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INTRODUCTION

Les besoins énergétiques de la société contemporaine augmentent sans
cesse, et s’accroissent encore plus fortement depuis la montée en puissance
de certains pays en voie de développement, notamment en Asie et en Amé-
rique du Sud. Pour pouvoir répondre a cette demande en énergie, il sera
indispensable dans le futur d’en augmenter la production en utilisant les
ressources naturelles le plus efficacement possible via le développement de
nouvelles technologies. En outre, de nouvelles habitudes de consommation
devront étre prises afin d’utiliser 1’énergie produite de maniére responsable.
Néanmoins, une seule forme d’énergie ne sera pas suffisante pour satisfaire
les besoins de la population mondiale. Les énergie renouvelables sont alors
des candidats prometteurs puisqu’elles peuvent étre développées aussi bien
sous forme de centrales étant intégrées aux réseaux nationaux que pour des
productions locales.

Parmi les différents types d’énergies renouvelables, I'énergie solaire pho-
tovoltaique (PV) est de plus en plus intéressante. Méme si les efforts conti-
nus de la communauté scientifique et sur le plan industriel ont conduit a une
augmentation importante des rendements de conversion dans les différentes
filieres PV, les cellules solaires a base de silicium mono- (ou multi-) cristal-
lin dominent toujours le marché (~ 80 % du marché). Néanmoins, la filiere
couches minces (tellure de cadmium, chalcogénures et silicium amorphe -
a-Si :H) a une part de marché importante (> 10 %) dans la mesure ot elle
reste compétitive en termes de cofit de production par rapport au silicium
cristallin, en permettant la fabrication de cellules sur de grandes surfaces et
sur des substrats bon marché.

Les rendements stabilisés de la filiere a-Si :H restent toutefois limités (~ 13
%), car ce matériau souffre de la détérioration de ses propriétés apres ex-
position prolongée sous lumiére (effet de vieillissement communément ap-
pelé effet Staebler- Wronski). Pour s’affranchir de cette limitation, plusieurs
pistes sont envisagées et plus particuliéerement la fabrication de cellules so-
laires micromorphes qui sont composées d’une cellule avant a base de sili-
cium amorphe hydrogéné (top cell) et d"une cellule arriere a base de silicium
microcristallin (bottom cell). L’avantage vient de la possibilité de combiner
des matériaux avec des gap énergétiques différents, permettant d’assurer
une plus grande absorption du spectre solaire. Différents types de cellules
multi-jonctions peuvent étre réalisées, mais dés lors que 1'une des cellules
est constituée de a-Si :H ou de I'un de ces alliages (silicium-germanium a-
SiGe :H, par exemple), se pose le probleme du vieillissement sous lumiere.
Les recherches s’orientent donc vers la réalisation de cellules avant a base
de matériaux qui ont un gap optique compris entre celui du silicium micro-
cristallin (pc-Si :H - 1.1 eV) et celui du a-Si :H (1.7 eV.) et qui ne souffrent
pas du vieillissement. Dans ce contexte a été développé le projet CANASTA,
financé par l'agence nationale de la recherche.



CANASTA est 'acronyme de Carbon Alloyed NAnocrystalline Silicon TAn-
dem. Un des objectifs de ce projet, dans le cadre duquel a été réalisée cette
these, était de développer une nouvelle classe de matériaux microcristallins
a base de silicium et de carbone, satisfaisant les conditions listées précédem-
ment. Les alliages silicium-carbone microcristallins (nc-Sij_xCx :H) sont en
effet des candidats prometteurs pour la croissance des matériaux utiles a la
filiere photovoltaique en couches minces. L'un des intéréts de ces alliages est
que leur gap optique peut étre facilement modifié en changeant la quantité
de carbone incorporé.

La nature exploratoire de cette partie du projet a exigé une étude systéma-
tique de 'effet de différents parametres de dépots sur les propriétés structu-
rales et électriques des alliages silicium-carbone déposés afin de déterminer
les conditions les plus adaptées pour leur exploitation comme couches ac-
tives dans des dispositifs photovoltaiques. Différentes techniques de dépot
plasma ont ainsi été utilisées : la technique standard “RF-PECVD” (pour
Radio Frequency - Plasma Enhanced Chemical Vapour Deposition) a 13.56
MHz et la TVW-PECVD (Tailored Voltage Waveform-PECVD), développée
récemment au sein des laboratoires LPICM et LPP de 1'Ecole Polytechnique.
La technique RF-PECVD a permis de confirmer la possibilité de déposer ce
type d’alliages, dans la mesure ol c’est une technique de dépo6t standard et
bien maitrisée. La technique TVW a notamment permis d’étudier le role du
bombardement ionique lors de la croissance de ces matériaux et l'effet de ce
parametre sur l'incorporation du carbone. Le projet CANASTA envisageait
également l'utilisation de la technique plasma MDECR-PECVD (Matrix Dis-
tributed Electron Cyclotron Resonance - PECVD), afin d’utiliser une source
plasma a haute densité permettant d’obtenir une plus grande vitesse de dé-
pot. Malheureusement, les premiers essais avec cette technique n’ont pas
permis de développer de maniere efficace ces alliages sans changer comple-
tement le systeme d’approvisionnement des gaz du réacteur, compte tenu
de la forte sensibilité de ce matériau aux conditions de dépot.

La Figure 1 présent l'ensemble des parametres de dépots étudiés, met-
tant en évidence les différentes combinaisons retenues pour une meilleure
compréhension de l'effet de ces parametres sur les propriétés structurales et
électriques des alliages.
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FiGure 1 — Carte heuristique représentant les différents parametres de dépot étudiés
(flux de SiH4, CHy et SiF4, puissance RF - Wgg, température - T et bom-
bardement ionique - IBE) et leurs sous-liens.



