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Introduction Générale

Le sommet de Rio de 1992 ainsi que le protocol&yeto de 1998 ont permis de
prendre conscience que les émissions de gaz adeffe¢rre issues de la consommation des
matieres premieres engagent, a moyen et long tdi@gejlibre de la planéte et I'avenir de
’humanité. Le climat de la planéte dépend de n@ubifacteurs tels que la quantité d’énergie
provenant du soleil, mais aussi de la teneur en&a&iffet de serre et en aérosols dans
I'atmosphére. Les concentrations atmosphériqguegde effet de serre tels que le dioxyde de
carbone (CQ), le méthane (Ck) et le protoxyde d'azote ¢N) ont augmenté de facon
notable depuis le début de la révolution indudeieCes augmentations sont principalement
dues aux activités humaines (utilisation abusive abenbustibles fossiles, agriculture
intensive) et résultent en des fortunes diverses.

En 2008, les émissions mondiales de,@@nérées par les combustibles fossiles
étaient en hausse d'environ 40 % par rapport augsséms de 1990 [1]. Au cours des 25
dernieres années, les températures ont augmentéaaude 0,19 °C par décennie. Le niveau
moyen des mers a augmenté de 17 cm au cours G X&cle principalement en raison de la
fonte des neiges [2].

Afin d'éviter, d'atténuer ou de retarder le dénmgglet climatique, laConférence de
Copenhagué15°™® conférence des parties de la convention climaty anoins abouti & un
accord évoquant que le réechauffement de la platateétre limité a un maximum de 2 °C au
dessus des valeurs pré-industrielles.

En conséquence, des mesures afin de réduire niesiéns doivent étre prises. Dans
ce cadre, les pays européens se sont engagésire tédis émissions de gaz a effet de serre
de 20 % par rapport au niveau de 1990 a I'horifi202Les énergies renouvelables devront
représenter 20 % des énergies utilisées dans IHJatoles Etats membres devront avoir
réalisé 20 % d’économie d’énergie [3]. Les éconasnd@&nergies impliquent la réduction de
la consommation d’électricité ainsi que le dévewmppnt de moyens de production
alternatifs.
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Figure 1: Projection des besoins en électricité a I'horizOn®@produit par diverses énergies [5].

Durant le siecle qui nous attend, afin de maint&srémissions de GCen dessous
d'un seuil critique de 450 ppm (soit une conceiatnade 61 % supérieure a celle de I'ére pré-
industrielle mais de seulement 17 % supérieureiaean actuel de 385 ppm), l'utilisation
d'énergies renouvelables (solaire photovoltaiguemasse (méthanisation), éolien et
hydraulique) deviendra primordiale. Le développemelénergies alternatives s'avere
nécessaire a moins d'entrer dans une politique&d®idsance peu probable.

L'énergie primaire est utilisée a hauteur de 20%80pour générer de l'énergie
thermique alors que I'énergie primaire est utiliddeuteur de 10 % pour I'énergie électrique
[4]. Actuellement, I'énergie photovoltaique est &g@e a hauteur de 0,5 % pour produire de
I'énergie électrique. Cependant d'aprés Fedtrial. [5], celle-ci représentera prés de 6 TW/an
d'ici 2070 (Fig.1) soit pres de 50 % de la produrcti'énergie électrique.

Ainsi, l'intensification de la recherche et le déppement du marché photovoltaique
figurent étre des éléments clés. La croissance diché photovoltaique est attendue pour
tripler d'ici a 2015 et réside en la capacité dalpction des différentes entreprises provenant
de la filiére silicium cristallin (mono et poly) ale la filiere couches minces ((Cu(In,Ga)Se
appelée CIGSe), CdTe, a-Si:H).
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Figure 2: Croissance du marché photovoltaique actuelle ésagée pour les technologies d& at
2" génération [8].

L'augmentation récente du marché photovoltaique$6d'une part due a I'expansion
du marché allemand, japonais et plus récemmentgaep&,5 GW en 2008 [3]) ainsi qu'a un
intérét croissant envers les énergies renouvelalilependant, la politique fiscale "trop"
incitative engagée par I'Etat espagnol lui a caiteeffondrement de ses finances publiques.
Ainsi, les décideurs espagnols ont fortement didifeutarif d'achat de I'électricité solaire.
Désormais, la puissance installée espagnol estrpiéé a prés de 500 MW/an depuis 2009.
Le développement sur le marché photovoltaique de2®f¥ génération de modules
photovoltaiques a base de couches minces est rdeel'de 20 a 30 % par an et a pour
principale origine le succés de la société FirstaiS¢1® producteur en 2009 [7]) qui
commercialise des panneaux photovoltaiques a lea€elfie annoncés a 1 €/Wc (Watt-créte).
De plus, il est attendu que d'ici 2014, la partrdgché de la filiere couches minces représente
25 % de la capacité de production mondiale de mannphotovoltaiques [8].



Le marché du photovoltaique a base

de couches sniseedivise de la maniere

suivante:
Technologie couches Pourcentage de Prix (€/Wc) 2008 | Prix (€/Wc) 2013
minces marché (%)
a-Si 24 1,1-1,9 0,55-1,1
CdTe 73 0,7-1,4 0,5-1,05
CIGSe 3 1,35-2,0 0,7-1,3

Tableau I Pourcentage de marché des technologies couchessmiirtluant leurs codts actuels et
envisagés [9].

Les rendements respectifs de 20,3 % [10] des esllalbase de CIGSe obtenus en
laboratoire par ZSW et de 13,8 % [11] pour des rfexdfabriqués par I'entreprise Miasolé
sont tres encourageants. La production de modulbasa de Cu(In,Ga)gest en plein

développement via les entreprises telles que :

Entreprise Capacité de production en
2009 (MW)

Solar Frontier 43
Solyndra 30
Wurth Solar 30

Honda Soltec 27,5
Global Solar 20
Solibro 14
Miasolé >1

Tableau 2: Capacité de production de panneaux solaired@8€[12].
(La liste des entreprises n'est pas exhaustive.)

Solibro annonce des objectifs de production deldorde 90 MW/an [13] avec des
modules dont le rendement atteindra 14 % d'ici BLafans le meilleur des cas. Les codts de
production sont attendus pour étre de I'ordre 8e€0)/c. Cet objectif passe par I'amélioration
du rendement des dispositifs sachant que l'augt@mtde 1 % du rendement du module est
équivalente a la diminution par un facteur 2 de8tsxdiés a I'équipement nécessaire a la
production de modules [13].

L'augmentation des rendements passe par la coenmi@n des mécanismes physico-
chimiques qui se déroulent au sein de la struc@&Se. Les défis [14] de la filiere couches

minces de CIGSe sont les suivants:
1- Développement de couches tampons (cf.l.2.4.) @teas exemptes de cadmium

(probléme de toxicité),
2- Développement de couches minces de CIGSe a pgesldandes interdites(E 1,3

eV-1,5 eV) qui théoriguement présentent des meékeaaractéristiques que le CIGSe
dont = 1,2 eV équivalent au taux de gallium suivant [Gal/([In]+[Ga]) = 0,3,

-4 -



3- Contrble des propriétés électroniques du dispositif

4- Meilleure compréhension de la croissance du CIGSe,

5- Réduction des colts de fabrication par une sineglifon et une optimisation des
procédés de synthése (réduction du temps de dégétl@ température de substrat).

Au cours de cette thése, nous nous sommes attaalé@endre aux problématiques 4
et 5. En effet, la diminution du temps de dép6t desches minces de CIGSe de qualité
photovoltaique ainsi que leur synthése a bassedmype constituent des enjeux importants
pour la croissance de la filiere industrielle duGSE et requiert une compréhension de la
croissance du CIGSe.

1-Synthése rapide d'absorbeurs de Cu(ln,Ga)Se

Afin que le CIGSe devienne un acteur majeur au sknla filiere industrielle
photovoltaique, les trois conditions suivantes dewétre remplies :

1- Production de modules a hauts rendements,
2- Production de modules a bas colit,
3- Longue durée de vie des modules.

Les colts de production sont directement liés aaxfopmances des modules.
Cependant, un module est constitué de nombreuxeélsnsupplémentaires par rapport a une
cellule (Mo/Cu(In,Ga)S£CdS/i-ZnO/ZnO:Al) qui représentent plus de 50 % delts de
production. Parmi ceux-ci, on dénombre les parsigivantes qui sont classées par ordre
d’'importance en termes de colt :

Elément Codt (%)
1- Le verre en face avant du module 20,3
(encapsulation)
2- Substrat de verre 13,8

3- Composants électriques nécessaires ala 12,5
connexion sur le réseau électrique
4- Matériaux de protection du module 11,9
(polymeres, thermoplastiques) résistants gaux

moisissures, UV et humidité

Tableau 3 Récapitulatif des éléments supplémentaires daasti un module [13].

D’aprés I'étude réalisée par Stolt et ce classenieapparait donc que la production de
modules dépend fortement de la capacité a dépesecaliches de CIGSe a haut rendement.
La production annuelle de CIGSe dépend elle-mémpluigeurs facteurs qui sont resumeés
dans la formule suivante: Production annuelle=q *r*T*S)/Tq ou:



n | rendement du module

r | rendement de production (nombre de panneaux fisodn état de fonctionnement /
nombre total de panneaux produits) estimée a 8@-8ans l'industrie du CIGSe

T: | temps de fonctionnement des batis (pulvérisatiorév@poration, bain chimique,...) sur
une année comprenant leur entretien programme gpamnes techniques, réparation)

S | surface de dépot

Tq | temps de dépbt

Tableau 4 Facteurs déterminant la production annuelle daSel

La production annuelle dépend ainsi du temps détddpine couche de CIGSe. Ce
facteur temps correspond au rapport entre I'épaisde la couche désirée et les flux
d'évaporation des éléments entrant en jeu dambtacétion d'une couche de CIGSe.

Donc, plus le temps de dépbtg(Tsera court, plus la production annuelle sera
importante.

2-Synthése a basse température d'absorbeurs de Cn{Ga)Se

La minimisation de la température du substrat wstparametre primordial pour
permettre a la filiere Cu(In,Ga)sd'obtenir un niveau de maturité industrielle églente a
celle du silicium. Les températures usuelles destsabsont de I'ordre de 600 °C pour le
procédé 3-stage (cf.1.2.2.5) permettant d'obtdes cellules a hauts rendements. Cependant,
cette température de substrat se situe prés dugibote déformation ou de "ramollissement"
du verre. De plus, a I'échelle industrielle, é@donné la grande aire du substrat (A 1m?2),
la température de substrat est limitée aux enviden$00 °C.

Dans un souci de réduction des codts de fabrizal@éotempérature de substrat doit étre
réduite a des températures plus basses de I'oeds@@ °C tout en gardant des rendements de
conversion équivalents a ceux obtenus a haute tatopé. La réduction de la température
peut avoir plusieurs avantages :

1- Une réduction du colt énergétique,

2- Une augmentation de la cadence de production duetamps de chauffage et de

refroidissement du substrat moins long,

3- Une reproductibilité accrue due a une augmentatela tolérance du substrat vis-a-

vis des contraintes mécaniques.

4- L'utilisation de substrats autres que le verre detk que des substrats a base de

polyimides si toutefois la température de subsisatréduite de I'ordre deyf= 450
°C.



Plan
Apres avoir décrit, durant les deux premiers chepjtles propriétés (structurales,
optiques et électroniques) d'un dispositif phottaigue a base de CIGSe en y détaillant les
différents procédés de fabrication qui peuventrugeir lors de la synthese d'une couche
mince de CIGSe, nous articulerons ce manuscriuaul® deux axes principaux:

1- Mécanismes de croissance du CIGSe

La croissance du Cu(@inGa)Se par co-évaporation est influencée par de nombreux
parameéetres. Les rbdles prépondérants que jouent dercgntage de cuivre (y =
[Cu]/([In]+[Ga])) et la température de dépobt suctaissance du CIGSe ont été analysés pour
x < 0,3. Les conclusions de cette étude nous ont arae@ablir un nouveau modele de
croissance.

2- Synthése rapide et a basse température

La compréhension des mécanismes de croissancenmaspdiaboutir a la synthese
rapide d'absorbeurs de CIGSe. En parallele a eete®tsur la diminution du temps de
croissance, nous avons examiné les possibilitésidieniser la température du substrat. Pour
ce faire, l'influence du contact arriere composé relybdéne au sein du dispositif
photovoltaique a été étudiée pour difféerentes teatpees de substrat via l'utilisation de
couches de molybdéenes de porosités différentes.






Chapitre | Cellules solaires a base de Cu(ln,Ga)Se

|. Cellules solaires a base de Cu(In,Ga)se

I.1. Jonction p-n

Le principe de fonctionnement d'une cellule solag@nsiste en la séparation des
porteurs photogénérés qui se situent entre un comatzant et un contact arriere. Ainsi,
'absorption du matériau se mesure par la capatiténatériau a absorber I'énergie des
photons incidents (). Selon la valeur de cette derniere, les deux eafgdre suivants se
présentent :

1- Si I'énergie des photons incidenty)lest supérieure ou égale a la largeur de bande
interdite (E) du matériau, I'électron peut étre excité de ladeade valence vers la bande
conduction laissant derriére lui un trou au nivdaua bande de valence.

2- Si B < hv, I'électron sera excité au dessus du minimum dmtade de conduction et

se relaxera par thermalisation afin d’atteindriedade de conduction.

A A @
\*
E_=hv E,<hv E
C
--------------------------------------- =
¥ + )
SC de type p
N
@
< =\ EV

Champ électrique  SC de type n

Figure 3: Jonction p-n a I'équilibre thermodynamique pour iomojonction ou E Ey et B
représentent respectivement les énergies du minideuta bande de conduction, du maximum de la
bande de valence et du niveau de Fermi.

La formation du courant nécessite la séparation meteurs de charge. Afin de
permettre cette séparation de charges, la crédtiore jonction p-n est nécessaire [15]. Un
semi-conducteur de type p (n) posséde une hautstéate trous (électrons) comparée aux
électrons (trous). Quand un semi-conducteur de pymsst mis en contact avec un semi-
conducteur de type n, les porteurs (électroi treu : H) par gradient de concentration se
déplacent respectivement d’'une région avec uneehdensité de porteurs vers une région
avec une faible densité de porteurs. Ce phénonstrappelé diffusion.



Chapitre | Cellules solaires a base de Cu(ln,Ga)Se

Quand les électrons diffusent vers le coté p,ailsskent derriere eux des ions chargés
positivement du coté n. Similairement, les troussknt derriere eux des ions chargés
négativement du coté p. Les ions fixes créés degbat’autre de la jonction engendrent la
création d'un champ électrique qui s’oppose affagion. Le déplacement des porteurs libres
dans le champ électrique est appelé courant deuctiod. A I'équilibre, les courants de
diffusion et de conduction sont égaux. Le champgtétpie introduit au sein de la cellule
solaire par la jonction p-n fournit la force né@ss pour la séparation des charges de telle
sorte que les électrons se déplacent de la zoresgarzone n et les trous en sens inverse.

De chaque c6té de la jonction, les matériaux déplén porteurs libres créent par la
méme occasion une zone de charge espace (ZCEpnc#on p-n au sein d’'une cellule
cristalline a base de silicium se caractérise p& homojonction qui est réalisée au sein du
méme matériau par dopage de type p et de typepadeet d’autre de la jonction. Tandis
gu'au sein des cellules solaires a base de CIG&ehétérojonction est réalisée entre le
CIGSe et une couche tampon de nature différerieedget le sulfure de cadmium (CdS).

La photogénération des porteurs dépend essentaitede la capacité a absorber la
lumiére incidente et de leur largeur de bande diterou "gap". Les cellules a base de
silicium cristallin de génération sont des semi-conducteurs dont le gamdirect alors
que les cellules & base de couches mince§"fgénération sont formées de matériaux semi-
conducteurs a gap direct. Pour un matériau a géipeot, le sommet de la bande de valence
est décalée par rapport au minimum de la bandeniduction ce qui nécessite la mise en jeu
d'un phonon en plus du photon afin de conservegulmntité de mouvement mis en jeu. Ce
décalage minimise la capacité a absorber la lumiecalente et donc son coefficient
d'absorption d). Ainsi pour une énergie incidente inférieureéadrgie de bande interdite, le
matériau est "transparent” au rayonnement incideinte coefficient d'absorption est tres
faible. Alors gu'a partir d'une valeur proche éadrgie de bande interdite (seuil d'absorption
optique), ce coefficient présente une valeur canstaux alentours de~ 10*cm™.

Ainsi, illustré sur la Figure 4, les semi-conducted base de silicium cristallin dé™1
génération ont un coefficient d'absorption plusblfaique les couches minces d&"2
générationCela nécessite d'utiliser une épaisseur plus iraptat(épaisseur de I'ordre de 200
pm) par rapport aux matériaux a base de couchesemif@paisseur de l'ordre de quelques
micrometres).
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Figure 4: Spectres d'absorption de différents semi-condusten fonction de leur largeur de bande
interdite.

|.2. Structure d'une cellule solaire a base d'hét@jonction CIGSe/couche tampon

Les dispositifs photovoltaiques a base de Cu(Ir§&agont constitués d'un empilement
de couches minces : Mo/Cu(In,Gay&aS/i-Zn0O/ZnO:Al déposées le plus souvent sur un
substrat de verre sodé comme décrit et illustdessous:

B Contactavant e 6
“ ‘. e p—ﬁ -

Jonction

Circuit
extérieur

Verre

I 1 UM

Figure 5: Micrographie MEB d'une cellule solaire a baseCdé€in,Ga)Sg[16].
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|.2.1. Substrat de Verre

Le substrat de verre sodo-calciqug1-3 mm) a été utilisé originellement pour sa
disponibilité, son colt peu onéreux, son coefficidiexpansion thermique adapté a la
croissance de couches de CIGSe ainsi que pourrs® lmanarité. De plus, sa bonne tenue
mécanique ainsi que sa relative neutralité chimigwe températures de synthése sont des
atouts importants. En effet, la communauté scigoif du CIGSe s'est apercue que le sodium
contenu dans le verre sous forme deNgoue un réle important tant au niveau de la
croissance que des performances photovoltaiqued81P]. Au sein de la couche de
Cu(In,Ga)Sg le sodium se situe principalement aux joints daing [20]. Il aurait pour
conséquence de passiver les joints de grains eguiianter la densité d’accepteurs au sein
la couche de CIGSe [21]. Pour contréler I'apporsddium au sein de I'absorbeur, I'ajout de
couchesbarriere (Ab}O3) au sodium peut étre effectué entre le verre emidybdéne.
L'adjonction de précurseurs contenant du Na (eafr)N22,23] peut étre éventuellement
ensuite effectuée.

[.2.2. Molybdéne

Afin d'assurer la collecte des porteurs photogénéngée couche daolybdene(0.3-
1um), dit contact arriereest déposée par pulvérisation cathodique magnétrofe substrat
[24]. Le principal avantage de cette couche egjraade stabilité a haute température sous
atmosphere sélénée, ainsi que la faible résistil@téontact qu'elle forme avec le CIGSe. Le
bon comportement électronique de l'interface forregre le CIGSe et le Mo serait d0 a la
présence d’'une fine couche de Mgf®,26]. De plus, la tenue en compression ou esidan
de la couche de molybdéne joue un réle importamieeau de la porosité du Mo. Elle a un
impact direct sur la perméabilité au Na qui diffydes ou moins a travers le molybdene et
participe a la croissance du CIGSe.

[.2.3. Couche absorbante de Cu(In,Ga)Se

Dans nos conditions de deépdt, la couche absorbalbycristalline de
Cu(In,Ga)Se est un semi-conducteur de type p. L'absorptionptiesons qui contribue a la
génération de paires électron-trou a lieu en sam &dle est déposée par co-évaporation
thermique au sein de notre laboratoire. Les prtgsiéle cet absorbeur seront plus largement
détaillées au sein du sous chapitre I.3.
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Chapitre | Cellules solaires a base de Cu(ln,Ga)Se

|.2.4. Couche tampon de CdS

Une couche mince daulfure de cadmium(CdS) de type n appelée couche tampon
est déposée par bain chimique sur l'absorbeurdafiréaliser la jonction p-n avec le CIGSe.
Cette fine couche de l'ordre 50 nm est formée panarsion du substrat (Verre/Mo/CIGSe)
dans une solution aqueuse contenant de l'acétateadmium (Cd(CHCGO,),2H,;0), de
'ammoniaque (NHOH) ainsi que de la thiourée fNCSNH,). Le mélange de ces divers
réactifs a une température avoisinant les 60°C g@&ndnviron 7 min permet d'obtenir la
couche de CdS désirée. Cette couche tampon a égal@our role de passiver les états de
surface présents a la surface du CIGSe [27] etatéger la surface du CIGSe du dépot de la
couche fenétre qui pourrait endommager la surfaceasson de la haute énergie des ions
utilisés lors de la pulvérisation. La formation aidte couche par bain chimique entraine une
rupture de la chaine du vide qui peut s’avérerraigriante a I'échelle industrielle. Malgré
son caractére relativement toxique, elle est lalsedampon la plus efficace afin de créer des
dispositifs a hauts rendements. Afin de remplacettec couche tampon de CdS, la
communauté du CIGSe travaille sur différentes madtives telles que I'ks; [28] et le
Zn(OH,S) [29] qui peuvent étre respectivement dépgmar différentes techniques telles que
la co-évaporation , I'ALD (Atomic Layer Depositigrig bain chimique...

Idéalement, la couche tampon doit avoir une dengtporteurs plus importante que
l'absorbeur de telle sorte que la zone de chargspdte s'étende profondément dans
l'absorbeur, maximisant ainsi la collecte des pwsteDe plus, la couche tampon doit avoir
une largeur de bande interdite plus grande que c®l I'absorbeur (ECdS) = 2,4 eV >
E4(CIGSe) = 1,04-1,68 eV) afin que les photons ingigepuissent atteindre |'absorbeur.
Cependant, le faible gap du CdS perturbe la tressan de la lumiéere incidente aux courtes
longueurs d’onde.

I.2.5. Oxydes Transparents Conducteurs (OTC) a basde ZnO

Le dépdt des différentes couches minces préseptéeédemment est suivie par la
pulvérisation cathodique d'une couche d'oxyde aptigent transparente composée d'oxyde
de zinc non dopée-ZnO, e = 50 nm, E= 3,3 eV) ainsi que par une couche d'oxyde
transparent conducteur d'oxyde de zinc dopéeunrlialum ZnO:Al, e = 300 nm, = 3,6
eV) de type dégénéré n+ dont le taux de dopagdesbordre de 3.8 €/cm®. Ces couches
doivent présenter une transparence maximale toasgurant une résistivité minimale afin de
permettre la transmission de la presque totalitéademiére incidente utile a I'absorbeur.
Afin de mesurer la performance de I'OTC, Kessleal. [30] ont proposé une figure de mérite
définie par la densité de courant perdue due &dadtion optique pour une résistance carrée
donnée.

-13-
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1.2.6. Grille métalligue a base de Ni/Al/Ni

Enfin, une grille métallique est finalement dépoaée d'améliorer I'extraction des
porteurs de charge photogénérés. Ces grilles sompasées d'une succession de 3 couches a
base denickel (e = 50 nm), @luminium (e = 2000 nm) et daickel (e = 50 nm). La
premiére couche de Ni empéche l'oxydation de I'alinm contenue dans I'OTC. La couche
d'aluminium représente le contact ohmique avardisipositif. Finalement, au méme titre que
la premiere couche de Ni, la seconde couche dan@géehe I'oxydation de I'aluminium qui
pourrait créer un contact direct avec la couchétferde ZnO.

I.3. Propriétés de la couche absorbante de Cu(In,G8e

1.3.1. Propriétés structurales

Dans la littérature, les données cristallines diiesye quaternaire Cu-In-Ga-Se sont
basées sur les systémes ternaires Cu-In-Se et GeGa

Dans le cadre du CISe, le diagramme de phase pssogioe CySe-InSe [31] en
Figure 6 permet de mettre en évidence les difféephases qui peuvent étre présentes.
Premierement, noysouvons remarquer que la phase chalcopyri@®uInSe existe pour des
concentrations de cuivre comprises entre 24 % @ 26l jusqu'a des températures élevees
d'environ 780 °C. Ce domaine d'existence se tralamyi d'environ 2 % vers le composé
In,Se; par I'ajout d'environ 0,1-0,2 % de Na [32]. Le gm®seé staechiométrique CulnSse
trouve en réalité étre un mélange des phaseSeCata-CulnSe légerement déficitaire en
cuivre pour des températures 500 °C. De plus, nous pouvons noter que pour une
composition excédentaire en cuivre au sein dedthlesir, les deux phases précédemment
décrites co-existent. Concernant les phases d@fest en cuivre, elles sont plus nombreuses
et se dénomment généralemdatla fagon suivantgi-CISe (CulnSe), y-CIS (CulnSe) et
finalement InSe;.

La phase B-ClSe est parfois aussi appelée composé a lacumésnrees
(OVC(Ordered Vacancy Compound)) ou composé a defaatonnés (ODC(Ordered Defect
Compound)). De plus, les phases qui se situent terta staechiométrie connaissent des
domaines d'existence plus larges.
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Figure 6: Diagramme de phase pseudo-binairg3edinSe; et diagramme ternaire Cu-In-Se [33].

La phaseo-CulnSe est une structure chalcopyrite correspondant astneture
tétragonale et a un empilement de structure Zn®ehlende) ou les atomes de cuivre et
d'indium sont distribués de maniere réguliere doonée (Fig.7). Chaque atome de sélénium
est lié tétraédriguement a deux atomes de Cu et aemes d'In, et chaque atome de Cu et
d'In a 4 atomes de sélénium. Son groupe d'espadel2d et ses parametres de maille sont
les suivants: a = 5,76 A et ¢ = 11,59 A [34]. Lstdision tétragonale du matériau s'évalue par
le parametre c/2a.

se O

Zn O

Figure 7 : Structure cristalline du ZnSe et du CulpE5].

