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Résumeé

L'énergie solaire représente un énorme potentiel pour la production d'électricité. Les recherches dans ce
domaine se sont donc accelérées au cours des derniéres années; en particulier le développement de
matériaux semiconducteurs non-toxiques pouvant étre élaborés par une technique bas codt et facile de
mise en oeuvre telle que les croissances en chimie liquide. C'est dans ce contexte que l'oxyde de zinc
(Zn0O) prend une place de plus en plus importante au sein des laboratoires de recherche. Cette these,
financée par le Labex CEMAM, a été effectuée dans plusieurs buts. Le premier était d'améliorer notre
compréhension des mécanismes mis en jeu lors de la croissance de nanofils de ZnO par dép6t en bain
chimique, et notamment le rdle des précurseurs chimiques introduits dans le bain. Par la suite, des études
morphologiques et du recuit de cristallisation de couches minces de TiO, et de Sh,S; déposées sous forme
de coquilles sur les nanofils de ZnO par ALD, SILAR et pyrolyse d'aérosol se sont révélées primordiales
pour I'élaboration de cellules solaires composées d'hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S;.
Dans ce type de cellule, le ZnO joue le réle de conducteur d'électrons alors que le TiO, passive les états
de surface des nanofils de ZnO et les protége d’un environnement corrosif. Le Sb,S3, quant a lui, absorbe
les photons du spectre solaire et produit des excitons pour la création de photo-courant. Ces
hétérostructures ont été développées et élaborées pour la toute premiere fois. Un rendement de
photoconversion de 2,3% a été déterminé. Cette valeur est encourageante pour la suite des études et
représente le premier rendement efficace pour ce type d'hétérostructures trés prometteuses.
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Introduction et contexte de la these

Au cours des vingt dernieres années, la recherche visant a développer les énergies renouvelables telles
que I’hydraulique, le solaire, la géothermie ou 1’éolien s’est largement intensifiée afin d’offrir une
alternative viable aux énergies fossiles et a 1’énergie nucléaire dans les buts de réduire les émissions de
gaz a effet de serre et d’assurer une pérennité énergétique dans le cadre du développement durable.
L’¢énergie solaire n’a pas dérogée a cette avancée car elle posséde un potentiel considérable. D’une part,
la population mondiale consomme 4000 fois moins d’énergie que celle diffusée par le soleil vers la terre
en une seule année. D’autre part, la pluralité des technologies développées dans le photovoltaique est
susceptible d’adresser de vastes marchés allant de la production générale d’électricité a 1’intégration de
fonctions de récupération d’énergie dans des applications nomades de la vie courante ou des dispositifs
nanométriques. De nos jours, les cellules solaires commercialisées sont principalement constituées
d’homojonctions de type p-n a base de silicium. La puissance totale de ces cellules raccordées sur le
territoire francais en 2016 était de 6547 MW alors qu’elle n’était que de 189 MW en 2009. Il y a quelques
années, la part des installations en nombre et en puissance était dominée par les petites installations.
Néanmoins, les grandes installations de plus de 250 KW, toujours minoritaires en nombre, se développent
et produisent preés de 50% de la puissance totale. L’Europe représente, par ailleurs, prés de 60% de la
production d’électricité solaire mondiale. En 2015, la production mondiale d’énergie primaire grace au
photovoltaique restait faible de 1’ordre de 1% contre 2,4% pour ’hydraulique, 4,8% pour le nucléaire,
10% pour les biocarburants, 21,3% pour les gaz naturels, 29% pour le charbon et 31,4% pour le pétrole.
Dans le but d’augmenter les rendements des cellules solaires et de réduire leurs colts ainsi que de traiter
les besoins de nouvelles applications et donc de développer de nouveaux marchés, la recherche dans ce
domaine est en plein essor. En relation avec I’avénement des nanotechnologies, de houveaux concepts et
architectures employant de nouveaux matériaux organiques, inorganiques ou hybrides sont étudiées a
I’échelle des laboratoires. C’est dans cette optique que des hétérostructures p-n de type Il & base de
nanofils d’oxyde de zinc (ZnO) recouvertes d’une coquille absorbant les photons sur une vaste gamme du
spectre solaire sont développées au Laboratoire des Matériaux et du Génie Physique (LMGP) depuis
plusieurs années pour leur intégration dans des cellules solaires a absorbeurs ultra-minces. Elles
bénéficient d’un certain nombre d’atouts, en particulier un piégeage optique efficace favorisant une forte
absorption, ainsi qu’une gestion des porteurs de charges efficace, & la fois dans les processus de
séparation et de collecte. Elles seront donc I’objet d’étude de cette thése financée par le Centre
d’Excellence des Matériaux Architecturés et Multifonctionnelles (Laboratoire d’Excellence CEMAM), en
collaboration avec le Laboratoire de Science et Ingénierie des Matériaux et Procédés (SIMaP) et I’Equipe
Matériaux Organiques a Procédés Spécifiques du Laboratoire d’Electrochimie et de Physicochimie des
Matériaux et des Interfaces (LEPMI-MOPS).

Le ZnO, semiconducteur composé d’éléments abondants, non-toxique et biocompatible, prend une
place de plus en plus importante dans la communauté scientifique. Ceci est essentiellement di a ses
propriétés remarquables, en particulier une large énergie de bande interdite directe (3,37 eV a température
ambiante), une forte énergie de liaison de I’exciton (60 meV) et une grande mobilité électronique (= 200
cm’/V.s). Il est ainsi pressenti pour un vaste champ d’applications touchant aux domaines de
I’optoélectronique, des nano-générateurs piézoélectriques et des capteurs physiques, chimiques et
biologiques. De plus, en raison de sa structure cristalline de type wurtzite fortement anisotrope, il peut
étre synthétisé suivant une large gamme de nanostructures par une grande variété de techniques de dép6ts
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physiques et chimiques. Dans notre cas, il sera élaboré sous forme de nanofils par dép6t en bain
chimique, une technique bas codt, basse température et facile & mettre en ceuvre, qui est compatible avec
les exigences du photovoltaique. Cepe ndant, en dépit d’un trés grand nombre de travaux sur ces nanofils
de ZnO, la parfaite maitrise de leurs dimensions et de leurs propriétés par ce procédé de croissance reste
un enjeu majeur pour I’amélioration de I’efficacité des dispositifs reliées. C’est pour cela que notre
compréhension des mécanismes de croissance principaux mis en jeu lors de la formation des nanofils de
ZnO doit étre améliorée et sera 1’objet d’une partie de cette thése.

De nos jours, le trisulfure d’antimoine, noté Sh,S3, dont la toxicité reste méconnue, est trés peu utilisé
dans I’industrie, mais a le potentiel pour étre intégré dans plusieurs types d’applications comme des
dispositifs optoélectroniques, des dispositifs micro-ondes ou des cellules solaires. L’antimoine est le 62°™
élément le plus abondant dans la répartition massique dans la croQte terrestre. Ce Sh,Ss, est le
semiconducteur absorbeur prometteur qui est choisi pour la fabrication des hétérostructures p-n de type Il
a base de nanofils de ZnO et leur intégration dans des cellules solaires a absorbeurs ultra-minces. Il a été
dénommeé stibnite par Frangois Sulpice Beaudant en 1832, ce mot découlant du latin « stibium » dérivant
du grec « stibi » voulant dire « permanent », ce qui est certainement di a son utilisation initiale en tant
gue mascara. Son énergie de bande interdite directe de 1,73 eV a température ambiante associée a un fort
coefficient d’absorption de 7,5 10* cm™ & 550 nm, tout comme son caractére intrinséque de type p, sont
bien adaptés & un couplage avec le TiO; et le ZnO dans des cellules solaires. C’est ainsi que des cellules
solaires a base de TiO, sous forme mésoporeuse ont d’ores et déja atteint un rendement de
photoconversion de 7,5 %, mais aucun couplage avec les nanofils de ZnO n’a été rapporté en dépit du fort
potentiel. Cette particularité est reliée a I’instabilité chimique du ZnO dans divers environnements, et
principalement dans des solutions & bas pH que présente les techniques de dépdts en chimie liquide
utilisées pour élaborer le Sh,S;, tout comme son processus de cristallisation complexe et non étudié,
entrainant des difficultés a synthétiser des couches minces compactes et continues. C’est ainsi que 1’étude
des processus de cristallisation du Sh,S; doit étre approfondie et que ’interface avec les nanofils de ZnO
doit étre stabilisée, par exemple au travers de I’introduction d’une fine coquille protectrice de TiO,, ce qui
sera I’objet d’une autre grande partie de cette these.

L’effet photovoltaique et les différentes générations de cellules solaires, ainsi que les avantages liés a
I’intégration de nanofils de ZnO dans ce type de dispositifs seront présentés dans le Chapitre I. Il décrira
également 1’état de I’art des cellules solaires a base de ZnO et de Sh,Ss. Nous reviendrons, dans le
Chapitre 11, sur les propriétés et sur les techniques de dép6ts chimiques de ces deux semiconducteurs. Par
la suite au cours du Chapitre 111, plusieurs études de croissances de nanofils de ZnO par dép6t en bain
chimique seront décrites afin d’expliquer plus finement les roles de I’héxaméthylénetétramine (HMTA ou
méthénamine), ainsi que ceux du polyethylenimine (PEI) en fonction de sa longueur de chaines. Le
Chapitre 1V sera consacré a la croissance par dép6t en bain chimique de couches minces compactes et
continues de Sh,S; sur des surfaces de TiO, élaborées par dép6t par couche atomique (ALD) et a
Iélucidation de son processus de cristallisation par recuit sous atmosphére d’azote en suivant une analyse
in situ par diffraction de rayons X et spectroscopie Raman. Au cours du Chapitre V, des hétérostructures a
base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; seront élaborées par I’utilisation de deux techniques de dépdts
chimiques pour la coquille de Sh,S;: le SILAR (Successive lonic Layer Adsorption and Reaction)
développé au LMGP dans le cadre de cette these, et la pyrolyse d’aérosol utilisée au Laboratoire des
Technologies Chimiques de Films Minces de 1’Université de Technologie de Tallinn au travers d’une
collaboration internationale entre 2015 et 2016 dans le cadre du programme Parrot impliquant Grenoble
INP. Ce manuscrit de thése se conclura par la présentation de la premiére cellule solaire composée
d’hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S;, dont les caractéristiques photovoltaiques seront
rapportées.
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Chapitre |

Chapitre I

L'oxyde de zinc et le trisulfure d’antimoine :
application aux cellules solaires

Le domaine des énergies renouvelables est, depuis quelques années, en pleine expansion pour la
création d’énergie propre afin de contribuer a la protection de I’environnement en diminuant la part des
énergies fossiles et nucléaires pour la production d’énergie. De nos jours, le développement des énergies
alternatives comme 1’éolien, 1’hydraulique ou le photovoltaique s’impose, visant a révolutionner notre
futur avec I’obligation du respect environnemental. En 2014, la part du marché (électricité) de ces
énergies nouvelles était de 18,6% en France avec pour objectif d’atteindre 23% en 2020 et 32% en 2030.

Les cellules solaires de premiére génération a base de silicium cristallin représentent une trés grande
part du marché photovoltaique en France et dans le monde car leur technologie est mature, bas codt et
profite de bons rendements. Aujourd’hui, de nouvelles architectures de cellules incorporant des matériaux
et des concepts novateurs sont a 1’étude. La plupart des cellules constituant cette nouvelle génération
bénéficient de plusieurs avantages tels que la flexibilité, un faible poids, des colts réduits, des techniques
de mise en ceuvre relativement simples, ou encore une semi-transparence. Elles trouvent leur intérét
lorsqu’il est nécessaire, par exemple, d’alimenter des appareils électroniques nomades comme le
téléphone portable, la tablette numérique ou I’appareil photo. Elles pourraient également équiper les toits
des trains et des voitures, les stores, les tentes, les sacs a dos, les vétements ou encore étre intégrées sur
les facades des batiments en construction. Ces derniéres années, le développement des technologies et le
fort attrait pour la nanostructuration réalisée par des techniques diverses et variées (couches ultra-minces,
nanoparticules, nanofils, nanotubes...etc) est un moyen d’élaborer ce type de cellules. Nous pouvons citer
par exemple les cellules solaires a colorants, les cellules a boites quantiques ou encore les cellules a
absorbeurs ultra-minces nommées ETA (Extremely Thin Absorber) dans la suite de ce manuscrit.

Ce premier chapitre a caractére bibliographique s’attache tout d’abord a présenter le photovoltaique et
les différentes générations de cellules solaires. Ensuite, les cellules solaires nanostructurées sont
développées afin d’établir leur principe de fonctionnement général. Cet état de D’art se focalise
particuliérement sur les cellules & base de nanofils d’oxyde de zinc (ZnO) et le rdle de ce matériau pour
cette application. De plus, le trisulfure d’antimoine (Sb,Ss) est également introduit car son utilisation en
tant qu’absorbeur de lumiére dans ces futures cellules photovoltaiques est trés prometteuse. Il en découle
I’objectif de cette thése visant 1’élaboration d’une cellule photovoltaique a base de nanofils de ZnO et de
Sh,S; comme but final. Ceci n’est réalisable qu’en étudiant les propriétés de chaque matériau lors de leur
croissance et de leur recuit. Cette cellule composée de nanofils de ZnO et de Sh,S; est présentée
schématiquement a la fin de ce chapitre.
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I.L’oxyde de zinc et le trisulfure d’antimoine : application aux cellules solaires

1. Les nanofils pour le photovoltaique

La découverte du phénomeéne photovoltaique n’est pas récente et remonte a 1839 lors d’une
expérience menée par Edmond Becquerel [1] qui ont observé la modification du comportement électrique
de différentes électrodes lorsqu’elles sont éclairées. Albert Einstein explique cet effet photoélectrique en
1905 grace a sa théorie concernant 1’absorption de quanta de lumiére (photons) par les matériaux reliée au
quantum d’énergie initiallement évoqué par Max Planck en 1900. Albert Einstein a regu le prix Nobel en
1921 pour ses travaux sur 1’effet photoélectrique. C’est en 1954 que la premicre cellule fabriquée en
silicium, un matériau semiconducteur possédant une énergie de bande interdite indirecte, est réalisée pour
le développement d’un secteur utilisant des équipements a la pointe de la technologie : le domaine spatial.
Par la suite, une prise de conscience concernant I’impact de la production et de la consommation
¢électrique sur 1’environnement provoque 1’essor commercial des cellules solaires. Le photovoltaique est
donc intégré petit a petit au domaine domestique (32% du photovoltaique en 2008 en France) pour la
création de I’électricité comme alternative aux autres types d’énergie. Mais cette part reste faible en
France avec 1,4% de I’électricité produite contre 76,4% pour le nucléaire, bien que la production globale
n’ait cessé d’augmenter depuis le début des années 2000 afin d’atteindre 7400 GWh en 2015. Le silicium
cristallin correspond a 90% de la production totale des panneaux photovoltaiques [2]. Ces cellules
atteignent un rendement de photoconversion en laboratoire de I’ordre de 26,6% [3] sans concentration de
lumiére avec du silicium monaocristallin, contre 21,3% avec du silicium polycristallin [4] moins colteux
lors de la fabrication.