PROPRIETES STRUCTURALES DES MATERIAUX

Dans la premiere partie du manuscrit, les propriétés structurales des
échantillons obtenus par RF-PECVD et TVW-PECVD ont été caractérisées
a l'aide de nombreuses techniques. Des mesures d’ellipsométrie ont per-
mis de distinguer rapidement la structure amorphe ou microcristalline des
échantillons, et d’identifier les conditions qui ameénent a la transition de
phase microcristallin-amorphe. Elles ont été complétées par des analyses
de spectroscopie Raman et de diffraction de rayons X a incidence rasante
(GIXRD) afin d’évaluer le degré de cristallinité et la nature de la phase
cristalline. La plus grande difficulté liée a ce type de matériaux est 1’ab-
sence d'une phase microcristalline sous-stoechiométrique stable (il n'y a
pas de correspondance avec le SiGe cristallin, riche en germanium). En ef-
fet, compte tenu du diagramme de phase silicium-carbone, le seul composé
stable est le carbure de silicium. Tous les alliages avec un taux de carbone
inférieur a la stoechiométrie sont métastables, compte tenu du bas taux de
solubilité du carbone dans le silicium (~ 3 x 10'” atomes cm™3 au point
de fusion). Ce type de composé stable peut étre déposé uniquement au-
dessous du seuil critique et par des techniques de dépdts qui utilisent des
conditions tres loin de 1’équilibre thermodynamique, permettant une stabi-
lisation cinétique des phases métastables, comme 1'épitaxie par jet moléculaire
(Molecular beam epitaxy). Les techniques PECVD conduisent a 1’obtention
de matériaux bi-phase composés de cristallites de silicium (< pm) dans une
matrice de silicium-carbone amorphe (a-5ij_Cx :H), dont la stoechiométrie
est variable.

Toutes les techniques de caractérisation structurales ont mis en évidence
I'absence de forme cristalline de carbure de silicium ou de carbone. Néan-
moins, la présence de carbone dans les couches minces a été vérifiée par
des mesures de spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier (FTIR)
qui ont révélé que le carbone est préférentiellement lié au silicium. Pour la
détermination du niveau de carbone incorporé dans les échantillons, une
nouvelle technique d’analyse, la spectroscopie optique de décharge lumi-
nescente radiofréquence (radio frequency glow discharge optical emission
spectroscopy) a été utilisée, grace a une collaboration avec HORIBA Jobin-
Yvon. Cette technique permet la détermination directe de tous les éléments
présents dans la couche étudiée, sans besoin d’ultra-vide. Elle utilise une
décharge luminescente a basse pression qui permet a la fois de pulvériser
une zone représentative de 1’échantillon a analyser et de générer une lu-
miere caractéristique. L'échantillon est utilisé comme cathode pour pouvoir
établir une décharge plasma d’argon. Les ions du plasma sont accélérés
vers la cathode et ont suffisamment d’énergie pour effectuer I'érosion catho-
dique de la couche. Les especes pulvérisées sont transférées dans le plasma
ou elles sont excitées et ionisée. Leur désexcitation cause "émission de lu-
miere, c’est-a-dire de photons caractéristiques du matériau. Cette lumiere
est recueille par un spectrometre optique en permettant la détermination
de la composition élémentaire du matériau. Le taux de carbone incorporé
dans le matériau (Rc) a été défini comme le rapport entre l'intensité de la
ligne correspondante a 1’émission du carbone, divisé par l'intensité relative
a I'émission du silicium. Un étalonnage est nécessaire pour obtenir des in-
formations quantitatives sur la composition des échantillon analysés. Dans
ce travail, la calibration a été faite en divisant le rapport carbone-silicium
des échantillons, par le méme rapport mesuré pour du carbure de silicium
cristallin stoechiométrique.



Le role de la “Seed Layer”

Pour nos échantillons, la croissance microcristalline a été amorcée par
le dépot préalable d'une couche de silicium microcristallin, appelée “seed
layer” (GAa1AscHI, RUGGERI, JOHNSON et al., 2014). Sans cette couche, la crois-
sance conduit systématiquement a des échantillons completement amorphes
(pour des épaisseurs au tour de 50 nm). Pour mieux comprendre son effet,
une série d’échantillons a été déposée en faisant varier le temps de dépot de
cette couche entre 0 et 16 minutes. Dés I'ajout de la “seed layer” s’effectue une
transition de phase mise en évidence par les techniques de caractérisation
standard (ellipsométrie et spectrocopie Raman), mais aussi par la technique
de microscopie a force atomique (AFM).

Comme montré sur la Figure 2, 1'utilisation d'une couche “seed layer” per-
met de passer d'un matériau caractérisé par une surface plate (rugosité de
surface de 0.5 nm) a un alliage marqué par la présence de protubérances
dispersées dans des zones plates, qui conduisent a une augmentation de la
rugosité de surface (8 nm). Ces protubérances correspondent a des agrégats
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FiGure 2 - Images AFM images d’échantillons déposés (a) sans couche “seed layer”et
(b) avec une couche “seed layer” de quatre minutes. L’augmentation de la
rugosité de surface est mise en évidence par les différentes échelles. Dans
la Figure (b) les taches noires correspondent a des zones amorphes entre
les agrégats microcristallins et la ligne blanche hachée correspond a une
zone étudiée avec un plus grand grossissement.



(que l'on peut appeler grains) composés de cristallites de taille nanomé-
trique et qui s’allongent dans la direction de la croissance.

Des analyses de microscopie en transmission (TEM) ont été réalisées dans
le cadre d"une collaboration avec le laboratoire CNR-IMM de Catania (Italie),
afin d’étudier l'effet de la variation du temps de dépot de la “seed layer”
et de comprendre la nature de ces agrégats. Une correspondance entre les
mesures AFM et les analyses TEM a été établie, mettant en évidence les
méme formes et rugosités locales (Figure 3).
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FiGure 3 - (a) Image TEM en section transversale d"un échantillon déposé avec une
couche “seed layer” (dép6t de 8 minutes) et (b) profil AFM obtenu pour un
seul grain isolé. Les lignes pointillées en Figure (a) indiquent la présence
d’un cristal de silicium dans la matrice.