Tous les composés qui suivent la ligne de composi@uySe-InSe (Fig.6) sont
basés sur un réseau compact d'atomes de sélén@lnlL¢3 couches d'atomes de sélénium
sont empilées le long de la direction tétragonale?] [37]. La structure chalcopyrite résulte
en un empilement périodique triple d'atomes de ARCABC) résultant en une structure
cubique a faces centrées. L3 est caractérisé par un empilement périodique @odibdltype
ABABAB qui lui confére sa structure hexagonale. plas, pour I'lnSe, une coordination
octaédrique des atomes d'In a été reportée tantieegcoordination tétraédrique a lieu pour
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le composé Culn$e[36]. Ainsi, des changements structuraux sont dttenpour des
compositions qui se situent entre 43&; et le CulnSg Les phase$-ClSe ety-ClSe sont
ainsi formées a partir de la phas€ulnSe par la création de lacunes de cuivrg\ét par le
placement de l'indium dans les sites de cuivrgIiue a une diffusion dans le volume des
atomes de cuivre et une diffusion vers la surfaae atomes d'indium, une transition a partir
de I'ln,Se; vers le CulnSgpar ajout de Cu et de Se pourrait avoir lieu. tracture basique du
réseau ayant besoin d'étre modifiée lors de ladbon du compose-ClSe.

D'autres phases au sein du systéme Cu-In-Se existlas que la phas&ClSe et
les phases métastables CuAu et CuPt. La pba&3kse résulte de la transformation de la
phasen-CulnSe a hautes températures ( 780 °C) et est instable a température ambiante.
Sa structure est de type sphalérite et differeedie ce la chalcopyrite par une distribution
aléatoire des atomes d'In et de Cu sur les sitenapues. Cette transformation solidle¢
solide@) est une transformation cristallographique ditsodédre-ordre. La structure CuAu
ordonnée est supposée avoir une énergie de formlagerement plus grande que la structure
chalcopyrite. La phase CuPt (cf.ll.2.2.2) ordonnéeerait un role important dans des
conditions excédentaires en cuivre lors de la savise [38].

De plus, pour du CIGSe, la substitution de l'indipan le gallium permet d'élargir la
région d'existence de la phase€ulnSe. L'ajout de gallium dans la structure cristallse
ferait par substitution aléatoire de l'indium. Etdonnées les différences de taille entre les
atomes d’indium et de gallium (rapport des raydiesnaques &4rin =~ 0,75), la distorsion de
maille est dépendante du taux de gallium [39]. t@sséquences supposees sur les propriétés
opto-électroniques des dispositifs seront abordéas le sous chapitre suivant.

1.3.2. Propriétés opto-électroniques

La largeur de bande interdite du Culp$gale a 1,04 eV lui permet d'accéder a une
large portion du spectre solaire. Son gap diresv@é a la grande valeur de son coefficient
d'absorptiondq = 10 cm'®) (Fig.4) lui permettent d'absorber la quasi-totalité deecptirtion
de spectre solaire sur une épaisseur de matéribardie de 2 um. De plus, la modulation du
gap peut s'effectuer par substitution de I'ln paGh. Ainsi, le gap du matériau peut évoluer
de 1,04 eV pour du Culnga 1,68 eV pour du CuGasselon la formule suivante [40]:

Ey (Xea) = 1,04 + 0,61.8,— b.xea (1 - X9

Avec b : Constante généralement comprise entre€d,0®4 eV.
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Les rendements de conversion maximums théoriquesaiendus pour & 1,4-1,5
eV [41]. Cependant, les meilleurs rendements sbtenus expérimentalement pouy £1,2
eV, équivalent & 30 % de gallium [42].

Le contréle des propriétés électroniques du CIG&ed de la chimie des défauts
intrinséques aux matériaux. Les origines cristalphiques possibles de ces défauts dans les
matériaux chalcopyrites sont les anti-sites, lesmat interstitiels ainsi que les lacunes
atomiques. Les propriétés électriques differentdoe le matériau se trouve plus ou moins
proche de la staechiométrie (y = [Cu]/([In]+[Ga])Gu]/[lll] = 1).

Pour y > 1, les matériaux polycristallins sont aartdurs due a la présence d'un
précipité de Cu,Se a la surface du CIGSe qui provoque des coursis. Des défauts de

type accepteuCu,, etV,, sont alors mis en jeu [43]. Ces défauts étantgdsanégativement,

il est attendu que des défauts de type doniglise forment afin de maintenir I'électro-

neutralité.
Dans les couches minckEgyerement déficitaires en cuivre (0,85 <y < 0,28) qui

correspond a la composition finale du matériau, dfauts intrinséques tels qig et V_,

e

sont attendus [44].

Dans nos conditions de dép6t, ces deux types dérianat ont une conductivité de
type p et une résistivité inférieure & @Icm. En effet, en fonction du type de croissanee, |
type et la valeur de conductivité du ClSe peuvemiev. Par exemple, lorsqu'un matériau de
type n déficitaire en cuivre est amené a une teatper €leveée en présence d'une surpression
de sélénium, il devient de type p. Dans le casraort lorsqu'un matériau de type p est
amené a une température élevée en l'absence de&ela présence d'une basse pression de
Se, il peut étre converti en un matériau de tydd546]. Cet effet aurait pour origine le
comportement donneur des lacunes de sélénium.

Dans le cas de matériaux trés déficitaires enreu(CulnSe, CulnSey), des

défauts de type donneun;; et de type acceptelr,, sont formés. Ces défauts forment un
complexe (¥, +Ing;) [44] d'énergie de formation faible qui jouerait tble important au
sein du dispositif et permettrait d'expliquer l¥tance généralement observée du matériau
par rapport a la valeur sous-stoechiométrigue eweuCes deux défauts sont de charges

opposeées et tendent a se compenser électrique@esimatériaux sont de type n et ont une
résistivité qui varie entre 0,1 et®®@.cm.

|.4. Propriétés de la phase CiSe

Pour les couches minces ayant une composition ertd#ide en cuivre, les phases
CwSe et Cup,Se du systeme binaire Cu-Se sont souvent prés@&dns.le cas du G8e, tous
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les sites octaédriques ainsi que la moitié des s#tigaédriques sont occupés par des atomes
de cuivre. La phase GBe a le méme réseau de sélénium que la phase Ge@inGe réseau
cristallin similaire (@uzse® 2&unsea Ccuzse™ Ccuinsed [38]. De plus, différentes phases,Sa

ont été observées dans les mémes absorbeurs. Remple, pour des couches minces
élaborées via le procédé "3-Stage”(cf.ll.2.2.5pnésence d'une phase cubique Se a été
suggérée a la surface des grains tandis qu'une péiaggonale existerait aux joints de grains
[47]. En outre, I'existence de la phase.(3e liquide a des températures supérieures a 523 °C
ameliorerait la croissance des grains.

Alors que les diagrammes de phase représententoegitions d'équilibre ou les
différentes phases sont obtenues par refroidissele®nd'un mélange avec une composition
spécifique, les absorbeurs de CIGSe croissent gi&néent dans des conditions dits "hors-
équilibre" ou le sélénium est en surpression eprsence d'In, de Ga et de Na. Dans ce
dernier cas de figure et d0 aux temps de préparagiativement courts, le systeme n'est sans
doute pas capable de subir les mémes changementsphdse qu'a [I'équilibre
thermodynamique. Ainsi, la croissance de la phase,& ne s'inscrit plus dans les
conditions décrites par le diagramme binaire Cu€®pendant, la haute diffusion des espéces
présentes durant les réactions pourrait permetresidager la présence de la phasg,Sa a
I'état liquide [48].

Pour des températures inférieures au point de rfudes phases du type Se, un
impact bénéfique du cuivre sur la croissance daimg®a été observé [49].

Donc, il semblerait que la croissance des graiitsasweliorée par la présence deSel
a la surface, tandis que le caractere solide ouidég aux températures de substrat
généralement utilisées n'est pas certain. Ainsicampromis résulterait en I'hypothede
phases de type ¢Be de caractére "quasi-liquide" ou "semi-liquide".

|.5. Hétérojonction CIGSe/(CdS/ZnO)

Contrairement aux cellules a base de silicium (Honaiion p-n), au sein de la structure
CIGSe, une hétérojonction est réalisée entre lalmabsorbante de CIGSe de type p et la
fenétre optique CdS/ZnO de type n, ces derniesed de nature opto-€lectronique différente
(affinités électroniquesxticseXcdsiznd, Egcdsizn®Egcicse (Fig.8). Cette hétérojonction se
traduit par l'existence de discontinuités de barelese le CdS/ZnO et le CIGSe. Cette
discontinuité de bandes peut étre positkE.(= XcicseXcdsizno™> 0) ou négativeE; < 0).
Pour des dispositifs standards (x =[Ga]/([In]+[G&])0,3) permettant d'atteindre de hauts
rendements, une barriere énergétiqhie. € 0,3 eV) est généralement observée [50,51,52,53].
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Figure 8: Diagramme de bandes électroniques d'une steudeitype CIGSe/CdS/ZnO pour une
discontinuité de bandes de conduction positive$,&let 3 représentent les zones de recombinaisons
majoritaires.

De part sa nature polycristalline, le CIGSe cortigme densité importante de défauts
cristallins. Ceux-ci peuvent devenir des centresed®mbinaisons et altérer la collecte des
porteurs photogénérés. Les mécanismes de recomsningui existent au sein d'une cellule
solaire sont de type radiatifs, par effet Augedettype SRH (Schockley Read-HalJes
derniers s'averent étre prépondérants au seirhé@rbjonction et peuvent se manifester a
divers endroits. Des recombinaisons au sein dumell), a la surface (2) ainsi qu'a
l'interface entre le CIGSe et la couche tampon @S {3) peuvent avoir lieu. Ces
recombinaisons étant directement reliées a la tiedsi porteurs libres (en’) présents ainsi
gu'a la durée de vie des porteurs minoritaires.

|.6. Hétérojonction CIGSe/ Surface

Le réle de la surface du CIGSe a été largementifistu sein de la communauté et fait
toujours débat. Trois modéles ont été développés :
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Cas 1: Il a été montré expérimentalement que la contjposen surface du CIGSe
difféere de la composition en volume. Une des ragmmbables est que la surface du CIGSe
se reconstruirait par elle-méme pour étre énengetigent plus favorable [54].

Pour du CISe, Schmiet al. [55] ont trouvé que lorsque la composition en woduest
Iégeérement sous-stoechiométrique (y < 1), cecilteésm une surface déplétée en cuivre avec
une composition proche du composé G8&. Dans ce cas, la distance entre le niveau de
Fermi et le haut de la bande de valence a la sudadCulnSgest plus importante. Ainsi, le
volume du CISe posséde une largeur de bande itgergale a 1,04 eV, différente de celle de
la surface du CISe avec une largeur de bande itdgidis élevée et égale a 1,3 eV [56].

La modification de l'interface due a la présencmel'surface déplétée en cuivre aurait
pour réle de minimiser les recombinaisons intedies par la séparation des jonctions
physique (riche en défauts) et électronique. Lterise de ce composé a défauts ordonnés
entraine une inversion du type p a la surface dbeQjui contribue a I'enterrement de la
jonction et donc a I'élargissement de la zone dargeh espace et au renforcement de la
courbure de bandes.

De plus, I'ajout de gallium affecte l'inversion ldesurface. Contreras et al. [57] ont
montré que l'inversion de type n se réduit avagghi@entation du taux de gallium, i.e. la
distance du niveau de fermi par rapport a la barmeuction augmente. Pour x > 0,8,
l'inversion de type n disparaitrait.

Cas 2: En contraste avec le modele précedent de I'GCaBen et Noufi [58] ont
suggéré que les états de surface comme les laders&sénium 4. jouent un rdle important
au niveau de l'inversion de la surface. Due a @s®mgbtion surfacique de sélénium, la bande
de conduction se retrouverait fortement courbéehmalu niveau de fermi, i.e. la surface
serait inversée.

Par la suite, quand I'absorbeur de ClSe est expdsér, 'oxygéne peut recevoir des
électrons via la bande de conduction. Alors, urduction s'opérerait (O + 2e O%) et

I'oxygéne serait chargé négativement et se liataitlacunes de séléniuid,") présentes a la

surface. Ainsi, les états de surface seraient ypEsst la courbure de la bande de conduction
diminuerait.
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Durant le bain chimique de CdS qui suit le dépdtadeouche de CISe, les oxydes
formés a la surface se dissoudraient due a laqrésBammoniaque. Les lacunes de sélénium
ainsi que la forte courbure de bandes seraieraussss.

Cas 3: Le modele proposé par Herberholz et al. [59]usstompromis entre les
deux modeles précédents. Dans ce modele, l'invedgosurface ne serait pas causée par la
ségrégation en surface de la ph@seais par un champ électrique provoqué par des états
donneurs chargés positivement a la surface du @8&ei. entrainerait une électro-migration
des ions Cliau sein du volume. Une couche surfacique avechamge concentration de
défauts chargés négativement serait formée. Cexibic@ a une courbure de bande
provoquée par des états de surface due aux ladenaeglénium, résulterait en une haute
barriere énergétique pour les trous a linterfac#S/CISe et empécherait ainsi leurs
recombinaisons a l'interface.

Conclusion

Les problématiques au sein de la structure Verr6M@n,Ga)SgCdS/ZnO sont
nombreuses. D'une part, les multiples hétéroirtesfalemandent une compréhension accrue
des interfaces. D'autre part, les différentes cesidont déposées par des procédés physique
ou chimique qui font intervenir divers modes deissance.

Au cours de cette thése, nous avons concentréffotsesur la compréhension de la
croissance de la couche absorbante déposée paaporétion. Cependant, avant d'aborder la
partie expérimentale, il parait essentiel d'établir état de l'art des divers procédés de
croissance utilisés pour la seule couche absorladimt&e se rendre compte du cheminement
parcouru jusqu'a présent par la communauté sagijppour comprendre les mécanismes de
croissance.
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Chapitre 1l :Procédés de croissance du CIGSe

Il. Procédés de croissance du CIGSe

Au sein de la structure Verre/Mo/Cu(In,Gay&sS/Zn0O, le CIGSe représente la
couche absorbante et le composé clé. Les proproftiégues, structurales et électroniques
sont fortement reliées aux conditions de croissagtcelépendent de la composition des
composés a base de Cu(ln,Ga)%e choix du procédé de dépbt s'avere étre priraloadin
d'obtenir des composés qui permettent d'atteindrehauts rendements. Nous pouvons
dissocier les différentes techniques de dépét el datégories que sont les procédés sous
vide (3-stage process [41], CUPRO [60], Invertedcpss [61], Boeing process [62,63],
CURO [64], In-line process [65], Single Stage pescE6], Selénisation [67]) et les procédés
"hors-vide" ou a pression atmosphérique (électrodfg8], nanoparticules [69,70], hydrazine
[71]).

Parmi toutes ces techniques (Fig.9), celles quiaord jour permis de commercialiser
des cellules photovoltaiques a base de CIGSe ssartedhniques de dépbt sous vide par voie
physique telles que la sélénisation de précursewgtalliques [72] et la co-évaporation
thermique d'éléments [73] constituant l'absorb&insi, dans un premier temps, nous
aborderons succinctement les techniques de déegiession atmosphérique incluant les
réactions mises en jeu lors de la formation deolackhe de CIGSe. Puis, dans un deuxieme
temps, une large partie sera consacrée aux difépgacédés sous vide utilisés lors du dépot
de couches minces de CIGSe par sélénisation ebpévaporation en accordant une attention
particuliere aux mécanismes de recristallisation.

24
J O électrodépdt
22 _
J B particules
20 - o :
4 = @ hydrazine
18 :
] - - B monocristaux
]
16 o O B sels métalliques
b m]
12

i O 3 Stage-process

— . -]
10 @ In-line process

Rendement de conversion (%)

8—_ B CUPRO =
6 — @ Inverted process

4 _- B CURO, Boeing process

2 _- O Single stage process

04 ' | ' O seenisation ' ' '

| | |
Procédés sous vide Procédés hors vide

Figure 9: Rendements de conversion de cellules a base de,GajBe synthétisés par différentes
techniques de dépdt incluant les procédés sousetilds procédés hors-vide.
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Chapitre 1l :Procédés de croissance du CIGSe

I1.1. Procédés a pression atmosphérique

Les procédés a pression atmosphérique sont baséansprocedé a deux étapes
caractérisé par le dép6t initial d'un précurseénégalement a basse températar@yession
atmosphérique suivi par un recuit a haute tempgrgd00-550 °C). Ces procédés peuvent
étre divisés en trois catégories :

1-Dépbt réalisé par voie électrochimiqugifférentes techniques sont en cours de
développement telles que la co-€électrodépositi@ §i¢ Cu, In, Ga, S et de Se a partir d'un
simple électrolyte, I'électrodéposition d'un empiéat de couches meétalliques et le dépot
électrochimique. Les réactions électrochimiquesv@qoent la dissolution d'une contre-
électrode réactive et ainsi la réduction des espédectro-actives sur le substrat. Ces
réactions mettent en jeu des chalcogénures métadligels que le GBe et I'InSe
comparables aux réactions qui ont lieu a la surthcsubstrat lors de la co-évaporation de
CIGSe.

2-Procédé de dépot reposant sur des particuletesalispersées dans un solvant afin de
former une encre. Basées sur cette technique, @gmxoches différentes ont permis
d'atteindre des rendements de 13,6 % [69] et d& J40]. Elles utilisent des précurseurs a
base d'oxydes ou de séléniures métalliques. Lai@renechnique, développée par I''SET
(International Solar Electric Technology), suppose les particules soient d'abord réduites
dans une atmosphére a base d'un mélange gazéx pbur former une couche métallique
de Cu, In et Ga puis sélénées dans une atmosphemaseade b5e/N. L'autre approche,
utilisée par la société Nanosolar, est d'utilisemelange de nanoparticules de CuSe, d'InSe
et de GaSe suivi par un recuit. Comme pour la nugthigveloppée par I'ISET, la ségrégation
de Ga pres du contact arriere a été observéeiée i@lla présence de Na comme pour les
couches déposées par co-évaporation.

3-Dépbts par voie mécanique tels que par "spinimgabu par "spray" de solutions
moléculaires constituant les précurseuss, sels métalliques, précurseurs organométalique
chalcogénures métalliques (S In,Sey) dans une solution d’hydrazine,fN) anhydre [71].
Parmi ces trois variantes, cette derniere a pedhaiteindre des rendemersispérieurs a 12
%. L'avantage de la solution d'hydrazine est l'atsdimpuretés telles que le carbone, le
chlore et I'oxygene. Lors du chauffage de la sotufil = 290 °C) et due a la petite taille des
molécules d'hydrazine, la solution d'hydrazineegéve en se décomposant en gaztHN,
ou NH; et N, sans créer de perturbation au sein de la coucberlzdnte de CIGSe ainsi
formée. Il est tout de méme nécessaire d'effectnaecuit final a T,p = 525 °C. Malgré son
efficacité pour obtenir de larges grains, cetteitsmh d'hydrazine est hautement toxique et ne
permet donc pas une intégration aisée au niveausinel.
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Ces procédés a bas colt réalisés a pression atémmpph permettent d'obtenir une
couche absorbante de CIGSe par des réactions &nies a celles qui ont lieu dans les
procédés sous vide. De plus, quelle que soit laniqae utilisée, un recuit est nécessaire afin
gue la recristallisation s'opére. Nous pouvons mqte les températures de recuit utilisées
sont comparables aux températures généralemeniséepaux substrats lors des procédés
sous vide. Ainsi, une activation thermique est agaiee afin d'obtenir des absorbeurs avec de
larges grains. Des rendements compris entre 114 &6 lont été atteints par les procédeés
décrits précédemment.

Cependant, aucun ne parvient a atteindre les peafices des procédés sous-vide
comme nous pouvons le voir sur la Figure 9. Visisade la conversion du précurseur
employé au sein des techniques de dépodt a pressiasphérique, I'approche par la solution
d'hydrazine nécessite seulement un léger recuiencgmt le dépbt d'hydrazine toxique
requiert une atmosphere inerte qui peut s'avérsirickve a l'échelle industrielleLes
techniques de dépbts baseées sur le jet d'encrélectdodépdt ont le désavantage de recourir
a une étape de recuit sous atmosphére de chalaegénu

Les problématiques relatives aux procédés réafispeession atmosphérique sont les
suivantes:
- Diminution de la concentration en impuretés rédidagC, O et Cl) au sein des
couches, excepté avec I'hydrazine,
- Des recherches sur dautres solvants que I'hydragont en cours comme
I'éthanolamine qui est moins toxique que I'hydrazin
- Contrdle du profil de gallium au sein de la couche.

I1.2. Procédés sous vide

Les procédés sous vides peuvent s’identifier &tsaleurs modes de croissance :

1-Procédés a 1, 2 ou 3 étapes,

2-Cristallisation ou recristallisation de couchemeas de Cu(In,Ga)SelLa différence
essentielle entre ces procédés de croissanceeréssjiectivement en la présence d’une
phase excédentaire en cuivre duranti&étape ou la%'étape.

Ci-aprés, aprés avoir décrit le procédé de dépdt ggdénisation de précurseurs

métalliques qui permet d'obtenir de hauts rendesn@ous aborderons les méthodes de dép6t
basées sur la co-évaporation élémentaire.
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I1.2.1. Sélénisation de précurseurs métalliques

La sélénisation de précurseurs métalliques coneisten procédé dit a 2 étapes et
permet d'atteindre des rendements de l'ordre dé&o167]. Trois approches peuvent étre
considérées :

1- Des précurseurs métalliques a base de Cu, In spusds par pulvérisation
cathodique suivie par un recuit sous atmosphergSé'H e substrat est typiquement porté a
des températures allant de 400 a 500 °C pendaat6®0min. Le sélénium provenant du gaz
H,Se peut étre déposé sous pression atmosphériggai @n fait un avantage malgré sa
toxicité.

Le chemin réactionnel étant le suivant:

2Cu,In, + (a+b)Se- aCuSerbin,Se
2In+Se- In,Se

In,Se+ Sg - In,Sg

In,Sg +Cu,Se+ Se— 2CulnSg

2- Les précurseurs métalliques peuvent aussi réagic du Se provenant d'une
source d'évaporation thermique afin de former lache absorbante [74].

3- La troisiéme approche consiste en un recuit ragRiEP : Rapid Thermal
Processing) de couches élémentaires a base de Sa1{ifD].

Pour les couches minces de CIGSe réalisées mganisation, I'ajout de gallium au sein
de la structure ne permet pas d'obtenir un filnfanme car le gallium s'accumule pres du
contact arriéere. Ceci résulte en une structure El6uGaSe Cette derniére s'avere étre
restrictive pour I'obtention degy(tensions de circuit-ouvert) équivalents au C@a)Se co-
évaporée. Cependant, I'ajout de soufre peut étesééorés du contact avant [76] permettant
d'obtenir un gradient de composition. Ce derniemee d'accéder a des,Mlus importants
pour une couche absorbante de Cu(In,Ga)(8,Se)

I1.2.2. Croissance par co-évaporation

La co-évaporation est la technique de dép6t la ptugamment utilisée pour le
dépb6t de couches minces a base de Cu(ln,@ajS#le-ci consiste en une évaporation
simultanée des éléments formant l'absorbeur arpdetidifférentes sources d'évaporation.
L'enchainement de plusieurs étapes, chacune casaet@ar des taux d'évaporation fixes des
différents éléments pendant un certain temps, foenprocédé de dépdt. Les meilleures
performances photovoltaiques sont généralemernmtatiepour des composeés finaux dont les
caractéristiques sont les suivantes:
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Chapitre 1l :Procédés de croissance du CIGSe

-y = [Cu]/([In]+[Ga]) est |égerement sous-stoechébrigue, i.e. 0,90 <y < 0,95,

- X = [Ga]/([In]+[Ga]) ~0,3,

- Tsubstra= 500-600 °C.

- Présence d'une surpression de sélénium afirtef'dpie le composé soit lacunaire en
sélénium (Note: tout le sélénium évaporé n'estipaporé au sein de la couche mais se ré-
evapore de la surface). De plus, pour empéchepdees de sélénium aux températures
élevées, le sélénium reste fourni durant le reiss@ment du substrat jusqu'a des températures
comprises entre 250 °C et 350 °C.

Les différents procédés de co-évaporation sontlidstagar la suite et sont classés
selon leurs modes de croissance. Les détails dpiel@mocédé comprennent les températures
de substrat, les flux élémentaires au sein de désekapeurdc,, (Pn+ Pgcy)) et I'évolution
du rapport y au sein de la couche.

[1.2.2.1. Procédé a une étape

O 600 L'approche  simple  proposée  par
O\éiggf ''''''''''''''''''''''''''' Shafarmanet al. [66] pour la préparation des
=2 3004 absorbeurs qui respecte les criteres évoquees ci-
dessus est d'évaporer simultanément tous les
::< Cu éléments a des taux d'évaporation constants ainsi
- In+Ga qu'a une température de substrat constante. Les
couches minces de CIGSe déposées par cette
1k méthode consistent typiquement en des grains
EOQ::_ color.maires de Iérgegr i'nférieure a1l pum. De plus,
O”?__ la taille des grains diminue a mesure que l'on se
rapproche du contact arriere [60].

temps (u.a.)
Figure 10: Procédé a une étape
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[1.2.2.2. Procédé bi-couche ou "Boeing Process"

L'utilisation d'un procédé a 2 étapes

g ggg_ Tt généralement appelé "Bilayer process" ou

S s00f === - -7 "Boeing process" a été mis en place

3001 originellement par Mickelsen et Chen [62,63].
Cu Durant ce procédeé, dans un premier temps, une

5’» DC couche excédentaire en cuivre (y > 1) est déposée
In+Ga a une température de substrat entre 350 et 450 °C.

