nm). This peak
is assigned to InGaN QD emission, which have formed on the
top surface (see figure 3(b)). The higher emission energy of the
QD emission compared to the non-polar QW emission might be
due to lower InN content in the InGaN QDs and/or is related to
the small size of ∼2 nm (width) × 0.5 nm (height) of the QDs
which reduces the QCSE and induces a strong quantum con-
finement effect. The red graph shows weak InGaN luminescence
at 2.63 eV (471 nm) from the layer deposited on the sapphire
surface. Compared to the microrod there is only very weak
optical activity of the layer deposited directly on sapphire which
is attributed to the high density of defects present in this layer
acting as non-radiative recombination centers [45].

Monochromatic CL images are shown in figures 6(d)–(l).
At 350–370 nm basically GaN NBE emission and InGaN QD
emission can be excited at the microrod top facet. The InGaN
emission wavelength along the sidewall facet is not com-
pletely homogeneous. Shorter (<430 nm) and longer
(>430 nm) wavelengths can be excited at the bottom and top

Figure 5. Growth model of GaN rods with the formation of several
SiN layers (I)–(V) and subsequent InGaN shell growth with full
coverage for short rod growth time (VI)–(VIa) and partial coverage
(VII)–(VIIa) for rods with a long growth time due to long exposure
of the bottom part to dense SiN formation.
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the rod from sample B. Comparing the STEM-HAADF
images shown in Figs. 5(b) and 5(d), we can observe the
presence of a well-defined QW stack in both the upper and
lower regions of the nanorod. We detect a Si content of
4%–5.6% and 4.6%–6.4% for the upper and lower regions of
the nanorod, respectively, as shown in Figs. 5(c) and 5(e).

D. SiNx induced 3D growth

The use of SiNx interlayers to induce 3D growth in GaN
has been well documented in the literature.33–36 Having pre-
viously mentioned that we may interpret lower measured Si

compositions as regions where the SiNx layer is less com-
plete or more porous, we can consider the growth of GaN
islands through this layer of varying porosity. It has been
suggested that GaN islands grow exclusively out of regions
not covered by the SiNx layer due to the presence of a single,
electrically active monolayer of SiGaN3 formed below the
layer surface during growth, which shifts the chemical poten-
tial at the GaN surface thus inhibiting growth.21 It is worth
noting that this has only been observed in polar samples, as
the stoichiometry of the interlayer in the non-polar configu-
ration observed here may be different. Nonetheless, we note
that there are a few reports on the microstructure of the SiNx

FIG. 4. (a) Panchromatic CL, (b)
STEM-HAADF overview of a radial
cross section prepared from the upper
region of the nanorod and (c) Si atomic
percentage extracted from the EDX
map taken in the area denoted by the
blue box; (d) STEM-HAADF overview
of a radial cross section prepared from
the lower region of the nanorod and (e)
Si atomic percentage extracted from the
EDX map taken in the area denoted by
the blue box.

FIG. 5. (a) Panchromatic CL, (b)
STEM-HAADF overview of a radial
cross section prepared from the upper
region of the nanorod, and (c) Si
atomic percentage extracted from EDX
map taken in the area denoted by the
blue box; (d) STEM-HAADF overview
of a radial cross section prepared from
the lower region of the nanorod (the
dark spot is a result of contamination
following the EDX scan) and (e) Si
atomic percentage extracted from the
EDX map taken in the area denoted by
the blue box.
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and on a nanorod covered in a core−shell arrangement with a
3-fold stack of InGaN quantum wells (QWs). A TEM bright-
field image of a GaN nanorod is shown in Figure 4a.
The dark contrast band at the GaN−sapphire interface

indicates a high density of defects. A few threading dislocations

extend further up but remain limited to the lower part of the
GaN rod. The two dark contrast bands extending across the
whole rod in vertical direction belong to an inversion domain
boundary separating a core with Ga polarity from a shell with N
polarity. A detailed discussion of such defects can be found in
ref 4. Local EDX measurements have been performed at
position I directly at the top surface (green cross) and close
below the surface in the bulk (black cross), and at position II at
the surface of the sidewall facet (green cross) and in the bulk
(black cross). The corresponding EDX spectra can be found in
Figure 4d, I and II. As expected, all four measurements show
signals from Ga and N. However, there is a pronounced
difference concerning the intensity of the Si peak. An
enhancement of the Si peak is visible for the EDX
measurements performed at the surface of the top and sidewall
facet compared with the bulk. This clearly proves that the Si
concentration in the surface layers is higher than in the bulk.
The high resolution TEM image in Figure 4b shows that the

sapphire surface is partially covered with a layer of another
crystal structure. Based on the results of ref 18, it is very likely
that the surface layer corresponds to Si3N4. This conclusion is
supported by EDX measurements recorded at position III in
the surface layer (green cross) and below in the sapphire bulk
(black cross). The corresponding measurements are displayed
in Figure 4d in spectra III. Only Al and O can be found in the
sapphire bulk. Additional Si and Ga peaks can be found at the
surface. An enhancement of N is not visible due to the strong O
peak, which is close to the N peak. Thus, also the sapphire
surface shows a Si rich layer corresponding very likely to Si3N4.
For better visibility of Si in the surface layers of the rod, a rod

was covered with a 3-fold InGaN QW stack. In order to obtain
a high quality of the InGaN/GaN layers, the GaN barriers were
grown according to refs 19 and 20. A high temperature buffer
layer is grown at 1150 °C (this is the thermocouple
temperature measured inside the susceptor; the real surface
temperature is estimated to be 50−100 °C lower). The first
InGaN QW is grown at 710 °C, then a GaN protection layer
under N2 atmosphere at 750 °C, and a high quality GaN layer
under H2 atmosphere applying a ramp from 850 to 1130 °C.
Afterward the temperature was again decreased to 710 °C to
grow the second InGaN layer etc. In total, three InGaN QWs
have been deposited. The corresponding HAADF-STEM image
of a vertical cross-section is shown in Figure 4c. Three thin
lines are visible close to the sidewall surface: a dark line and two
bright lines. Such a layer with a dark contrast can also be
observed but is not discussed in ref 6. Compared with the GaN
core, the InGaN QWs appear to be brighter due to higher
atomic number of In, which leads to stronger scattering of the
electrons and therefore to a brighter signal at the HAADF
detector. The dark layer indicates that there is a region of atoms
with a lower atomic number compared with Ga, such as Si.
Since the relationship between atomic number and HAADF-
STEM contrast is not element specific and might be affected by
other factors, like lattice strain, the presence of Si in the dark
layer is further confirmed by local EDX measurements at
position IV indicated in the image. The two spectra taken from
the layer with dark contrast (green cross) and the GaN (black
cross) are displayed in Figure 4d, IV. As in the previous
measurements only Ga and N can be found in the bulk GaN
(black graph). An additional Si peak is visible for the EDX
measurement directly on the dark line (green graph) showing
that the Si concentration in this layer is enhanced.

Figure 4. (a) TEM bright-field image of a vertical cross section of a
GaN nanorod (NR). The extended vertical defect corresponds to an
inversion domain boundary separating regions with different polarities
(further discussion in ref 4). (b) High resolution TEM image of the
sapphire surface indicating partial coverage with a thin epitaxial layer
corresponding very likely to Si3N4. (c) HAADF-STEM image of a
vertical cross section of the InGaN QW/GaN nanorod. A thin layer of
dark contrast separates the GaN nanorod and the InGaN QWs visible
as bright lines. (d) EDX spectra recorded at the positions I−IV (see
panels a−c). Each green and black graph corresponds to the green and
black cross at I−IV, respectively. Please note the logarithmic scale of
the EDX intensity axis.
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species injection rate and not all of the material can be
incorporated at the top facets. This could enforce lateral
growth also on the sidewalls, with the consequence of a
monotonously increasing diameter as described before.

The three different SiH4 flows not only led to different
effective collection ranges, but also to different doping
concentrations. Since direct Hall measurements are not
readily possible in a 3D geometry, the doping concen-
trations have been estimated from the line width of the near
band-edge emission peak of the GaN rods measured by
room temperature photoluminescence as suggested by
Yoshikawa et al. [18]. From that analysis, it was derived
that GaN rods grown with a silane flow of 110 nmolmin!1

and 330 nmolmin!1 have a carrier concentration of about
6" 1019 and 1.1" 1020 cm!3, respectively. More details
about this will be published elsewhere.

3 Detection of Si-rich surface layer In order to
investigate the reason of the increased effective collection
range with higher SiH4 flow, the surface of the GaN rods
was investigated by transmission electron microscopy
(TEM), energy dispersive X-ray spectroscopy (EDX), and
Auger spectroscopy. The transition from the GaN core to an
outer shell (in this case MQW) corresponds to the surface of
the GaN rods after the 3D growth. Hence, a sample with an
initial silane flow of 165 nmolmin!1 during GaN core
growth (165 nmolmin!1 for the first 650 s followed by 950 s
without SiH4) and a threefold InGaN/GaN MQW shell
embedded by an undoped GaN shell was investigated by
TEM as well as EDX. In total, the shell had a thickness of
80 nm. The sample was prepared by focused ion beam
etching (FIB). A scanning transmission electron microscope
(STEM) image is shown in Fig. 3a. The three QWs and one
additional interface located more inside of the column (to
the right) are clearly visible. By the EDX mapping, Ga and
N could be detected in the whole GaN column (Fig. 3e–f),
as expected. Au and Pt from the sample preparation exist
outside of the column (on the left side in Fig. 3b and c). The

mapping of Si (Fig. 3d) shows some Si signal in the areas
surrounding the rods, which is a measurement artifact due to
the increased background scattering in the Au/Pt. Besides of
this, an increased Si concentration could also be detected
in the aforementioned interface inside of the column. This
interface corresponds to the transition from the vertically
grown GaN core to the laterally grown shell which starts
with an undoped GaN spacer layer. This is an indication
that the pure GaN columns have a Si-rich layer on their
sidewall facets, which might increase the effective diffusion
lengths of species along the sidewalls. A Si-rich layer at
the sidewalls (in this case SiN) was already reported by
Tessarek et al. [13] for self-organized grown GaN rods. A
patent by Eymery et al. [19] describes the in situ fabrication
of a thin SiNx layer on GaNwire sidewalls and the capability
of using this layer as a passivation [20] or insulation layer
for device fabrication.

Judging from the EDX mapping, the Si-rich layer has a
thickness of less than 2 nm in the structure shown here. The
fact that this layer was detected by EDX indicates very high
concentration levels of silicon.

In order to quantify the amount of silicon at the side
facets of the microrods, the Si-rich layer was also
investigated by Auger electron spectroscopy. GaN cores
were grown with a silane flow of 165 and 330 nmolmin!1,
respectively. To avoid Auger electron emission from the
substrate induced by backscattered electrons and to rule out
Si signals from the SiOx mask, some of the microrods have
been detached from their substrate and were deposited on a
gold-coated silicon wafer. Auger electron spectra of side
facets of the rods reveal, besides the main components Ga
and N and growth process-related Si, signals due to O and C
contaminations (Fig. 4a). The O and C contaminations are at
least partially due to the transport of the samples through the
air. Auger spectra for a detached single rod grown with
330 nmolmin!1 silane have been taken at five points along
the rod axis (see scheme in Table 1). Using a standard
procedure described by Seah [21] and sensitivity factors for
the individual Auger transitions recommended by the
instrument’s manufacturer, nominal concentrations of the
relevant elements were derived from the differentiated
Auger spectra at the five points (Table 1).

It should be noted, however, that the evaluation of
elemental concentrations from Auger spectra according to
Seah [21] is strictly valid only for material systems with
homogeneous chemical composition. We have demon-
strated the principal applicability of this procedure for such
systems by an Auger analysis of the clean and non-polar
surfaces of GaN yielding almost equal atomic concen-
trations for Ga and N (data not shown). Taking into account
that the detected Si is silane-induced (see below) and very
likely forms a thin surface layer on our GaN microrods, and
taking into account that the C and O signals are likely due to
(post) growth process contamination, we expect that the
chemical composition at the surface of the microrod is not
homogeneous but largely layered. The graphite-like line-
shape of the C Auger signal adds further support for a dense

Figure 3 STEM (a) and corresponding EDX mappings for the
elements Au (b), Pt (c), Si (d), Ga (e), and N (f) on one sidewall of a
3D-GaN core-shell structure.
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une	croissance	relativement	épaisse	de	GaN	est	effectuée.	Celle-ci	se	dépose	sur	toute	la	
hauteur	du	fil	car	la	couche	de	passivation	SiNx	est	enterrée	et	n’est	donc	plus	active.	La	
Figure	 55	 montre	 trois	 exemples	 de	 croissance	 de	 puits	 InGaN	 cœurs-coquilles	 qui	
utilisent	une	fine	couche	d’AlGaN	visible	sur	 les	 images	TEM	sous	 la	 forme	d’une	 ligne	
sombre	 indiquée	 par	 une	 flèche	 blanche	 (Figure	 55A),	 une	 flèche	 noire	 «	Marker	»	
(Figure	55B)	et	une	ligne	pointillée	(Figure	55C).		

Malheureusement,	on	ne	 trouve	pas	d’étude	détaillée	 sur	 cette	méthode,	 car	elle	a	été	
principalement	développée	par	des	 industriels	qui	n’ont	pas	vacation	à	 communiquer.	
Néanmoins,	 il	 s’agit	 d’une	 approche	 efficace	 qui	 permet	 d’obtenir	 des	 puits	 cœurs-
coquilles	 de	 qualité,	 si	 du	moins	 la	 couche	 d’AlGaN	 est	 suffisamment	 fine	 et	 avec	 une	
composition	 d’Al	 suffisamment	 faible	 pour	 ne	 pas	 perturber	 l’injection	 électrique.	 Le	
dopage	n	de	cette	couche	d’AlGaN	est	aussi	une	bonne	solution	pour	ne	pas	perturber	
l’injection	électrique,	avec	en	plus	l’avantage	de	limiter	le	courant	inverse	pour	obtenir	
des	courbes	I-V	avec	un	très	bon	comportement	redresseur.160	

4 Electroluminescence de puits InGaN cœurs-coquilles  

Pour	envisager	des	dispositifs	électroluminescents	à	base	de	fils	cœurs-coquilles,	il	a	été	
nécessaire	 de	 développer	 la	 croissance	 d’un	 coquille	 p-GaN.	 Une	 fois	 cette	 étape	
franchie,	l’électroluminescence	a	pu	être	démontrée	dès	2011	sur	des	fils	uniques	et	sur	
des	ensembles	de	 fils.	Nous	montrerons	comment	ces	 fils	peuvent	être	 intelligemment	
mis	en	œuvre	pour	la	réalisation	de	LED	flexibles	inorganiques.			

4.1 Croissance d’une coquille p-GaN électriquement active 

La	 croissance	 de	 la	 coquille	 p-GaN	 est	 réalisée	 dans	 des	 conditions	 similaires	 à	 celles	
traditionnellement	utilisées	pour	 les	 structures	LED	planaires.	 En	particulier,	 le	dépôt	
est	 réalisé	 920°C	 sous	N2	 à	 l’aide	 du	 précurseur	 Cp2Mg,	 afin	 d’assurer	 un	 dopage	 p	 à	

	
	Figure	55	:	Utilisation	d’une	couche	d’AlGaN	sur	des	fils	synthétisés	sous	flux	de	silane	pour	réaliser	des	

structures	cœurs-coquilles	à	puits	InGaN	(Osram).	Trois	exemples	de	structure	cœur-coquille	:	A)	AlGaN/n-
GaN/InGaN/GaN,137	B)	et	C)	AlGaN(noté	«	Marker	»	ou	avec	ligne	pointillée)/n-GaN/InGaN/GaN/p-

AlGaN(EBL)/p-GaN.109,159		

analysis on the efficiency of both planar and three-
dimensional all-InGaN phosphorless white LEDs, pub-
lished recently by Koelper et al. [9]. This obstacle can be
overcome by employing CS LEDs with a spectrally
narrower, single-color emission where an external quantum
efficiency gain of more than 10% over planar LEDs could
be achieved [10].

In this article, we demonstrate a novel approach for
efficient phosphor-converted (PC) white light generation
from narrow-band emitting MR LEDs. Using micrograin
phosphor particles, a new design of the LED is enabled. The
phosphor is closely packed into the space between the GaN
MRs resulting in a better thermal and optical coupling of
LED and converter. Placing the converter material between
the individual columns of a MR LED allows for an efficient
cooling of the phosphor particles via the close-coupled GaN
pillars with high thermal conductivity, which we envision
leading to an additional gain in device efficiency of around
5% with regard to volume-converted planar LEDs.

2 Microrod growth and characterization The
MRs are grown with a procedure similar to the one specified
by Hartmann et al. [11] on an n-doped c-plane GaN layer on
4-in. sapphire wafers. For position control, an SiOx mask
layer with a hole pattern in a hexagonal lattice is used, which
was defined by photolithography and a subsequent dry
etching step. The diameter and pitch of the holes is 0.8 and
4mm, respectively, the mask layer thickness is 30 nm. The
growth of the rods takes place under continuous flow
conditions at a temperature of 1050 8C in a commercial, high
volume MOVPE reactor. The MRs were grown with a V/III
ratio of 50 and a silane flux of 900 nmolmin!1 to enhance
three-dimensional growth [12].

A homogeneous array of GaN pillars with m-plane
sidewalls and {10-12} tip facets was grown out of the mask
openings, which is confirmed by scanning electron micro-
scopy (SEM) studies of the inclination of the respective
facets (Fig. 1(a)). For the structures presented in this paper,
the growth was stopped after obtaining cores with a height

Figure 1 (a) SEM picture of MR core array, stage tilt 308. (b) Bright field STEM image of CSMRwith arrows indicating the position of
aluminum containing layers. (c) STEM-CL peak wavelength mapping of the core–shell rod. (d) CL spectra from the marked points of
interest (POI) in the STEM-CL peak wavelength mapping.
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whole NR. However, we observe a facet break in the bottom
part of the NR. The shell layers were not grown continuously
down to the base of the initial core. According to Hartmann et
al., the initial high silane flux during the MOVPE process can
result in the formation of a SiNx passivation layer that can affect
the shell growth in the bottom part.16 Going toward the tip of
the nanorod, a slight diameter increase from 1080 to 1180 nm
is observed. The surface tip facets are tilted 62° with respect to
the c-direction and are identified as semipolar {1−101} facets.
Figure 1c shows the higher magnified HAADF image of the
active core−shell region from the middle part of the NR
(position marked with the yellow dashed square in Figure 1a).
In the HAADF image, the InGaN SQW appears as a brighter
layer and AlGaN as a darker one. Both layers run parallel to the
{1−100} plane. The thickness of the AlGaN layer and the
InGaN single quantum well (SQW) amounts to tAlGaN = (5.0 ±
0.2) nm and tSQW = (6.3 ± 0.2) nm, respectively. The HAADF
image shows that the AlGaN shell does not form a completely
closed layer on the core. STEM micrographs recorded along

the nonpolar side wall exhibit an increasing thickness of the
AlGaN layer from the NR base to the very top of the NR. In
the upper part, we observe a completely closed AlGaN layer
with a thickness of tAlGaN = (13.7 ± 0.2) nm. A closer look at
the InGaN SQW in Figure 1c reveals slight intensity variations
of the HAADF contrast inside the quantum well. Because the
HAADF contrast is primarily given by the atomic number Z of
the analyzed material, the contrast variations indicate local
fluctuations of the indium concentration.24 Figure 1d presents
the indium concentration profile evaluated from the HAADF
contrast (position marked in Figure 1c) via comparison of
normalized intensities with frozen lattice calculations. The
average indium concentration in the quantum well in the
middle part of the NR is [In] = (11.5 ± 1.3)%. Local variations
of the indium concentrations will be discussed later.
To directly visualize the optical properties of the individual

core−shell layers, the CL mapping at low temperature (T = 16
K) from the upper part of the NR is depicted in Figure 2. The
CL intensity image in Figure 2a clearly shows the strongest

Figure 1. (a) SEM image revealing of an ordered and homogeneous
NR array on top of the GaN template. (b) The STEM image in
HAADF contrast obtained in [11−20] projection presents one
representative NR from the ensemble. (c) HAADF image of the
core−shell region (position marked in (b) with a yellow dashed
square) showing the InGaN quantum well in bright contrast and the
AlGaN in darker contrast surrounded by GaN matrix. (d) The indium
concentration profile evaluated from the HAADF contrast exhibits a
medium [In] of (11.5 ± 1.3)% in the middle part of the NR.

Figure 2. Cross-sectional panchromatic CL intensity image (a) and
simultaneously recorded spectrally resolved CL peak wavelength image
(b) from the upper part of the NR at T = 16 K. The color-coded CL
peak wavelength image clearly resolves the emission of the individual
core−shell layers. The most intense emission is detected from the
InGaN SQW grown on the nonpolar side walls. Local spectra (c)
obtained from the different layers (position marked in (a)) present the
optical properties of the distinct layers in detail.
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HAADF contrast is primarily given by the atomic number Z of
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contrast (position marked in Figure 1c) via comparison of
normalized intensities with frozen lattice calculations. The
average indium concentration in the quantum well in the
middle part of the NR is [In] = (11.5 ± 1.3)%. Local variations
of the indium concentrations will be discussed later.
To directly visualize the optical properties of the individual

core−shell layers, the CL mapping at low temperature (T = 16
K) from the upper part of the NR is depicted in Figure 2. The
CL intensity image in Figure 2a clearly shows the strongest

Figure 1. (a) SEM image revealing of an ordered and homogeneous
NR array on top of the GaN template. (b) The STEM image in
HAADF contrast obtained in [11−20] projection presents one
representative NR from the ensemble. (c) HAADF image of the
core−shell region (position marked in (b) with a yellow dashed
square) showing the InGaN quantum well in bright contrast and the
AlGaN in darker contrast surrounded by GaN matrix. (d) The indium
concentration profile evaluated from the HAADF contrast exhibits a
medium [In] of (11.5 ± 1.3)% in the middle part of the NR.

Figure 2. Cross-sectional panchromatic CL intensity image (a) and
simultaneously recorded spectrally resolved CL peak wavelength image
(b) from the upper part of the NR at T = 16 K. The color-coded CL
peak wavelength image clearly resolves the emission of the individual
core−shell layers. The most intense emission is detected from the
InGaN SQW grown on the nonpolar side walls. Local spectra (c)
obtained from the different layers (position marked in (a)) present the
optical properties of the distinct layers in detail.
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partir	du	Mg.	La	croissance	à	basse	température	préserve	la	diffusion	de	l’In	au	sein	des	
puits	 InGaN	 et	 assure	 en	 même	 temps	 un	 bon	 recouvrement	 de	 la	 coquille	 sur	
l’ensemble	 de	 la	 partie	 supérieure	 du	 fil.	 Comme	 pour	 les	 structures	 planaires,	 la	
croissance	 de	 la	 coquille	 p-GaN	 est	 terminée	 par	 une	 couche	 surdopée	 p+-GaN	 pour	
assurer	un	bon	contact	électrique.	Ensuite,	un	recuit	standard	de	20	min	à	720°C	sous	N2	
permet	 d’activer	 une	 partie	 des	 dopants	Mg	 par	 dissociation	 des	 complexes	Mg-H.	 La	
Figure	56	montre	deux	exemples	de	structure	cœur-coquille	n-GaN/p-GaN	intégrant	une	
région	active	de	7	et	30	puits	InGaN.	Dans	les	deux	cas,	 l’épaisseur	de	cette	coquille	p-
GaN	est	d’environ	175	nm,	ce	qui	montre	la	grande	reproductibilité	de	ces	croissances.		

Afin	de	savoir	si	cette	coquille	p-GaN	est	bien	électriquement	active	et	joue	son	rôle	pour	
injecter	des	trous	dans	la	jonction	p-n,	il	est	possible	de	réaliser	des	observations	EBIC	
de	la	structure	cœur-coquille.	La	cartographie	des	courants	EBIC	permet	de	détecter	la	
présence	du	champ	électrique,	qui	est	normalement	présent	au	niveau	d’une	jonction	p-
n.	Ce	type	d’observation	a	été	réalisé	sur	nos	fils	en	collaboration	avec	M.	Tchernycheva	
(C2N).	La	détection	d’un	courant	EBIC	sur	l’ensemble	de	la	structure	LED	cœur-coquille	
a	confirmé	la	présence	de	la	jonction	p-n	et	a	validé	de	facto	le	dopage	p	de	la	coquille	p-
GaN.163	La	Figure	57	montre	deux	autre	exemples	de	cartographie	EBIC	réalisée	sur	des	
structures	 cœurs-coquilles	 n-GaN/p-GaN.88,164	 Dans	 les	 deux	 cas,	 un	 courant	 EBIC	 est	
clairement	détecté	tout	autour	des	fils	au	niveau	de	la	jonction	n-p	cœur-coquille,	qui	est	
un	signe	d’un	dopage	p	effectif	du	p-GaN.		

Les	 mesures	 quantitatives	 du	 courant	 EBIC	 en	 fonction	 de	 la	 polarisation	 électrique	
permettent	 d’estimer	 le	 dopage	 n	 et	 p	 de	 la	 jonction	 cœur-coquille.	 Ainsi,	 une	 étude	
menée	 sur	 des	 microfils	 similaires	 aux	 nôtres	 a	 permis	 d’estimer	 les	 dopages	 n	 et	 p	

	
	Figure	56	:	Deux	exemples	de	structures	cœurs-coquilles	n-GaN/p-GaN	avec	puits	InGaN	sur	microfils	GaN	
observées	par	TEM	sur	des	coupes	transversales	:	a)	5	puits	InGaN	pour	la	réalisation	d’une	LED161	et	b)	30	

puits	pour	la	fabrication	d’un	photodétecteur.152,162	L’épaisseur	de	la	coquille	p-GaN	est	de	175	nm.		

	
	Figure	57	:	Cartographies	de	courant	EBIC	observées	sur	des	structures	cœurs-coquilles	n-GaN/p-GaN.	Deux	
exemples	:	A)	Fils	du	LETI	mesurés	par	le	groupe	de	Pernot	(Inst.	Néel),88	B)	Fils	de	GLÖ	mesurés	par	le	

groupe	de	Tchernycheva	(C2N).164	
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respectivement	 à	 3,5x1018	 cm-3	 et	 3x1018	 cm-3,88	 et	 ces	 valeurs	 ont	 été	 récemment	
confirmées	 par	 des	mesures	 locales	 C-V.165	 Ces	 niveaux	 de	 dopage	 sont	 parfaitement	
adaptés	pour	la	réalisation	de	dispositifs	LED.	

4.2 Electroluminescence sur fils uniques 

La	 1ère	 électroluminescence	 sur	 un	 fil	 unique	 a	 été	 obtenue	 en	 2011	 en	 collaboration	
avec	M.	 Tchernycheva	 (C2N)	 sur	 des	 fils	 de	 notre	 laboratoire	 intégrant	 une	 structure	
LED	cœur-coquille.	La	Figure	58	montre	ce	résultat	avec	une	émission	bleue	discernable	
à	 l’œil	nu	malgré	 la	 taille	micrométrique	du	 fil	émetteur.	La	courbe	 I-V	montre	bien	 le	
comportement	redresseur	de	la	diode	avec	une	tension	de	seuil	élevée	d’environ	9V.	Une	
émission	 est	mesurée	 à	 400	 nm	 avec	 deux	 autres	 contributions	 vers	 450	 et	 490	 nm,	
correspondant	à	l’émission	des	zones	plus	riches	en	In	situées	sur	les	facettes	plan-r	et	
plan-c	des	fils	qui	ont	ici	une	polarité	mixte,	comme	décrit	précédemment	à	la	Figure	47.	
Le	contact	p	étant	situé	à	l’extrémité	du	fil	(Fig.	Figure	58a,b),	ces	zones	plus	riches	en	In	
sont	excitées	et	contribuent	de	manière	significative	au	spectre	d’électroluminescence.	

Par	 la	 suite,	 des	 études	 plus	 approfondies	 ont	 été	menées	 sur	 ces	 objets,	 notamment	
pour	étudier	ces	émissions	additionnelles	situées	aux	plus	grandes	 longueurs	d’ondes.	
La	Figure	59	montre	 l’évolution	de	 l’émission	EL	avec	 l’augmentation	du	courant	pour	
des	fils	de	polarité-N	et	-Ga.	Dans	le	cas	des	fils	de	polarité-N	de	notre	laboratoire	(voir	
Figure	59A),	une	double	émission	est	observée	par	CL	:	l’une	radiale	à	400	nm	et	l’autre	
axiale	 à	 480	 nm.140	 Les	 spectres	 EL	 montrent	 que	 la	 contribution	 axiale	 est	 d’abord	
excitée	à	faibles	courants	(0,01	µA),	alors	que	l’émission	cœur-coquille	nécessite	de	forts	
courants	 (15	 µA)	 pour	 être	 activée.140	 Nous	 savons	 maintenant	 que	 la	 contribution	
axiale	n’est	pas	strictement	liée	à	l’émission	des	puits	plan-c,	mais	correspondant	plutôt	
à	l’émission	des	petites	zones	périphériques	plan-r	riches	en	In	liées	à	la	polarité-N.	Par	
ailleurs,	nous	observons	 sur	 l’image	prise	au	microscope	optique	que	 l’émission	bleue	
provient	de	la	zone	proche	du	contact	p,	mais	est	aussi	guidée	tout	le	long	du	microfil,	où	
cette	lumière	est	diffusée	à	la	jonction	coquille-fil	et	au	niveau	du	pied	du	fil.	Le	fil	joue	
ici	le	rôle	d’un	guide	d’onde	de	la	lumière	émise	par	la	structure	LED	cœur-coquille.		

Concernant	les	fils	de	polarité-Ga,	nous	avons	clairement	établi	que	les	zones	riches	en	
In	étaient	situées	au	niveau	de	la	 jonction	plan-m/plan-r	(voir	Figure	41	et	Figure	42).	
Des	mesures	du	spectre	EL	ont	été	réalisées	en	fonction	de	la	position	du	contact	p	sur	le	
fil	pour	différents	courants,	comme	le	montre	la	Figure	59B.131	Pour	le	contact	situé	sur	
les	parois	du	fil	(contact	n°1),	l’émission	est	dominée	par	la	contribution	à	420	nm	des	

	
	Figure	58	:	Première	démonstration	de	LED	cœur-coquille	à	fils	uniques.116			
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plans-m	avec	l’augmentation	du	courant.	Au	contraire,	pour	le	contact	situé	à	la	jonction	
plan-m/plan-r	(contact	 n°2),	 l’émission	 commence	 à	 490	 nm	 et	 reste	 dans	 la	 gamme	
480-460	nm,	alors	que	 la	 contribution	à	420	nm	est	 seulement	présente	aux	courants	
élevés.	 Il	 s’agit	 ici	 simplement	 de	 la	 signature	 EL	 de	 cette	 augmentation	 locale	 de	 la	
composition	en	In	au	niveau	de	la	jonction	plan-m/plan-r	des	fils	de	polarité-Ga.		

4.3 Electroluminescence sur des assemblées de fils 

La	 fabrication	des	LED	à	assemblées	de	 fils	nécessite	d’utiliser	un	substrat	conducteur	
pour	injecter	le	courant	par	la	base	des	fils.	Un	dépôt	conducteur	et	transparent	en	ITO	
est	généralement	réalisé	sur	les	fils	pour	faciliter	le	contact	p	sur	l’ensemble	des	fils.	Le	
1er	dispositif	LED	à	 fils	cœurs-coquilles	de	polarité-N	a	été	réalisé	par	notre	équipe	en	
collaboration	avec	 le	LETI/CEA,76	suite	à	 la	démonstration	de	 la	croissance	de	fils	GaN	
auto-assemblés	de	polarité-N	sur	substrat	Si(111).75		

La	Figure	60A	montre	 le	spectre	d’EL	et	une	 image	de	ce	dispositif	en	 fonctionnement	
sous	 un	 courant	 de	 20	 mA.	 Une	 émission	 bleue	 est	 obtenue	 avec	 toutefois	 une	
contribution	large	entre	450-520	nm	correspondant	à	des	émissions	de	zones	riches	In,	
qui	deviennent	minoritaires	à	fort	courant	(40	mA).	L’émission	de	la	LED	est	composée	
des	 micro-spots	 lumineux	 correspondant	 à	 l’émission	 d’un	 ou	 de	 quelques	 fils,	 où	 le	
passage	du	courant	est	facilité.	Une	estimation	de	la	densité	des	spots	indique	que	seul	
1%	 des	 fils	 participent	 à	 l’émission	 EL.76	Malgré	 cela,	 l’émission	 reste	 intense	 et	 bien	
visible	en	plein	jour.	Des	spots	verts	(pointés	par	des	flèches)	liés	à	l’excitation	des	zones	
riches	In	sous	faible	courant	sont	également	visibles.	La	grande	dispersion	en	diamètre	
et	hauteur	des	microfils	non-organisés	est	à	l’origine	du	coté	non-uniforme	de	cette	1er	
LED	à	fils.	Néanmoins,	ce	dispositif,	même	imparfait,	démontre	la	possibilité	de	réaliser	
des	structures	LED	sur	un	substrat	de	Si	qui	est	 la	 référence	en	microélectronique.	Ce	
résultat	marquant	issu	de	notre	laboratoire	est	à	l’origine	du	développement	de	la	start-
up	Aledia,	dont	la	création	a	été	initiée	par	le	LETI,	qui	a	pour	objectif	de	fabriquer	des	

	
	Figure	59	:	Origine	de	l’émission	de	dispositifs	LED	cœurs-coquilles	à	fils	uniques.	A)	Fil	de	polarité-N	
présentant	une	émission	radiale	(400	nm)	et	axiales	(450	nm)	en	CL	et	EL.140	B)	Fil	de	polarité-Ga	ayant	

également	une	double	émission	excitées	de	manière	différente	selon	la	position	du	contact	p.131		
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sources	 lumineuses	 sur	 des	 substrats	 Si	 de	 grands	 diamètres	 (200-300	 mm).	 Les	
problèmes	d’uniformité	peuvent	être	en	partie	améliorés	en	utilisant	des	fils	organisés,	
comme	 le	montre	 l’exemple	 de	 la	 Figure	 60B	 où	 l’émission	 reste	 stable	 à	 440	 nm	 et	
semble	plus	uniforme.166	

Il	 est	 également	 possible	 de	 réaliser	 des	 croissances	 organisées	 de	 fils	 GaN	 sur	 une	
couche	épaisse	n-GaN/saphir.	Dans	ce	cas,	les	fils	obtenus	sont	de	polarité-Ga	et	ont	une	
extrémité	 pyramidale	 avec	 d’importantes	 différences	 d’incorporations	 d’In	 selon	 les	
plan-m,	 -r	 et	 -c,	 (§II.2.1).	 Dans	 ce	 cas,	 l’émission	 des	 LED	 à	 nanofils	 ont	 tendance	 à	
changer	 de	 couleur	 avec	 l’augmentation	 du	 courant,	 comme	 l’a	 clairement	 montré	
l’équipe	de	G.C.	Yi	dès	2011	avec	la	1er	LED	à	fils	de	polarité-Ga.167	La	Figure	61A	montre	
justement	 ces	 résultats,	 où	 l’émission	 passe	 du	 rouge,	 au	 jaune,	 puis	 au	 vert	 et	
finalement	au	bleue,	tel	un	arc-en-ciel	en	augmentant	simplement	la	tension.	Le	contact	
p	étant	pris	par	le	dessus,	la	zone	sommitale	très	riche	en	In	est	d’abord	excitée	donnant	
une	 émission	 très	 faible	 rouge-ambrée.	 Puis,	 l’augmentation	 progressive	 du	 courant	
permet	d’exciter	les	plans-r	semi-polaires	un	peu	moins	riches	en	In	pour	émettre	une	
couleur	verte.	Les	plans-m	sont	ensuite	activés	à	fort	courant	pour	émettre	une	couleur	
bleue	avec	une	intensité	de	deux	ordres	de	grandeur	plus	intense	que	celle	du	rouge.	Ce	
phénomène	de	modulation	de	la	couleur	du	rouge	au	bleu	est	particulièrement	observé	
avec	 les	 fils	 de	 polarité-Ga.121,159,168	 Par	 exemple,	 sur	 des	 LED	 à	 fils	 développées	 par	
l’industriel	OSRAM	(Figure	61B)	en	2015,	une	émission	bleue	est	obtenue	à	10	mA,	alors	
qu’elle	devient	verte	à	2	mA,109	et	peut	même	être	rouge	à	plus	faibles	courants.169	Ces	
résultats	particulièrement	prometteurs	permettent	d’imaginer	de	nouveaux	dispositifs	
LED	 avec	 la	 possibilité	 de	 contrôler	 la	 couleur	 en	 modulant	 simplement	 le	 courant.	
Néanmoins,	pour	les	applications	courantes	des	LED	où	l’émission	monochromatique	est	
un	critère	de	choix,	ce	phénomène	de	variabilité	de	la	couleur	d’émission	est	avant	tout	
un	problème	à	résoudre.	Pour	s’affranchir	de	ce	phénomène,	il	y	a	plusieurs	approches.	
Par	des	conditions	de	croissance	bien	choisies,	seuls	les	puits	plan-m	peuvent	être	actifs	
optiquement	au	détriment	des	autres	facettes.170	Néanmoins,	 la	solution	la	plus	simple	
et	la	plus	courante	consiste	à	graver	le	sommet	des	fils	pour	favoriser	l’injection	radiale	
et	obtenir	uniquement	l’émission	bleue	des	puits	InGaN	cœurs-coquilles.171,172		

Il	faut	bien	noter	que	la	variabilité	de	couleur	n’est	pas	l’apanage	des	fils	de	polarité-Ga	
se	 terminant	en	pyramide.	De	 tels	variations	de	couleurs	sont	également	visibles	pour	
des	fils	de	polarité-N	avec	un	sommet	plat,	comme	cela	a	déjà	été	précédemment	montré	

	
	Figure	60	:	LED	à	assemblées	de	fils	cœur-coquille	sur	substrat	de	Si.	A)	1ère	démonstration	par	notre	groupe	

en	collaboration	avec	le	LETI/CEA	(2011).76	B)	Université	de	Chonbuk,	Corée	(2013).166	
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pour	 des	 fils	 uniques	 (voir	 Figure	 59).	 De	manière	 similaire,	 la	 Figure	 61C	montre	 le	
changement	de	couleur	d’un	spot	lumineux	du	rouge	au	bleu	en	augmentant	le	courant	
injecté	avec	des	fils	de	polarité-N	issus	de	notre	laboratoire	(thèse	A.	Kapoor).	L’origine	
de	 cette	 variabilité	 d’émission	 est	 certainement	 liée	 à	 la	 présence	 de	 polarité-Ga	
résiduelle	 qui	 se	 termine	 en	 petite	 pyramide	 ou/et	 à	 des	 zones	 riches	 In	 en	 bordure	
plan-c/plan-m,	comme	schématisé	à	la	Figure	47.			