1.1. Les différentes générations de cellules photovoltaiques

Les matériaux semiconducteurs, possédant une bande d’énergie interdite séparant la bande de valence
de la bande de conduction inférieure a environ 4 eV, constituent la base des cellules solaires. Leurs
électrons, initialement situés dans la bande de valence, présentent des niveaux d’énergie bien définis. Les
premiéres cellules élaborées (premiére génération de cellules) sont des cellules planaires massives a base
de silicium polycristallin et monocristallin ayant une épaisseur supérieure a 200 pum. Ces cellules sont
formées d’une homojonction p-n construite & partir de silicium dopé p (zone P) et de silicium dopé n
(zone N) pour la photogénération et la dissociation des proteurs de charges comme présenté en Figure I-
la. Le dopage de type n peut étre réalisé grace a la substitution d’atomes de silicium par des atomes de
phosphore, d’arsenic ou encore d’antimoine. L’incorporation d’atomes de bore meéne, a I’inverse, au
dopage de type p du silicium. Une zone de déplétion est créée (zone chargée neutre) a la jonction p-n car
les électrons de la zone N se recombinent avec les trous de la zone P. Cela provoque 1’apparition d’une
région chargée positivement dans la zone N, ainsi que d’une région chargée négativement dans la zone P
proche de la jonction, engendrant un champ électrique. Les électrons du silicium peuvent étre excités
grace a I’absorption des photons qui leur cedent leur énergie. En effet, 1’¢électron absorbant un photon
rejoint ainsi la bande de conduction laissant derriére lui un trou dans la bande de valence. Cet électron et
ce trou sont liés et forment ce que ’on nomme un exciton, une quasi-particule formée d’une paire
électron-trou liée par interactions coulombiennes capable de se dissocier. Les trous sont alors injectés et
diffusent dans le silicium dopé p afin d’étre collectés par le contact en face arriére alors que les électrons
sont injectés et diffusent dans le silicium dopé n et sont collectés par le contact en face avant pour la
création de courant.

PARIZE Romain LMGP 2017

16

—~
—



I.L’oxyde de zinc et le trisulfure d’antimoine : application aux cellules solaires

Densité de
courant
Photon

Electron
— Courbe J-V

-

@* ‘ '

Sidope-n tlectron () " 0 Vimsx | Voc
Zone désertée eo — = = Tension

i 4 Jmax
Si dopé -p Trou o [ el

‘ Domaine Photovoltaique
(a) (b)

Figure I-1: (a) Principe de I’effet photovoltaique avec du silicium dopé -n et -p et (b) courbe J-V résultante d’une
cellule photovoltaique.

Les performances d’une cellule photovoltaique sont déterminées lorsque celle-Ci est soumise a une
différence de potentiel. La mesure de la densité de courant en fonction de la tension sous éclairement
calibrée de type A.M. 1.5G donne lieu a deux valeurs caractéristiques présentées en Figure 1-1b:

» Une tension en circuit ouvert (Voc représentant la tension aux bornes de la cellule lorsque le
courant créé est nul) ;

» Une densité de courant de court-circuit (Jsc représentant le courant créé sur une surface
d’éclairement donnée lorsque la tension est nulle) ;

Le facteur de forme (FF), tres sensible a la résistance interne de la cellule (résistance série), joue
également un role important sur le rendement de photoconversion (1). Ces deux paramétres sont calculés
a partir de la Voc et de la Jsc grace aux équations suivantes :

_ Jmax.Vmax

FF=——— Equ. I-1
Jsc.Voc

FF.Jsc.Voc

I =— — Equ. I-2

Puissance incidente

Malgré leurs bons rendements, des alternatives sont aujourd’hui a I’étude afin de limiter les cofits de
production des cellules photovoltaiques & base de silicium. C’est dans cette optique que la seconde
génération de cellules solaires composée de couches minces a été développée. A I’inverse du silicium, les
matériaux utilisés sont des semiconducteurs possédant une énergie de bande interdite directe. lls
présentent également des coefficients d’absorption importants (>10° cm™) permettant une réduction de
1’épaisseur des couches (épaisseur <10 um) utilisées. Le CdTe de type p, d’une épaisseur de 2-8 pm, est
I’un des matériaux introduit dans ces cellules. Il est allié¢ au CdS de type n, d’une épaisseur d’environ 0,2
um, afin de former une hétérojonction p-n. Le CdTe est également moins sensible a la diminution de
I’absorption des photons lorsque la lumiére vient a manquer, comme par exemple au crépuscule. Ce type
de cellule présente également des pertes de puissances réduites aux heures les plus chaudes de la journée
(3% contre 5% pour les cellules en silicium cristallin). Elle atteint un rendement de photoconversion
maximum de 22,1% en laboratoire [3], et est commercialisée depuis quelques années par First Solar avec
une part de marché qui s’éléve a 5% des cellules photovoltaiques. Néanmoins, le cadmium (Cd) est un
élément toxique. Bien qu’il soit encapsulé dans la cellule et stable sous forme de CdTe, il présente
toujours un risque, notamment lors de sa fabrication ou de son recyclage méme si ces procédés sont bien
maitrisés.
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I.L’oxyde de zinc et le trisulfure d’antimoine : application aux cellules solaires

Le Cu(In,Ga)Se (CIGS) de type p non toxique, possédant des propriétés d’absorption de photons
élevées, présente un rendement de photoconversion maximum de 22,6% en laboratoire [3]. Ces matériaux
déposés en couches trés minces permettent 1’¢laboration d’une cellule CIGS sur un substrat souple. En
revanche, ces cellules utilisent également le CdS, et donc le cadmium, en tant que matériau de type n,
méme si sa quantité reste trés infime en comparaison aux cellules a base de CdTe. De plus, I’indium est
aussi utilisé pour la réalisation d’écrans plats dont la commercialisation explose depuis les années 2000.
Les réserves mondiales de cet élément pourraient donc étre épuisées d’ici une vingtaine d’années, ce qui
pourrait rendre compliqué la croissance du marché des cellules a base de CIGS dans le futur. D’autres
semiconducteurs, le Cu,ZnSnS, ou le Cu,ZnSn(S,Se), (CZTS), apparaissent comme une alternative
prometteuse car ils sont composés d’éléments abondants. De plus, le CdS peut étre remplacé par un
composé a base de zinc, d’oxygene, de soufre et d’hydroxydes Zn(S,0,0H). Ces cellules ne sont pas
encore commercialisées en raison de leur faible rendement de photoconversion qui s’éleve a 12,6% en
laboratoire [3]. Mais celui-ci devrait s’améliorer dans les prochaines années.

La troisiéme génération (englobant les films minces de technologies récentes) de cellules
photovoltaiques exploite des matériaux innovants comme le germanium (Ge) pour I’absorption des
photons a faible énergie (i.e. les cellules thermophotovoltaiques pour le domaine de I’infrarouge) et des
concepts novateurs comme la récupération de porteurs chauds (électrons situés a une haute énergie dans
la bande de conduction), I’introduction d’une bande intermédiaire dans la bande interdite (grace a des
impuretés) ou encore la génération de plusieurs excitons a partir d’un photon trés énergétique.
L’exaltation du champ électromagnétique grace a des structures a effet plasmonique afin d’améliorer
I’absorption est également citée. Les cellules a multi-jonctions permettent d’absorber une gamme de
longueurs d’onde plus large du spectre solaire (de 300 a 1750 nm) grace a un empilement de plusieurs
couches de matériaux semiconducteurs (GaAs, Ge, GalnP,...) possédant des énergies de bandes interdites
variables. Un rendement de photoconversion de 38,8% [3] sans concentration de lumiere est rapporté
avec ce type de cellules. Ce rendement augmente a 46% [3] avec des lentilles a concentration de lumiére.
Aujourd’hui, des cellules organiques a base de PCBM, P3HT et PEDOT:PSS sont également a I’étude et
présentent un rendement de photoconversion de 11,5% en laboratoire. Elles autorisent 1’¢laboration de
cellules solaires rouges, jaunes ou roses pour leur intégration aux fenétres des batiments. Toutefois, ce
sont les cellules perovskites qui attirent énormément I’attention ces derni¢res années. En effet, les
rendements de photoconversion de ces cellules sont en constante augmentation passant d’environ 3% a
22,1% en seulement sept ans [5] [6] [3]. De plus, les cellules solaires a base de nano-objets utilisant la
nanostructuration comme moyen d’élaboration se développent. Parmi eux, les cellules a boites quantiques
[7] dont le rendement de photoconversion maximum est de 11,3% [3], les cellules a colorants [8] ou
encore les cellules a absorbeurs ultra-minces [9]. Les nano-objets comme les nanofils ont un intérét
particulier car ils favorisent un piégeage optique efficace et une surface spécifique active tres élevée afin
d’améliorer 1’absorption de la lumiére tout en diminuant la quantité de matiére utilisée. C’est ce type de
cellules solaires qui fait I’objet de cette thése et que nous allons plus amplement étudier. Nous nous
focalisons plus particulierement sur les cellules photovoltaiques a base de nanofils de ZnO, et notamment
sur les cellules ETA. Le matériau absorbeur développé ici est le Sbh,S;. Le Tableau I-1 reprend les
caractéristiques des cellules solaires en fonction de leur génération.
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I.L’oxyde de zinc et le trisulfure d’antimoine : application aux cellules solaires

Table I-1 : Caractéristiques des cellules solaires de différentes générations [3]

Epaisseur Prix Matériaux Marché Rendement
record
1ére génération Silicium 350 26.6%
(Technologies monocristallin
matures a base de ~200 um | ~ 0.4 $/W
semiconducteurs a # ’
énergie de bande Silicium 0 0
interdite indirecte) polycristallin 55% 21,3%
X s CdTe 5% 22,1%
2eme geneération
(Films mincesde | 14,y | ~06¢/w | Cu(in Ga)Se 2% 22,6%
semiconducteurs a ’
énergie de bande .
interdite directe) Silicium 204 13.4%
amorphe ’
Cu,ZnSnS, 12,6%
i 0,
Films minces de Organiques Développement pour 11.5%
technologies - - une future
récentes Colorants commercialisation 11.9%
Perovskites 22,1%

3eme génération (recherche en laboratoire)

-Concepts novateurs comme la collecte des porteurs chauds, les bandes intermédiaires, le
thermophotovoltaique, la multiplication des excitons

-Nanostructuration: cellules a base de nanoparticules, nanofils, nanotubes, boites quantiques...
-Multijonctions: empilement de plusieurs semiconducteurs avec concentration des photons - n = 46%

1.2. Les avantages des nanofils pour le photovoltaique

Au cours de cette derniére décennie, de grands efforts ont été consacrés au développement des
architectures a base de nanofils semiconducteurs possédant une énergie de bande interdite directe ou
indirecte pour les cellules solaires [10]. Une hétérostructure cceur/coquille p-Si/n-Si élaborée sur un
substrat p-Si démontre un rendement de photoconversion de 7,93% [11]. Un rendement de
photoconversion encore plus important est obtenu grace a une structure p-Si/a-Si:H sur un substrat de
verre atteignant 8,13% [12]. Des nanofils réalisés avec des matériaux semiconducteurs plus élaborés
attestent de leur avenir prometteur. Ainsi, une jonction p-i-n (jonction p-i-n: materiau intrinséque
introduit entre le matériau fortement dopé n et celui fortement dopé p afin d’augmenter la taille de la zone
de déplétion pour une création de paires électron-trou plus importante) de InP sur un substrat de p-InP et
p-i-n GaAs sur un substrat de n-GaAs présentent des rendements de photoconversion respectifs de 13,8
[13] et 15,3% [14]. Un rendement de photoconversion de 17,8% est rapporté trés récemment grace a des
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I.L’oxyde de zinc et le trisulfure d’antimoine : application aux cellules solaires

nanofils présentant une jonction n-InP et p-InP recouverts de SiO, synthétisés sur un substrat de InP et
dont I’espace vide est rempli de benzocyclobutene [15]. L absorption de la lumiére est améliorée griace a
des particules hémisphériques d’oxyde d’indium dopé a I’étain (ITO) situées sur le sommet des nanofils.
Le schéma de cette structure est montré en Figure 1-2.

Figure 1-2 : (a) Image de microscope électronique a balayage en coupe et (b) schéma de la cellule a base de nanofils
de InP présentant un rendement de photoconversion de 17,8% [15].

L’utilisation d’un réseau de nanofils pour I’¢laboration de différents dispositifs apporte de nombreux
avantages comme par exemple une surface spécifique active élevée, la réduction des quantités de matiere
(couches ultra-minces), ou encore une meilleure absorption de la lumiére grace a un piégeage optique
efficace. Le terme nanofil s’emploie lorsque le fil posséde un diamétre trés faible de 1’ordre de 1-100 nm.
Gréace a un rapport de forme surface sur volume élevé et au confinement a une dimension que conférent
les nanofils, les propriétés des semiconducteurs peuvent étre modifiées. Par exemple, le transport des
électrons est plus facilement dirigé dans une structure a nanofils. Cette propriété est trés intéressante pour
des dispositifs optiques, électroniques, optoélectroniques ou encore photovoltaiques. De plus,
I’¢laboration de nanofils semiconducteurs est possible grace a des techniques de fabrication bas coiits
comme les croissances par voie liquide.

Periodic array provides
excellent ight trapping
and iImproves absorption

Reduced reflection
Increases absorption

l

Radial junction Axial junction Substrate junction
Maintains all the advantages Loses charge separation advantage Loses the single-nanowire solar cell
fabrication possibility

Figure 1-3 : Géométries de nanofils pour des jonctions (a) radiales, (b) axiales et (c) avec le substrat [10].

Les réseaux de nanofils sont donc introduits de plus en plus dans la recherche pour le photovoltaique.
Ces nanofils sont généralement alliés avec d’autres matériaux semiconducteurs afin de créer des
hétérojonctions p-n pour la dissociation des porteurs de charges. Le type de jonction créé avec des
nanofils joue un réle important pour le fonctionnement du dispositif comme montré en Figure 1-3 [10].
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Trois grands types de jonctions sont définis : la jonction radiale, la jonction axiale et la jonction avec le
substrat. La jonction radiale, aussi appelée cceur/coquille, apporte de nombreux bénéfices nécessaires en
termes de propriétés optiques, électriques et de dissociation des porteurs de charges :

» Réduction de la réflexion de la lumiére grace a des indices de réfraction n distincts menant a la
construction d’interférences destructives ;

» Absorption des photons plus importante en raison d’un piégeage optique efficace dans le réseau
de nanofils ;

» Surface spécifique bien plus élevée que les cellules planaires ;

» Mecanisme de dissociation des porteurs de charges radial et donc sur une faible distance;

» Croissance monocristalline du matériau sur un substrat non épitaxié ;

Le mécanisme de dissociation des porteurs de charges intervient grace a :

» Lajonction p-n des semiconducteurs ;
» Une discontinuité des bandes interdite entre les différents semiconducteurs créant la jonction p-n,
menant a un diagramme de bandes de type Il (voir section suivante) ;

Cette différence d’énergie de bande interdite peut également étre induite par une variation de contraintes
sur la longueur des nanofils au sein d’un seul et méme matériau.

Les jonctions axiale et avec le substrat perdent un grand nombre de bénéfices par rapport a la jonction
radiale, notamment 1’aire de la zone de déplétion d’une jonction qui est minimisée sur la hauteur et
correspond seulement a I’aire d’un plan de base (aire de la surface entiére du nanofil dans le cas d’une
jonction radiale). Ainsi, la dissociation des porteurs de charges et le piégeage optique efficace sont réduits
[16], diminuant théoriquement le rendement de photoconversion de la cellule solaire. Il est également a
noter que la jonction avec le substrat n’autorise pas le test de dispositifs a nanofil unique car celui-Ci ne
peut pas étre désolidarisé du substrat pour le fonctionnement de la cellule solaire.