Les protubérances correspondent effectivement a des grains de silicium cris-
tallin dispersés dans une matrice amorphe. Des analyses TEM avec un filtre
en énergie ont montré que la matrice enrobant les grains est composée de
silicium et de carbone (Figure 4). En outre, l'utilisation de cette “seed layer”
permet de réduire la région d’incubation a une épaisseur de 5-10 nm a I'in-
terface entre le substrat et la couche. Cette couche d’incubation, typique
pour la croissance de matériaux a base de silicium microcristallin, est carac-
térisée par une structure amorphe. Sachant que l'introduction de gaz a base
de carbone dans une décharge plasma ameéne a 'amorphisation du maté-
riau déposé (a cause de la distorsion des liaisons dans le réseau cristallin),
on peut s’attendre a que le début de la croissance cristalline soit retardé
(voire inexistant si le taux de carbone est trop élevé) dans le cas ol 'on
n’utilise pas de “seed layer”.
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FIGURE 4 - Images plasmoniques d’un échantillon déposé avec une couche “seed

layer” de 16 minutes. Les images ont été obtenus en centrant la fenétre
en énergie a (a) 16 eV et (b) 24 eV.

‘Glass substrate

Mais, finalement, a quoi correspond cette couche “seed layer” ? Afin de 1’étu-
dier, une telle couche a été déposée sur un substrat de type “Corning glass”.
A partir de mesures AFM effectuées sur le verre (Figure 5), la présence de
structures rondes dispersées dans une croissance avec une rugosité de 0.36

nm est observée. Sachant que les conditions utilisées pour la croissance de la

couche “seed layer” sont celles typiquement utilisées au laboratoire pour ob-
tenir des couche de silicium microcristallin (de 15 nm d’épaisseur, pour des

temps de dépot plus longs), on peut supposer que la croissance observée en
Figure 5 correspond aux premieres étapes d"une croissance microcristalline.
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FiGure 5 - Image AFM d’une couche “seed layer” déposée pendent 10 minutes sur
un substrat de type “Corning glass”.



Croissance par RF-PECVD standard

L'influence des différents parametres de dépot (flux de silane, flux de
méthane, puissance RF, flux de SiF4, température du substrat) sur les pro-
priétés structurales et électriques des couches, et plus particulierement sur
la transition de la phase microcristalline & la phase amorphe, a été étudiée
en détails.

L’augmentation du flux de silane a puissance RF constante conduit a un
plus grand nombre de radicaux SiHy qui arrivent a la surface du substrat.
Ainsi, le flux de silane a-t-il une influence non seulement sur la vitesse de
dépot mais également sur la fraction cristalline de 1’alliage déposé, comme
montré sur la Figure 6.
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FiGure 6 — Evolution de la fraction cristalline pour des échantillons déposés en va-
riant le flux de SiH, (®) et pour des échantillons déposés en variant le
temps de dépot (k). Les valeurs correspondant au flux de SiHy utilisé
sont notées en vert pour la série en SiHy et en rouge pour la série en
épaisseur.

En utilisant certaines techniques de caractérisation, comme la spectroscopie
Raman, la spectroscopie infra-rouge, ou la RF-GD-OES, il est possible de
montrer que la variation indépendante de parametres de dépot tel que le
flux de méthane, la puissance RF ou le flux de SiF4, ameéne a des matériaux
avec un taux de carbone incorporé plus bas et donc une fraction cristalline
plus élevée.

Sur la Figure 7, I’évolution du rapport carbone-silicium total R¢ est pré-
sentée en fonction du flux de méthane, pour certaines séries d’échantillons.
Il apparait que le taux de carbone incorporé dans les couches peut étre
contrdlé de facon similaire, en utilisant différents parametres de dépot. Cer-
tains parametres agissent uniquement sur la quantité de molécules de mé-
thane dissociées (comme le flux de méthane et la puissance RF), autres
s’appuient sur l'introduction d’'un deuxiéme mécanisme de décapage de
la phase amorphe (comme l'introduction de SiF4 dans la phase gazeuse). La
ligne rouge hachée met en évidence le seuil correspondant a la transition
microcristallin-amorphe. Quel que soit le parametre de dépot modifié, tous
les alliages deviennent amorphes pour des rapport R¢ > 0.1.
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Ficure 7 — Evolution du rapport carbone-silicium totale Rc, en fonction du flux de
méthane, pour certaines séries d’échantillons analysés. La ligne rouge
hachée met en évidence la transition microcristallin-amorphe.

A partir des spectres Raman il a été possible de déterminer la fraction cris-
talline des alliages fRaman, En Figure 8 I'évolution de ce parametre est pré-
sentée en fonction de R¢, en connectant directement 1’amorphization des
matériaux a 'incorporation de carbone. Comme mentionné précédemment,
la variation indépendante de différents parametres de dépot peut étre res-
ponsable de la diminution de la fraction cristalline dans I'alliage.
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FiGuRe 8 — Evolution de la fraction cristalline fRaMaN en fonction du rapport
carbone-silicium totale R¢.

En réalité la variation de la puissance RF n’a pas seulement un effet sur la
chimie du plasma, mais aussi sur le bombardement ionique a la surface de
la couche qui est déposée. La variation de ce parametre peut étre en elle
méme néfaste pour la croissance microcristalline. En effet, des techniques
de caractérisation sensibles a la microstructure des alliages (comme la dif-
fraction des rayons X ou les analyses TEM) ont mis en évidence 'impact
de la puissance RF sur la taille moyenne des cristallites (Figure 9). Deux
tendances peuvent étre soulignées, montrant que la taille moyenne des cris-
tallites est contrdlée au maximum par la puissance RF utilisée pendant le
dépot.
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Ficure 9 — Evolution de la taille moyenne des cristallites §, en fonction du rapport
carbone-silicium totale Rc. Les lignes verte et rouge mettent respective-
ment en évidence l'existence d'un régime de “basse puissance” et d’un
régime de “haute puissance”.

Ces résultats sont en bon accord avec les analyses TEM qui montrent qu'une
plus basse puissance RF amene a échantillons caractérisés par des structures
colonnaires plus ordonnées.