La	 fabrication	 des	 1ères	 LED	 à	 fils	 a	 révélé	 deux	 difficultés	 importantes	 de	 ce	 type	 de	
dispositifs.	D’abord,	la	fluctuation	fil-à-fil	des	caractéristiques	électriques	conduit	à	une	
forte	inhomogénéité	de	la	répartition	du	courant	sur	l’ensemble	du	réseau	de	fils,	même	
quand	les	fils	sont	organisés.	Ensuite,	la	fluctuation	de	la	composition	en	In	au	sommet	
des	fils	a	pour	conséquence	de	moduler	la	couleur	émise	en	fonction	du	courant	injecté.	
Des	efforts	conséquents	doivent	être	mis	en	œuvre	pour	faire	face	à	ces	limitations.		

4.4 Développement de LED flexibles à nanofils 

Les	fils	GaN	ont	des	propriétés	mécaniques	remarquables	avec	notamment	une	grande	
résistance	 à	 la	 flexion	 grâce	 à	 l’absence	 de	 dislocations.	 Par	 ailleurs,	 nous	 venons	
d’établir	 que	 les	 puits	 InGaN	 cœur-coquilles	 présentent	 d’excellentes	 propriétés	
optiques	permettant	de	fabriquer	des	LED	à	nanofils.	D’où	l’idée	d’intégrer	ces	fils	dans	
un	dispositif	de	LED	souple.	La	technologie	actuelle	des	émetteurs	souples	est	basée	sur	
les	 LED	 organiques	 (OLED),	 cependant	 la	 réalisation	 de	 LED	 souples	 inorganiques	 en	
nitrures	permettrait	d’augmenter	significativement	 leurs	 intensités	 lumineuses	(106	vs	
102-104	cd/m2)	et	leurs	durées	de	vie	(50000	vs	5000h).			

	
	Figure	61	:	LED	à	fils	cœurs-coquilles	qui	changent	de	couleur	avec	l’augmentation	du	courant	:	A)	1ère	

démonstration	avec	des	fils	de	polarité-Ga	par	le	groupe	G.C.	Yi	(POSTECH),167	B)	Dispositif	avec	des	fils	de	
polarité-Ga	fabriqué	par	l’industriel	OSRAM	en	collaboration	avec	l’Université	de	Magdeburg	et	l’Université	
de	Braunschweig,109	C)	Dispositif	de	LED	flexible	avec	des	fils	auto-assemblés	de	polarité-N	fabriquée	par	

notre	laboratoire	(CEA,	PHELIQS)	en	collaboration	avec	le	C2N	(thèse	A.	Kapoor).173	
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A	partir	de	2015,	en	collaboration	avec	M.	Tchernycheva	du	C2N,	les	fils	à	structure	LED	
cœur-coquille	ont	été	intégrés	dans	une	LED	flexible,	comme	le	montre	la	Figure	62.141	
Le	 processus	 de	 fabrication	 de	 la	 LED	 développé	 au	 C2N	 est	 détaillé	 à	 la	 Figure	 62A.	
D’abord,	une	fine	couche	métallique	Ni(2nm)/Au(2nm)	est	déposée	sur	la	région	p-GaN	
(∼3	μm)	en	ayant	pris	soin	de	protéger	la	base	des	fils	par	une	couche	de	résine.	Celle-ci	
est	 ensuite	 retirée	 et	 l’échantillon	 est	 recuit	 pendant	 10	 min	 sous	 air	 à	 400	 °C	 pour	
assurer	un	bon	contact	p.	Les	 fils	sont	après	encapsulés	dans	une	couche	polymère	de	
PDMS,	qui	est	ensuite	minutieusement	décollé	du	substrat	saphir.	Après	avoir	retourné	
le	film,	un	dépôt	métal	Ti/Au	est	réalisé	pour	le	contact-n	à	la	base	des	fils.	Ce	film	est	à	
nouveau	 retourné	 pour	 réaliser	 une	 gravure	 du	 PDMS	 de	 plusieurs	 µm,	 afin	 de	 faire	
apparaitre	le	sommet	des	fils.	Le	contact	p	est	obtenu	en	dispersant	des	nanofils	d’Ag	qui	
sont	 chauffés	 à	 200°C	 pendant	 20	 min	 pour	 améliorer	 la	 conductivité	 électrique.	 Ce	
procédé	simple	a	permis	d’obtenir	une	LED	bleue	de	1	cm2	qui	supporte	parfaitement	
une	courbure	concave	ou	convexe.	La	Figure	62B	montre	 le	comportement	redresseur	
sur	la	courbe	I-V	et	la	présence	de	deux	contributions	distinctes	à	415	et	450	nm	sur	le	
spectre	 d’électroluminescence.	 Comme	 précédemment,	 les	 zones	 plus	 riche	 In	 au	
sommet	des	fils	sont	d’abord	excitées	aux	faibles	tensions,	car	le	contact	p	est	également	
pris	au	sommet	des	fils	à	cause	de	la	grande	densité	de	fils	d’Ag.	Ensuite,	l’émission	des	
puits	cœurs-coquilles	est	bien	visible	avec	l’augmentation	de	la	tension	pour	donner	une	
couleur	 bleue.	 Dans	 ce	 procédé,	 il	 est	 important	 de	 graver	 suffisamment	 la	 partie	
supérieure	du	PDMS	pour	obtenir	des	fils	d’une	hauteur	suffisamment	conséquente	pour	
privilégier	 un	 contact	 p	 sur	 les	 pourtours	 des	 fils	 afin	 d’exciter	 plus	 efficacement	 les	
puits	en	cœur-coquille.	Dans	le	cas	contraire,	seules	les	extrémités	des	fils	sont	activées	
par	 les	nanofils	d’Ag	et	 l’émission	sera	dominée	par	 la	contribution	des	puits	riches	In	
situés	au	sommet	des	 fils.	On	observe	ce	phénomène	à	 la	Figure	61C,	où	une	émission	
verte	 est	 observée	 sur	 le	 pourtour	 du	 dispositif,	 liée	 à	 un	 effet	 de	 bord	 qui	 a	
certainement	limité	la	gravure	du	PDMS.	

	
	Figure	62	:	LED	flexible	à	nanofils	cœur-coquille	développée	dès	2014	en	collaboration	étroite	avec	le	C2N	
(Univ.	Paris-Saclay).	A)	Principe	de	fabrication	où	les	fils	encapsulés	(PDMS)	sont	détachés	du	saphir	par	
pelage.	Le	contact	électrique	p	est	assurés	par	un	réseau	dense	de	nanofils	d’Ag.	Image	de	la	LED	en	

fonctionnement	sous	différentes	courbures.	B)	Propriétés	de	la	LED	:	I-V	et	spectre	EL.141		
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Une	autre	approche	pour	la	réalisation	de	LED	flexibles	est	la	croissance	de	fils	GaN	sur	
graphène.	Dès	2011,	la	1ère	LED	flexible	à	nanofils	a	été	réalisée	par	le	groupe	de	CC.	Yi	
(Univ.	Seoul)	à	partir	de	ce	procédé,	comme	le	montre	la	Figure	63A.	Cette	croissance	a	
été	 rendue	 possible	 grâce	 à	 un	 pré-dépôt	 de	 ZnO	 sur	 le	 graphène.	 Ce	 procédé	 a	
l’avantage	 de	 pouvoir	 faire	 croître	 des	 fils	 GaN	 sur	 substrat	 Si/SiO2	 qui	 peuvent	 être	
facilement	détachés	par	une	gravure	du	SiO2	sous-jacent	sous	l’action	du	HF.	Ce	travail	
très	précurseur	nécessite	de	pouvoir	contrôler	la	croissance	de	fils	GaN	sur	graphène.	Il	
a	 fallu	 de	 nombreuses	 années	 pour	 que	 d’autres	 équipes	 maitrisent	 ce	 type	 de	
croissance	de	fils	sur	graphène.	La	Figure	63B	montre	un	exemple	plus	récent	de	2020,	
qui	 montre	 la	 réalisation	 de	 LED	 flexibles	 à	 nanofils	 obtenues	 sur	 substrat	 saphir	
recouvert	de	graphène.	Ce	procédé	permet	de	fabriquer	des	LED	flexibles	d’une	grande	
fiabilité	pouvant	subir	jusqu’à	1000	cycles	de	courbure.174		

Ces	exemples	montrent	que	l’utilisation	des	fils	GaN	facilite	grandement	la	réalisation	de	
LED	flexibles	 inorganiques.	 Il	s’agit	 là	d’un	des	atouts	majeurs	des	 fils	GaN	à	structure	
cœur-coquille	pour	le	développement	de	nouvelles	applications.		

5 Emission verte de puits quantiques InGaN cœurs-coquilles  

La	 réalisation	 de	 LED	 à	 nanofils	 cœur-coquille	 a	 permis	 une	 émission	 dans	 le	 bleu.	
L’émission	 des	 autres	 couleurs	 du	 spectre	 visible	 (vert,	 jaune,	 rouge…)	 est	 seulement	
obtenue	pour	des	faibles	courants	qui	excitent	des	zones	riche	In	situées	au	sommet	des	
fils.	 Ici,	 nous	 souhaitons	 démontrer	 une	 émission	 verte	 qui	 provient	 directement	 des	
puits	InGaN	cœurs-coquilles.	Pour	cela,	il	faut	augmenter	l’incorporation	d’indium	dans	
les	puits	cœurs-coquilles	InxGa1-xN	en	plan-m	au-delà	de	x=20%.		

	
	Figure	63	:	LED	flexibles	à	nanofils	cœurs-coquilles	à	partir	d’une	croissance	sur	graphène.	A)	1ère	

démonstration	en	2011	par	le	groupe	de	G.C.	Yi	(Univ.	Seoul).175,176	B)	LED	fiable	et	stable	après	1000	cycles	
de	courbure	publié	en	2020	(Univ.	Sejong).174	
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5.1 Augmentation de la composition In 

En	MOVPE,	 le	paramètre	 le	plus	déterminant	pour	contrôler	 l’incorporation	d’In	est	 la	
température	de	croissance	qui	joue	sur	la	désorption.	Le	flux	du	précurseur	In	(TMIn)	va	
avoir	un	 impact	mineur	 sur	 la	 composition	en	 comparaison	de	 la	 température.148	Une	
variation	de	seulement	10°C	entraine	un	décalage	de	la	 longueur	d’onde	d’émission	de	
15	nm,	ce	qui	correspond	à	une	modification	de	la	composition	en	In	de	l’ordre	de	1,5%.	
Ainsi,	pour	obtenir	des	puits	InGaN	cœurs-coquilles	riches	In,	nous	avons	fait	une	étude	
en	réduisant	de	manière	conséquente	la	température	de	croissance	(de	710	à	620°C)	et	
en	ouvrant	au	maximum	le	débitmètre	de	TMIn	à	13,5	µmol/min.149		

La	 Figure	 64A(a)	montre	 les	 mesures	 PL	 des	 échantillons	 élaborés	 à	 4	 températures	
différentes.	Comme	attendu,	l’émission	des	puits	InGaN	se	décale	du	bleu	(407	nm)	vers	
le	vert-jaune	(550	nm)	lié	à	l’enrichissement	en	In	des	puits	InGaN	avec	la	réduction	de	
température.	L’échantillon	élaboré	à	650°C	montre	une	émission	verte	(maximum	à	510	
nm)	avec	une	meilleure	intensité	que	celui	à	620°C.	Cette	température	a	donc	été	choisie	
pour	poursuivre	 l’étude.	 Les	mesures	PL	 en	 fonction	de	 la	 température	montrées	 à	 la	
Figure	64A(b)	permet	d’estimer	l’IQE	à	1-2%	et	une	énergie	d’activation	de	22	meV	qui	
est	 similaire	 aux	 valeurs	 de	 puits	 verts	 standard	 plan-c	 planaires.	 Cette	 valeur	 assez	
élevée	 est	 cohérente	 avec	 la	 forte	 localisation	 des	 porteurs	 des	 puits	 InGaN	 riches	
In.177,178	Sur	la	Figure	64B,	les	cartographies	d’émission	obtenues	par	CL	montrent	sans	
ambiguïté	que	 l’émission	verte	de	 l’échantillon	à	650°C	provient	bien	des	puits	 InGaN	
plans-m	en	cœur-coquille.		

Une	 étude	 structurale	 complète	 de	 ces	 puits	 cœurs-coquilles	 combinant	 des	 images	
STEM	et	la	tomographie	par	sonde	atomique	a	été	réalisée,	comme	le	montre	la	Figure	
65.	Une	épaisseur	des	puits	de	2,7	nm	est	mesurée.	La	présence	de	défauts	étendus	est	
liée	à	 la	couche	résiduelle	SiGaN	qui	n’a	pas	été	enterrée.	Une	reconstruction	3D	de	 la	
distribution	des	atomes	d’In	a	été	établie	à	partir	des	mesures	par	tomographie	à	sonde	
atomique	en	collaboration	avec	L.	Rigutti	(GPM,	Univ.	Normandie).	La	Figure	65B	est	une	
vue	en	coupe	transversale	de	 la	reconstruction	3D	qui	permet	de	visualiser	 les	7	puits	
InGaN.	 Par	 ailleurs,	 une	 vue	 de	 dessous	 d’une	 coupe	 longitudinale	 du	 1er	 puits	 est	
également	montrée.	 Nous	 remarquons	 de	 variations	 importantes	 de	 composition	 In	 à	

	
	Figure	64	:	Propriétés	d’émission	de	puits	InGaN	cœurs-coquilles	élaborés	à	différentes	températures	(710,	

685,	650	et	620°C)	:	A)	PL	à	5K	des	échantillons	et	étude	en	température	de	l’échantillon	à	650°C,	B)	
comparaison	des	cartographie	CL	de	l’échantillon	750°C	(température	de	référence)	avec	celui	à	650°C.149		

A)	 B)	

TQW	=	650	°C	

5K	
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l’échelle	 nanométrique	 allant	 de	 30%	 à	moins	 de	 10%	 (zones	 rouges	 vs.	 bleues).	 Les	
zones	 riche	 In	 sont	 alignées	 selon	 l’axe-a	 et	 sont	 certainement	 liées	 à	 la	 présence	 de	
défauts	étendus.179,180	Cette	forte	variation	en	In	explique	la	large	gamme	d’émission	qui	
s’étend	entre	430	et	570	nm	 (voir	 Figure	64A(a))	 et	 la	 forte	 localisation	des	porteurs	
pour	ce	type	de	puits	riche	In.	Un	profil	de	la	composition	moyenne	en	In	le	long	des	7	
puits	 quantiques	 est	 également	donné	 sur	 la	 Figure	65B.	Elle	 est	 de	 l’ordre	25%	avec	
une	variabilité	de	puit-à-puit	de	2,5%.	En	assumant	une	barre	d’erreur	de	l’ordre	de	2%,	
nous	pouvons	établir	une	composition	moyenne	des	puits	InGaN	de	24(±4)%,	ce	qui	est	
parfaitement	cohérent	avec	l’émission	verte	des	puits.		

L’efficacité	d’incorporation	de	l’indium	sur	les	plan-m	est	attribuée	à	la	réduction	de	la	
température	de	croissance	et,	également,	à	une	grande	vitesse	de	croissance	estimée	à	
0,7Å/s	qui	limite	la	désorption	de	l’indium.124	 Il	est	important	de	noter	que	l’épaisseur	
des	puits	est	 inférieure	à	 l’épaisseur	critique	calculée	pour	une	composition	de	 l’ordre	
de	 25%	 sur	 plan-m	(≈3	 nm).181,182	 Ainsi,	 les	 propriétés	 d’émission	 verte	 peuvent	 être	
attribuées	à	une	croissance	pseudomorphique	sans	formation	excessive	de	défaut	non-
radiatif.		

5.2 Electroluminescence verte 

Les	puits	élaborés	à	650°C	ont	été	intégrés	dans	deux	types	de	dispositif	LED.	La	Figure	
66A	montre	la	réalisation	d’une	µLED	à	nanofils	uniques	avec	prise	de	contact	à	chaque	
extrémité	du	fil	suivant	 le	procédé	décrit	à	 la	partie	II.4.2.	Une	électroluminescence	de	
couleur	 verte	 est	 bien	 obtenue	 sur	 ce	 fil.	 L’émission	 s’étend	 sur	 une	 grande	 gamme	
spectrale	dans	le	visible	entre	500	et	580	nm	en	lien	avec	les	fortes	variations	locales	de	
composition	 In.	 Comme	 le	 contact	 p	 est	 déposé	 vers	 le	 sommet	 du	 fil,	 toutes	 les	
contributions	 sont	 visibles.	 Néanmoins,	 l’augmentation	 du	 courant	 favorise	 l’émission	
des	puits	radiaux.	Par	ailleurs,	aucun	décalage	n’est	observé	avec	le	courant,	ce	qui	est	
cohérent	avec	 l’absence	d’effet	Stark	sur	 les	surfaces	non-polaires	plan-m.149	La	Figure	
66B	montre	un	dispositif	de	LED	flexible	qui	est	réalisé	à	partir	d’une	assemblée	de	fils	
verticaux	selon	le	procédé	décrit	dans	la	partie	II.4.4.	Une	électroluminescence	verte	sur	
une	 grande	 surface	 (≈1	 cm2)	 est	 également	 émise	 avec	 une	 forte	 intensité.	
Malheureusement,	des	courants	de	fuite	 importants	empêchent	de	mener	des	mesures	
correctes	de	rendement.	Une	seconde	contribution	est	clairement	visible	vers	580	nm.	
Elle	est	prépondérante	à	3V	et	devient	de	moins	en	moins	significative	en	comparaison	

	
	Figure	65	:	Etudes	structurales	des	puits	InGaN	élaborés	à	650°C	:	A)	images	STEM-HAADF	en	coupe	

transversale,	B)	tomographie	à	sonde	atomique	:	cartographie	en	indium	hors-du-plan	des	7	puits	le	long	de	
l’axe-m	et	dans-le-plan	du	1er	puit.	Composition	en	In	dans	les	7	puits	mesurée	selon	l’axe-m.149	
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de	la	contribution	verte	située	à	520	nm	à	mesure	que	le	courant	augmente.	La	présence	
de	la	contribution	à	580	nm	à	faibles	courants	est	simplement	liée	à	l’émission	des	zones	
riches	In	situées	au	sommet	des	fils.	En	effet,	le	contact	p	obtenu	ici	par	enchevêtrement	
de	nanofils	d’argent	permet	une	injection	sur	toutes	les	facettes	des	fils.	Ainsi,	le	spectre	
d’électroluminescence	s’étend	sur	une	grande	gamme	spectrale,	mais	reste	dominé	par	
la	couleur	verte,	notamment	sous	forte	tension	(>6V).	Là	encore,	l’effet	Stark	est	absent	
puisque	aucun	décalage	n’est	observé	avec	l’augmentation	du	courant	pour	le	pic	à	520	
nm.141	

Nous	 avons	 démontré	 qu’une	 émission	 verte	 des	 puits	 InGaN	 plan-m	 en	 géométrie	
cœur-coquille	est	possible	à	condition	de	bien	réduire	l’épaisseur	des	puits	à	3	nm	pour	
limiter	 la	 création	 de	 défauts	 non-radiatifs,	 et	 de	 bien	 favoriser	 des	 vitesses	 de	
croissances	élevées	des	puits	InGaN	pour	limiter	la	désorption	de	l’indium.	

6 Vers une émission blanche à partir de puits InGaN cœurs-
coquilles 

L’émission	blanche	est	une	propriété-phare	recherchée,	car	elle	ouvre	l’application	des	
nanofils	pour	l’éclairage.	La	solution	la	plus	simple	à	mettre	en	œuvre	est	l’utilisation	de	
phosphore	jaune	sur	des	fils	émettant	une	lumière	bleue.	La	solution	sans	phosphore	est	
nettement	 plus	 difficile	 à	 réaliser	 puisqu’il	 faut	 une	 structure	monolithique	 qui	mixte	
des	puits	émettant	plusieurs	longueurs	d’onde.	Détaillons	ces	deux	solutions.	

6.1 Approche à base de nano-phosphores 

Les	 LED	blanches	 du	 commerce	 combinent	 l’émission	 de	 puits	 InGaN	bleus	 à	 celle	 de	
phosphores	 jaunes	 du	 type	Y3Al5O12:Ce3+	 (YAG	:Ce)	 intégrés	 dans	 du	 silicone,	 dont	 les	
grains	ont	un	diamètre	moyen	d’une	dizaine	de	micromètres.	Il	est	possible	d’adapter	le	
processus	de	 fabrication	des	phosphores	pour	 réduire	 la	 taille	moyenne	des	 grains	 et	
d’isoler	 les	 grains	 submicroniques	 ayant	 un	 rendement	 d’émission	 équivalant	 aux	

	
	Figure	66	:	Electroluminescence	verte	à	partir	de	fils	à	structure	LED	cœur-coquille	:	A)	µLED	à	fil	unique,149	

et	B)	LED	flexible	à	assemblées	de	fils.141	
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phosphores	de	taille	classique.	Ainsi,	en	2016,	l’industriel	ORSAM	en	collaboration	avec	
le	 groupe	de	Waag	a	 réalisé	des	LED	blanches	 à	nanofils	 sur	 substrat	 saphir	de	4’’	 en	
utilisant	ces	phosphores	submicroniques	(voir	Figure	67).	Le	dépôt	des	phosphores	est	
effectué	par	électrophorèse	afin	de	pouvoir	contrôler	la	quantité	déposée.	Nous	voyons	
que	 la	 taille	des	phosphores	 est	 suffisamment	petite	pour	pouvoir	 s’intégrer	 entre	 les	
fils.	Les	fils	obtenus	par	croissance	sélective	possèdent	des	puits	InGaN	bleus	en	cœur-
coquille	 donnant	 un	 rendement	 externe	 (EQE)	 de	 3%.	 L’ajout	 de	 phosphores	 jaunes	
combinés	à	des	phosphores	rouges	permet	une	émission	blanche	contrôlée	(CRI	=	73),	
par	combinaison	de	l’émission	des	fils	et	des	deux	types	de	phosphores.	

En	 collaboration	 avec	 le	 C2N,	nous	 avons	 réalisé	 à	 la	même	période	une	LED	blanche	
flexible	 à	 fils	 en	 combinant	 des	 fils	 auto-assemblés	 cœurs-coquilles	 et	 des	
nanophosphores	 jaunes	 (YAG	:Ce).161	 La	Figure	68	détaille	 les	 étapes	de	 fabrication	et	
les	 propriétés	 optiques	 du	 dispositif	 flexible.	 La	 taille	moyenne	 des	 phosphores	 a	 été	
réduite	à	500	nm	par	broyage.	La	fabrication	de	la	LED	flexible	suit	strictement	le	même	
procédé,	déjà	détaillé	dans	la	partie	II.4.4.	Les	phosphores	sont	mélangés	au	PDMS	avec	
un	ratio	en	masse	1:20.	Pour	renforcer	la	conversion	de	lumière	par	les	phosphores,	une	
couche	 additionnelle	 PDMS/phosphore	 est	 déposée	 au-dessus	 (Figure	 68A).	
L’électroluminescence	est	obtenue	à	partir	de	4V	et	donne,	comme	espéré,	une	couleur	
blanche	 quelle	 que	 soit	 la	 déformation	 appliquée	 (Figure	 68B).	 La	 Figure	 68C	montre	
que	 le	spectre	d’émission	s’étend	de	400	à	700	nm	grâce	à	 l’émission	des	phosphores.	
L’épaulement	vers	440	nm	sur	le	spectre	EL	(courbe	verte)	correspond	à	la	composante	
bleue	des	fils	qui	n’a	pas	été	convertie	par	les	phosphores.	Des	mesures	de	rendements	
ont	 été	 effectuées	 à	 l’aide	 d’un	 puissance-mètre	 pour	 mesurer	 la	 puissance	 optique.	
L’évolution	de	l’efficacité	externe	(EQE)	et	de	l’efficacité	utile	(WPE)	sont	tracées	sur	la	
Figure	68D,	où	un	maximum	de	9,3%	pour	l’EQE	et	de	2,4	%	pour	WPE	a	été	obtenu.	Ceci	
permet	 d’en	 déduire	 une	 efficacité	 de	 conversion	 des	 nanophosphores	 de	 57%.	 La	
couleur	 blanche	 obtenue	 est	 relativement	 bleutée	 avec	 un	CRI	 égal	 à	 54.	 En	 testant	 5	
types	de	phosphores	différents	émettant	du	vert	à	l’orange	sur	les	LED	bleues	flexibles	à	
fils	cœurs-coquilles,	il	est	possible	d’améliorer	nettement	le	CRI	pour	attendre	la	valeur	
86	 se	 rapprochant	 significativement	 de	 sa	 valeur	maximale	 (100)	 correspondant	 à	 la	
lumière	naturelle.183	En	combinant	2	couches	de	phosphores	différents,	un	CRI	de	85	a	
aussi	 été	 obtenu.	 Ces	 nouvelles	 générations	 de	 LED	 flexibles	 à	 nanofils	 permettent	 de	
produire	des	blancs	plus	chauds	à	haut	CRI	parfaitement	adaptés	à	l’éclairage.	

	
	Figure	67	:	LED	blanches	à	nanofils	sur	substrat	(saphir/GaN)	de	4’’	développées	par	OSRAM	intégrant	une	
combinaison	de	phosphores	jaunes	et	rouges	:	a)	coupe	transversale	montrant	les	fils	(bleu)	et	les	phosphores	

(jaune),	b)	image	de	la	LED	en	fonctionnement	sans	et	avec	phosphore,	d)	Spectre	d’émission	de	la	LED	
blanche	avec	des	spectres	d’émission	des	fils	et	des	phosphores	jaunes	et	rouges.109						

perfectly reflective chip components, such as the current
spreaders, which could negate the possible efficiency gains
given by the efficient phosphor cooling. Therefore, an
adapted synthesis route for garnet phosphors was estab-
lished, which yields garnet aggregates with smaller primary
particle sizes. A gentle milling process was then developed
to separate these particles, yielding a converter material with
a d50 below 1mm. The diffuse reflectance of this novel
yellow YAG:Ce converter (lpeak¼ 550 nm) measured at
460 nm versus an alumina white reference was 18%
compared to 26% for the milled YAG converter and 10%
for the large-grain commercial reference. The quantum
efficiencies of both small-sized yellow YAG:Ce phosphors
was measured to be at the same high level as commercial
reference material.

The same challenges occur during preparation of red
nitrido-silicate phosphors to separate aggregated primary
particles. A defined ball milling approach was used in the
fabrication of a red micrograin converter, resulting in a red-
emitting micrograin phosphor (lpeak¼ 625 nm) with a d50 of
0.6mm and diffuse reflectance values of 36% at 460 nm.

IQE values reached the same range as commercially
available phosphors.

For the deposition of the micrograin phosphor in
between the MR array, standard methods, such as
dispensing are not applicable, as a directed deposition
between the individual rods is desired. Sedimentation
methods are of limited use because of the long time needed
for sedimentation of the small particles. Therefore,
electrophoretic particle deposition (EPD) [29] was used,
as the deposition rate can be precisely controlled. EPD uses
an electric field to deposit particles on a conductive substrate
acting as the counter electrode. The particles need to be in a
solution where they develop an electrostatic double layer,
which is usually an organic solvent. By introducing water or
salts, the surface charge can be modified. The deposition
rate can be tuned by various parameters, e.g., the particle
concentration, the surface charge of the particles and the
applied voltage.

For depositing micrograin phosphors on the MR chips,
the wafers were fixed in electrical contact with a copper
electrode and placed in an EPD chamber filled with a

Figure 4 (a) Colored SEM image of micrograin phosphor deposited between high aspect ratio GaN MRs by electrophoretic particle
deposition. (b) Wafer with MR LEDs, upper half unconverted, lower half converted with micrograin phosphor. (c) CIE diagram of the
blueMRLED and the yellow and red micrograin phosphor as well as the resulting white LED. (d) PCwhiteMR LED spectrum fitted with
the contributions of the individual components.
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perfectly reflective chip components, such as the current
spreaders, which could negate the possible efficiency gains
given by the efficient phosphor cooling. Therefore, an
adapted synthesis route for garnet phosphors was estab-
lished, which yields garnet aggregates with smaller primary
particle sizes. A gentle milling process was then developed
to separate these particles, yielding a converter material with
a d50 below 1mm. The diffuse reflectance of this novel
yellow YAG:Ce converter (lpeak¼ 550 nm) measured at
460 nm versus an alumina white reference was 18%
compared to 26% for the milled YAG converter and 10%
for the large-grain commercial reference. The quantum
efficiencies of both small-sized yellow YAG:Ce phosphors
was measured to be at the same high level as commercial
reference material.

The same challenges occur during preparation of red
nitrido-silicate phosphors to separate aggregated primary
particles. A defined ball milling approach was used in the
fabrication of a red micrograin converter, resulting in a red-
emitting micrograin phosphor (lpeak¼ 625 nm) with a d50 of
0.6mm and diffuse reflectance values of 36% at 460 nm.

IQE values reached the same range as commercially
available phosphors.

For the deposition of the micrograin phosphor in
between the MR array, standard methods, such as
dispensing are not applicable, as a directed deposition
between the individual rods is desired. Sedimentation
methods are of limited use because of the long time needed
for sedimentation of the small particles. Therefore,
electrophoretic particle deposition (EPD) [29] was used,
as the deposition rate can be precisely controlled. EPD uses
an electric field to deposit particles on a conductive substrate
acting as the counter electrode. The particles need to be in a
solution where they develop an electrostatic double layer,
which is usually an organic solvent. By introducing water or
salts, the surface charge can be modified. The deposition
rate can be tuned by various parameters, e.g., the particle
concentration, the surface charge of the particles and the
applied voltage.

For depositing micrograin phosphors on the MR chips,
the wafers were fixed in electrical contact with a copper
electrode and placed in an EPD chamber filled with a

Figure 4 (a) Colored SEM image of micrograin phosphor deposited between high aspect ratio GaN MRs by electrophoretic particle
deposition. (b) Wafer with MR LEDs, upper half unconverted, lower half converted with micrograin phosphor. (c) CIE diagram of the
blueMRLED and the yellow and red micrograin phosphor as well as the resulting white LED. (d) PCwhiteMR LED spectrum fitted with
the contributions of the individual components.
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6.2 Approche monolithique  

Une	autre	approche	pour	obtenir	une	lumière	blanche	sans	recours	aux	phosphores	est	
d’intégrer	 de	manière	monolithique	 plusieurs	 puits	 quantiques	 InGaN	 qui	 émettent	 à	
des	longueurs	d’onde	différentes	en	jouant	sur	leurs	compositions	en	In.	Cette	approche	
a	notamment	été	étudiée	dans	le	cas	de	croissances	planaires	avec	deux	familles	de	puits	
quantiques,184–187	 voire	 jusqu’à	 trois	 familles	pour	avoir	une	émission	du	 type	RGB.188	
Malgré	de	plus	 faibles	rendements,	 l’approche	monolithique	permet	d’avoir	des	 temps	
de	 vie	 des	 porteurs	 très	 rapides	 intéressants	 pour	 les	 applications	 hautes	 fréquences,	
comme	 la	 technologie	émergeante	LiFi	pour	 la	 transmission	de	données	via	 la	 lumière	
ambiante.	Cette	approche	monolithique	a	aussi	été	réalisée	sur	des	nanofils	en	intégrant	
différentes	familles	de	puits	quantiques	de	manière	axiale	par	MBE.189		

De	la	même	manière,	nous	avons	essayons	d’intégrer	deux	familles	de	puits	quantiques	
InGaN	en	géométrie	cœur-coquille146	en	utilisant	les	conditions	de	croissances	des	puits	
émettant	dans	le	bleu	et	le	vert.116,149	La	Figure	69A	montre	un	schéma	de	la	structure	
radiale	incluant	la	croissance	d’un	espaceur	GaN,	suivie	par	3	puits	bleus	et	7	puits	verts.	
Les	propriétés	optiques	mesurées	par	PL	et	CL	(Figure	69A,B)	montrent	bien	une	double	
émission	 à	 435	 et	 485	 nm	 provenant	 des	 plans-m.	 L’émission	 à	 485	 nm	 présente	
notamment	un	 large	épaulement	constitué	d’une	multitude	de	contributions	entre	500	
et	 570	 nm.	 L’étude	 PL	 en	 température	 permet	 d’estimer	 des	 rendements	 quantiques	
internes	 (IQE)	 de	 33	 et	 18%	 pour	 les	 contributions	 à	 435	 et	 485	 nm.	 Par	 ailleurs,	
l’évolution	en	«	S	»	de	la	position	des	pics	avec	la	température	est	attribuée	à	un	effet	de	
localisation	des	 porteurs.	 Par	 comparaison	 avec	 l’évolution	 standard	de	Varshni	 à	 5K,	
une	 énergie	 de	 localisation	 de	 40	 et	 70	meV	 est	 estimée	 pour	 les	 2	 familles	 de	 puits	

	
	Figure	68	:	LED	blanche	flexible	à	fils	:	A)	schéma	des	étapes	de	fabrication,	B)	LED	en	fonctionnement	sous	
déformation	convexe	et	concave,	C)	spectres	d’émission	des	fils	(bleu),	des	phosphores	jaunes	(rouge)	et	de	

l’ensemble	fil-phosphore	(vert),	D)	mesure	de	rendement	(EQE	et	WPE)	vs.	la	densité	de	courant.161		

(Eu2+, Mn4+, ...) and ceramics (oxides, halides, ...) are still under
way to maximize the conversion efficiency and the color
rendering.47 The inset of Figure 2 shows the SEM image of the
nanophosphors with a grain size smaller than 500 nm, which is
completely compatible with the space around the wire assembly
of Figure 1a. The emission and excitation of the selected
nanophosphor have been measured by a Hitachi F-4500
spectrophotometer in PDMS, water, and acetonitrile to check
their dependency on the environment (via the dielectric effect
and different agglomerations due to the matrix ionicity and
mixing conditions). The typical emission (λex ≈ 502 nm) and
excitation (λem ≈ 568 nm) spectra of nanophosphors in PDMS
are shown in Figure 2 (mass ratio YAG:Ce phosphor/PDMS =
1:20). The excitation spectrum reveals two broad bands at
about 350 and 500 nm wavelengths, respectively, arising from
the 4f (4f1) to 5d (4f0 5d1) transitions in the electronic
configuration of Ce3+. The 500 nm peak has two components at
about 450 and 500 nm coming from the interaction of the
phosphors with PDMS or agglomeration (see the discussion in
the Supporting Information with the measurements in water
and acetonitrile). These bands, as discussed later, match the
blue emission of commercial (In)GaN chips and also match the
electroluminescence of the core/shell NW LED used for
phosphor pumping in this investigation. The emission spectrum
has a similar large full width at half-maximum (fwhm) of 0.4 eV
with a maximum centered at 568 nm wavelength compatible
with the realization of a white light emitter.
Figure 3 illustrates the fabrication steps of the flexible white

LEDs. First, a Ni/Au (3 nm/3 nm) layer is sputtered on the
InGaN/GaN shell after protection of the lower n+-GaN part by
a photoresist. After the lift-off of the photoresist, the Ni/Au
layer is annealed at 400 °C under oxygen. This step is crucial to

achieve an ohmic top contact with the silver nanowire
transparent mesh. PDMS doped with YAG:Ce phosphor
(mass ratio YAG:Ce phosphor:PDMS = 1:20) is then spin-
coated on the NW array to fill the space between the NWs. It
should be noted that the phosphor powder has been milled
before being mixed into PDMS to reduce the agglomeration of
phosphors. Nevertheless some phosphor lumps with a diameter
∼10 μm could be found in PDMS. The PDMS/NW composite
film (∼25−30 μm) is peeled off, and the shell side of the NWs
is attached to an arbitrary host substrate. Then a Ti/Al/Ti/Au
metallization is applied to the n+-GaN side. The NW/PDMS
membrane is again removed from the substrate and attached to
a metal foil, which plays the role of an external flexible contact
connecting the n+-GaN side. The PDMS residues are etched to
uncover the NW top parts. Silver NWs are then spin-coated to
form the top transparent flexible electrode connecting the p-
GaN side of the NWs. Finally, the LED surface is capped with
PDMS mixed with YAG:Ce phosphor to enhance the light
conversion. The surface of the fabricated white LED is ∼5 × 6
mm2.
A reference flexible blue LED sample has been fabricated for

comparison using another piece of the same InGaN/GaN NW
wafer and following the same procedure as described above but
without the phosphor addition. The EL spectrum of the
reference blue LED under 9 V bias is shown in Figure 5. The

blue peak at 437 nm wavelength is ascribed to the emission of
the core−shell QWs, and the green peak at ∼479 nm

Figure 2. Emission (λex ≈ 502 nm) and excitation (λem ≈ 568 nm)
spectra of Y3Al5O12:Ce

3+ (3.3% wt) nanophosphors embedded in
PDMS. The inset shows an SEM image of the nanophosphors.