Dans un deuxieme temps, le flux de cuivre est

~ 111 diminué afin de permettre I'abaissement du taux
> 0,94 R de cuivre au sein de la couche jusqu'a ce que la
0,74 composition globale soit Iégerement sous-
steechiométrique en cuivre. ((ff = 550-620 °C)
temps (u.a.) [77].

Figure 11 : Procédé bi-couche ou
"Boeing Process"

L'apport d'un excés de cuivre durant la premiéepeitde ce procédé a une
influence sur la croissance. Plus l'excés de cUisaeactérisé par I'apparition de phases. Cu
xSe au sein de la couche) est important, plus leEasirest rugueuse et moins la couche
absorbante est dense, pouvant donner lieu a liippade courts-circuits pour des exces de
cuivre trés importants [78]. Ce procédé permettdiub de larges grains comparé au "single
stage-process".

Modele de croissance

Klenk et al.[79] et Tuttleet al. [80] ont proposé qu'une phase liquide
interviendrait durant cette croissance ce qui exgrait I'obtention de larges grains. Lorsque
la couche mince est excédentaire en cuivre, sacidst recouverte par une couche dg Cu
xSe qui dapres le diagramme de phasgSEunSe est liquide pour des températures de
substrat supérieures a 523 °C. La croissance dedfelonc par un mécanisme appelé VLS
(Vapeur-Liquide-Solide) ou la mobilité accrue ddenzes au sein de cette phase liquide
permet d'accroitre la taille des grains.

Une modification de ce modéle de croissance apérgée par Wada
et al.[38] a I'aide d'observations réalisées par mi@pcélectronique a transmission a haute
résolution sur des couches de CIGSe excédentairegiere. Cela a permis de démontrer la
co-existence d'une phase CuSe liquide et d'uneepBasSe solide a des températures de
substrat égales a 530 °C.

Ainsi, au lieu d'une croissance de grains isstectiment d'une phase
Cw.Se liquide, une réaction topotactique est propokés. phases GBe et ClSe étant
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structurellement trés similaires, une transfornmatiolide-solide apparait probable. Le modéle
proposé considére la réaction suivante: les ataffiesdissous dans la phase liquide CuSe
réagissent avec le €de solide vers le Culngéandis qu'une part des atomes de cuivre est
remplacée par des atomes d'indium et que l'autteepdissoute dans la phase CuSe liquide.
Ceci résulte en une distribution irréguliere d'urdiet de cuivre au sein de la maille CulnSe
correspondant a une phase sphalériiSe ou/et une structure CISe de type Cu/Pt orélenn
Ces phases métastables peuvent alors se transfeenseune phase chalcopyrite plus stable
ou un arrangement régulier des atomes de Cu entBirvient.

Phénomeénes de diffusion

De maniére générale, lorsque le 8@ et I'(In,Ga)Se; sont amenés a
réagir pour former une couche homogene de CIGSejnierdiffusion des atomes de Cuivre
d'In et de Ga intervient. Cette interdiffusion étdt solide provoque généralement des vides
entre les grains.

La diffusion a I'état solide peut survenir via ditfnts mécanismes que
sont le changement interatomique ou un atome peepthce d'un autre et la migration des
atomes via des sites interstitiels ou lacunairesd€&nier est le mécanisme le plus probable au
sein du CIGSe [81,82]. Quand un atome prend leepdame lacune, une lacune est formée en
sens opposé. Ainsi, les lacunes, se déplacant re) gggpose, s'accumuleraient au sein du
solide au-dela du seuil de solubilité du solidg®cipiteraient sous forme de vides dits de
"Kirkendall"[83].

Les vitesses de diffusion du cuivre, de lindiumdet gallium sont
différentes. Des études récentes ont montré quitelsse de diffusion du cuivre est supérieure
(de l'ordre de 3 ordres de grandeur) par rappoetlas des atomes d'indium et de gallium. Par
exemple, pour des températures de substrat deCld6 €oefficient de diffusion du cuivre est
d’environ 10°cm?'s [84] tandis que ceux de I'indium et du gaflisont de I'ordre de 10
2em?/s [82,85,86]. Ainsi, le mécanisme le plus rapifin de former la couche absorbante de
CIGSe résulte en la diffusion du cuivre au seidadmatrice d’(In,Ga)Se; accompagné par
un contre-flux lacunaire au sein dusSe.

Un mécanisme supplémentaire qui contribuerait disé&ribution des
vides pourrait étre la variation des taux de ditfngles différentes espéces qui serait fonction
de la composition. La principale conséquence attenderait la présence de vides de
Kirkendall dispersés dans le volume au lieu detenftion de ces vides sur un méme plan ce
qui induirait des variations compositionnelles lesa
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[1.2.2.3. Procédé CURO

Kessleret al. ont mis en place un procédé
appelé CURO (Cu-Rich/Off) [64,87] qui consiste
en une simplification du procédé Boeing. La
température du substrat et les flux d'In et de Ga
sont constants, la seule variable au sein du
procédé CURO étant le flux de cuivre [60].

L'autre approche du procédé a deux étapes
s'apparente a l'inverse du procédé bicouche a un
début de procédé avec une couche plus déficitaire
en cuivre (y < 0,9) que la couche finale. Le cas

O 600
©  BO0E  m e
< 400t
300+
Cu
: \
=
L In+Ga
1,144
-~ 14
N
> 0,9+
0,71
temps (u.a.)
Figure 12: Procédé CURO
[1.2.2.4. Procédé inversé ou Inverted Process
O 6001
°_ 500} ,memm e
< 4001 /
|_U) 3004 -—----=—-—-—" -
a Cu Recuit
[T

In+Ga / Sous Se

0,74

temps (u.a.)

Figure 13: Procédé inversé

A 4

extréme étant le dépbt d'une premiere couche
d'(In,Ga)Se; suivi par la co-évaporation de Cu et
de Se sans toutefois que la composition globale
soit excédentaire en cuivre [88,89].Ce procedeé de
dépbt qui a été proposé par Kesseral. [61]
donnera par la suite lieu au "3-stage process".

Des variations de ce procédé incluant le dépépréeurseurs (In,GgBe a des
températures de substrat faibleg (K 350 °C) suivi par la co-évaporation de Cu et de Se
dans les mémes conditions et terminé par un reous flux de sélénium a des températures
supérieures a 500 °C ont permis d'atteindre degeraants supérieurs a 17 % [90].
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[1.2.2.5. Procédé a 3 étapes

Les procédés a 3 étapes ("3 stage-process" et CURB@ aujourdhui les
procédeés de croissance qui permettent d'atteiedrplis hauts rendements. Au sein de notre
laboratoire, les 2 procédés de dépot sont utilisés.

a) 3-stage process

g ggg_ ST Les cellules solaires a base de CIGSe
%400-_ _____ ," ayant obtenu les meilleurs rendements de
= 3001 conversion ont été synthétisés via le "3-stage
. Cu process”[71,91]. Premierement, un précurseur
E o d'(In,Ga)Se; est déposé a des températures de
substrat comprises entre 250 °C et 400 °C. Durant
b T la deuxieme étape, une co-évaporation de Cu et
=1 S e de Se survient a des températures de substrat de
>0,9+ """ l'ordre de 550 °C jusqu'a ce que la composition
0.7+ globale soit excédentaire en cuivre (y > 1).

temps (u.a.)

Figure 14: 3-Stage process

Finalement, afin que la couche absorbante atteigree composition
légerement déficitaire en cuivre, de l'indium, dalligm et du sélénium sont évaporeés durant
la troisieme étape. Les couches minces prépar@esepprocédé ont une surface plus lisse
comparativement aux autres procedés ce qui permeeduire l'aire de la jonction et de
minimiser le nombre de défauts a la jonction [T1é. plus, les surfaces rugueuses sont plus
difficiles a recouvrir de fagon homogene par lad@itampon et seraient plus assujetties aux
dommages qui auraient lieu lors du dépét de lalvedenétre par pulvérisation cathodique.

Les résultats de Scheer al. [92] suggérent que la rugosité de surface
est minimale pour un excés de cuivre d'environ 18 gfin de la 9" étape.

Durant le "3-stage process”, le CIGSe subit de mendes
transformations de phase durant {8°&tape. La couche d'(In,GS)g; est ainsi convertie via
v-Cu(In,GajSe; [91] vers la phasg-Cu(In,Ga)}Se; pour atteindre la phase stcechiométrique
a-Cu(In,Ga)Se Nishiwakiet al. ont montré que la taille des grains augmentederta 2™
étape résultant en des grains plus larges [93]cque obtenus par le "single-stage process".
Les réactions [94] mises en jeu lors de ce prosédé

(In,Ga)(g) + Seg) — (In,,Ga,),Sa(s)
(In,,Ga,), Se (s) +2Cu(g) + Seg) ~ 2Cu(In, ,Ga,)Se(s)
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b) Procédé CUPRO

temps (u.a.)

Fiqure 15: Procédé CUPRO

Kessler et al. [60] ont développé un
procédé différent du "3-stage process" dénommeé
"CUPRO (Poor/Rich/Off) process" qui trouve
son originalité durant 1a®F étape. Contrairement
au "3-stage process”, il débute avec un
précurseur qui contient un pourcentage de cuivre
de telle sorte que la couche sous-
steechiométrique en cuivre £y0,7) soit suivie a
son tour durant la®¥® étape par I'augmentation
du flux d'évaporation de la source de cuivre.

Ce dépbt est ensuite terminé par une phase

" Cu-off " ou la source de cuivre est éteinte afire la composition finale 1égérement sous-
steechiométrique en cuivre désirée soit atteintp [60

De plus, au cours de ce procédé, les flux d'indatrde gallium sont
constants ainsi que la température de substrageuke variable durant ce procédé est le flux
de cuivre. Durant ce procédé, la couche absorlsaiieé moins de changement de phases vis-
a-vis du "3-stage process". De plus, ils ont naté la diffusion du cuivre [60] induite par le
gradient de cuivre durant |£™ étape serait une force conductrice pour la croissale
larges grains. En outre, la formation de crevasseédé observée entre les grains et est
dépendante du pourcentage de cuivre durarﬂﬂ%\éfape. Ce résultat [95] est en accord avec
les résultats obtenus via le "3 stage-process".

Tsub (°C)

y ()

c) Procédé In-line

Figure 16: Procédé in-line

Basé sur le méme principe que le procédé
CUPRO, un procédé in-line [65] a été développé
a l'université d'Uppsala ou la distribution dex flu
résulte du mouvement du substrat qui traverse la
chambre de dépbt en passant au dessus de chaque
source (Cu,In,Ga) séquentiellement. Ce dernier a
permis d'atteindre des rendements de l'ordre de 19
%.
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Conclusion

Afin d'obtenir une couche absorbante de Cu(ln,Ga)& multiples procédés de
croissance existent avec plus ou moins de succéeper@ant, une regle commune a
I'ensemble de ces techniques est de respecteeneerten cuivre finale: 0,90 <y < 0,95 au
sein de la couche absorbante finale.

Donc, il est important de connaitre, au cours dpbtlél'évolution de cette teneur en
cuivre. Pour ce faire, pour les procédés sous yitiférentes techniques de suivi in-situ sont
utilisées et sont décrites ci-dessous.

11.3. Suivi in-situ de la croissance

Afin de contrdler la composition en cuivre de laucloe absorbante et de détecter la
transition d'une composition sous-stcechiométriqueceivre vers une composition sur-
stcechiométrique ou vice et versa, plusieurs méethddesuivi in-situ ont déja été mises au
point:

1-mesure de la transmission infra-rouge (IR) aersta couche mince via l'utilisation
d'une cellule de PbS comme détecteur IR [96] paisia pyrométre [97],

2-mesure de la réflectance IR de la surface dsdieur [98],

3-suivi du signal par mesure de la diffusion deifaiére [99, 100],

4-mesure de la température du substrat [101]. Cedttiére est basée sur les
changements d'émissivité qui surviennent lors dessitions pendant le dépot ce qui modifie
I'échange radiatif du substrat avec son environnémegémissivité correspondant a une

mesure de la capacité d'un matériau a absorberéinaettre I'énergie rayonnée. Durant la
croissance, le changement d'émissivité peut saiteade deux manieres:

a-soit par une variation de la puissance de chaluffeubstrat a température fixe,
b-soit par une variation de la température du sabatpuissance de chauffe fixe.

Au sein de notre laboratoire, la technique de suivsitu 4a) est utilisée. Nous
présentons, ci-dessous, un signal typique de suwisitu au cours du procédé de croissance
CUPRO. Ce dernier a été utilisé au cours de céidset pour effectuer I'ensemble des
expériences.

L'émissivité de la phase excédentaire en cuivrglastimportante que I'émissivité des
phases staechiométriques ou déficitaires en cuRmear exemple, la ségrégation en surface
d'une phase excédentaire en cuivre se traduit padégere chute de la température; ainsi,
afin que la température soit constante lors du lép@uissance de chauffe augmente. Cette
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méthode de suivi de la composition s'avere prépse,colteuse et simple a mettre en place.
De plus, les variations de puissance donnent ddisaitions sur les cinétiques [102] de
croissance qui varient en fonction du pourcentagiéments qui s'adsorbent sur la surface du
substrat.

55 > - »
Cu-Pauvre Cu-Riche Cu-Off
Y<1 Y>1 Y<1
I} 5
=
)
®
c
3 ;\5‘50-
° = 2 3 6
v © 4
|
c »n
® O 1
n >
2]
S5 5
A © 45 -
[l
' | ' | ' | ' | ' | ' |
35 40 45 50 55 60 65
Temps (min)

Figure 17: Signal "End Point Detection" pour un procédé ®@Pou Y représente le rapport entre le
flux d'atomes de Cu et le flux d'atomes d'In eGae. Chaque point qui suit le signal correspondsa d
étapes clés de la croissance et sera détaillda paite.

Comme nous pouvons le remarquer sur la Figure-tiéssus correspondant a un dépot
en 3 étapes dénommé CUPRO, des variations de poésda chauffe du substrat surviennent
a chaque étape du procédé. Durant®l&étape oU I'on dépose sur le substrat des éléments
dont la composition est sous-stcechiométrique (y, ¢ddsorption des éléments a la surface
du substrat se traduit par une augmentation deuiss@gnce de chauffe nécessaire pour
maintenir une température constante et donc paaugmentation de I'émissivité du substrat
(1). Cette puissance de chauffe augmente jusqu'auedagsurface du substrat trouve son
equilibre @) a travers la formation d'une phase sous-stcecliipmé en cuivre, i.e.
Cu(In,Ga)Se,.. D'apres Kessleet al. [64], la stabilisation rapide du signal serait duen
arrangement rapide entre les atomes d'In et déaGairface étant rapidement a I'équilibre et
donc ceci indiquerait qu'il n'existe pas de liméatcinétique a la formation de I'absorbeur. Le
changement d'émissivité serait lié & une évolulieia structure de I'absorbeur.

Lors de la 2 étape oul le taux d'évaporation du cuivre augmprsgu'a ce que la
composition globale de la couche devienne sur-stoedtrique, nous remarquons que la
puissance de chauffe reste stable jusqu'a une comoy~ 0,9 avant d'augmenter. Durant
cette transition ou 0,7 <y< 0,B)( l'apport de cuivre est insuffisant pour provague
changement d'émissivité du substrat.
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Ainsi, lorsque la quantité de cuivre au sein dectaiche se rapproche de la
stoechiométrie (y 1), l'augmentation du signal de puissantieeét due a la formation d'une
couche de CuSe surfacique. Une fois que cette couche excéderdaicuivre a totalement
recouverte la surface de la couche en cours dssamie, le signal tend a se stabiliSgr (

Afin d'obtenir une couche Iégérement sous-stoectirogqueé, I'apport d'In et de Ga se
traduit par une diminution du signal de puissaheestabilisation du signab] marque la fin
du dépbt et révele la formation de I'absorbeud fina

Pour effectuer un tel suivi in-situ précis de taigsance, il est nécessaire d'avoir a sa
disposition un équipement de dépdt (bati de co-@nadijon, sources d'évaporation, chauffe-
substrat, régulation électronique) qui est décriaenexe 1.

Conclusion

Au cours de cette introduction, nous avons rappesécaractéristiques structurales et
électroniques des cellules solaires a base de @#)8e ainsi que les divers procédés de
croissance associés au dép6t d'une couche minCaGiee. Il est nécessaire de prendre en
compte l'ensemble de ces informations afin de sdreecompte de la complexité de la
structure et des différents paramétres clefs. Dangrochaine partie, nous étudierons la
croissance d'une couche mince de CISe et de &bidnsSe par le procédé CUPRO en
examinant l'influence de la température du subafratde mettre en évidence les mécanismes
de croissance.
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[ll. Mécanismes de croissance par procédé en 3 ée®

Afin de parvenir aux objectifs définis précédemmetda compréhension des
mécanismes de croissance de la couche absorbamssestielle. Pour ce faire, au sein de ce
chapitre, une étude détaillée de la croissanceecdtonche de mince de CulnSEposée par
co-évaporation selon le procédé de croissance CU®RRBI® effectuée. De plus, l'influence de
la température de substrat ainsi que du pourced@ggallium pour x 0,3 sur la croissance a
été analysée. Au sein du procédé CUPRO, une éonlde la composition intervient due a la
variation du taux de cuivre durant la croissanoe mpus définissons comme suit:

y = [Cu]/([In]+[Ga]) < 1 : composition sous-stceatniétrique en cuivre,

y = [Cu]/([In]+[Ga]) > 1 : composition sur-stcechi@trique en cuivre.

I11.1. Recristallisation d'une couche mince de Culi®e

Les couches minces de CulnSkposées par co-évaporation ont atteint jusqé'sept
des rendements de l'ordre de 15 % [103,104]. Rteindre de telles performances, durant la
croissance, il est nécessaire gue Ytandis qu'au sein la couche finale:¥,9. Les couches
minces reéalisées pour cette étude ont été dépaskgs= 500 °C.

Dans le but d'étudier I'évolution des propriétéacstirales et morphologiques au cours
du dépbt d'une couche mince de Culn$ecroissance de la couche mince a été interrempu
a différentes étapes du dépobt correspondant réspeent au rapport y défini dans la Figure
18 suivante. Celui-ci représente le rapport (y ®][h]) au sein de la couche en cours de
croissance en fonction du temps tandis que le rappeprésente le flux de cuivre sur le flux
d'indium au sein de la phase vapeur. Les différegiports y représentés ont été mesurés par
microanalyse X (EDX) et sont définis comme suit :

Cu-poor Cu-rich ~ Cu-off
(Y;=0,7) (Y,=15) (¥3=0)
,I-\ -
I
I
I N
N
— <
c e
— ~
; >
> O
S i
1| >
>

LGt L G
Temps (u.a.)

Figure 18: Evolution du rapport Cu/In au sein de la pheegeur ainsi qu'au sein de la couche en
cours de croissance pour un procédé CUPRO.
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yi : rapport [Cu]/[In] correspondant au flux de méta@vaporés durant la premiére étape
sous-stoechiométrique en cuivre €Yy, < 1).

Y2, V3, Y4 évolution du rapport [Cu]/[In] correspondantauymentation du flux de
cuivre au cours de 1£%° étape sur-stoechiométrique en cuivre¥1) durant laquelle 0,7 <
Y2<Yy3<ya<12.

y: . rapport [Cu]/[In] < 1 correspondant a la compiosi globale finale au sein de
I'absorbeur atteinte grace a une derniere étapewrs de laquelle le flux de cuivre est nul.

La photographie de la couche mince déposée sunhsirat Verre/Mo révele clairement
les 5 zones définies qui seront analysées parite. 418 morphologie des couches minces a
été étudiée grace a l'utilisation de micrograpMé&®B (Microscope Electronique a Balayage).
La Figure 19 montre des coupes transversales deuleghe mince a différents instants de la
croissance (i tp, t3, iy, ts).

Y2 Y3 ¥4

- R T

I R A N ——

Figure 19: Evolution de la morphologie d'une couche mine€CdiinSeg en fonction du rapport y =
[Cu)/[In] au cours du dépbt de celle-ci.

Il apparait clairement deux types de morphologi€§ de t<t; a t = §, les couches
minces sont composées de petits grains colonndire$prsque t> t3, les grains sont plus
larges et leur hauteur correspond a I'épaissela deuche. Ainsi, 'augmentation de la taille
des grains a lieu lorsque ¥ y < ys. La morphologie des couches reste inchangée psau’
fin du dépobt (y — yr). La recristallisation qui caractérise cette tidms de petits grains a
gros grains semble étre abrupte et soudaine. Bite@mpagne également de changements du
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point de vue cristallographique. Nous remarquorsplds, que la densité de joints de grains
diminue lors de la recristallisation.

La Figure 20 présente les diagrammes DRX (Diffmacties Rayons X) des couches
minces (y et ys) représentatives de I'évolution morphologique ol ci-dessus. Les
diagrammes DRX ont été indexés selon la fiche JCRD$487 relative au Culnge

112
312
< 116
% y,=0,97
@ — y,=0,90
S
~ 51 52 53 54
o 260
n
S 204/220
= Mo
116/312
F(112) = 0,40 [
101 103 =
i i 21 L ;70,97
/ F(112) =0,15 W ) J L " y,=0,90
' 1 | ! | ! | ! |
10 20 30 40 50 60

26()

Figure 20: Diagrammes DRX pour deux composition®t/y; correspondant respectivement & une
composition avant la recristallisation et aprésetaistallisation.

La comparaison de ces deux diagrammes DRX met &er@e une évolution du
doublet 116/312 qui est caractéristique d'un meillrdonnancement des atomes au sein de
la phase chalcopyrite [105]. De plus, comme nousvderons plus tard, la transition
compositionnelle s'accompagne d'une augmentatidiorentation préférentielle selon I'axe
112 ainsi que d'une diminution de la largeur a enitbur du pic 112. Cette derniere étant
inversement proportionnelle a la taille des criges. En outre, la Iégere séparation du
doublet 204/220 rend compte de la distorsion tétralg qui existe pour une couche mince de
CulnSe (c/a = 2,01).

Afin d'étudier la structure des matériaux pour @oenposition allant de;ya ¥, une
analyse DRX a été effectuée mais n'a pas pernmsetige en évidence la présence ou non de
plusieurs phases. Les composés gianet CulnSe se différencient généralement par 3 pics
situés a A = 21,8°, 38,1° et 50° [106]. Cependant, étant édenm caractéristiques structurales
trés proches de la phase Gi8& (a = 5,75 A, ¢ = 11,54 A) et de la phase chaldopyr
CulnSe (a=5,78 A, ¢ = 11,62 A), les pics caractérigtig 112, 204/220 et 116/312) de ces
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2 phases se chevauchent. Ainsi, la microspectresqugr diffusion Raman a été utilisée
comme outil de caractérisation. En effet, cette ly@ea dynamique de la structure
contrairement a l'analyse statique effectuée paX iRt en jeu des fréquences de vibration
différentes pour les composés Gifig; et CulnSe sous excitation lumineuse qui permettent
de distinguer les phases présentes.

La longueur de pénétration du faisceau optiduye: E 514 nm) est de I'ordre de 100 nm
et nous permet ainsi de sonder la surface de héilba sachant que I'épaisseur de chaque
couche mince varie entre 1 um et 2 um en fonctebastancement du procédé. La Figure 21
montre des spectres Raman pour les compositicens aé ya y.

Premierement, pour, ¥ 0,70, cette méthode révele la présence de namlerations
localisés & 153 cihet 174 crit qui sont respectivement caractéristiques de la@BailnSe
et de la phase CulngePour y = 0,90, le pic associé au mode de vibration dphase
CulngSe; est absent tandis que la phase CulréSé de plus en plus présente a mesure que la
composition de la couche mince se rapproche diedalsométrie (y= 0,97).

Pour v, le pic situé & 260 cthcorrespond & la présence de la phase secondairS€u
due a l'exces de cuivre au sein de la couche nmdec€ulnSge Cependant, l'analyse de
multiples régions a la surface de 'absorbeur as&rpvélé la présence systématique de ce pic.
Cette inhomogénéité de surface est due a la présknCuy.,Se sous forme dilots a la surface
de l'absorbeur a température ambiante [38,107,1D&)cernant le spectre Raman réalisé a
yi = 0,90, la présence du mode de vibratianda la phase CuiBe; & 153 crit confirme la
présence du composé a défauts ordonnés (ODC) &atesuPar comparaison des spectres
pour ¥ et y qui ont la méme composition globale, nous remanquyue la phase Cufg; est
seulement présente pout Zeci peut premierement s'expliquer par le fag tucroissance
durant la derniére étape du procédé est effectaige des conditions Cu-pauvre qui favorisent
I'émergence de la phase déficitaire en cuivre. Baoement, le composé lacunaire G3e
est plus stable thermodynamiguement que le commiséchiométrique Culngea
température ambiante [109,110].
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Figure 21 : Evolution du signal Raman en fonction du rapgqubur une couche mince de CulpSe
déposée au cours du méme dépot.

La composition seuil observée préecédemment powreliga lieu la recristallisation se
situe proche de la stcechiométrie. Dans le cadnerocedé CUPRO qui commence par une
étape ou y < 1, nous avons étudié l'influence decdeposition initiale (y sur la
recristallisation.

I11.1.1. Influence de la composition initiale y

Afin de faire varier la composition initiale lore da premiéere étape du procédé, le flux
de cuivre a été modulé de telle sorte qusoyt respectivement égale a 0,42 - 0,55 - 0,70 et
0,84. Ainsi, I'ensemble de ces valeurs de compmsitie situe au dessus de la composition y
équivalente a la phase Cu8®; (Y cumnsses= 0,33)

Figure 22: Evolution de la morphologie pour différents préeurs dont la compositionwarie entre
0,42 et 0,84.
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Pour y < 0,84, la croissance des grains s'effectue dans cdesitions sous-
stoechiométriques en cuivre. Les micrographies MEB.22) révelent une structure a petits
grains dont la croissance est imposée par les rammipoints de grains du Mo. Ainsi, il existe
une corrélation directe entre la structure du Mdaetroissance de la couche mince de

CulnSe. Afin de vérifier les phases présentes pour umepasition y donnée, une analyse
DRX (Fig.23) a été effectuée.