Dans un premier temps, les dép6ts ont été réalisés en utilisant une tempé-
rature de substrat de (285° C, qui est la température la plus élevée possible
au sein du réacteur RF-PECVD. Notre objectif était de déposer du carbure
de silicium microcristallin (déposé typiquement a 300° C, mais par dépot
chimique en phase vapeur, activé par filament chaud (Hot Wire Chemical
Vapor Deposition). L'utilisation d'une température aussi élevée est néan-
moins un inconvénient majeur pour la fabrication de dispositifs photovol-
taiques. Nous avons donc réalisé des dépots a plus basse température(175°
C), dans la mesure ol le dép6t de photodiodes a cette température est bien
maitrisé. Deux séries d’échantillons ont été déposées a 175fC en faisant va-
rier la puissance RF et le flux de méthane afin d’étudier la transition de
phase a cette température de substrat (GarascHi, GUEUNIER-FARRET et al.,
2014). Les résultats obtenus sont trés comparables a ceux observés pour les
séries d’échantillons similaires déposés a 285° C. En particulier, la diminu-
tion de la température n’a pas d’effet notoire sur les propriétés structurales
des alliages. Ainsi, il est préférable de réaliser des dépots a 175° C afin de
concevoir les dispositifs photovoltaiques a base de ces matériaux plus aisé-
ment.

Croissance par TVW-PECVD

Enfin, nous avons étudié 'effet du bombardement ionique a la surface
du substrat (tout-en gardant la méme puissance de dépot et donc la méme
chimie plasma) a 'aide de la technique de dépot TVW-PECVD. Dans le cas
des dépots par RF-PECVD, la puissance RF de dépot controle le bombarde-
ment ionique et le taux de dissociation des gaz précurseurs alors que ces
parametres sont décorrélés dans le cas des dépots par TVW-PECVD. Cette
technique utilise en effet des formes d’ondes non-sinusoidales pour pro-



duire un effet d’asymétrie électrique dans le réacteur plasma. Ces formes
d’ondes sont obtenues par une superposition cohérente d'une fréquence
fondamentale (f) et des ses harmoniques (f + 2f + 3f + . . .). Elles sont carac-
térisées par un temps de montée ou de descente trés court par rapport aux
formes d’onde sinusoidales. Leur fréquence doit étre suffisante pour exciter
le plasma, donc la fréquence fondamentale varie entre 3 et 30 MHz. Dans ce
travail, deux formes d’onde ont été utilisées, nommées pics et vallées. Pour
les obtenir, toutes les harmoniques qui les composent ont leur phase (défi-
nie par rapport a la phase de la fréquence fondamentale) fixé a 0 (pics) ou
a 7 (vallées). Le bombardement ionique a la surface du substrat peut étre
diminué dans le cas des “pics” et augmenté dans le cas de “vallées”. Malgré
une pression assez élevée (310 Pa) lors des dépots, un effet de la variation
des formes d’onde a été observé. Les matériaux déposés utilisant les formes
d’onde vallées (haut bombardement ionique) sont caractérisés par un taux
de carbone incorporé plus élevé et irrégulier. En outre, des mesures AFM
ont montré la présence de cratéeres de ~ 50 nm de diametre et aussi épais
que la couche (Figure 10).

Ces crateres sont assimilables a des “écailles” d’échantillons qui ont pelé
a cause du stress induit dans la couche. L'utilisation de formes d’onde pic
(bas bombardement ionique) conduit a des échantillons avec des propriétés
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FiGure 10 - Images AFM d’échantillons déposés utilisant des formes d’onde (a)
“pics” et (b) “vallées”. Les deux échantillons ont été déposés avec un
flux de CH4 = 1.2 sccm.
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structurales peu affectées par la variation du flux de méthane. Ces alliages
présentent tous des valeurs similaires de fraction cristalline, de taille de
cristallites et de taux de carbone incorporé, montrant donc que le bombar-
dement ionique a un effet sur le mécanisme d’incorporation de carbone, qui
doit étre étudié davantage.

Modeéle de croissance

L’ensemble des caractérisations structurales effectuées sur les différentes
séries d’échantillons a permis de développer un modele de croissance de ce
type d’alliages bi-phase (GArascHI, RUGGERI, GUEUNIER-FARRET et al., 2014).
A partir d’analyses TEM effectuées sur des échantillons épais d’environ 250
nm, il a été montré que la croissance de ces alliages présente une structure
en V comparable a celle du silicium microcristallin (Figure 11).

Le carbone, qui ne peut pas étre incorporé dans la phase cristalline, est
piégé aux joints de grains, formant des couches de tissu amorphe qui s’inter-
connectent et limitent la croissance des grains cristallins. Nous avons démon-
tré que l'incorporation de carbone ne se produit jamais dans des phases cris-
tallines sous-stoechiométriques que ce soit pour des grands cristaux (um),
ou pour des cristallites de taille nanométrique. Le carbone ne peut étre in-
corporé que dans la phase amorphe, qui enrobe les cristallites. D’autre part,

20 Nm GJass substrate (a)

FiGure 11 - Images plasmoniques d’alliages pc-Sij_Cx :H déposés avec un flux de
méthane de 1.2 sccm, acquises avec différentes énergies plasmoniques :
(a) 17 eV, correspondent au Si bluk et (b) 24 eV, correspondant au a-
Si7_xCx. Les lignes hachées soulignent des zones avec changement de
contraste, selon 1’excitation plasmonique choisie.
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on peut supposer que le flux de radicaux lors du dép6t est homogene sur
toute la surface du matériau et que cristallites et phase amorphe “voient
arriver” le méme flux. Ainsi, comment le carbone peut-il interagir avec la
surface de la couche en croissance? Vu que l'instabilité des phases sous-
stoechiométriques dépend de la formation de cristaux tridimensionnels, on
peut supposer que le carbone reste incorporé dans les premiéres couches
monoatomiques des régions cristallines avant d’étre éliminé. Le point fon-
damental du modeéle développé est donc le suivant : méme a la surface des
zones cristallines, le carbone est incorporé dans les couches monoatomiques
surfaciques, dans des formes sous-stoechiométriques (Figure 12).