Figure 3. Fabrication process flow of the flexible white LEDs based on
free-standing polymer-embedded NWs.

Figure 4. J−V characteristics of the flexible white LED. The inset
shows the same J−V curve in logarithmic scale.

Figure 5. EL spectra under 9 V bias of the blue NW LED (blue curve)
and of the flexible white LED (green curve); PL spectrum of the
nanophosphors embedded into PDMS excited at 502 nm wavelength
(red curve).
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(Eu2+, Mn4+, ...) and ceramics (oxides, halides, ...) are still under
way to maximize the conversion efficiency and the color
rendering.47 The inset of Figure 2 shows the SEM image of the
nanophosphors with a grain size smaller than 500 nm, which is
completely compatible with the space around the wire assembly
of Figure 1a. The emission and excitation of the selected
nanophosphor have been measured by a Hitachi F-4500
spectrophotometer in PDMS, water, and acetonitrile to check
their dependency on the environment (via the dielectric effect
and different agglomerations due to the matrix ionicity and
mixing conditions). The typical emission (λex ≈ 502 nm) and
excitation (λem ≈ 568 nm) spectra of nanophosphors in PDMS
are shown in Figure 2 (mass ratio YAG:Ce phosphor/PDMS =
1:20). The excitation spectrum reveals two broad bands at
about 350 and 500 nm wavelengths, respectively, arising from
the 4f (4f1) to 5d (4f0 5d1) transitions in the electronic
configuration of Ce3+. The 500 nm peak has two components at
about 450 and 500 nm coming from the interaction of the
phosphors with PDMS or agglomeration (see the discussion in
the Supporting Information with the measurements in water
and acetonitrile). These bands, as discussed later, match the
blue emission of commercial (In)GaN chips and also match the
electroluminescence of the core/shell NW LED used for
phosphor pumping in this investigation. The emission spectrum
has a similar large full width at half-maximum (fwhm) of 0.4 eV
with a maximum centered at 568 nm wavelength compatible
with the realization of a white light emitter.
Figure 3 illustrates the fabrication steps of the flexible white

LEDs. First, a Ni/Au (3 nm/3 nm) layer is sputtered on the
InGaN/GaN shell after protection of the lower n+-GaN part by
a photoresist. After the lift-off of the photoresist, the Ni/Au
layer is annealed at 400 °C under oxygen. This step is crucial to

achieve an ohmic top contact with the silver nanowire
transparent mesh. PDMS doped with YAG:Ce phosphor
(mass ratio YAG:Ce phosphor:PDMS = 1:20) is then spin-
coated on the NW array to fill the space between the NWs. It
should be noted that the phosphor powder has been milled
before being mixed into PDMS to reduce the agglomeration of
phosphors. Nevertheless some phosphor lumps with a diameter
∼10 μm could be found in PDMS. The PDMS/NW composite
film (∼25−30 μm) is peeled off, and the shell side of the NWs
is attached to an arbitrary host substrate. Then a Ti/Al/Ti/Au
metallization is applied to the n+-GaN side. The NW/PDMS
membrane is again removed from the substrate and attached to
a metal foil, which plays the role of an external flexible contact
connecting the n+-GaN side. The PDMS residues are etched to
uncover the NW top parts. Silver NWs are then spin-coated to
form the top transparent flexible electrode connecting the p-
GaN side of the NWs. Finally, the LED surface is capped with
PDMS mixed with YAG:Ce phosphor to enhance the light
conversion. The surface of the fabricated white LED is ∼5 × 6
mm2.
A reference flexible blue LED sample has been fabricated for

comparison using another piece of the same InGaN/GaN NW
wafer and following the same procedure as described above but
without the phosphor addition. The EL spectrum of the
reference blue LED under 9 V bias is shown in Figure 5. The

blue peak at 437 nm wavelength is ascribed to the emission of
the core−shell QWs, and the green peak at ∼479 nm

Figure 2. Emission (λex ≈ 502 nm) and excitation (λem ≈ 568 nm)
spectra of Y3Al5O12:Ce

3+ (3.3% wt) nanophosphors embedded in
PDMS. The inset shows an SEM image of the nanophosphors.

Figure 3. Fabrication process flow of the flexible white LEDs based on
free-standing polymer-embedded NWs.

Figure 4. J−V characteristics of the flexible white LED. The inset
shows the same J−V curve in logarithmic scale.

Figure 5. EL spectra under 9 V bias of the blue NW LED (blue curve)
and of the flexible white LED (green curve); PL spectrum of the
nanophosphors embedded into PDMS excited at 502 nm wavelength
(red curve).
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wavelength originates from the axial QW emission, as
previously discussed in ref 48.

■ RESULTS AND DISCUSSION
The electrical properties of the flexible LEDs were charac-
terized in a probe station using a Keithley 2636 source meter.
The current density−voltage (J−V) curve of the flexible white
LED is shown in Figure 4. Two scales are presented showing
the current per NW (estimated from the density of contacted
NWs according to statistics performed on the SEM images)
and the current density in the active radial quantum wells. In
order to estimate the current density in the active region, we
have assumed as a first approximation that the total surface of
the p-GaN shell region of all contacted NWs contributes to the
current. This assumption is likely to result in an under-
estimation of the actual current density. Indeed, because of the
resistivity of the p-doped GaN shell, the current is expected to
be mainly concentrated in the upper part of the core/shell
region, which is contacted by the silver NWs. Assuming no
current spreading in the p-doped GaN shell, the current density
values in Figure 4 would be increased by a factor of 5. As seen
in Figure 4, the J−V characteristics show a rectifying diode-like
behavior with an opening voltage around 3 V. The reverse
leakage current remains below 0.6 A/cm2 for biases up to −7 V.
The EL can be detected at positive biases larger or equal to 3.5
V. For comparison, the J−V characteristics of the reference blue
LED are shown in Figure S3.
The EL of the white LED and of the reference blue LED has

been measured at room temperature. Figure 5 shows the EL
spectra together with the PL of the nanophosphors embedded
in PDMS. The EL spectrum of the white LED presents a broad
wavelength distribution from 400 to 700 nm covering almost
the entire visible spectral range. The dominant emission in the
EL spectrum coming from the phosphor luminescence is
peaked at 489 nm and spreads up to 700 nm. A shoulder
corresponding to the remaining unconverted blue EL of the
NWs peaked at 437 nm is also observed.
The operation of the flexible LED has been tested under

different bending conditions. Figure 6 shows photographs of
the emitting flexible white LED in a flat configuration (panel a)
and with bending radii of 5 mm (panel c) and −5 mm (panel
d). The emission color appears as cool white. No significant
change of either the current or the EL spectrum has been
observed upon bending. After 10 bending cycles, no appreciable
change appeared in the J−V or EL characteristics compared to
the original LED performance. No degradation of the current
and the EL emission was observed after 50 days’ storage of the
LED in ambient conditions without any external encapsulation.
We have estimated the XYZ tristimulus values of the

Commission International de l’Eclairage (CIE) 1931. The XYZ
color space values were calculated from the EL spectrum by the
CIE color-matching functions. The chromaticity coordinates x
and y were obtained as follows: = + +x X

X Y Z
and = + +y Y

X Y Z .
The device emission characteristics are illustrated in the CIE
1931 chromaticity diagram shown in Figure 6b under an
injection current of 3.9 A/cm2, corresponding to a bias of ∼5 V.
The LED color locates at x = 0.3011, y = 0.4688, outshining
cool-white light with a correlated color temperature (CCT) of
6306 K and with a color rendering index (CRI) of 54.
The dependence of the electroluminescence intensity on the

injection current has been investigated. Figure 7 displays the EL
spectra for increasing biases ranging from 4 to 9 V. The spectral

distribution covers a broad spectral range from 400 to 700 nm
with a peak at around 490 nm. The blue NW EL is visible in the
spectra as a shoulder at 437 nm. No significant shift of the peak
wavelength can be observed when increasing the injection
current.
The emitted power of the flexible white LED was estimated

using a power-meter with a calibrated flat spectral response.
Figure 6e shows the measured intensity distribution diagram as
a function of the emission angle. At 50% of the peak intensity,
the light is confined in a ±45° angle. The measured intensity
distribution diagram of the reference blue LED is shown in
Figure S5. Both the white and blue LEDs have a Lambertian
source-like behavior. The white LED was then positioned at a
distance of 1.1 cm from the power-meter with a sensor

Figure 6. Photographs of the operating flexible white LED under
bending radii of (a) infinity, (c) 5 mm, and (d) −5 mm. (b) CIE 1931
chromaticity diagram of flexible white LEDs under an injection current
density of 3.9 A/cm2 (chromaticity coordinates x = 0.3011, y = 0.4688;
CCT = 6306 K; CRI = 54). (e) Intensity distribution diagram of the
flexible white LED (red) and that of a reference ideal Lambertian
source (blue) as a function of the emission angle.

Figure 7. EL spectra of the flexible white LED under biases ranging
from 4 to 9 V.
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diameter of 1.6 cm. As a result, only the emission with a light
cone angle of 72° is detected. The LED emission under the
maximal applied bias of 11 V (current density 20.84 A/cm2)
measured by the power-meter sensor is 7.5 mW.
Figure 8 shows the external quantum efficiency and wall-plug

efficiency (WPE) as a function of the injection current density

based on the measured emission power. The EQE is defined as
=

−
EQE

n
n
photon

e
, where nphoton is the number of photons emitted

from the white LED and ne− is the number of electrons passing
through the device. From the EL spectrum of the white LED,
np ho t o n i s ca l cu la ted by the fo l lowing formula :

∫ λ λ= λn I( )/ dhc
photon where I(λ) is the measured optical
intensity distribution normalized to get the integrated power
equal to the experimental value Poptic and λ

hc is the photon

energy at wavelength λ. The WPE is defined as =WPE
P

P
optic

electric
,

where Poptic is the optical power of the white LED measured by
the power-meter and Pelectric is the injected electrical power.
At maximum the value of the EQE is 9.3% and that of the

WPE is 2.4% under an injection current density of 14.6 A/cm2.
It should be noted that these values are underestimated because
of the underestimation of the actual emission power of the
LEDs. Accounting for the limited solid angle used in the power
measurements and for the intensity distribution diagram shown
in Figure 6e, the actual values of the emission power, EQE, and
WPE should be multiplied by a factor of 1.42, i.e., 10.7 mW,
13.2%, and 3.4% for the power, EQE, and WPE, respectively.
The EQE exhibits a droop starting from 14.6 A/cm2 current
density under the assumption that the total surface of the p-
GaN shell region of all contacted NWs contributes to the
current. (If no current spreading in the p-doped GaN shell is
assumed, the droop appears at higher current density values of
73 A/cm2.) The WPE and EQE characteristics of the reference
blue LED are shown in Figure S4.
The absolute quantum efficiency versus the wavelength of

the YAG:Ce phosphors is reported in Figure S2. The maximal
yield of ∼60% is achieved at a wavelength of 440 nm. This
measured absolute quantum efficiency is consistent with an
estimation from the wall-plug efficiency of the blue and white
LEDs. Indeed, the conversion efficiency of the nanophosphor
can be estimated as the following definition:

η = WPE
WPEphosphor

white

blue

where WPEblue and WPEwhite are the WPE values of the blue
NW LED and of the white LED, respectively. Using their
maximal values (WPEblue = 4.2%; WPEwhite = 2.4%), the
estimated nanophosphor conversion efficiency is ηphosphor =
57.1%.

■ CONCLUSION
In summary, flexible white phosphor-converted LEDs based on
p−n junction core/shell nitride nanowires have been
demonstrated. Blue light from the inorganic semiconductor
NW LEDs is down-converted with a yellow phosphor mixed in
a flexible transparent polymer matrix embedding the NWs to
generate a cool-white light. Metal foil and Ag-nanowires
provide respectively the down and top electrical contacts
ensuring high conductivity and mechanical flexibility. No
degradation of the current and the EL emission was observed
during bending or after 50 days’ storage in ambient conditions
without any external encapsulation. This technology opens
interesting possibilities for future high-efficient flexible white
lighting applications as well as for curved and flexible displays.
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quantiques	émettant	respectivement	à	435	et	485	nm.	Une	énergie	de	localisation	plus	
grande	pour	l’émission	à	485	nm	va	de	pair	avec	l’augmentation	de	la	composition	en	In.		

La	présence	de	ces	2	familles	de	puits	InGaN	cœurs-coquilles	est	parfaitement	observée	
sur	 les	 images	 STEM	 de	 la	 Figure	 70A.	 Aucun	 défaut	 étendu	 n’est	 visible	 sur	 les	
3	premiers	puits	bleus	grâce	à	la	croissance	de	l’espaceur	GaN	(voir	partie	II.3.1.3.)	Par	
contre,	 nous	 observons	 l’apparition	 de	 défauts	 étendus	 à	 partir	 du	 1er	 puits	 de	 la	
seconde	 série	 de	 puits	 verts	 qui	 est	 attribuée	 à	 une	 relaxation	 plastique	 liée	
manifestement	 à	 l’augmentation	 de	 la	 composition	 en	 In	 des	 puits	 InGaN.	 En	 effet,	 la	
cartographie	de	la	composition	en	In	obtenue	par	EDX	montre	un	plus	grand	nombre	de	
zones	riches	en	In	(clusters	avec	30%	d’In	en	rouge	sur	la	Figure	70A(d))	qui	est	le	signe	
d’un	enrichissement	en	In	des	puits	InGaN	permettant	justement	d’obtenir	une	émission	
verte	dans	la	gamme	480-550	nm.	

Pour	confirmer	cette	observation,	une	analyse	EDX	à	haute	résolution	en	collaboration	
avec	E.	Robin	(CEA-LEMMA)	a	été	menée	afin	d’obtenir	une	composition	précise	en	In	
pour	ces	2	familles	de	puits	(voir	la	Figure	70B).	La	composition	en	In	est	obtenue	avec	

	
	Figure	69	:	Fils	avec	une	structure	double	de	puits	quantiques	cœurs-coquilles	:	A)	schéma	de	

l’hétérostructure	radiale,	B)	mesures	de	PL	en	fonction	de	la	température	(5–300	K)	sur	un	ensemble	de	fils,	
C)	mesures	de	CL	à	5K	sur	un	fil	unique	typique.146		

	
	Figure	70	:	Analyse	structurale	de	la	structure	radiale	à	double	puits	quantiques.	A)	(a,b,c)	Images	STEM-
HAADF	en	coupe	longitudinale	:	fil	à	double	polarité-N	et	Ga	séparée	par	une	IBD	montrant	la	présence	des	
deux	ensembles	de	puits	quantiques	cœur-coquille	(3x	puits	bleus	et	7x	puits	verts)	avec	la	cartographie	EDX	
de	la	composition	en	l'indium	(d).	B)	Analyse	EDX	approfondie	de	la	composition	en	In	:	(a)	Cartographie	
EDX,	(b)	Profil	le	long	de	l'axe-m	comprenant	le	profil	mesuré	(points	rouges),	le	profil	réel	basé	sur	un	

modèle	à	interfaces	asymétriques	(ligne	grise)	et	le	résultat	du	fit	(ligne	pointillée	noire).146	
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la	méthode	des	 zéta-facteurs	à	partir	d’échantillons	 références.	En	prenant	en	 compte	
l’effet	de	diffusion	du	faisceau	électronique190	et	l’épaisseur	de	la	lame,	il	est	possible	de	
retrouver	précisément	le	profil	In	mesuré	(points	rouges)	à	partir	d’un	modèle	du	type	
InGaN/GaN	 à	 interfaces	 asymétriques	 (ligne	 grise).	 L’épaisseur	 et	 la	 composition	
moyenne	en	In	ainsi	obtenues	sont	de	5,9	(±0.5)	nm	et	de	15,7	(±0,5)%	pour	 les	puits	
bleus	et	de	3,9	(±	0,7)	nm	et	de	23,5	(±2)	%	pour	les	puits	verts.	Les	compositions	en	In	
sont	en	parfait	accord	avec	les	émissions	bleue	et	verte	mesurées	par	PL	et	CL.	A	noter	
que	 la	 variation	 puits-à-puits	 de	 la	 composition	moyenne	 en	 Indium	 est	 relativement	
faible	 (4%),	 alors	 que	 nous	 observons	 de	 fortes	 variations	 au	 sein	 même	 d’un	 puits	
quantique	 de	 10	 à	 30%,	 ce	 qui	 explique	 l’élargissement	 de	 l’émission	 verte,	 en	
particulier	vers	les	plus	grandes	longueurs	d’onde	(520-570	nm).		

Ces	fils	à	double	émission	ont	été	intégrés	dans	des	LED	flexibles	après	croissance	d’une	
coquille	 p-GaN	 de	 70	 nm	 d’épaisseur.146	 La	 Figure	 71(a)	 montre	 l’émission	 verte	
caractéristique	obtenue	pour	la	LED	flexible	(surface	4	cm2)	polarisée	sous	une	tension	
de	8V.	Les	spectres	d’électroluminescence	montrent	une	seule	et	large	contribution	dans	
la	gamme	460-500	nm	donnant	une	couleur	verte	pour	une	polarisation	comprise	entre	
7	et	9,5	V	(Figure	71(b)).	L’absence	d’émission	des	puits	bleus	est	liée	à	la	faible	mobilité	
des	trous	:	la	concentration	des	trous	va	diminuer	considérablement	d’un	puits	à	l’autre	
à	mesure	que	la	couche	p-GaN	s’éloigne.	Par	conséquent,	les	trous	ne	sont	quasiment	pas	
injectés	 dans	 les	 puits	 bleus	 qui	 sont	 les	 plus	 éloignés	 du	 p-GaN.	 Ce	 comportement	 a	
aussi	 été	 observé	 avec	 des	 hétérostructures	 similaires	 planaires	 bicolores,	 où	
l'électroluminescence	 de	 3x	 puits	 bleus	 suivis	 de	 2x	 puits	 verts	 ne	 présente	 qu'une	
émission	 verte.191	 En	 poussant	 la	 tension	 de	 polarisation	 jusqu’à	 16,7	 V,	 il	 est	 parfois	
possible	de	distinguer	une	 faible	contribution	bleue	vers	440	nm,	comme	 le	montre	 la	
Figure	 71(c).	 Néanmoins,	 nous	 voyons	 bien	 que	 la	 structure	 nécessite	 être	 optimisée	
pour	obtenir	une	électroluminescence	bicolore	en	 réduisant	notamment	 le	nombre	de	
puits.	 D’autres	 solutions	 ont	 été	 proposées	 pour	 les	 croissances	 planaires	 en	 ajoutant	
des	 espaceurs	 GaN185	 ou	 des	 couches	 intermédiaires	 en	 AlGaN188	 dans	 des	 puits	
quantiques	InGaN/InGaN.			

L’ajout	d’une	jonction-tunnel	entre	un	puits	vert	et	un	puits	jaune	a	aussi	récemment	été	
proposée	sur	des	structures	filaires	cœurs-coquilles.192	La	Figure	72	montre	la	structure	
de	bande	recherchée	où	la	jonction	tunnel	est	réalisée	à	l’aide	d’une	couche	Al	de	3	nm	
qui	sépare	2	jonctions	PN	classiques	à	puits	InGaN	émettant	dans	le	vert	et	le	jaune.	Une	

	
	Figure	71	:	LED	flexible	bicolore	:	(a)	LED	verte	sous	une	polarisation	de	8V,	(b)	spectres	EL	lorsque	la	
tension	varie	de	7	à	9,5	V	et	(c)	spectres	EL	à	une	autre	position	pour	une	tension	de	10	et	16,7	V.146	

(b) (c)(a)

1 cm
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efficacité	 interne	 (IQE)	 jusqu’à	 60%	 est	 mesurée	 pour	 ce	 type	 de	 structure	 cœur-
coquille.	 L’émission	blanche	 est	 obtenue	où	une	 réduction	du	 «	droop	efficiency	»	 a	 pu	
être	 également	 observée.	 Une	 telle	 stratégie	 semble	 intéressante	 pour	 une	 émission	
multi-couleur	avec	une	intégration	monolithique	cœur-coquille	sans	phosphore.		

7 Une décennie d’étude : quelles perspectives industrielles ? 

Au	 cours	 de	 la	 décennie	 2010-2020,	 des	 progrès	 impressionnants	 ont	 été	 accomplis	
depuis	la	croissance	jusqu’à	la	réalisation	de	LED	à	nanofils.	Néanmoins,	pour	imaginer	
des	applications	 industrielles,	 il	 faut	être	capable	de	dépasser	 les	rendements	des	LED	
visibles	 du	marché	 ou	 de	 pouvoir	 afficher	 de	 nouvelles	 propriétés.	 Dans	 ce	 contexte,	
quelles	sont	finalement	les	perspectives	industrielles	de	ces	nanofils	?		

7.1 Absence d’amélioration du rendement 

Les	 nanofils	 ont	 suscité	 d’importants	 espoirs	 pour	 surmonter	 les	 limitations	 des	 LED	
actuelles.	 La	 croissance	 des	 puits	 sur	 des	 surfaces	 plans-m	 non-polaires	 pour	
s’affranchir	 de	 l’effet	 Stark,	 la	 réduction	 drastique	 des	 dislocations	 et	 l’augmentation	
importante	 de	 la	 surface	 active	 permettant	 de	 limiter	 la	 chute	 d’efficacité	 (appelé	
«	droop	efficiency	»)	en	réduisant	la	densité	de	courant	ont	été	les	3	arguments-clés	pour	
espérer	une	amélioration	significative	du	rendement	des	LED.		

Malgré	le	grand	nombre	d’études	sur	les	LED	à	nanofils,	très	peu	d’entre	elles	ont	donné	
lieu	 à	 des	 mesures	 de	 rendement.	 Nous	 distinguons	 le	 rendement	 interne	 des	 puits	
quantiques	 (appelé	 IQE)	 et	 le	 rendement	 externe	 (appelé	 EQE).	 Ce	 dernier	 intègre	 le	
rendement	 interne,	 le	 rendement	 d’extraction	 optique	 et	 le	 rendement	 d’injection	

	
	Figure	72	:	Structure	cœur-coquille	à	jonctions	tunnels	pour	l’émission	blanche	incluant	la	description	de	la	

structure	de	bande	à	double	puits	quantiques,	des	images	des	fils	et	de	la	structure	cœur-coquille	et	
l’évolution	de	l’efficacité	(IQE	et	EQE).192				Figure 1
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électrique.	 Il	 faut	 admettre	 que	 les	 mesures	 de	 rendement	 ne	 sont	 pas	 aisées.	 Pour	
estimer	l’IQE,	l’intensité	de	PL	est	mesurée	à	5	et	300	K	selon	la	densité	de	puissance	du	
laser	 d’excitation,	 en	 faisant	 l’hypothèse	 d’avoir	 un	 rendement	 de	 100%	 à	 basse	
température.	Cette	hypothèse	est	généralement	admise	pour	les	puits	InGaN	grâce	à	la	
forte	localisation	des	porteurs	liée	aux	variations	d’alliage.	L’estimation	de	l’EQE	est	plus	
délicate	à	mettre	en	œuvre,	car	elle	s’appuie	sur	des	mesures	de	puissance	lumineuse161	
ou	des	outils	de	simulation.193		

Pour	 une	 émission	 bleue,	 les	 estimations	 d’IQE	 des	 puits	 InGaN	 cœurs-coquilles	 sont	
généralement	de	l’ordre	de	30%.144,146	Les	mesures	CL	sur	fils	uniques	ont	montré	que	
l’IQE	pouvait	varier	 localement	 le	 long	des	 fils	allant	de	44%	à	 la	base	des	 fils	 jusqu’à	
seulement	15%	au	sommet.138	En	optimisant	les	conditions	de	croissance	et	le	design	de	
la	 structure	 LED	 cœur-coquille	 (espaceur	 GaN,	 couche	 AlGaN,	 EBL,	 etc.),	 des	 valeurs	
d’IQE	 jusqu’à	 60%	 ont	 pu	 être	 obtenues.194	 En	 terme	 d’EQE,	 une	 valeur	 de	 3%	 a	 été	
publiée	 pour	 une	 LED	 à	 nanofils	 cœurs-coquilles	 réalisées	 par	Osram	 et	 le	 groupe	 de	
Waag.109	De	notre	côté,	un	EQE	maximum	a	été	estimé	égal	à	9,3%	sur	 la	LED	 flexible	
blanche	(voir	Figure	68).161	La	Figure	73	montre	 les	caractéristiques	électriques	d’une	
µLED	 de	 120	 µm	 de	 côté	 à	 nanofils	 cœurs-coquilles	 réalisée	 par	 le	 groupe	 de	 Feezell	
(Univ.	New	Mexico),	qui	présente	les	meilleures	performances	de	la	littérature	avec	une	
tension-seuil	de	seulement	2,9V,	un	IQE	de	62%	et	un	EQE	estimé	à	8,3%.193				

Il	 reste	 encore	 une	 bonne	 marge	 de	 progrès	 possible	 pour	 améliorer	 d’avantage	 les	
rendements	des	LED	à	nanofils.	Cependant,	on	peut	faire	le	constat	amer	que	malgré	10	
ans	 d’effort,	 les	 rendements	 obtenus	 sont	 encore	 loin	 des	 performances	 des	 LED	
planaires	du	marché,	 qui	 affichent	des	EQE	de	70-80%.	L’origine	du	 faible	 rendement	
des	 LED	 à	 nanofils	 reste	 à	 éclaircir	 (création	 de	 défauts	 structuraux	 ou	 de	 défauts	
ponctuels	 liée	 aux	 procédés	 de	 fabrication	 LED	 ou	 aux	 conditions	 de	 croissance	
singulières,	etc.),33	mais	il	éloigne	assurément	l’application	des	nanofils	pour	l’éclairage.		

7.2 Ouverture vers les LED hautes-fréquences  

Les	 surfaces	 non-polaires	 ont	 l’avantage	 d’avoir	 des	 temps	 de	 vie	 des	 porteurs	 plus	
courts	grâce	à	 l’absence	de	champ	 interne,	en	comparaison	des	surfaces	plans-c.	Cette	
propriété	 permet	 d’envisager	 la	 réalisation	 de	 dispositifs	 LED	 étant	 capables	 de	
fonctionner	 à	 hautes	 fréquences.	 Les	 substrats	 non-polaires	 sont	 prohibitifs	
(1000€/cm2)	 et	 de	 petite	 taille,	 ce	 qui	 constitue	 2	 freins	 importants	 pour	 mettre	 en	
œuvre	la	fabrication	de	LED	non-polaires.	Les	fils	offrent	un	moyen	d’accès	alternatif	à	

	
	Figure	73	:	Caractéristiques	électriques	d’une	LED	à	nanofils	réalisée	par	le	groupe	de	D.	Feezell	(Univ.	New	

Mexico)	ayant	les	meilleurs	rendements.193		
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bas	coût	au	plan-m	pour	la	croissance	de	puits	InGaN.	Les	mesures	par	PL	ou	CL	sur	des	
fils	à	puits	cœurs-coquilles	 InGaN	donnent	des	valeurs	de	temps	de	vie	effectif	dans	 la	
gamme	 20-250	 ps	 à	 300	 K.136,150,195,196	 A	 partir	 de	 ces	 mesures,	 le	 temps	 de	 vie	 des	
recombinaisons	radiatives	est	estimé	inférieur	à	1,5	ns	à	300	K.136	Ce	temps	plus	rapide	
mesuré	sur	des	LED	à	nanofils	en	comparaison	de	structures	LED	plans-c	(1	ns	vs	3	ns	à	
200	 A/cm2)196	 est	 cohérent	 avec	 le	 caractère	 non-polaire	 du	 plan-m.	 Cette	 propriété	
permet	 de	 faire	 fonctionner	 des	 LED	 à	 nanofils	 dans	 la	 gamme	 du	 GHz.	 La	 1ère	
démonstration	de	LED	à	nanofils	cœurs-coquilles	sous	hautes-fréquences	a	atteint	une	
fréquence	maximale	de	 fonctionnement	de	1,3	GHz.195	En	2019,	 le	groupe	de	Feezell	a	
étudié	 l’évolution	 de	 la	 puissance	 lumineuse	 en	 fonction	 de	 la	 fréquence	 de	
fonctionnement	 sur	 une	 LED	 à	 nanofils	 avec	 une	 structure	 cœur-coquille	 optimisée,	
comme	 le	montre	 la	Figure	74.196	Le	seuil	de	réduction	de	moitié	 (-3dB)	de	 l’intensité	
nécessite	des	densités	de	courants	élevées	pour	pouvoir	atteindre	la	gamme	du	GHz.	Ce	
phénomène	n’est	pas	visible	sur	des	LED	planaires	plan-m	et	s’explique	par	 l’émission	
verte	aux	faibles	tensions	des	plans	polaires	et	semi-polaires	situés	au	sommet	des	fils	
qui	ont	des	temps	de	vie	plus	grands.	Seules	les	hautes	tensions	permettent	de	travailler	
au	 GHz	 car	 l’émission	 bleue	 est	 ici	 dominée	 par	 les	 plans-m.	 Il	 est	 intéressant	 de	
constater	que	 la	LED	à	nanofils	est	bien	plus	performante	à	hautes	 fréquences	que	 les	
LED	planaires	plan-c	classiques.		

L’accès	à	la	gamme	GHz	ouvre	vers	les	applications	pour	la	communication	sans	fil	via	la	
lumière	visible,	du	type	LiFi.	Pour	ce	type	d’applications	spécifiques,	 le	développement	
des	LED	à	nanofils	cœurs-coquilles	représente	une	solution	à	faible	coût.		

7.3 Applications industrielles  

Les	 fils	 cœurs-coquilles	 réalisés	par	MOVPE	ont	suscité	un	 intérêt	chez	 les	 industriels.	
Cependant,	 l’intégration	 de	 ces	 fils	 dans	 des	 dispositifs	 optoélectroniques	 reste	
aujourd’hui	un	grand	défi	scientifique,	technologique	et	économique.	

Dans	un	1er	temps,	le	développement	des	fils	a	été	imaginé	pour	les	LED,	et	notamment	
pour	 l’éclairage,	 avec	 à	 la	 clé	 un	 gain	 sur	 le	 rendement,	 une	 possibilité	 de	 réaliser	
l’épitaxie	 sur	 des	 substrats	 Si	 et	 une	 réduction	 de	 la	 densité	 de	 courant	 pour	
contrecarrer	 la	 chute	 d’efficacité.	 Dès	 lors,	 la	 start-up	 GLO	 a	 été	 créée	 à	 partir	 des	

	
	Figure	74	:			Fonctionnement	d’une	LED	à	nanofils	cœurs-coquilles	à	hautes	fréquences	:	a)	évolution	de	la	puissance	
lumineuse	en	fonction	de	la	fréquence,	b)	Evolution	du	seuil	de	réduction	à	-3dB	pour	des	LED	planaire	plan-c,		nanofils		

et	planaire	plan-m,	c)	émission	verte	a	3V	et	bleue	à	5V.	196	
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recherches	 de	 Lund	 (Groupe	 de	 Samuelson)	 dès	 2003	 avec	 l’intention	 de	 réaliser	 des	
LED	à	nanofils	RGB	via	la	méthode	des	ultra-faibles	flux.	A	Grenoble,	nos	recherches	sur	
les	croissances	de	 fils	 sous	silane	ont	permis	 le	dépôt	d’un	brevet60	 et	ont	motivé	une	
collaboration	avec	le	CEA-LETI	sur	la	croissance	de	fils	GaN	sur	Si.	Le	LETI	a	alors	décidé	
de	 lancer	une	start-up	en	2011,	appelée	à	 l’époque	Héliodel	puis	devenue	Aledia,	avec	
l’objectif	de	développer	la	croissance	de	LED	à	nanofils	sur	substrat	Si	de	grandes	tailles,	
pour	 s’affranchir	 du	 substrat	 de	 saphir	 classiquement	 utilisé.	 Par	 ailleurs,	 à	 partir	 de	
2014,	 le	 département	 R&D	 de	 l’industriel	 allemand	 OSRAM	 a	 aussi	 travaillé	 sur	 la	
fabrication	de	LED	à	nanofils	en	collaboration	avec	le	groupe	de	Waag.	Ainsi,	il	y	a	eu	le	
lancement	 de	 2	 start-ups	 et	 l’engagement	 de	 certains	 industriels	 avec	 des	
investissements	financiers	importants.	Malgré	cela,	le	gain	de	rendement	tant	espéré	n’a	
pas	pu	être	obtenu,	et	a	exclu	l’usage	des	nanofils	pour	les	LED	destinées	à	l’éclairage.		

Pour	autant,	les	nanofils	jouent	aujourd’hui	un	rôle	dans	le	développement	des	µLED197	
pour	 la	réalisation	d’écrans	d’affichage	haute-résolution	de	petites	 tailles	pouvant	être	
utilisés	dans	les	montres	connectées,	les	lunettes	de	réalité	augmentée	ou	les	casques	de	
réalité	virtuelle.	A	partir	de	2016,	tous	les	acteurs	industriels	du	domaine	ont	réorienté	
le	développement	des	nanofils	vers	 les	technologies	d’affichage.	 Ici,	 le	rendement	n’est	
plus	 le	 critère-clé.	Un	 réseau	de	nanofils	organisés	 est	une	 solution	prometteuse	pour	
former	 simplement	 une	 matrice	 de	 pixels	 de	 taille	 micrométrique	 (<5	 µm)	 dans	 une	
approche	bottom-up.	Couplée	à	une	matrice	active	CMOS,	il	est	possible	de	fabriquer	des	
microécrans	performants	en	 termes	de	 résolution	 (pixel	<5	µm)	et	de	 luminosité	 (107	
cd/m2).	 La	 start-up	 grenobloise	 Aledia	 s’est	 pleinement	 engagée	 dans	 cette	 voie	 avec	
l’avantage	de	pouvoir	développer	la	fabrication	d’afficheur	à	µLED	sur	des	substrats	de	
Si	de	grande	taille	12’’.	Il	semble	aujourd’hui	acquis	que	la	technologie	nanofils	tire	son	
épingle	 du	 jeu	 sur	 les	 applications	 microécrans,	 car	 elle	 peut	 rivaliser	 face	 aux	
technologies	 classiques	 de	 gravure,	 qui	 ont	 tendance	 à	 réduire	 les	 rendements	
d’émission,	notamment	pour	les	motifs	inférieurs	à	5	µm.	Dans	cette	perspective,	Aledia	
a	pu	se	développer	à	un	rythme	impressionnant	pour	atteindre	aujourd’hui	un	effectif	de	
170	 personnes.	 Ce	 développement	 se	 poursuit	 via	 la	 construction	 d’un	 site	 de	
production	financée	par	une	levée	de	fond	de	80	millions	d’euros	obtenue	en	2020.	De	
manière	similaire,	la	société	GLO	a	développé	des	microécrans	RGB	intégrant	des	pixels	
de	20	µm.	En	2021,	la	compagnie	GLO	a	été	rachetée	par	la	société	Nanosys	connue	pour	
la	technologie	des	boites	quantiques	dans	les	écrans	TV.		

Dans	un	avenir	très	proche,	on	peut	enfin	espérer	que	les	nanofils	GaN	cœurs-coquilles	
soient	intégrés	dans	des	dispositifs	d’affichage	pour	un	usage	grand	public.	Dans	ce	cas,	
les	 micro-afficheurs	 seront	 la	 1ère	application	 des	 nanofils	 après	 plus	 de	 20	 ans	 de	
recherche	 intense	menée	 par	 les	 laboratoires	 publics.	 A	 plus	 long	 terme,	 les	 nanofils	
offriront	 d’autres	 opportunités	 pour	 de	 nouvelles	 applications	 optoélectroniques	
flexibles,141,161	hautes-fréquences196	ou	pour	la	photonique	intégrée	à	base	d’émetteurs	
et	de	photodétecteurs	micrométriques.198	
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Chapitre III - Croissance de puits 
quantiques (Al)GaN cœur-coquille 
pour l’émission UV  
	

Des	 LED	nitrures	 capables	 d’émettre	 de	 la	 lumière	UV	 ont	 vu	 le	 jour	 dans	 les	 années	
2000	 et	 sont	 maintenant	 commercialisées	 depuis	 2010.	 Elles	 sont	 particulièrement	
intéressantes	pour	remplacer	les	lampes	à	mercure	traditionnellement	utilisées	grâce	à	
leur	 faible	 consommation,	 leur	 longue	 durée	 de	 vie	 et	 leur	 compacité.	 La	 longueur	
d'onde	des	LED	UV	peut	 aussi	 être	 contrôlée	 selon	 les	 applications.	 Les	LED	émettant	
dans	 UV-A	 (λ=400-315	 nm)	 et	 UV-B	 (λ=315-280	 nm)	 sont	 employées	 pour	 des	
applications	spécifiques	comme	la	fluorescence,	 la	polymérisation,	 le	durcissement	des	
résines,	le	traitement	des	maladies	de	peau.	Les	LED	UV-C	(λ=280-200	nm)	sont	encore	
peu	utilisées	à	cause	de	leurs	très	faibles	rendements	d’émission.	Pourtant,	leur	capacité	
à	 détruire	 l’ADN	 ouvrirait	 la	 voie	 à	 toutes	 les	 applications	 bactéricides/virucides	
(désinfection,	 purification	 et	 stérilisation),	 si	 importantes	 en	 cette	 période	 de	 lutte	
contre	la	covid-19.	