112 Mo
(CulnSe,
204/220
(CulnSe,)
S
2
Pt
k%)
S 102 114 116/312
I= (Culn,Sey) (Culn,Sey) (CulnSe,)
N . 'S ) ijﬂ . y=084
W e B \___Y¥=0,70
R T Y055
N Y 7 Y7042
! | ! | ! | ! | ! |
10 20 30 40 50 60
20(9

Figure 23: Evolution du diagramme DRX pour différents pnésawrs dont la composition yarie
entre 0,42 et 0,84.

Les diagrammes DRX différent par la présence de ¢ées situés a@= 21,8° et
20 = 38,2° caractéristiques de la phase ¢odn(JCPDS 51-12213u sein du matériau. Afin
de comparer les différents diagrammes DRX, nous rappuierons sur le pic situé =2
21,8° qui est plus intense que le pic situé8=238,1°. La présence de ce pic révele
I'existence de la phase Cy8g jusqu'a y= 0,70. L'intensité de celui-ci diminue lorsque la
composition du matériau se rapproche de la stceétitanlLa disparition de ce pic pour=y
0,84 suppose la présence seule de la phase GuinSe

Au méme titre que la précédente étude Raman etlaindier plus précisément les
phases présentes au sein des matériaux pour unmsition allant dey= 0,42 a y= 0,84, la
microspectroscopie diffusion Raman a été utilidéss spectres Raman représentés sur la
Figure 24 correspondent respectivement aux compuosiinitiales définies precédemment.
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Figure 24 : Evolution du signal Raman pour différents préeurs dont la compositionwyarie entre
0,42 et 0,84.

Pour y = 0,42, le spectre Raman présente deux largeppitonnés & 153 chet
183 cni' correspondant respectivement aux modes de vibsatl et B, de la phase
CulngSeg; ce qui est en accord avec I'étude réalisée paetXl. [111] et le diagramme de
phase établi par Stanbeey al. [31]. Pour toutes les couches minces, les modesbdation
mixtes B/E sont observés approximativement & 210 @n235 crit comme décrit par Witte
et al. [107]. Pour y= 0,55 - 0,70 et 0,84, la présence du moddogalisé & 174 crhest
caractéristique de la phase Culpfie 2]. Lorsque le pourcentage de cuivre augmemtse
du matériau, la phase CulnSsst de plus en plus présente alors que les madeibhtion de
la phase CukBe diminuent. Grace a cette analyse, nous avons frrndi@er les phases
présentes pour une compositigmgnnée.

Afin d’évaluer l'influence de cette composition;)(gur la recristallisation, nous
avons procédé a des dépots similairement a I'givekedente (y— y;). L’'ensemble de ces
couches minces a été analysée par DRX en s'attguluarparticulierement a I'évolution de la
largeur a mi-hauteur du pic 112 ainsi qu'a I'évotutle I'orientation cristalline.
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Figure 25: Evolution de la largeur a mi-hauteur du pic #hXonction de I'évolution du rapport y au
cours d'un méme dépbt pour différentes composiiiutiales y.

Premierement, la largeur a mi-hauteur des pics & determinée pour les
compositions ¥ Ys, Y4 pour une composition; ylonnée. D'apres la Figure 25, quelle que soit
yi, la taille des cristallites augmente entgeetyys. De plus, les micrographies MEB ont réveélé
gue pour les compositions initiales étudiées, laristllisation s'opére proche de la
stoechiométrie.

En outre, il apparait important de noter que lebietu116/312 suit la méme
évolution quelle que soit; Ynon présentée ici). Sachant que chaque composititale y
comprise entre 0,42 et 0,84 révéle la présences durplusieurs phases, la comparaison des
largeurs a mi-hauteur pour Iya pas été effectuée. De plus, dans un souclat sachant
que y~ 0,9, la largeur a mi-hauteur pour le pic 112 pme compositionsydonnée n'est pas
mentionnée sur la Figure 18 cependant pour chag@MWHM (112) a y~ FWHM (112) a
yt. Ces résultats montrent que la recristallisatiopése pour une composition proche de la
steechiométrie indépendamment des phases composanbuiche mince initiale sous-
stoechiométrique en cuivre.

Afin de juger de l'influence de la recristallisaticur l'orientation cristalline, le
facteur de Lotgering [113,114] a été utilisé ert e coefficient de texturation et est défini
comme suit:

P(hkl) — Ry (hkI)

F(hkd) =~ (k)

- 44 -



Chapitre IV :Synthése rapide et a basse température d'absorb@U&GSe

Ou P(hkl) représente le rapport des intensitégyigts des réflections (hkl) sur la
somme des intensités intégrées de toutes les i@fex R(hkl) représente le rapport

équivalent pour une poudre orientée aléatoiremiimsi, pour F(hkl)< ‘O,Z, la couche

mince est orientée aléatoirement alors que pourklF(F= 1, elle est orientée
préférentiellement.

* """""""""""""""""""" Rl
0,8 1 [ B yi=0,42
A---y=0,55
,§ / o yi:O,7O
=) @ B} *---y=0,84
= S - Y=Y
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°
oy d
0,0 > - t— - g
08 1 1.1 1,3

y=[Cu}/[In]

Figure 26: Evolution du facteur de Lotgering du pic 112fenction de I'évolution du rapport y au
cours d'un méme dépbt pour différentes composiiittiales.

L'utilisation de cet indice de texturation (Fig.3@rmet de mettre en évidence que
l'orientation préférentielle évolue selon la direct 112 entre )t;) et w(t3) durant la
recristallisation quelle que soit la compositioitiale. De plus, il apparait que, dans la plupart
des cas, plus la couche mince est fortement ogeseton I'axe 112 avant la recristallisation,
plus l'orientation selon la direction 112 sera fésé&e. Tuttleet al. [115] ont reporté le méme
phénoméne.

Conclusion

Le phénoméne de recristallisation a été étudié ponarcouche mince de CulnSgii a
éteé déposeée a une tempeérature de substrat de 5Q@&f@le de la transition de y < 1 versy >
1 a permis de mettre en évidence que la recrsddiltn résulte en la formation de larges
grains a partir de petits grains. De plus, elleriwient entrezt(y,) et & (ys) @ une composition
seuil proche de la stoechiométrie, indépendammetd demposition initiale. L'évolution de
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la morphologie et des propriétés structurales iftaigon préférentielle, largeur a mi-hauteur,
doublet 116/312) tout au long de la croissancermigede mettre en évidence le phénoméne
de recristallisation. Les études Raman réaliséépemis de caractériser distinctement les
phases présentes Cyff®, CulnSe, Cw.Se tout au long du procédé grace a une analyse
dynamique des différents échantillons contrairenadt@nalyse statique effectuée par DRX.

Cependant, la recristallisation est un phénomeéngsipirchimique qui peut étre
influencé par différents parameétres au cours d'@pdéd Par la suite, nous évaluerons
l'influence de ces paramétres que sont la tempéralu substrat ainsi que le rapport x =
[In]/[Ga].
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I11.1.2. Influence de la température du substrat

Afin d’étudier l'influence de la réduction de leempérature sur la
recristallisation, les absorbeurs ont été dépogdssieurs températures de substrat : 350, 400,
450, 500 °C. Sur la Figure 27 ci-dessous sont ptées differentes micrographies MEB qui
rendent compte de la morphologie des couches mawaed et apres recristallisation.

T qup= 350 T T oup= 400 T T qup=450 T T qup= 500 T

AN OC R
oy '\(.‘ ¥ l‘l) Jﬁ& q.\.

Figure 27: Images MEB de coupes transversales de coucheesdéposées g J= 350, 400, 450
et 500 °C pour des compositionsy0,90 et y~ 0,90 ainsi que des surfaces correspondant
respectivement aux différentes compositiopns y

Les quatre images MEB supérieures représentemblgses transversales des
couches minces avant recristallisatiop) (¥¢posées aglr= 350, 400, 450 et 500 °C et sont
accompagneées respectivement d'images MEB (coupesvarsales et surface) des différentes
couches minces aprés la recristallisatiof @orrespondant aux absorbeurs finaux. Les
couches minces déposées avant recristallisationceomposées de petits grains; la taille des
grains augmente lorsque la température augmeng®@&C a 500 °C. Malgré une structure
granulaire avant recristallisation différente, Essorbeurs finaux sont constitués de larges
grains colonnaires pour une température de sulzstnaprise en 400 °C et 500 °C.

La coupe transversale de I'absorbeur final déposgs@ °C montre une
structure bi-couche. Tandis que fétlers supérieur de la couche est composé de peditss,
le reste de la couche est composé de larges gramparables aux dépobts effectués a des
températures de substrats supérieures. La suréachatjue absorbeur est tres dépendante de
la température. Poursgy = 350 °C, celle-ci est composée de petits grdims gue la couche

-47 -



Chapitre IV :Synthése rapide et a basse température d'absorb@U&GSe

mince déposée a 400 °C est composée de larges grasein desquels résident des vides, i.e.
structure poreuse. Alors que la surface de la eoutince déposée a 500 °C révele des plans
facettés caractéristiques d'une surface chalcepgetCulnSg[116], la structure de la couche
mince déposée agk = 450 °C présente une structure composée de lgrges sans vides
comparativement asl, = 400 °C.

La présence d'une bi-couche g,F 350 °C peut s'expliquer par la présence
d'une phase binaire en surface comme le suggetke €uil. [115]. De plus, nous pouvons
évoquer qu'a basse température, linterdiffusioa @déments est limitée amenant a des
domaines bi-phasés.

En outre, la recristallisation nécessite le passdgey < 1 vers y > 1 qui se
réaliserait grace au caractére semi-liquide dehbse Cp,Se. Cependant, durant la derniere
étape, seuls I'In et le Ga sont évaporés afin deestir cette phase GuSe en une phase
chalcopyrite CulnSge Cette derniere étape serait problématique lor§gpport énergétique
thermique est insuffisant. En effet, Chirga al. [117] ont montré que la conversion de la
phase C,Se en une phase £d4In,Ga)Se serait limitée due a une cinétique de réaction
faible.

Conclusion

La recristallisation opére donc pour des couchexes de CulnSalont la température
de substrat est comprise entre 350 °C et 500 °@er@ant, la conversion de la phase Se
durant la derniére étape de croissance sembleébnpbur T, = 350 °C. La 3™ étape
demande un apport énergétique conséquent (temp@radfin d'obtenir la seule phase
chalcopyrite CulnSe
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Afin de poursuivre I'analyse des différentes cosainéces apres la recristallisation,
une analyse DRX (Fig.28) a été effectuée. Commerubsau sous-chapitre 1ll.1, le doublet
116/312 caractéristique de l'ordonnancement atcenayu sein de la phase chalcopyrite est
présent pour toutes les températures de substidités. Ces différents diagrammes mettent
en évidence I'évolution de l'orientation préféereliegi des couches minces en fonction de la
température du substrat. Grace a l'utilisationatielur de Lotgering, nous observons que la
couche déposée a f = 350 °C est orientée préférentiellement selorel’®l2 tandis que la
couche déposée a b = 400 °C affiche une orientation préférentielldosel'axe 204/220.
L'absorbeur déposé as b = 500 °C est préférentiellement orienté selonel'dd2. Cette
évolution de l'orientation préférentielle de I'é@@4/220 vers l'axe 112 est en accord avec les
observations effectuées par J.R.Tuttle [115] p@s témpératures comprises entre 400 °C et
500 °C.

F(112)=0,15 JL Tqyp= 500 T
I L k
F(112)= -0,25 Toyp=450 T
© n
= L Joa 1 k
\q_) _ _
= |F(112)=-040 Tgyp=400 T
e
g
L L
- e A L
F(112)=070 112 Toup= 350 T
Mo 204/220 116/312
T T T T T T T T y
10 20 30 40 50 60

26(9

Figure 28: Diagrammes DRX pour des absorbeurs finaux dépdsies températures de substrat
respectives de 350, 400, 450, 500 °C comprenawaiuiton de I'orientation préférentielle.

Des cellules ont été préparées a partir de ceshesuminces de ClSe. Les
performances des cellules solaires sont préseat@eEssous (Fig.29); 28 cellules de 0,5 cm?
pour chaque température de substrat ont été ésudiés meilleures cellules solaires a base
de CulnSgatteignent des rendements de 12 % pour une detesitdurant de court circuit
(Js9 de 37 mA/cm?, une tension de circuit ouver§f\e 455 mV et un facteur de forme (FF)
de 72 % pour une température de substrat de 45De¥Ccaractéristiques des cellules solaires
pour 400 °C< Tgup< 500 °C sont assez similaires; cependant plusnigpédeature de substrat
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augmente, plus le facteur de forme est élevé. Boartempérature de substrat inférieure a
400 °C, les performances des cellules solairesmienit considérablement.

650 41
600 40
550- 39
500 38:
450 = = = . < 37] =
Z 400 f\E 36- i ET;j
g 350 — g 35.. —_—
~ 300 § 34]
250 331
200+ 32-:
150 . . . . 31 T T T T
350 400 450 500 350 400 450 500
T Substrat (T) T Substrat (T)
80 16
754 144
! . . ]
704 %1 T 124

) == - — = ;

55_' | ==

FF (%)
n (%)

L) 1 L 1 T L) T T
350 400 450 500 350 400 450 500
T Substrat (T) T Substrat (T)

Figure 29: Caractéristiques des cellules solaires pouatiserbeurs déposés a des températures de
substrat respectives de 350, 400, 450, 500 °C.

L'ensemble des caractéristiques J(V) a donné lianeaanalyse des différents
parameétres constituant I'équation d'une diode @e&n annexe 2. Ci-dessous sont présentés
les résultats obtenus. Premierement, plus la teatyrérde substrat est importante et plus les
parametres que sorg (Hensité de courant de saturationj(ri@sistance série), Rrésistance
parallele) et A (facteur d'idéalité) s'améliordrd. densité de courant de saturation augmente
de 3 trois décades lorsque,fdiminue de 500 a 350 °C tandis que la résistamreeallple
diminue d'un facteur 10.

La densité de courant de saturation de la dioddiesitement reliée a la densité
d'accepteurs (N ainsi qu'a la longueur de diffusion (L) des porteminoritaires. Ainsi, plus
Jo est important, plus la densité d'accepteurs ddefau/et plus L est réduite.

1°" hypothése A basse température, la diffusion du sodium édtite au sein
de la couche de CISe et donc la densité d'accepteuqui entraine une diminution de Jo.
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2°™ hypothése La présence de la couche supérieure composégtitegrains a
Tsup= 350 °C représente une source de recombinaise@d tlaugmentation de la densité de
joints de grains et donc peut entrainer une dinonude la longueur de diffusion.

T (T) | J,(Alcm?) | R, (Q.cm?) R, (Q.cm?) A
350 6,1.10-5 0,70 143 2,1
400 3,6.10-7 0,59 431 15
450 8,4.10-8 0,43 802 1,4
500 9,5.10-8 0,42 1222 1,3

Tableau 5 Parametres J(V)

Conclusion

Cette analyse de l'influence de la températurdasrecristallisation des couches minces
de CulnSeg indique que la transition de petits grains a ggoans est identique pour des
températures de substrats comprises entre 350 (et°G0 Cependant, les performances
photovoltaiques diminuent lorsque la températuresdestrat diminue. Dans le procédé
CUPRO, l'apport d'énergie thermique pour une teaipéx de 350 °C semble insuffisant. La
conversion du CuSe en CISe durant 1887 étape est limitée & basse température et ne
permet pas d'aboutir a un matériau homogene sue tbépaisseur de la couche. La
morphologie de cette derniere serait a l'origine ldedégradation des performances
photovoltaiques.

Nous avons poursuivi cette étude en s'intéressamtemant aux couches minces de
Cu(In,Ga)Se afin d'évaluer l'influence de l'insertion de gath (0,25 < x < 0,3) au sein de la
structure chalcopyrite sur la recristallisation.

[1l.2. Recristallisation d'une couche mince de Culp/GapSe

Les performances photovoltaiques des couches midcebase de Cu(ln,Ga)Se
atteignent des rendements de l'ordre de 20,3 % ({3 0,30; y = 0,90) tandis que les
rendements des absorbeurs a base de Gusudé de I'ordre de 15 % (x = 0; y = 0,90). Le
phénomene de recristallisation a été étudié posiatieorbeurs dont (0,25 < x < 0,3). De plus,
afin de s'intéresser a la seule influence du taugallium, la température du substrat a été
délibérément choisie pour étre de l'ordre de 600qEL correspond a la température de
substrat utilisée au sein de notre laboratoire pprocédé standard "3-stage" isotherme.

Parallelement a la premiére étude réalisée swedastallisation des couches minces de
CulnSe, un cache substrat a été utilisé afin d'analysemaniére séquentielle la couche
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mince de Cu(In,Ga)Seau cours du dépbt. D'apres nos précédents rés(ifalil.1), nous
avons choisi de caractériser cette couche mince ¢esl pourcentages de cuivre au sein du
matériau caractéristiques du phénomene de retigatain. Les images MEB présentées ci-
dessous (Fig.30) représentent les zones précéddnadfarnies y, y; et y qui correspondent
respectivement au pourcentage de cuivre avanctetalisation, apres la recristallisation et
au sein de l'absorbeur final.

— 1pm y,=0,88 — 1pm y;=1,02 — 1pm y~ 0,90

Figure 30: Images MEB de coupes transversales pour desasitigms y avant recristallisation,
apres recristallisation et au sein de I'absorhieaf fle CIGSe.

Pour une composition y= 0,88 avant recristallisation, la couche mindecesposée de
petits grains denses tandis que pour une compospic= 1,02 aprés recristallisation, les
grains sont larges sur toute I'épaisseur de l'absor L'absorbeur final est quant a lui
composé de larges grains similairement a la cortiposys. Comme dans le cadre des
absorbeurs a base de CulpSe transition de y < 1 vers y > 1 permet uneistaltisation de
la couche mince de Cu(In,GaY3mur une composition globale proche de la stoecéide.

Les diagrammes DRX (Fig.31) présentés ci-dessoussmondant respectivement aux
compositions yet y ont été normalisés sur le pic 112. Malgré uneéimi de la taille des
grains clairement remarquée lors de l'analyse MIEB, couches minces avant et apres
recristallisation ont des largeurs a mi-hauteur spimt similaires marquant une taille de
cristallite similaire. Cette observation sera diseuors du chap.lV aprés que le modéle sur la

recristallisation aura été présente.
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Figure 31: Diagrammes DRX pour deux compositionsey y; correspondant respectivement a une
composition avant la recristallisation et apréselaistallisation. La fleche située a droite ducspee
indigue qu'un décalageqz 2°) a été effectué délibérément afin d'avoieaat I'ensemble des pics.

Pour une couche mince de Cu(ln,Ga)&ent x = 0,3, ce qui est notre cas, la distorsion
tétragonale est minimale (c/a = 2). De plus, laas#jon observée des pics 116 et 312 dans le
cadre des couches minces a base de Culo&actéristique d'une meilleure organisation
atomique n'est plus présente pour les couches miackase de Cu(ln,Ga)SeCeci a
eégalement été observé dans les travaux de theSeudah [35] par étude cristallographique
sur poudre.

En effet, lorsque le taux de gallium augmente ain e la maille tétragonale
chalcopyrite, les doublets (204/220) et (116/31&yiehnent (220/204) et (312/116) et la
distorsion tétragonale est de plus en plus int@age atteindre c/a = 1,96 pour une couche
mince de CuGaSeCependant, comme dans le cadre des couches ndirizese de Culnge
la recristallisation s'accompagne d'une évolutienl'drientation préférentielle. La couche
mince initiale de composition, = 0,88 est préférentiellement orientée selon I'Ek2 tandis
gue la couche mince issue de la recristallisatém@le un renforcement de cette orientation
préférentielle.

De plus, afin de se rendre compte de l'effet deetaistallisation sur les performances
photovoltaiques, des couches minces de CIGSe arenristallisation () et aprés
recristallisation ()) de méme épaisseur et de méme composition y énamalysées par
mesures sous éclairement (Fig.32). Nous remarggoeda recristallisation a une influence
considérable sur les performances photovoltaigeesdispositifs. La recristallisation permet
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une nette augmentation dy M+ 150 mV) ainsi que du FF (+ 10 %) ce qui seuipdar une
augmentation du rendement de 5 %. La perte de mbdradispositif apres recristallisation
par rapport au dispositif photovoltaique avant istallisation s'explique par une légére
variation du taux de gallium (x) d'une couche miackautre. Ceci a été confirmé par des
mesures de rendements quantiques externes (RQE)nésures RQE permettent de mettre

en evidence les pertes de courant de collectarjoexe 3).
40 ,
y Voc (mV) | Jsc (mA/lcm?) | FF (%) n (%) 1
1
— y,=09]| 500 32,4 653 | 10,6 !
304---- y,=09| 653 31,7 75,6 | 15,6 '
20

'_\
T

J (mA/cm2)
o

-104
-204
-30-
-40 T T T T
0 250 500 750
V (mV)

Figure 32: Caractéristiques J(V) des cellules solaires plegrcouches minces de CIGSe avag)tely

Conclusion

apres (y) recristallisation.

Cette étude nous a permis de mettre en évidenedeqohénomene de recristallisation
pour x = 0,3 est identique a celui observé pourctagches minces a base de Culn&mette
recristallisation s'opére également proche de dechiiométrie. Ainsi, la recristallisation
dépend de la variation du pourcentage de cuivreeaude la couche mince. A travers cette
étude, la taille des cristallites a été étudiéeoatrairement a ce que nous avons analysé pour

les couches minces de CulaSeous avons vu que la recristallisation dans ncded'étude
pour x = 0,3 et une température de substrat de ®0One s'accompagne pas d'une

augmentation de la taille des cristallites au s##s grains. De plus, le phénomene de

recristallisation est nécessaire afin d'obteniradgsiles a haut rendement.
Ainsi, par la suite, l'influence de la températwdtu substrat pendant le dépot des

couches minces a base de Cu(In,Ga)Sera étudiée tant au niveau morphologique et

structurale qu'au niveau des performances photiqoies.
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I11.2.1. Influence de la température du substrat

Comme évoqué lors de l'introduction, la diminutdmla température du substrat est
un parametre critique pour le développement indiistie la filiere Cu(ln,Ga)Separ co-
évaporation. Ainsi, afin d'étudier l'influence dette température, des couches minces de
Cu(In,Ga)Sgont été réalisées a des températures de substéiOj 500 et 600 °C pour une
composition finale identique ( x = 0,3 gt=y0,9).

Figure 33: Images MEB de coupes transversales pour deslsthss déposés respectivementg I
400 °C, 500 °C et 600 °C.

D'un point de vue morphologique (Fig.33), plus éanpérature de substrat est
élevée, plus la taille des grains augmente. Aloms lgabsorbeur déposé a,J= 600 °C est
composé de larges grains colonnaires, l'absorbé&pos# a J, = 500 °C est composé de
larges grains mais avec une densité apparentéards ¢ grains plus importante. L'absorbeur
déposé a dip = 400 °C réveéle des petits grains par rapportdaix autres absorbeurs. Celui-
ci est composé d'une couche en surface (200 nmegqudifférente de celle en volume. De
plus, pour ce méme absorbeur et par comparaisanl'absorbeur de Culngécf.Fig.27), la
couche de CIGSe est composée de grains plus petits.

L'image MEB réalisée agl,= 500 °C est en accord avec les observationsteffes
par Kessleetal. [118]. lls ont remarqué que pour une températersubstrat comprise entre
475 °C et 550 °C, la taille des grains est sinelalPar le biais d'une analyse de surface par
AFM, Shafarmaret al. [66] a cependant noté que dans le cadre d'un gg¢océmparable au
procédé CUPRO, la taille des grains augmente datedir 2 pour une température évoluant
de 480 °C a4 550 °C.

-B55 -



Chapitre IV :Synthése rapide et a basse température d'absorb@U&GSe

D'un point de vue structural, les diagrammes DR).@) révelent des structures
chalcopyrites correspondant au Cu(In,Ga)gelle que soit la température choisie.

De plus, pour le diagramme de diffraction de laatmudéposée a 400 °C, nous
remarquons une légére contribution & une posittdrr 25,9°. Cette contribution peut étre
associée a la présence de la phase d'(lsgB&a)Ainsi, la présence de cette phase binaire
montre qu'une trop grande diminution de la tempéeatiu substrat empéche l'interdiffusion
nécessaire des éléments afin d'aboutir a la sehksep chalcopyrite Cu(ln,Ga)Se
L'orientation préférentielle selon I'axe 112 vaatefonction de la température de substrat.

F(112) = 0,30
Cu(ln,Ga)Se2 112 I_:rWHI\ﬁ 2006‘1(:30
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E ) n
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- . JL A J\
F(112) = 0,80
110 FWHI\iI =0,22
(|n,Ga)28e3J L k T p = 400T
A A A
i 1 ! | T T T T T
10 20 30 40 50 60

26(9

Figure 34: Diagrammes DRX d'absorbeurs de CIGSe réalidgg a 400, 500 et 600 °C.

La diminution de la température s'accompagne ddimenution de la taille des
cristallites tandis que dans le cas des couchesemia base de CulnSéa diminution de la
température n'influait pas sur la largeur a mi-bautes pics 112 pour de telles températures
de substrat. La présence de cette phase binaisdadorme IaSe n'a pas été observée dans
le cadre des couches minces a base de CulnSe

Pour Teup = 400 °C, la couche mince est préférentiellemei@ntée selon l'axe 112
contrairement aux observations réalisées par Zaral. [119]. La couche mince déposée a
500 °C contient des cristallites distribuées aliéatoent tandis que celle déposée a 600 °C est
orientée préférentiellement selon l'axe 112. Cesefations sont en accord avec Kesster
al. [118]. L'orientation préférentielle est généradaassociée a la présence de Na au sein de
I'absorbeur qui est de plus en plus présent lorktempérature de substrat augmente ce qui
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est le cas pour des températures de substrat supgia 500 °C. Cependant la présence de la
phase (In,Gape; peut perturber I'orientation préférentielle dedache mince déposée a 400
°C.