SiHx Cl-lx
\

- ===

Si]-xCx Sil-XCX

FIGURE 12 — Schéma du modéle proposé dans cette thése pour l'incorporation de
carbone dans la croissance d’alliages pc-Sij_xCx :H. Les cones hachés
correspondent a la croissance colonnaire des cristaux de pc-Si :H, tandis
que les volumes pleins correspondent a la matrice a-Sij_Cx :H.

L'élimination du carbone de ces zones cause le retard de la croissance cris-
talline, tandis que les régions amorphes continuent de croitre vu qu’elles
peuvent exister dans des phase sous-stoechiométriques. A l'aide de ce mo-
dele, nous avons pu expliquer I'effet du flux du méthane et de la puissance
RF sur la croissance de nos alliages. En outre, 'introduction de quelques
scem (0.5-1) de SiF4 dans le plasma, qui, d’apreés la littérature, est respon-
sable d'une diminution de 1’oxygéne incorporé dans la couche de uc-Si :H
et d’une plus haute fraction cristalline, induit l'existence d’un deuxiéme mé-
canisme de décapage. Les atomes de silicium et de carbone sont décapés
a la fois par 'hydrogene (le carbone étant décapé plus rapidement) et par
les atomes de fluor (qui décapent le silicium plus rapidement). Les flux
d’hydrogene et de méthane étant fixes, le décapage controlé par 1'hydro-
geéne est constant et I'introduction des atomes de fluor (par la dissociation
de SiF4 dans le plasma) entraine un décapage supplémentaire des zones
amorphes(de préférence), conduisant a une plus haute fraction cristalline.
Ce phénomene semble étre dépendant de la phase du matériau de départ
(déposé sans SiF,4). Si I’échantillon de départ a une haute fraction cristalline
(> 50 %), I'ajout de SiF4 n’est pas significatif (variations faibles de carbone
et de cristallinité) ; en revanche, si I’échantillon déposé sans SiF, est au seuil
de la transition de phase (fraction cristalline autour de 25 %), I’ajout de SiF4
dans le plasma permet de doubler la fraction cristalline.
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PROPRIETES OPTO-ELECTRONIQUE DES MATERIAUX

Dans une deuxiéme partie du manuscrit, les propriétés optiques, de trans-
port et liées aux défauts électriquement actifs ont été étudiées pour plusieurs
échantillons.

Pour les alliages a phase mixte comme les alliages pc-Sij_Cx :H la dé-
finition de gap d’énergie n’est pas évidente. Nous avons donc utilisé deux
définitions de gap optique : le gap de Tauc (Eg) obtenu en effectuant le “fit”
des spectres d’ellisométrie, et le gap iso-énergétique (Eo4), défini comme
I'énergie a laquelle le coefficient d’absorption o est égal a 1 x 107 em~".
L’application du modele de Tauc pour les matériaux bi-phase est discutable,
on peut néanmoins considérer Egcomme un gap moyen déterminé par la
contribution des deux phases simultanément. Ces deux définitions de “gap
optique” peuvent étre considérées comme les limites inférieure et supérieure
du gap d’énergie, indiquant qualitativement le dégré de transparence des
couches. Une variation du gap de nos alliages aura une influence sur les
performances des cellules photovoltaiques a base de ces alliages. En effet,
comme observé dur la Figure 13, la variation de E4 et de Eo4 en fonction
des différents parametres de dépots semble ne pas dépendre de la micro-
structure des alliages, mais seulement du taux de carbone incorporé. Ainsi,
une corrélation entre le taux de carbone incorporé et la tension de circuit
ouvert des cellules a pu étre établie.
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Ficure 13 — Evolution de Eg et Eos (symboles fermés et ouverts, respectivement),
pour les échantillons des séries SET ¢y, 3 (®), SET,y 42 (M), SET; 43

() and SETpeaxs (4), en fonction du rapport carbone-silicium totale
Rc.

Pour toutes les séries étudiées, si les échantillons sont microcristallins, 1’aug-
mentation de carbone entraine une augmentation de Eg4 qui n’est pas reflé-
tée par une augmentation de Ep4 (qui reste stable autour de 2 eV). Une fois
que la transition de phase s’est produite, les deux gap optiques augmentent
de fagon similaire. Ce comportement peut étre expliqué si on tient compte
du fait que le gap Ep4 est la valeur moyenne du gap iso-énergétique de
la phase cristalline (Ep4.) et de celui de la phase amorphe (Ep4q), pondé-
rée respectivement par leurs fractions. En augmentant le rapport carbone-
silicium (et donc en diminuant la fraction cristalline) pour que le gap Eo4
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reste stable il est nécessaire que Egqq diminue. Egqq peut décroitre avec la
fraction cristalline seulement si le rapport carbone-silicium dans la phase
amorphe (Rgmorpn) diminue en augmentant cette phase. Ce résultat peut
sembler contradictoire. Néanmoins, en considérant hydrogene et oxygéne
comme des quantités petites, par rapport a celles de silicium et carbone, le
rapport carbone-silicium contenu dans la seule phase amorphe a pu étre dé-
terminé. A partir de cette analyse il a été montré que, en effet, a plus hautes
fractions cristallines on obtient les valeurs les plus élevés de Rqmorph-

Les mesures du courant d’obscurité et du photo-courant en fonction de
la température permettent d’évaluer simplement la qualité électronique des
matériaux. Ces mesures ont été effectuées entre 450 K et 110 K. L'évolution
du courant d’obscurité en fonction de la température apporte des informa-
tions importantes sur les mécanismes de transport dans le matériau. Dans
le cas des matériaux a phase mixte, la conductivité électrique dans une
large plage de températures peut impliquer plusieurs mécanismes qui ne
dépendent pas seulement de la microstructure des échantillons, mais aussi
de la nature chimique des différentes phases. Des études antérieures sur des
alliages pc-Sij—xCx :H (DEMICHELIS et al., 1994) ont montré 1’existence de
trois régions distinctes dans les courbes de conductivité en fonction de la
température, attribuées a différents mécanismes de transport :

1. dans le régime de haute température (450-200 K), le mécanisme de trans-
port dominant dépend de la phase cristalline. Pour les échantillons
ayant une haute fraction cristalline la conduction se fait par percola-
tion a travers les région trés conductrices. Pour les échantillons avec
une basse fraction cristalline, le mécanisme de transport principal est
le “hopping” entre ilots cristallins voisins, dispersés dans la matrice
amorphe, et '’émission thermoionique des zones cristallines aux zones
amorphes.