Les	 LED	 UV	 sont	 obtenues	 par	 croissance	 planaire	MOVPE	 selon	 l’axe-c	 à	 partir	 d’un	
substrat	AlN	ou	d’une	couche	épaisse	d’AlN	sur	saphir.	La	structure	typique	correspond	
à	une	couche	de	n-AlxGa1-xN	(dopage	avec	du	Si),	des	puits	quantiques	en	AlyGa1-yN	avec	
y<x,	 une	 couche	 de	 p-AlxGa1-xN	 (dopage	 au	 Mg)	 suivie	 d’une	 couche	 p-GaN	 pour	
améliorer	 le	 contact	 électrique.	 Les	LED	UV	 représentent	5%	des	ventes	de	LED	et	 se	
limitent	essentiellement	aux	UV-A	et	UV-B	correspondant	à	une	composition	x	en	Al	des	
puits	quantiques	de	 l’ordre	de	30%.	Ces	LED	UV	ont	un	 faible	 rendement	 :	 inférieur	à	
10%	à	comparer	aux	90%	des	LED	bleues	actuelles.	La	réalisation	de	LED	UV-C	nécessite	
d’augmenter	 d’avantage	 l’incorporation	 d’Al	 (x>50%)	 donnant	 d’encore	 plus	 faible	
rendement,	 ce	qui	explique	 leur	 faible	utilisation	(10%	du	marché	des	LED	UV).	Ainsi,	
l’un	des	nouveaux	défis	de	l’industrie	des	semiconducteurs	III-N	consiste	à	produire	des	
LED	 UV	 capables	 d’émettre	 dans	 l’UV-C	 qui	 soient	 suffisamment	 efficaces	 pour	
développer	des	applications	bactéricides/virucides	performantes.			

Dans	 ce	 contexte,	 de	 nouvelles	 stratégies	 ont	 été	 imaginées	 pour	 augmenter	
significativement	 l’efficacité	 d’émission,	 notamment	 dans	 l’UV-C.	 Les	 nanofils	 ont	 été	
proposés	comme	une	solution	alternative.	A	l’image	de	ce	qui	a	été	fait	avec	les	nanofils	
pour	l’émission	dans	le	visible,	il	semble	naturel	de	procéder	de	manière	similaire	pour	
l’émission	UV	en	 intégrant	 la	structure	à	puits	quantiques	AlGaN	de	manière	axiale	ou	
radiale	en	tirant	parti	de	la	qualité	cristalline	des	nanofils	pour	améliorer	le	rendement	
d’émission.	 Cette	 approche	 semble	 d’autant	 plus	 prometteuse	 que	 la	 marge	
d’amélioration	 du	 rendement	 est	 beaucoup	 plus	 importante	 dans	 l’UV	 que	 dans	 le	



	104	

visible,	 puisque	 des	 rendements	 UV	 standard	 sont	 généralement	 inférieurs	 à	 10%.	
Néanmoins,	cette	vision	simpliste	qui	ressemble	à	une	approche	incrémentale	au	regard	
de	l’expertise	acquise	sur	le	développement	des	LED	à	nanofils	pour	le	visible	cache	en	
réalité	 des	difficultés	 bien	plus	 grandes	 à	 surmonter.	Ainsi,	 l’engouement	des	nanofils	
pour	l’émission	UV	est	nettement	plus	faible	en	comparaison	des	études	pour	l’émission	
dans	 le	 visible.	 Peu	 de	 groupes	 connus	 pour	 leur	 expertise	 en	 nanofils	 ont	 fait	 le	 pas	
d’aller	vers	l’UV,	alors	que	ce	champ	reste	peu	exploré,	voire	quasiment	inexploré	dans	
le	cas	des	croissances	par	MOVPE.		

Dans	ce	chapitre,	nous	donnons	d’abord	le	contexte	des	LED	UV	en	faisant	une	revue	des	
avancées	significatives	de	la	littérature	sur	les	approches	axiales	par	MBE	et	radiales	par	
MOVPE.	 Dans	 une	 seconde	 partie,	 nous	 montrerons	 nos	 études	 de	 croissance	
d’hétérostructures	 cœurs-coquilles	 pour	 l’émission	 UV	 et	 les	 limites	 qui	 s’imposent	 à	
nous	pour	viser	l’émission	UV-C.		

1 Les nanofils pour l’émission UV 

Cette	partie	propose	de	dresser	un	panorama	succinct	des	connaissances	sur	les	nanofils	
pour	 les	 applications	 de	 LED	 UV.	 Après	 avoir	 introduit	 les	 enjeux	 liés	 aux	 faibles	
rendements	 des	 technologies	 actuelles,	 nous	 présenterons	 l’intérêt	 des	 nanofils	 pour	
l’UV.	Nous	distinguerons	les	fils	élaborés	par	MBE	permettant	la	croissance	de	nanofils	
d’AlGaN	 ou	 AlN	 intégrant	 des	 hétérostructures	 axiales	 de	 ceux	 élaborés	 par	 MOVPE	
intégrant	des	hétérostructures	radiales.		

1.1 LED UV : Contexte et potentialité des nanofils 

Le	marché	des	LED	UV	prend	de	plus	en	plus	d’ampleur	tous	les	ans.	Il	représente	5%	
des	ventes	de	LED	pour	atteindre	environ	350	millions	de	dollars	en	2019.	Aujourd’hui,	
l’ensemble	 des	 LED	 UV	 sont	 fabriquées	 par	 croissance	 MOVPE	 et	 90%	 des	 ventes	
correspondent	à	des	sources	UV-A	et	UV-B.	Avec	la	pandémie	du	Covid-19,	l’évolution	du	
marché	 va	 augmenter	 bien	 au-delà	 des	 prévisions	 initiales,	 notamment	 sur	 le	marché	
des	sources	UV-C.	Yole	Development	a	même	prédit	une	multiplication	par	17	du	revenu	
des	LED	UV-C	entre	2019	et	2025.199		

1.1.1 Rendement des LED UV standard 

Les	performances	des	LED	UV	dépendent	fortement	de	leur	longueur	d’onde	d’émission,	
comme	 le	 montre	 la	 Figure	 75	 qui	 compile	 les	 valeurs	 d’efficacité	 quantique	 externe	
(EQE).200	La	chute	drastique	des	valeurs	d’EQE	pour	les	longueurs	d’onde	inférieures	à	
365	 nm	 correspond	 au	 passage	 de	 la	 technologie	 à	 puits	 quantiques	 InGaN	 à	 celle	 en	
puits	 AlGaN.	Même	 si	 des	 records	 d’EQE	 jusqu’à	 20%	 ont	 été	 publié	 vers	 275	 nm	 en	
développant	des	technologies	maximisant	l’extraction	de	la	lumière	UV,	nous	observons	
une	 baisse	 de	 l’EQE	 d’un	 ordre	 de	 grandeur	 dans	 l’UV-B	 et	même	 de	 deux	 ordres	 de	
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grandeur	 pour	 des	 longueurs	 d’onde	 inférieures	 à	 250	 nm.	 Les	 raisons	 du	 si	 faible	
rendement	des	LED	UV	planaires	sont	liées	aux	trois	contributions	du	calcul	d’EQE	:		

- L’efficacité	 quantique	 interne	 (appelé	 IQE)	:	 les	 puits	 quantiques	 d’AlGaN	
présentent	 un	 faible	 rendement	 radiatif	 lié	 à	 la	 présence	 de	 fortes	 densités	 de	
dislocations	et	aussi	à	la	présence	de	défauts	ponctuels	dans	l’AlGaN	(impuretés,	
lacunes,	etc.).		

- L’efficacité	 d’extraction	 de	 la	 lumière	 UV	:	 en	 plus	 de	 la	 différence	 d’indice	
optique	entre	l’AlGaN	et	l’air,	la	lumière	UV	devient	fortement	polarisée	en	mode	
TM	pour	l’AlxGa1-xN	avec	x>0,8,	ce	qui	a	pour	conséquence	de	confiner	la	lumière	
dans	le	plan	des	puits	quantiques	et	limite	encore	plus	l’extraction	de	la	lumière	
de	la	facette	supérieure	du	dispositif.	

- L’efficacité	 d’injection	 des	 porteurs	:	 le	 dopage	 p	 de	 l’AlGaN	 est	 d’autant	 plus	
difficile	 à	 obtenir	 que	 la	 composition	 en	 Al	 augmente.	 En	 effet,	 le	 niveau	
accepteur	du	Mg	passe	de	160	meV	pour	le	GaN	à	510	meV	pour	l’AlN,201	ce	qui	
limite	l’activation	des	dopants.		

Une	 amélioration	 du	 rendement	 nécessite	 un	 travail	 d’optimisation	 minutieux	 sur	
chacun	de	ces	points.	La	structure	optimisée	type	des	LED	UV	montrée	sur	la	Figure	75	
inclut	une	couche	de	transition	entre	l’AlN	et	le	n-AlGaN	pour	réduire	la	formation	des	
défauts,	une	couche	p-AlGaN	incorporant	un	super-réseau	pour	favoriser	l’ionisation	des	
dopants	et	une	EBL	pour	maximiser	l’injection	des	électrons	dans	les	puits	quantiques.	
La	structure	se	termine	par	une	couche	p-GaN	pour	obtenir	un	bon	contact	électrique.	

Une	marge	d’amélioration	importante	peut	être	obtenue	pour	l’IQE	des	puits	AlGaN	en	
déduisant	 la	 densité	 de	 dislocations	 créées	 à	 l’interface	 AlN/saphir,	 et	 ceci	
indépendamment	de	la	longueur	d’onde	d’émission.		La	Figure	76	montre	l’évolution	de	
l’IQE	en	 fonction	de	 la	densité	de	dislocations	pour	des	puits	AlGaN	 incluant	un	calcul	
théorique	et	des	données	expérimentales	avec	des	longueurs	d’onde	allant	de	350	à	230	
nm.200	Nous	observons	que	les	valeurs	expérimentales	suivent	assez	fidèlement	le	calcul	
théorique	et	que	des	fortes	valeurs	d’IQE	supérieures	à	60%	peuvent	être	obtenue	pour	
une	densité	de	dislocations	inférieure	à	108	cm-2.	A	titre	d’exemple,	l’IQE	augmente	de	4	

	
	Figure	75	:	Schéma	d’une	structure-type	de	LED	UV	et	variation	de	l’efficacité	quantique	externe	des	LED	UV	

en	fonction	de	la	longueur	d’onde	d’émission.200		
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à	64%	en	réduisant	la	densité	de	dislocation	de	6∙109	à	2∙108	cm-2	pour	une	émission	à	
230	nm.202			

La	 croissance	 directement	 sur	 substrats	 AlN	 permettrait	 d’obtenir	 des	 densités	 de	
dislocations	 inférieures	 à	 103	 cm-2.	 D’importants	 efforts	 ont	 été	 entrepris	 pour	 le	
développement	de	ce	substrat	idéal,	mais	la	présence	d’impuretés	rend	les	substrats	AlN	
malheureusement	absorbants	à	l’UV,	ce	qui	limite	évidemment	leur	emploi.	Par	ailleurs,	
des	défauts	ponctuels	liés	certainement	à	la	présence	de	lacunes	dans	l’AlGaN	sont	aussi	
une	source	importante	de	recombinaisons	non-radiatives	limitant	la	valeur	de	l’IQE.	Il	a	
été	 montré	 que	 des	 valeurs	 d’IQE	 de	 puits	 AlGaN	 sur	 substrat	 AlN	 pouvaient	 être	
améliorées	 en	 passant	 de	 15	 à	 80%	 en	 augmentant	 par	 10	 le	 ratio	 V/III.203	 Cette	
amélioration	 est	 attribuée	 à	 la	 réduction	 de	 ces	 défauts	 ponctuels.	 Les	 puits	 AlGaN	
classiquement	utilisés	pour	l’émission	UV	souffrent	d’une	faible	efficacité	et	nécessite	de	
travailler	 avec	des	 densités	 de	dislocations	 inférieures	 à	 108	 cm-2	 tout	 en	 essayant	 de	
réduire	les	défauts	ponctuels.		

1.1.2 Intérêts des nanofils pour l’UV 

Parmi	l’ensemble	des	solutions	pour	améliorer	le	rendement	des	sources	UV,	les	nanofils	
constituent	une	alternative	 intéressante.	Une	augmentation	significative	du	rendement	
peut	être	envisagée	en	tirant	parti	des	avantages	suivants	:			

- La	 qualité	 cristalline	:	 les	 dislocations	 générées	 à	 l’interface/substrat	 ont	
tendance	 à	 se	 courber	 et	 permettent	 d’obtenir	 un	 cristal	 sans	 ou	 avec	 peu	 de	
défauts	étendus,	même	pour	des	fils	de	taille	micrométrique.		

- L’extraction	de	la	lumière	:	une	amélioration	de	l’extraction	est	attendue	grâce	
aux	propriétés	de	diffusion	de	la	lumière	par	le	réseau	de	fils.			

- La	 croissance	 sur	 différents	 types	 de	 substrat	:	 au-delà	 des	 substrats	
standards	(saphir,	AlN),	la	croissance	des	fils	peut	être	obtenue	sur	des	substrats	
Si,	 des	 surfaces	métalliques	 ou	 sur	 du	 graphène.	 Par	 ailleurs,	 il	 est	 possible	 de	
transférer	les	fils	pour	favoriser	la	réalisation	de	dispositifs	flexibles.			

Dans	 le	 cas	 de	 croissance	 d’hétérostructures	 du	 type	 cœur-coquille,	 des	 avantages	
additionnels	peuvent	être	considérés	:	

	

Figure	76	:	Variation	de	l’IQE	de	puits	
AlGaN	en	fonction	de	la	densité	de	
dislocations	traversantes	qui	compile	
un	calcul	théorique	et	des	données	

expérimentales	issues	de	la	
littérature.200	
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layers47,50, the use of reactive plasma deposited AlN nucleation 
layers51,52, multilayered AlNs20,53,54 (for example, pulse-flow multi-
layered AlN20), low/high temperature AlN buffer layers55, double 
AlN buffer layers56, superlattice buffer layers57, microtrenches45,47, 
nanopatterned sapphire substrates58 and nanopatterned AlN buf-
fer layers56. For example, threading dislocation densities (TDDs) 
of these AlN templates on sapphire are usually estimated to be in 
the mid 109 cm−2 range47. A reduction of TDDs of more than one 
order of magnitude45 was achieved by migration-enhanced lateral 
epitaxial overgrowth of thick Al(Ga)N on [1-100]-oriented trench-
patterned AlGaN/sapphire with TDDs of 2.8 × 108 cm–2 (Fig. 3b). 
A different approach based on ex situ high-temperature annealing 
(T > 1,600 °C) of a sputtered AlN nucleation layer in N2 ambient 
was also shown to significantly reduce defect densities47,50,55 with 
TDDs of 7.2 × 108 cm–2. A pulse-flow multilayer growth technique, 
in which the NH3 supply is periodically switched on and off during  
AlN growth, also proved to superbly improve the crystallinity of 

the AlN layers on sapphire with edge- and screw-type disloca-
tion densities of 7.5 × 108 cm–2 and 3.8 × 107 cm–2, respectively20. 
Furthermore, nanopatterning processes of an AlN buffer layer on a 
sapphire substrate using nanosphere lithography and nanoimprint 
lithography have also shown to be effective in lowering TDDs56. 
It is noted that it is not straightforward to compare the reported 
TDDs for different template technologies, since various character-
ization methods are commonly used, leading to differing results. 
For example, high-resolution X-ray diffraction (HR-XRD) is fre-
quently employed to determine the types and densities of thread-
ing dislocations of AlN templates and AlGaN heterostructures59,60. 
Although the careful evaluation of the full-width at half-maximum 
(FWHM) of symmetric and asymmetric X-ray diffraction (XRD) 
rocking curves provides a good correlation with the TDDs in the 
layers, complementary methods, for example, plan-view transmis-
sion electron microscopy (TEM), cross-sectional TEM, character-
ization of etch pit densities and electron channel contrast imaging, 
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between IQE and TDD. a, Key challenges for the realization of high-efficiency DUV LEDs and their effects on the main efficiency parameters, particularly 
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TEM image of [1-100] AlN/sapphire ridges overgrown with AlN, with arrows marking bending of dislocations at the sidewall surface. The arrow indicates 
the direction of the reciprocal vector g for the (11-20) plane. c, IQE of AlGaN MQWs as a function of TDD for a weak excitation with an excess carrier 
density of 1 × 1018 cm−3. The TDD was determined by the FWHM of XRD rocking curves and cross-checked by plan-view TEM and cathodoluminescence41. 
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- le	 faible	 impact	 des	 dislocations	 traversantes	 provenant	 de	 l’interface	
Saphir/AlN	 qui	 sont	 orientées	 verticalement	 dans	 les	 fils	 d’AlN,	 alors	 que	 la	
structure	active	est	radiale	

- le	plan-m	non-polaire	des	 facettes	verticales	des	 fils	permet	de	s’affranchir	de	
l’effet	 Stark	 lié	 au	 champ	 électrique	 interne	 orienté	 selon	 l’axe-c.	 Ceci	 favorise	
une	meilleure	efficacité	interne	(IQE),	empêche	le	décalage	vers	l’UV-A	des	puits	
quantiques	épais	(>2	nm)	et	réduit	la	durée	de	vie	des	porteurs.	

- l’augmentation	de	la	surface	émissive	 si	 la	densité	et	 la	hauteur	des	 fils	 sont	
suffisamment	élevées	

Néanmoins,	 comme	 nous	 avons	 pu	 le	 voir	 pour	 le	 développement	 de	 LED	 visible	 à	
nanofils,	 l’identification	 de	 ces	 avantages	 ne	 garantit	 pas	 une	 amélioration	 réelle	 des	
performances.	Ainsi,	les	1ères	études	sur	les	nanofils	pour	l’émission	UV	ont	débuté	vers	
2015	avec	à	la	clé	des	résultats	intéressants.		

1.2 Les nanofils par approche « top-down » 

Une	 étude	 a	 récemment	 comparé	 des	 performances	 d’une	 LED	 standard	 planaire	 à	 la	
même	 LED	 qui	 a	 été	 nanostructurée	 sous	 forme	 de	 plots	 organisés	 de	 500	 nm	 de	
diamètre	 par	 lithographie	 à	 nanosphères	 et	 gravure	 plasma.204	 Pour	 cette	 structure	 à	
puits	 quantiques	 Al0.4Ga0.6N/Al0.5Ga0.5N	 avec	 une	 émission	 à	 275	 nm,	 une	 légère	
amélioration	 de	 l’IQE	 a	 été	 observée	 en	 passant	 de	 35	 à	 42%	 et	 surtout	 la	 valeur	 de	
l’EQE	 est	 multipliée	 par	 2,5	 en	 passant	 de	 1,7	 à	 4,2%	 à	 80	 mA/cm2	 pour	 des	
caractéristiques	 I-V	 identiques.	 L’amélioration	de	 l’EQE	est	principalement	 attribuée	 à	
une	meilleure	 extraction	 de	 la	 lumière.	 Cette	 étude	montre	 qu’une	 LED	 UV	 avec	 une	
nanostructuration	 sous	 forme	 de	 nanofils	 améliore	 bien	 l’efficacité,	 notamment	 sur	
l’extraction	 de	 la	 lumière.	 Néanmoins,	 ce	 type	 d’approche	 nécessite	 d’être	 confirmée	
avec	d’autres	structures	planaires	ayant	un	meilleur	EQE	et	des	émissions	dans	l’UV-C.				

1.3 Les nanofils MBE à structure axiale  

La	 plupart	 les	 recherches	 autour	 des	 nanofils	 pour	 l’émission	 UV	 sont	 réalisées	 par	
MBE,205	 car	 cette	 technique	 permet	 la	 croissance	 de	 nanofils	 AlN	 ou	AlGaN	obtenus	 à	
partir	de	germes	à	nanofils	GaN	sur	substrats	Si.	Par	ailleurs,	le	flux	très	directionnel	de	
la	MBE	permet	de	réaliser	des	hétérostructures	axiales	complexes	pour	la	réalisation	de	
sources	 UV	 à	 haut	 rendement.	 Par	 exemple,	 il	 est	 possible	 de	 faire	 des	 insertions	 de	
quelques	nanomètres	de	GaN	à	l’intérieur	des	nanofils	AlN	qui	ont	un	comportement	de	
boîtes	 quantiques.206	 L’IQE	 des	 boites	 quantiques	 est	 significativement	 bien	meilleure	
que	 l’équivalent	 en	 puits	 quantiques.207	 Ainsi,	 à	 titre	 d’exemple,	 l’IQE	 de	 boites	
quantiques	GaN	dans	des	nanofils	AlN	est	mesurée	à	60%,	alors	qu’elle	est	inférieure	à	
0.5%	avec	des	puits	GaN	équivalents	pour	une	émission	à	340	nm.208	Il	est	aussi	possible	
de	réaliser	des	hétérostructures	axiales	du	type	AlGaN/AlN	pour	obtenir	une	émission	
dans	 l’UV-C	 avec	 un	 comportement	 optique	 de	 boites	 quantiques	 pour	 obtenir	 des	
valeurs	d’IQE	élevées.	Pour	autant,	des	 rendements	extrêmement	 faibles	 sont	obtenus	
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avec	des	LED	UV-C	à	nanofils	intégrant	un	puits	AlGaN	dans	une	jonction	p-n	AlN	(EQE	=	
2∙10-6	%	à	250	nm).209	

Les	 avancées	 importantes	 sur	 la	 fabrication	 de	 LED	 UV	 à	 structures	 axiales	 ont	 été	
obtenues	par	le	groupe	de	Mi	(McGill,	Canada).	Les	LED	UV	ont	été	réalisées	à	partir	de	
nanofils	AlxGa1-xN	à	l’aide	d’une	structure	axiale	du	type	n-AlGaN/i-AlGaN/p-AlGaN	avec	
des	valeurs	x	allant	de	0,2	à	0,75	correspondant	à	une	émission	entre	320	et	230	nm.210	
A	 noter	 qu’une	 émission	 laser	 vers	 330	 nm	 a	 aussi	 pu	 être	 obtenue	 sous	 injection	
électrique	 avec	 ce	 système.211	 Sur	 le	 même	 type	 de	 système,	 l’incorporation	 d’une	
jonction	 tunnel	 n++-GaN/Al/p++-AlGaN	 permet	 une	 importante	 amélioration	 des	
performances	en	comparaison	d’une	structure	classique	avec	des	puissances	d’émission	
>	8	mW.212	La	valeur	d’EQE	reste	 toutefois	 faible	 (0.4%	pour	une	émission	à	275	nm)	
mais	 a	 augmenté	 de	 un	 à	 deux	 ordres	 de	 grandeur	 pour	 rapport	 à	 la	 structure	 sans	
jonction	tunnel.	A	noter	que	la	valeur	de	l’IQE	mesurée	de	la	structure	est	supérieure	à	
70%	 dépassant	 de	 beaucoup	 les	 valeurs	 classiquement	 obtenues	 pour	 les	 puits	
quantiques.	 Cette	 valeur	 d’IQE	 est	 attribuée	 à	 la	 grande	 qualité	 cristalline	 et	 à	 la	
passivation	 de	 surface	 des	 nanofils	 AlGaN.	 La	même	 structure	 avec	 jonction	 tunnel	 a	
permis	 de	 réaliser	 une	 LED	 dans	 l’UV-C	 à	 242	 nm	 (EQE=0,01%	 pour	 une	 puissance	
d’émission	de	0,37	mW).213	 L’effet	bénéfique	de	 la	 jonction	 tunnel	 a	 été	aussi	observé	
sur	des	fils	AlN	avec	des	insertions	d’AlGaN.214		

Le	groupe	de	Mi	a	aussi	réussi	à	réaliser	une	LED	à	nanofils	AlN	avec	un	système	axial	du	
type	 n-AlN/i-AlN/p-AlN	 donnant	 une	 émission	 à	 210	 nm	 sous	 une	 tension-seuil	 de	
seulement	6V,215,216	à	comparer	aux	tensions	de	20-40	V	nécessaires	avec	une	structure	
planaire.217	Des	valeurs	d’IQE	de	80%	sont	également	obtenues	avec	ce	type	de	nanofils	
AlN	pour	une	émission	à	210	nm.	Ces	bons	résultats	sont	attribués	à	un	bien	meilleur	
dopage	p	de	l’AlN	quand	celui-ci	est	sous	la	forme	de	nanofils	(démontré	aussi	sur	des	
lignes	organisées	sub-microniques218).	Une	énergie	d’activation	EA	de	seulement	23	meV	
des	dopants	Mg	est	obtenue	pour	une	 température	 supérieure	à	300K.219	Cette	valeur	
inhabituellement	faible	en	comparaison	des	600	meV	généralement	obtenues	est	sujette	
à	hypothèses.	Le	rôle	de	la	température	dans	la	diminution	de	EA	est	peut-être	le	signe	
d’une	 conduction	 par	 saut	 sur	 des	 niveaux	 intermédiaires	 (impuretés,	 lacunes,	 etc.)	
thermiquement	 activée.219	 D’autres	mesures	 donnent	 une	 énergie	 d’activation	 de	 190	
meV	 et	 des	 concentrations	 de	 trous	 jusqu’à	 6	 x	 1017	 cm-3.220	 De	 telles	 concentrations	
correspondent	à	une	augmentation	de	plusieurs	ordres	de	grandeur	en	comparaison	des	
couches	 AlN	 planaires.217	 Par	 ailleurs,	 il	 a	 été	montré	 qu’un	 co-dopage	Mg/In	 permet	
d’augmenter	 jusqu’à	1,5	x	1020	cm-3	 la	quantité	d’atomes	Mg	incorporés	dans	AlN.221	 Il	
faut	noter	que	 l’énergie	d’activation	du	Mg	dans	 le	GaN	diminue	de	manière	drastique	
quand	la	quantité	de	dopant	augmente.	Cet	effet	est	attribué	à	l’apparition	d’une	bande	
de	défauts	pour	 les	grandes	concentrations	de	Mg.222	Des	calculs	 théoriques	 indiquent	
que	 le	 co-dopage	 Mg/In	 du	 GaN	 peut	 également	 modifier	 l’énergie	 du	 sommet	 de	 la	
bande	de	valence	facilitant	le	dopage	p	jusqu’à	un	ordre	de	grandeur.223,224	De	la	même	
manière,	 nous	 pouvons	 imaginer	 que	 l’incorporation	 de	 Mg	 en	 haute	 concentration	
réduit	l’énergie	d’activation	du	Mg	dans	l’AlN.	De	plus,	la	concentration	des	dopants	Mg	
est	 plus	 importante	 sur	 la	 périphérie	 des	 nanofils225	 grâce	 à	 une	 incorporation	
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préférentielle	sur	les	plans-m	pour	des	conditions	MBE	riche	N.226	Ainsi,	l’effet	combiné	
du	 co-dopage	 et	 des	 plans-m	 expliquait	 la	 plus	 grande	 incorporation	 du	 Mg,	 ce	 qui	
faciliterait	significativement	l’activation	des	dopants	p	dans	les	nanofils	AlN.	Par	ailleurs,	
il	semblerait	que	les	conditions	MBE	riche	N	soient	déterminantes	pour	un	bon	dopage	p	
des	nanofils	AlN,	qui	permettent	la	suppression	des	lacunes	azotes	et	une	incorporation	
privilégiée	 du	 Mg	 par	 substitution	 des	 atomes	 Al.227	 Enfin,	 signalons	 que	 des	
concentrations	de	trous	encore	plus	importantes	jusqu’à	1020	cm-3	ont	été	obtenues	en	
remplaçant	la	couche	de	p-AlN	par	du	nitrure	de	bore	hexagonal	(h-BN).228	Le	dopage	p	
du	h-BN	provient	de	défauts	ponctuels,	comme	les	lacunes	de	bore	qui	nécessitent	une	
énergie	d’activation	de	seulement	150	meV.229		En	comparaison	du	p-AlN,	le	h-BN	donne	
une	 plus	 grande	 puissance	 d’émission	 à	 210	 nm,	 notamment	 sous	 forte	 injection	
électrique.			

Par	ailleurs,	un	des	avantages	des	nanofils	 est	 la	possibilité	de	 les	 faire	 croître	 sur	du	
graphène.	Cette	approche	a	été	employée	pour	s’affranchir	du	substrat	de	Si	qui	est	un	
absorbant	 UV.	 Une	 LED	 UV	 avec	 des	 hétérostructures	 axiales	 GaN/AlGaN	 a	 ainsi	 été	
réalisée	avec	une	émission	à	365	nm	et	un	rendement	EQE	de	0,012%.230	La	croissance	
d’un	réseau	dense	de	nanofils	Al0.11Ga0.89N	sur	graphène/Si	incorporant	au	sommet	des	
puits	quantiques	Al0.04Ga0.96N	axiaux	a	permis	d’obtenir	une	émission	à	325	nm	(IQE	de	
2,6%).231	Dans	la	même	idée,	une	LED	à	nanofils	a	été	obtenue	sur	substrat	Si	recouvert	
d’une	couche	métallique	réfléchissante	en	Al.	La	structure	axiale	du	type	n-i-p	en	AlGaN	
a	permis	d’obtenir	une	émission	à	288	nm	pour	une	efficacité	EQE	de	0,04%.232  

Même	 si	 les	 efficacités	 restent	 faibles,	 toutes	 ces	 études	 sur	 les	 nanofils	 offrent	 de	
nouvelles	 perspectives	 dans	les	 applications	 UV. De	 réelles	 avancées	 ont	 pu	 être	
obtenues	 avec	 des	 structures	MBE	 axiales,	 notamment	 l’amélioration	 remarquable	 du	
dopage	p	de	l’AlN	ou	de	l’AlGaN	riche	en	Al.	Ces	résultats	principalement	montrés	par	le	
groupe	de	Mi	ont	besoin	d’être	confirmés	et	étudiés	plus	en	profondeur.	Les	rendements	
mesurés	avec	 les	LED	UV	à	nanofils	restent	 toutefois	 très	modestes,	mais	ces	résultats	
ouvrent	 la	 possibilité	 d’augmenter	 significativement	 l’efficacité	 des	 LED	 dans	 l’UV-C	
lointain	(210-240	nm),	où	les	efficacités	sont	dramatiquement	faibles	avec	les	approches	
planaires	standard.		

1.4 Les nanofils MOVPE à structure cœur-coquille  

Très	peu	d'études	sur	 les	nanofils	pour	 l'émission	d'UV	utilisent	 la	croissance	MOVPE,	
alors	qu’il	s’agit	de	la	technique	de	référence	dans	l'industrie.	Une	des	raisons	du	faible	
nombre	d’études	est	la	grande	difficulté	de	faire	croitre	des	nanofils	AlN	ou	AlGaN	riches	
en	Al	 en	 raison	de	 la	 faible	diffusion	des	adatomes	Al.	Devant	 l’impossibilité	d’obtenir	
des	 nanofils	 AlGaN,	 deux	 stratégies	 ont	 été	 adoptées	:	 1)	 l’approche	 «	bottom-up	»	:	 la	
croissance	 de	 nanofils	 de	 GaN	 est	 d’abord	 réalisée	 servant	 ensuite	 de	 support	 à	 la	
croissance	 AlGaN,	 2)	 l’approche	 «	top-down	»	:	 une	 couche	 épaisse	 AlGaN	 ou	 AlN	 est	
gravée	après	lithographie	pour	obtenir	un	réseau	organisé	de	nanofils	Al(Ga)N.	A	partir	
de	 ces	 nanofils	 AlGaN,	 la	MOVPE	 va	 permettre	 la	 croissance	 d’hétérostructures	 cœur-



	110	

coquille	 pour	 l’émission	 UV.	 Nous	 proposons	 ici	 un	 état	 de	 l’art	 de	 ces	 croissances	
MOVPE	pour	ces	deux	types	d’approches.		

1.4.1 Approche à partir d’un fil de cœur en GaN 

L’approche	 «	Cœur	 GaN	»	 a	 l’avantage	 de	 s’appuyer	 sur	 le	 savoir-faire	 parfaitement	
maitrisé	 aujourd’hui	 de	 la	 croissance	 de	 fils	 GaN	 par	 MOVPE	 (voir	 Chapitre	 I).	 Cette	
solution	permet	aussi	de	pouvoir	facilement	injecter	un	courant	quand	les	fils	de	GaN	de	
cœur	sont	dopés	avec	du	silane	(type	n),	ce	qui	constitue	une	structure	de	choix	pour	la	
réalisation	 de	 dispositifs	 à	 nanofils.	 Par	 contre,	 la	 présence	 de	 GaN	 au	 cœur	 de	 la	
structure	peut	absorber	une	partie	de	la	lumière	UV	émise	et	réduire	de	facto	l’efficacité	
des	dispositifs.		

En	2012,	une	1ère	structure	UV	cœur-coquille	GaN/AlN	est	réalisée	sur	des	fils	catalysés	
de	GaN	de	forme	triangulaire	donnant	une	émission	à	350	nm.233	Par	la	suite	en	2014,	la	
croissance	 cœur-coquille	 UV	 sur	 des	 fils	 GaN	 non-catalysés	 de	 polarité-N	 a	 été	
démontrée	 par	 notre	 équipe	 sous	 mon	 initiative	 en	 collaboration	 avec	 l’équipe	 de	
Grandjean	(EPFL).	Une	structure	à	puits	quantiques	GaN	avec	barrières	InAlN	a	permis	
d’obtenir	 une	 émission	 dans	 l’UV-A	 à	 330	 nm	 (IQE	 ≃2%).234	 Nous	 avons	 également	
réussi	 à	 retirer	 le	 cœur	GaN	de	 ce	 type	 de	 structure	 cœur-coquille	GaN/InAlN	par	 un	
recuit	 H2/NH3	 in	 situ	 pour	 finalement	 obtenir	 des	 tubes	 à	 puits	 quantiques	 sans	
dégrader	 les	 propriétés	 optiques235	 (voir	 la	 partie	 2.1	 du	 chapitre	 pour	 le	 détail	 des	
études).	En	réduisant	l’épaisseur	des	puits	GaN	jusqu’à	0,7	nm	dans	des	barrières	AlGaN,	
l’émission	UV-B	est	possible	pour	atteindre	des	longueurs	d’onde	de	290	nm	avec	un	IQE	
de	 2%236	 (voir	 la	 partie	 2.2	 du	 chapitre).	 Des	 croissances	 similaires	 de	 puits	 cœurs-
coquilles	 GaN/AlGaN	 ont	 été	 réalisées	 sur	 des	 fils	 GaN	 de	 polarité-Ga	 obtenus	 en	
croissance	pulsée	ayant	une	émission	dans	la	gamme	330-370	nm.237			

Même	 si	 les	 exemples	 sont	 encore	 rares,	 la	 structure	 avec	 un	 cœur	 GaN	 a	 permis	 la	
réalisation	de	LED	UV	à	hétérostructures	cœurs-coquilles.	Une	structure	n-i-p	en	AlxGa1-
xN	avec	x	≃0,1	a	donné	une	électroluminescence	à	365	nm.238	Un	autre	exemple	est	basé	
sur	 une	 structure	 à	 puits	 quantiques	 AlGaN/AlGaN	 intégrés	 dans	 une	 jonction	 p-n	 du	
type	 n-GaN/n-AlGaN/p-AlGaN/p-GaN,	 le	 tout	 en	 géométrie	 cœur-coquille,	 comme	 le	
montre	 la	 Figure	 77.239	 La	 réalisation	 d’une	 LED	 à	 partir	 d’un	 fil	 unique	montre	 une	
émission	à	318	nm	avec	un	EQE	maximal	de	3%	sachant	que	l’IQE	des	puits	est	mesuré	à	
70%.	 A	 noter	 que	 les	 performances	 de	 cette	 LED	 UV	 à	 structure	 radiale	 ont	 été	
comparées	 à	 celles	 d’une	 LED	 équivalente	 à	 structure	 axiale.	 Au	 centre	 de	 la	 Figure	
77(c),	 l’émission	 reste	 à	 la	 même	 longueur	 d’onde	 en	 augmentant	 le	 courant,	
contrairement	à	ce	qui	est	observé	pour	 la	structure	axiale	(voir	 l’encart).	Par	ailleurs,	
un	meilleur	EQE	est	obtenu	avec	une	chute	plus	 faible	de	 l’efficacité	en	augmentant	 la	
densité	 de	 courant.	 Enfin,	 une	 croissance	 d’une	 coquille	 épaisse	 de	n-Al0.45Ga0.55N	 sur	
des	 nanofils	GaN	 a	 permis	 la	 réalisation	d’un	photodétecteur	UV-C	 à	 nanofils	 sensible	
dans	la	gamme	250-275	nm.240		
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Ces	exemples	montrent	que	l’approche	«	cœur	GaN	»	est	une	solution	intéressante	pour	
le	 développement	 de	 LED	 UV	 à	 nanofils.	 Ces	 études	 correspondent	 aux	 1ères	
démonstrations	de	LED	UV	à	nanofils	réalisées	par	MOVPE	en	géométrie	cœur-coquille.	
L’émission	est	pour	l’instant	limitée	à	l’UV-A	avec	des	efficacités	encore	modestes.	Dans	
ce	 contexte,	 tout	 l’enjeu	 aujourd’hui	 est	 de	pouvoir	 obtenir	par	MOVPE	des	 émissions	
dans	l’UV-B/C	avec	de	meilleurs	rendements.		