Ci-dessous sont présentées les caractéristiqydsaiisi que les performances
photovoltaiques des cellules réalisées a partiatiesrbeurs pour les températures de substrat
étudiées (Fig.35). Nous remarquons qu'une températe substrat de 600 °C permet de
réaliser dans le cadre du CUPRO des dispositifsopbtiaiques a base de Cu(In,Ga)§ei
atteignent des rendements de l'ordre de 16 %. edsrmances photovoltaiques diminuent
considérablement lorsque la température de subditmdihue pour atteindre prés de 6 %
lorsque la température de substrat est de 400 R@s Aue dans le cadre des cellules a base
de CulnSepour Ty =400 °C, les rendements ont atteint environ 11 %

La diminution de tension de circuit-ouvert (/ est remarquée lorsque la
température de substrat baisse de 600 °C a 5000f€ que la densité de courant de court-
circuit (ko est largement affectée lorsque la températurendienentre 500 °C et 400 °C.
Cependant, Kesslat al. [118] ont atteint des rendements de 15 % pouttelepératures de
substrats comprises entre 475 °C et 550 °C.

La diminution du \ peut étre expliqguée par une augmentation des f@oaisons
qui ont lieu aux joints de grains lorsque la terapéne baisse et par une diffusion réduite du
sodium. La forte diminution du courant peut étteilaiée a une qualité cristalline amoindrie a
Tsub= 400 °C ce qui expliquerait la réduction de atibedes porteurs. Ceci a été confirmé par
des mesures de rendement quantique externe. Delplimte dégradation du FF peut étre
expliquée par la haute résistivité de la phas&@hSe; [119] ainsi que par une augmentation
des recombinaisons qui provoquerait une diminuti@ta résistance paralléle.
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4C
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Figure 35: Caractéristiques J(V) des cellules solaires plesrabsorbeurs de CIGSe déposés a des
températures de substrat respectives de 400, BIDEC.

Conclusion

A travers cette étude de linfluence de la tempéeatle substrat sur la morphologie
ainsi que sur les caractéristiques électriguesdashes minces de Cu(In,GajSeous avons
remarqué que plus la température de substrat dde,fplus les couches minces sont
constituées de petits grains. La présence imper@dafoints de grains &= 400 °C résulte
en une dégradation des performances photovoltai@eplus, malgré une augmentation des
performances par la présence de gallium au selia steucture photovoltaique, nous avons pu
noter qu'une couche mince de Cu(In,Ga)8st moins tolérante a la diminution de la
température qu'une couche mince de Cuin&ée diminution trop importante de la
température (&, = 400 °C) résulte en I'apparition au sein de facsire d'une phase binaire
alors que celle-ci n'est présente au sein d'uneheomince de CulnSeue pour T, = 350
°C. De plus, Contrerast al. [120] ont noté qu'une température de substrat Gl &
permettait d'obtenir des absorbeurs de CugaBec de gros grains et de meilleures
caractéristiques photovoltaiques. Ainsi, I'app&Fhdrgie thermique dans le cadre des couches
minces de CIGSe doit étre supérieure g, ¥ 400 °C afin de permettre une meilleure
interdiffusion des éléments au sein de la structure

Afin de dissocier les effets de la température twtlong du dépét, l'influence de la

température au cours de |1&°1étape ainsi que l'utilisation de procédés bithsrmeront
examinées.
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11.2.2. Influence de la température du substrat duant la 1% étape

Afin d'étudier plus précisément l'effet de la temapére, nous avons choisi de
caractériser la couche mince déposée durant laigmrerdtape ou y < 1. Le dépbt de ces
précurseurs a donc été realisé pour des tempé&atieesources constantes permettant
d'atteindre la composition suivante; (¢ 0,75 et x = 0,3) a des températures de substrat
respectives de 400 °C, 500 °C et 600 °C. D'un pdmtvue morphologique, plus la
température de substrat durant la premiére étapélege, plus la taille des grains est
importante. De plus, les images MEB (Fig.36) ddamr réveélent une morphologie de surface
caractéristique d'une croissance déficitaire emreutonstituée de plans triangulaires [116].
De plus, la quantité de grains diminue lorsqueelapérature du substrat augmente. Ainsi,
I'énergie thermique apportée par une augmentagola dempérature influe sur la taille des
grains durant la®®étape pour y= 0,75.

SMEEM KU X3 8 13mm SMEBM 7KUY

Figure 36: Images MEB de coupes transversales et de ssrfaae des précurseurs déposeg,a=T
400, 500 et 600 °C.

Par l'analyse DRX présentée ci-dessous (Fig.3@)s memarquons que plus la
température est importante, plus la taille destallies augmente. De plus, les couches
minces déposées sont de plus en plus orientéesrgmééllement selon lI'axe 112 quand la
température du substrat augmente. Une comparaeoalidgrammes DRX réalisés pour les
absorbeurs finaux précédents montre que la phas&a)Se est présente au sein du
précurseur déposé a,§= 400 °C.
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Figure 37: Diagrammes DRX de précurseurs réaliség,=1400, 500 et 600 °C.

En corrélation avec les observations effectuéesless absorbeurs de CIGSe a
différents Ty, et cette derniere observation, nous montrons Gutertiffusion nécessaire
entre les éléments n'est pas améliorée par lamqméske la phase GySe supposée présente
lorsque y > 1.

Par comparaison des precurseurs et des absoffiairs, nous remarquons que la
taille des cristallites augmente fortement pour téespératures de substrat de 400 °C et 500
°C alors gu'elle reste constante pour une températe substrat de 600 °C. Pour cette
derniere, ceci dénote que I'énergie thermique a@poest suffisante pour permettre une
organisation structurale initiale de la phase d@tate.

Par la suite, afin d’étudier l'influence de la Erature de substrat au moment de la
recristallisation, des absorbeurs ont été réajieés des températures de substrat U& &
3°M gtapes identiques de 600 °C a partir des préasrsiéposés agl, = 400, 500 et 600 °C.
Ainsi, ces dépots peuvent étre assimilés a desgéschitherme (400-600 °C, 500-600 °C) et
isotherme (600-600 °C). Les micrographies MEB pmé&&ses ci-dessous (Fig.38) révelent des
absorbeurs avec de larges grains colonnaires quadlesoit la température d&®étape. La
fine couche de 400 nm présente a la surface deotlabur correspond a la couche fenétre
(CdS/i-ZnO/ZnO:Al). Par comparaison avec les présédothermes réalisés précédemment a
Tsub = 400 °C et 500 °C, l'augmentation de la tempéeatiurant la recristallisation a permis
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d'obtenir des couches absorbantes similaires. afapg'énergie thermique durant la
recristallisation joue donc un role primordial.

T,,,=400C-600C p=500C- 600C T,,,=600C-600C

AR

—_— 1Fm
) ¥l1@.888 11mm

e 1rm
) X1@.,0888 1lmm

Figure 38: Images MEB de coupes transversales de celldéipsstes par des procédés bithermg, (T
=400 °C-600 °C, 500 °C-600 °C) et isothermg,{F 600 °C-600 °C).

Ces difféerents absorbeurs ont ensuite été cars¢sedgar DRX (Fig.39). Le pic de
diffraction situé a 8 = 34,9° est une signature du ZnO. L'augmentation de la éeatpre de
substrat durant Iaé?eétape et %“eétape permet d'atteindre des tailles de cristalbimilaires
guelle que soit la température de substrat lorgdédt du précurseur. De plus, plus la
température de substrat est importante, plus htaieon préférentielle selon l'axe 112 est
renforcée.

Par comparaison avec les absorbeurs déposés aengmratures de substrat
constantes, 'augmentation de la température dima#it'™® étape permet également d'obtenir
des tailles de cristallites plus importantes. Etreggul'augmentation de la température de

substrat pour le procédé bitherme (400-600 °C) mogtie la phase (In,G®g n'est plus
présente.

112

—~ F(112) = 0,51
i FWHM = 0,13°
= T_, = 600-600 T JL \ ﬁ
2 | Fa12)= 043
9 FWHM 0,13°
= =500-600C | )\ A A

F(112) = 0,20

FWHM = 0,13°

T_, =400-600 T | A

: : :
10 20 30 40 50 60

26(9

Figure 39: Diagrammes DRX de cellules réalisés par procédetrite respectivement pour des
températures de substrats;,F 400-500, 500-600 et 600-600 °C.
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Les dispositifs photovoltaiques réalisés a pdds absorbeurs (Fig.40) déposés par
des procédés bitherme (500-600 °C) et isotherm®-680 °C) permettent d'atteindre des
rendements similaires proches de 16 % pour desuicide forme compris en 75 et 76 %
tandis que pour le procédé bitherme (400-600 °€3, derformances photovoltaiques se
dégradent et se traduisent par une baisse de toetrate facteur de forme (71 %). La
diminution du courant peut s'expliquer par un apgersodium moins important au sein de la
structure (cf.lll.1.2.). De plus, le précurseur d&p a 400 °C demanderait une durée de
thermalisation a 600 °C plus longue afin de "glider matériau des défauts recombinants
encore présents. Toutefois, la mise en place geamedé bitherme par comparaison avec les

procédés isothermes effectués a 400 °C et 500 °@ngbed'obtenir de meilleures
caractéristiques.

40 Tsubsrar (T) Voc (mV) Jsc (mA/cm?) FF (%) n (%)

— 400-600 668 30,1 71,3 14,3
30 -~~~ 500-600 683 30,8 75,3 15,8
20 ~~7600-600 668 30,8 75,9 15,6

=
?

J (mA/cm?)
'§ o

N
?

T T T T
-250 0 250 500 750
V (mV)
Figure 40: Caractéristiques J(V) de cellules solaires ptas absorbeurs de CIGSe réalisés par

procédé bitherme respectivement pour des tempésatier substrat s, = 400-500, 500-600 et 600-
600 °C

Afin de mettre en évidence la perte de courantngdesures de rendement quantique
(Fig.41) ont été réalisées sur les différents dimams.

La perte de collecte de la cellule solaire dofskabeur a été réalisé par le procédé
bitherme (400-600 °C) pour des longueurs d'ondérseyres a 650 nm peut étre attribuée a
un apport de sodium insuffisant ou/et a une rédadatie la longueur de diffusion des porteurs
minoritaires. Malgré une taille de cristallite sianie et une taille de grains apparemment
identique d'aprés les observations MEB, la prés@hee importante de joints de grains au
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sein de l'absorbeur pour le procédé bitherme (4WD-BC) peut étre a l'origine de cette
réduction.

1,0

0,8 +

0,6
m ) ——T_,=400-600C
x 0,44 T TSUbZSOO-BOOCC

———————— T_,=600-600C
0,2 +
0,0 T T T T T T T -+
400 600 800 1000 1200
A (nm)

Figure 41 : Rendements Quantiques Externes de cellulegasslpour des absorbeurs de CIGSe
réalisés par procédé bitherme respectivement pesutesnpératures de substrat,, ¥ 400-500 °C,
500-600 °C et 600-600 °C.

Conclusion

Les différentes études effectuées précédemmenlesyprécurseurs ainsi que sur les
absorbeurs montrent que la température de croissimta couche mince de Cu(In,Ga)3e
une influence considérable sur les caractéristigtresturales et photovoltaiques. Ainsi, une
température de substrat de l'ordre de 400 °C nmgiepas d'obtenir des performances
photovoltaiques a haut rendement trés probabletneatise de la phase binaire (InSa).

Les meilleures caractéristiques ont été obtenues lotempérature de croissance la
plus haute de 600 °C. De plus, la mise en plaae gfacédé bitherme a permis de nettement
augmenter la taille des grains et des cristallites absorbeurs ainsi que les performances
photovoltaiques des dispositifs.
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Conclusion générale

Ces résultats ont permis de mettre en évidencdagueeristallisation résulte en une
augmentation de taille de grains et en une dindmute la densité de joints de grains. De
plus, ce phénomene intervient proche de la stopwdtite (y=~ 1) pour des couches minces de
CulnSe et Culn /Gay 3Se et est dépendant de la température. En effetdimimution trop
importante de la température du substraty(¥ 350 °C pour ClISe ets], = 400 °C pour
Culny /Gay 3Se) ne permet d'obtenir des absorbeurs homogenesrésence de phases
binaires de type InGaSe a été soulignée.

A basse température, pour les couches minces deS€ula Fme étape semble
critique alors que pour les couches minces de GGla ;Se, la présence de gallium au sein
de la structure initiale freine l'interdiffusion gessaire des éléments. Ces variations
structurales et morphologiques résultent en une rad@tjon des performances
photovoltaiques.

A partir de ces différentes observations, nous @sops par la suite un modeéle de
recristallisation basé sur la migration des joides grains qui permet de répondre aux
guestions suivantes:

1- Quels mécanismes sont mis en jeu lors de la rallisstion ?

2- Pourquoi la recristallisation est nécessaire afobténir des composants avec des
hauts rendements ?
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I11.3. Modéle de recristallisation du Cu(ln,Ga)Se

Apres avoir rappelé les différents travaux qui été menés jusqu'a présent sur les
procédés de dépdt du CIGSe par la communauté d$e;IGous nous appuierons sur un
modéle de croissance basé sur la migration detsjdie grains qui permet d'expliquer les
changements morphologiques et structuraux quiMigenent lors de la croissance de couches
minces co-évaporées par un procédé en 3 étapes.

[11.3.1. Croissance de Cu(In,Ga)Separ procédé en 2 ou 3 étapes

Une évolution rapide des rendements des cellulksire® a base de CIGSe est
survenue entre 1993 et 1994 [121]. Celle-ci estoomntante avec le passage d'un procédé a 2
étapes a un procéedeé en 3 étapes proposé par NRiEbiihl Renewable Energy Laboratory).
Depuis cette date, le procédé CUPRO in-line propaesd’ASC (Angstrom Solar Center) a
aussi permis d’atteindre des rendements prochés ée[122].

Ces deux procédés de croissance décrits précéddnfohdi2.2.5) sont basés sur
des transitions de composition: 0 <y < 1/yp,yl< 1 au sein de la couche. Dans les deux
cas, une large fraction de la couche est déposéetda £©étape oli 0 <y < 1.

Avant ces procédés en 3 étapes, les rendementsdseces cellules issues
d'absorbeurs co-évaporeés étaient obtenus a pantipdocédé en 2 étapes basé sur une simple
transition : y > 1/y < 1. Ainsi, que le procéast®n 2 ou 3 étapes, il implique toujours une
composition sur-stoechiométrique en cuivre qui pEriobtention de larges grains de CIGSe.

Dans le procédé a 2 étapes (cf.l1l.2.2.2), l'architee des grains composant la
couche finale de CIGSe est définie des que lesipremcouches atomiques de CIGSe sont
déposées due a la composition sur-stoechiométaquaiivre intervenant durant la premiére
étape. Pour permettre d'expliquer cette croissdadarges grains, des modeles de croissance
ont été développés basés sur le transport amé@esétléments du groupe Il (In et Ga) a
travers la phase liquide secondaire,(3e qui ségrege quand la couche mince est
excédentaire en cuivre [79,80].

Par le procédé CUPRO, les grains formés durantlaigre étape ou y < 1 évoluent
au cours du dépdbt sont plus petits que ceux presensein de la couche finale (cf.lll.1). Le
phénomeéne de recristallisation qui intervient dttar?®™ étape permet d'obtenir de larges
grains a partir de petits grains. Pour expliquéteceecristallisation, nous défendons au sein
de ce manuscrit que :

1- Cette recristallisation est basée sur une marales joints de grains au sein du
matériau qui nécessite d'atteindre la stoechiom@triel).
2- La présence de la phase,§3e n'est pas a l'origine de cette recristallisation
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I11.3.2. La migration des joints de grains : théorie

La théorie sur la migration des joints de graingta établie par et pour les
meétallurgistes [123,124]. Dans le cas de composélinaires comme le CIGSe, des
différences importantes peuvent étre attendueseften, le caractére ionique des liaisons
atomiques mises en jeu peut induire la présenderdes électrostatiques supplémentaires au
niveau du joint de grain. Celles-ci peuvent infloenfortement le comportement migratoire
des joints de grains. Cependant, il est importanpkndre en considération que, dans un
matériau polycristallin, lorsqu'une recristallisatiopere, celle-ci résulte en une réorganisation
de la structure cristalline ainsi qu'en une dimowtdu volume occupé par les régions
intergranulaires (joints de grains, dislocations).

La recristallisation du matériau polycristallin &grlus ou moins favorisée en fonction
de la capacité des joints de grains a migrvervitesse de migration des joints de grains).
Ainsi, elle est directement reliée a la mobilitgimseque ;) du joint de grain ainsi qu'a sa
force motrice F) :

vV=my.F

Cette force motrice peut étre imposée de maniémnsg&que (mécanique, électrique
ou magnétique) mais aussi peut étre intrinséquesyateme. En effet, la diminution de
I'énergie totale du systeme peut agir comme forotrioe. Différentes forces motrices (tab.6)
peuvent étre impliguées au sein de ce processies Réuvent favoriser cette migration
(forces conductrices) ou la freiner (forces retardes):

Forces Conductrices Forces retardatrices

1-Energie liée aux défauts 1-Impuretés
intragranulaires: lacunes, dislocatiops

2-Energie liée aux défauts 2-Ancrage surfacique
intergranulaires: joints de grains

3-Energie chimique mise en jeu par
des gradients de composition (x ou ly)

4-Energie conservée issue d'une
déformation

Tableau 6 Forces motrices agissant sur la migration deggale grains.

Comme résumé au sein de ce tableau, la mobilité pfunt de grain dépend de la
densité de défauts intragranulaires, de la natuistalline du joint de grain (degré de
coincidenceX), chimie du joint), du gradient de composition, derlarphologie de surface
de I'’échantillon ainsi que des impuretés préseatesein du matériau.
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D'un point de vue énergétique, la vitesse de migmatd’'un joint de grain se
caractérise thermodynamiquement par la différeriéaedgie libre entre les deux cristaux
adjacents au joint de graiAG) ainsi qu'a I'énergie libre d'activation intriggé au joint de
grain AG,) et peut-étre décrite comme suit [124,125] :

dy, AG,
. eX —
KT KT

Ou A est un facteur géométrique, d est la distalecmigration d'un atome a travers le
joint de grainy, est la fréequence de vibration du réseau, T etnigérature absolue et k la
constante de Boltzmann. Cette expression montiegiant que la mobilité du joint de grain
est thermiguement activée et dépend de sa stru®&uve d). Cette situation énergétique peut
étre illustrée de maniere générale a travers [grailmme d’énergie suivant :

AG

v=m,; AG=A

G 4 Migration d'un joint de grain

AG,

S R e it
Energie d'a ctivation

Etat initial
G. \
i

Force .
2 Conductrice Etat f'ny

Figure 42 : Diagramme d'énergie illustrant I'évolution dmérgie du systéme avant et apres la
migration des joints de grains.

Ce modele prédit que les joints de grains migréries conditions suivantes sont
réunies :

0] le systeme résultant de cette migrati@n) (est énergétiquement plus stable que le
systeme initial G;).
(i) 'énergie fournie au systéme (i.e. température destsat) est suffisante pour

permette au systeme de surpasser la barriere diérder migration&Ga).
De plus, la cinétique globale du phénomene de migraésulte de trois processus
thermiqguement activés:
1- le transfert d'atomes d'un réseau cristalliis \ejoint,
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2- le déplacement des atomes dans le joint,
3- la fixation des atomes sur le réseau du crétgcent.

Dans le but d'analyser le mécanisme de recrisitiis des couches minces de CIGSe,
et d’identifier les paramétres influencant la migma des joints de grains, il est premierement
important de considérer le matériau avant la reglisation correspondant a I'état initi&;)
et apres la recristallisation correspondant at lfétal (Gs).

111.3.3. Application du modeéle au CIGSe déposé paun procédé en 3 étapes

[11.3.3.1. Composition avant et aprés recristallistion

Comme nous avons pu le voir précédemment, la prendtape consiste en la
croissance d’une couche mince sous-stcechiométeiguealivre, i.e. X y; < 0,9. Ces couches
sont composeées de grains dont la taille dépench dentipérature du substrat mais qui sont
plus petits qu'aprés la recristallisation. Dan&¥& étape, les flux d’évaporation sont modulés
de telle sorte que la composition du flux soit @a@n cuivre, i.e. ¥> 1. En accord avec le
diagramme de phase, pour une couche mince corm@apba 0,75 y; < 1, seules les phases
chalcopyrite Cu(In,Ga)Set Cu(In,GaSe; sont présentes (cf.Fig.21).

Malheureusement, la distribution spatiale des ees ¢hhases au sein du matériau
(grain ou/et joint de grain) est difficlement ddébénable par des méthodes analytiques
standard. Néanmoins, la formation de ces couchadteéde la réaction entre la couche
initiale sous-stcechiométrique; (¢ 1) et I'excés de cuivre gY> 1) provenant de la phase
vapeur.

[11.3.3.2. Diffusion du cuivre

La diffusion du Cu le long des défauts cristalllgvient généralement pour de
plus basses énergies d’activation qu’'au sein dutnaat [123]. Ainsi, la diffusion du cuivre
au sein des joints de grains est favorisée pamorapga diffusion au sein du grain. Il est donc
tres probable que I'excés de cuivre apporté enidmexétape peut étre disponible au sein de
la couche autour de chaque grain (joint de grasugtice) de la couche pauvre en cuivre. La
forte capacité du cuivre a migrer au sein de lactire chalcopyrite et particulierement sa
sensibilité aux champs électriques a été reposdés Ik littérature [58, 59, 126].

L’électro-migration du cuivre au voisinage du fode grain est contrblée par la
position du niveau de Fermt{) au joint de grain qui dépend de la nature dutjoengrain. II
est raisonnable d'assumer que la densité de défaésente au joint de grain est assez
importante pour ancrer le niveau de Fermi a laasertlu grain. Trois situations peuvent alors
étre considérées comme suit (Fig. 43) :

- 68 -



Chapitre IV :Synthése rapide et a basse température d'absorb@U&GSe

0] Le niveau de Fermi au joint de grain est a la mposition énergétique qu’au sein
du matériau, ainsi les bandes de conduction eaimee sont plates.

(i) La position énergétique du niveau de Fermi au jdegrain est plus basse qu’au
sein du matériau. Dans ce cas, les bandes sorttéasudu joint de grain vers le
matériau.

(i)  La position énergétiqgue du niveau de Fermi au joegrain est plus haute qu’au
sein du matériau. Dans ce cas, les bandes sortié@sidu matériau vers le joint

de grain.
situation (i) situation (ir) situation (iir)

E(eV) = JG =, E€V) = = E(eV
$2 36 o AT §|  _Ho o] -
S T = =
38l | =0 __|E.nf. | o
852 Fi=0

Figure 43: Configurations électronigues résultantes deokitipn du niveau de Fermi au
joint de grain et au sein du grain.

Ces configurations de bandes agissent différemsuemia migration du cuivre du
joint de grain vers le grain. En effet, s'il n'égipas de courbures de bandes (i) alors le cuivre
peut migrer pour réagir avec les éléments dispesilfln,Ga,Se) pour former la phase
cristalline la plus stable. Si les bandes sontlmé&es comme dans la configuration (i), alors la
migration du cuivre est freinée au sein du graimuaeentraine la formation préférentielle de
la phase 1:1:2 au voisinage du joint de grain dagdase 1:3:5 au sein du grain.

Ainsi, au vue des situations (i) et (ii), si I'éger fournie au systeme est suffisante
(i.e. la température de substrat est assez imgejtalors le joint de grain peut migrer jusqu'a
atteindre un état d’équilibre. Alors les joints giains de type (i) et (ii) peuvent donc étre
considérées comme métastables.

Dans le cas (iii), la courbure de bandes permeuaue de migrer au sein du grain
et donc la phase 1:1:2 est formée préférentiellémersein du grain et la phase 1:3:5 au joint
de grain. Ainsi, pour les joints de grains qui gaemt dans la configuration (iii), le champ
électrostatique interne créé freine la migratiorcdivre d’'un grain vers un grain voisin ce qui
résulte en une barriere énergétique supplémen{aiGz) qui s'ajoute a I'énergie libre
d'activation intrinsequedGa) de la mobilité du joint de grain. Celle-ci devigionc:

:A%.ex _AG, +AG
KT KT
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Cette nouvelle barriere énergétiqiesy + AGg) est présente au joint de grain tant
gue y < 1, i.e. petits grains. L'apport d'énergie theunei autorisé par la nature du substrat
(Tsub = 630 °C) est insuffisante pour permettre de sspala barriere énergétique et ainsi
autoriser la formation de larges grains tant quely.

Pour annuler ce paramet&e et donc accroitre la mobilité des joints de grains
'augmentation du pourcentage de cuivre au seiladeouche dans le but d'atteindre la
composition nominale 1:1:2 apparait primordialett€e&onclusion est en accord avec les
observations expérimentales qui font état que dgsagrains sont formés a partir du moment
ou la couche mince est proche de la steechiométrigigre.

Conclusion générale

Le mécanisme de croissance du CIGSe résultant enmigration des joints de
grains est thermiquement activé et permet d'obtemér couche formée de larges grains a
partir de petits grains. Il peut étre assimilé & enoissance épitaxiale de grains de basse
énergie a partir de grains hautement énergétigGeste croissance s'effectue grace a
l'augmentation du pourcentage de cuivre lors dg®l§ étape d’un procédé en 3 étapes en
atteignant la stoechiométrie et est indépendanpodrcentage de cuivre durant & tape.