2. Les cellules photovoltaiques de troisieme
génération a base de ZnO et de TiO:

2.1. Les avantages du ZnO pour les cellules solaires

Le ZnO, semiconducteur a grande énergie de bande interdite directe, de I’ordre de 3,37 eV a
température ambiante, émerge aujourd’hui comme un matériau prometteur pour I’injection et le transport
des électrons. Il présente plusieurs avantages :

» Son abondance ;

> Sa non-toxicité ;

» Son énergie de liaison de I’exciton de 60 meV, plus élevée que celle du GaN (23 meV) [17]. La
probabilité que 1’exciton soit annihilé¢ par 1’énergie due a l’agitation thermique a température
ambiante (23 meV) est donc moindre, limitant ainsi les recombinaisons électroniques ;

> Sa mobilité électronique de 200 cm2.V'.s™ bien plus importante que le TiO, par exemple, un
matériau déja trés utilisé dans le photovoltaique de troisieme génération [8] [18] [19] [20] ;

» Sa capacité a étre synthétiser sous forme de nanofils par des techniques a basses températures et
bas codts ;
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La Figure I-4a illustre le fonctionnement basique d’une cellule a base de nanofils de ZnO composée
d’un contact en face avant (un oxyde transparent conducteur, TCO), d’un contact en face arriere
métallique, d’un absorbeur de photons, d’un conducteur de trous ainsi que d’un conducteur d’électrons,
ici les nanofils de ZnO.

oy ————
Contact arriere

& Conducteur
Conducteur detrous de trous
e

—— Absorbeur
Conducteur
d’électrons

h*
" \/
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Conducteur d’électrons
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Figure 1-4 : (a) Schéma d’une cellule photovoltaique constituée d’un conducteur d’électrons sous forme de nanofils.
(1) : absorption du photon pour la création d’un exciton et dissociation de 1’exciton, (2) : diffusion de I’électron, (3) :
diffusion du trou. (b) Diagramme de bandes d’une hétérostructure de type II.

Lorsque les photons du spectre solaire entrent dans la cellule, la majorité d’entre eux traverse le verre,
le TCO, le ZnO et le conducteur de trous en raison de la transparence de ces matériaux aux photons
possédant une longueur d’onde du domaine visible. Ils sont alors absorbés par une couche absorbante
déposée sur les nanofils. Cette absorption provoque I’excitation des électrons du matériau absorbant qui
subissent une transition électronique de la bande de valence vers la bande de conduction impliquant la
création de paires électron-trou photogénérées. Ces excitons sont dissociés a I’interface entre les nanofils
de ZnO et le matériau absorbant grace au champ électrique induit a la jonction et au diagramme de bande
de type Il présenté en Figure I-4b. Dans le but de ne pas créer de barriere aux €lectrons, la bande de
conduction du ZnO doit étre située a une énergie plus faible que celle de 1’absorbeur. De méme, la bande
de conduction de I’absorbeur doit étre située a une énergie plus faible que celle du conducteur de trous. Il
en va de méme pour la bande de valence afin de ne pas créer de barriere aux trous. Par ce biais, les
électrons sont injectés dans les nanofils de ZnO, tandis que les trous sont injectés dans le conducteur de
trous [21] afin de produire un courant électrique. A partir de ce fonctionnement et de cet empilement de
matériaux, plusieurs concepts et structures de cellules solaires ont vu le jour. L’absorbeur est différent
selon le type de cellule. On trouve par exemple des colorants, des couches de semiconducteurs trés fines,
des matériaux inorganiques ou encore des boites quantiques. Aujourd’hui, la tentative de mettre au point
une cellule innovante & absorbeur ultra-mince (ETA) au laboratoire est un objectif important et fait 1’objet
de cette these.

2.2. Cellules a colorants

Les cellules a colorants sont inspirées de la photosynthése des plantes, et notamment de la
chlorophylle. L absorption de la lumiére par des molécules organiques ou organométalliques est le facteur
principal mis en jeu. En 1991, le groupe de M. Gratzel (Ecole Polytechnique Fédérale de Lausanne) met
au point la premiére cellule a colorants a base d’un film transparent de particules de TiO, (semiconducteur
de type n) de 10 pm d’épaisseur et d’un colorant composé de ruthénium dont les niveaux de basse et
haute énergie, délimitant la pseudo-bande interdite, sont respectivement notes HOMO (Highest Occupied
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Molecular Orbital) et LUMO (Lowest Unoccupied Molecular Orbital). L’état fondamental des molécules
du colorant est appelé S°, alors que les états excités et ionisés sont marqués S* et S*. L’absorption des
photons possédant une énergie Av supérieure a 1’énergie séparant les HOMO des LUMO du colorant
provoquent le passage des électrons de celui-ci du niveau HOMO au niveau LUMO. Les molécules du
colorant se retrouvent donc dans un état S* ou S*. Les électrons peuvent ainsi étre injectés dans la bande
de conduction du TiO, grace a I’hétérojonction de type Il entre ce semiconducteur et le colorant. Le
colorant est régénéré en ¢lectrons par la réaction d’oxydo-réduction qui s’opére avec un électrolyte
dépose par-dessus le colorant (exemple : électrolyte de iodure 3/7/15). Certaines cellules a colorants sont
¢laborées a partir d’un oxyde transparent conducteur en contact en face avant ainsi qu’en contact en face
arriére afin d’accroitre la quantité de lumiére entrant dans la cellule [22]. Dés les premieres études
concernant de telles cellules, des rendements d’environ 7% ont été rapportés, puis ont atteint environ 12%
grace notamment a 1’utilisation d’architectures nano-structurées ou encore au dopage du TiO, [23] [24].
Néanmoins, la durée de vie des excitons créés par les colorants, de I’ordre d’une nanoseconde jusqu’a
plusieurs centaines de femtosecondes, est trés faible [25] [26], ce qui provoque de nombreuses
recombinaisons électroniques engendrant une baisse de 1’efficacité. De telles recombinaisons s’opérent
également dans le TiO, une fois les éléctrons injectés et deviennent plus importantes lorsque 1’épaisseur
de ce film augmente. C’est pour cela que le ZnO est étudié comme alternative au TiO, en raison d’une
durée de vie de relaxation de 1’électron plus élevée [27], d’une dissociation des excitons produits dans le
colorant plus rapide [28] et d’une plus grande mobilité électronique. Ce sont plus particuliérement des
cellules & base de nanofils de ZnO qui sont plus intensivement développées, car 1’augmentation de la
surface spécifique entre le semiconducteur et le colorant méne a un plus grand nombre d’éléctrons
injectés. De plus, ce type de nanostructures 1D joue le rble « d’autoroute » aux électrons afin qu’ils soient
collectés plus efficacement par le TCO.

Le ZnO peut s’obtenir sous de nombreuses formes a basse température et a faible colit comme des
nanofils, des nanotubes, des nanofleurs, des nano-oursins ou encore des nanospirales [29]. C’est dans ce
contexte que la recherche sur de telles cellules a base de nanofils de ZnO s’intensifie ces derniéres années
[30] [31]. Le Tableau I-2 donne les valeurs de rendements de photoconversion obtenus avec différentes
nanostructures de ZnO pour des cellules a colorants.

Table 1-2 : Rendements de photoconversion obtenus avec différentes nanostructures de ZnO pour des cellules a
colorants.

Structure Année Rendement Ref
Nanofils 2005 2,4% [32]
Nanofeuillets 2010 5,41% [33]
Nanoparticules 2011 7,5% [34]
Nanofils ZnO/TiO, 2011 7% [35]
Nanofils/nanoparticules 2012 4,7% [31]

L’ajout de nanoparticules sur les nanofils [36] amplifie davantage ’effet de nanostructuration et
augmente la surface spécifique active, comme on peut le distinguer par microscopie électronique a
balayage (MEB) en Figure I-5 [31]. De telles cellules a base de nanofils de ZnO/nanoparticules de
ZnO/colorant N719 atteignent des rendements de 4,7% [31] grace a un recuit particulier des
nanoparticules menant a la formation d’oxoacétate de zinc a la surface. Il en résulte une meilleure
injection des électrons dans le semiconducteur en raison d’une interface plus favorable.
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Figure 1-5 : (a) Image MEB en coupe et (b) schéma d’une cellule a colorant a base de nanofils et de nanoparticules
de ZnO avec une surface active élevée (la barre d’échelle est de Sum) [31].

En effet, les colorants utilisés, ont été prioritairement développés et étudiés pour le TiO, et sont moins
adaptés pour le ZnO en terme de jonction a I’interface. Des colorants plus adaptés au ZnO pourraient
améliorer les caractéristiques photovoltaiques des cellules grace a I’amélioration de I’interface entre le
colorant et le ZnO. Des colorants possedant une meilleure réponse spectrale dans le rouge et le proche
infrarouge permettraient également I’obtention de rendements de photoconversion plus importants. De
plus, 1’électrolyte utilisé, sous forme liquide, est instable car le solvant est exposé a un risque
d’évaporation. Les sels d’iodure provoquent la corrosion de la cellule, ce qui limite la durée de vie du
dispositif. Néanmoins, des polymeéres conducteurs sous forme de gel, dans I’optique de remplacer
1”électrolyte liquide, sont a I’étude et présentent de bonnes pistes d’amélioration [37].

2.3. Cellules a boites quantiques

Les propriétés optiques prometteuses des boites quantiques sont découvertes dans les années 1980
grace au travail de M. Alexei Ekimov (loffe Physico Technical Institute, St Petersburg). En préparant des
nanoparticules de CdS, CdSe, CuCl et CuBr introduites dans une matrice de verre, il s’apercoit qu’un
rayonnement d’une longueur d’onde plus basse que celle attendue pouvait étre absorbé [38]. Dans le
méme temps, M. Louis Brus (Bell Laboratories, Murray Hill, New Jersey) montre que la taille des
colloides de CdS affecte les propriétés optiques d’absorption en raison du confinement quantique
d’électrons et de trous [39]. Ce phénomene est exploité depuis bien longtemps par les caméléons
possédant des couches de nanocristaux a dimensions variables sur leur peau afin de changer de couleur en
situation de stress. De ce fait, les propriétés d’absorption des boites quantiques ont ainsi poussé la
communauté scientifique a se pencher sur leur utilisation dans le domaine de 1’énergie solaire [7].

Une bofte quantique est un semiconducteur sous forme de nanostructure (exemple : nanocube) dont les
dimensions ne dépassent pas quelques nanometres. Elle agit comme un puit de potentiel capable de
confiner des électrons dans une zone proche de la longueur d’onde de ces éléctrons, nommée la longueur
d’onde de De Broglie (A = h/p ou h est la constante de Planck et p la quantit¢ de mouvement). C’est un
phénomeéne qui est déja observé a 1’échelle de I’atome unique. Au départ, les recherches portent sur des
cellules planaires ayant la possibilité de générer de multiples excitons a partir d’un seul photon [40] [41].
Cet effet est observé lorsqu’un photon de grande énergie, équivalent a deux fois la valeur de 1’énergie de
bande interdite au minimum, est absorbé. Sa désexcitation dans la bande de conduction produit un
deuxiéme exciton. La création de multiples excitons est amplifiée dans les boites quantiques en raison du
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plus grand écart énergétique entre les niveaux d’énergies discrets par rapport aux semiconducteurs brutes,
permettant ainsi plus facilement de réduire les pertes sous forme de chaleur. L’incorporation de boites
quantiques possédant des tailles variables, dans une cellule solaire, est également étudiée afin d’absorber
une gamme spectrale de longueurs d’onde plus large. De ce fait, une cellule solaire combinant les
avantages des nanofils et des boites quantiques est prometteuse [42]. Des rendements de photoconversion
de ’ordre de 13% sont rapportés avec la présence de boites quantiques de silicium nanocrystallin sur du
silicium dopé p recouvrant des nanofils de silicum dopés n [43]. L’utilisation de boites quantiques de
CdSegesTeo 35 déposées sur un film mésoporeux de TiO, présente des rendement de photoconversion
supérieurs a 9,4% [44] [45]. Concernant les nanofils de ZnO, un rendement de photoconversion de 4,15%
est démontre grace a leur association avec des boites quantiques de CdSe déposées sur une couche de CdS
(Figure 1-6a) [46]. De plus, une cellule a base de nanofils de ZnO recouverts de boites quantiques de PbS
présente un rendement de photoconversion de 6,03% (Figure 1-6b) [47].

(a) (b)

Figure 1-6 : (a) Image MEB d’un nanofil de ZnO recouvert d’une couche de CdS et de boites quantiques de CdSe
[46]. (b) Schéma d’une cellule a base de nanofils de ZnO, boites quantiques de PbS et nanocubes de Ag [47].

Dans une telle cellule, les boites quantiques de PbS ont une énergie de bande interdite variable en
fonction de leur taille, relativement faible de 0,7 a 1,3 eV, adaptée a 1’absorption des longueurs d’ondes
du spectre solaire. Néanmoins, 1’amélioration du courant photogénéré est aussi I’ceuvre de nanocristaux
d’argent localisés au sommet des nanofils (Figure I-6b), engendrant des effets de résonances
plasmoniques a la surface et agissant sur le champ proche comme une antenne afin d’augmenter
I’excitation des boites quantiques pour la création d’excitons. Un effet de diffusion amplifiée du champ
lointain permet également 1’augmentation du photocourant et donc du rendement de photoconversion
[47]. Cette architecture de cellule a base de boites quantiques et de nanofils est tres prometteuse méme si
les rendements ne sont pas encore trés ¢levés. L’utilisation d’un semiconducteur a grande énergie de
bande interdite ou d’un matériau organique en guise de conducteur de trous fait office d’une bonne piste
d’amélioration pour cette cellule solaire. Ceci pourrait conduire a I’amélioration des rendements de
photoconversion.

2.4. Cellules a absorbeurs ultra-minces

Les cellules photovoltaiques a base d’un absorbeur ultra-mince dites ETA, sont directement basées sur
le fonctionnement des cellules a colorants. La potentialité de construire une hétérostructure cceur/coquille
de type II a base de nanofils de ZnO et d’une fine couche d’absorbeur tout solide apparait comme étant
une option prometteuse pour les cellules de troisieme génération. En effet, I’idée de structurer une cellule
« tout inorganique » et « tout solide » permet d’imaginer une encapsulation facilité et une stabilité accrue
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par rapport au cellules a colorants [48]. Elles sont donc composées généralement de 3 matériaux
inorganiques semiconducteurs schématisés en Figure 1-7 : un semiconducteur a grande énergie de bande
interdite directe de type n (dans notre cas les nanofils de ZnO), un semiconducteur possédant une énergie
de bande interdite directe de I’ordre de 1,4-2 eV correspondant & la gamme spectrale du visible (le CdTe
et CdSe sont beaucoup étudiés [49] [50]) et un semiconducteur & grande énergie de bande interdite de
type p. Le fonctionnement est identique aux cellules a colorants. Les photons absorbés par le film
absorbeur créent des paires électrons-trous. Les électrons et les trous sont ainsi injectés, respectivement,
dans le ZnO et dans le conducteur de trous, puis collectés aux électrodes pour la création de courant.
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Figure I-7 : Schéma d’une cellule solaire a absorbeur ultra-mince [9].