1.4.2 Approche à partir d’un fil de cœur en AlN 

L’approche	 «	cœur	 AlN	»,	 en	 plus	 de	 l’avantage	 d’éviter	 la	 réabsorption	 UV,	 est	 bien	
adaptée	pour	l’émission	UV-C	grâce	à	un	paramètre	de	maille	proche	des	alliages	AlGaN	
riche	 Al.	 Pour	 autant,	 cette	 approche	 souffre	 de	 l’incapacité	 de	 croissance	 directe	 de	
nanofils	AlN	par	MOVPE.	En	effet,	le	grand	coefficient	de	collage	et	la	faible	diffusion	des	
atomes	 Al241	 confèrent	 aux	 croissances	 AlN	 et	 AlGaN	 un	 aspect	 «	couvrant	»	 qui	 rend	
infructueux	toute	tentative	de	croissance	sélective	ou/et	de	croissance	verticale.242	Par	
ailleurs,	le	dopage	p	des	alliages	AlGaN	riche	en	Al	étant	toujours	difficile,	la	réalisation	
de	dispositifs	à	nanofils	par	l’approche	«	cœur	AlN	»	reste	aujourd’hui	à	démontrer.				

Néanmoins,	 des	 avancées	 significatives	 ont	 été	 récemment	 publiées	 à	 partir	 de	
l’approche	«	cœur	AlN	».	Les	réseaux	denses	et	ordonnés	de	nanofils	AlN	ont	été	obtenus	
par	approche	«	top-down	»	en	gravant	une	couche	épaisse	d’AlN	(1-5	μm)	sur	saphir,	soit	
à	 partir	 d’une	 lithographie	 à	 nanosphère	 de	 SiO2	 facile	 à	mettre	 en	œuvre,243	 soit	 en	
utilisant	 des	 procédés	 plus	 complexes	 comme	 la	 lithographie	 Talbot.244–247	 Cette	
dernière	 se	 base	 sur	 la	 réalisation	 d’un	 masque	 métallique	 (10	 nm	 Au/200	 nm	 Ni)	
correspondant	à	des	motifs	ordonnés	submicroniques	(voir	Figure	78A)	permettant	une	

	
	Figure	77	:	Démonstration	de	LED	UV	avec	des	puits	quantiques	cœurs-coquilles	AlGaN/AlGaN	à	nanofils	
uniques.	a)	schéma	de	la	structure	radiale,	b)	Images	TEM	de	la	structure	cœur-coquille,	c)	fabrication	et	

caractéristiques	de	la	LED	UV	(EL	et	EQE)	comparées	à	une	structure	axiale	similaire.239		
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gravure	 profonde	 de	 l’AlN	 épais.	 Après	 l’étape	 de	 gravure	 plasma	 ICP	 basée	 sur	 une	
chimie	 chlorée	 Cl2/Ar244	 (possibilité	 de	 pré-gravure	 en	 BCl3/Ar	 pour	 enlever	 l’oxyde	
d’aluminium	 natif	 à	 la	 surface	 de	 l’AlN246)	 ou	 Cl2/Ar/BCl3,243	 il	 est	 nécessaire	 de	
compléter	 le	 procédé	 par	 des	 étapes	 additionnelles	 de	 gravure	 humide	 et	 de	
recroissance	AlN	par	MOVPE	pour	obtenir	des	nanofils	AlN	avec	des	facettes	verticales	
plan-m	hexagonales	bien	définies.	La	gravure	humide	est	réalisée	à	partir	d’une	solution	
diluée	à	base	de	KOH	(AZ400K)	à	 température	ambiante	après	nettoyage	au	HF.	Cette	
étape	 de	 gravure	 est	 fortement	 anisotrope248	 avec	 une	 vitesse	 de	 gravure	 quasiment	
nulle	en	plan-c	et	relativement	rapide	en	plan-m	permettant	d’obtenir	des	fils	AlN	avec	
des	 flancs	 bien	 verticaux,	 comme	 le	 montre	 l’image	 de	 gauche	 à	 la	 Figure	 78B.	 Le	
contrôle	du	temps	de	gravure	permet	de	réduire	 le	diamètre	des	 fils	AlN.	Ensuite,	une	
étape	de	recroissance	AlN	par	MOVPE	est	réalisée	afin	d’obtenir	des	facettes	plan-m	bien	
définies.	Une	faible	pression	(20	mbar)	sous	H2,	une	haute	température	(1100°C)	et	des	
ratios	V/III	 géants	 (30000)	 sont	nécessaires	pour	 favoriser	 la	 recroissance	 latérale	de	
AlN.246,247	 Cette	 recroissance	 élargie	 le	 diamètre	 des	 nanofils	 et	 forme	 un	 sommet	 en	
pyramide	de	section	hexagonale	(voir	image	de	droite	à	la	Figure	78B).	Signalons	qu’un	
réseau	de	nanofils	AlN	sans	lithographie	a	pu	être	obtenu	par	gravure	humide	sélective	
selon	 la	polarité	d’un	 film	d’AlN.	Un	 recuit	 contrôlé	de	 la	 surface	de	 saphir	permet	de	
favoriser	 la	 formation	 de	 germes	 AlN	 de	 polarité	 Al	 qui	 s’étendent	 de	 manière	
colonnaire	 dans	 une	 matrice	 d’AlN	 de	 polarité-N.	 Une	 gravure	 humide	 au	 TMAH	
(tetramethyl-ammonium-hydroxide,	0,5wt%,	connu	pour	sa	vitesse	de	gravure	faible	en	
comparaison	 du	 KOH)	 permet	 de	 révéler	 les	 nanofils	 AlN	 de	 polarité	 Al.249	 Cette	
méthode	 est	 plus	 facile	 à	 mettre	 en	 œuvre	 en	 comparaison	 des	 techniques	 de	
lithographie,	mais	elle	nécessite	de	bien	contrôler	la	croissance	d’AlN	sur	saphir.		

Dans	le	cas	de	réseaux	de	nanofils	AlN	hyperdenses,	il	est	possible	d’étendre	la	longueur	
des	nanofils	AlN	par	croissance	 latérale	autolimitée.251	Si	 la	distance	entre	 les	nanofils	
AlN	 est	 suffisante,	 la	 croissance	 de	 structure	 cœur-coquille	 AlGaN/AlN	 peut	 être	
effectuée	 pour	 obtenir	 une	 émission	 dans	 l’UV-C.	 Avec	 ce	 type	 de	 structure	 cœur-
coquille,	une	émission	UV-C	à	260	nm	a	été	obtenue	avec	un	IQE	estimé	à	73%	qui	est	

	
	Figure	78	:	Fabrication	«	top-down	»	de	nanofils	AlN	et	émission	dans	l’UV-C.	A)	Principe	de	la	lithographie	

Talbot.250	B)	Procédé	de	gravure	plasma	après	une	étape	de	gravure	humide	et	après	une	étape	de	
recroissance	AlN.	C)	Image	MEB	et	cartographie	CL	de	deux	types	de	puits	cœurs-coquilles	AlGaN/AlN	:	l’un	

émettant	vers	230	nm	(a,b)	et	l’autre	vers	265	nm	(d,c).245		

A)

B) C)
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meilleur	 en	 comparaison	 des	 croissances	 planaires	 équivalentes	 (59%).249	 Les	 deux	
cartographies	CL	de	 la	Figure	78C	montrent	qu’une	émission	UV-C	de	265	nm	 jusqu’à	
230	 nm	 a	 été	 publiée	 grâce	 à	 la	 croissance	 cœur-coquille	 d’un	 puits	 quantique	
AlGaN/AlN.245	 A	 ce	 jour,	 aucune	 électroluminescence	 n'a	 encore	 été	 démontrée	 avec	
l’approche	«	cœur	AlN	»	en	raison	de	la	difficulté	d'injection	électrique	dans	l’AlN.		

2 Nos études d’émission UV en géométrie cœur-coquille 

Dès	2012,	nous	avons	mené	des	études	pionnières	 sur	 l’émission	UV	à	partir	de	puits	
quantiques	en	cœur-coquille	sur	plan-m.	Nous	présentons	ici	les	trois	systèmes	de	puits	
quantiques	 que	 nous	 avons	 étudiés	:	 GaN/InAlN,	 GaN/AlGaN	 et	 AlGaN/AlGaN.	 Pour	
l’ensemble	de	ces	études,	un	espaceur	GaN	(10-100	nm)	a	été	réalisé	à	950°C	sur	les	fils	
GaN	avant	la	croissance	des	puits	quantiques	pour	éviter	le	dépôt	résiduel	de	Si	identifié	
avec	les	puits	InGaN/GaN.	Notre	objectif	est	d’obtenir	une	émission	UV	avec	l’ambition	
d’atteindre	la	gamme	UV-C	(<280	nm).		

2.1 Puits quantiques GaN/InAlN pour l’émission UV-A (collaboration avec 
l’EPFL) 

En	 2012,	 j’ai	 bénéficié	 d’une	 décharge	 d’enseignement	 pour	 lancer	 une	 collaboration	
avec	 le	 groupe	 de	 Grandjean	 (EPFL).	 Cette	 équipe	 de	 référence	 dans	 le	 domaine	 des	
semiconducteurs	nitrures	est	notamment	connue	pour	ces	études	pionnières	de	l’alliage	
InAlN.	En	particulier,	des	hétérostrutures	GaN/InAlN	sans	défauts	ont	pu	être	obtenues	
avec	le	ternaire	InxAl1-xN	de	composition	x=18%	qui	a	justement	un	paramètre	de	maille	
identique	 à	 celui	 du	GaN	en	plan-c.252	 L’objectif	 de	 la	 collaboration	 était	 de	mettre	 en	
commun	les	savoir-faire	pour	réaliser	des	fils	de	GaN	avec	des	hétérostructures	cœurs-
coquilles	GaN/InAlN	pour	obtenir	une	émission	UV	en	plan-m.	Cette	collaboration	a	pu	
continuer	 jusqu’en	 2015	 avec	 des	 séjours	 réguliers	 à	 l’EPFL	 grâce	 à	 la	 bourse	 franco-
suisse	 Germaine	 de	 Staël	 de	 Campus-France	 (2013/2015).	 Nous	 présentons	 ici	 les	
résultats	de	cette	collaboration	sur	la	croissance	plan-m	de	puits	GaN	dans	des	barrières	
InAlN,	d’abord	étudiée	en	structure	planaire,	puis	en	géométrie	cœur-coquille253	et	enfin	
sous	forme	de	microtubes.254		

2.1.1 Etude en structures planaires 

Dans	un	1er	temps,	nous	avons	voulu	tester	la	croissance	planaire	de	9	puits	GaN/InAlN	
sur	 un	 substrat	m-GaN	 comme	 le	 montre	 la	 Figure	 79(a),	 en	 appliquant	 les	 mêmes	
conditions	que	pour	une	croissance	standard	sur	une	surface	GaN	plan-c.255	Le	point-clé	
pour	la	croissance	de	l’InAlN	est	le	contrôle	de	la	température	puisqu’elle	détermine	la	
composition	en	In.	Une	température	de	835°C	est	choisie	pour	viser	une	composition	de	
18%	qui	est	 la	composition	où	le	paramètre	de	maille	de	l’InAlN	est	exactement	égal	à	
celui	 du	GaN,255	 afin	 de	minimiser	 la	 formation	de	défauts.	Dans	 le	 cas	 spécifique	des	
croissances	sur	plan-m,	une	contrainte	anisotrope	biaxiale	(axes	-c	et	-a)	ne	permet	pas	
d’avoir	 un	 accord	 de	 maille	 simultané	 dans	 les	 deux	 directions.	 Les	 déformations	
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élastiques	 d’une	 couche	 pseudomorphique	 d’InxAl1-xN	 sur	 m-GaN	 sont	 calculées	 et	
tracées	 sur	 la	 Figure	 79(b)	 selon	 la	 composition	 x.	 Pour	 une	 composition	 de	 15%	
(correspondant	 à	 la	 composition	 des	 barrières	 InAlN	 mesurée	 par	 EDX	 et	 RX)253,	 la	
déformation	selon	l’axe-c	est	maximale	en	comparaison	de	la	déformation	en	a	et	atteint	
2%.	 La	 caractérisation	 structurale	 par	 imagerie	 STEM	 révèle	 une	 excellente	 qualité	
cristalline	 des	 puits	 quantiques	 GaN	 de	 2,8	 nm	 d’épaisseur	 avec	 des	 interfaces	
GaN/InAlN	abruptes	et	sans	dislocation	(voir	la	Figure	79(c)).	Pourtant,	sur	les	images	
TEM	 à	 plus	 faible	 grandissement,	 des	 fissures	 alignées	 selon	 l’axe-a	 sont	 clairement	
visibles	 (au	 niveau	 des	 flèches	 blanches),	 ce	 qui	 est	 parfaitement	 cohérent	 avec	 une	
contrainte	 maximale	 selon	 l’axe-c.	 La	 présence	 de	 ces	 fissures	 est	 certainement	 à	
l’origine	des	mauvaises	propriétés	optiques	sur	ces	puits	quantiques	mesurées	en	PL	sur	
la	Figure	79(d),	avec	une	contribution	des	puits	plus	faible	de	3	ordres	de	grandeur	par	
rapport	à	l’émission	du	substrat	GaN	à	5K.		

La	 croissance	 de	 puits	 GaN/InAlN	 en	 plan-m	 a	 bien	 été	 démontrée.	 Pourtant,	 la	
contrainte	 trop	 importante	 selon	 l’axe-c	 entraine	 des	 fissures,	 qui	 sont	 rédhibitoires	
pour	l’émission	UV.	Afin	de	limiter	la	formation	des	fissures,	il	est	possible	de	minimiser	
la	 contrainte	 selon	 l’axe-c	 en	augmentant	 la	 composition	en	 In,	mais	 les	 conditions	de	
croissance	 MOVPE	 ne	 permettent	 pas	 une	 grande	 marge	 de	 manœuvre	 sur	 la	
composition	de	l’InAlN.	Une	autre	approche	est	de	réaliser	ce	type	de	puits	sur	les	fils	en	
géométrie	 cœur-coquille	 en	 misant	 sur	 une	 relaxation	 élastique	 liée	 aux	 dimensions	
submicroniques	des	fils.		

2.1.2 Etude en croissance filaire 

La	même	 structure	 à	 puits	 quantiques	 GaN/InAlN	 a	 été	 réalisée	 strictement	 dans	 les	
mêmes	 conditions	 de	 croissance	 sur	 des	 fils	 GaN.	 Ces	 fils	 sont	 issus	 d’une	 croissance	

	
	Figure	79	:	Croissance	planaire	de	puits	GaN/InAlN	sur	substrat	m-GaN.	a)	Schéma	de	structure,	b)	

déformation	élastique	d’une	couche	InxAl1-xN	sur	m-GaN	selon	les	3	axes	cristallins	principaux	en	fonction	de	
la	composition	x,	c)	Observation	STEM	et	TEM	des	puits	quantiques	(axe	de	zone	selon	l’axe-a)	et	d)	PL	à	5K	

de	la	structure.253	
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sous	flux	de	silane,	qui	a	été	stoppé	sur	le	partie	supérieure	pour	former	une	partie	u-
GaN.	 Dans	 ce	 cas,	 une	 croissance	 du	 type	 cœur-coquille	 des	 puits	 a	 bien	 lieu	 sur	 les	
facettes	des	 fils	GaN	correspondant	aux	surfaces	plan-m	comme	indiqué	sur	 le	schéma	
de	la	Figure	80(a),	alors	qu’une	croissance	désordonnée	et	rugueuse	est	observée	sur	la	
Figure	80(c)	au	sommet	des	fils	en	plan-c	(qui	résulte	de	la	polarité-N	des	fils	GaN).	Les	
coupes	longitudinales	et	transversales	des	observations	STEM	montrent	une	croissance	
cœur-coquille	d’une	grande	qualité	cristalline,	 très	homogène	d’une	 facette	à	 l’autre	et	
d’une	grande	régularité	de	l’épaisseur	le	long	du	fil	(variation	de	3%	par	µm).	Des	puits	
GaN	de	2,1	nm	sans	dislocation	avec	des	interfaces	abruptes	sont	obtenus.		

Pour	 les	 barrières	 InAlN,	 les	 mesures	 EDX	 ont	 révélé	 une	 augmentation	 locale	 de	 la	
composition	 Al	 au	 niveau	 des	 coins	 de	 la	 section	 hexagonale	 des	 fils.	 Le	 même	
phénomène	 a	 également	 été	 observé	 avec	des	 hétérostructures	 cœur-coquille	 du	 type	
AlP/InAlP256	et	AlGaAs/GaAs.257	La	plus	faible	longueur	de	diffusion	des	adatomes	d’Al	
et	la	variation	du	potentiel	chimique	liée	la	courbure	de	la	nanostructure	sont	à	l’origine	
de	cette	 localisation	préférentielle.258	Des	mesures	de	composition	des	barrières	InAlN	
par	EDX,	 complétées	par	des	analyses	APT	réalisées	au	GPM	à	Rouen	 (Coll.	 L.	Rigutti)	
établissent	 une	 composition	 moyenne	 en	 In	 de	 15-17%	 mais	 avec	 des	 disparités	

	
	Figure	80	:	Croissance	de	puits	GaN/InAlN	sur	des	fils	GaN	en	géométrie	cœur-coquille.	a)	Schéma	de	la	
structure	filaire,	b)	Caractérisations	optiques	par	PL	à	5K	avec	une	comparaison	d’une	structure	planaire	
GaN/InAlN	identique	sur	plan-c	et	évolution	de	la	PL	entre	10	et	300K,	c)	Caractérisations	structurales	par	

STEM-HAADF	en	coupe	longitudinale	et	transversale	couplées	à	des	mesures	EDX.253		
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ABSTRACT: We report on the epitaxial growth of high-quality core−shell nonpolar m-plane GaN/InAlN multiple quantum
wells (MQWs) on the sidewall facets of c-oriented hexagonal GaN wires. Pseudomorphic growth without generation of threading
dislocations has been established for planar GaN/InAlN (In = 15%) MQWs grown on m-GaN substrates, although m-plane
InAlN epilayers cannot be grown perfectly lattice-matched to GaN along the two in-plane directions. Calculations based on
elasticity theory indicate that the significant amount of strain oriented along the c-axis is the likely factor favoring the formation of
cracks along this direction. For the core−shell wire geometry, such cracks are not observed, leading to high structural quality
MQWs. A significant UV emission centered around 3.7 eV at room temperature with a strong polarization perpendicular to the
wire axis is observed for those core−shell wires, which is consistent with k·p method calculations, proving the absence of
quantum confined Stark effect on nonpolar m-plane surfaces. These excellent optical features reported in the UV spectral range
are attributed to the defect-free nature of the GaN/InAlN MQWs, thereby opening promising opportunities for the realization of
UV light emitters.
KEYWORDS: GaN, InAlN, m-plane nonpolar growths, nitride wires, core−shell heterostructures, multiple quantum wells, UV emission

During the past decade, the development of nanowires
(NWs) has made significant progress, making them a

serious alternative as functional building blocks to design new
photonic or electronic devices.1,2 NW growth is currently well-
controlled for III−V semiconductor materials as exemplified by
the achievement of vertical NW ordered arrays,3 doping
modulation,4 and complex axial/radial heterostructures.5 In
the case of III-nitrides, NWs have gained a lot of attention with
the pioneering demonstrations of single-NW devices such as
high electron mobility transistors (HEMTs) built from GaN/
AlN/AlGaN heterostructures6 or light emitting diodes
(LEDs),7 lasers,8 and photovoltaic cells,9 using InGaN/GaN
multiple quantum wells (MQWs). Significant efforts are

currently being pursued to achieve effective devices based on
nitride NWs, especially to fabricate LEDs.10 It has been
emphasized that the wire geometry offers key advantages to
further improve the performance of nitride devices compared to
the standard planar technology. First, the growth of
nanostructures, such as NWs, can be performed on various
low-cost substrates such as Si11 or glass12 to fabricate LED
devices. Second, the sidewalls of c-plane oriented GaN wires
can be considered as a m-plane GaN template for MQW
growth, as already reported for core−shell InGaN/GaN MQW
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gradient is observed along the wire length, corresponding to a
reduction of about 3% per micrometer of the well and barrier
thicknesses in the direction of the wire foot. In Figure 6a, a
rough growth is noticeably observed on the c-plane top facet of
GaN wires. We attribute this perturbed growth to the N-polar
character of the c-plane flat top surface previously measured on
such GaN wires in ref 33, because this phenomenon is not
observed for the GaN/InAlN MQW growth on the current Ga-
polar surface.26 Further investigations on N-polar growths of
InAlN would be required to confirm the impact of crystal
polarity. In the longitudinal cross-section image taken along the
[11−20] zone-axis shown in Figure 6a, no stacking fault is
observed in the MQWs on the wire sidewalls, contrary to the
case of InGaN/GaN MQWs published in ref 13. Interestingly,
we do not observe the formation of cracks along the c-direction
on longitudinal cross-section images (Figure 6a) contrary to
planar growths. The defect-free character of such core−shell
wires is attributed to the bounded size of the sidewall facets and
of the edges (side hexagon length less than 500 nm) and also to
the limited wire length, which can contribute to accumulate the
c-axis strain. Also, the surface state of the wire sidewalls in terms
of roughness, residual contamination and structural quality is
certainly better than the usual planar m-plane surface, which
may also contribute to limit the formation of defects. Figure 6c
shows Ga, Al, and In chemical mappings measured by EDX. We
clearly observe the core/shell GaN/InAlN MQW structure
composed by GaN wells and InAlN barrier layers with sharp
interface compositions. The InAlN barriers present homoge-
neous Al and In compositions, except at the wire edges where
an Al enrichment is observed. The In content in InAlN is
estimated by EDX to 15% (±2%) for the barriers grown on m-
plane facets (i.e., same composition as for the planar
structures), whereas only 7% (±2%) is extracted for the
hexagon edges. This Al-rich composition is also observed in the
HAADF-STEM images with a dark line visible in InAlN layers
exactly at the edges of the hexagon (Figure 6c). The same Al-
rich composition is measured on each of the six edges of the
hexagonal wire section and also in the pyramidal shape of the
MQWs grown in the lateral part on the top flat c-plane facet of
the wire (circled parts in Figure 6a,b). Such a phenomenon has
been already observed in core−shell AlP/InAlP43 and AlGaAs/
GaAs44 heterostructures grown on GaAs nanowires. It has been
explained by a shorter diffusion length of Al adatoms and a
variation in the chemical potential with surface curvature.45

These observations are also consistent with the In-poor regions
observed for convex surface shapes on thick InAlN layers.46

The optical properties of wires dispersed on a Si substrate
were characterized both by PL and CL measurements at 5 K.
Figure 7a shows a typical low temperature PL spectrum of a
dispersed core−shell wire assembly (red curve) and that of
planar c-plane GaN/InAlN MQWs grown on a GaN template
(black curve) that have the same GaN well thickness (i.e., 2.1
nm). Both spectra clearly exhibit two significant contributions:
a main peak centered near 3.5 eV assigned to the NBE emission
of bulk GaN and a second peak on the high-energy side
ascribed to MQW emission. A red-shift of 160 meV attributed
to the QCSE is clearly observed for the MQW emission in the
case of polar c-plane growth with respect to the m-plane one.
An emission energy equal to 3.584 eV is derived from envelope
function calculations following a plane-wave expansion method
(relying on the k·p method) and assuming a built-in electric
field equal to 2 MV/cm47 for the c-plane MQW growth. This
result is very close to the experimental data since a MQW

emission peak at 3.57 eV is measured for the planar geometry.
It also demonstrates the absence of QCSE for m-plane core-
shell heterostructures, as expected for such nonpolar
orientation, because in this latter case, the MQW peak emission
is observed at ∼3.73 eV. The CL-mappings performed on
single-wires confirm the peak origin, because the emission at
3.73 eV comes from the upper part of the wire covered by the
radial GaN/InAlN MQWs (Figure 7c), whereas the GaN
emission is mainly located on the bottom part (Figure 7d). The
blueshift emission energy of those MQWs compared to the
planar m-plane MQWs in the Figure 5 is mainly attributed to a
larger quantum confinement because of the thinner GaN well
thickness grown around the wire versus the planar structure
one (2.1 vs 2.8 nm), in agreement with the simulation of energy
dependence versus well thickness presented in the Figure 8e.
Qian et al. reported an emission around 3.65−3.44 eV (340−
360 nm) for radial AlN/GaN MQWs grown on triangular
catalyzed GaN nanowires ascribed to both quantum confine-
ment and strain effect.17 In our case, we mainly attribute the
emission energy to a higher confinement on nonpolar surfaces
that improves the emission efficiency and avoids the critical red-
shift usually observed in polar structures related to QCSE. In
addition, a careful observation of the NBE emission in the PL
spectrum shows the convolution of two emission lines. The
dominant peak at 3.50 eV corresponds to the emission of
unintentionally doped GaN located in the upper part of the
wires and a shoulder at 3.56 eV is related to the n-doped part in
the bottom of GaN wires due to Si doping and band-filling
effect (Burstein-Moss shift), as previously depicted in ref 32.
Figure 8a shows temperature-dependent micro-PL measure-

ments acquired at the tip of a single dispersed nanowire without
polarization selection. In agreement with the previously

Figure 7. (a) Photoluminescence spectrum measured at 5 K of core−
shell GaN/InAlN MQW dispersed wires (red curve) and that of planar
c-plane GaN/InAlN MQWs grown on a GaN template (black curve)
that have the same GaN well thickness (i.e., 2.1 nm). See text for
details. (b−d) Cathodoluminescence analyses of single core−shell
wires measured at 5 K showing a SEM image and the corresponding
emission mappings measured at 3.51 and 3.71 eV, respectively.
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discussed PL and CL results, the spectra are dominated by two
main contributions, namely, the MQW signal centered around
3.7 eV and the GaN NBE luminescence around 3.5 eV. The
latter is strongly modulated, likely by optical modes present in
the nanowires, which leads to an oscillatory behavior.48,49 The
MQW emission exhibits a low temperature inhomogeneous
line width of ∼70 meV (cf. Figure 8c), which increases up to
110 meV at 300 K and competes with values measured on
comparable high-quality polar GaN/InAlN structures.26 The
intensity ratio between room and low temperature is around
2%, which is comparable with the ratio reported for planar c-
plane GaN/InAlN MQWs.20 Taking into account the small
emission energy shift with increasing temperature (20 meV), a
dominating impact of carrier localization up to room
temperature is expected, most probably due to interface
fluctuations and In fluctuations present in the barriers. This
interpretation fits well with the activation energy of 35 meV
determined from the Arrhenius plot of the MQW PL integrated
intensity shown in Figure 8b. A similar value has already been
reported in polar InGaN/GaN QWs,50 which was shown to be
consistent with an activation energy ascribed to carrier
delocalization from the potential minima rather than with
thermal escape of the carriers from the confinement potential.
Indeed, the latter process is unlikely owing to the large band

offsets in the present QW system (e.g., >600 meV for the
conduction band offset assuming a standard conduction to
valence band offset ratio of 70:30). Note here that 35 meV may
just be seen as a lower limit for the carrier localization energy
when considering the low temperature emission line width.
Calculations following the k·p method were performed in order
to determine the QW transition energy as a function of the well
width.51 Appropriate band parameters and bandgaps were taken
from ref 52, while the binding energy of 2D excitons was
deduced from the method depicted in ref 53. The
corresponding results are shown in Figure 8e. As expected
for nonpolar GaN QWs free from built-in electric field, the
transition energy converges toward the bulk GaN bandgap for
large well widths. For the experimentally determined thickness
of 2.1 nm, a low temperature transition energy of 3.68 eV is
derived from this model. The difference with the experimentally
observed low-temperature emission line centered at 3.695 eV
might originate from different factors. First, the parameters
from ref 52, including those governing the anisotropic effective
valence band masses, are predominantly based on first-
principles calculations and thus might potentially deviate
from the real ones. On the other hand, the QW thickness
slightly varies (3% per micrometer), leading to a total thickness
variation ±0.3 nm, depending on the spot position along the
wire axis.13

Simulations can also provide substantial information helping
us to understand the behavior of the wires, for example, about
the symmetry of the electronic states and thus about their
polarization-dependent emission properties. In Figure 8d, low-
temperature polarization-resolved PL spectra recorded on a
single wire reveal several peculiarities. First, a significant
anisotropy in the emission is visible for both the bulk GaN
and the MQW signal as expected for nonpolar structures. Both
emissions are copolarized, meaning that the highest emission
intensity is found for a polarization of the electric field vector
perpendicular to the optical axis, that is, to the wire axis.
Although both emission lines are issued from GaN states, their
similar behavior might be purely fortuitous. Indeed, the
combination of quantum confinement and the experienced
lattice strain is expected to influence the symmetry of the
lowest energy level of the GaN QW. Figure 8e shows the
evolution of the computed linear polarization degree ρ as a
function of QW width. For the present QWs, a very high value,
ρ > 0.8, is expected with a slightly decreasing value for thinner
wells. Despite a qualitative agreement between the experimental
finding and the simulations, the absolute experimental ρ value is
lower (ρ = 0.64). All those simulations are only valid for free
excitonic states. In view of the strong carrier localization, we
could expect some deviations induced by a change in the
symmetry of the confined states. Moreover, as the spot size
amounts to ∼5 μm in this latter experiment, one can expect to
collect not only the light issued from the well facet
perpendicular to the incoming beam, but also from the 60°
tilted side facets or scattered light from the wire tip (cf., Figure
6), which will exhibit a modified optical response. The same
argumentation applies for the GaN NBE emission, where a
reduced linear polarization degree with respect to the strain-
free value is also observed.54 Here, the impact of the degenerate
conduction band from the n-doped region might additionally
come into play.
In summary, we demonstrated the growth of nonpolar

InAlN-based MQWs on m-plane surfaces either directly on m-
GaN substrates or on the sidewalls of c-oriented GaN wires.

Figure 8. Microphotoluminescence measured on single core−shell
wires. (a) Typical PL spectrum evolution as a function of temperature
from 10 to 300 K. (b) Temperature-dependence of the MQW peak
area revealing an activation energy of 35 meV. (c) Energy position and
fwhm of the MQW emission peak as a function of temperature. (d)
Low- temperature polarization-resolved PL spectra revealing aniso-
tropic light emission. A significant polarization of the electric field
vector perpendicular to the wire-axis is measured (ρ = 64%). (e)
Simulated data using the k·p method to predict the energy position
and the polarization of the emission of GaN/InAlN quantum wells
grown on the m-plane as a function of QW thickness.
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localisées	 significatives	 à	 l’échelle	 nanométrique	 observées	 par	 APT	 allant	 de	 12%	 à	
25%.259	Ainsi,	 la	composition	de	la	barrière	InAlN	est	du	même	ordre	de	grandeur	que	
celle	mesurée	pour	les	croissances	planaires	en	plan-m.	Finalement,	la	croissance	de	la	
structure	cœur-coquille	GaN/InAlN	sur	les	fils	est	parfaitement	similaire	à	celle	réalisée	
sur	le	substrat	m-GaN,	à	la	différence	près	qu’aucune	fissure	n’est	visible.	L’absence	de	
fissures	est	également	confirmée	par	les	observations	MEB	sur	l’ensemble	des	fils.		

Dans	le	cas	des	fils,	 les	mesures	de	PL	à	 la	Figure	80(b)	montre	une	contribution	UV	à	
3,70-3,75	eV	(330-335	nm)	qui	se	distingue	de	l’émission	GaN	du	cœur	des	fils	à	3,5	eV	
(354	 nm).	 Cette	 émission	 UV	 à	 330	 nm	 est	 parfaitement	 cohérente	 avec	 les	 calculs	
théoriques	pour	une	épaisseur	de	puits	GaN	de	2,1	nm	en	se	basant	sur	un	modèle	k･p	
pour	 le	 plan-m.253	 A	 titre	 de	 comparaison,	 la	 croissance	 d’une	 structure	 identique	
GaN/InAlN	avec	strictement	 la	même	épaisseur	des	puits	 (2	nm)	a	été	 réalisée	sur	du	
GaN	plan-c.	L’émission	UV	des	puits	quantiques	est	 ici	mesurée	à	3,57	eV.	Ce	décalage	
vers	 le	 rouge	 de	 160	 meV	 est	 la	 signature	 de	 l’effet	 Stark	 confiné	 quantique	 lié	 à	 la	
présence	 du	 champ	 électrique	 interne	 selon	 l’axe-c	 (champ	 estimé	 ici	 à	 2	 MV/m).	
L’absence	de	l’effet	Stark	pour	les	fils	est	cohérente	avec	la	croissance	des	puits	sur	une	
surface	 non-polaire	 plan-m.	 A	 noter	 que	 l’émission	 UV	 des	 puits	 GaN/InAlN	 reste	
présente	jusqu’à	la	température	ambiante	avec	une	réduction	de	l’intensité	de	2	ordres	
de	grandeur	par	rapport	aux	mesures	à	10K	correspondant	à	un	ratio	I300K/I10K=1%.		

La	 comparaison	 entre	 les	 croissances	 planaires	 et	 filaires	 permettent	 de	 mettre	 en	
évidence	un	réel	bénéfice	de	la	géométrie	fil	en	évitant	la	formation	de	fissures	liée	à	la	
relaxation	élastique	rendu	certainement	possible	par	la	taille	micrométrique	des	fils.	Ces	
fils	ont	permis	d’obtenir	une	1ère	émission	UV	avec	des	puits	cœurs-coquilles	en	2014.253		

2.1.3 Formation des tubes 

A	 partir	 de	 ces	 fils	 à	 puits	 cœurs-coquilles,	 nous	 avons	montré	 qu’il	 était	 possible	 de	
venir	graver	lentement	le	cœur	GaN	des	fils	par	un	simple	recuit	 in-situ	sous	NH3/H2	à	
1010°C	dans	le	bâti	de	MOVPE.254	Un	gravure	sélective	du	GaN	par	rapport	à	l’AlGaN	est	
possible	avec	ce	type	de	recuit,	du	moment	qu’il	y	a	plus	de	5%	d’Al.260	Nous	avons	donc	
appliqué	 cette	 procédure	 pour	 graver	 préférentiellement	 le	 GaN	 par	 rapport	 à	 la	
structure	cœur-coquille	en	InAlN.		

La	 Figure	 81	montre	 un	 schéma	 avec	 les	 différentes	 étapes.	 Après	 la	 croissance	 de	 la	
structure	GaN/InAlN	 cœur-coquille,	 il	 est	 nécessaire	 de	 retirer	 le	 sommet	 des	 fils	 par	
gravure	plasma	RIE,	afin	de	rendre	accessible	le	cœur	GaN.	Ensuite,	les	fils	sont	exposés	
au	 recuit	 NH3/H2	 (5000	 sccm/10	 sccm)	 à	 1010°C	 à	 200	mbar	 pendant	 1-2h	 selon	 la	
profondeur	que	l’on	souhaite	graver.	Des	observations	MEB	couplées	à	des	mesures	de	
fluorescence	sous	 faisceau	synchrotron	montrent	effectivement	 la	gravure	du	cœur	du	
fil	en	GaN,	alors	que	la	coquille	en	InAlN	reste	intacte,	comme	le	montre,	sur	la	Figure	81,	
les	cartographies	de	fluorescence	Kα	du	Ga	et	de	l’In	obtenues	sous	faisceau	synchrotron	
(S-XRF).	 Les	 tubes	 de	 forme	 hexagonale	 ont	 des	 parois	 d’environ	 70	 nm	 qui	 sont	
composées	de	puits	quantiques	GaN/InAlN,	comme	confirmé	par	des	analyses	TOF-SIMS	
effectuées	sur	des	fragments	de	tubes.	Le	recuit	ne	dégrade	pas	l’hétérostructure	à	puits	
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quantiques	GaN/InAlN,	car	 l’alliage	InAlN	reste	stable	à	1000°C.261	Par	conséquent,	 les	
propriétés	d’émission	UV	à	330	nm	sont	bien	conservées	et	sont	strictement	équivalente	
à	celles	obtenues	dans	les	cas	des	fils	cœurs-coquilles.254		

A	travers	ce	travail,	nous	avons	réussi	à	créer	par	un	procédé	simple	des	microtubes	qui	
ont	des	propriétés	d’émission	UV.	L’épaisseur	des	tubes	est	simplement	contrôlée	par	le	
nombre	de	puits	quantiques	et	est	de	l’ordre	de	seulement	quelques	dizaines	de	nm.		

2.2 Puits quantiques GaN/AlGaN pour l’émission dans l’UV-B 

Afin	atteindre	une	émission	dans	 la	gamme	de	 l’UV-B	(315	nm<λ<280	nm),	nous	avons	
choisi	de	travailler	sur	des	puits	cœurs-coquilles	GaN/AlGaN	à	partir	de	2018.	Avec	des	
barrières	AlGaN	riche	Al,	un	meilleur	confinement	des	puits	GaN	peut	être	obtenu.		

2.2.1 Démonstration de la croissance GaN/AlGaN en cœur-coquille 

Un	 travail	 préliminaire	 a	 permis	 d’établir	 les	 conditions	 MOVPE	 qui	 favorisent	 la	
croissance	 cœur-coquille	 de	 l’AlGaN.	 Il	 est	 important	 de	 travailler	 avec	 de	 faibles	
pressions	(<150	mbar)	pour	 la	croissance	d’AlGaN,	afin	de	 limiter	 les	pré-réactions	en	
phase	 gazeuses	 favorisées	 avec	 le	 précurseurs	 Al	 (TMAl).	 Ainsi,	 nous	 avons	 choisi	 de	
travailler	à	100	mbar.	Le	précurseur	TEGa	a	été	préféré	au	TMGa,	car	il	permet	des	flux	
plus	faible	offrant	une	meilleure	maîtrise	de	la	composition	de	AlGaN.	Par	ailleurs,	nous	
avons	obtenu	les	meilleurs	résultats	en	choisissant	un	grand	ratio	V/III	(>5000)	et	une	
température	 de	 seulement	 900°C.	 La	 basse	 température	 est	 ici	 nécessaire	 pour	 la	
croissance	d’une	coquille	d’AlGaN	sans	défaut	morphologique	tout	 le	 long	des	fils	GaN,	
alors	 que	 de	 hautes	 températures	 sont	 habituellement	 utilisées	 pour	 la	 croissance	
planaire	d’AlGaN	et	d’AlN	(1200-1400°C).		