Ainsi, la structure de la couche initiale pour X0=et x = 0,3 ne s'avére pas étre
cruciale vis-a-vis de la structure de l'absorbenalf Afin de valider cette hypothése, une
étude sur la diminution du temps de dépét de®faétape sur les couches de CIGSe a été
entreprise.
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V. Synthése rapide et a basse température d'absoghrs de CIGSe

IV.1. Réduction du temps de dép6t du Cu(ln,Ga)Se

Pour confirmer ou infirmer lidée selon laquelle cgi se déroule avant la
recristallisation n'a pas d'influence sur l'absarb@nal, une approche séquentielle a été
menée. Une réduction du temps de croissance d&®latdpe a été effectuée grace a une
augmentation respective des flux de Cu, In et déoGlaen gardant des flux de métaux durant
les 2™ et 3™ étapes de croissance équivalents au procédé sfanda

IV.1.1. Diminution du temps de dépét de la %€ étape

Les flux de cuivre, d'indium et de gallium et déés@m ont été augmentés de telle
sorte que la durée dé"létape varie de 1 min & 10 min. La durée de nowtedplé standard
CUPRO (f) qui permet d'obtenir des rendements de l'ordr&=del6 % est de 23 min. Il est
défini comme suit : 4°étape : t= 10 min, 2™ étape: 4= 8 min et 8™ étape: 4= 5 min.

D'apres les résultats du chapitre 1ll, lorsqueateory = [Cu]/([In]+[Ga]) varie entre
0,40 et 0,90, la recristallisation n'est pas affecfinsi, afin de réduire le temps de I'ensemble
du procédé et d'atteindre la recristallisatior: () rapidement, il a été déposé des précurseurs
dont y = 0,90.

lum tlzlmin

m
S ——

t=14min

o t=18min

— 1lpym — 1lpm

Figure 44 : Images MEB de coupes transversales des dif@pmaturseurs (en haut) déposésen 1 -2
- 5 et 10 min associés respectivement aux différabsorbeurs finaux (en bas).

Les quatre micrographies supérieures représergsrdifférents précurseurs qui ont
éte déposés en £ 1 - 2 - 5 et 10 min asl, = 600 °C durant la premiére étape avant la
recristallisation tandis que les quatre autres esupransversales correspondent aux
absorbeurs finaux de Cu(In,Ga)S€omme attendu, les précurseurs sont composéstiie p
grains dont la taille varie entre 150 et 250 nmni@phologie des absorbeurs finaux apparait
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similaire pour les différents; tétudiés; ils sont denses et constitués de largamsy
colonnaires.

Pour les différents; tétudiés, les flux d'évaporation ont été empirigeetrajustés
pour atteindre une vitesse de croissance de lunpoung = 1 min. Ainsi, la morphologie du
précurseur ainsi que de I'absorbeur final ne sempateétre affectée par la durée de 94 1
étape.

Afin d'étudier les propriétés structurales desédédhts précurseurs (Fig.45a)) et
absorbeurs (Fig.45b)), une analyse DRX a été eiéect

a) 112 Précurseurs
t =10min ] Mo 5501204
1 | £ 240 312/116
£
o)
Q t1:5m|n L \ \
0
cC
g
c .
= [t.=2min
1 A
t,=1min Jt N
b) 112 Absorbeurs
t=23min Mo 220‘{204 312/116
<
2 tf=18min
\m A A A
-*5
c
a) )
£ |t,=15min
tf=14min
10 20 30 40 50 60
2009

Figure 45: Diagrammes DRX des différents précurseurs (ppsiés ent 1 - 2 - 5 et 10 min associés
respectivement aux différents absorbeurs fina()t

L'ensemble des couches minces est composé uniquelmda phase chalcopyrite.
De plus, les précurseurs sont préférentiellemei@ntis selon la direction [112] pour les
différents { étudiés.

Dans le but de comparer la taille des cristalldes précurseurs, la largeur a mi-
hauteur (FWHM) du pic 112 a été évaluée. La faualieur de FWHM(112) = 0,09° calculée
pour lI'ensemble des précurseurs (Fig.45a)) monieel@s caractéristiques cristallines sont
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indépendantes du temps de dép6t du précurseulataosnditions utilisées (J,= 600 °C, y
=0,9).

En Fig.45b sont représentés les diagrammes DRXiffésents absorbeurs finaux.
Ces résultats révélent que plus la vitesse de semoi® du précurseur est rapide, plus
l'orientation préférentielle [112] est renforcée plus, la taille des cristallites des absorbeurs
finaux est similaire et n'évolue pas par rappox prgcurseurs. L'analyse MEB nous informe
sur la taille de grains alors que l'analyse DRXshdonne des indications sur la taille des
cristallites ou domaine de cohérence cristallinrpanne orientation préférentielle choisie au
sein d'un matériau. Cette similarité prouve quepkésurseurs contiennent peu de défauts par
rapport aux absorbeurs finaux. Ainsi, la barriénergétique existant entre les précurseurs et
les absorbeurs est faible.

De plus, la recristallisation est un phénoménepguimet de diminuer la densité de
joints de grains et ainsi la densité de défautspguivent étre recombinants. Ainsi, un grain
peut contenir plusieurs cristallites séparées parjdints de grains qui avant recristallisation
sont de haute énergie et donc hautement recombirsots qu'apres recristallisation ces
joints de grains migrent dans une position éneggétiplus stable sans changement de taille
de cristallite. Donc, la taille des cristallitesti@le peut étre égale a la taille des cristallites
finale.

Des cellules solaires ont été préparées a parsiratbsorbeurs finaux. L’ensemble
des dispositifs montre des parametres photovokaigsimilaires; les rendements étant
compris entre 15 et 16 % sont comparables au dimiandard. Malgré 'augmentation des
différents flux durant la °® étape, nous remarquons que les tensions de couuért ne
varient pas. Cette analyse J(V) montre que la ddeéda £ étape n'influe pas sur les
parametres photovoltaiques. Ainsi, a partir det@sux, nous avons pu réduire le temps du
dépbt de 23 a 14 min sans pertes de performances.

T (C) 1¢ étape Voo (MV) | Jgc (MA/CM?2) | FF(%) | (%)
min

1 653 31,2 75,0 15,3

600 2 653 31,7 73,2 15,2

5 658 32,0 74,3 | 15,6

10 653 31,7 75,6 15,6

2 608 31,9 73,8 14,3

00 10 618 31,5 73,3 14,3

Tableau 7 Caractéristiques J(V) des différents dispositifetpkioltaiques des absorbeurs finaux
correspondant respectivement aux précurseurs dgpask- 2 - 5 et 10 min §,5= 600 °C et aux
précurseurs déposés en 2 et 10 mig,a=T500 °C.

-73-



Chapitre IV :Synthése rapide et a basse température d'absorb@U&GSe

Dans le but d'étudier l'influence de la températdee substrat sur la taille des
cristallites en fonction du temps de dépdt du ms=wr, ces derniers ont été déposés en 2 min
et 10 min a T,p= 500 °C. Similairement a I'étude réalisées@ ¥ 600 °C, les absorbeurs ont
aussi été realisés. L'ensemble de ces couches sninété analysé par DRX, les FWHM
extraites du pic 112 sont reportées dans la Fig@rei-dessous. La premiére observation est
gue la taille des cristallites des précurseurs si&pen 2 ou en 10 min est plus petite a 500 °C
gu'a 600 °C due probablement a un moindre appértedjie thermique qui réduirait la
diffusion des atomes a la surface du substrat.

Cependant, la réduction du temps de dépbt du mégurpour une température
donnée n'a pas d'influence sur la taille des ditsta des absorbeurs finaux. La seconde
observation est que la largeur a mi-hauteur desrlabesrs finaux de CIGSe est similaire. Ceci
signifie que la recristallisation permet d'attemdies tailles de cristallites équivalentess@ T
=500 °C et Typ= 600 °C. Pour une température de substrat comprige 500 °C et 600 °C,
les absorbeurs ont une méme taille de cristalitesi pour un apport thermique suffisant, les
joints de grains migreraient pour atteindre un mémaeénergétique finalx) stable.

De plus, les caractéristiques J(V) listées darabdeau 7 ci-dessus poug,d= 500
°C montrent que les cellules solaires déposéeg,#=T500 °C ont des rendements moins
élévés que celles a5 = 600 °C. Ceci se traduit particulierement par dimeinution du \4
qui serait due a une moindre diffusion du sodiuns@n de la couche de CIGSe a travers le
molybdene. Néanmoins, elles atteignent tout de ni&h#b indépendamment de la vitesse de
dépdt du précurseur.

0,20
n t; = 2min
o t; = 10min
0,16 A ¢ -omin
C Z o t; = 10min
=
I
; 0,12
LL
N
— ] <
1 0,08-
0,04 — ;
précurseur absorbeur

Figure 46: Evolution de la largeur & mi-hauteur pour decprseurs ainsi que pour les absorbeurs
respectifs finaux pour des températures de sulfStat= 500 °C (symboles ouverts)) et(J= 600
°C (symboles fermés))
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Dans un premier temps, dans le but de réduire téedtotale du procédé, une
approche séquentielle a été préférée tandis glikélature reporte des procédés rapides qui
consistent en une augmentation des flux tout ag ldm procédé. Grace et a travers la
compréhension des mécanismes de croissance etriktalésation, nous montrons que la
durée de la premiere étape peut étre diminuée gdgonin sans changement de morphologie
et de pertes électroniques.

Par le biais de ce travail, nous montrons que, lapgocédé CUPRO en 3 étapes, la
durée de la*® étape ainsi que la composition sous-stoechiomtren cuivre (< 1) avant
la recristallisation n’a pas d’influence sur lesatbeurs finaux et va dans le sens du modele
établi sur la migration des joints de grains.

A présent, afin de juger de linfluence de l'augtagion des flux durant les? et

3*Meétapes, une étude similaire a été menée.

IV.1.2. Diminution du temps de dépét de la ¥ étape

Nous nous sommes intéressés a la réduction du t@enlps2™ étape @). Ainsi, par
une augmentation du flux de cuivre durant34°2tape, nous avons pu réduire la durée de la
2°™ gtape de 6 min pour un procédé standard & 1 miim dévaluer l'impact de ce
parameétre, nous nous appuierons d'abord sur unparaison des signaux EPD ainsi que sur
une étude morphologique et structurale. Les disfgsphotovoltaiques seront ensuite
analysés. Les différentes couches minces ont gésdés comme dans le cadre de la
réduction de la®l® étape a une température de substrat de 600 °C.

Nous présentons ci-dessous (Fig.47) l'influencec&lgparametre sur le signal de
puissance qui nous permet de suivre les transilensompositions (cf.I.3). Sur la Figure 47
sont représentés les différents signaux de puissamrcespondant a lI'augmentation respective
du flux de cuivre durant 1a*2°étape. Les différents dépdts ont été réalisés gesitemps de
1% étape de 10 min poury 0,9. L'indication supplémentaire représentéeuparait noir sur
chaque signal marque l'arrét de la source du c@va@nsi du flux de cuivre qui arrive a la
surface de I'échantillon.

Nous remarquons que plus le flux de cuivre est mapd, plus I'émissivité du
substrat est importante. Par la superposition desigmaux, nous mettons en évidence que le
signal EPD est une technique de suivi précise. Aéncomparer les absorbeurs finaux, la
guantité de cuivre mise en jeu durant les diffé&retépbts est quasiment similaire. Pour ce
faire, la couche en cours de croissance pour des €le cuivre importants reste
proportionnellement moins longtemps exposée quamehe dont le flux de cuivre est plus
faible.
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Figure 47 : Signaux "EPD" correspondant aux dépdts de @iffias couches minces dont la durée de
2°M étape est respectivement de 1 — 2,2 — 4,3 et 6Lmitrait plein présent sur chaque courbe
correspond a l'arrét du flux de cuivre pour chadgeit.

La Figure 41 montre 5 images MEB dont le précursaurcentre. Cette couche
mince est représentative de I'ensemble des précarseilisés pour les différents déepots
sachant que ceux-ci sont déposés dans des cosdsilmiaires. Les quatre images restantes
représentent respectivement les absorbeurs finaux ges durées d&™ étape égales a 1-
2,2 - 4,3 et 6 min. Cette étude révele que, poeraauche initiale constituée de petits grains,
la morphologie des différents absorbeurs finauxcesiposée de larges grains colonnaires et
est similaire. Par analyse DRX, les différents dbsors révelent des tailles de cristallites
égquivalentes et sont préférentiellement orientimndiaxe 112.
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t,=10min
e,=0,9um

t, = 4min20sec
e =1,7um

t, =1min t, =2min10sec
e =1,7um e =1,6um

Figure 48 : Micrographies MEB d'un précurseur (centre) dépess 10 min ainsi que des différents
absorbeurs finaux pour des durées J€&ape de 1- 2,2 - 4,3 et 6 min.

Comme remarqué par Chirilet al. [117] dans le cadre du 3-stage process, cette
démarche entreprise nous montre qu'une interdiifugiapide des éléments intervient,
permettant d'obtenir des couches minces de Cu(J8gmorphologiquement similaires.

Durant cette 9" étape, la quantité de cuivre mise en jeu a étédbéément
similaire. Kessleet al.[60] dans le cadre d'un procédé CUPRO ont congtasti-dela d'une
certaine quantité de cuivre l'apparition de cresssau sein du matériau. Celles-ci sont
responsables de court-circuits au sein du matébawplus, Barrreau etl. [127] ont observé
gue l'augmentation de la quantité de cuivre ensgo@ probablement a une présence accrue
de la phase GuySe quasi-liquide a un impact direct sur la rugod#éurface.

A partir de I'ensemble de ces absorbeurs, des siifpophotovoltaiques ont été
congus. Sur la Figure 49 sont représentées lebesu(V) correspondant respectivement aux
absorbeurs dont la durée d&"2étape a été énoncée précédemment. Les rendenents d
cellules solaires atteignent 15 % pour des factder®rme compris entre 74 % et 76 %. Pour
des absorbeurs dont la durée minimale @€&ape est d'1 min, nous obtenons des dispositifs
dont les performances sont similaires au procédedard. Par cette étude, nous avons pu
ainsi diminuer la durée totale du procédé de 23arii8 min.
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Figure 49: Caractéristiques J(V) des différents disposyitistovoltaiques des absorbeurs finaux
correspondant respectivement aux différentes dute&s™ étape.

Au sein de la Figure 43 sont représentées les esude rendement quantique
externe des difféerents dispositifs, nous pouvontemta similitude entre les différentes
courbes. La plus faible densité de court-circutersliée égale a 31,6 mA/cm?2 pour le dépot
dont la durée de®?® étape est de 2,2 min est due une perte d'absomptiorA > 900 nm.

Cette perte d'absorption résulte probablement dapaésseur plus faible pour cet absorbeur
(cf.Fig.48).
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Figure 50: Rendements Quantiques Externes (RQE) des ditietispositifs photovoltaiques
correspondant respectivement aux différentes dute&s™ étape.

Au cours du procédé 3-stage, Chigliaal.[117] ont aussi démontré que la durée de
la Zémeétape n'influe pas sur les performances photdqokés pour des flux globaux de Cu et
de Se pouvant aller jusqu'a 500 nm/min pour un@ésature de substrat 450 °C.

Cette diminution de la durée de [&'2étape du procédé CUPRO de 6 min & 1 min a
permis premierement de mettre en évidence que poerforte augmentation du flux de
cuivre, les absorbeurs finaux révelent des calatitgres similaires tant au point de vue
morphologique que photovoltaique. La réactivitéodivre permet une interdiffusion ainsi
gu'une recristallisation rapide.
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IV.1.3. Diminution du temps de dépét de la %" étape

Nous nous sommes intéressés & la réduction du tempa 3™ étape. Par une
augmentation respective des flux d'indium et déiuyalet de sélénium durant 1&™$ étape,
nous avons pu réduire la durée de¥8°8tape de 5 min pour un procédé standard a 1,5 min.
Afin d'évaluer l'impact de ce parametre, nous reyysuierons sur une étude morphologique
(Fig.51) et structurale. Les différentes couchesces ont été déposées comme dans le cadre
de la réduction de I et de la 2™ étape & une température de substrat de 600 °C.

gm

e=17pum
t; = 1,5 min

Figure 51 : Micrographies MEB de différents absorbeurs finaaurdes durées dé™ étape de 3, 4
et 5 min.

Nous remarquons d'aprés les différentes microgesgWiEB que I'augmentation des
flux respectifs d'In, Ga et Se ne révéle pas dengdrment morphologique. Ci-dessous
(Fig.52) sont présentés les diagrammes DRX deérdiifs absorbeurs normalisés et centrés
sur le pic 112.

Intensité (u.a.)

\¥ T t =3 min
~ - 3

t = 5 min

L W

29 30 31 32
26 (9
Figure 52: Diagrammes DRX d'absorbeurs de CIGSe pourgded4 5 — 3 - 5 min.
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L'ensemble des absorbeurs sont préférentiellent@nités selon la direction [112].
Cependant, lorsque la durée de I'étape 3 diminue ghes flux élevés de gallium et d'indium,
une dissymétrie au niveau du pic 112 est présdmeprésence de cette dissymétrie est

révélatrice d'un gradient de composition au seimdtériau due probablement a un composé
en surface différent de celui au sein du matériau.

Contrairement a nos observations, Chirdgd al. [117] ont remarqué que
l'augmentation des flux d'In et de Ga durant {&°&tape a une influence sur la qualité
cristalline des absorbeurs finaux; cependant,dgnthése était effectuée a basse température.
La diminution de la 3" étape aurait pour conséquence d'obtenir des sgrfligses et
favoriserait I'émergence de composés a défautsnoédo(Cu(In,Gape;) en surface due a
une interdiffusion réduite lors de la conversiornalphase CiSe en CIGSe.

Les différentes mesures J(V) des dispositifs phataiques (Fig.53) correspondant
aux absorbeurs dont la durée d&°3tape est respectivement de 5 - 3 et 1,5 min sont
présentées ci-dessous.

40 3eme étape (min) | Voc(mV) | Jsc(mA/cm?) | FF(%) | n(%)
S—- 573 29,0 69,7 | 11,6
30+ -———-13 613 32,6 738 | 14,7
....... 5 602 32,9 74,5 14,7
20
~ 104
3V
e
2
0
E
o)
-104
-204
-304
-40 , T T T T ' !
-250 0 250 500 750

V (mV)
Figure 53: Caractéristiques J(V) des différents disposfilistovoltaiques des absorbeurs finaux
correspondant respectivement aux différentes dule&s™ étape.

Nous remarquons que plus Igm%étape est courte et plus les tensions de circuit
ouvert diminuent. De plus, lorsque les flux deigatl et d'indium sont éleves, le facteur de
forme ainsi que la densité de courant de courtitispnt affectés. Ainsi, la conversion de la
phase Cp,Se en Cu(ln,Ga)sest limitée. Lors de cetté™$ étape, il est attendu que le cuivre
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diffuse du volume vers la surface ("outdiffusioa!drs que l'indium et le gallium diffusent de
la surface vers le volume (“indiffusion"). Cepenlame diffusion préférentielle de I'In par
rapport au Ga peut intervenir [128]. Ainsi, au lida résulter en une couche de CIGSe
homogene, la surface serait constituée d'un matéétérogene de type CGSe/ClSe lorsque
les flux d'indium et de gallium sont importants.irAd'analyser la perte de courant, des

7 s 7

mesures de rendement quantique (Fig.54) ont éisgés.
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Figure 54 : Rendements Quantiques Externes (RQE) des ditketispositifs photovoltaiques
correspondant respectivement aux différentes dulé&s™ étape.

Pour des longueurs d'onde supérieures a 600 nnperte de collecte est observée
lorsque les flux d'indium et de gallium sont élevBtlgré une taille de grains apparente
identique, la dissymétrie observée en DRX met emiague le composé n'est pas homogene
sur toute son épaisseur. La conversion limitée duy,&e en CIGSe amenerait & une surface
(CGSe/ClISe) différente du volume. Ainsi, une irded différente entre la couche de CdS et
le CIGSe serait créée et ne permettrait pas deatetl les porteurs photogénéres.

Conclusion

Cette diminution de la durée de [#"3étape du procédé CUPRO de 5 min & 1,5 min a
permis de mettre en évidence que l'augmentatigectise des flux d'indium, de gallium et
de sélénium n'a pas d'influence sur les caradtret morphologigues. Cependant, l'analyse
structurale a révélé qu'un gradient de composiixistait au sein de la couche absorbante.
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Celle-ci entrainerait une diminution des performem@hotovoltaiques lorsque les flux
d'indium et de gallium sont trop éleves.

Conclusion Générale

Premiérement, les travaux présentés dans cetie pattmontré que la®f étape du
procédé CUPRO peut étre réduite par un facteurah® shangement notable vis-a-vis de la
gualité structurale, morphologique et photovoltaige I'absorbeur final. Ces observations, de
plus, permettent de conforter le modele de redligtion basé sur la migration des joints de
grains. Comme évoqué précédemment, au sein d'eBg¥a 3 étapes, I'étape clé concerne la
transition d'une composition sous-stcechiométriquers v une composition  sur-
stcechiométrique. Ainsi, il apparait logique que &nements (augmentation des flux
meétalliques) se déroulant avant la recristallisatimnt pas d'influence sur I'absorbeur final.

Deuxiémement, il peut apparaitre plus surprenaatlguéduction de Iaé?eétape ne
résulte pas en des modifications tant au nivealadsorbeur que du dispositif. Durant cette
Zémeétape ou survient la recristallisation, l'intefdiion rapide nécessaire entre la phase sous-
steechiométrique et la phase,GBe a lieu malgré des flux importan@&Qu X 6).

Troisiemement, une augmentation trop €élevée respedes flux d'indium et de
gallium @In x3 etdGax3) pendant 1a°3°étape influe sur la structure des absorbeurs Xinau
De plus, linterdiffusion entre la phase sur-statigtrique et les éléments In, Ga et Se
génererait une interface différente entre le Cl@Sle CdS qui diminuerait les performances
photovoltaiques. Il semble donc que la diminutiarte@mps de croissance de fﬁ‘?étape soit
le facteur limitant. Ceci avait déja été suggéné lde I'analyse du ClISe g = 350 °C
(cf.l.1.2.).

En fonction de ces résultats, une analyse a étégeur la possibilité de réaliser une
couche mince de CIGSe de maniere rapide cetteidisit au long du dépot.
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IV.1.4. Croissance rapide d'une couche de CIGSe

Afin d'évaluer linfluence d'une croissance rapdlene couche de CIGSe et en
prenant en compte les différentes observationsédestes (i.e. la diminution dg est
critique), des absorbeurs ont été déposeés pouedgs de dépbts équivalentsa=t6 min et
a br = 4 min qui correspondent aux temps respectifgsis:

Tar (Min) | Tor (Min)
Etape 1 15 15
Etape 2 1 1
Etape 3 3,5 1,5

Tableau 8: Conditions de dépot

Par comparaison, les images MEB des déppés b (Fig.55) révélent des tailles de
grains plus petites que celles observées jusqésept résultantes de la diminution de 9§ 1
2°™ ou 3™ étape. De plus, les absorbeurs ont une épaisséééredte. Les trois étapes
étudiées indépendamment ont aussi montré que cleaggraentation des flux se manifeste
par une épaisseur légérement différente.

Figure 55: Micrographies MEB pour les dép6ts correspondant= 6 et § = 4 min.

En corrélation avec nos observations, Lundletrgl. [129] aussi bien que Kessler
al. [130] ont noté qu'une augmentation par plus dee 3ahsemble des flux d'évaporation
durant la totalité du dép6t mene a une diminutietedtaille des grains. De telles observations
permettent de mettre en évidence que la rapidigegdt est critique vis-a-vis de la formation
des grains.

D'apres une étude menée sur la croissance de cumimezes de Culn$een
fonction de la température de formation et des dlexmétaux, Shafarmaat al.[131] ont noté
gue la cinétique de formation était limitée a 1hrmpour &y = 600 °C ce qui pourrait
expliquer une moindre taille de grains pour desptede dépot inférieurs a 10 min.
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Ci-dessous sont présentés les diagrammes DRX @Figlés 2 couches minces
déposées en 4 et 6 min. Les diagrammes sont cesurdss pics 112 (Fig.56.a)) et 220/204
(fig.56.b)). De plus, pour chaque diagramme, lesitipms théoriques des pics 112 et 220/204
pour les composeés CuliGa sSe et Culn 4Ga ¢Se sont indiquées.

L'analyse DRX révele des comportements différeris. théorie, pour une
composition donnée, il en résulte la présence stuh pic 112. Or, pour la signature DRX du
dépdbt £ = 4 min, le résultat se traduit par une contrirutile deux pics situés entre 26,8° et
27,3°. Cette observation est concordante aveaéesur la réduction du temps de dépot de
I'étape 3. Nous remarquons, de plus, que lesspiassitués a des valeurs d&éevées qui
révelent une plus forte teneur en gallium.

Par le diagramme DRX (Fig.56a)) centré sur le dewu®?0/204, et spécialement sur

le diagramme pour;t= 4 min, la contribution apparente de 2 pics nmordiairement la
présence d'un matériau multi-phasé.

a) )
112 (Cu(ing 4Gag g)Se,) 220/204 220/204
(Cu(ln0’7Ga0’3)Se2) (Cu(InO’4GaO’6)Se2)
— 112 (Cu(InO’7Ga0’3)Se2) —_
g d
= 3| b
pe tlf o)
5 =
5 5
£ jS
t \ Lo /\\
N
251,2 25I,6 26I,0 26I,4 26I,8 27I,2 27I,6 28I,O 28I,4 28I,8 43,0 43I,5 44{,0 441,5 45I,0 45I,5 46;,0 46;,5 47,0

2609 28 (9

Figure 56: Diagrammes DRX des dép0isdt b centrés sur le pic 112 (& gauche) et sur les3#6s
et 204 (a droite).