L’utilisation des nanofils de ZnO dans ce type de cellule apporte des propriétés d’absorption
avantageuses grace au couplage des modes optiques guidés et rayonnés avec la lumiere incidente [16]
[51]. De ce fait, I’amélioration de 1’absorption de la lumiére lorsque 1’épaisseur de I’absorbeur augmente
est directement liée a 1’¢élargissement de 1’absorptance du mode optique clé rayonné dans le domaine du
visible, et du décalage d’absorptance vers les hautes longueurs d’onde du mode optique clé¢ guidé.
L’épaisseur idéale concernant le CdTe déposé sur les nanofils de ZnO est de 40-60 nm [16]. Le dép6t
d’un absorbeur d’une épaisseur trés fine présente plusieurs avantages pour les cellules ETA :

» Un colit d’¢laboration moins important grace a la réduction de la quantité de matiére déposée ;

» Une absorption de la lumiére efficace en raison d’une grande surface active développée (grace
aux nanofils) et d’un court chemin parcouru par les électrons et les trous limitant ainsi les
recombinaisons électroniques ;

Ceci entrevoit la possibilité d’introduire dans les cellules solaires ETA des matériaux absorbeurs avec
une longueur de diffusion des électrons plus courte, ce qui n’est pas possible dans une cellule planaire.

Lévy-Clément et al. ont rapporté une premiere cellule ETA efficace a base de nanofils de ZnO, CdSe
et CuSCN en 2005, dont le rendement s’élevait a 2,3% [9]. Une grande variété de coquilles associées aux
nanofils de ZnO sont élaborées a partir de semiconducteurs absorbants, telles que le CdTe [52] [53], CdSe
[54] [50], CdS [55], ZnSe [56], ZnS [57], In,S;3[58], TiO,/CulnSe; [59], In,S3/CulnSe; [60], et Cu,O [61].
Tous ces dispositifs démontrent une efficacité allant de 1,5 a 5%. Théoriquement, des rendements de
photoconversion d’environ 15% sont attendus avec des matériaux tels que le CdTe ou le CulnS; pour des
épaisseurs de 15-20 nm alors que des épaisseurs supérieures au micrometre sont nécessaires avec des
dépbts planaires [62] [63]. Cependant, les rendements expérimentaux restent assez faibles en comparaison
aux cellules planaires avec un maximum de 4,74% pour une structure a nanofils de ZnO/CdSe [54]. Le
cadmium étant également un élément toxique, de nouveaux matériaux absorbeurs innovants ont besoin
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d’étre développés. Plusieurs matériaux moins toxiques et possédant une énergie de bande interdite
adaptée, déposes sur le ZnO, sont alors étudiés, d’une part pour accroitre 1’absorption de la lumiére, et
d’autre part afin de passiver la surface. Un rendement de 4,17% est obtenu avec une nanostructure multi-
hétérojonctions ZnO/In,S3/CulnS; [60] (CulnS, noté CIS) dont les caractéristiques photovoltaiques sont
présentées en Figure 1-8.
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Figure 1-8 : (a) Image MEB en coupe et (b) caractéristiques J-V de multi-hétérojonctions ZnO/In,Ss/CIS présentant
un rendement de 4,17% [60].

Différents conducteurs de trous comme l'iodure/triiodure ou des électrolytes de soufre peuvent étre
introduits afin de compléter la cellule. Toutefois, le matériau souvent utilisé est le thiocyanate de cuivre
(CuSCN). C’est un semiconducteur de type p a grande énergie de bande interdite également employé
pour les photodétecteurs UV [64] [65], voire méme les photodétecteurs UV autoalimentés qui utilisent
I’effet photovoltaique comme détection UV [66]. Il est incorporé pour la premiere fois dans des cellules
photovoltaiques a base de TiO, nanoporeux recouvert de sélénium [67], puis, par la suite, sur une
structure a nanofils de TiO,/CIS [68]. C’est en 2005 qu’il est testé avec des cellules ETA a base de
nanofils de ZnO affichant un rendement de 2,3% [9] et repris par la suite avec d’autres hétérostructures
[50] [60] [69]. De plus, des cellules ETA semi organiques intégrant un polymeére en guise de conducteur
de trous sont de plus en plus en vogue. Un rendement de 3,4% est atteint avec une structure a nanofils de
ZnO/CdSe/P3HT (Figure 1-9) ce qui est trés encourageant pour les futurs cellules employant ce type de

conducteur de trous [70].
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Figure 1-9 : Préparation d’une cellule ETA a base de nanofils de ZnO /CdSe/P3HT [70].
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Les rendements des cellules ETA nano-structurées a base de nanofils de ZnO communiqués jusqu’a
aujourd’hui restent en-dessous de ceux obtenus avec les cellules a colorant. Le Tableau 1-3 reprend les
rendements obtenus avec des hétérostructures a base de nanofils de ZnO associées a différents absorbeurs.
C’est pour cela que la recherche de nouveaux matériaux absorbeurs efficaces dans le domaine des cellules
photovoltaiques ETA reste, a ce jour, un enjeu majeur.

Table I-3 : Caractéristiques photovoltaiques de cellules ETA a base de nanofils de ZnO

Absorbeur Rendement Jse (MA/CmM?) Ve (MV)
CdTe [49] 0,17% 0,03 200
CdSe [54] 4,74% 18,05 650
CdS [55] 3,53% 7,53 -155
In,S; [58] 3,40% 10,5 570
In,S3/CIS [60] 4,17% 15,7 441
TiO,/CIS [59] 2,20% 12 425
Cu,0 [71] 1,52% 9,89 420

Dans cette optique, le trisulfure d’antimoine Sb,S;, ainsi que les aspects d’élaboration fondamentaux
de ce matériau, sont en pleine expansion pour son utilisation en guise d’absorbeur dans les cellules
solaires de troisiéme génération. Son énergie de bande interdite adéquate de 1’ordre de 1,7 eV [72], son
coefficient d’absorption élevé [73] supérieur a 10* cm™, la position énergétique de sa bande de conduction
et de sa bande de valence ainsi que sa facilité de mise en oeuvre en font un semiconducteur absorbeur de
type p adapté aux cellules ETA a base de nanofils de ZnO.

3. Les cellules photovoltaiques a base de Sb2S3

A travers les premieres sections de ce chapitre, nous avons mis en évidence 1’intérét de 1’utilisation
des nanofils de ZnO dans les cellules photovoltaiques de troisieme génération. Le Sh,S; fait office
d’absorbeur de photons prometteur pour les futurs dispositifs, comme alternative au CdTe, CdSe ou CIS
déja cités précédemment. Les premiéres cellules a base de Sb,S; sont apparues au début des années 90
apres les travaux pionniers sur le dépbt en bain chimique de ce semiconducteur. Le premier test
photovoltaique rapporté est effectué avec une couche de Sb,S; déposée sur de I’oxyde d’étain [74]. En
1993, une jonction Sb,S3/Si est caractérisée et méne a de bien meilleurs résultats avec un rendement de
photoconversion supérieur & 1% [75]. Toutefois, il faut attendre les années 2000 et 1’apparition des
cellules solaires ETA afin de voir le développement de ce semiconducteur prendre plus d’ampleur [76]
[77] [78] pour I’absorption des photons. Aujourd’hui, des rendements de plus de 7% sont atteints a I’aide
de TiO, mésoporeux, ce qui représente une excellente amélioration de I’efficacité des cellules solaires a

base de Sh,S; [79].

3.1. Cellules solaires a base de TiO: et Sb2S3

Les cellules solaires a base de Sh,S; sont principalement développées avec du TiO, mésoporeux en
tant que conducteur d’électrons car celui-ci présente de meilleurs rendements de photovonversion dans les
cellules a colorants, dont le fonctionnement est proche des cellules ETA. Cependant, les avantages
qu’apportent les nanofils poussent le développement de cellules solaires a base de Sb,S; et de nanofils ou
nanofibres de TiO, dont la croissance reste compliquée a maitriser.
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I.L’oxyde de zinc et le trisulfure d’antimoine : application aux cellules solaires

3.1.1. Cellules solaires planaires

L’hétérojonction planaire présentée en Figure I-10 est composée d’une couche de Sb,S; déposée sur
du TiO, mésoporeux menant a un rendement de photoconversion supérieur & 6% [80]. Un polymere, le
poly(2,6-(4,4-bis-(2-ethylhexyl)-4H-cyclopenta[2,1-b;3,4-b’]dithiophéne-alt-4,7(2,1,3-benzothiadiazole)
ou PCPDTBT est ajouté pour la dissociation des porteurs de charges et la conduction des trous. Les
interactions chimiques a 1’interface entre le Sb,S; et le PCPDTBT provoquent une passivation de la
surface du Sh,S; et retardent la dégradation du polymere, ce qui améliore la stabilité de la cellule.
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Figure 1-10 : Diagramme de bandes d’une cellule solaire a base de Sb,S; révélant un rendement supérieur a 6% [80].

Un rendement de photoconversion de 7,5% est rapporté pour une hétérojonction Sh,Ss/TiO,
mésoporeux a 1’aide d’un traitement au thioacétamide a 300°C et d’un conducteur de trous polymérique
[79]. La Figure I-11 présente certaines différences caractéristiques d’une telle cellule a base de Sb,S; avec
et sans traitement de sulfuration au thioacétamide.
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Figure I-11 : Caractéristiques J-V (a) sous éclairement et (b) sous obscurité et (c) spectroscopie des photoélectrons

X de cellules solaires a base de Sh,S; avec (TA) et sans (No TA) traitement de sulfuration du Sh,S; au
thioacétamide [79].
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Sur la Figure I-11a, le traitement au thioacétamide permet d’obtenir une densité de courant plus élevée
(Jsc=15,2 mA.cm™) et une meilleure tension en circuit ouvert (Vo=570,5 mV) provoquant I’augmentation
du rendement de photoconversion de 5,5 a 7,5%. Le facteur de forme est relativement bon et supérieur a
60% avec et sans traitement. Les courbes sous obscurité, en Figure I-11b, montrent que le courant
traversant la cellule dans le noir est plus faible pour une couche de Sh,S; ayant subi le traitement de
sulfuration. Ceci suppose une diminution du nombre de défauts a la surface du matériau [79]. De plus,
une réduction de la phase oxyde de Sh,O3; non-cristalline se trouvant a la surface de la couche de Sb,S,
comme I’indique la spectroscopie de photoélectrons X (XPS) en Figure I-11c, permet également
’augmentation du courant. Le pic XPS a 540 eV correspond a 1’oxydation des ions Sb** menant a la
phase Sb,O;. L’intensité de ce pic chute considérablement aprés le traitement de sulfuration. La
décomposition du thioacétamide au-dessus de 150°C produit des molécules d’acétonitrile (CH3CN) et du
sulfure d’hydrogéne de formule H,S. A une température de 300°C la réaction du H,S avec la phase Sb,03
est thermodynamiquement trés favorable conduisant a la transformation du Sb,O; en Sb,S;. Ce
phénomeéne améliore les propriétés surfaciques de la couche absorbante et, dans le méme temps, les
caractéristiques photovoltaiques de la cellule [79]. 11 est également montré qu’un traitement de surface du
TiO, par Mg*, Ba** ou AI** limite les recombinaisons électroniques et provoque une meilleure injection
des électrons dans le TiO, [81]. L’efficacité d’une cellule augmente lorsque la puissance d’irradiation
incidente est drastiquement diminuée (ex: 5% de la puissance solaire). Dans ce cas précis, des
homojonctions p-Sh,Ss/a-Sh,S3/n-Sh,Ss présentent un rendement de photoconversion de 9% [82]. Il est
intéressant de noter qu’un rendement de photoconversion de 5,7% est rapporté pour une cellule planaire
tout inorganique [83].

3.1.2. Cellules solaires a base de nanofils

Les cellules solaires composées de nanofils ou nanofibres sont prometteuses pour 1’obtention de
meilleurs rendements de photoconversion grace, notamment, a une surface spécifique importante et au
piégeage optique de la lumiére. Cependant, peu d’études sont menées en raison de la difficulté & maitriser
la croissance de TiO, sous cette forme.
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Figure 1-12 : (a) Efficacité quantique externe (IPCE) en fonction de la longueur d’onde (X) pour des hétérostructures
a base de nanofils de TiO,/Sh,S; (ou N719)/Cul/Au dont le Cul est déposé soit par pyrolyse d’aérosol soit par la
technique du goutte a goutte [84]. (b) Photocourant généré en fonction de la tension pour des hétérostructures a base
de nanofils de TiO,/Sh,Ss/P3HT/PEDOT:PSS/ Au dont le Sh,S; est déposé par dépdt en bain chimique pour
différents temps de croissance [85].

Malgré tout, quelques rendements de photoconversion sont rapportés avec ce type d’hérostructures a
base de nanofils (ou nanofibres) de TiO,/Sh,S; [86] [84] [87] [88] dont un maximum de 4,65% pour une
cellule organique-inorganique [85]. Un rendement plus important de 4,91% est obtenu avec une telle
hétérostructure. Cependant, afin d’atteindre cette efficacité, du colorant N719 est également introduit dans
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la cellule et déposé sur la couche de Sh,S; [89]. La structure de ce type de cellule est donc un mixte entre
cellules a colorants et cellules ETA.

Les techniques et les paramétres de dép6t des différents semiconducteurs influent énormément sur
I’efficacité des cellules solaires. La Figure I-12a présente 1’efficacité quantique externe (IPCE pour
« Incident Photon-to-electron Conversion Efficiency ») de cellules a base de nanofils de TiO,/Sh,S; (ou
N719)/Cul/Au en fonction de la technique de dépdt du Cul [84]. Le rendement de photoconversion est
multiplié par 2 (1,18%) lorsque le Cul est déposé par pyrolyse d’aérosol plutdt que par goutte a goutte.
Outre le Sh,Ss, les autres constituants de la cellule ont donc également un effet important sur 1’efficacité
finale de la cellule. En ce qui concerne la croissance par dép6t en bain chimique du Sh,Ss, le temps de
croissance joue un rdle prépondérant sur le photocourant généré. Il est maximum pour une durée de
croissance de 4h avec des concentrations de précurseurs supérieures a 1M (Figure 1-12b) [85]. Au-dela de
ce temps, 1’espace entre les nanofils de TiO, est rempli de Sb,S; et le fonctionnement de la cellule est
détérioré en raison d’une dissociation des porteurs de charges moins efficace. De plus, la température de
recuit de cristallisation du Sb,S; change les caractéristiques de la cellule. Un rendement de
photoconversion plus élevé est obtenu pour un recuit a 300°C [86]. En-dessous, entre 100 et 200°C, la
température n’est pas assez importante pour cristalliser le Sb,S3, et au-dessus, a 400°C, les propriétés
structurales du matériau se dégradent.

3.2. Cellules solaires a base de ZnO et Sb2S3

Comme nous I’avons évoqué précédemment, le ZnO présente des propriétés proches du TiO, et est
facilement synthétisable sous plusieurs formes telles que les nanofils. C’est en ce sens que des études
concernant le dépdt de Sh,S; sur le ZnO commencent a se développer pour 1’élaboration de cellules
solaires. Cependant, le ZnO n’est pas stable en solution acide ce qui limite le dépdt de Sh,S; sur celui-ci
grace a des techniques bas colts et faciles a mettre en ceuvre comme des procédés de chimie liquide.
C’est pour cette raison que la méthode d’évaporation sous vide est employée plus largement afin de
recouvrir le ZnO de Sb,S;.