	
	Figure	81	:	Tubes	à	puits	quantiques	obtenus	par	gravure	du	cœur	GaN.	La	figure	inclue	un	schéma	

descriptif,	les	caractérisations	structurales	par	MEB,	de	la	fluorescence	X	(S-XRF),	des	analyses	chimiques	
Al/In/Ga	sur	un	fragment	de	tube	mesurées	par	TOF-SIMS	et	la	caractérisation	optique	par	PL	à	5K.254	
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La	croissance	de	puits	quantiques	GaN/AlGaN	sur	les	fils	GaN	est	montrée	sur	la	Figure	
82	 à	 partir	 d’observations	 TEM	 en	 coupes	 longitudinales	 et	 transversales.	 Une	
croissance	GaN/AlGaN	en	géométrie	cœur-coquille	est	effectivement	observée	avec	une	
excellente	qualité	cristalline	sans	défaut	étendu,	sans	dislocation	et	avec	des	interfaces	
abruptes.	 Des	mesures	 EDX	 et	 la	 simulation	 du	 profil	 Al	 réalisées	 par	 E.	 Robin	 (CEA-
LEMMA)	 ont	montré	 une	 composition	 en	Al	 de	 60-70%	dans	 les	 barrières	 d’AlGaN	 et	
une	absence	d’aluminium	résiduel	dans	les	puits	GaN	(Figure	82(b)).		

Sur	 la	 Figure	 82(a),	 une	 épaisseur	 des	 puits	 de	GaN	de	 4,4	 nm	est	mesurée	 pour	 une	
épaisseur	de	barrière	de	4,5	nm.	Cependant,	sur	l’image	STEM	en	coupe	transversale	de	
la	 Figure	 82(c),	 des	 irrégularités	 importantes	 sur	 l’épaisseur	 des	 puits	 GaN	 sont	
observées	 d’une	 facette	 à	 l’autre	 (clairement	 visible	 sur	 le	 1er	 puits	 intérieur).	 Ces	
irrégularités	sont	aussi	visibles	sur	l’image	STEM	des	mesures	EDX	(Figure	82(b))	où	le	
8e	puits	est	très	fin	en	comparaison	des	autres.	Ces	disparités	d’épaisseur	entre	facettes	
n’ont	jamais	été	observées	avec	les	systèmes	cœurs-coquilles	InGaN/GaN	ou	GaN/InAlN.	
Par	contre,	ces	 irrégularités	d’épaisseurs	de	GaN	ont	été	précédemment	observées	sur	
des	 structures	 LED	 en	 cœur-coquille	 intégrant	 des	 EBL	 en	 AlGaN.263	 La	 plus	 faible	
longueur	 de	 diffusion	 des	 adatomes	 Al	 et	 les	 états	 de	 contraintes	 différents	 selon	 les	
facettes	pourraient	être	à	l’origine	des	variations	d’épaisseur	du	GaN	sur	les	différentes	
facettes.	Ainsi,	 la	croissance	sur	plan-m	en	cœur-coquille	de	GaN	sur	AlGaN	riche	en	Al	
peut	 présenter	 des	 variations	 significatives	 d’épaisseur.	 Pour	 tenir	 compte	 de	 ces	
irrégularités,	 nous	 considérons	que	 l’épaisseur	des	puits	de	GaN	peut	 varier	dans	une	
gamme	de	50%	pour	les	hétérostructures	GaN/AlGaN.		

	
	Figure	82	:	Croissance	de	puits	cœurs-coquilles	GaN/AlGaN	avec	des	puits	GaN	de	4	nm.	(a)	Observation	en	
coupe	longitudinale	(a)	en	mode	STEM-HAADF,	(b)	en	EDX	avec	cartographie	(Ga	:	vert	et	Al	:	bleu)	et	profil	

de	composition	Al,	(d)	en	mode	HRTEM.	(c)	Observation	STEM-HAADF	en	coupe	transversale.262		
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2.2.2 Effet de la réduction de l’épaisseur des puits de GaN 

Après	 avoir	 montré	 la	 possibilité	 de	 réaliser	 des	 puits	 GaN/AlGaN	 en	 cœur-coquille,	
nous	avons	cherché	à	réduire	l’épaisseur	des	puits	GaN	pour	augmenter	le	confinement	
avec	l’objectif	d’atteindre	des	longueurs	d’onde	dans	l’UV-B.		

Les	 images	 STEM	 de	 la	 Figure	 83(a)	 montre	 une	 croissance	 GaN/AlGaN	 pour	 une	
épaisseur	de	puits	GaN	réduite	à	2,6	nm	correspondant	à	une	épaisseur	très	proche	de	
l’épaisseur	des	puits	du	système	GaN/InAlN.	Les	caractérisations	optiques	par	CL	et	PL	
montrent,	en	plus	de	l’émission	vers	355	nm	lié	au	cœur	GaN	des	fils,	une	émission	UV	
intense	 des	 puits	 vers	 330	 nm	 jusqu’à	 température	 ambiante.	 Cette	 émission	 UV	
correspond	bien	à	une	émission	cœur-coquille	GaN/AlGaN	sur	 les	plans-m	de	 la	partie	
supérieure	des	 fils	 (partie	u-GaN	sans	 flux	de	silane).	Le	ratio	 I300K/I5K	est	 ici	amélioré	
par	rapport	au	système	GaN/InAlN	pour	la	même	longueur	d’onde	d’émission,	puisque	
le	ratio	est	de	l’ordre	de	7%	vs	1%.		

Pour	 atteindre	 l’UV-B,	 il	 faut	 encore	 poursuivre	 la	 réduction	 d’épaisseur	 des	 puits	
GaN/AlGaN	 pour	 tirer	 parti	 du	 confinement.	 La	 Figure	 84	 montre	 l’évolution	 de	 la	
longueur	 d’onde	 émise	 en	 fonction	 de	 l’épaisseur	 des	 puits	 GaN.	 Sur	 la	 Figure	 84(a),	
l’émission	UV	se	décale	effectivement	vers	l’UV	profond	quand	l’épaisseur	des	puits	est	
réduite,	jusqu’à	atteindre	une	émission	à	292	nm	(4,25	eV)	pour	une	épaisseur	de	puits	
GaN	 estimée	 à	 seulement	 0,7	 nm.	 L’élargissement	 de	 l’émission	 UV	 avec	 la	 réduction	
d’épaisseur	des	puits	peut	s’interpréter	par	la	variabilité	de	50%	de	l’épaisseur	observée	
en	TEM	qui	impacte	d’autant	plus	la	longueur	d’onde	émise	que	l’épaisseur	est	faible.262	
Sur	 la	 Figure	 84(b),	 les	 énergies	 d’émission	 obtenues	 expérimentalement	 sont	
comparées	aux	valeurs	théoriques	en	fonction	de	l’épaisseur	des	puits.	Les	simulations	
de	 la	 structure	 de	 bande	 du	 système	 à	 puits	 quantiques	 GaN/Al0,6Ga0,4N	 à	 partir	 de	
Nextnano3	 qui	 utilise	 un	 modèle	 k･p	 a	 permis	 de	 calculer	 les	 valeurs	 théoriques	
d’émission	des	puits	GaN	en	fonction	de	leur	épaisseur	sur	plan-m	pour	différents	états	
de	 contrainte,	 soit	 en	 contrainte	 pseudomorphique	 sur	 GaN	 (courbe	 bleue),	 soit	 sur	
Al0,6Ga0,4N	 (courbe	 noire).	 Il	 y	 a	 un	 bon	 accord	 entre	 les	 valeurs	 expérimentales	 et	
théoriques	qui	est	parfaitement	cohérent	avec	une	émission	plan-m,	où	l’effet	Stark	est	
absent.	 Par	 conséquent,	 l’énergie	 d’émission	 évolue	 de	manière	 asymptotique	 vers	 la	
valeur	de	la	bande	interdite	du	GaN	quand	l’épaisseur	des	puits	GaN	augmente.		

	
	Figure	83	:	Caractérisations	structurales	et	optiques	de	puits	GaN/AlGaN	de	2,6	nm	d’épaisseur.	(a)	Images	
STEM-HAADF	sur	une	coupe	longitudinale,	(b)	image	SEM	et	cartographie	CL	d’émission	autour	de		335	nm	

d’un	fil	et	(c)	évolution	de	la	PL	en	température	sur	un	ensemble	de	fils	dispersés	(23-300K).262	
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Pour	les	puits	les	plus	fins	(1,1	et	0,7	nm),	les	longueurs	d’onde	émises	suivent	aussi	très	
bien	 l’évolution	 théorique,	 et	 semblent	 bien	 correspondre	 à	 l’émission	 d’un	 puits	
quantique	de	GaN.	Pourtant,	les	mesures	CL	réalisées	sur	les	fils	avec	un	puits	de	0,7	nm	
d’épaisseur	 montrent	 plutôt	 que	 l’émission	 UV	 est	 certainement	 liée	 à	 des	 boîtes	
quantiques	de	GaN.	La	Figure	85(a)	montre	une	cartographie	de	CL	à	300	nm	(±20	nm)	
qui	 présente	 de	 fortes	 irrégularités	 d’intensité	 de	 luminescence.	 Par	 ailleurs,	 sur	 la	
Figure	85(b),	des	mesures	localisées	le	long	du	fil	montrent	des	spectres	de	raies	entre	4	
et	 4,5	 eV	 (310-275	nm),	 qui	 sont	 la	 signature	 d’un	 ensemble	 de	 boites	 quantiques	 de	
tailles	 variables.	 Ainsi,	 l’élargissement	 du	 pic	 d’émission	UV,	 visible	 à	 la	 Figure	 84(a),	
résulte	 plutôt	 de	 la	 distribution	 d’émission	 des	 boites	 quantiques	 de	 GaN,	 plutôt	 que	
d’une	variabilité	de	l’épaisseur	des	puits	GaN,	comme	mentionné	précédemment.262				

Sur	la	Figure	85(c),	l’observation	STEM	des	puits	ultrafins	à	0,7	nm	confirme	le	caractère	
irrégulier	 des	 puits	 sur	 les	 plans-m	 formant	 des	 «	ondelettes	»	 qui	 va	 dans	 le	 sens	 de	
l’hypothèse	 de	 formation	 de	 boîtes	 quantiques	 dans	 le	 cas	 des	 puits	 ultrafins	 sub-
nanométriques.		

2.3 Vers une émission UV-C ?  

Les	 puits	 GaN/Al0.6Ga0.4N	 ont	 bien	 permis	 d’atteindre	 une	 émission	 dans	 l’UV-B.	
Comment	 faire	 pour	 aller	 plus	 loin	 et	 obtenir	 une	 émission	 dans	 l’UV-C	 (λ<280	nm)	?	

	
	Figure	84	:	(a)	PL	normalisée	à	5K	selon	l’épaisseur	des	puits	GaN/AlGaN	allant	de	4,3	à	0,7	nm.	(b)	

Évolution	de	l’émission	PL	en	fonction	de	l’épaisseur	des	puits	qui	inclue	les	mesures	expérimentales	(points	
rouges)	et	les	valeurs	théoriques	selon	différents	états	de	contrainte	(courbes	noire,	verte	et	bleue).262	

	
	Figure	85	:	Caractérisations	optiques	et	structurales	des	fils	avec	des	puits	GaN	de	0,7	nm	d’épaisseur.	(a)	
Image	MEB	et	cartographie	CL	dans	la	gamme	280-320	nm	d’un	fil.	(b)	Spectre	de	CL	en	5	points	le	long	du	

fil.	(c)	Image	STEM	des	puits	.262		
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Pour	cela,	différentes	stratégies	ont	été	menées.	La	première	s’appuie	sur	la	croissance	
cœur-coquille	 de	 puits	 AlxGa1-xN/AlyGa1-yN	 avec	 x<y	 qui	 sont	 habituellement	 utilisés	
pour	 les	 LED	 UV	 commerciales	 en	 croissance	 planaire.	 La	 seconde	 propose	 de	
poursuivre	 l’approche	précédente	en	poursuivant	 la	réduction	du	 temps	de	croissance	
des	puits	ultrafins	GaN/AlGaN.	Nous	détaillons	ces	deux	approches	ci-après.	

2.3.1 Puits quantiques AlGaN/AlGaN pour l’émission UV-C (Collaboration avec Tyndall) 

En	2019,	j’ai	bénéficié	d’une	décharge	d’enseignement	et	d’une	bourse	franco-irlandaise	
campus-France	 (Programme	 Ulysse)	 pour	 collaborer	 avec	 l’équipe	 de	 Parbrook	 au	
Tyndall	 National	 Institute	 (Cork).	 Cette	 équipe	 a	 développé	 une	 expertise	 pour	 la	
croissance	d’AlN	et	d’AlGaN	riche	Al	par	MOVPE.	Ce	 type	de	croissance	riche	en	Al	est	
difficile	à	mettre	en	œuvre	et	l’équipe	de	Tyndall	a	pu	développer	un	savoir-faire	pour	la	
maintenance	du	réacteur	et	l’optimisation	des	conditions	de	croissance.251,264,265	J’ai	été	
accueilli	 à	 Tyndall	 pendant	 1	 mois	 pour	 tester	 des	 croissances	 AlGaN	 riche	 Al	 en	
géométrie	 cœur-coquille.	 Ce	 travail	 a	 pu	 aboutir	 à	 la	 croissance	 de	 puits	
Al0.5Ga0.5N/Al0.75Ga0.25N	sur	les	fils	élaborés	à	Grenoble.	La	structure	AlGaN/AlGaN	a	été	
réalisée	sous	N2	à	950°C,	100	mbar	et	un	ratio	V/III	égal	à	1000.	La	composition	Al	a	été	
estimée	 par	 des	 mesures	 XRD	 sur	 des	 couches	 planaires	 obtenues	 dans	 les	 mêmes	
conditions	 de	 croissance,	 où	 nous	 avons	 constaté	 un	 écart	 de	 15-20	 %	 entre	 la	
composition	Al	de	la	phase	gazeuse	et	celle	de	la	phase	solide	(écart	lié	aux	pré-réactions	
en	phase	gazeuse).		

La	Figure	86	montre	les	caractérisations	structurales	et	optiques	de	cette	croissance	de	
puits	 AlGaN/AlGaN.	 Dans	 ce	 cas,	 des	 fissures	 sont	 clairement	 visibles	 de	 manière	
systématique	sur	l’ensemble	des	fils,	comme	le	montre	la	Figure	86(a).	Ces	fissures	sont	
le	 signe	 d’une	 contrainte	 en	 traction	 trop	 importante	 entre	 la	 coquille	 AlGaN/AlGaN	
riche	en	Al	et	le	cœur	des	fils	en	GaN.	Cette	contrainte	liée	à	la	différence	de	paramètre	
de	maille	entre	GaN	et	AlN	augmente	avec	l’épaisseur	de	la	coquille	pour	ensuite	relaxer	
de	 manière	 plastique	 en	 formant	 des	 fissures.	 Des	 calculs	 élastiques	 simples	 d’une	
couche	d’AlxGa1-xN	sur	GaN	en	plan-m	 indiquent	une	contrainte	maximale	selon	 l’axe-c	
qui	 augmente	 de	 façon	 linéaire	 avec	 la	 composition	 x.	 Par	 conséquent,	 les	 fissures	
apparaissent	d’autant	plus	facilement	que	la	composition	en	Al	augmente,	et	se	forment	
perpendiculairement	 à	 l’axe-c.	 Les	 images	 STEM	 de	 la	 Figure	 86(b)	 attestent	 sans	
ambiguïté	 que	 ces	 défauts	 étendus	 visibles	 en	 surface	 sont	 bien	 des	 fissures	 qui	 se	
propagent	 à	 l’intérieur	 du	 fil	 jusqu’au	 cœur	 en	 GaN.	 La	 croissance	 des	 puits	
AlGaN/AlGaN	 correspond	 bien	 à	 une	 structure	 du	 type	 cœur-coquille,	 avec	 une	
croissance	en	plan-c	au	sommet	des	fils	beaucoup	moins	perturbée	en	comparaison	des	
puits	GaN/InAlN.	L’image	TEM	montre	une	texture	singulière	de	la	coquille	en	AlGaN	qui	
résulte	de	la	gravure	FIB	irrégulière	de	la	couche	AlGaN	riche	Al.			

Une	émission	est	observée	à	290	nm	(4,25	eV)	sur	 les	mesures	PL	à	5K	pour	ces	puits	
Al0.5Ga0.5N/Al0.75Ga0.25N,	 comme	 le	montre	 la	 Figure	 86(c).	 La	 cartographie	 d’émission	
CL	dans	la	gamme	4-4,4	eV	(310-280	nm)	de	la	Figure	86(d)	confirment	que	l’émission	à	
290	 nm	 provient	 bien	 des	 plans-m,	 prouvent	 bien	 une	 émission	 UV	 des	 puits	 cœurs-
coquilles.	Au	niveau	de	chaque	fissure,	nous	observons	un	décalage	vers	les	plus	grandes	
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énergies	 (+100	 meV)	 et	 une	 augmentation	 localisée	 de	 l’intensité	 qui	 peuvent	
surprendre.	En	 focalisant	 l’analyse	CL	 sur	une	 seule	 fissure,	nous	 constatons	bien	une	
baisse	de	l’émission	au	niveau	exact	de	la	fissure.	Des	simulations	k･p	de	la	structure	de	
bande	montrent	que	ce	décalage	de	100	meV	peut	être	lié	à	la	relaxation	de	la	contrainte	
localisée	sur	la	fissure,	en	supposant	une	croissance	pseudomorphique	des	puits	AlGaN	
sur	le	cœur	GaN.266	Quant	à	l’exaltation	de	l’intensité,	ce	phénomène	semble	plutôt	être	
liée	à	la	diffusion	de	la	lumière	par	la	fissure	qui	améliore	localement	l’extraction	de	la	
lumière.266	 D’autres	 tentatives	 de	 croissance	 de	 puits	 AlGaN/AlGaN	 en	 modifiant	
l’épaisseur	des	puits	n’ont	pas	permis	d’atteindre	des	émissions	dans	l’UV-C.	Par	ailleurs,	
la	présence	des	 fissures	 avec	 les	puits	AlGaN/AlGaN	affecte	 les	propriétés	optiques	 et	
reste	problématique	notamment	pour	la	fabrication	de	dispositifs	UV.		

2.3.2 Réduction de l’épaisseur des puits GaN pour l’émission UV-C 

Une	 seconde	 approche	 pour	 viser	 l’émission	UV-C	 est	 d’essayer	 de	 réduire	 davantage	
l’épaisseur	des	puits	GaN	du	système	GaN/AlGaN.	Une	série	d’échantillons	avec	5	puits	
GaN	 intégrant	 des	 barrières	 AlGaN	 de	 5	 nm	 a	 été	 réalisée	 en	 réduisant	 le	 temps	 de	
croissance	des	puits	(120,	60,	20	et	10	s)	pour	des	épaisseurs	estimées	respectivement	à	
2.6,	 1.3,	 0.4	 et	 0.2	 nm.	 Cette	 réduction	 d’épaisseur	 conduit	 irrémédiablement	 à	 la	
formation	 de	 fissures,	 comme	 dans	 le	 cas	 du	 système	 AlGaN/AlGaN.	 La	 Figure	 87(a)	
montre	des	images	MEB	de	fils	où	l’apparition	des	fissures	est	clairement	visible	pour	20	
et	 10	 s	 de	 croissance	 de	 puits	 GaN.	 Dans	 ce	 cas,	 ces	 fissures	 sont	 présentes	 sur	
l’ensemble	des	fils	et	peuvent	atteindre	une	très	forte	densité	notamment	pour	les	puits	
GaN	réalisés	en	10s	(jusqu’à	15	fissures	en	moyenne	sur	une	hauteur	de	fil	de	10	µm,	ce	
qui	donne	une	densité	linéique	de	fissures	de	1,5	µm-1).	Par	contre,	aucune	fissure	n’est	
visible	pour	les	fils	ayant	les	temps	de	croissance	de	puits	les	plus	longs	(120	et	60	s).	Il	
semble	alors	qu’il	y	ait	une	valeur	seuil	qui	entraine	la	formation	de	fissure.267		

	
	Figure	86	:	Caractérisations	de	puits	cœurs-coquilles	Al0.5Ga0.5N/Al0.75Ga0.25N.	(a)	image	MEB	montrant	la	
formation	de	fissures.	(b)	images	STEM	et	TEM	d’une	coupe	longitudinale.	(c)		PL	à	5K	sur	un	ensemble	de	
fils	dispersés.	(d)	Image	MEB	et	cartographie	CL	à	5K	(280-310	nm)	d’un	fil	avec	zoom	sur	une	fissure.266			
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La	formation	de	fissures	se	propageant	selon	l’axe-a	est	connue	dans	le	cas	de	croissance	
planaire	de	couche	AlGaN	sur	des	surfaces	de	GaN/saphir.	Les	fissures	se	produisent	si	
la	composition	en	Al	dépasse	une	valeur	limite,	qui	elle-même	dépend	de	l’épaisseur	de	
la	 couche	 AlGaN.	 Il	 a	 été	 montré	 empiriquement	 à	 partir	 de	 mesures	 XRD	 que	 le	
processus	de	formation	des	fissures	démarre	quand	l’énergie	de	contrainte	élastique	par	
unité	de	surface	de	 la	couche	AlGaN	dépasse	 la	valeur	de	4	 J/m2.268	Plus	cette	énergie	
aura	tendance	à	augmenter	(accroissement	de	la	composition	ou/et	de	l’épaisseur),	plus	
le	nombre	de	fissures	augmentera	afin	de	maintenir	l’énergie	élastique	à	4	J/m2.	A	partir	
de	 ces	 considérations	 énergétiques,	 l’épaisseur	 critique	 de	 formation	 des	 fissures	 en	
fonction	de	la	composition	en	Al	est	tracée	sur	la	Figure	87(b)	pour	une	couche	AlxGa1-xN	
sur	GaN	en	plan-m	(courbe	noire	en	pointillé).	Pour	coller	à	ce	modèle,	nous	considérons	
que	notre	système	à	5	puits	GaN/AlxGa1-xN	est	équivalent	à	une	seule	couche	Alx̄Ga1-x̄N	
dont	 la	 composition	moyenne	 x̄	 est	 calculée	 à	 partir	 des	 épaisseurs	de	puits	GaN,	 des	
barrières	AlGaN	et	de	la	composition	des	barrières	AlxGa1-xN.	Nous	avons	intégré	dans	la	
Figure	 87(b)	 la	 série	 d’échantillons	 qui	 intègre	 le	 système	 cœur-coquille	 GaN/AlGaN	
avec	 une	 épaisseur	 de	 barrière	 de	 5	 nm	 (points	 bleus).	 Les	 deux	 échantillons	 sans	
fissure	avec	les	épaisseurs	de	puits	les	plus	épaisses	(120	et	60	s)	se	situent	bien	sous	le	
seuil	des	4	J/m2,	alors	que	les	deux	autres	échantillons	avec	fissures	se	positionnent	au-
dessus	 de	 cette	 limite,	 validant	 le	 modèle	 choisi.	 Ce	modèle	 est	 également	 en	 parfait	

	
	Figure	87	:	Étude	de	la	formation	des	fissures	pour	un	système	cœur-coquille	5x	GaN/AlGaN.	(a)	Images	
MEB	de	fils	avec	différentes	épaisseurs	de	puits	GaN/AlGaN	(5	nm)	montrant	la	formation	de	fissures.	(b)	
Épaisseur	critique	déterminant	la	formation	des	fissures	(énergie	élastique	critique	de	4	J/m2)	pour	une	
couche	d’AlxGa1-xN	sur	GaN	en	plan-m	en	fonction	de	la	composition	x	(courbe	pointillée).	Intégration	des	
systèmes	GaN/AlGaN	plan-m	considérant	que	le	système	GaN/AlGaN	forme	une	seule	couche	d’Alx̄Ga1-x̄N	de	
composition	moyenne	x̄	pour	les	différentes	épaisseurs	de	puits	GaN	avec	des	barrières	AlGaN	de	5	et	3	nm.	
(c)	Densité	linéique	de	fissure	en	fonction	de	l’énergie	élastique	surfacique	pour	une	couche	équivalente	
d’Alx̄Ga1-x̄N	pour	les	différentes	épaisseurs	de	puits	GaN	et	de	barrière	AlGaN	(5	et	3	nm).	Images	MEB	de	
puits	ultrafins	réalisés	en	10s	avec	une	barrière	de	5	nm	avec	fissures	et	de	3	nm	sans	aucune	fissure.267		
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accord	avec	 le	 système	à	5	puits	Al0.5Ga0.5N/Al0.75Ga0.25N	étudié	précédemment	 (partie	
2.3.1	de	ce	chapitre).	En	effet,	avec	une	épaisseur	 totale	de	70	nm	et	une	composition	
supérieure	 à	 50%	 en	 Al,	 nous	 nous	 situons	 largement	 dans	 la	 zone	 au-dessus	 de	 la	
valeur	limite,	expliquant	ainsi	la	grande	densité	de	fissures	observée	sur	ces	échantillons	
AlGaN/AlGaN	réalisés	à	Tyndall.	

Afin	de	se	situer	en	deçà	des	4	J/m2	pour	 les	puits	GaN	les	plus	fins	(20	et	10	s),	nous	
devons	 travailler	 avec	 des	 épaisseurs	 de	 barrières	 plus	 fines.	 Ainsi,	 nous	 avons	 établi	
qu’il	est	possible	de	rester	en	dessous	du	seuil	en	réduisant	 les	barrières	à	3	nm	pour	
toutes	 les	 épaisseurs	 de	 puits	 GaN,	 comme	 le	 montre	 les	 points	 rouges	 de	 la	 Figure	
87(b).	 L’absence	de	 fissure	 a	 bien	 été	 obtenue	pour	 les	 5	puits	 les	 plus	 fins	 (10	 s)	 en	
passant	 de	 5	 à	 3	 nm	 de	 barrière	 Al0.6Ga0.4N	 en	 comparant	 les	 images	 MEB	 des	 2	
structures	cœurs-coquilles	sur	la	Figure	87(c).	En	traçant	la	densité	linéique	de	fissures	
en	 fonction	 de	 l’énergie	 élastique	 exprimée	 par	 unité	 de	 surface	 pour	 tous	 les	
échantillons	 réalisés	 (Figure	87(c)),	nous	observons	 très	distinctement	que	dès	que	 la	
limite	critique	des	4	J/m2	est	franchie,	la	formation	de	fissures	commence	et	augmente	
très	rapidement.	A	contrario,	 il	est	bien	possible	d’obtenir	des	puits	cœurs-coquilles	du	
type	 GaN/AlGaN,	 AlGaN/AlGaN,	 AlGaN/AlN	 ou	 GaN/AlN	 sans	 fissure	 du	moment	 que	
l’énergie	élastique	équivalente	de	ces	systèmes	reste	sous	la	valeur	critique.	

Une	 autre	 approche	 pour	 réduire	 les	 fissures	 est	 d’intégrer	 une	 structure	 radiale	
intermédiaire	entre	le	cœur	des	fils	et	les	puits	quantiques	GaN/AlGaN.	Deux	structures	
présentées	sur	 la	Figure	88(a)	ont	été	testées	:	 la	structure	A	classique	avec	l’espaceur	
GaN	 (100	nm)	 et	 la	 structure	B	 à	 gradient	 qui	 intègre	 successivement	 l’espaceur	GaN	
(100	nm),	un	gradient	AlxGa1-xN	(0<x<0.3,	50	nm)	et	une	couche	Al0.3Ga0.7N	(25	nm).		

	
	Figure	88	:	Comparaison	de	2	structures	radiales	pour	la	croissance	de	puits	cœurs-coquilles	GaN/AlGaN.	
Structure	A	simple	:	GaN	(100	nm)	et	structure	B	à	gradient	:	GaN	(100	nm)	+	gradient	AlxGa1-xN	(50	nm)	+	
Al0.3Ga0.7N	(25	nm).	(a)	Schémas	et	images	MEB	des	deux	structures.	(b)	CL	d’un	fil	avec	une	grande	densité	
de	fissures.	(c)	comparaison	des	émissions	PL	des	puits	GaN/AlGaN	avec	la	structure	A	(points	bleus)	et	la	

structure	B	(points	rouges)	pour	différentes	épaisseurs	de	puits.267	
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Les	 images	 MEB	 de	 la	 Figure	 88(a)	 montrent	 des	 fils	 avec	 les	 2	 types	 de	 structures	
intégrant	 5	 puits	 GaN	ultrafins	 (0,4	 nm-20	 s)	 avec	 des	 barrières	AlGaN	de	 5	 nm.	Une	
réduction	 du	 nombre	 de	 fissures	 est	 bien	 visible	 avec	 la	 structure	 B.	 Une	 étude	
statistique	 sur	 50	 fils	 indique	 que	 la	 densité	 linéique	 de	 fissures	 est	 significativement	
réduite	en	passant	de	0,1	à	0,3	µm-1	pour	les	puits	GaN	faits	en	20s	et	de	1,3	à	0.7	µm-2	
pour	ceux	 faits	en	10s.	Ainsi,	 la	 structure	B	aide	à	 réduire	 le	nombre	de	 fissures,	 sans	
toutefois	 les	 éliminer	 totalement.	 La	 présence	 de	 fissures	 est	 très	 impactant	 pour	 les	
propriétés	 optiques,	 puisqu’elle	 limite	 l’intensité	 d’émission	 UV.	 En	 effet,	 une	 bande	
large	de	100-200	nm	le	long	de	chaque	fissure	n’émet	pas	de	lumière,	comme	le	montre	
la	cartographie	CL	de	la	Figure	88(b)	réalisée	sur	un	fil	à	forte	densité	de	fissures.	Pour	
éliminer	 totalement	 les	 fissures	 avec	 la	 structure	 B,	 il	 est	 nécessaire	 de	 réduire	
l’épaisseur	de	la	barrière	à	3	nm,	comme	cela	a	été	fait	précédemment	pour	la	structure	
A.	

Nous	venons	de	montrer	que	la	réduction	des	épaisseurs	des	puits	GaN	est	possible	sans	
formation	 de	 fissures	 en	 affinant	 la	 barrière	 ou/et	 en	 implantant	 la	 structure	B.	 Pour	
autant,	 est-il	 possible	 d’atteindre	 une	 émission	 dans	 l’UV-C	?	 La	 Figure	 88(c)	 montre	
l’énergie	d’émission	UV	des	puits	GaN/AlGaN	en	fonction	de	l’épaisseur	des	puits	dans	
les	 cas	 de	 la	 structure	 A	 (points	 bleus)	 ou	 la	 B	 (points	 rouges)	 et	 avec	 des	 barrières	
AlGaN	 de	 5	 ou	 3	 nm.	 Nous	 retrouvons	 la	 tendance	 asymptotique	 de	 la	 Figure	 84(b)	
cohérente	 avec	 l’absence	 d’effet	 Stark.	 Toutefois,	 nous	 observons	 que	 l’émission	 se	
décale	vers	 l’UV	profond	pour	 la	 structure	B,	notamment	pour	 les	 épaisseurs	de	puits	
GaN	 les	 plus	 fines.	 L’origine	 du	 décalage	 pourrait	 être	 attribuée	 à	 des	 états	 de	
contraintes	 différents	 entre	 les	 structures	 A	 et	 B.	 Ce	 décalage	 UV	 favorable	 de	 la	
structure	B	permet	de	tutoyer	la	limite	de	l’UV-C	avec	une	émission	à	4,4	eV	(282	nm)	
pour	une	épaisseur	de	puits	de	0,4	nm	(20	s	de	croissance)	sans	formation	de	fissures	
dans	le	cas	des	barrières	de	3	nm.	Par	contre,	les	puits	les	plus	fins	correspondant	à	10	s	
de	croissance	(équivalant	à	0,2	nm	d’épaisseur)	ne	permettent	pas	d’accéder	à	l’UV-C.	A	
cette	 épaisseur,	 l’énergie	 d’émission	 stagne	 à	 4,4	 eV	 et	 s’écarte	 complétement	 de	
l’évolution	 théorique	 d’un	 système	 à	 «	puits	 quantiques	».	 Il	 est	 évident	 que	 pour	 de	
telles	épaisseurs	de	puits	quantiques	correspondant	à	seulement	quelques	monocouhes	
atomiques	 de	 GaN,	 l’émission	 coïncide	 plutôt	 avec	 celle	 provenant	 de	 «	boites	
quantiques	»,	comme	montré	précédemment	à	la	Figure	85	pour	l’épaisseur	de	0,7	nm.	
Dans	le	cas	des	puits	ultrafins,	la	variation	du	temps	de	croissance	va	plutôt	impacter	la	
densité	des	boites	quantiques	que	leurs	tailles,	ce	qui	expliquerait	que	l’émission	stagne	
à	 4,4	 eV	 (280	nm)	 et	 ne	 permet	 pas	malheureusement	 d’atteindre	 une	 émission	 dans	
l’UV-C.267		

2.4 Démonstration d’électroluminescence UV avec puits GaN/AlGaN 

Nous	 avons	 montré	 que	 les	 puits	 quantiques	 GaN/AlGaN	 cœurs-coquilles	 peuvent	
émettre	dans	la	gamme	UV-A	et	UV-B.	Dans	l’optique	de	réaliser	des	LED	UV	à	nanofils,	
nous	avons	 inséré	ces	puits	dans	une	 jonction	cœur-coquille	p-n	en	AlGaN,	suivi	d’une	
coquille	p-GaN	de	50	nm,	et	d’un	recuit	d’activation	des	dopants	(700°C	sous	N2).	Ces	fils	
ont	 ensuite	 été	 contactés	 aux	 2	 extrémités	 via	 un	 dépôt	 localisé	 de	 W	 par	 faisceau	
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électronique	dans	un	FIB	après	avoir	été	dispersés.	L’équipement	CL	de	 l’Institut	Néel	
(Coll.	 G.	 Jacopin)	 a	 permis	 de	 mesurer	 les	 spectres	 d’émission	 et	 de	 réaliser	 des	
cartographies	EBIC.	

Dans	un	1er	temps,	des	puits	GaN(2.6nm)/Al0.3Ga0.7N(3nm)	émettant	dans	l’UV-A	ont	été	
intégrés	 dans	 une	 jonction	 n-Al0.3Ga0.7N(10nm)/p-Al0.3Ga0.7N(10nm).	 Une	
électroluminescence	 (EL)	 a	pu	être	obtenue	 sur	 ce	 type	de	 fils	UV	 cœur-coquille	pour	
une	 tension	 supérieure	 à	 12V.	 Sur	 la	 Figure	 89a	 qui	 montre	 les	 spectres	 EL,	 nous	
distinguons	la	bande	jaune	vers	550	nm,	une	bande	violette	(VB	–	violet	band)	vers	380	
nm	 et	 la	 contribution	 des	 puits	 GaN/AlGaN	 à	 340	 nm,	 correspondant	 bien	 à	 une	
émission	UV-A.	Le	signal	EBIC	est	détecté	sur	l’ensemble	de	la	structure	cœur-coquille,	
ce	qui	confirme	la	présence	d’une	jonction	p-n	en	cœur-coquille.	L’origine	de	l’émission	
de	 la	 bande	 violette	 peut	 être	 attribuée	 au	 DAP	 du	 p-GaN.	 Les	 fortes	 tensions	 et	
l’émission	de	cette	bande	violette	est	certainement	le	signe	d’une	mauvaise	injection	des	
trous	dans	la	région	active	et	d’un	mauvais	contact	électrique.	Néanmoins,	nous	pouvons	
nous	réjouir	de	cette	1ère	mesure	d’EL	sur	un	dispositif	LED	UV	à	nanofils	uniques.		

Dans	 un	 2e	 temps,	 des	 puits	 GaN(0.85nm)/Al0.6Ga0.4N(3nm)	 émettant	 dans	 l’UV-B	 ont	
également	été	 intégrés	dans	une	 jonction	p-n	du	 type	n-Al0.3Ga0.7N(10nm)/p-AlxGa1-xN	
avec	 x=0.6-0.3(20nm)/p-Al0.3Ga0.7N(10nm).	 Les	 spectres	 EL	 visibles	 sur	 la	 Figure	 89b	
montrent	bien	une	émission	UV-B	à	310	nm	pour	une	tension	supérieure	à	10V,	en	plus	
de	l’émission	des	bandes	jaune	et	violette.	La	cartographie	EBIC	prouve	la	présence	de	la	
jonction	 p-n	 cœur-coquille,	 et	 montre	 également	 des	 lignes	 sans	 signal	 EBIC	
correspondant	aux	fissures	créées	par	l’enrichissement	en	Al	nécessaire	pour	réaliser	la	
structure	UV-B.	Cette	1ère	démonstration	de	LED	UV	à	nanofils	dans	la	gamme	UV-B	est	
un	résultat	encourageant	qui	représente	une	étape	de	plus	sur	le	chemin	de	la	LED	UV-C	
à	nanofils	cœurs-coquilles.		