2. dans le régime de température moyenne (200-90 K), le chemin de conduc-
tion préférentiel est le “hopping” dans les queues de bande. L'élargis-
sement des queues de bande provient du désordre induit par la pré-
sence des deux phases, de la fluctuation de la taille des grains et le
variation de la stoechiométrie du tissu amorphe.

3. dans le régime de basse température (20-50 K), le mécanisme de conduc-
tion est le “hopping” entre les états localisés du gap de mobilité.

L'impact des différents parametres de dépot sur les propriétés de trans-
port a été étudié a l'aide des mesures de conductivité a l'obscurité, de
photo-conductivité a température ambiante et de la détermination de la
photo-réponse @, définie comme le rapport entre la photo-conductivité et
la conductivité d’obscurité. La détermination de 1'énergie d’activation et du
préfacteur de la conductivité d’obscurité complétent ces résultats.

La Figure 14 montre que la diminution de la fraction cristalline liée &
I'augmentation du taux de carbone incorporé, se traduit par une détériora-
tion soit de la conductivité a I'obscurité, soit de la photo-conductivité. Ceci
conduit & une augmentation de la photo-réponse qui atteint des valeurs
proches de 10* pour des alliages complétement amorphes. A fraction cris-
talline équivalente(~ 60 %), la diminution de la puissance RF entraine une
augmentation importante de @ (environ multipliée par 5 pour des dépots
réalisés avec une puissance RF de 113 mW/cm?). L'ajout de SiF,, permet-
tant d’augmenter la fraction cristalline, est accompagné par une détériora-
tion des propriétés de transport, sans doute liée & une augmentation des
défauts dans le matériau.
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FiGure 14 — Evolution (a) de la photo-conductivité (symboles ouverts) et de la
conductivité d’obscurité (symboles fermés) a température ambiante et
(b) de la photo-réponse @ pour les séries d’échantillons SETcp, 3 (®),
SET ;2 (M), SETg;r 43 (9) et SETpeqis (A), en fonction de la fraction
cristalline fRaMaN [ es résultats sont comparés a ceux obtenus pour du
a-Si :H de qualité photovoltaique, déposé par RE-PECVD standard ().

Enfin, les alliages déposés par TVW-PECVD avec les formes d’onde pic,
montrent des résultats de mesures électriques qui sont en accord avec les
propriétés structurales. La variation du flux de méthane, dans des condi-
tions de faible bombardement ionique, n’est pas suffisante pour induire
des modifications majeures au sein des échantillons qui, méme du point
de vue électrique, ont des propriétés trés comparables. De plus, ces alliages
sont caractérisés par des valeurs de conductivité d’obscurité et de photo-
conductivité nettement plus faibles que les alliages déposés par RF-PECVD.

Les valeurs d’énergie d’activation et du préfacteur de la conductivité a
I'obscurité déterminées dans le régime de hautes températures, sont compa-
rables a celles trouvées dans la littérature (Figure 15). L'énergie d’activation
varie entre 0.1 eV et 0.6 eV selon le dégré de cristallinité (0.1 eV étant la
valeur pour les alliages les plus cristallins). En outre, pour une méme frac-
tion cristalline, les alliages déposés a basse puissance RF ont des valeurs
d’énergie d’activation environ 65 % plus élevées que pour les alliages dé-
posés a haute puissance. Si I'on considere que I'énergie d’activation donne
la position du niveau de Fermi a 0 K par rapport au bord de la bande de
conduction, et compte tenu des valeurs de gap mesurées, ces alliages ont
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un comportement de type dopé. Nous ne savons pas encore expliquer ce
comportement mais il est possible qu’il soit lié a I’existence de défauts a I'in-
terface entre les microcristaux et la matrice amorphe qui immobiliseraient
le niveau de Fermi proche du bord de la bande de conduction.
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Ficure 15 - Evolution de I'énergie d’activation E, pour les échantillons des séries
SETcH,3 (®), SETw 2 (M), SETsif, 3 (P) et SETpears (4), en fonction
de la fraction cristalline fRaMan [ es résultats obtenus dans cette these
sont comparés a ceux présentés dans DEMICHELIS et al., 1994 ().

Nous avons également mesuré la longueur de diffusion des porteurs minori-
taires de nos alliages a 'aide de la technique Steady-State Photocarrier Gra-
ting (Figure 16). Ces mesures sont délicates a interpréter car nos matériaux
présentent une structure qui n’est pas homogene avec, pour les alliages mi-
crocristallins, un axe de croissance perpendiculaire a la surface.
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Ficure 16 — Evolution de la longueur de diffusion des porteurs minoritaires Ly pour
les échantillons des séries SETcp, 3 (®), SET g2 (M), SETs;r .3 (@)
et SETeaks (4), en fonction de la fraction cristalline fRaman 1 eg résul-
tats sont comparés a ceux obtenus pour du a-Si :H de qualité photovol-
taique, déposé par RF-PECVD standard ().
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Par conséquent, les propriétés de transport mesurées en configuration copla-
naire peuvent étre différentes de celles mesurées en configuration transverse.
Nous obtenons des longueurs de diffusion de 1'ordre de 135 nm pour des
alliages avec des fractions cristallines supérieures a 40 %, indépendamment
de la puissance RF utilisée lors du dépot. Cette valeur peut étre comparée
a la longueur de diffusion des porteurs minoritaires du silicium amorphe
(a-Si :H) qui peut étre comprise entre 140 et 200 nm. Les échantillons dé-
posé par TVW-PECVD avec les formes d’onde pics sont caractérisés par des
valeurs de longueur de diffusion autour de 90 nm et qui correspondent aux
valeurs obtenues pour les alliages avec une fraction cristalline de 25 %.