3.2.1. Cellules solaires a base de Sb2S3 déposé par évaporation sous vide

Que ce soit planaire ou a base de nanofils, les cellules solaires alliant le ZnO et le Sb,S; ne sont que
tres peu développées dans la littérature. Un rendement de photoconversion maximum de 2,4% est
rapporté pour une structure planaire inorganique-organique ZnO/Sh,S3/P3HT/Ag [90], alors que 2,9% est
rapporté pour une structure a base de micropilliers de ZnO/Sh,Ss/P3HT/Ag [91]. Une telle cellule solaire
est visible en Figure 1-13a. La Voc de 450 mV reste assez faible et nécessite d’étre améliorée afin
d’obtenir de meilleurs rendements de photoconversion. Le spectre XPS d’une structure planaire en Figure
I-13b révele 2 états chimiques de 1’antimoine : Sh,S; (1 et 1°) et SbyO3 (2 et 2°), ainsi qu’un
chevauchement du pic d’oxygéne (3) provenant certainement de son adsorption a la surface ou bien de
I’adsorption de molécules d’eau. Le calcul du ratio de I’aire des pics donne un taux de Sb,S; de 61%, le
reste étant attribué au Sh,03. La proportion de Sbh,O3 est donc relativement importante. Cet oxyde est
toutefois trés localisé a la surface et peut étre facilement éliminé par une gravure argon ou par traitement
au thioacétamide [79] permettant ainsi de réduire la détérioration de la cellule.

Cependant, 1’évaporation sous vide n’est pas une technique adaptée pour le dépot d’une coquille sur
les nanofils de ZnO car de tels dépbts sont généralement peu homogenes et peu conformes sur des
surfaces nanostructurées a haut rapport de forme.
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Figure 1-13 : (a) Hétérostructure d’une cellule a base de nanofils de ZnO/Sb,S; révélant un rendement de 2.9% [91]
et (b) analyse XPS & la surface du Sh,S; déposé par évaporation [90].

3.2.2. Cellules solaires a base de Sb2S3 déposé par chimie liquide

Seulement un article dans la littérature présente 1’¢laboration d’une cellule a base de nanotubes de
ZnO recouverts de Sh,S; déposé par une méthode de chimie liquide et non par évaporation [92]. La
sulfuration de la surface des nanotubes de ZnO est effectuée (ZnO/ZnS) en plongeant les nanotubes dans
du thioacétamide a 90°C. Ils sont ensuite placer dans du chlorure d’antimoine (SbCls) afin d’activer la
réaction entre les atomes S et Sb et de produire une hétérostructure a base de ZnO/Sh,S; ou une double
hétérostructure a base de Zn0/ZnS/Sh,S;, comme observé en microscopie électronique en transmission
(MET) en Figure 1-14a. Sur cette image, trois réseaux distincts peuvent étre déterminés, ayant des
distances inter-réticulaires de 0,26, 0,25 et 0,17 nm, assignés respectivement au ZnO, ZnS et Sbh,Sz. Une
telle cellule complétée par du P3HT et du platine pour la conduction et la collecte des trous, présente un
rendement de photoconversion de 1,32% dont la courbe Densité de courant-Tension est tracée en Figure
1-14b. Le facteur de forme de I’hétérostructure s’éléve a 54%. En revanche une densité de courant de 5,57
mA.cm? et une Voc de 440 mV ménent & une efficacité de la cellule peu élevée. Cela peut étre
notamment dd a la barriére énergétique au niveau du diagramme de bandes entre le ZnS et le Sh,S; pour
la dissociation des porteurs de charges et 1’injection des électrons. Les recombinaisons de surface aux
interfaces mal ou peu contrdlées sont probablement en cause également.
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Figure I-14 : (a) Image MET d’une double hétérostructure a base de nanotube de ZnO/ZnS/Sh,S; et (b) la courbe J-
V d’une cellule de structure nanotubes de ZnO/ZnS/Sb,S3/P3HT/Pt donnant un rendement de 1,32% [92].

Les cellules solaires a base de nanofils de ZnO et de Sh,S; sont donc trés peu développées dans la
littérature. Lors de ces travaux de thése, une structure inédite de cellules solaire ETA est étudiée. Celle-ci
est décrite dans la section suivante. Son entiére élaboration, impliquant plusieurs études du dépo6t et de la
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cristallisation de semiconducteurs, ainsi que la mesure de performances photovoltaiques, fait office
d’objectif final du projet de these (comme décrit au chapitre V).

4. Objectif du projet de these

Le but de ce projet de thése vise 1’élaboration d’une cellule solaire ETA a base de Sb,S; de type p
déposé par une technique de chimie liquide sur un réseau de nanofils de ZnO de type n, présentée en
Figure 1-15. Dans cette cellule, le Sb,S; absorbe les photons du spectre solaire et crée des excitons qui se
dissocient sous I’effet de I’héterojonction p-n et de la succession d’alignements de bandes de type Il. Les
électrons sont injectés dans le ZnO et collectés par le FTO alors que les trous sont injectés dans le
conducteur de trous et collectés par le contact métallique en face arriére.

Conducteur de trous
===  Couche de Sb,S;

Couche de TiO,

Nanofils de ZnO

Couche d’amorce de ZnO
FTO

Verre

Light

Figure 1-15: Schéma de la structure de la cellule solaire a base de nanofils de ZnO, TiO, et Sh,S; représentant
I’objectif de la these.

Les techniques de dépdt du Sh,S; par chimie liquide emploient des solutions de précurseurs a pH
relativement faible comme le chlorure d’antimoine. Ce composé chimique présente, en effet, un pH < 1
lorsqu’il est dissout dans une solution alcoolique. Comme nous ’avons évoqué, le ZnO n’est pas stable a
de tels pH et tend a se dissoudre trés facilement dans une solution de ce type. Le dépdt d’une couche
absorbante de Sh,S; directement sur les nanofils de ZnO est donc compliqué. De plus, des groupes
hydroxyles (-OH) ou O, sont souvent chimisorbés sur les nanofils de ZnO en raison des défauts de
surface. Ces groupes jouent le role d’accepteurs d’électrons afin de former des sites O, réduisant ainsi la
stabilité des dispositifs a cause d’une diminution de la conductivité des nanofils [93]. Dans le cas de notre
cellule solaire ETA, cela implique I’augmentation des recombinaisons électroniques a 1’interface ZnO-
Sh,S;. C’est pourquoi une couche protectrice et passivante déposée sur les nanofils de ZnO (et donc entre
les nanofils de ZnO et le Sh,S;) est nécessaire afin de protéger les nanofils et de réduire le nombre de sites
de recombinaison a leur surface pour une meilleure injection des électrons. L’épaisseur de cette couche
étant faible (quelques nanomeétres), les électrons peuvent aussi étre injectés directement dans le ZnO par
effet tunnel.

Le TiO, est un semiconducteur de type n dont les propriétés optiques, comme la position des niveaux
d’énergie et son énergie de bande interdite (= 3,2 €V), sont proches de celles du ZnO. Il est bien plus
stable que le ZnO dans des solutions acides et permet de passiver efficacement la surface de celui-ci [94].
Effectivement, des mesures XPS ont montré que la proportion d’atomes d’oxygéne attribués aux groupes
hydroxyles adsorbés sur la surface du ZnO est réduite avec le dépot de TiO, sur ce ZnO (Figure 1-16).
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Figure 1-16 : Spectre XPS de nanofils de ZnO (a) passivés par une couche de TiO, et (b) recuits a 450°C pendant 30
min [94].

Le TiO, peut se cristalliser selon trois phases : anatase, rutile ou brookite. La phase anatase du TiO,
s’obtient a des températures relativement basses (T< 500°C) et présente un taux de recombinaisons
électron-trou plus faible que pour les autres phases. Une double hétérostructure a base de ZnO/TiO,/Sh,S3
permet également de former une jonction n*-n entre le ZnO et le TiO,, ainsi qu’une succession
d’alignements de bandes de type II favorisant I’injection des électrons du Sb,S; jusqu’au ZnO en raison
de I’absence présumée de barriére énergétique pour leur passage d’un matériau a 1’autre. Cette succession
d’alignements de bandes de type II est plus largement développée dans le chapitre V. Le TiO, de phase
anatase apparait donc comme un matériau idéal afin de jouer le rble de couche de passivation et
protectrice des nanofils de ZnO. Cependant, il posséde I’inconvénient d’étre plus résistif que le ZnO. 1l
est donc primordial que cette couche de TiO, soit déposée en faible épaisseur afin de ne pas détériorer les
performances photovoltaiques de notre cellule solaire ETA a base de FTO/couche d’amorce de
ZnO/nanofils de ZnO/TiO,/Sh,Ss.

Plusieurs étapes sont nécessaires afin d’aboutir & I’élaboration d’une telle hétérostructure. En effet,
une bonne compréhension des phénoménes mis en jeu lors de la croissance des nanofils de ZnO, ainsi que
lors des croissances de TiO, et Sh,S; sur de hauts rapports de forme est essentielle. De plus, la
cristallisation de ces deux derniers matériaux n’est pas aisée en raison d’une diffusion des atomes
conduisant a la destructuration des couches lors du recuit. Il convient donc d’étudier et de maitriser le
recuit de chaque matériau afin d’obtenir des couches cristallisées, homogénes en épaisseur et de bonne
qualité cristalline déposées sur les nanofils de ZnO, menant a des performances photovoltaiques efficaces.

Conclusion

Les panneaux photovoltaiques commercialisés aujourd’hui sont réalisés en silicium polyctristallin ou
monocristallin. 1ls représentent la premiére génération de cellules solaires et se développent
considérablement a travers le monde. Des cellules photovoltaiques appartenant a la seconde génération,
composeées principalement de CIGS et de CdTe, sont également sur le marché, mais leur nombre reste
encore faible. Des progres impressionnants ont été effectués durant ces derniéres années dans le secteur
du photovoltaique avec des rendements qui ont atteints jusqu’a 46% en laboratoire. Aujourd’hui, des
concepts innovants voient le jour, comme des cellules nanostructurées a colorant, boftes quantiques, ou
encore ETA, afin de repousser les limites de ce phénoméne physique. Tous ces nouveaux concepts font
partie de la troisieme génération de cellules solaires et ne sont pas commercialisés pour le moment. Par
exemple, les nanofils présentent plusieurs avantages comme 1’augmentation de la surface spécifique pour
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le dépot d’un absorbeur plus fin, ou encore un piégeage optique efficace afin d’accroitre 1’absorption
lumineuse. Toutefois, le besoin de nouveaux matériaux tres prometteurs se fait de plus en plus sentir afin
d’améliorer D’efficacité de ces cellules tout en réduisant leur impact environnemental (toxicité,
abondance, codt, mise en oeuvre). C’est dans ce contexte que le ZnO, énormément étudié, et le Sb,Ss,
connu que plus récemment, sont activement développés dans les laboratoires. Le ZnO de type n permet
I’injection et la conduction des électrons. Il est synthétisé tres facilement sous forme de nanofils. Le
Sh,S;, quant a lui, permet la création d’excitons aprés 1’absorption des photons du spectre solaire.
L’hétérojonction p-n entre le ZnO et le Sh,S; ainsi que 1’alignement de bandes de type II provoque la
dissociation des porteurs de charges engendrant leurs collectes aux électrodes en face avant et arriére. La
combinaison de ces deux matériaux sous forme nanostructurée peut donc théoriqguement amener des
résultats encourageants. En revanche, le dép6t d’une couche mince de TiO, cristallisée selon la phase
anatase (dont certaines propriétés sont proches de celles du ZnQ) sur le ZnO est nécessaire pour le dépot
de Sh,S; par chimie liquide afin de protéger les nanofils de ZnO des solutions acides utilisées. C’est dans
ce contexte que ce type d’hétérostucture n’est que trés peu rapporté dans la littérature. De plus, la
cristallisation du Sb,S; engendre également 1’apparition d’une phase Sb,03 néfaste pour la cellule. Ainsi,
de nombreuses recherches doivent donc étre encore menées afin d’atteindre les objectifs visés. En ce qui
concerne 1’objectif de cette thése, il est d’élaborer une cellule solaire composée d’hétérostructures a base
de ZnO/Ti0,/Sh,S; afin de prouver leur efficacité.
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Chapitre Il

Chapitre 11

Propriétés de I'oxyde de zinc et du trisulfure
d’antimoine

1. L’oxyde de zinc : Généralités du matériau

Nous venons d’expliquer le fonctionnement et la structure des différentes générations de cellules
photovoltaiques. Nous avons pu voir les intéréts de I’utilisation des nanofils de ZnO et du Sb,S; pour les
cellules solaire ETA. Nous allons a présent étudier séparément les propriétés de ces deux
semiconducteurs. Tout d’abord, 1’oxyde de zinc est un semiconducteur biocompatible et non toxique, bien
qu’il soit tout de méme difficile de prévoir parfaitement sa toxicité lorsqu’il est utilisé sous forme de
nanostructure. Cela est dii au faible recul concernant 1’effet des nanotechnologies sur le corps humain.
Néanmoins, les recherches en ce sens se développent avec, par exemple, des études sur la réponse des
cellules ou des tissus a des nanoparticules cytotoxique comme les nanoparticules de ZnO [95]. De plus, le
nombre de publications dont le titre reprend les termes « ZnO nanorods OR nanowires » a littéralement
explosé passant de quelques dizaines dans les années 90 a 5154 en 2015 [78]. Le ZnO est utilisé dans
différentes applications industrielles comme les crémes solaires anti-UV [96], les varistors [97] ou encore
des dispositifs a base d’oxydes transparents conducteurs [98]. Aujourd’hui, les recherches en laboratoire
se portent également sur des applications variées telles que les capteurs chimiques [99] [100], les
nanogénérateurs piézoélectriques [101] [102] [103] ou les diodes électroluminescentes [104] [105] [106]
[107] [108] [109].

1.1. Propriétés structurales

1.1.1. La structure

Le ZnO posséde une masse volumique d’environ 5,6 g.cm™ et une température de fusion élevée,
supérieure a 1800°C. La masse molaire du zinc et de I’oxygeéne étant respectivement de 65,38 et 16 g.mol’
! le pourcentage en masse de zinc et d’oxygéne dans le composé ZnO est respectivement de 80,34% et
19,66%. La configuration électronique du ZnO est telle que Zn : 1s® 2s® 2p° 3s? 3p° 3d"™ 4s?et O : 1s° 25°
2p®. Le ZnO cristallise sous une forme hexagonale compacte stable, appelée wurtzite, dans des conditions
standards de température et de pression. Il appartient au groupe ponctuel 6mm et d’espace P6smc. Ce
composeé I1-VI peut également cristalliser selon plusieurs autres formes cristallines : la phase blende de
zinc ou la phase rocksalt (Figure 11-1) [110]. Néanmoins, des conditions de croissance trés spécifiques
sont nécessaires comme 1’usage d’un substrat de structure cubique ou ’utilisation de tres hautes pressions
pour 1’obtention respective des phases blende de zinc et rocksalt.
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(a) (b) (c)

Figure 11-1: Représentation de la structure cristalline du ZnO : (a) le cubique rocksalt, (b) le cubique blende de zinc
et (c) I’hexagonal wurtzite (les spheres noires représentent les atomes de zinc alors que les spheres grises
représentent les atomes d’oxygene) [110].