De telles observations résultent normalement dfadignt de gallium au sein de la
couche résultante du dépét tLes travaux de Bodegart al [132] se rapprochent de nos
observations. Cependant, ils consistaient en uttadpcouches de CulnSexcédentaires en
cuivre sur des couches de CuGa&galement excédentaires en cuivre. Donc, il seousba
sein de la couche correspondante au depoun fort gradient de gallium existe. Comme
observé lors de la seule réduction de®l% &tape, l'interdiffusion entre I'indium et le gaiti
ne serait pas optimale au sein de la couche (chEigDe plus, celle-ci serait accentuée

lorsque le dépdt rapide de 14"8étape est associé a une diminution du temps di dép 1
et 2™ étapes.
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L'analyse J(V) (Fig.57) montre que les dispositifalisés ont permis d'atteindre des
rendements de l'ordre de 14 % avec des facteumie de l'ordre de 74 % pour un dépét t
= 6 min a une température de substrat de 600 °@er@@ant, lorsque le temps de formation de
la couche diminue &t= 4 min, les performances photovoltaiques soninmeéievées. De
plus, les deux dispositifs révelent des tensionsid®it-ouvert et des densités de courant de
court-circuit difféerentes. L'analyse DRX qui nouséxélé que la couche absorbantetait
multi-phasée peut étre a l'origine de ces variation

40
E Tf (min) Voc (mV) | Jsc (mA/lcm?) | FF(%) | n (%)
30 — 4 620 28,5 70,4 121
I 6 603 32 73,9 |141
204
< 10
&
)
< 0
& 1
)
- -104
-20-
-30-
-40 T ' ' T ' T ' T ' T
-200 0 200 400 600 800
V (mV)
Figure 57 : Caractéristiques J(V) des dispositifs photoviglias correspondant a des ¢ et
6 min.

Par comparaison avec les dispositifs réaliség,@=1510 °C § =13 %, FF = 73 %)
par Lundberget al.[129], les cellules photovoltaiqgues montrent déllenges performances.

Il note, de plus, que celles-ci peuvent étre augéssnd'environ 1,5 % par une couche de
CIGSe plus fine ainsi que par l'application d'uadient de gallium.

Les images MEB ont permis de mettre en évidencengsecouches absorbantes
étaient plus fines de 0,5 a 0,7 um que les couahssrbantes réalisées par Lundbetral.
[129]. Ainsi dans un premier temps, ce premierefactpourrait étre a l'origine de cette
progression. Il faut toutefois noter que la tempéede substrat utilisée supérieure de 90°C
peut-étre aussi a l'origine de cette amélioratiza plus, une légere diminution du courant de
court-circuit et du facteur de forme a été déqnie Kessleret al. [64] lorsque le temps de
dépdt diminue.
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Pour permettre d'analyser les différences obseriggssdes mesures précédentes,
des mesures de rendement quantique externe (Fignb&té réalisées pour nos 2 dispositifs.
Elles mettent en évidence des différences sigifies.

Nous notons que la perte de courant prend effetr pms longueurs d'onde
supérieures a 550 nm et est peut étre due a unssépamoins importante de la couche
absorbante ;t (cf.Fig.54). Nous remarquons, de plus, que pous hegueurs d'onde
supérieures a 1000 nm, la chute du rendement guangést differente d'un dépbt a l'autre.
Tandis que la courbe de rendement quantique liégépodt {; = 6 min chute abruptement,
celle associée au dépdk £ 4 min révéle des oscillations le long de cetemtp. Ces
oscillations sont représentatives d'un fort gradamgallium important au sein de la couche
[133].

1,0

0,8

0,2

0,0

| |
800 1000 1200
A(nm)

Figure 58: Rendements Quantiques Externes (RQE) des diffédéspssitifs photovoltaiques
correspondant respectivement a delet4 et 6 min.

La combinaison d'une forte augmentation des flisoeige a des temps de réaction
qui sont raccourcis due a des temps de dépbtsscaimht pas permis d'obtenir une
interdiffusion des éléments correcte. L'étude suréduction du temps de dépét de $4°3
étape a montré des résultats concordants avec &eitie. En effet, une réduction trop
importante de la 8 étape serait a l'origine de la dégradation desfopeances
photovoltaiques pour des procédés de croissancgesagValgré cette variation pour des
temps de dépbt inférieurs a 6 min, l'obtentionedelements de I'ordre 14 % a été obtenue.
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Conclusion générale

Le but de cette étude était d’évaluer le poterdelréduction du temps de dépot
d'une couche de CIGSe par co-évaporation selonrocégé CUPRO en trois étapes. La
réduction une a une des étapes 1 (déficitaire eweju 2 (excédentaire en cuivre), 3
(dépourvue de cuivre) a permis de mettre en évalgne les 3 étapes pouvaient étre réduites
indépendamment sans modification morphologiques@ 3 600 °C. Par contre, les dépbts
issus de la combinaison de ces 3 étapest(t+ t, + t3) ont une taille de grains plus petite

D'un point de vue structural, la diminution du tente dépot des™ et 2™ étapes
n'influe pas tandis qu'une réduction trop impoeadi temps de dépdt de I§"3étape est
critigue et résulte en une structure hétérogeneplD® pour les couches minces résultantes
d'un dépét rapide de 1™ étape associé a un dépodt rapide des 2 premicapssétcette
hétérogénéité est renforcee.

Par le tableau ci-dessous ou sont rassemblées #&sury des cellules
photovoltaiques correspondant respectivement dférehtes réductions de temps de dépot
étudiées, nous remarquons que la réduction indépéadiu temps de dépdt de& gt 2
étapes n'affecte pas les performances photovoltaiqgomparée au procédé standard.
Cependant, une réduction trop importante de °fBp 8tape entraine une dégradation des
performances photovoltaiques due problablementeactere hétérogene de la couche mince
Cette diminution trop importante de 18"3étape s'avére restrictive pour le développement de
procédeés inférieurs a 5 min. Cependant, les degftegstués rapidement pour=t 6 min ont
tout de méme permis d'atteindre des rendementsl #é {cf.Fig.57) inférieurs de 1 % par
rapport aux autres dispositifs (. ou &).

Temps total (min) FF (%) n (%)

Procédé Standard 23 75,6 15,6
t; =1 min 13 75,0 15,3

to, =1 min 18 76,0 15,3
t3=1,5 min 19 69,7 11,6

t; 4 70,4 12,1

Tableau 9 Evolution du facteur de forme ainsi que du renelehpour des temps de dépdts résultats
de la diminution de 1a°F, 2™ ou 3™ étape ou de la réduction du temps de I'ensembteltis-ci.

Le développement de procédés rapides et a bacaostitue un enjeu important au
sein de la filiere CIGSe afin de devenir compétfidr rapport dans un premier temps aux
autres technologies couches minces (CdTe, 0,76$&VaJans un deuxieme temps aux
technologies silicium.

Dans la partie précédente, nous avons démontr@dsilplité de développer des
procédés de dépdt inférieurs a 10 min a une termpérae substrat de 600 °C. De plus,
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l'influence de la température de substrat a étdiéduet a montré qu'une température trop
basse de substrat {(jf = 400 °C) ne permettait pas d'obtenir des résulahilaires aux
dispositifs réalisés agp = 600 °C.

Cependant, des études réalisées par Kesslak [130], Shafarmaret al. [131] et
Lundberget al.[129] ont démontré la possibilité de développesy picédés de dépbt a,J=
500 °C permettant d'obtenir des caractéristiquedasres a ce que nous avons obtenu,@a T
= 600 °C. Les procédés de depdbt utilisés par Kestl&hafarman sont similaires a celui
utilisé au sein de notre laboratoire.

De plus, la dégradation des performances photdgoks a basse température est
souvent associée a la diffusion réduite du sodiumnsean de la couche absorbante. En effet,
pour obtenir une couche mince de CIGSe de quatitdopoltaique, la présence de Na est
requise et dépend de plusieurs parametres:
1-la température de substrat qui permet par sowrgpPenergie thermique une diffusion
ameliorée du Na,
2-une couche de molybdéne adaptée permettant tfosiain nécessaire du Na au sein de la
couche de CIGSe.

Ainsi, dans le cadre de I'amélioration des procéldédépot a basse température, une

étude de l'influence du Mo sur les propriétés dGEH a été menée et sera discutée par la
suite.
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IV.2. Etude de l'influence du molybdéne sur la syritese a basse température de

couches minces de CIGSe

L'influence du molybdéne (Mo) a pu étre étudiéecgra une collaboration entre notre
laboratoire et I'entreprise Saint-Gobain Rechertbs.différentes couches de molybdéne ont
éte déposées au sein de I'entreprise Saint-GolegineRche.

Le molybdene est déposé par pulvérisation cathedigagnétron en courant continu.
L’emploi de cette technique permet d’atteindre d#ssses de dépdt importantes et de
réaliser des dépbts homogenes sur de grandesesudacdépbt. Par rapport a un systéme de
pulvérisation cathodique classique, I'utilisatidnng cathode magnétron permet d'augmenter
considérablement les chances d'ioniser I'argon @sinage de la cathode grace au champ
magnétique.

Le couple Verre/Mo au sein de la structure VerrdBAGSe/CdS/i-ZnO/ZnO:Al
représente le substrat sur lequel le CIGSe vad@&pesé. Ainsi, les propriétés du molybdene
(adhésion de la couche de Mo, perméabilité au sgdaontact ohmique avec I'absorbeur)
peuvent influencer la croissance du CIGSe.

Afin de respecter ces critéres, un contrble préessconditions de dépdt doit étre assuré.
Celles-ci varient en fonction de la densité de antiappliqué a la cathode, de la vitesse de
dépdbt, de la température du substrat (T) ainsidguka pression d’argon. Les études réalisées
au sein de ce manuscrit portent premiérement suefiets de la variation de la pression
d'argon sur les caractéristiqgues morphologiquestretturales du Mo. Deuxiemement, les
performances photovoltaiques de couches de CIGSzséés sur difféerentes couches de Mo
en fonction de la température du substratTappliquée a la couche absorbante ont été
analysées.

Cependant, les conditions de dép6t (pression,mdistaible-substrat) varient en fonction
du systeme de pulvérisation utilisé. Ainsi, la pres d'argon ne peut étre choisie comme un
parametre physique universel.

Dans le but d'établir un critére de sélection, deopité de la couche de molybdene en
fonction de la pression de pulvérisation a étéiétud

Conditions de dép6t et mesure de la porosité

Les couches minces de Mo ont été déposées suulsats de verre (30x30 cm?) par
pulvérisation magnétron en courant continu. Chasyestrat a traverseé 4 fois I'aire de déepot
au sein de l'enceinte olu régne une pression de bes&5.10 Torr; la puissance de
pulvérisation est de 3 kW. Les différentes couchlds molybdéne présentent les
caractéristiques suivantes:
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P (mTorr) | Epaisseur (nm)
0,75 330
1,5 326
4,5 316
7,5 310
11 367

Tableau 10: Caractéristiques des couches de Mo

Sur I'ensemble de ces couches de molybdéne, dehespule CIGSe ont été déposées a des
températures de substrat de 450, 500, 550 et 60Q&@orosité a ensuite été évaluée au
moyen dun logiciel danalyse dmages utilisant une technique de seuillage de[$84].

IV.2.1. Influence de la pression d’argon sur les amhes minces de molybdéne

La pression d'argon au sein de la chambre de psdtien détermine le libre
parcours moyen des atomes du matériau pulvériséesjuinversement proportionnel a la
pression. Ainsi, pour de basses pressions, I'énemgétique des atomes de Mo qui arrive a la
surface du substrat est accrue due a la dimindiomombre de collisions tandis qu'a de
relatives hautes pressions, la diminution de |gieezinétique freine la mobilité des atomes de
Mo. Comme nous pouvons le voir sur la Figure cisdes (Fig.59), la pression d'argon influe
directement sur la densité ainsi que sur la paragtia couche de Mo.

La densité du molybdene diminue lorsque la pressi@ngon augmente et est
directement liée aux forces attractives des atoanegant a la surface du Mo. De plus, la
porosité du molybdene augmente linéairement lorgmpeession de travail augmente.
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Figure 59: Evolution de la densité et de la porosité d'unehkbewde molybdene en fonction de la
pression d'argon lors du dépét.
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De plus, il est important de prendre en comptes tbun dépdbt par pulvérisation, la
température de fusion du matériay,) Bt la température du substrat utilisé (T). Movclea
Demichishin [135] ont étudié des structures épaisEposées par évaporation, et ont montré
gu'il existait trois zones de comportement morphalaoe des espéces adsorbés sur le substrat
en fonction du rapport TH (T étant la température du substrat gtld point de fusion du
matériau, en degrés absolus).

Ce modele a été étendu aux couches minces en rdjautaxe supplémentaire qui
tient compte de la pression du gaz de pulvérisafog.60). Etant donné le point de fusion
élevé du Mo (f = 2623 °C) et son dépbt a température ambianteapgport T/T, est
suffisamment bas. Ainsi, nous nous intéresserdaszane 1. De plus amples détails sur les
autres zones peuvent étre trouvés dans la litrér§t36].

TRANSITION STRUCTI RE COLUMNAR GERAINS

CONAIETING (F
DENSFLY PACKED
FIEROE GRANS

KLOHYSTALLLED

PFOROUS STRUCTURE
CRAINSTRUCTURE

CUMSIATING OF |APERED
CREYSTALITES SEPERATED
BY YOIDS

a
ARGON
PRESSLIRE
{m TORK)

‘ SUBSTRATE
TEMPERATURE [T/Tm)

Figure 60: Modele de structure de Thornton [136].

La structure de la zone 1 est une structure dedgfmnaire avec des cristaux dont
le diameétre diminue du substrat vers la surfaderete des sommets en forme de déme. Les
joints entre les cristaux sont peu solides et mités¢ de nombreux espaces vides. Si I'on
augmente la pression de I'argon pendant le dépdt po rapport T/}, bas, ce qui est notre
cas, les joints de la colonne de la zone 1 somt@las en moins denses.

Les images MEB (Fig.61) des dépots de Mo réalisés gdes pressions respectives
de 0,75 mTorr (a) et 11 mTorr (b) sont présentéatessous et révelent deux structures
différentes. Lorsque la couche de molybdéne esbs#p sous une basse pression d'argon,
celle-ci présente des grains colonnaires denses gjo'a haute pression, la couche de
molybdéne se caractérise par une structure pomaese des grains allongés. La diminution
apparente de la densité est en accord avec le enddéThornton et les mesures de densité
effectuées par Saint-Gobain Recherche. De plus, ndesures par microscope a force
atomique ont révelé une rugosité RMS de 9 nm poeoliche mince de molybdéne déposée
sous P(Ar) = 11 mTorr alors que celle déposée BAg) = 0,75 mTorr a une rugosité moins
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élevée de 4 nm. La diminution de la densité aing kpugmentation de la porosité peuvent

permettre d'expliquer cette évolution de la rugopir la présence de vides intercolonnaires
lorsque la porosité est élevée.

L]

AR _"'."‘__.— | e 1
— 100nm SMEBM
X 60,000 2.00kV BEI GE HIGH WD 4.9mm

100nm SMEBM
2.00kV BEI GBE HIGH WD 4.9mm

Figure 61: Images MEB de surfaces et de coupes transvergale des couches de molybdene
déposées sous des pressions d'argon respectidggbdmTorr (a) et de 11 mTorr (b).

Comme évoqué en introduction, la couche de molybdboit étre perméable au
sodium afin d'obtenir des dispositifs photovolt&si hauts rendements. Au sein du verre
utilisé dans notre laboratoire, le sodium est dadsrme NaO a hauteur de 15% atomique.
Afin de connaitre la teneur en sodium ainsi quereeur en oxygene avant dépét de la couche

de CIGSe, des profils de composition par analy$dSS(Fig.62) ont été effectués sur des
couches de Mo dont la porosité respective est dé 6t 17 %.
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Figure 62 Profils de composition en oxygéene (a gauchenetodium (a droite) dans les
couches de molybdéne dont les porosités respectiveégie 6, 11 et 17 %.
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Par ces différentes analyses SIMS, il apparaitariant que les teneurs en sodium
et en oxygéne sont fonction de la porosité du Mguatlles augmentent de quelques ordres de
grandeur lorsque la porosité augmente. Il peutiparaurprenant que les couches minces de
Mo déposées a température ambiante (i.e. pas itteat thermique) de porosité différente
contiennent du sodium et de lI'oxygene. Cependiafaiit rappeler que le N@ contenu dans
le verre sodé est une espece chimiquement actiygequmigrer au sein du Mo.

Néanmoins, la teneur en O est plus importante iaudes couches de Mo que celle en sodium
d’au moins une décade. Ceci suggere que I'O nepdsitEtre exclusivement lié au Na mais
aussi aux atomes de Mo comme décrit par Bodegiaadl [137] pour former des oxydes de
molybdéne tels que le Mg@u/et le MoQ.

De plus, les profils de composition montrent qued®omes de Na et d'O ne sont pas
répartis de maniére homogene a travers les ditigsecouches de Mo mais sont fortement
localisés au niveau des joints de grains parall@lesubstrat (interfaces entre chaque couche
de Mo). Il faut rappeler que les profils observéstsubséquents aux conditions de dépét, i.e.
chaque substrat traverse 4 fois l'aire de dép6t.

La présence moindre du Na et de I'O au sein déSegateprésentées sur les profils
de concentration correspond trés probablementenkur en Na et en O au niveau des joints
de grains perpendiculaires au substrat.

L'ensemble de ces couches de Mo a été analyseRér Bar les diagrammes DRX
présentés ci-dessous (Fig.63) normalisés sur 1g1di®) du Mo, nous pouvons noter que
I'orientation préférentielle est indépendante dpdeosité du Mo pour la gamme étudiée. Les
analyses MEB effectuées des couches de Mo dorurtzsipé respective est de 5 % et 17 %,
indiguent que la structure des grains n'apparast pacroscopiguement affectée par la
porosité du Mo. Ainsi, cette observation permehddtre en évidence que des teneurs élevées
en Na et en O agissent principalement sur les @tésrdes joints de grains.
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Figure 63: Diagrammes DRX de couches minces de Mo donbiagité varie entre 5 et 17 %.

Des mesures de réflectivité optiqgue ont été effmtusur des couches de Mo
déposées sur verre (a) ainsi que sur des couchds dgant été chauffées pendant 30 min au
sein d’'une enceinte de dépodt sous vide (b) et Boxgle séléenium (c). D'apres la Figure ci-
dessous (Fig.64), seule la réflectivité des coudwedlo recuites sous flux de sélénium est
affectée et est dépendante de la porosité du MusiAiine porosité importante entraine une
diminution de la réflectivité entre 600 nm et 1208. Une telle diminution peut étre associee
a la formation d’'une couche de MgSela surface du Mo, conséquence de la présense plu
importante de sodium.

Le réle du MoSga été discuté au sein de la communauté du CIGS&eptemiers
résultats de Matsoet al. et Russellet al. [138,139] ont suggéré que le Mo formait une
barriére électrique de type Schottky avec le Culrt8edis que Shafarmaet al. [140] ont
montré que la jonction entre le Mo et le Culp8®it de type ohmique due a la formation de
cette couche de MogeDésormais, il est avéré que le Me®st essentiel afin de faciliter la
formation d’'un contact électrique quasi-ohmiquéirgtdrface entre le CIGSe et le Mo. Par
I'utilisation d’'un procédé de sélénisation (cf.llL9, la formation de cette couche peut créer
des problemes vis-a-vis de lI'adhésion de la codeh€IGSe cependant pour les procédés de
dépdt utilisant la co-évaporation, ceci n’a pasrétérencé.
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Figure 64 : Réflectivité de couches de Mo de porosité retbpec6, 11 et 17 % ayant subi divers
traitements.

Cette pré-étude sur le comportement du molybdénéction de la porosité a
permis de mettre en évidence que la porosité anflience directe sur la teneur en Na et sur
la teneur en O. Une porosité élevée ainsi qu'umsiteréduite entrainent une teneur en Na
plus importante. Comme indiqué en introduction;die électronique joué par le Na au sein
du dispositif photovoltaique est important. Afirétddier l'influence du sodium sur des
couches minces de CIGSe déposées a différentetatmes de substrat, les différentes
couches minces de Mo précédemment étudiées outil&ées.

IV.2.2. Influence de la porosité sur la croissancees couches minces de CIGSe

Les couches minces de CIGSe ont été déposées goterdpératures de substrat de
450, 500, 550 et 600 °C sur des couches de Mo ldopbrosité évolue de 5 % a 17 %.
Premierement, les couches minces de CIGSe ontnétgsées par MEB (Fig.65). Celles-ci
présentent une morphologie différente en fonctienla température du substrat utilisée
comme déja remarqué (cf.lll.2.1.). De plus, lesatms de CIGSe déposées @ F 450 °C
ont une structure composée de grains relativenaegés par rapport au dépdt déja effectué a
Tsupb = 400 °C (cf.l11.2.1.). Cependant, les coucheCi@Se ne sont pas ou peu influencées
par la porosité du Mo pour une température de rmthdbnnée. Cette étude est représentative
de la gamme de porosité étudiée (5 % a 17 %).

-96 -



Chapitre IV :Synthése rapide et a basse température d'absorb@IESe

Figure 65: Images MEB de cellules solaires a base de Cl{gpesé a des températures de susbstrat
de 450 °C, 500 °C, 550 °C et 600 °C sur des coudbesolybdene dont la porosité est de 6 % (a
gauche) et 15 % (a droite).

L'ensemble des couches minces de CIGSe a égald@ttenanalysé par DRX. Ci-
dessous sont présentés les diagrammes DRX (Fig@®)alisés sur le pic 112 pour les
couches minces de CIGSe déposéeg,@=T500 °C. Dans le cadre de cette étude, il semble
gu'il n'existe pas de corrélation directe entnedittation cristalline du CIGSe et la porosité du
molybdene. Cette étude a également été réalisdessdifférentes couches minces déposées
aux différentes températures de substrat énonaéesdgemment. Elle met en évidence que

l'orientation cristalline pour une température débstrat donnée n'est pas strictement
dépendante de la porosité du molybdene.

220/204

112

Intensité (u.a.)

. A

k. Vo p=s%
T T T T

20 30 40 50 60 70

26(9

Figure 66: Diagrammes DRX normalisés sur le pic 112 dautesisolaires a base de CIGSe déposé a
Tsub = 500 °C sur des couches minces de Mo dguriasité varie entre 5 et 17 %.
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Ainsi, les propriétés morphologiques et structiwala CIGSe ne sont pas affectées
par la porosité du molybdene lorsque celle-ci esharise entre 5 % et 17 %. Ceci a
€galement été observé dans le cadre du 3-stagesgroc

Dans la partie suivante, nous nous sommes inté&resB@éfluence de la porosité du
Mo sur la teneur en Na au sein du CIGSe. Afin ditéaracelle-ci, des analyses SIMS ont été
effectuées (Fig.67). A défaut d'avoir pu effectiesranalyses SIMS sur les couches de CIGSe
déposées par le procédé CUPRO, nous présentoressmues les profils de sodium en
fonction de 3 porosités différentes : 6 %, 15 %4 &t% réalisés sur des couches de CIGSe
déposées par un procédé 3-stage. Cette étudetegiadable au cas du CUPRO.

Zno CIGSe
1,0 7
—0— P=6% O/OO
: —O0— P=15% /
—N— P=17%
" A4 - A
VAN
£ oh noR
© A A
S 06 / O\Aﬁ\ Aloo%mﬁ@m/%
T el
O / O bﬁ:\:\j‘:\] \ o
0,4 /DD:,ED]jD o oxd O
o
. £
0!2 T / Iﬁ I

T T T T T T T T T T
100 150 200 250 300 350 400 450
Profondeur (u.a.)

Figure 67 : Profils de composition en sodium dans les cosicleeCIGSe dont les porosités
respectives sont de 6, 15 et 17 %.

Cette étude montre que le pourcentage de Na augraeat la porosité du Mo. Ceci
est en accord avec les mesures de réflectivit@peiBaugmentation de la porosité favorise la

diffusion du sodium a travers le Mo.
De plus, par des mesures SIMS effectuées sur dehes de Mo ayant été recuites

a 440 °C et 550 °C, K.Granatht al. [141] ont noté que plus la température de subssght
importante et plus la teneur en sodium au sein duebt importante. La concentration en Na
a, de plus, été estimé pour étre de 0,06 % aton@idiyg, = 440 °C et de 0,14 % atomique a
Tsub = 550 °C. Ainsi, 'augmentation de la températdvesubstrat favoriserait la diffusion du

sodium dans le CIGSe.

-908 -



Chapitre IV :Synthése rapide et a basse température d'absorb@U&GSe

IV.2.3. Influence de la porosité sur les performanes photovoltaigues des

couches minces de CIGSe

Apres avoir évalué linfluence de la porosité du Mor les caractéristiques
morphologiques ainsi que structurales du CIGSe piiftérentes températures de substrat,
des dispositifs photovoltaiques ont été réalisésamdlysés. Ci-dessous (Fig.68) sont
présentées les différentes caractéristiques () photovoltaiques normalisées en fonction
de la porosité du Mo.
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Figure 68: Evolution du Voc et du FF en fonction de la @mit®du Mo et de la température de
substrat (Tuy-

Les V,c pour chaque température de substrat sont leséfdugs pour une porosité
comprise entre 11 et 15 %. De plus, lg ¥st plus largement affecté lorsque la température
du substrat diminue. Au méme titre que lg,\fes FF sont les plus élevés pour une porosité
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comprise entre 11 et 15 % pour des températureslmdrat comprises entre 450 °C et 550 °C
alors que pour J,= 600 °C, I'optimum se situe pour une porosité&dé.

Lorsque la température du substrat est basgeX®50 °C), une couche de Mo avec
une porosité élevée (P = 17 %) permet d'atteindse\g; et des FF importants. Tandis que
lorsque la température du substrat est élevegg €T600 °C), une couche de Mo avec une
faible porosité (P = 6 %) permet d'atteindre dgsel des FF importants. Il existe donc un
pourcentage optimal de sodium pour une tempérai@epot donnée. Cependant, les pertes
observées lorsque la température du substrat pateent étre soit d'origine cristalline ou/et
électronique.