Les propriétés liées aux défauts électriquement actifs on été étudiées a
l'aide de la technique du photo-courant modulé en régime de haute fré-
quence (MPC-HF). Le principe de cette technique consiste a éclairer un
échantillon a 'aide d'une lumiére monochromatique modulée. Le flux lumi-
neux incident est donc composé d’une partie continue Fp ¢ et d'une partie
alternative F 5 c. Par conséquent, le photo-courant mesuré est aussi composé
d’une partie continue et d"une partie alternative déphasée de ¢ par rapport
a la lumiere d’excitation. Cette différence de phase est liée a l'interaction des
porteurs générés par la lumiére avec les états localisés de la bande interdite.
Dans le régime de haute fréquence, les porteurs sont piégés dans des états
qui ont une probabilité d’émission plus grande que celle de capture. Ainsi,
une position énergétique dans le gap est sondée quand ces états pieéges pos-
sédent un temps de re-émission des porteurs piégés qui coincide avec la
période de la lumiére d’excitation. Ces états créent le déphasage entre le
photo-courant et la lumieére excitatrice en introduisant un retard dans la ré-
ponse en photocourant. Dans ce régime de fréquence, ce sont le temps de
réponse des piéges et la température qui déterminent la position énergé-
tique des pieges par rapport au bord de la bande de conduction (pour les
électrons) et de valence (pour les trous). Par conséquent, en variant la tempé-
rature (typiquement entre 110 et 450 K) et la fréquence (typiquement entre
12 Hz et 40 kHz) de la lumiére d’excitation, on effectue une spectroscopie
en sondant les différent états du gap et en obtenant des informations sur
la densité d’états (DOS) dans une région du gap du matériau étudié. Pour
nos alliages, comme pour a-5i :H, pour lesquels les électrons sont les por-
teurs majoritaires, nous obtenons une représentation de la DOS au-dessus
du niveau de Fermi.

La forme de cette DOS est donnée par I'enveloppe supérieure obtenue a
partir de la superposition des données reconstruites a différentes tempéra-
tures et différentes fréquences. Cette technique est sensible au rapport Nc/u
(MPC-DOS), o1 N est la densité d’états, c le coefficient de capture et p la mo-
bilité dans les états étendus. Il est possible de démontrer que la MPC-DOS
dépend seulement de quantités mesurables expérimentalement. Le seul pa-
rametre pour lequel il est nécessaire de faire une hypotheése est le coefficient
de capture ¢, qui détermine 1’échelle des énergie. Le choix des valeurs rai-
sonnables de c est déterminé par la qualité de 1’'enveloppe. Pour une valeur
de c correcte, les courbes a différentes températures se superposent correcte-
ment. La mesure de la MPC-DOS n’a pas pu étre faite pour les échantillons
avec une énergie d’activation inférieur a 200 meV.

La densité d’états du a-Si :H est caractérisée par la présence d’une queue
de bande de conduction et d'une queue de bande de valence de type ex-
ponentiel et de défauts profonds dans le gap de type gaussien. L'allure de
la MPC-DOS de nos alliages dépend de la fraction cristalline (Figure 17).
Pour les alliages a forte fraction cristalline, la MPC-DOS est donnée par
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FiGure 17 — MPC-DOS (rapport Nc/u) pour les échantillons des séries SETcp, 3 (¢
-CHy4 = 1.2 sccm), SET,y ;2 (M - CHy = 1.4 scem), SETsir, 3 (@ - SiFy =
1 scem) et SETeqxs (4 - CHy = 1.2 scem), ayant des fractions cristallines
similaires (fRaMan ~ 55.60 %). Ces courbes MPC-DOS sont comparées

a celle obtenue pour du a-Si :H de qualité photovoltaique, déposé par
RF-PECVD standard ().

une large queue de bande et les défauts profonds n’apparaissent pas clai-
rement. Pour les alliages a faible fraction cristalline, on observe une queue
de bande moins large et I'apparition de défauts profonds. L'amorphisation
des alliages avec 'augmentation du carbone incorporé est accompagnée par
la hausse des défauts profonds et donc par une MPC-DOS plus importante.
D’autre part, il est particulierement difficile d’attribuer les défauts du ma-
tériau a la présence de carbone ou a la croissance microcristalline (qui est
elle-méme défectueuse) et des travaux de simulation pourraient aider dans
I'interprétation de ces résultats.

Enfin, l'effet du vieillissement (effet Staebler Wronski) a été étudié sur
certaines couches. En général, le terme “microcristallin” est synonyme de
stabilité sous éclairement. Cependant si le matériau est caractérisé par une
fraction amorphe importante, il sera sensible & 1’effet de vieillissement, au
méme titre que le silicium amorphe. Des études antérieures ont montré que
le silicium microcristallin donnant les meilleures performances photovol-
taiques est déposé au seuil entre phase amorphe et phase microcristalline.
Des lors que les alliages pc-Sij—Cx :H sont composés pour la majorité
de silicium microcristallin, on pourrait s’attendre & une tendance identique.
L'effet du vieillissement a ainsi été étudié pour 3 alliages pc-Sij_Cx :H :
deux échantillons avec une fraction cristalline au dessus du 50 % (déposé a
basse puissance et déposé avec 'ajoute de SiF4) et le dernier avec une frac-
tion cristalline de 25 % (Figure 18). La possibilité de guérir les défauts créés
a été étudiée avec des recuit thermique a haute température. La cinétique
de vieillissement, qui est étudiée en mesurant I'évolution du photo-courant
(normalisé par sa valeur dans I'état avant le vieillissement) a été comparée
a celle du silicium amorphe. Il est évident que tandis que la dégradation du
a-Si :H commence des que l"échantillon est sous lumiere, ce processus de
vieillissement est beaucoup plus lent sur nos alliages. L'interprétation de ce
phénomene est encore en phase d’étude.
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Ficure 18 — Evolution du photo-courant normalisé, en fonction du temps de vieillis-
sement, pour les échantillons des séries SETc,2 (), SET,, 11 (M) et
SETsir,2 (7). Leur cinétique de vieillissement est comparé a celle obte-
nue pour du a-Si :H de qualité photovoltaique, déposé par RF-PECVD
standard ().