La structure hexagonale compacte wurtzite en Figure 11-2 peut étre représentée comme 1’alternance de
2 sous-réseaux hexagonaux compacts interpénétrés dans la direction < 0001 >, nommée ’axe ¢ pour la
suite de ce manuscrit. Plus précisément, elle est composée d’un empilement de plans d’atomes d’oxygéne
et de plans d’atomes de zinc le long de I’axe c. Chaque sous-réseau comprend 4 atomes par cellule
unitaire et chaque atome d’un ¢lément est entouré par 4 atomes de 1’autre élément (exemple : un atome O
du groupe-I1 est entouré par 4 atomes Zn du groupe-VI et vice versa). Ces atomes forment un tétraédre.

[0001]

Figure 11-2: Représentation schématique de la structure wurtzite de ZnO, composée du paramétre de maille a
concernant le plan de base et ¢ concernant la direction de base (a et B sont les angles de liaison d’une valeur de
109,47° dans un cristal idéal) [110].

Les paramétres de maille de la structure wurtzite rapportés dans la littérature sont [111] :

> a=232496A;
c=5.2042 A :
c/a=1,6018;
u=0,3819;

Y VYV VY

Les paramétres a et ¢ représentent la base et la hauteur du prisme hexagonal. Le paramétre u, quant a
lui, exprime un vecteur de translation entre les 2 sous-réseaux hexagonaux selon 1’axe c. Il est relié au
rapport c/a par I’expression suivante :

[N}

Equ. 11-1
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Ces paramétres de maille peuvent varier quelque peu expérimentalement, probablement en raison de la
ionicité des liaisons chimiques ou aux défauts cristallins. Théoriquement, c’est la méthode de calcul ab
initio selectionnée qui influence les valeurs théoriques de ces paramétres. Dans le cristal de ZnO, la
structure wurtzite est légérement déviée de son arrangement idéal sous D’effet de la différence
d’électronégativité des 2 éléments chimiques. Il en découle une déformation des angles du tétraedre
causée par une interaction polaire, point de départ de la piézoélectricité et de I’apparition d’une
polarisation spontanée.

1.1.2. La polarité, la piézoélectricité et les énergies de surface

La différence d’¢lectronégativité entre les atomes de zinc et les atomes d’oxygene a 1’échelle de la
maille cristalline est estimée a environ 1,79 ; ainsi, la maille wurtzite du ZnO est une structure iono-
covalente. Les barycentres des charges positives et négatives dans une maille élémentaire de la structure
wurtzite du ZnO ne se superposent pas. Cette structure non-centrosymmétrique provoque 1’apparition
d’un champ de polarisation spontanée le long de I’axe c. Théoriquement, la polarisation spontanée est
plutdt large dans des conditions de contrainte nulle et est estimée autour de -0,057 C.m? [112]. La maille
élémentaire du ZnO n’est donc pas symétrique. En effet, elle ne présente pas de centre d’inversion, les
deux directions [0001] et [0001] selon 1’axe ¢ ne sont donc pas équivalentes. De ce fait, deux types de
polarités, montrés en Figure 11-3, existent : la polarité Zn (ou +c) dans la direction [0001] lorsque la
liaison (ou le vecteur d’orientation) le long de 1’axe ¢ se fait de ’atome de Zn vers 1’atome de O, et la
polarité O (ou -c) dans la direction [0001] lorsque la liaison le long de I’axe ¢ se fait de 1’atome de O vers
I’atome de Zn.

Zn
- O I p .
0 0 " 7n )
0 Zn
-C +C
L Zn
=y =
=) o
o o
S S
Zn
(0] (0]
p ,“‘ 7n B ‘:" 7n O s O
Zn f} ‘ A
(a) (b)

Figure 11-3: Vue latérale des faces polaires (a) O et (b) Zn du ZnO présentant le tétraédre centré sur I’atome de Zn.

Les plans notés (0001) et (0001), présentés en Figure 11-4a, sont donc des plans polaires. La structure
wurtzite présente également des plans non-polaires orientés perpendiculairement aux plans polaires, par
exemple les plans a (1120) et m (1100) présentés en Figure 11-4b et I1-4c. Néanmoins, les plans m
peuvent étre légérement chargés en fonction du pH du bain de croissance. De fait, ces plans deviennent
positifs ou négatifs si le pH de la solution se trouve en-dessous ou au-dessus du point isoélectrique
(représentant le pH ou les plans possédent un potentiel électrique neutre). La valeur de ce point
isoélectrique dans ce cas précis se situe entre 8 et 10 [113].
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Figure I1-4: Plans (a) c polaires et, (b) m et (c) a non-polaires de la maille de type wurtzite [114].

Avec I’absence de centre de symétrie, les faces polaires du ZnO ne sont pas stables. Malgré tout, les
plans (0001) sont généralement plus stables que les plans (0001) dans des conditions riches en oxygéne
[115]. L’instabilité de ces plans provoque 1’apparition d’un moment dipolaire électrique dans la structure
le long de I’axe c. Il est proportionnel a la taille du cristal étudi¢. Des nanostructures de ZnO voient donc
leur instabilité décroitre en comparaison avec des couches épaisses de ZnO. Par exemple, 1’épaisseur
d’une couche mince joue un rdle primordial sur le moment dipolaire obtenu. Cependant, plusieurs
mécanismes seraient & 1’origine d’une stabilisation des faces polaires des semiconducteurs a caractére
ionique [116]. Tout d’abord, des phénoménes de reconstruction de surface peuvent étre liés au milieu
environnant et a 1’adsorption de certaines especes. Par exemple, 1’adsorption d’atomes d’hydrogene ou de
molécules d’eau ménerait a la stabilisation des plans polaires et a la passivation de la surface lorsque le
cristal de ZnO est orienté selon la direction +c [117]. Le réarrangement des atomes provoquerait
I’apparition de structures de type triangulaires permettant la reconstruction de surface. Sur un cristal de
ZnO orienté selon —c les lacunes d’atomes d’oxygene favorisent également 1’adsorption d’éspéces
chargées et donc la stabilisation de la surface [118]. De plus, les atomes de la couche atomique supérieure
en surface seraient dans la capacité de se lier avec les atomes voisins afin de partager leurs charges. Une
relaxation moins importante de ce type est aussi observée pour des plans atomiques plus éloignés de la
surface [119]. Un transfert de charges entre les plans polaires et les plans non-polaires (1120) et (1100)
est également observé grace au fort caractére covalent ayant lieu a la surface de ces plans [120]. Il est
montré que ce transfert est plus efficace dans le cas des plans (1100) [121]. Le mécanisme électronique
entre les plans (0001) ou (0001) et le plan (1100) impliquerait le transfert de 0,17 électrons entre eux
[122]. De plus, des reconstructions massives dans 1’optique d’aboutir & des géométries plus favorables
pourraient étre la cause d’une importante réorganisation des atomes en surface affectant leur position
initiale.

Par ailleurs, la polarité joue un rble prépondérant dans les mécanismes de croissances de
nanostructures de ZnO [123]. En effet, des ions zincites Zn(OH)%~ sont incorporés & ’interface du ZnO
lors d’une croissance par chimie liquide dont la vitesse dépend de 1’orientation du tétra¢dre formé. La
surface du plan polaire -Zn (0001) de la structure wurtzite du ZnO correspond aux coins d’un tétraédre et
peut se lier avec trois autres tétraédres, tandis que la surface du plan polaire -O (0001) correspond a une
face d’un tétraédre et peut se lier avec un seul autre tétraédre. Ainsi, la vitesse de croissance de films
orientés selon la direction +c est avantagée par rapport a la direction —c. La croissance de formes 1D
(nanofils) lors d’une croissance par dépdt en bain chimique peut étre expliquée par des considérations
thermodynamiques. En effet, elle est favorisée en raison d’une minimisation de I'énergie libre totale
lorsque la surface des plans m non-polaires de plus basse énergie se développe par rapport a celle des
plans ¢ polaires, favorisant ainsi la croissance axiale au détriment de la croissance radiale. La vitesse de
croissance axiale est aussi nettement plus élevée que la vitesse de croissance radiale, pour des raisons
cinétiques, car les interactions électrostatiques des ions Zn** et HO™ en solution sont favorisées avec les
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atomes des plans polaires. De plus, les morphologies des structures obtenues dépendent fortement de
I’orientation du substrat et peuvent étre controlées [124]. Enfin, la dynamique de formation et
d’incorporation des défauts cristallins est fonction de la polarité et affecte les propriétés électriques et
optiques du ZnO. L’incorporation d’atomes d’aluminium dans des couches minces de ZnO est, par
exemple, plus importante lorsque le cristal est orienté selon la direction —c [125]. La polarité oxygéne
permet donc un meilleur dopage du ZnO.

Un semiconducteur présentant une polarisation spontanée dispose souvent de propriétés
piézoélectriques. Sur un total de 32 classes cristallines, 20 sont considérés comme piézoélectriques dont
10 possédent des propriétés de polarisation spontanée. Elle affecte les propriétés optiques et électriques
du ZnO [126]. La piézoélectricité se traduit par la diminution de la valeur du paramétre u et
I’augmentation du champ de polarisation sous 1’action d’une contrainte. Le tenseur relatif aux 3
coefficients piézoélectriques indépendants correspondant aux déformations longitudinales, transversales
et en cisaillement de la structure est donné par I’Equation 1I-2 ou Py, et P,,,, représentent les polarisations

piézoélectriques perpendiculaires a la direction de ’axe ¢, et P,, la polarisation selon I’axe c.

gxx

&€
Py 0 0 0 0 e O gg
By :<0 0 0 e5 0 0 ) 26y, Equ. 11-2
P, €31 €31 e3 0 0 0 2¢ey,

26,

Les valeurs théoriques des coefficients piézoélectriques sont les suivants [114] :

> e;5=-0,45C.m?;
> e3; =-0,51Cm?;
> ej3= 1,22C.m?;

Un traitement de compensation des charges ou de passivation des faces polaires serait nécessaire afin
de prévenir la divergence de 1’énergie ¢lectrostatique néfaste pour le cristal en cas d’effet piézoélectrique
[127]. Les dimensions de la structure jouent également un role sur I’effet piézoélectrique obtenue [128].

1.2. Propriétés optiques et électriques

Le ZnO possede une large énergie de bande interdite directe, supérieure a 3,3eV (soit une longueur
d’onde d’environ 375 nm) a température ambiante. Il est donc sensible a 1’absorption de photons dans le
domaine de ’UV [129]. Elle augmente a 3,44eV a faible température [130]. La structure de bandes du
ZnO est présentée schématiquement en Figure 11-5. La bande de conduction (CB) est créée par les
orbitales 4s vides des cations Zn®*. La bande de valence (VB), quant & elle, tient son origine des orbitales
2p des anions O% qui sont triplement dégénérées. En prenant en compte le champ cristallin ainsi que le
couplage spin-orbite, la VB est séparée en 3 sous-bandes distinctes doublement dégénérées de symétrie
I'7® 19 ®I'7 nommées A, B et C en Figure I1-5 [131]. Sous I’action du champ cristallin le triplet de la
VB est séparé en un doublet I'5 et un singulet I'7 comme montré en Figure II-5. L’interaction spin-orbite
provoque une levée de dégénéréscence de 1’état I'S et conduit a I’apparition de deux autres états non
dégénérés : T'7 et I'9. Cette dégénérescence des niveaux énergétiques de la bande de valence peut étre
calculée par les équations de Schrodinger. La valeur de 1’énergie entre 1’état A et 1’état B est proche de
4,9 meV et celle entre les états B et C est proche de 43,7 meV [132]. Les valeurs théoriques, encouragées
par le progrés des calculs ab initio mettant en jeu des approximations pertinentes et rationnelles, se
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rapprochent de trés prés des valeurs expérimentales de 1’énergie de bande interdite du ZnO comme
présenté dans le Tableau I1-1.

Aucune interaction Action du champ cristallin Couplage spin-orbite
CB
G LS B 7
et [ SN R
i !
Eg=33eV
s r7
ra - ——— el A =49 meV
----- ol Tmmm-- 19
e 7
S o A =43,7 meV
----- r7
VB

Figure 11-5: Structure des bandes de valence et de conduction et symétrie de la structure wurtzite du ZnO au niveau
de la bande d’énergie interdite, d’aprées [133].

Table I1-1:Quelques valeurs de 1’énergie interdite du ZnO rapportées dans la littérature.

Références Eg (eV)
Ozgiir, U. et al. (mesures expérimentales) [110] 3,37
Maryama, H. et al. (mesures expérimentales) [134] 3,2
Shan, F. K. et al (mesures expérimentales) [135] 3,25-3,28
Shan, F. K. et al (mesures expérimentales sur Al-ZnQO) [135] 3,32-3,77
Schleife, A. et al. (mesures ab initio) [136] 3,21
Kaczkowski, J. (mesures ab initio) [137] 3,152

Du fait de son énergie interdite importante, le ZnO, intrinséquement de type n, est transparent dans la
gamme spectrale du visible. Il peut également étre considéré comme un oxyde transparent conducteur
(TCO pour Transparent Conductive Oxide) s’il est dopé. L’aluminium est par exemple un bon candidat
pour ce type d’application car il améliore la conductivité du ZnO [138]. D’autres dopants comme le
gallium ou le magnésium peuvent également &tre utilisés pour le dopage de type n et I’¢élargissement de la
bande interdite [139]. Cependant, ce dopage reste assez compliqué a maitriser avec certaines techniques
de croissance telles que le dépdt en bain chimique. De plus, les difficultés a obtenir un dopage de type p
du ZnO (par exemple le dopage a partir de Cu, Ag ou N) ne permettent pas la formation d’homojonctions
p-n et donc le développement de certaines applications avec ce matériau.

Les défauts ponctuels présents dans la maille de ZnO sont largement étudiés et sont toujours
controversés quant a leur contribution dans le dopage intrinséque du semiconducteur [110].
Historiquement, les lacunes d’oxygene, les interstitiels de zinc, ainsi que les atomes d’hydrogéne présents
dans la maille cristalline sont considérés comme des donneurs et conférent au ZnO un dopage intrinséque
de type n [140]. Cependant, si 1’écart d’énergie entre le niveau énergétique du défaut et le niveau
énergétique de la bande de conduction est trop important, ce défaut ne participe pas au dopage intrinséque
en raison d’une énergie d’ionisation élevée. Le niveau énergétique de la lacune d’oxygéne est situé entre
0,5 et 1eV en dessous de la bande de conduction du ZnO, il est donc difficile d’imaginer que celle-Ci
participe au dopage intrinseque de type n dans le ZnO [141]. La lacune d’oxygéne est donc considérée
comme un défaut profond. De ce fait, le type n du semiconducteur est essentiellement apporté par les
défauts interstitiels de zinc et les atomes d’hydrogeéne dans la maille cristalline [142]. Toutefois, cette
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hypothése est compliquée a vérifier car le niveau énergétique de la lacune d’oxygene est relativement
variable selon les méthodes de calcul théoriques exploitées et les valeurs expérimentales mesurées [140].