1- Origine cristalline: Pour une couche polycristalline de CIGSe constitde gros
grains a une température supérieures@ I 500 °C, I'apport de sodium qui ségrege au sein
des défauts et aux joints de grains [142] doit &tmens important car le matériau contient
moins de défauts cristallins. Tandis que pour umglee polycristalline constituée de petits
grains a une température inférieure @, F 475-500 °C, l'apport de sodium doit étre plus
important afin de combler la densité plus imporeae défauts cristallins.

De plus, lorsque le Na est en excés au sein durianatgour des températures de
substrat élevées {} = 600 °C), il ségregerait aux joints de grainstt€présence de Na aux
joints de grains contribuerait a diminuer la resise parallele comme suit :

Porosité (%) | Rp (Q.cm?)
5 2515
6 2200
11 2283
15 1195
17 180

Tableau 11 Evolution de la résistance paralléle en fonctleria porosité poursf,= 600 °C.

D'apres les observations reportées dans le cadreodadé 3-stage, la diminution de
la résistance paralléle affecterait essentiellereefacteur de forme.

2- Origine électronigue : D'un point de vue électronique, la diminution e
tension de circuit-ouvert peut-étre reliée a laidution de la concentration en accepteugs N
par la relation suivante [21]:

_ 2kT n N,
q N ro

Afin de définir les variations de tension de citenlivert, il est important de prendre
en compte les 3 observations suivantes :

AV

oc
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1- Lateneur en sodium au sein du CIGSe est fomcte la porosité du Mo.

2- D'apres des mesures de capacitance, K.Graatadh [141] ont montré que la
concentration en accepteurs est augmentée parétemre de sodium et accroit donc la
conductivité de type p du CIGSe. Ces états accepteeraient sous la forme de défauts
intrinseques tels que le Naou le Na, [143]. L'origine de cette augmentation de la
concentration pourrait étre également due a I'éltmn de défauts anti-site donneurs tels que
le Inc, [19] ou a la neutralisation des lacunes de sétérfitse) [58].

3- L'augmentation de la température du substrah@ied'augmenter la diffusion du
sodium.

Ainsi, la teneur en Na est directement corréléetampérature du substrat ainsi qu'a
la porosité du molybdéne. Les valeurs de. Yévélent que pour une porosité et une
température de substrat élevées ou la diffusiosatiium est tres favorisée, la tension de
circuit-ouvert chute. Al-Thanet al. [144] ont associé ces résultats a un excés dersodu
sein du CIGSe qui induirait des états profonds mdgnants tandis que Wei al. [58] ont
attribué cette chute deyya I'élimination de lacunes de cuivre.(Vde type accepteur qui
réduiraient la densité de trous.

Le tableau 12 présenté ci-dessous énumeére les @aesmphotovoltaiques des
meilleurs dispositifs photovoltaiques pour difféentempératures de substrat. Ces résultats
révelent que, dans le cas du procédé CUPRO, ldeorsirendements sont obtenus pour de
basses températuresg@= 500 °C). Le procedé CUPRO est sensible a lasiérdu Mo et
ainsi a la teneur en sodium au sein du CIGSe. Ainmsiapport de sodium conséquent via
l'utilisation de couches de molybdénes de porositasprises entre 11 et 15 % permet
d'obtenir des dispositifs supérieurs a 14 % a b@sspérature.

Teup (T) 450 500 550 600

n (%) 13,4 14,5 14,4 12,7
Voc(mV) 588 598 598 578
Jsc (mA/cm?) 31,3 33,3 33,0 32,2
FF (%) 73,2 72,9 73,0 68,1

Mo Porosité (%) 15 15 11 11

Tableau 12: Récapitulatif des meilleurs rendements obtemu®ection de la température du substrat
(Tsuy et de la porosité du Mo.

D'apres ce précédent tableau, nous remarquonesgukehsités de courant obtenues
par mesures de rendement quantique varient entBendA/cm? et 33,3 mA/cm?2. La perte de
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courant est plus importante a basse températuyre X150 °C). Ci-dessous sont présentées
les différentes mesures de rendement quantiqueb@igffectuées asl, = 450 °C pour
différentes porosités.

1,0
0,8 1
0,6
" 4
o
X 0,4 -
Porosité (%)
0.2 - -
0,0 T T T T T T T T —=
400 600 800 1000 1200
A(nm)

Figure 69: Rendements Quantiques Externes de cellulesaslpour des absorbeurs de CIGSe
déposés a Tsub = 450 °C pour des couches de Mdadpotosité varie entre 5 et 17 %.

Pour une température de substrat de 450 °C, leftatssmontrent que la collecte
des porteurs photogénérés est dépendante de laitporAinsi, une porosité importante
entraine une augmentation de la collecte aux c®xte 550 nm) et aux grandes longueurs
d'onde A > 550 nm).

Aux courtes longueurs d'onde, la croissance dused®ble différente. En effet, plus
la porosité du Mo est importante (i.e. teneur etitsn importante), plus la couche de CdS
serait fine. Ainsi, la présence importante de wwdaurait pour conséquence de minimiser les
sites de nucléation du CdS ce qui entraineraitotendétion de couches tampons de CdS
d'épaisseur différente.

Aux grandes longueurs d'onde, la diminution dediecte peut étre attribuée a la
présence d'une teneur trop importante de sodiuméduirait la densité d'accepteurs. De plus,
une réduction de la longueur de diffusion des pwosteninoritaires peut étre également a
l'origine de cette diminution de courant par un&spnce plus importante de joints de grains et
donc de défauts recombinants malgré une morphoégparente similaire.
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Conclusion générale

La teneur en Na joue donc un rble primordial sw performances dispositifs
photovoltaiques a base de Cu(In,Ga)&&posé par le procédé en 3 étapes CUPRO.

Le sodium diffuse au sein du CIGSe a travers letamtnarriere. De plus, la
caractérisation des couches de Mo a mis en évidgmeda présence de sodium au sein du
Mo a température ambiante est fonction de la pt&osi

Pour une température de substrat donnée, une caleehdo avec une porosité
différente est nécessaire. Pour des couches mie&3dGSe déposées a basse température
(450 < Tsuf°C) < 500), une couche de Mo avec une porosité de 15t%equise alors qu'a
haute température (500 < f°C) < 600), une couche de Mo avec une porosité de 1%t% e
souhaitable.

La teneur en sodium influe particulierement suelssion de circuit-ouvert ainsi que
sur le facteur de forme. L'origine des différernpesformances photovoltaiques peuvent étre
d'origine cristalline et/ou d'origine électronique.

En effet, une couche mince de CIGSe déposé a lbesgmrature est composée
d'une densité de défauts plus importante qu'a haatpérature. Afin de "guérir' le matériau,
une présence de sodium plus importante serait gegai basse température qu'a haute
température.

En outre, une diminution de la densité de défaatsdurs due a la présence de Na,
permettrait d'augmenter la tension de circuit-ouvélependant, une teneur trop importante
de sodium aurait pour conséquence de diminuerriside de circuit-ouvert ainsi que le
facteur de forme.
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CONCLUSION GENERALE

Ces travaux de recherche avaient pour objectif tefob des dispositifs
photovoltaiques a haut rendement par la synthgsderal'absorbeurs de Cu(In,Ga)®t a
basse température. Afin d'atteindre ces 2 objedtiésait nécessaire de mieux comprendre les
mécanismes régissant la croissance des couchegsmiec Culp,GaSe lorsque celles-ci
sont co-évaporées par un procédé en 3 étapesoCGedgrde croissance implique 2 transitions
de composition:

1- Composition sous-stcechiométrique en cuivre (0 <[€&/([In]+[Ga]) < 1) vers

une composition sur-stcechiométrique en cuivre 1y.>

2- Composition sur-staechiométrique en cuivre (y > djswne composition sous-

stcechiométrique en cuivre (y < 1).

L'état de l'art sur les procédés de croissance valééque jusqu'a présent, la
recristallisation permettant I'obtention de largesins a partir de petits grains était basée sur
le transport amélioré des éléments du groupe Hl €l Ga) a travers la phase liquide
secondaire CuSe qui ségrege quand le film est excédentaire ienecu

Cependant, nous avons défendu au sein de ce miamusria transition 1 qui permet
d'obtenir la synthese de larges grains, i.e. dittonudu volume occupée par les joints de
grains, se réalise grace a une migration des jdiatgrains. Ce modéle met en avant que la
recristallisation nécessite d'atteindre la stocechtom (i.e. y = [Cu]/([In]+[Ga])) afin que les
joints de grains migrent d'une position hautememergétique défavorable avant
recristallisation vers une position énergétiquefable apres recristallisation.

Pour parvenir a cette conclusion, une étude dégadl mécanisme de recristallisation
a été réalisée. En effet, I'étude de la croissarmermis de mettre en évidence que:

a. la recristallisation se situait proche de la statiditrie (y= 1) pour 0 < x =

[Ga]/([In]+[Ga]) < 0,3.
b. la recristallisation était abrupte et indépendalatéa composition initialejy
la recristallisation était thermiquement activée,({CISe)> 350 °C) et (Tuw

(Culng /Gay 3Se) > 400 °C).

Au cours de cette thése, la réalisation de cellst#aires a base de CIGSe déposé a
Tsup= 600 °C a permis d'atteindre des rendements ¢ a6ec des facteurs de forme de 76
%. Pour confirmer le point b, i.e. lidée selon Ualle ce qui se déroule avant la
recristallisation n'a pas d'influence sur l'absarbfnal, une approche séquentielle sur la
réduction du temps de dépdt a été suivie. Elle mnigede mettre en évidence qu'une
augmentation des flux d'évaporation par un factBurdurant la 4° étape de croissance
n'affecte pas les caractéristigues morphologigs&acturales et photovoltaiques. En effet,
cette réduction de 1£" étape a permis de diminuer de 9 min le temps gétd#andard d'une
couche mince. De plus, la diminution de f4%tape (étape de la recristallisation) de 6 min &
1 min a permis de confirmer le caractére abrupadecristallisation.
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Seule la 3™ étape semble restrictive au niveau de la diminutio temps de dépot.
En effet, la diffusion préférentielle de I'ln paapport au Ga pour des flux importants ne
permettrait pas d'aboutir a un composé homogénsyhthése rapide d'absorbeurs a tout de
méme abouti a des rendements de 14 % pour des tembépot de 6 min. Ainsi, par I'étude
préliminaire des mécanismes de croissance de laheoabsorbante, la synthese rapide
d'absorbeurs CIGSe a pu étre effectuée.

Le point c révele que la recristallisation nécessite activation thermique de l'ordre
de 400 °C pour les absorbeurs a base de CIGSeluBgl'pnsemble des expériences menées
dans le cadre de I'étude de l'influence de la teatypée sur la recristallisation du CIGSe a
montré que les caractéristiques photovoltaiquesndiemt fortement lorsque la température
de substrat diminue. Afin de palier a cette badse performances photovoltaiques a basse
température, une étude portée sur l'influence geiasité du contact arriere de molybdene a
eté menée. Celle-ci a permis de mettre en évidguneela porosité du molybdéne a une
influence directe sur la diffusion du Na au seirfadeouche de CIGSe. La quantité de sodium
présente au sein du CIGSe affecte plus particufiént la tension de circuit-ouvert ainsi que
le facteur de forme.

Ainsi, des rendements de l'ordre de 14 % ont pae étteints pour des basses
températures de substrat de 450 °C et 500 °C.drefements a basse température sont tout
de méme inférieurs de 2 % par rapport aux meilleemsements a haute températurgy¥F
600 °C).

Une étude plus importante des difféerentes promwiéhe molybdéne (influence de
I'épaisseur, interface Mo/CIGSe) subséquentes anditions de dépbét du molybdene
(puissance de pulvérisation de la cible, nombreaksages du substrat sous la cible) pourra
permettre d'atteindre des performances a bassettatape équivalentes a celles obtenues a
haute température.

Le succes de la filiere CIGSe dépend directemensaleapacité a produire des
modules CIGSe a haut rendement et a bas colte it des travaux effectués durant cette
these, nous avons démontré la possibilité de etalies couches de CIGSe rapidement et a
basse température par une technique de dépdt ddes (l co-évaporation) utilisée
industriellement. Ainsi, la transposition a I'édaehdustrielle des différents résultats de cette
these pourrait peut étre permettre a la filiere 83@le réduire les colts de fabrication liés a la
production d'absorbeurs CIGSe et donc de rendneluktrie du CIGSe encore plus
compétitive vis-a-vis des autres filieres photaoaigjties.
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Annexes
Annexe 1: Bati de co-évaporation

Cette annexe est issue de la thése du Dr HakimdM&&s travaux sur la conception
du bati de co-évaporation m'ont permis d'effectasrdifférentes expériences exposées dans
cette thése. La co-évaporation requiert un contiidleles flux d’atomes les uns par rapport
aux autres en fonction du temps et dans I'espaceohdensation sur le substrat, ainsi que la
mobilité des atomes condensés va dépendre notantedattempérature du substrat. Cette
derniere doit étre contrélée de maniere précisedygtamique. Sur la Figure 1-1 est
schématisée I'enceinte de dépbt. Les photograplsmsciées y sont également représentées.
A titre indicatif, les dimensions de la chambredé@6t sont d'environ 55 x 70 x 60 tm

Sources d’'évaporation

Afin d'évaporer les métaux (cuivre, indium et gatl) a haute température, les fours
de marque Luxel, modéle Radak II, ont été utilidémsurs principaux avantages sont les
faibles intensités (moins de 10 A) nécessairelateihtion d'une température de chauffe
relativement élevée (environ 1450 °C dans le casuilre), ainsi qu'une tres bonne stabilité
du flux d'évaporation durant le dép6t. En raisorsde excellente stabilité thermomécanique
et chimique, les "liners" contenant les métaux smhtitrure de bore pyrolytique (PBN). Le
sélénium est, quant a lui, évaporé au moyen d'wm fdus simple muni d'un filament
chauffant enroulé directement autour d'un creusepywex. Les deux types de four sont
détaillés sur la Figure 1-2. La vitesse d’évaporaiR dépend de la température de surface T
selon la formule suivante:

IN(R) =~AL+B
TS

Avec A et B : Constantes dépendant du matériau.

La régulation de la température de chauffe du eteest donc un élément crucial vis-
a-vis du contréle et de la reproductibilité de i@sse d’évaporation des éléments. La boucle
de régulation de la température utilisée dans nmsecomprend un régulateur de type PID
(Proportionnel Intégral Dérive), un gradateur désgance et un transformateur électrique,
voir en Figure 1-1. L'écart entre la températurecdesigne et la température réelle (mesurée
par le thermocouple) est lu par le régulateur pr@duit en signal électrique en prenant en
compte dans certaines mesures l'inertie thermiquéélement a chauffer. Le gradateur de
puissance permet la traduction du signal électrigmeouissance électrique nécessaire a la
convergence de la température réelle a celle degom



Finalement, le transformateur électrique va addpsetensions de sortie du gradateur
de puissance a celles d’entrée de la source d'eatapo
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Figure 1-1: Schéma de l'enceinte de dép6t comprenant lesdsode régulation de température (a gauche) ghlemgraphies
associées (a droite).
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Figure 1-2: Vues en coupe des fours d'évaporation hauteéeanpe (a gauche) et a sélénium (a
droite).

Le cone d’évaporation dépend principalement deélantgetrie de la source, et plus
particulierement du ratio diamétre sur longueur gg®is du liner. La Figure 1-3 donne une
idée de la forme du cone d’évaporation dans ledcasuivre, de I'indium et du gallium. Le
sélénium étant évapore largement en exces, ondaesgque lI'enceinte de dépodt se trouve
sous une atmosphere de sélénium et qu'il est dafms@aniere relativement homogéne sur le
substrat. Etant donnée I'existence de ces coOneambéation et la distance entre les sources et
le porte-substrat, il est intéressant de noterrésgnce de gradients de composition sur les
substrats. Dans un contexte de recherche, cesegtadiont exploitables dans la mesure ou
pour un dépot donné, on a acces a l'influence dmiaposition, dans une certaine gamme,
sur les propriétés de la couche.
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(6). Données constructeur Luxel.

Chauffe-substrat

Le suivi précis des changements d’émissivité deedache de CIGSe durant sa
croissance donne une information trés importanenga I'évolution de sa composition en
cuivre. Ainsi, la puissance de chauffe fournie abssrat et permettant de maintenir sa
température constante est un élément qui est suirant le dépdt. Pour cette raison, le
substrat est régulé en température au moyen deekarmgrarouges. Cette méthode de
chauffage est homogéne et présente une faibleiengrermique, entrainant ainsi une
réactivité accrue aux changements d’émissivitédmuche.



Annexe 2 : Caractéristique J(V)

Le paramétre le plus important au sein d’'une celidlaire est son rendemenj. (Il
est mesuré comme le rapport de la puissance d&lpaé la cellule photovoltaique sur la

. . . . Pmax Vmax"]max
puissance lumineuse incidentg= P = P (1)
il ill

De plus, les caractéristiques quotidiennementetls afin de décrire les performances
des cellules solaires dans les conditions standa@r25°C, B=1000W/m2 et AM1,5G) que
sont la tension de circuit-ouvert (Voc), la densigcourant de court-circuit (Jsc) ainsi que
le facteur de forme (FF) peuvent étre déduits'eguiation du modéle a une diode:

g.(V-Rs.J(V)) _
J(V) = ‘]obs 'Jiu = Jo -(e AT _]J + M - ‘]iII (2)

sh

avec:
J : Densité de courant de saturation de la diode/¢mA)
A : Facteur d'idéalité de la diode
g: Charge élémentaire (C)
Rs : Résistance série de la diodeC}iom?)
V : Tension appliquée a la diode (V)
k : Constante de Boltzmann (J/K)
T : Température (K)
Rsh: Résistance parallele de la diodeYimm?)
J : Densité de courant sous illumination (mA/cm?)

En l'absence de résistances série (Rs = 0) et sistagces parallele (Rp =),
I'équation du modele a une diode se simplifie dedaiéere suivante:

av)

JV)=3J (eAkT _1]_‘1" 3)

Ainsi nous pouvons en déduire la densité de cowtarmourt-circuit (& (V = 0)) ainsi que la
tension de circuit-ouvert (¢ (J = 0)):

V,,=—In

AKT [
oC q

3 +1j (4) et Je==h (9

0
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Figure 2-1: Caractéristique J(V) sous illumination et sousaafvité.

A l'aide de la Figure 2-1, ou nous pouvons retroues caractéristiques décrites
précédemment, nous pouvons également donner deatinds sur la qualité de la diode via
un facteur géométrique qui rend compte de la famgtangulaire de la diode appelée facteur
de forme (FF). Il correspond au rapport d'aire eetgrrectangle décrit d'une part pag.yet
Jnax €t d'autre part par le rectangle décrit paetlVo.. Ainsi, le facteur de forme peut s'écrire
de la maniere suivante:

Vi dnax _ P

max ™ max max (6)

V., V..J

oc

FF

SC

En outre, en combinant les équations (1) et @)srpouvons également décrire le rendement
de la maniere suivante:

V.. J..FF
n=——¢s—

I:)ill



Annexe 3 : Rendement quantigue Externe

Le rendement quantique est un parametre adimergicanactérisant le courant de collecte
au sein des cellules solaires. Il est défini commeapport entre la quantité d'électrons
collectés et la quantité de photons incidents guhdongueur d'onda)

Quantitédepairestlectrons trouscollectés_ 1(A)/q
Quantitedephotonsncidents @, (1)

RQE(1) =

Ou @ représente le flux de photons incidents a chagueA)le photocourant (A) et g la

charge élémentaire (C). Ainsi, ce parametre opgoté&niqgue nous permet de connaitre la
capacité de la cellule solaire a convertir la lumien électricité et ainsi de nous rendre
compte des différentes pertes qui peuvent étreeptés au sein du dispositif. Ces différentes

pertes sont représentées sur le schéma 3-1
ci-dessous.
LU réflexions.
Recombinaisons  \ Absorption
v limite
- | du CIGSe
0.8 Absorption 1
ZnO (couche fenétre) !
Eg=3.3eV :
—~ 0.6+ \
I Absorption hv<E
o CdS (couche tampon) ¢
nd Eg=2.4eV
0.4+
@
0.24
00 T T 1 1
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A (nm)

Figure 3-1: Rendement Quantique Externe d'une cellule sofalvase de Cu(RGa)Se
Ces pertes peuvent étre d'origopigue:

1-Les pertes par réflexion sont dues principalenagmt différentes interfaces qui existent au
sein de la cellule solaire (Zno:Al/i-ZnO/CdS/Cua)Se/Mo/Verre). Cependant ces pertes
peuvent étre optimisées par I'application d'unecbeuanti-reflet tel que le MgFD'autres
pertes dues a la présence de contacts (Ni/Al) tramsparents peuvent altérer la collecte
Dans notre cas, la taille du spot lumineux estg@eti ne couvre pas les grilles métalliques.



ou d'origineélectronigue
2-L'absorption due a la couche d'oxyde transpdam®) est estimée entre 1 et 3 %.

3-L'absorption due a la couche tampon (CdS) egpautionnelle a I'épaisseur de celle-ci.
Ainsi plus la couche tampon sera épaisse, plupd@gs électrons-trous générés au sein de
celle-ci ne seront pas collectées. La réductiotégtmisseur de la couche tampon ainsi que
l'utilisation de couches tampons alternatives astes largeurs de bandes interdites plus
importantes peuvent étre des solutions afin dermsgar I'absorption due au CdS.

4-Les recombinaisons aux grandes longueurs d'ofedgpliguent par le fait que plus la
longueur d'onde est grande, plus elle pénétre ldamstériau et ainsi, les porteurs de charge
créés ont une probabilité plus grande de se recwnbia des défauts au lieu de diffuser vers
la zone de charge espace. Elles peuvent étre id®rigterfaciale via les discontinuités de
bandes positives ou négatives au niveau de la ldndenduction qui peuvent exister entre la
couche tampon et I'absorbeur.

5-Finalement, les pertes générées pour des longukamde supérieures a la large de bande
interdite sont inhérentes a chaque semi-conducant donné que les photons avec une
énergie inférieure au gapuk Ey) ne sont absorbés.






Mécanismes de croissance des couches minces de GE&)Se co-évaporeées : vers des synthéeses
rapides et a basse température

Une cellule solaire & base de Cuy(Ba)Se a la structure suivante Verre/Mo/Cu(ln
xGa)Se/CdS/i-Zn0O/ZnO:Al. La synthése rapide et a basswérature des couches minces de CIGSe
co-évaporées a haut rendement constituent desxeimpgaortants pour la filiere industrielle CIGSe.
Afin de parvenir a ces 2 objectifs, une étude désamismes de croissance de I'absorbeur CIGSe a été
réalisée via l'utilisation d'un procédé en 3 étapes été mis en évidence qu'un phénomene de
recristallisation opére pour des couches mince§I@Se (& x <0,3) lors de la 2™ étape lorsque la
teneur en cuivre est proche de la stoechiométeiey i=[Cu]/([In]+[Ga] } 1. Cette recristallisation est
thermiquement activée et consiste en une augmemtdé la taille des grains qui se traduit par une
diminution de la densité de joints de grains. Eiptétation de cette croissance repose sur un model
basé sur la migration des joints de grains. La e¢éhgnsion du mécanisme de croissance nous a
permis de diminuer le temps de dép6t de la coucimeemde 23min r{=16%, FF=76%) a 6min
(N=14%, FF=74%) a J;=600°C. Au sein du procédé a 3 étapes, I& @tape semble limitée
cinétiguement. Afin de minimiser la températuresdbstrat, I'impact du contact arriére de Mo au sein
du dispositif photovoltaique a été étudié. La diffun du sodium du substrat vers le CIGSe a trdeers
Mo joue un réle électronique et est influencéelpgorosité du molybdene et pag,J Ainsi, pour une
couche mince de CIGSe déposée sur un substrat “&€ 460e porosité comprise entre 11 et 15%
permet d'atteindre des rendements de 13,5% podackesirs de forme de 73%.

Mots-clés: cellules solaires, Cu(ln,Ga)Seouche mince, recristallisation, synthése raplosse
température, joint de grain.

Growth mechanisms of co-evaporated Cu(In,Ga)Sehin films : towards rapid growth and low
temperature

Cu(In,Ga)Se solar cells are based on the Mo/Cu{fBa)Se/CdS/i-ZnO/Zn0O:Al structure. The
rapid growth of co-evaporated CIGSe thin films @ Itemperature is an important issue for the
industrial development of CIGSe modules. In orderachieve these 2 targets, CIGSe growth
mechanisms during the 3-step process have beestigated. In the present work, a recrystallization
phenomenon has been underlined when the copperntamithin the CIGSe (8 x < 0.3) reaches the
stoechiometry, i.e. y = [Cu]/([In]+[Ga}y 1. Such a phenomenon is thermally activated aswlteein

the reduction of both the grain boundaries (GB)sitgrand intra-granular defects density. From these
observations, a new model based on the grain boyndagration theory is proposed in order to
establish a causality relationship between suatnaposition threshold and the grain boundary motion
yielding large grains formation. The understandaighis mechanism allowed the decrease of the
deposition time of co-evaporated layers from 23 (Nl6%, FF=76%) to 6 MmimME14%, FF=74%)

at Tsy= 600 °C. Within the 3-step process, the homogerammposition of the absorber seems
restricted by the high speed deposition during¥festep. Finally, in order to decrease the substrate
temperature, the impact of Mo back contact has beesstigated. The sodium diffusion from the
glass substrate into CIGSe across the Mo plays lectrenical role and is influenced by the
molybdenum porosity ands, The experimental optimization of the Mo back emtthas allowed the
achievement of 13.5% efficiency with CIGSe absogyethesized atgj, = 450°C.

Keywords: solar cells, Cu(In,Ga)S¢hin film, rapid growth, recrystallization, rapiptowth, low
temperature, grain boundaries.