L'effet du vieillissement sur les propriétés de transport et liées aux défauts
électriquement actifs a été étudié. Tous les échantillons montrent une dé-
gradation de la conductivité a 1'obscurité et de la photo-conductivité et
une augmentation de la DOS (avec élargissement de la queue de bande de
conduction et augmentation des défauts profonds). Ces propriétés ne sont
pas restaurées apres un recuit thermique a haute température.

PROPRIETE DES DISPOSITIFS PHOTOVOLTATQUES

Dans la derniere partie du manuscrit, la possibilité d’incorporer les al-
liages nc-Sij_xCx :H comme couches actives dans des dispositifs photovol-
taiques a été étudiée. Les premiers tests ont été faits avec les alliages déposés
a 285° C. Compte tenu de cette haute température, nous avons réalisé des
dispositifs n-i-p, la couche p étant la plus sensible a la température de dé-
pot. Les cellules ont été déposées sur de 1'oxyde de zinc dopé aluminium
(ZnO :Al) texturé pour le contact arriere et d"une couche d’oxyde d’indium-
étain (ITO) pour le contact avant. Les couches dopées sont du silicium micro-
cristallin dopé. Aucune optimisation particuliere n’a été effectuée, 1'objectif
principal étant de valider 'utilisation de ces alliages pc-Sij—Cx :H comme
couches actives dans des dispositifs photovoltaiques.

Un de nos résultats importants est que la variation du taux de carbone
incorporé dans la couche active conduit & une variation du courant de sa-
turation a l’obscurité (Figure 19). En outre, pour des fractions cristallines
similaires, la variation de la puissance RF & 113 mW/ cm? amene a des va-
leurs du courant de saturation a I'obscurité d'un ordre de grandeur plus bas
par rapport a ceux obtenus pour des diodes déposées a 226 mW /cm?.
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Ficure 19 — Evolution de Jy en fonction de la fraction cristalline f1§ama“ pour les
diodes n-i-p des séries SETcy,3 (RF-PECVD a 226 mW/cm? - ),
SETyyp,2 (RE-PECVD a 113 mW/cm? - M) et SET, 01 (TVW-PECVD

utilisant les formes d’ondes “pics” - &).

Les mesures J(V) sous éclairement ont montré que la variation de carbone
dans la couche cristalline a un effet sur la tension de circuit ouvert (Vo).
Nous obtenons cependant des valeurs de V,¢ assez basses (~ 300 mV pour
fractions cristallines de 60 %) par rapport aux dispositifs a base de silicium
microcristallin. Ces valeurs peuvent étre limitées a cause de l'utilisation de
couches dopées a base de silicium microcristallin, mais aussi par des effets
parasites comme les résistances en séries et les résistance de shunt. Néan-
moins, les propriétés des dispositifs refletent bien les propriétés des maté-
riaux. Les cellules a base des couches pc-Sij_xCx :H déposées a plus haute
puissance RF présentent des valeurs du courant de court-circuit tres faibles
(~ 4-6 mA /cm?). En effet, pour qu'un dispositif soit performant, il est néces-
saire que plusieurs propriétés du matériau soient suffisamment bonnes si-
multanément (énergie d’activation assez grande, longueur de diffusion des
porteurs minoritaires supérieure a 100 nm, photo-réponse assez élevée et
DOS basse) et nos caractérisations électriques et structurales on mis en évi-
dence que la voie la plus prometteuse pour obtenir un matériau avec cet
ensemble de propriétés est le dépodt a basse puissance RE.

En utilisant une puissance RF de 113 mW/ cmz, nous avons obtenu des
dispositifs avec les meilleures performances, notamment au niveau du cou-
rant de court-circuit. En effet, pour valeurs de V¢ similaires (300 mV) on
passe de 6 mA/cm? (puissance RF de 226 mW /cm?) a 10 mA/cm? (puis-
sance RF de 113 mW/ cmz). D’autre part, I'absence de réflecteur arriere et
le fait que les dispositifs soient trés minces (~ 250 nm), limitent le photo-
courant généré. Enfin, des mesures de réponse spectrale ont montré que 1’ab-
sorption principale du spectre solaire se situe aux faibles longueurs d’onde
(autour de 400 nm) ce qui est particulierement encourageant pour l'utilisa-
tion de ces cellules comme cellule avant de structures de type tandem.

L'utilisation d'une haute température de substrat empéche la réalisation
de structures plus performantes et I’exploitation de notre savoir-faire. Nous
avons donc effectué en fin de projet des dépots de diodes a 175° C. Nous
avons réalisé des dispositifs de type p-i-n en utilisant du ZnO :Al comme
contact en face avant et de 'ITO-argent comme contact et réflecteur arriere,
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les couches dopées étant du silicium microcristallin dopé p et du silicium
amorphe dopé n.

Comme pour les diodes précédentes, les mesures J(V)a 1’obscurité et sous
éclairement ont montré qu’il était possible de faire varier la tension de cir-
cuit ouvert en variant le taux de carbone incorporé. Nous avons obtenu de
meilleures performances que pour les cellules déposées a haute température
avec, pour des fractions cristallines de la couche active autour de 60 %, des
valeurs de Vi de I'ordre de 400 mV (a comparer a 300 mV pour les cellules
déposées a haute température).

Bien que présentant encore des performances modestes, nous sommes
convaincus que les dispositifs PV a base d’alliages pc-Sij_,Cx :H ont une
large marge de progression. Notre étude exploratoire, particulierement pous-
sée pour la compréhension de la croissance et des propriétés de ces alliages,
nous laisse penser que ce matériau peut sérieusement devenir une alterna-
tive intéressante, par rapport a des technologies plus compliquées et coti-
teuses comme les nanocristaux de silicium dans des matrices SiOx ou SiC,
réalisés par recuit thermique.
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