Le dopage de type p du ZnO, quant a lui, est beaucoup plus délicat et n’est pas maitrisé aujourd’hui
[143] [144]. En effet, I’énergie de Fermi Ef est proportionnelle a 1’énergie de formation E¢ d’un défaut
dans un état de charge q selon 1’équation suivante :

E+(q) = Etot(q) - Nznkzn - NoMo - GEF Equ. I1-3

oU Ey est I’énergie totale du systéme, nz, et no les nombres respectifs d’atomes de zinc et d’oxygene, pz,
le potentiel chimique de I’atome de zinc et po le potentiel chimique de 1’atome d’oxygene.
L’incorporation d’accepteurs diminue I’énergie de Fermi mais aussi 1’énergie de formation de certains
défauts, provoquant ainsi la formation spontanée de défauts de type donneur. Ceci compense
I’incorporation d’accepteurs et le matériau reste donc, dans ce cas, principalement dopé n [145]. D’autres
phénomeénes physiques pourraient étre en cause dans les difficultés a doper le ZnO de type p comme la
faible solubilité des impuretés de type p ainsi que la profondeur des niveaux énergétiques engendrée par
I’incorporation des accepteurs. Il est a noter que les défauts dans la structure wurtzite du ZnO peuvent
étre observés et mesurés grace a la photoluminescence dans le domaine visible [146]. Tous ces défauts
jouent sur les caractéristiques optiques et électriques du ZnO. Les propriétés électriques importantes du
Zn0O non dopé sont rappelées dans le Tableau 11-2.

Des défauts étendus sont également observés dans le ZnO. Les dislocations, les fautes d’empilement
ainsi que les joints d’inversion de polarité sont les défauts étendus majoritaires présents dans la maille
cristalline. L’inversion de polarité a lieu généralement avec 1’incorporation, volontaire ou non, d’atomes
étrangers comme par exemple la pollution a I’aluminium dans les croissances de ZnO par épitaxie par jet
moléculaire.

Table 11-2: Propriétés du ZnO

Résistivité [147] 2,8 x 10 Q.cm a 8K
Constante diélectrique relative [148] 8,66
Concentration intrinséque des porteurs [148] <10® cm?
Masse effective de I'électron [148] 0,24
Mobilité des électrons [148] 200 cm2.V™.s™ 4 300K
Masse effective du trou [148] 0,59

Mobilité des trous [148] 5-50 C;“Oz(')\lil's “a
Energie de liaison des excitons [148] 60 meV

1.3. Propriétés vibrationnelles

Les propriétés vibrationnelles d’un matériau, définies par ’apparition de quantum d’énergie de
vibration dans le réseau cristallin nommés phonons, peuvent typiquement étre mesurées par spectroscopie
Raman. Cette technique non destructive analyse le décalage en nombre d’onde entre le rayon lumineux
incident monochromatique et la lumiére diffusée par un milieu cristallin (ou non). Ce décalage est
provoqué par une interaction inélastique entre la lumiére et la matiére occasionnant un échange d’énergie.
Des modes de vibration propres au matériau étudié apparaissent et sont sensibles aux défauts cristallins,
aux contraintes appliquées ou encore aux dopants introduits. Ceux-ci ont la faculté de modifier quelque
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peu la fréquence de la lumiére diffusée et influent sur la position ou la largeur des raies Raman données
en nombre d’ondes (cm™). Cette technique de caractérisation apporte des informations cruciales sur les
semiconducteurs et est largement utilisée en complément de la diffraction des rayons X (DRX) [149]. La
structure wurtzite composée de 4 atomes par maille unitaire implique un total de 12 modes de vibration
(ou 12 types de phonons) : 1 mode acoustique longitudinal (LA), 2 modes acoustiques transverses (TA), 3
modes optiques longitudinaux (LO) et 6 modes optiques transverses (TO) [110]. 8 modes optiques actifs
au centre de la zone de Brillouin sont prédits dans la structure hexagonale wurtzite du ZnO et sont
illustrés en Figure 11-6 [150].

* Polaire * Non-polaire
A * LOetTO
PR ©
‘ A
Ay I Bi(low) I Bi(high)

o

— -

Es(low) Es(high)

@ Zinc

@ Oxygen

Figure 11-6 : Vibration des modes phonons optiques A, B et E dans la structure wurtzite du ZnO, adapté de [150].

Les modes A et B consistent en des vibrations directement le long de 1’axe c¢. Le mode A; consiste en
une oscillation des 2 sous-réseaux rigides, Zn et O, et se scindent en un mode longitudinal et un mode
transverse. En revanche, pour les modes B, un seul sous-réseau est actif dont les atomes vibrent dans des
directions opposées. Dans un cas, c’est le sous-réseau constitué des atomes de zinc qui se déforme (B,
low) alors que dans un second cas ¢’est la vibration des atomes d’oxygéne qui est mise en jeu (B4 high). Il
y a donc 2 modes B non-polaires. Les modes E présentent également un mode polaire qui se sépare en un
mode longitudinal et un mode transverse (E;) et 2 modes non-polaires (E, low et E, high) vibrant
perpendiculairement a 1’axe ¢. Le méme schéma s’opére avec la vibration des 2 sous-réseaux rigides
donnant lieu aux modes E; et aux vibrations des atomes de zinc et d’oxygeéne associées respectivement au
mode « E; low et E; high ». Les positions en nombre d’onde des modes de vibration du ZnO sont données
ci-dessous dans le Tableau I1-3.

Table 11-3 : Modes optiques actifs au centre de la zone de Brillouin pour la structure wurtzite du ZnO [131].

Mode Nombre d’onde | Dégénérescence
E, low 100 cm™ 2
B, low 240 cm™ 1
E, high 440 cm™ 2
B, high 540 cm™ 1
A, TO 380 cm™ 1
A, LO 577 cm™ 1
E, TO 410 cm™ 2
E,LO 590 cm™ 2
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2. Elaboration et croissance du ZnO

Il existe de nombreuses techniques d’élaboration du ZnO sous de nombreuses formes plus ou moins
codteuses, faciles & mettre en ceuvre et énergivores. Aujourd’hui, des procédés de croissance bas coiits et
simples a réaliser sont de rigueur. La croissance par procédé sol-gel pour les couches d’amorce (ou
couches de nucléation) ainsi que le dépbt en bain chimique pour la croissance de nanofils sont tres
pertinents. Ce sont, en effet, des techniques trés accessibles. Cependant, le contrdle de la morphologie et
des propriétés de la couche d’amorce et des nanofils élaborés par ces techniques reste a 1’étude. De plus,
la morphologie des nanofils de ZnO synthétisés a partir d’une couche d’amorce dépend des paramétres de
croissance ainsi que des propriétés de la couche d’amorce. Il est donc nécessaire de controler les
propriétés de celle-ci afin de maitriser son impact sur la croissance des nanofils de ZnO.

2.1. Elaboration des couches minces de ZnO par procédé sol-gel

Les premicres méthodes d’élaboration de couches minces de ZnO sur un substrat par pulvérisation
cathodique [151] [152] et dépdt chimique en phase vapeur ont vu le jour dans les années 70. Elles ont par
la suite laissé place a des techniques plus élaborées comme la pulvérisation cathodique assistée par radio
fréquence [153], I’épitaxie en phase vapeur aux organométalliques [154], le dépdt assisté par laser pulsé
[155] [156] [157] [158] ou encore 1’épitaxie par jet moléculaire [159] [160] [110]. Ces procédés ont
permis aux chercheurs d’incorporer plus facilement des dopants dans la structure du matériau et d’obtenir
une meilleure reproductibilité et cristallinité. Elles ont également ouvert le champ au dép6t de films
monocristallins. Conjointement, des techniques bas colts en chimie liquide comme le dépét
électrochimique [161], la croissance hydrothermale [162] ou encore le dépdt par procédé sol-gel [163] se
sont massivement développées. Dans notre cas, nous avons choisi le dépdt par procédé sol-gel pour
I’élaboration de cette couche mince jouant le r6le de sites de nucléation pour la croissance verticale des
nanofils sur le substrat. Ce procédé nous permet d’obtenir une couche d’épaisseur relativement mince
composée de nanoparticules, pouvant étre déposée sur tout type de substrats. L’objectif final étant tout de
méme de déposer cette couche sur un substrat verre/FTO pour la réalisation d’une cellule solaire. Les
nanoparticules doivent étre majoritairement orientées selon les plans (002) paralléles a la surface car ce
sont uniquement ces nanoparticules qui jouent le réle de sites de nucléation aux nanofils.

Le nom « sol-gel » correspond a I’abréviation de « solution-gélification ». Le sol se caractérise par une
suspension stable de particules colloidales dans une solution de solvant. Le gel, quant a lui, détermine un
systeme biphasé dans lequel le solvant est emprisonné dans un réseau solide. La gélification est le
procédé qui transforme le sol en gel par le biais des réactions d’hydrolyse et de polycondensation. Le
précurseur a 1’origine de ’enclenchement de ces réactions est un réactif chimique, trés souvent un
alcoolate (ou alcoxyde) de formule M(OR),, ou M est un métal (dans notre cas le zinc) de valence n, et R
une chaine organique alkyle de formule C,H..+; ou un sel métallique. Deux types de synthése sol-gel sont
aujourd’hui identifiés : la voie inorganique, ou colloidale, réalisée a partir de sels métalliques dans une
solution aqueuse et la voie métallo-organique, ou polymérique, obtenue a partir d’alcoxydes métalliques
dans une solution organique. Ici, nous avons choisi la voie métallo-organique pour la croissance de nos
couches d’amorce.

L’hydrolyse de 1’alcoxyde métallique est la premiére étape du procédé. Cette réaction peut étre totale,
mais le plus souvent elle n’est que partielle (Equation 1I-4 ou X représente le taux d’hydrolyse) [164].

M(OR), + XH,0 > 1 (OR)M(OH)x + X(R - OH) Equ. 11-4
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La réaction de condensation a lieu ensuite par élimination d’une molécule d’eau (Equation II-5), on
parlera alors d’hydrogel, ou d’alcool (Equation II-6), on parlera d’alcogel.

21(OR)M - OH + ;(OR)M - OH > ,4(OR)M - O - M(OR),; + H;0 Equ. 11-5
A(OR)M + 1(OR)M - OH > ,4(OR)M - O -M(OR),.1 + R — OH Equ. 11-6

Le dépdt de couches minces peut se faire ensuite par centrifugation (ou « spin coating » en anglais)
[165] ou encore par trempage (ou « dip coating » en anglais). Dans notre cas, la méthode par trempage est
préférée car elle fournit des couches d’amorce de ZnO mieux texturées [166]. La texture est définie
comme étant 1’orientation préférentielle des cristallites (nanoparticules) composant la couche d’amorce.
Elle est calculée a partir de I’intensité des pics de DRX.

MEA H.0 HO™

A

H, M . .
24N HO ok Hydrolysis Condensation b ’

%n < - Zn = “HO—Zn+- ~  4Zn0O
Hc.)\> A OH ~ /Z’ v ‘\

“\\\ HaC =
\ ? ZnO, (AcO),, Zn-0x0
Soluble Zn ox0- acetate Acetate

acetate and O _~ ~ acetato species colloidal groups
MEIA » \ “ Hydrolysis particle
complexes + /Condensation
Zn CHg
@

Figure 11-7 : Réactions associées a une solution a base d’acétate de zinc, de MEA et d’éthanol [167].

Le dép6t sol-gel de la couche d’amorce de ZnO par trempage est une technique relativement simple a
mettre en ceuvre et bas colts. Cela consiste a préparer une solution (le sol) a base d’acétate de zinc
dihydraté et de monoethanolamine (MEA) dans un solvant éthanol. L’éthanol est souvent choisi comme
solvant grace a sa forte constante diélectrique (24,3 a 25°C) et son haut point d’ébullition (78,4°C). Les
espéces chargées Zn**, HO", CH,;COO" provenant de la décomposition en solution de ’acétate de zinc
dihydraté sont présentes suite a sa solvatation par les molécules d’alcool. Les principales réactions
d’hydrolyse et de condensation ayant lieu dans un milieu composé d’éthanol, de MEA et d’acétate de zinc
sont données en Figure 11-7. Le MEA entre en compétition avec les ions HO™ et CH3;COO" afin de réduire
la cinétique des réactions et de stabiliser le sol en contrlant, notamment, le pH de la solution. Les
réactions présentées sont grandement influencées par la température du milieu et le temps. La couche est
déposée grace au simple trempage du substrat dans cette solution.

La derniére étape du procédé sol-gel est le séchage permettant d’évacuer le solvant résiduel du réseau
solide. Dans le méme temps, le gel se solidifie pour donner une couche poreuse sur le substrat. Si le
séchage se fait a une température proche de la température ambiante, le composé formé porte le nom de
xerogel. En revanche, si le séchage se fait dans des conditions supercritiques (dans un autoclave sous
pression) le composé est dit aérogel. Il est a noter que lors de 1’obtention d’un xérogel la réduction du
volume est comprise entre 5 et 10% alors que pour un aérogel elle est quasiment nulle. Le temps et la
température de séchage pour 1’évaporation du solvant et la cristallisation des nanoparticules de ZnO est
un parametre tres important. Un recuit trop faible en température ou en temps ne permettra pas une bonne
évaporation du solvant et n’engendrera pas la cristallisation du matériau. Au contraire, un recuit a haute
température (900°C) sur des couches extrémement fines (10 nm) permet de réduire la porosité des
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couches et d’améliorer leur texture [168]. La Figure I1-8 résume schématiquement le procédé sol-gel par
centrifugation et par trempage.
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Figure 11-8 : Synthese sol-gel de films et de poudre a partir d’un sol composé de particules colloidales [163].

Les parametres utilisés lors du trempage, comme la concentration des précurseurs, la durée du
trempage, ainsi que la vitesse de retrait, jouent un role essentiel sur la texture et la morphologie des
nanoparticules constituant la couche d’amorce de ZnO. Une trop forte concentration de précurseurs (au-
dessus de 400 mM) abaisse la texture selon les plans (002) paralléles a la surface des couches de ZnO

[168].
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Figure 11-9 : (a) Coefficients de texture Cygg2, C1070 €t C1971des couches d’amorce de ZnO élaborées par trempage a
une vitesse de retrait de 3,3 mm.s™ en fonction de la concentration du sol. (b) Epaisseur des couches d’amorce de
ZnO recuites (en rouge) et non-recuites (en noir) élaborées par trempage a une concentration de 0,75 M en fonction
de la vitesse de retrait [168].

La Figure I1-9a démontre que, pour une vitesse de retrait de 3,3 mm.s™, le coefficient de cette texture
chute de 90 a 70% lorsque la concentration des précurseurs augmente de 0,28 a 0,75M en raison d’une
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plus faible réduction des contraintes internes. Il en est de méme lorsque la vitesse de retrait, nommée v,
est trop faible (en-dessous de 3 mm/s) [168]. Celle-ci détermine également 1’épaisseur de la couche de
ZnO. En Figure 11-9b, 1’épaisseur d’une couche recuite augmente avec la vitesse de retrait selon une loi
proportionnelle a environ v lorsque la concentration du sol s’éléve a 0,75 M. En revanche, 1’épaisseur
d’une couche non-recuite évolue selon trois régimes différents en fonction de la vitesse de retrait. En
dessous d’une vitesse de 1 mm.s" 1’épaisseur de la couche est régie par des effets d’évaporation au niveau
de la ligne de contact. Entre 1 et 5 mm.s™ 1’épaisseur augmente proportionnellement a v'/? et obéit a la
théorie de Landau-Levich [169] lorsque les forces de capillarité sont négligées, donnée en Equation 11-7 :

h=4 (ﬂ)l/z o V12 Equ. 11-7
rg

ou A est une constante, u la viscosité dynamique, p la densité et g la gravité. La saturation de I’épaisseur

au-dessus d’une vitesse de retrait de 5 mm.s™ est due & des effets de tension de surface incapables

d’assurer la cohésion du dépdt en raison d’une trop grande quantité de mati¢re. D’autres paramétres tels

que le nombre de trempage jouent un réle primordial sur la morphologie de la couche d’amorce.