	
	Figure	89	:	Spectre	d’électroluminescence	et	cartographie	EBIC	de	LED	UV	à	fils	uniques	intégrant	des	puits	

cœurs-coquilles	GaN/AlGaN.	a)	LED	UV-A	cœur-coquille	avec	une	émission	à	335	nm	
(5xGaN(2,6nm)/Al0.3Ga0.7N(3nm).	b)	LED	UV-B	cœur-coquille	avec	une	émission	à	310	nm	

(5xGaN(0,85nm)/Al0.6Ga0.4N(3nm)).	
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3 Conclusion : Quelles perspectives des nanofils pour l’UV ? 

Il	 y	 a	 encore	 peu	 d’études	 s’intéressant	 aux	 nanofils	 pour	 l’UV	 en	 comparaison	 des	
travaux	 pour	 l’émission	 dans	 le	 visible.	 Il	 faut	 reconnaitre	 que	 les	 structures	 UV	 sont	
plus	 difficiles	 à	 mettre	 en	 œuvre	 que	 celles	 des	 structures	 visibles,	 car	 en	 plus	 des	
problèmes	 intrinsèques	 des	 structures	 LED	 UV	 en	 AlGaN	 s’ajoutent	 les	 difficultés	
externes	liées	à	l’intégration	des	nanofils.	Par	ailleurs,	les	études	UV	sont	dominées	par	
des	 approches	MBE	 qui	 permettent	 la	 synthèse	 de	 nanofils	 AlN	 ou	AlGaN	nécessaires	
aux	 applications	 UV-C.	 Des	 avancées	 ont	 pu	 être	 réalisées,	 sans	 pour	 autant	 se	
démarquer	 pour	 concurrencer	 les	 technologies	 planaires	 activement	 développées	 par	
l’industrie.	Contrairement	aux	LED	visibles,	le	développement	des	nanofils	pour	l’UV	n’a	
pas	suscité	un	fort	intérêt	de	la	part	des	industriels.	Néanmoins,	la	start-up	norvégienne	
CrayoNano	a	été	créée	en	2012	avec	 la	 ferme	intention	de	développer	des	LED	UV-C	à	
nanofils	 AlGaN	 en	 tirant	 parti	 de	 l’absence	 de	 défauts	 structuraux.269	 Il	 y	 a	 encore	
beaucoup	 de	 chemin	 à	 parcourir	 avant	 d’imaginer	 une	 production	 de	 LED	 UV-C	 à	
nanofils,	 mais	 cette	 voie	 est	 à	 considérer	 avec	 attention,	 car	 l’approche	 planaire	
rencontre	aujourd’hui	des	limitations	importantes,	notamment	pour	l’UV-C.	Par	ailleurs,	
les	nanofils	pourraient	être	un	atout	pour	certaines	applications	spécifiques,	comme	les	
dispositifs	flexibles	UV270	ou	les	µLED	UV.197			

A	 ce	 jour,	 les	études	à	partir	de	 croissances	MOVPE	sont	plutôt	 rares	et	 se	heurtent	à	
l’impossibilité	de	croître	des	 fils	en	AlN	ou	AlGaN.	Pour	autant,	notre	équipe	a	montré	
des	 résultats	 pionniers	 sur	 des	 puits	 cœurs-coquilles	UV,	 de	 la	 croissance	 jusqu’à	 des	
dispositifs	LED	à	nanofils	uniques,	permettant	une	émission	dans	la	gamme	UV-A	et	UV-
B.	Malgré	 ces	 avancées,	nous	 faisons	 le	 constat	que	 l’émission	UV-C	efficace	 reste	 très	
difficile	 à	 atteindre	 par	 MOVPE,	 notamment	 en	 utilisant	 des	 structures	 actives	 en	
géométrie	cœur-coquille.		
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Chapitre IV - Projet de recherche : 
intégration de structure 2D à mono-
couches atomiques 
	

Les	besoins	en	sources	UV-C	(λ<280nm)	augmentent	considérablement	avec	notamment	
le	développement	d’applications	bactéricides	et	virucides,	comme	par	exemple	dans	 la	
lutte	contre	les	coronavirus.	Néanmoins,	l’efficacité	des	LED	UV-C	est	très	faible	(<20%)	
au	regard	des	LED	bleues	 (90%).200	Malgré	 tout	notre	savoir-faire	acquis	sur	 les	puits	
GaN/AlGaN	 en	 cœur-coquille	 avec	 la	 démonstration	 d’une	 émission	 UV-A/B,	 nous	
n’avons	pas	réussi	à	obtenir	une	émission	UV-C.	Face	à	ce	constat	d’échec,	 le	projet	de	
recherche	vise	à	aller	bien	plus	 loin,	afin	de	réaliser	des	sources	UV-C	sub-250	nm	qui	
présentent	un	bon	rendement	et	qui	soient	industrialisables.	Pour	atteindre	cet	objectif,	
il	 est	 nécessaire	 de	 changer	 de	 paradigme	 en	 passant	 du	 puits	 quantique	 à	 la	
monocouche	 atomique.	 Le	 projet	 de	 recherche	 proposé	 dans	 ce	 chapitre	 vise	 à	
développer	et	caractériser	la	croissance	par	MOVPE	de	monocouches	atomiques	de	GaN	
dans	AlN	 et	AlGaN	 sur	des	 fils	 en	 géométrie	 cœur-coquille	pour	obtenir	 une	 émission	
UV-C	 avec	 des	 hauts	 rendements.	 Après	 la	 présentation	 de	 l’état	 de	 l’art,271	 nous	
décrirons	l’approche	choisie,	les	axes	scientifiques	et	les	applications	visées.		

1 Etat de l’art : émergence des monocouches de GaN 

1.1 Intérêts des monocouches de GaN 

Dès	 2011,	 il	 a	 été	 montré	 théoriquement	 et	 expérimentalement	 qu’une	 seule	 couche	
monoatomique	de	GaN,	appelée	par	la	suite	«	monocouche	»,	pouvait	émettre	dans	l’UV-
C	 profond	 jusqu’à	 225	 nm.272,273	 A	 l’époque,	 ces	 résultats	 ont	 été	 peu	 remarqués.	
Pourtant	 aujourd’hui,	 le	 développement	 des	 LED	 UV	 ont	 conduit	 plusieurs	 groupes	 à	
regarder	 de	 plus	 près	 les	monocouches	 GaN	 dans	 AlN.	 Un	 exemple	 de	 croissance	 par	
MBE	 de	 systèmes	 à	 monocouches	 GaN	 dans	 AlN	 est	 donnée	 à	 la	 Figure	 90(A).274	 Ce	
système	 est	 particulièrement	 intéressant	 pour	 l’émission	 dans	 l’UV-C	 profond,	
notamment	l’émission	sub-250	nm,	une	gamme	où	l’efficacité	des	LED	est	extrêmement	
faible	 (<0,5	%).	 Ce	 confinement	 extrême	 à	 la	monocouche	 près	 permet	 d’obtenir	 des	
propriétés	optiques	remarquables,	à	l’image	des	semiconducteurs	bidimensionnels	(2D)	
du	type	dichalcogénures	de	métaux	de	transition	pour	 lesquels	des	énergies	de	 liaison	
excitonique	de	plusieurs	centaines	de	meV	sont	obtenues,	ce	qui	donne	lieu	à	l’existence	
d’excitons	 jusqu’à	 température	 ambiante.	 C’est	 ainsi	 que	 la	 croissance	 d’une	 seule	
monocouche	de	GaN	dans	AlN	permet	d’obtenir	une	énergie	de	 liaison	excitonique	de	
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215	 meV	 (valeur	 multipliée	 par	 10	 par	 rapport	 au	 GaN	 massif).275,276	 De	 plus,	 les	
rendements	d’émission	des	monocouches	sont	très	élevés	et	peuvent	attendre	un	IQE	de	
75%	pour	une	émission	à	235	nm	avec	une	monocouche	de	GaN	dans	AlN.274	Également,	
des	 puissances	 de	 sortie	 significatives	 ont	 été	 obtenues	 sous	 excitation	 par	 faisceau	
électronique	avec	des	monocouches	de	GaN	dans	Al0,75Ga0,25N	pour	une	émission	à	285	
nm.277	 En	 comparaison	 des	 puits	 AlGaN,	 les	 monocouches	 de	 GaN	 permettent	
d’améliorer	de	plus	d’un	ordre	de	grandeur	l’IQE	dans	la	gamme	UV-C.	Ces	rendements	
élevés	sont	attribués	principalement	au	confinement	extrême	qui	favorise	une	émission	
excitonique	 à	 température	 ambiante.	 Ce	 comportement	 excitonique	 a	 été	 prouvé	
expérimentalement	 par	 l’observation	 d’une	 forte	 séparation	 entre	 l’état	 excitonique	
brillant	 et	 sombre	 (40	 meV	 pour	 1-2	 monocouches	 de	 GaN	 dans	 AlN),	 qui	 est	 la	
signature	 de	 la	 présence	 d’excitons	 suffisamment	 robustes	 pour	 être	 présents	 jusqu’à	
température	 ambiante.274	 Une	 autre	 origine	 de	 l’amélioration	 de	 l’efficacité	 est	 liée	 à	
l’absence	d’Al	 dans	 la	monocouche	GaN	 réduisant	 fortement	 les	 défauts	ponctuels	 qui	
sont	des	centres	de	recombinaison	non-radiatifs	bien	connus	des	puits	AlGaN	pour	l’UV.	
Il	 faut	 également	 préciser	 que	 dans	 le	 cas	 précis	 des	 systèmes	 à	 une	 ou	 deux	
monocouches	de	GaN	sur	plan-c,	 l’épaisseur	du	GaN	est	tellement	 fine	que	 l’effet	Stark	
de	confinement	quantique	est	 complètement	négligeable,	 ce	qui	 contribue	à	améliorer	
d’avantage	l’efficacité	d’émission.		

Dans	 ce	 système,	 le	 nombre	 de	 monocouches	 de	 GaN	 joue	 un	 rôle	 essentiel	 sur	 la	
longueur	d’onde	d’émission	et	sur	l’énergie	excitonique,	comme	le	montre	la	Figure	90.	
Une	émission	à	seulement	225	nm	(5,5	eV)	est	possible	avec	une	seule	monocouche	de	
GaN,	alors	qu’elle	augmente	très	vite	à	250	nm	(5	eV)	pour	2	monocouches,	puis	à	275	
nm	(4,5	eV)	pour	3	monocouches,	selon	les	premiers	calculs	par	DFT	(Figure	90(B)).272	
Des	calculs	plus	précis	donnent	des	bandes	interdites	à	228,	264	et	291	nm	(5,44	;	4,69	
et	4,25	eV)	pour	1,	2	et	3	monocouches	de	GaN	dans	AlN	(Figure	90(C)).276		

L’épaisseur	des	barrières	AlN	est	aussi	déterminante	pour	maîtriser	la	longueur	d’onde	
d’émission	 et	 surtout	 l’énergie	 de	 liaison	 excitonique.	 Il	 est	 préconisé	 d’avoir	 10	
monocouches	d’AlN	pour	avoir	une	énergie	des	excitons	suffisamment	grande	comme	le	

	
	Figure	90	:	Propriétés	des	monocouches	de	GaN	dans	AlN	en	plan-c.	A)	Images	TEM	de	1,	2	et	5	

monocouches	de	GaN	réalisées	par	MBE.274	B)	Energie	d’émission	en	fonction	du	nombre	de	monocouches	de	
GaN	calculée	par	DFT.272C)	Energie	de	la	bande	interdite	et	énergie	de	liaison	excitonique	en	fonction	du	
nombre	de	monocouches	de	la	barrière	AlN	pour	1,	2,	3	et	4	monocouches	de	GaN	obtenue	par	DFT.276		
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montre	la	Figure	90(C).276	Nous	pouvons	voir	également	que	le	nombre	de	monocouches	
d’AlN	peut	aussi	influencer,	dans	une	moindre	mesure,	l’énergie	d’émission.		

1.2 Développement de monocouches GaN par MBE 

Pour	 ce	 système	 à	 monocouches,	 le	 point	 délicat	 est	 de	 contrôler	 parfaitement	 la	
croissance	 pour	 minimiser	 les	 fluctuations	 à	 l’échelle	 ultime	 de	 la	 monocouche	
(croissance	en	 îlots,	marches	atomiques,	etc.).	La	 technique	de	croissance	MBE	s’avère	
donc	être	la	technique	de	choix	pour	la	croissance	de	monocouches	GaN.	Les	vitesses	de	
croissance	très	lentes	et	le	contrôle	à	la	monocouche	près	via	le	suivi	in-situ	par	RHEED	
sont	parfaitement	adaptés	à	la	croissance	de	monocouches.	La	plupart	des	études	sur	les	
monocouches	 GaN	 sont	 aujourd’hui	 réalisées	 par	 MBE,	 avec	 à	 la	 clé	 des	 résultats	
remarquables	 qui	 confirment	 les	 prédictions	 théoriques.274,275,277–280	 La	 Figure	 91	
montre	 deux	 exemples	 de	 systèmes	 à	 monocouches	 de	 GaN/AlN	 réalisés	 par	 MBE	
publiés	par	le	groupe	de	Jena	(Univ.	Cornell).	Dans	le	cas	d’une	monocouche	de	GaN,	une	
émission	à	224	nm	est	mesurée	et	peut	même	atteindre	219	nm,279	alors	que	l’émission	
est	 située	 à	 255	 nm	 pour	 2	 monocouches.275	 Il	 est	 intéressant	 de	 constater	 que	
l’efficacité	 est	 remarquable	 avec	 ces	 systèmes	à	monocouches,	 puisque	 l’IQE	atteint	 la	
valeur	de	40%	à	219	nm	avec	une	quasi-monocouche	de	GaN	sur	le	Figure	91(B).279		

Des	 systèmes	 à	 monocouches	 de	 GaN	 dans	 AlGaN	 ont	 également	 été	 réalisés	 par	
MBE.277,278	 Le	 confinement	de	 ce	 système	est	moins	prononcé	et	donne	des	 émissions	
plus	dispersées	à	plus	grandes	 longueurs	d’onde	et	des	efficacités	un	peu	plus	 faibles.	
Par	 exemple,	 il	 a	 été	 montré	 que	 la	 croissance	 d’une	 monocouche	 GaN/Al0.65Ga0.35N	
donne	 une	 émission	 centrée	 à	 260	 nm	 (270-250	 nm),278	 alors	 qu’une	 monocouche	
GaN/Al0.75Ga0.25N	 émet	 entre	 260	 et	 300	 nm	 avec	 un	 maximum	 à	 275	 nm.277	 Les	
différences	 d’émission	 sont	 liées	 à	 l’incertitude	 de	 la	 composition	 en	 Al	 des	 barrières	
AlGaN	et	de	la	fluctuation	entre	1	et	2	monocouches	du	GaN.		

	
	Figure	91	:	Deux	exemples	de	systèmes	à	monocouches	GaN/AlN	réalisés	par	MBE.	A)	Système	à	1	et	2	

monocouches	émettant	à	224	et	255	nm.275B)	Système	à	1-2	monocouches	avec	un	IQE	de	40%	à	219	nm.279	
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1.3 Tentatives de croissance de monocouches GaN par MOVPE 

Malgré	toutes	ces	réalisations	par	MBE,	il	y	a	un	fort	intérêt	à	développer	la	croissance	
de	 monocouches	 GaN	 par	 MOVPE	 pour	 pouvoir	 intégrer	 facilement	 ce	 type	 de	
monocouches	pour	des	dispositifs	UV-C.	La	MOVPE	reste	 la	technique	de	choix	utilisée	
par	les	industriels	pour	la	fabrication	de	dispositifs	optiques	à	base	de	semiconducteurs	
nitrures.	Bien	que	le	contrôle	à	la	monocouche	près	reste	un	vrai	challenge	en	MOVPE	en	
comparaison	 de	 la	 MBE,	 cette	 technique	 est	 particulièrement	 intéressante	 pour	 sa	
reproductibilité,	la	croissance	sur	de	grandes	surfaces	et	la	transférabilité	des	procédés	
vers	l’industrie.		

Il	est	intéressant	de	souligner	que	l’épitaxie	des	premières	monocouches	de	GaN/AlN	en	
2011	a	été	réalisée	par	MOVPE	en	plan-c	sur	AlN	avec	des	émissions	à	237,	256	et	276	
nm	 pour	 1,	 2	 et	 3	 monocouches	 GaN	 dans	 des	 barrières	 de	 7	 monocouches	 d’AlN	
organisées	 sous	 forme	 de	 super-réseaux.273	 Afin	 d’avoir	 un	 mode	 de	 croissance	 en	
monocouche,	l’épaisseur	de	GaN	a	été	choisie	suffisamment	fine	afin	d’être	inférieure	à	
l’épaisseur	 critique	 de	 formation	 des	 boites	 quantiques	 GaN/AlN	 du	 type	 Stranski-
Krastanov.	La	croissance	s’est	donc	limitée	à	la	couche	de	mouillage	de	GaN	sur	AlN	qui	
est	justement	de	l’ordre	de	quelques	monocouches	d’épaisseur.	Pour	arriver	à	une	telle	
maîtrise	 des	 épaisseurs,	 un	 calibrage	 des	 vitesses	 de	 croissances	 GaN	 et	 AlN	 a	
certainement	été	mené	en	amont	avec	beaucoup	de	minutie.		

En	2019,	un	seul	autre	groupe	a	réussi	 la	croissance	de	monocouches	de	GaN/AlN	par	
MOVPE	 sur	 plan-c	 et	 également	 sur	 plan-r,	 comme	 le	 montre	 les	 images	 TEM	 de	 la	
Figure	 92(A).281	 Dans	 le	 cas	 du	 plan-c,	 une	 émission	 à	 230	 nm	 a	 été	 obtenue	
correspondant	à	l’émission	d’une	seule	monocouche,	alors	qu’une	émission	à	250	nm	est	
mesurée	 sur	 le	 plan-r	 correspondant	 à	 la	 présence	 de	 2	 monocouches.	 Sur	 la	 Figure	
92(B),	il	est	intéressant	de	constater	que	l’intensité	d’émission	des	monocouches	est	50	
à	100x	supérieure	à	l’émission	d’un	puits	quantique	AlGaN/AlN	de	référence	de	1,5	nm	
d’épaisseur	 qui	 émet	 dans	 la	 même	 gamme	 d’émission	 (240	 nm).	 Pour	 réussir	 à	
maîtriser	 la	 croissance	 en	 monocouches,	 les	 paramètres	 de	 croissance	 ont	 été	
habilement	 choisis	 pour	 favoriser	 la	 désorption	 du	 Ga	 et	 obtenir	 un	 régime	 de	
croissance	autolimitée	du	GaN	sur	AlN	:	un	fois	que	la	surface	AlN	est	saturée	en	liaison	
GaN,	 les	adatomes	de	Ga	s’évaporent,	ce	qui	a	pour	conséquence	d’éviter	 la	croissance	
d’une	 2e	 couche	 de	 GaN.	 Pour	 cela,	 il	 faut	 favoriser	 les	 hautes	 températures	 de	
croissances	(1150°C)	et	un	très	faible	ratio	V/III	(<100).	Dans	ces	conditions,	l’émission	
de	 la	 monocouche	 de	 GaN	 à	 5,5	 eV	 reste	 totalement	 indépendante	 du	 temps	 de	
croissance	du	GaN	sur	la	Figure	92(C),	ce	qui	démontre	la	stabilité	de	la	monocouche	de	
GaN	liée	au	mode	d’autolimitation.	En	comparaison	du	puits	AlGaN	où	l’émission	chute	
d’un	 facteur	1000	entre	5	 et	 300	K,	 l’émission	de	monocouche	GaN	plan-c	 est	 réduite	
d’un	facteur	20	et	seulement	d’un	facteur	2	pour	les	2	monocouches	GaN	en	plan-r	(voir	
Figure	 92(D)).281	 Nous	 observons	 encore	 ici	 une	 vraie	 amélioration	 de	 l’efficacité	
d’émission	quand	la	croissance	a	lieu	sous	la	forme	de	monocouches.	Ainsi,	ces	exemples	
très	 encourageants	 ouvrent	 la	 voie	 de	 la	 MOVPE	 pour	 la	 croissance	 maitrisée	 des	
monocouches	de	GaN.	
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1.4 Premiers démonstrateurs de LED et laser UV à monocouches de GaN 

La	1ère	LED	UV	à	monocouches	a	été	réalisée	dès	la	1ère	étude	en	2011	par	MOVPE	sur	les	
monocouches	de	GaN	insérées	dans	une	jonction	n-AlN/p-AlN	et	qui	pouvait	émettre	à	
239	nm.273	Cette	prouesse	a	été	possible	car	ces	travaux	ont	été	menées	au	NTT	(Japon)	
dans	le	groupe	de	Taniyasu,	celui-là	même	qui	a	réussi	à	maîtriser	en	2006	le	dopage	p	
de	AlN	pour	la	réalisation	de	la	1ère	LED	UV	en	AlN	émettant	à	210	nm.217		

Plus	récemment	en	2017,	une	structure	LED	UV	à	monocouches	a	été	réalisée	par	MBE.	
La	Figure	93	détaille	l’empilement,	la	structure	de	bande	et	les	propriétés	d’émission	de	
cette	LED.	La	zone	active	intègre	un	super-réseau	de	20	périodes	avec	des	monocouches	
de	GaN	et	des	barrières	d’AlN	de	2,5	nm.	La	jonction	PN	est	composée	de	part	et	d’autre	
d’un	gradient	d’AlxGa1-xN	(avec	x=1	au	niveau	de	la	zone	active)	dopé	respectivement	n	
et	p.	La	structure	de	bande	montre	que	les	porteurs	sont	injectés	dans	la	région	active	
par	effet	tunnel	grâce	à	la	finesse	des	barrières	d’AlN.	L’émission	est	obtenue	pour	une	
tension	de	7,5	V	et	la	longueur	d’onde	d’émission	peut	être	directement	contrôlée	par	le	
nombre	 de	 monocouches	:	 respectivement	 232,	 246	 et	 270	 nm	 pour	 1-2,	 2-3	 et	 3-4	
monocouches	GaN/AlN	comme	le	montre	la	Figure	93.	Il	est	important	de	noter	qu’une	
polarisation	TE	est	ici	obtenue,	contrairement	aux	systèmes	standard	à	puits	quantiques	
AlGaN	 où	 la	 polarisation	 TM	 est	 observée	 pour	 des	 émissions	 sub-250	 nm.	 Ce	
changement	de	polarisation	est	lié	à	un	réarrangement	de	la	bande	de	valence	au	point	
Γ.282		

Ces	résultats	très	encourageants	montrent	qu’il	est	possible	de	développer	des	LED	UV	
sub-250	nm	à	base	de	monocouches	GaN.	Pour	autant,	il	s’agit	seulement	d’un	début.	Il	
faudrait	pouvoir	poursuivre	ces	études	pour	améliorer	le	dispositif	et	faire	des	mesures	

	
	Figure	92	:	Croissance	de	monocouches	GaN/AlN	par	MOVPE	sur	plan-c	et	plan-r.	A)	Images	TEM	avec	1	
monocouche	GaN	sur	plan-c	et	2	monocouches	sur	plan-r.	B)	Mesures	PL	à	300K	intégrant	aussi	l’émission	
d’un	puits	référence	AlGaN/AlN	de	1,5	nm.	C)	Emission	de	la	monocouche	plan-c	indépendamment	du	temps	

de	croissance	du	GaN.	D)	Evolution	de	l’intensité	d’émission	PL	entre	5	et	300K	pour	les	2	systèmes	de	
monocouches	et	le	puits	AlGaN	de	référence.281	
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de	 rendement	 pour	 déterminer	 si	 cette	 approche	 est	 réellement	 meilleure,	 en	
comparaison	des	puits	AlGaN	standard	pour	l’émission	UV-C	profond.				

Très	récemment,	des	structures	lasers	planaires	avec	des	monocouches	de	GaN/AlN	ont	
également	été	réalisées	avec	notamment	la	prouesse	d’obtenir	une	émission	laser	sub-
250	nm	par	pompage	optique.283–285	Ce	type	de	structure	nécessite	d’intégrer	plusieurs	
dizaines	de	périodes	GaN/AlN	sur	une	couche	épaisse	d’AlN	(2-3	µm)	en	épitaxie	sur	un	
substrat	 de	 c-saphir.	 En	 2019,	 des	 émissions	 lasers	 ont	 été	 obtenues	 à	 l’Institut	 Ioffe	
dans	la	gamme	260-290	nm	à	partir	d’un	système	à	monocouches	GaN/AlN	comprenant	
60	périodes	(2-3	monocouches	de	GaN	intégrées	dans	4-6	monocouches	d’AlN)	réalisé	
par	MBE,	comme	le	montre	la	Figure	94(A).285	Avec	ce	type	de	structures,	une	puissance	
seuil	de	700	kW/cm2	a	été	obtenue	pour	une	émission	laser	à	270	nm.	Des	structures	à	
monocouches	GaN/AlN	équivalentes	avec	40	périodes	ont	 également	été	 réalisées	par	
MOVPE	dans	la	cadre	d’une	collaboration	entre	KAUST	(Arabie	Saoudite)	et	l’Université	
Huazhong	(Wuhan,	Chine).283,284	Une	émission	 laser	à	249	nm	a	été	mesurée	avec	une	
structure	active	de	4	monocouches	de	GaN	intégrée	dans	10	monocouches	d’AlN.283	Un	
faible	 seuil	 de	 190	 kW/cm2	 a	 pu	 être	 obtenu	 en	 comparaison	 des	 systèmes	 à	 puits	
quantiques	AlGaN	émettant	à	des	longueurs	d’onde	équivalentes.		

	
	Figure	93	:	LED	UV	avec	une	région	active	à	base	de	monocouches	GaN	(schéma	de	la	structure	complète,	
structure	de	bande	et	spectre	d’électroluminescence	pour	un	système	à	1,	2	et	3	monocouches	de	GaN).280	

	
	Figure	94	:	Caractérisation	optique	de	structure	laser	planaire	à	monocouches	GaN/AlN	avec	le	spectre	et	
l’évolution	de	l’intensité	en	fonction	de	la	densité	de	puissance	du	laser	d’excitation.	A)	Structure	MBE	de	

l’Institut	Ioffe	(Russie).285	B)	Structure	MOVPE	en	collaboration	entre	KAUST	et		l’Université	Huazhong	avec	
une	émission	laser	à	seulement	244	nm.284		
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En	2021,	la	même	équipe	a	réussi	à	atteindre	une	émission	laser	à	244	nm	(voir	Figure	
94(B)),	 ce	qui	constitue	un	record	pour	ce	système	à	monocouches	GaN/AlN	avec	une	
épaisseur	 estimée	 à	 seulement	 3	 monocouches	 de	 GaN.284	 Là	 encore,	 un	 seuil	 de	
seulement	310	kW/cm2	a	pu	être	obtenu.	Pour	tous	ces	systèmes,	une	forte	polarisation	
TE	 est	 mesurée,	 atteignant	 même	 98%	 d’émission	 TE	 pour	 la	 structure	 laser	 à	 244	
nm.284	

1.5 Intégration de monocouches de GaN dans des nanofils 

Le	groupe	de	Mi	(Univ.	Michigan)	a	réussi	à	intégrer	une	monocouche	de	GaN	dans	des	
nanofils	AlN	de	manière	axiale	par	MBE.	Une	émission	de	nature	excitonique	à	235	nm	a	
été	 obtenue	 à	 température	 ambiante.278	 Comme	évoqué	 au	Chapitre	 III,	 ce	 groupe	 est	
capable	de	réaliser	le	dopage	p	de	l’AlN	sous	la	forme	de	nanofils.	A	partir	de	ce	savoir-
faire,	la	croissance	de	nanofils	d’AlN	à	jonction	axiale	du	type	n-AlN/p-AlN	intégrant	une	
région	active	à	monocouches	de	GaN	a	été	réalisée.286	Une	électroluminescence	a	pu	être	
établie	à	240	nm	pour	une	monocouche	GaN/AlN	et	à	270	nm	pour	2	monocouches.	Les	
auteurs	 affirment	 que	 la	 chute	 d’efficacité	 avec	 l’augmentation	 du	 courant	 qui	 est	
habituellement	 observée	 avec	 les	 LED	 nitrures	 est	 ici	 négligeable.	 En	 effet,	 grâce	 à	 la	
nature	 excitonique	 de	 l’émission,	 la	 durée	 de	 vie	 des	 porteurs	 radiatifs	 est	 réduite,	
permettant	de	 réduire	 la	densité	de	porteurs	effectifs,	 ce	qui	 évite	 les	pertes	par	effet	
Auger.	 Ce	 type	 de	 nanofils	 AlN	 avec	 une	 jonction	 PN	 axiale	 intégrant	 2	monocouches	
GaN	a	également	été	testé	comme	photodétecteur	dans	la	gamme	UV-C	sub-250	nm.	Un	
courant	de	photodétection	a	bien	été	mesurée	à	240	nm	correspondant	bien	à	la	bande	
interdite	d’un	système	à	monocouches	de	GaN.287		

2 Description du projet de recherche 

A	partir	de	l’état	de	l’art	existant,	nous	proposons	de	réaliser	par	MOVPE	des	structures	
à	monocouches	GaN/AlN	en	géométrie	cœur-coquille	afin	d’obtenir	une	émission	UV-C	à	
haut	rendements	dans	l’objectif	d’obtenir	une	émission	laser	ou	de	réaliser	des	LED	ou	
des	photodétecteurs	UV-C	à	nanofils.	

2.1 Objectifs et enjeux du projet  

2.1.1 Objectifs du projet 

Face	au	constat	que	 l’émission	UV-C	est	difficile	à	atteindre	avec	des	puits	quantiques	
GaN	cœurs-coquilles,	nous	souhaitons	aujourd’hui	démarrer	ce	nouvel	axe	scientifique	:	
la	croissance	en	cœur-coquille	de	couches	monoatomiques	GaN.	Cette	nouvelle	approche	
permet	d’envisager	une	émission	UV-C	jusqu’à	225	nm	avec	de	bons	rendements.	Ainsi,	
l’objectif	du	projet	est	de	développer	et	 caractériser	 la	 croissance	de	monocouches	de	
GaN	pour	fabriquer	des	sources	UV-C	en	visant	un	rendement	IQE>50%.	La	croissance	
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s’appuiera	 sur	 la	 technique	MOVPE	qui	 a	 l’avantage	d’être	 reproductible	 et	 facilement	
transférable	à	l’industrie.		

Dans	un	1er	temps,	le	travail	se	focalisera	sur	la	réalisation	et	la	maîtrise	des	croissances	
MOVPE	 de	 monocouches	 GaN,	 d’abord	 en	 structure	 planaire,	 et	 ensuite	 en	 structure	
cœur-coquille	sur	des	fils.	Une	caractérisation	poussée	des	monocouches	sera	également	
menée,	 afin	 de	 déterminer	 les	 propriétés	 structurales	 et	 optiques	 de	 l’échelle	 locale	 à	
l’échelle	macroscopique.	Dans	un	2e	temps,	nous	nous	intéresserons	au	développement	
proprement	 dit	 de	 dispositifs	 en	 visant	 l’émission	 laser,	 la	 réalisation	 de	 LED	 et	 de	
photodétecteurs	à	monocouches.	

2.1.2 Méthodologies et collaborations 

Pour	 pouvoir	 mener	 à	 bien	 des	 caractérisations	 optiques	 complètes	 sur	 les	
monocouches	 pouvant	 atteindre	 des	 émissions	 jusqu’à	 220	 nm,	 nous	 allons	 nous	
appuyer	fortement	sur	la	cathodoluminescence	qui	permet	d’avoir	accès	:		

- à	la	mesure	du	spectre	dans	l’ensemble	de	la	gamme	UV,	notamment	dans	la	gamme	
200-250	nm,	qui	n’est	pas	accessible	par	des	mesures	PL	du	laboratoire	

- aux	 cartographies	 de	 l’émission	 UV	 jusqu’à	 l’échelle	 nanométrique	 permettant	
d’étudier	les	propriétés	optiques	à	l’échelle	locale	sur	des	micro/nanofils	

- aux	mesures	de	 temps	de	vie	des	porteurs	en	 fonction	de	 la	 température	(5-300K)	
permettant	d’estimer	l’efficacité	d’émission	(détermination	de	l’IQE)			

L’idée	 est	 d’étudier	 de	 manière	 systématique	 les	 propriétés	 optiques	 par	
cathodoluminescence.	 Ce	 couplage	 entre	 les	 croissances	 et	 les	 mesures	 optiques	 est	
essentiel	pour	déterminer	les	conditions	de	croissance	des	monocouches	de	GaN	ayant	
l’efficacité	 d’émission	 maximale.	 C’est	 pourquoi,	 ce	 projet	 sera	 réalisé	 en	 étroite	
collaboration	 avec	Gwénolé	 Jacopin	de	 l’Institut	Néel	 pour	pouvoir	mener	de	manière	
régulière	 des	 études	 de	 cathodoluminescence	 et	 bénéficier	 de	 l’expertise	 reconnue	de	
l’Institut	Néel	sur	ce	type	de	mesures.	L’équipement	est	parfaitement	adapté	aux	besoins	
du	 projet	 avec	 une	 résolution	 à	 l’échelle	 du	 nanomètre,	 une	 température	 de	 mesure	
allant	 de	 300K	 à	 5K	 et	 des	 mesures	 de	 temps	 de	 vie	 des	 porteurs	 pour	 estimer	 les	
rendements	d’émission.	

Concernant	 la	 caractérisation	 structurale,	 il	 est	 essentiel	 de	 s’appuyer	 sur	 des	
observations	TEM	à	haute	résolution	qui	nécessiteront	des	coupes	FIB	très	précises	en	
termes	 d’épaisseur	 et	 d’orientation	 cristalline,	 notamment	 pour	 la	 caractérisation	 des	
monocouches	sur	des	microfils.	Ainsi,	le	projet	prévoit	une	collaboration	étroite	avec	le	
laboratoire	MEM	(Laboratoire	Modélisation	et	Exploration	des	Matériaux)	de	l’IRIG,	via	
Hanako	Okuno,	reconnue	pour	son	expertise	TEM/EDX	sur	les	matériaux	2D.	Également,	
des	 études	 par	 rayons	 X	 avec	 les	 diffractomètres	 du	 laboratoire	 et	 surtout	 avec	 le	
rayonnement	 synchrotron	de	 l’ESRF	 sur	 des	 super-réseaux	 de	monocouches	GaN/AlN	
seront	menées	 via	 l’expertise	 de	 Joel	 Eymery	 (CEA-MEM-NRS)	 et	 Edith	Bellet-Amalric	
(CEA-PHELIQS-NPSC).	Ces	études	complémentaires	aux	études	TEM	permettront	d’avoir	
des	informations	structurales	d’une	grande	précision.	
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Une	 autre	 difficulté	 que	 nous	 avons	 identifiée	 est	 la	 réalisation	 de	 fils	 AlN.	 Nous	
proposons	 de	 développer	 des	 réseaux	 organisés	 de	 nanofils	 hexagonaux	 d’AlN	 par	
lithographie/gravure-plasma	 de	 substrats	 commerciaux	 de	 2	 pouces	 intégrant	 une	
couche	d’AlN	de	4	µm	d’épaisseur	sur	saphir.	Cette	approche	«	top-down	»	à	 l’avantage	
de	pouvoir	contrôler	le	diamètre	des	fils	(2	µm-250	nm)	et	la	densité	(espacement	visé	
de	1,	5	et	15	µm)	à	partir	de	lithographie	«	deep-UV	»	ou	«	ebeam	»	pour	les	plus	faibles	
diamètres.	 Le	défi	 ici	 sera	de	 structurer	par	gravure	plasma	des	 fils	AlN	de	diamètres	
inférieurs	 à	 200	 nm	 présentant	 une	 forte	 densité	 (109/cm2)	 et	 de	 grands	 facteurs	 de	
forme	 (>10).	 Les	 flancs	des	nanofils	 devront	 être	 les	plus	 verticaux	 et	 lisses	possibles	
pour	 la	 reprise	de	 croissance.	Pour	mener	 cette	 tâche	délicate,	 une	 collaboration	avec	
Erwine	 Pargon	 du	 LTM	 (Laboratoire	 des	 Technologies	 de	 la	 Microélectronique)	 est	
envisagée.	 Le	 LTM	 a	 un	 savoir-faire	 et	 une	 expertise	 reconnus	 dans	 les	 procédés	 de	
gravure	plasma	et	est	donc	parfaitement	bien	armé	pour	réaliser	des	réseaux	de	fils	AlN	
de	faibles	diamètres	à	forts	facteurs	de	forme.	

2.1.3 Originalité du projet 

Malgré	les	résultats	très	prometteurs	par	MBE	publiés	dans	la	 littérature,	 il	y	a	encore	
très	peu	de	groupes	qui	travaillent	sur	les	monocouches	de	GaN	pour	l’UV-C.	Aujourd’hui	
pourtant,	l’intérêt	des	monocouches	est	fort,	car	il	s’agit	d’un	type	de	nanostructures	aux	
propriétés	 optiques	 remarquables,	 un	 peu	 à	 l’image	 des	 boîtes	 quantiques	 GaN/AlN	
découvertes	 en	 1995	 et	 qui	 sont	 toujours	 étudiées	 aujourd’hui.	 C’est	 l’ouverture	 d’un	
champ	d’étude,	où	des	jalons	restent	à	franchir,	surtout	avec	l’approche	MOVPE.	Si	nous	
parvenons	 à	 produire	 de	 manière	 maîtrisée	 des	 monocouches	 GaN	 par	 MOVPE,	 elles	
auront	alors	un	potentiel	industriel	pour	l’UV-C.		

2.2 Développement des monocouches GaN par MOVPE 

2.2.1 Démonstration et optimisation des croissances de monocouches de GaN 

Il	s’agit	ici	de	réaliser	la	démonstration	de	la	croissance	de	monocouches	GaN	sur	notre	
bâti	de	MOVPE	et	de	mener	des	études	systématiques	sur	les	paramètres	de	croissance	
en	 les	 couplant	 aux	 analyses	 optiques	 et	 structurales.	 L’objectif	 est	 de	 maîtriser	 la	
croissance	à	l’échelle	ultime	de	la	monocouche	pour	obtenir	une	émission	UV-C,	tout	en	
optimisant	l’efficacité	d’émission.	Pour	cela,	nous	prévoyons	de	travailler	à	la	fois	avec	la	
géométrie	planaire	et	filaire,	comme	le	montre	la	Figure	95.		

Concernant	 l’approche	planaire,	 la	croissance	de	monocouches	de	GaN	sera	menée	sur	
des	 surfaces	 AlN	 plan-c.	 Cette	 approche	 standard	 par	 rapport	 à	 la	 littérature	 nous	
permettra	 d’optimiser	 nos	 conditions	 de	 croissance	 MOVPE,	 afin	 de	 s’approcher	 et	
d’égaler	 l’état	 de	 l’art.	 Nous	 savons	 que	 le	 ratio	 V/III	 et	 la	 température	 de	 croissance	
sont	 deux	 paramètres-clés	 pour	 obtenir	 le	 régime	 d’autolimitation	 permettant	 de	
déposer	 une	 monocouche	 de	 GaN	 sur	 l’AlN	 et	 d’avoir	 en	 même	 temps	 une	 forte	
désorption	 des	 atomes	 de	 Ga	 empêchant	 tout	 nouveau	 dépôt	 de	 GaN.281	 Les	 études	
systématiques	 permettront	 d’optimiser	 des	 paramètres	 de	 croissance	 pour	 maîtriser	
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finement	 la	 croissance	 planaire	 sur	 grande	 surface	 et	 maximiser	 les	 efficacités.	 Ces	
études	 permettront	 aussi	 de	 mieux	 comprendre	 les	 mécanismes	 de	 la	 croissance	
autolimitée	 du	 GaN.	 Nous	 souhaitons	 également	 pouvoir	 contrôler	 le	 nombre	 de	
monocouches	de	GaN.	Pour	cela,	il	faudra	choisir	des	conditions	de	croissance	à	la	limite	
du	 régime	 d’autolimitation	 et	 favoriser	 une	 croissance	 couche	 par	 couche	 du	 type	 «	
Frank-Van	 der	 Merwe	 ».	 Une	 autre	 voie	 intéressante	 est	 d’étudier	 le	 régime	
d’autolimitation	 sur	 Al1-xGaxN	 en	 fonction	 de	 la	 composition	 x	 pour	 obtenir	 une	 seule	
monocouche	 de	 GaN	 sur	 AlGaN.	 En	 effet,	 la	 longueur	 d’onde	 d’émission	 d’une	 seule	
monocouche	 de	 GaN	 dépend	 aussi	 de	 la	 composition	 de	 l’AlGaN,	 ce	 qui	 permettrait	
d’obtenir	par	exemple	une	émission	à	250	nm	dans	Al0.65Ga0.35N.278	

Concernant	 l’approche	 filaire,	 il	 s’agit	 d’une	 partie	 plus	 exploratoire,	 puisque	 la	
croissance	cœur-coquille	de	monocouches	GaN	n’a	pas	encore	été	publiée.	L’idée	est	de	
transposer	les	conditions	de	croissance	planaire	de	monocouches	GaN	sur	des	fils	d’AlN.	
Elle	permettra	d’étudier	 les	mécanismes	de	 croissance	de	monocouches	GaN	selon	 les	
plans-m	non-polaires,	tout	en	limitant	l’impact	des	dislocations	traversantes.	Dans	un	1er	
temps,	 des	 croissances	 en	 cœur-coquille	 de	 monocouches	 GaN	 seront	 testées	 sur	 les	
microfils	de	GaN	qui	sont	faciles	à	synthétiser	pour	nous.	Avec	des	épaisseurs	d’AlN	et	
de	 GaN	 de	 quelques	 monocouches,	 il	 possible	 d’éviter	 la	 formation	 de	 fissures	 en	
limitant	l’énergie	élastique	à	4	J/m2.267	Dans	un	2e	temps,	il	conviendra	de	partir	de	fils	
d’AlN	obtenus	par	lithographie	de	couche	épaisse	d’AlN	en	collaboration	avec	le	LTM.	La	
réalisation	 «	top-down	»	 de	 réseaux	 de	 fils	 AlN	 nécessite	 de	 développer	 le	 dépôt	 de	
masque	dur	(SiO2),	la	lithographie	et	le	transfert	par	gravure	plasma	de	l’AlN.	Pour	cette	
étape,	 il	 s’agit	d’identifier	 les	conditions	de	plasma,	notamment	 les	chimies	de	plasma,	
les	plus	adaptées	pour	graver	les	nanofils	d’AlN	et	atteindre	des	facteurs	de	forme	>10	
avec	des	 flancs	verticaux,	et	des	rugosités	de	 flancs	minimales.	Des	chimies	de	plasma	
chlorées	(à	base	de	BCl3,	SiCl4,	ou	Cl2…)	sont	a	priori	les	plus	propices	pour	obtenir	des	
vitesses	de	gravure	satisfaisantes	de	l’AlN	tout	en	maintenant	une	bonne	sélectivité	avec	
le	masque	de	gravure.	L’impact	de	la	température	du	substrat	sur	le	procédé	de	gravure	
sera	 également	 évalué.	 Une	 fois	 la	 gravure	 réalisée,	 il	 sera	 nécessaire	 de	 mettre	 en	
œuvre	 des	 traitements	 de	 restauration	 des	 surfaces	 plan-m	 par	 voie	 humide	 (KOH,	
H3PO4…)	ou/et	par	des	recroissances	MOVPE	sous	très	grand	ratio	III/V	qui	favorisent	le	
développement	des	surfaces	en	plan-m.246	Dans	un	3e	temps,	il	est	envisagé	de	recourir	à	
la	méthode	de	formation	des	tubes.235	Il	est	en	théorie	possible	de	réaliser	une	coquille	

	

Figure	95	:	Les	deux	approches	
pour	la	croissance	de	

monocouches	GaN	dans	AlN	
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de	10	nm	d’AlN	sur	les	microfils	de	GaN	sans	formation	de	fissure.267	Après	une	gravure	
plasma	 RIE	 du	 sommet	 des	 fils,	 un	 recuit	 H2/NH3	 à	 1010°C	 permettrait	 de	 graver	
sélectivement	 le	 cœur	 GaN	 pour	 obtenir	 des	 tubes	 hexagonaux	 d’AlN.235,260	 Ces	 tubes	
pourraient	 alors	 servir	 du	 support	 pour	 la	 croissance	 cœur-coquille	 de	monocouches	
GaN	 dans	 AlN.	 Cette	 dernière	 approche	 semble	 plus	 difficile	 à	mettre	 en	œuvre,	mais	
nous	avons	déjà	l’expérience	de	cette	méthode	pour	réaliser	les	microtubes	InAlN/GaN	
et	 elle	 permet	 d’avoir	 accès	 directement	 à	 des	 surfaces	 plans-m	 d’AlN.	 Enfin,	 il	 est	
possible	d’avoir	recours	à	des	fils	AlN	obtenus	par	MBE.	Ici,	la	principale	difficulté	est	la	
forte	 densité	 des	 fils	 et	 il	 conviendra	 de	 travailler	 sur	 des	 zones	 de	 faible	 densité.	
L’ensemble	des	approches	proposées	nous	permet	d’être	confiant	pour	la	démonstration	
de	monocouches	GaN	en	cœur-coquille.	

2.2.2 Etude des propriétés structurales et optiques  

Pour	les	croissances	planaires,	les	caractérisations	structurales	seront	réalisées	sur	des	
super-réseaux	GaN/AlN	ou	GaN/AlGaN,	 en	 couplant	 à	 la	 fois	 des	 images	TEM	à	 haute	
résolution	 et	 des	 études	 de	 diffraction	 par	 RX	 menées	 en	 laboratoire	 et	 sous	
rayonnement	synchrotron	à	 l’ESRF.	Les	observations	TEM	permettront	de	visualiser	 le	
régime	de	croissance	en	monocouches	et	de	déterminer	le	nombre	de	monocouches	de	
GaN.	 Des	 cartographies	 GPA	 (analyse	 des	 contraintes)	 et	 EDX	 (analyses	 chimiques)	
pourront	 compléter	 les	 analyses	 TEM	 pour	 pouvoir	 visualiser	 la	 formation	 des	
monocouches.	 Ces	mesures	 à	 l’échelle	 locale	pourront	 s’appuyer	 sur	d’autres	mesures	
sensibles	à	l’échelle	macroscopique,	via	les	études	de	diffraction	X.	L’analyse	des	pics	de	
diffractions	et	des	pics	satellites	dans	le	cas	de	super-réseaux	permettra	d’accéder	avec	
une	grande	précision	au	nombre	de	monocouches	GaN	et	à	l’épaisseur	des	barrières	AlN	
ou	 AlGaN.	 Les	 caractérisations	 optiques	 seront	 menées	 par	 cathodoluminescence	 et	
également,	si	cela	est	possible,	par	photoluminescence	en	fonction	de	la	température	et	
de	 la	 puissance	 laser	 ou	 du	 faisceau	 électronique.	 La	 cathodoluminescence	 nous	
permettra	de	 réaliser	des	 cartographies	d’émission	 jusqu’à	 l’échelle	 nanométrique.	 En	
particulier,	 il	 sera	 possible	 de	 détecter	 les	 inhomogénéités	 d’émission	 en	 longueur	
d’onde	 et	 en	 intensité	 à	 l’échelle	 locale.	 Les	 propriétés	 locales	 des	monocouches	 GaN	
seront	également	étudiées	en	spectroscopie	Raman,	car	il	s’agit	d’une	technique	de	base	
pour	 étudier	 les	matériaux	 2D	permettant	 d’accéder	 aux	 nombres	 de	monocouches,	 à	
l’état	 de	 contrainte,	 à	 la	 détection	d’impuretés,	 etc…	Nous	proposons	de	 combiner	 les	
cartographies	 de	 Raman	 et	 de	 cathodoluminescence	 pour	 mettre	 en	 évidence	 des	
différences	 d’émission	 optiques	 en	 lien	 avec	 des	 changements	 localisés,	 comme	 la	
présence	 de	 défauts,	 de	 marches	 atomiques,	 d’un	 changement	 du	 nombre	 de	
monocouches,	 etc.	 Des	 mesures	 de	 topographie	 par	 AFM	 (observation	 des	 marches	
atomiques	et	des	dislocations	traversantes)	pourront	également	être	réalisées	pour	faire	
ce	 travail	 de	 corrélation.	 Pour	mener	 ce	 type	 d’étude,	 des	marques	 de	 repères	 seront	
réalisées	 sur	 les	 échantillons	 pour	 pouvoir	mener	 les	 études	 optiques	 et	 structurales	
strictement	sur	la	même	zone.	Ce	travail	plus	fondamental	sur	les	monocouches	GaN	à	
l’échelle	 locale	a	pour	objectif	de	 comprendre	 les	propriétés	optiques	macroscopiques	
en	identifiant	les	facteurs	limitant	le	rendement	d’émission.	
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Dans	 le	 cas	 des	 croissances	 filaires,	 pour	 les	 caractérisations	 structurales,	 seule	
l’observation	 TEM	 permettra	 de	 mettre	 en	 évidence	 les	 monocouches	 de	 GaN.	 Cela	
nécessitera	 de	 réaliser	 des	 coupes	 FIB	 précises	 de	 seulement	 quelques	 dizaines	 de	
nanomètres	 pour	 obtenir	 des	 observations	 TEM	 à	 haute	 résolution.	 Comme	 pour	 les	
croissances	 planaires,	 les	 cartographies	 EDX	 ou/et	GPA	pourront	 aider	 à	 observer	 les	
monocouches.	Pour	les	caractérisations	optiques,	 la	cathodoluminescence	sera	un	outil	
de	choix	particulièrement	pertinent	pour	pouvoir	observer	 l’émission	cœur-coquille.	 Il	
sera	 ici	 plus	 difficile	 de	 faire	 des	 liens	 entre	 propriétés	 structurales	 et	 optiques	 en	
comparaison	 des	 structures	 planaires.	 Néanmoins,	 les	 cartographies	 Raman	 pourront	
également	être	menées	sur	des	fils	uniques.		

Pour	les	deux	approches	(planaire	et	filaire),	l’étude	en	fonction	du	nombre	de	période	
GaN/AlN	 ou	 GaN/AlGaN	 sera	 important.	 A	 titre	 d’exemple,	 la	 réalisation	 d’un	 seul	
système	 à	 monocouches	 permettra	 d’obtenir	 les	 propriétés	 intrinsèques,	 alors	 qu’un	
système	 du	 type	 super-réseau	 à	 monocouches	 GaN	 permettra	 d’avoir	 une	 meilleure	
intensité	sur	l’émission	optique.		

3 Réalisation de dispositifs à monocouches de GaN 

Une	fois	maitrisées	la	croissance	des	monocouches	GaN	ayant	des	propriétés	d’émission	
dans	 l’UV-C	 ayant	 un	 bon	 rendement,	 nous	 pourrons	 envisager	 de	 réaliser	 un	 certain	
nombre	 de	 démonstrations	 applicatives,	 parmi	 lesquelles	 l’émission	 laser,	 le	
photodétecteur	UV	ou	la	LED-UV.		

3.1.1 Réalisation et caractérisation de structures laser à monocouches de GaN 

L’émission	laser	nécessite	la	réalisation	de	super-réseaux	à	monocouches	GaN/AlN	soit	
en	 structure	planaire,	 soit	 de	manière	plus	 originale	 en	 structure	 cœur-coquille.	Nous	
chercherons	 alors	 à	 obtenir	 une	 émission	 laser	 dans	 l’UV-C	 par	 pompage	 optique.	
L’inversion	 de	 population	 qui	 est	 requise	 pour	 l’émission	 laser	 oblige	 à	 avoir	 des	
efficacités	 d’émission	 suffisantes	 (typiquement	 IQE>30%).	 Ainsi,	 les	 monocouches	 de	
GaN	 ayant	 les	meilleurs	 rendements	 seront	 intégrées	 sous	 la	 forme	 de	 super-réseaux	
dans	 une	 matrice	 AlN.	 L’intégration	 de	 50	 à	 100	 périodes	 d’une	 structure	 à	
monocouches	 sera	 réalisée	 pour	 obtenir	 le	 maximum	 d’intensité	 dans	 la	 zone	
d’excitation	 par	 photoluminescence	 (typiquement	 sur	 200	 µm	 de	 profondeur).	 La	
structure	 à	monocouches	 devra	 avoir	 une	 émission	 dans	 la	 gamme	250-280	nm	pour	
imaginer	 un	 pompage	 optique	 avec	 le	 laser	 à	 244	 nm	 disponible	 au	 laboratoire.	 Cela	
correspondant	 à	 2-3	monocouches	de	GaN	dans	AlN	ou	 à	 une	 seule	monocouche	GaN	
dans	AlGaN.		

Pour	 les	 structures	 planaires,	 il	 est	 possible	 de	 cliver	 directement	 des	 morceaux	
rectangulaires	ou	alors	de	venir	graver	des	structures	lasers	à	ruban	afin	d’obtenir	une	
cavité	optique	horizontale,	comme	le	montre	la	Figure	96.	Des	études	en	fonction	de	la	
puissance	laser	seront	menées	pour	pouvoir	observer	l’émission	laser	dans	l’UV-C	d’une	
structure	à	monocouches	GaN.	
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Pour	 les	 structures	 filaires,	 les	 microfils	 de	 section	 hexagonale	 pourraient	 servir	
directement	de	cavité	résonnante,	soit	en	mode	transversal	le	long	des	fils,	soit	en	mode	
de	 galerie	 sur	 les	 parois.	 Pour	 éviter	 les	 pertes	 par	 absorption,	 il	 sera	 nécessaire	
d’utiliser	 un	 cœur	 en	 AlN	 ou	 d’enlever	 le	 cœur	 GaN	 par	 gravure	 sélective.	 La	
démonstration	 d’une	 émission	 laser	 par	 des	monocouches	 de	 GaN	 avec	 des	microfils	
constitue	un	objectif	important	du	projet.	

3.1.2 Photodétecteurs et LED à monocouches 

Pour	 imaginer	 réaliser	 des	 dispositifs	 du	 type	 photodétecteurs	 ou	 LED	 avec	 des	
structures	 à	monocouches,	 il	 faut,	 d’une	part,	 être	 capable	d’extraire	 ou	d’injecter	des	
porteurs	 du	 super-réseau	 GaN/AlN	 et,	 d’autre	 part,	 de	 réaliser	 un	 dopage	 p	 réputé	
difficile	avec	les	alliages	riches	en	Al	pour	obtenir	une	jonction	n-p.		

Dans	le	cas	d’un	système	à	puits	quantiques	qui	intègre	des	barrières	de	l’ordre	de	5-10	
nm	 d’épaisseur,	 la	 faible	 mobilité	 des	 trous	 du	 p-GaN	 limite	 l’injection	 des	 porteurs	
seulement	aux	puits	les	plus	proches	du	p-GaN.	Par	conséquent,	la	lumière	des	LED	est	
émise	 par	 seulement	 les	 2-3	 derniers	 puits	 quantiques	 et	 il	 est	 inutile	 d’augmenter	
d’avantage	le	nombre	de	puits	dans	une	structure	LED.	Pour	la	photodétection,	il	est	ici	
intéressant	d’augmenter	le	nombre	de	puits	quantiques	pour	améliorer	la	sensibilité.	Il	
faut,	néanmoins,	que	la	totalité	de	la	zone	active	à	puits	quantiques	soit	intégrée	dans	la	
zone	de	déplétion	de	la	jonction	p-n,	afin	que	le	champ	électrique	interne	puisse	extraire	
les	porteurs	photo-générés.	L’épaisseur	de	la	zone	de	déplétion	est	d’autant	plus	grande	
que	le	dopage	est	faible.	Ainsi,	la	zone	active	peut	intégrer	jusqu’à	plusieurs	dizaines	de	
puits	quantiques	pour	 la	photodétection	ou	 le	photovoltaïque.152,288	Dans	 le	 cas	précis	
des	super-réseaux	à	monocouches,	la	situation	est	différente	pour	la	réalisation	de	LED	
ou	 de	 photodétecteurs.	 Ici,	 l’injection	 ou	 l’extraction	 des	 porteurs	 des	 super-réseaux	
GaN/AlN	à	monocouches	pourrait	se	faire	en	tirant	parti	de	l’effet	tunnel	possible	avec	
les	épaisseurs	des	barrières	AlN	de	l’ordre	de	1-3	mn,	comme	cela	est	illustré	à	la	Figure	
93.280	 Ainsi,	 on	 peut	 imaginer	 des	 dispositifs	 à	 partir	 d’un	 super-réseau	 GaN/AlN	
intégrant	plusieurs	dizaines	de	période,	à	condition	que	la	zone	active	soit	située	dans	la	
zone	de	charge	d’espace	(zone	déplétée	en	charges	mobiles)	et	d’avoir	des	barrières	à	la	
fois	 suffisamment	 fines	 pour	 permettre	 l’effet	 tunnel	 et	 suffisamment	 épaisses	 pour	
avoir	un	effet	de	confinement	(compromis	possible	vers	2	nm).	

Un	problème	délicat	pour	la	réalisation	de	dispositifs	UV-C	à	monocouches	est	le	dopage	
p	 de	 l’AlGaN	 permettant	 l’injection	 des	 trous	 dans	 la	 zone	 active.	 Au-delà	 d’une	
composition	de	60%	en	Al	de	l’AlGaN,	 le	dopage	p	à	base	de	dopant	Mg	(même	à	forte	
concentration)	n’est	quasiment	plus	effectif.	A	ce	jour,	nous	maîtrisons	le	dopage	p	pour	

	

Figure	96	:	Structure	à	ruban	après	gravure	
d’une	croissance	planaire	pour	l’émission	laser	

dans	l’UV-C	



	142	

une	 composition	 en	 Al	 de	 30%.	 Nous	 pourrons	 faire	 des	 tests	 de	 dopage	 p	 avec	 des	
compositions	jusqu’à	80%,	cependant	nous	savons	que	le	dopage	p	sera	très	faible.	Pour	
améliorer	 significativement	 la	 densité	 de	 trous,	 nous	 proposons	 d’essayer	 les	 trois	
solutions	qui	ont	déjà	fait	leur	preuve	dans	la	littérature,	comme	détaillé	au	Chapitre	III	
(voir	page	107).	D’abord,	l’intégration	d’une	jonction	tunnel	cœur-coquille	du	type	n++-
GaN/Al/p++-AlGaN	peut	augmenter	significativement	l’injection	des	trous	dans	la	région	
active.212	Ensuite,	le	codopage	In-Mg	est	une	solution	qui	s’est	avérée	efficace	dans	le	cas	
des	nanofils	d’AlN	MBE.221	Il	serait	également	intéressant	d’explorer	cette	solution	dans	
le	cas	des	croissances	MOVPE,	en	géométrie	planaire	et	ensuite	en	cœur-coquille.	Enfin,	
le	h-BN	pourrait	être	utilisé	en	lieu	et	place	du	p-AlN,	où	des	concentrations	élevées	de	
trous	jusqu’à	1020	cm-3	peuvent	être	obtenue	provenant	des	défauts	ponctuels.228		

4 Perspectives  

Au-delà	 du	 projet	 centré	 sur	 la	 réalisation	 de	 sources	 UV-C	 efficaces	 à	 monocouches	
GaN,	des	perspectives	plus	larges	autour	de	l’intégration	des	matériaux	2D	pourront	être	
également	 développées.	 Les	 matériaux	 2D	 correspond	 à	 des	 structures	 atomiques	
bidimensionnelles	avec	une	épaisseur	de	quelques	monocouches	atomiques.			

Si	on	considère	le	graphène,	 il	est	possible	de	l’utiliser	comme	un	substrat	ultra-mince	
pour	la	croissance	de	GaN.	Comme	le	graphène	forme	des	liaisons	faibles	Van	der	Waals,	
le	 GaN	 peut	 facilement	 se	 détacher	 du	 substrat.	 Cette	 propriété	 est	 notamment	
intéressante	pour	la	réalisation	de	dispositifs	flexibles.	Néanmoins,	la	croissance	de	GaN	
sur	graphène	est	particulièrement	difficile	à	cause	de	l'absence	de	liaisons	pendantes	et	
la	faible	énergie	de	surface	(50	mJ/m2	en	comparaison	à	5	J/m2	pour	le	saphir).	Ainsi,	le	
graphène	 joue	 le	 rôle	 d’un	 masque	 à	 l’image	 du	 SiO2	 ou	 du	 Si3N4.	 Pour	 favoriser	 la	
nucléation	du	GaN	sur	 le	graphène,	 la	 stratégie	 la	plus	 courante	consiste	à	 réaliser	un	
pré-dépôt	 sur	 le	 graphène	:	 ZnO,175,289,290	 AlN,291,292	 AlGaN293–295	 ou	 GaN	 à	 basse	
température.176,296–299	Ainsi,	la	croissance	de	couches	épaisses	de	GaN	sur	graphène	est	
possible,	mais	sans	amélioration	nette	de	la	qualité	cristalline	par	rapport	à	la	croissance	
standard	 sur	 saphir	 (densité	 de	dislocations	de	109	 cm-2).296	 Le	 graphène	 à	 l’interface	
GaN/substrat	permet	de	libérer	le	film	GaN	et	de	le	transférer	sur	un	support-hôte	pour	
la	fabrication	de	dispositifs,	tels	que	des	LED289,296	et	des	photodétecteurs.297	La	plupart	
des	études	sont	réalisées	sur	des	substrats	traditionnellement	utilisés	pour	l’épitaxie	du	
GaN	(saphir,	Si…),	ce	qui	semble	indiquer	que	la	nucléation	a	plutôt	lieu	sur	le	substrat	à	
travers	 des	 défauts	 du	 graphène,	 mais	 pas	 directement	 sur	 le	 graphène.	 Les	 rares	
démonstrations	 de	 croissance	 GaN	 sur	 graphène	 transféré	 sur	 un	 substrat	 amorphe	
Si/SiO2	sans	possibilité	d’épitaxie	avec	le	substrat	sous-jacent	ont	été	réalisées	à	partir	
d’un	 pré-dépôt	 de	 ZnO	 par	 l’équipe	 de	 G.C.	 Yi	 (Univ.	 Seoul)175,300–302	 ou	 sur	 des	
multicouches	 de	 graphène	 avec	 un	 pré-dépôt	 AlGaN.293	 Également,	 l'utilisation	 d'un	
substrat	 SiC	 vicinal	 permet	 de	 former	 une	 monocouche	 cristalline	 de	 graphène	 par	
graphitisation	et	facilite	la	nucléation	de	GaN	sur	les	marches	atomiques.296,297	La	Figure	
97A	montre	un	essai	très	récent	de	croissance	GaN	réalisé	au	laboratoire	sur	un	substrat	
graphène/SiC	 du	 CRHEA	 (Coll.	 A.	 Michon).	 La	 croissance	 sur	 graphène	 forme	
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spontanément	des	nanostructures	en	 forme	de	 tétraèdre	orientées,	qui	 correspondent	
bien	à	une	épitaxie	Van	der	Waals	avec	une	très	faible	adhésion	à	la	surface,	puisqu’ils	
peuvent	être	simplement	déplacés	par	une	pointe	AFM.303,304	Néanmoins,	ce	type	d’objet	
tétraédrique	reste	difficile	à	intégrer	dans	un	dispositif.	

Dans	ce	contexte,	nous	souhaitons	réaliser	l’épitaxie	du	GaN	directement	sur	graphène	à	
partir	d’un	substrat	Si/SiO2	pour	développer	des	LED	flexibles.	Dans	cette	perspective,	
nous	collaborons	avec	 le	C2N	qui	maîtrise	 la	 croissance	 sélective	par	MBE	de	nanofils	
GaN	 sur	 des	 motifs	 organisés	 de	 graphène	 sur	 Si/SiO2.305–307	 Comme	 schématisé	 à	 la	
Figure	97B,	nous	proposons	de	partir	de	ces	nanofils	MBE	localisés	sur	graphène	pour	
faire	 croître	par	MOVPE	des	micro-domaines	GaN	organisés	 sans	défaut	 (5-20	µm)	en	
favorisant	la	croissance	latérale.	Ensuite,	la	croissance	d’une	structure	LED	sur	la	facette	
supérieure	 de	 ces	micro-domaines	 sera	 réalisée.	 Le	 transfert	 collectif	 sur	 un	 support	
flexible	permettra	de	fabriquer	un	ensemble	flexible	de	µLEDs,	qui	ouvrirait	la	voie	aux	
écrans	 flexibles	 de	 haute	 brillance,	 haute	 résolution	 et	 grande	 durée	 de	 vie.	 Nous	
proposons	 également	 d'étudier	 la	 croissance	 des	 micro-domaines	 InGaN	 à	 partir	 des	
nanofils	 GaN	MBE	 sur	 graphène,	 qui	 pourraient	 permettre	 d’obtenir	 des	 puits	 InGaN	
plus	 riche	 en	 In	 pour	 réaliser	 des	 µLED	 ambres	 et	 rouges.308	 Ces	 idées	 s’inscrivent	
actuellement	dans	les	projets	ANR	FLAGG	2021-2025	et	GANEXT	LEDFLEX.	

Nous	pouvons	également	nous	appuyer	sur	d’autres	matériaux	2D	pour	développer	de	
nouveaux	 projets	 à	 plus	 long	 terme.	 La	 maîtrise	 de	 la	 croissance	 h-BN	 par	 MOVPE,	
notamment	par	l’équipe	d’Ougazzadan	(Georgia	Tech)	permet	d’imaginer	l’utilisation	du	
h-BN	pour	réaliser	des	LED	à	nanofils	flexibles.309–312	Le	h-BN	permet	la	croissance	d’AlN	
et	pourrait	aussi	être	intéressant	pour	les	applications	UV	à	nanofils,	avec	la	possibilité	
de	servir	de	contact	p.228	Nous	pouvons	aussi	essayer	de	travailler	avec	des	matériaux	
2D	connus	pour	 leur	propriétés	optiques	comme	MoS2	ou	WS2.	Ces	matériaux	peuvent	
être	 couplés	 aux	 croissances	 planaires313	 ou	 filaires	 de	 GaN,	 comme	 par	 exemple	 la	
croissance	cœur-coquille	de	ces	matériaux	2D	sur	des	 fils	de	GaN.314	La	 tendance	sera	
d’intégrer	 les	 semiconducteurs	 nitrures	 avec	 ces	 nouveaux	 matériaux	 2D	 et	 de	 les	
combiner	 entre	 eux	 pour	 développer	 des	 dispositifs	 flexibles,	 performants	 et	 faciles	 à	
fabriquer.	

	
	Figure	97	:	Croissance	de	GaN	sur	graphène.	A)	Croissance	de	tétraèdres	GaN	sur	graphène/SiC	(Coll.	
CRHEA).	B)	Etapes	pour	la	croissance	de	microdomaines	GaN	sans	défauts	à	partir	de	nanofils	MBE	sur	

graphène	organisés	pour	réaliser	des	LED	flexibles	(projet	ANR	FLAGG	2021-2025).	
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Conclusion 
Quand	 on	 se	 retourne	 et	 que	 l’on	 regarde	 le	 travail	 mené	 depuis	 2006,	 date	 de	
démarrage	 de	 l’activité	 MOVPE	 au	 laboratoire	 NPSC,	 nous	 mesurons	 tout	 le	 chemin	
accompli.	Sans	expérience	de	la	MOVPE	des	nitrures,	nous	avons	compté	parmi	les	1ères	
équipes	à	développer	les	fils	GaN	non-catalysés,	de	la	croissance	jusqu’à	la	fabrication	de	
dispositifs	 à	 nanofils.	 Au-delà	 des	 réalisations	 pionnières,	 nous	 avons	 aussi	 mené	 un	
travail	de	fond	et	de	 longue	haleine	pour	mettre	au	jour	 les	mécanismes	de	croissance	
des	fils	et	des	hétérostructures	cœurs-coquilles.		

Entre	2007	et	2011,	nos	efforts	se	sont	concentrés	sur	la	maîtrise	de	la	croissance	auto-
organisée	de	fils	GaN	par	MOVPE	sans	catalyseur.	Nous	avons	principalement	développé	
la	méthode	du	flux	de	silane	et	avons	mis	en	évidence	le	mécanisme	de	croissance	par	
passivation	des	parois	verticales	liée	à	la	formation	spontanée	d’une	fine	couche	de	SiNx.	
Cette	méthode	s’est	révélée	particulièrement	efficace,	car	la	passivation	SiNx	a	l’avantage	
à	 la	 fois	 de	 stopper	 la	 croissance	 latérale	 et	 d’augmenter	 drastiquement	 la	 croissance	
verticale.	Nous	avons	également	œuvré	au	développement	des	 croissances	de	nanofils	
GaN	par	ultra-faibles	 flux.	Cette	méthode	permet	de	croître	des	 fils	ayant	d’excellentes	
propriétés	optiques	où	une	émission	du	bord	de	bande	de	seulement	0,95	eV	a	pu	être	
mesurée.	 Toutefois,	 l’approche	 avec	 silane	 est	 devenue	 populaire,	 car	 c’est	 la	 seule	
méthode	qui	permet	de	réaliser	des	fils	à	très	grand	facteur	de	forme	pouvant	atteindre	
des	hauteurs	de	plusieurs	dizaines	de	µm.			

Ensuite	entre	2011	et	2018,	le	développement	de	structures	LED	en	cœur-coquille	a	été	
mené	avec	succès	en	intégrant	des	puits	InGaN/GaN	avec	15%	d’indium	et	une	couche	
de	p-GaN.	Avec	l’aide	de	collaborateurs	(notamment	le	C2N),	cette	structure	LED	cœur-
coquille	a	permis	3	réalisations	pionnières	de	LED	bleues	par	notre	équipe	 :	µLED	sur	
fils	uniques,	LED	à	nanofils	sur	substrat	de	Si,	LED	flexibles	à	nanofils.	Pour	obtenir	une	
croissance	 cœur-coquille	 de	 bonne	 qualité	 cristalline,	 nous	 avons	 montré	 qu’il	 est	
important	de	stopper	le	flux	de	silane	pour	arrêter	la	passivation	des	parois	et	de	croître	
un	 espaceur	 GaN	 pour	 enterrer	 les	 parois	 des	 fils,	 où	 une	 couche	 de	 contamination	
SiGaN	liée	aux	résidus	de	silane	peut	être	présente.	D’autres	avancées	ont	également	été	
réalisées	par	notre	équipe.	L’augmentation	de	l’indium	à	24%	dans	les	puits	InGaN	nous	
a	permis	d’obtenir	une	émission	verte	 issue	des	plans-m	verticaux	sur	des	µLED	à	 fils	
uniques	et	sur	LED	flexibles	à	nanofils.	L’émission	blanche	a	pu	aussi	être	démontrée	en	
intégrant	 des	 phosphores	 jaunes	 dans	 une	 LED	 flexible	 à	 nanofils	 qui	 a	 affiché	 un	
rendement	 externe	 de	 9%.	 Une	 approche	 monolithique	 en	 intégrant	 des	 puits	
quantiques	bleus	et	verts	en	cœur-coquille	a	également	été	réalisée.	Ces	efforts	ont	eu	
des	 retombées	 industrielles	 avec	notamment	 la	 démonstration	des	LED	à	nanofils	 sur	
substrat	de	Si	qui	est	à	l’origine	du	démarrage	de	la	start-up	Aledia	par	le	CEA/LETI.	

A	 partir	 de	 2015,	 un	 nouvel	 d’axe	 de	 recherche	 a	 démarré	 sur	 la	 croissance	
d’hétérostuctures	 cœurs-coquilles	 pour	 l’émission	 UV.	 Les	 puits	 quantiques	 du	 type	
GaN/InAlN,	GaN/AlGaN	et	AlGaN/AlGaN	ont	pu	être	développés	montrant	des	émissions	
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UV	dans	la	gamme	330-280	nm.	La	réduction	d’épaisseur	des	puits	GaN	dans	le	système	
GaN/AlGaN	conduit	à	la	formation	de	boîtes	quantiques	qui	ne	permettent	pas	d’accéder	
aux	 émissions	 UV-C	 (<280	 nm).	 Pour	 le	 système	 GaN/AlGaN,	 nous	 avons	montré	 que	
l’enrichissement	 en	 Al	 conduit	 irrémédiablement	 à	 la	 formation	 de	 fissures	 quand	
l’énergie	 élastique	 dépasse	 la	 valeur-seuil	 de	 4	 J/m2,	 ce	 qui	 est	 similaire	 aux	
observations	faites	dans	la	littérature	pour	des	croissances	planaires	équivalentes.	Des	
µLED	 UV	 à	 fils	 uniques	 intégrant	 une	 jonction	 AlGaN	 p-n	 en	 cœur-coquille	 ont	 été	
réalisées	avec	des	puits	GaN/AlGaN	démontrant	une	émission	de	l’UV-A	à	340	nm	à	l’UV-
B	à	310	nm	en	réduisant	l’épaisseur	des	puits	GaN	à	seulement	0,8	nm.	

Aujourd’hui,	 il	 faut	 regarder	 plus	 loin	 et	 envisager	 l’avenir.	 Un	 de	 nos	 objectifs	 est	
d’atteindre	l’émission	UV-C	en	visant	des	bons	rendements.	Pour	cela,	nous	ciblons	nos	
efforts	sur	la	croissance	MOVPE	de	monocouches	GaN	dans	AlN	en	structure	planaire	et	
filaire.	 Le	 confinement	 extrême	 à	 la	 seule	 monocouche	 confère	 un	 comportement	
excitonique	 jusqu’à	 température	 ambiante	permettant	d’obtenir	de	hauts	 rendements.	
Les	résultats	de	 la	 littérature	obtenus	par	MBE	avec	des	émissions	UV	jusqu’à	220	nm	
permettent	d’être	optimiste.	La	principale	difficulté	sera	le	contrôle	de	la	croissance	à	la	
monocouche	près	par	MOVPE.		

A	 plus	 long	 terme,	 nous	 pouvons	 garder	 l’idée	 de	 travailler	 avec	 des	 matériaux	
monoatomiques	 en	 couplant	 la	 croissance	 MOVPE	 des	 nitrures	 aux	 matériaux	 2D,	
connus	 pour	 leurs	 propriétés	 optiques	 et	 électroniques	 remarquables	 et	 leurs	 faibles	
forces	 de	 liaison	 Van	 der	Waals.	 Par	 exemple,	 ces	matériaux	 2D	 (graphène	 ou	 h-BN)	
pourraient	 servir	 avantageusement	 de	 support	 à	 la	 croissance	 pour	 s’affranchir	 du	
substrat.	 Ils	 pourraient	 aussi	 être	 couplés	 au	 GaN	 pour	 développer	 de	 nouveaux	
dispositifs	 optiques	 en	 tirant	 partie	 des	 propriétés	 respectives	 des	 semiconducteurs	
nitrures	 et	 des	 matériaux	 2D.	 Ces	 idées	 sont	 d’ores	 et	 déjà	 à	 l’étude	 et	 seront	 à	
développer	dans	la	prochaine	décennie.		
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