De plus, les propriétés morphologiques de la surface de nucléation des nanoparticules de ZnO, telles
que I’orientation cristalline, la polarité, la porosité, la rugosité et les dimensions caractéristiques sont tout
aussi importantes. Elles jouent sur les propriétés des nanofils de ZnO synthétisés sur la couche d’amorce
[170]. En effet, la longueur, le diamétre, la densité ainsi que 1’alignement des nanofils de ZnO dépendent
en premier lieu des propriétés de la couche d’amorce comme nous allons le voir a présent.

2.2. Elaboration de nanofils de ZnO par dépot en bain chimique

Les techniques de croissance des nanofils de ZnO sont généralement séparées en trois catégories : les
dépots physiques [171] [172] [173] [174] et chimiques [175] [176] [177] en phase vapeur présentant une
une grande qualité cristalline, et les dépbts chimiques en phase liquide [178] [179] [180][181] [182]
faciles a mettre en ceuvre et présentant un faible cott [110] [99]. Le procédé de dépdt en bain chimique
des nanofils de ZnO nécessite une couche d’amorce composée de nanoparticules de ZnO jouant le role de
sites de nucléation, comme nous 1’avons évoqué précédemment. La morphologie des nanofils, leur vitesse
de croissance, ainsi que leur verticalité dépendent en premier lieu de la morphologie et de la texture de
cette couche d’amorce de ZnO.

Tout d’abord, une texture de couche d’amorce de ZnO orientée selon les plans (002) paralléles a la
surface favorise la croissance des nanofils de ZnO via une croissance homoépitaxiale qui s’opére sur les
nanoparticules orientées selon ces plans. En effet, les nanofils nucléés seulement sur les nanoparticules
orientées selon les plans (002) et sont eux-mémes orientés a 100% selon les plans (002) [183] comme
présenté sur la Figure 11-10. Pour de trés faibles diametres de nanoparticules (i.e. typiquement inférieur a
10 nm), il devrait étre noté que les joints de grains agissent préferentiellement comme sites de nucléation.

Lorsque le diametre des nanoparticules augmente, la rugosité et la mosaicité sont réduites, et la texture
selon les plans (002) paralléles a la surface est améliorée. Cet effet permet la diminution du diameétre des
nanofils de ZnO synthétisés, ainsi qu’une bien meilleure verticalité de ceux-Ci avec une chute de leur
angle d’inclinaison par rapport a ’axe normal a la surface du substrat [184]. Un tel effet entraine une
augmentation de la densité et une diminution de 1’épaisseur du tapis de nanofils de ZnO. De plus, le recuit
d’une couche d’amorce trés fine a haute température (900°C) apporte une forte texture des nanoparticules
de ZnO selon les plans (002) de 98,5% [168]. Les nanofils synthétisés sur cette couche présentent un
angle d’inclinaison trés faible, inférieur a 6°. Ce recuit autorise également, dans certains cas, une
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transition de forme spontanée des nanoparticules de ZnO en nanofils pendant le recuit avec de bonnes
propriétés structurales et optiques [185].

51/nm * *ZnO [010])

Figure 11-10 : (a-c) Images MET en coupe a différents grossissements montrant 1’interface nanoparticules/nanofils
de ZnO et la surface du site de nucléation. (d) SAED (« Selected Area Electron Diffraction ») mesurée a ’interface
nanoparticules/nanofils de ZnO selon 1’axe de zone [010] montrant la relation d’épitaxie entre les nanoparticules et
les nanofils [184].

La morphologie des nanofils de ZnO dépend, en second lieu, des paramétres de croissance utilisés lors
du dép6t en bain chimique tels que le volume de la solution, la concentration, la température ou encore le
temps de croissance. La croissance de nanofils de ZnO par dépdt en bain chimique s’opére a 1’aide d’une
solution composée de différents précurseurs :

»  Un sel métallique a base de zinc, typiquement du nitrate de zinc (Zn(NOs),) ;
» Une amine, typiqguement de 1I’hexaméthylenetétramine noté HMTA ((CH2)eNy) ;

La couche d’amorce de ZnO déposée sur un substrat est immergée dans cette solution. L’ensemble est
placé dans une étuve portée a une température relativement faible (65-95°C) [186]. Les réactions qui ont
lieu en solution sont les suivantes :

» (CHpeN4 + 6H,0 —» 6HCHO + 4NH; Equ. 11-8
> NH;+ H,0 <= NH," + HO Equ. 11-9
> Zn(NOs), —» Zn** + 2NOy Equ. 11-10
»  Zn** +2HO <« ZnO, + H,0 Equ. 11-11

Le HMTA, hydrolysé progressivement gréce a la chaleur, forme du formaldéhyde et du NH; (Equation
11-8). Par la suite, le NH5 réagit avec I'eau, produisant des ions HO™ (Equation 11-9). Les ions Zn?* sont
formés aprés la solubilisation du nitrate de zinc (Equation 11-10), conduisant a la cristallisation directe du
ZnO (Equation 11-11) par la réaction entre les ions HO™ et Zn?*,

Une phase intermédiaire d’hydroxyde de zinc (Equation I1-12 et Equation 11-13) est signalée lorsque
les conditions de croissance spécifiques sont utilisées, ce qui entraine une cristallisation indirecte de ZnO
[187].
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> Zn**+2HO <« Zn(OH), Equ. 11-12
> Zn(OH), <= ZnO + H,0 Equ. 11-13

L’obtention, ou non, de cette phase d’hydroxyde est débattu dans la littérature. Ainsi, il a été montré
gue la croissance de nanofils & base hexagonale ne pouvait pas se faire sans une étape menant a cette
phase [188] [189]. Malgré tout, il a aussi été établi que la détection de Zn(OH), n’était pas réalisée lors de
mesures in situ par spectroscopie d’absorption des rayons X [190]. De plus, cette phase serait formée en
plus grande quantité a basse température (= 40°C) et non a des températures standards de dépdt en bain
chimique autour de 80-90°C [191]. Cependant, la proportion de la phase hydroxyde et de toutes les
espéces présentes dans la solution de croissance dépend également du pH de la solution. Elle peut étre
calculée a partir des énergies libres de formation d’enthalpie et d’entropie et donne licu a des diagrammes
de prédominance des espéces comme on peut le voir en Figure I1-11a [192] ou un diagramme de
prédominance du ZnO calculé a 25°C est présente.
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Figure 11-11 : (a) Diagramme de prédominance théorique du zinc en milieu aqueux en fonction du pH de la solution
calculé pour une concentration de zinc donnée égale a 10 mol.L™ et pour une température de 25°C [57] et (b)
diagramme de solubilité du ZnO et des hydroxychlorures de zinc [193]

Deux types de croissance en solution sont observés :

» La croissance homogéne en solution sous différentes formes telles que des nanofils, des
microfils, des oursins ou des nanofleurs. C’est une croissance spontanée qui se fait via un
processus de nucléation direct dans le bain chimique ;

» La croissance hétérogéne se produisant sur le substrat grace aux sites de nucléation de la couche
d’amorce de ZnO, que sont les nanoparticules orientées selon les plans (002) paralléles a la
surface ;

Seule la croissance hétérogéne nous permet d’obtenir des nanofils de ZnO verticaux, alignés par
rapport au substrat. La sursaturation du milieu, estimée & partir de la solubilité des ions Zn?*, constitue
I’état de la solution lorsque la concentration du produit chimique est supérieure a la concentration de
saturation. C’est un état métastable qui varie selon la température, la nature et la concentration des
précurseurs, ou encore le pH de la solution, comme montré en Figure 11-11b, et conditionne la croissance.
Si cette sursaturation est trop importante (solubilité faible), la croissance homogéne est favorisée au
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détriment de la croissance hétérogéne de nanofils sur les nanoparticules de ZnO [193]. De ce fait, la
nucléation sur les nanoparticules de la couche d’amorce de ZnO diminue. La courbe de solubilité du ZnO
se décale vers les bas pH avec 1’élévation de la température [194] principalement due au déplacement du
domaine Zn** dans les diagrammes de prédominance [195]. Le dépdt du ZnO s’effectue typiquement
lorsque le produit ionique est supérieur au produit de solubilite.

LI TN W SR TN PR T OIS L

Figure I1- 12 Nanoflls de ZnO obtenus par dépdt en bain chimique en (a) 2001 [180] et (b) 2007 [99].

Le premier dépdt en bain chimique de nanofils de ZnO rapporté en 2001 par L. Vayssieres dans le
groupe de A. Hagfeldt (Université d’Uppsala), dont la concentration du HMTA et du nitrate de zinc est
fixé a 0,1 M, est présenté en Figure 11-12a [180]. Des microfils de ZnO ayant un rapport de forme plutot
faible ont pu étre synthétisés dans ces conditions. Depuis, la croissance par dépét en bain chimique de
ZnO a été considérablement développée. La Figure 11-12b présente les nanofils de ZnO synthétisés 6 ans
plus tard. Un net progrés dans 1’alignement et le facteur de forme de ceux-ci est observé.
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Figure 11-13 : Longueur, diamétre et densité des nanofils de ZnO synthétisés par dépdt en bain chimique a une
concentration de 0,05M en fonction du temps de réaction [196].

Comme évoqué précédemment, les conditions de croissance telles que la température [197] [198], le
pH [199], la nature des précurseurs [200], leurs concentrations [196], la nature du solvant [201] et le
temps [202] [203] jouent un role important sur la chimie en solution et sur les propriétés des nanofils de
ZnO obtenues via la croissance hétérogene. Un exemple est présenté en Figure 11-13 ou le diametre, la
longueur et la densité des nanofils sont modifiés en fonction du temps de croissance [196]. Ces
dimensions peuvent aussi étre modulées en fonction de la quantité de KCI ajoutée modifiant le pH de la
solution [200] ou encore en augmentant la température. Les meilleurs facteurs de forme de nanofils sont
obtenus pour une croissance a une température supérieure a 90°C [198]. De plus, leurs propriétés optiques
évaluées par photoluminescence sont de meilleure qualité pour une concentration de 30 mM [204]. Par
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ailleurs, I’alignement des nanofils sera tout autant critique quant aux performances de dispositifs tels que
les cellules photovoltaiques pour un bon piégeage optique. L’ajout d’autres précurseurs influe également
sur la morphologie des nanofils. Nous pouvons citer, par exemple, les agents adsorbants tels que le
polyéthylénimine (PEI) et I’éthylenediamine afin d’augmenter le rapport de forme grace a leur adsorption
sur les plans m du ZnO, ou encore les ions citrate (C;H;0(C00)3™) et CI" afin de diminuer le rapport de
forme ainsi que la densité du réseau de nanofils grace a leur adsorption sur les plans ¢ [205]. D’autres
additifs sont également étudiés tels que I’ammoniac, afin de diminuer la croissance homogene et favoriser
la croissance hétérogéne [206], ou encore plus récemment des composés ioniques comme le nitrate
d’aluminium pour le dopage de type n [207].

Ces dernieres années, la technique a été étendue et énormément d’efforts sont réalisés afin d’obtenir
des croissances de nanofils de ZnO localisées permettant le contrdle de la densité et de la périodicité des
nanofils [208]. Une croissance localisée, montrée en Figure Il-14a, demande plusieurs étapes en
comparaison avec une croissance spontanée. Le dépdt d’un masque contenant des motifs sur la couche
d’amorce de ZnO (ou sur un monocristal de ZnO), généralement un polymére tel que le PMMA, est
nécessaire afin de contrdler la nucléation lors du dépét en bain chimique. Les motifs sur le polymére sont
obtenus par des techniques de lithographie. L’irradiation de la résine peut se faire de plusieurs fagons
comme par lithographie assistée par faisceau d’électrons [209] qui peut directement étre appliquée dans
un microscope électronique a balayage, ou par photolithographie qui s’opére grace a I’irradiation (a ’aide
d’un laser) des résines photosensibles positives ou négatives [210]. D’autres techniques comme la
lithographie par nano-impression [211] [212] et & spheres submicroniques [213] [214] sont également
envisagées et développées. Cependant, la croissance localisée de nanofils de ZnO sur une couche
d’amorce dont les propriétés sont adaptées aux dispositifs visés n’est pas encore parfaitement controlée
aujourd’hui.

Figure 11-14 : Image MEB de nanofils de ZnO synthétisés par dép6t en bain chimique localisés sur un monocristal
de ZnO de polarité O orienté selon I’axe ¢ [215].

Nous verrons plus tard dans ce manuscrit que I’objectif du chapitre IIT concernant 1’étude de la
croissance de nanofils de ZnO par dépbt en bain chimique vise une meilleure compréhension des
phénomenes chimiques en solution, nottament I’effet du HMTA et du PEIL dans le but d’améliorer les
performances des dispositifs photovoltaiques [216].

3. Le Sb2S;3: Généralités du matériau

Nous allons maintenant, sur le méme schéma de présentation que le ZnO, décrire le matériau
absorbeur utilisé durant cette thése : le Sh,Ss, qui se caractérise par sa couleur grisatre due a son
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absorption lumineuse élevée, une propriété intéressante pour le domaine du photovoltaique. Le trisulfure
d’antimoine était notamment utilis€é en tant que photocathode dans les amplificateurs de luminance
intégrés aux tubes analyseurs, employés par exemple en imagerie médicale pour transformer les rayons X
en signal électronique avant I’arrivée des capteurs d’images CCD [217]. Cependant, les futurs
applications du Sh,S; peuvent étre diverses et variées. Nous noterons par exemple les photodétecteurs
[218], la transmission infrarouge [219], les cellules de stockage rechargeables [220] [221] [222] [223], les
memristors [224] [225], la photocatalyse [226] [227] [228] [229] et bien évidemment les cellules
photovoltaiques [79] [90] [92].

3.1. Propriétés structurales

3.1.1. La structure

Le Sh,S; posséde une masse volumique comprise entre 4,12 et 4,64 g.cm™. 1l est relativement stable et
présente une température de fusion de I’ordre de 556 °C [230]. Sa toxicité est encore méconnue.
Cependant, il est sensible a une attaque chimique par HCI, ce type d’attaque étant susceptible de relacher
du sulfure d’hydrogéne de formule H,S, un composé tres dangereux. La masse atomique de 1’antimoine et
du soufre étant respectivement de 121,76 et 32,06 g.mol™, le pourcentage en masse de I’antimoine et du
soufre dans le composé Sh,S; est respectivement de 71,68% et 28,32%. La configuration électronique du
Sh,S; est telle que Sh: 5s%4d'%5p® et S: 3s?3p*. 1l fait partie du groupe des chalcogénures (le soufre
représentant 1’élément chalcogene) A,B; ou A=As, Sbh ou Bi, et B=S, Se ou Te [231]. Le Sh,S; est un
semiconducteur V-VI présentant une structure cristalline orthorhombique de groupe d’espace Pbnm.
Cependant, il peut également étre cristallisé selon une structure cubique sous haute pression, tres peu
développee dans la littérature [232]. La Figure 11-15 présente une maille primitive orthorhombique de
Sh,S; contenant 20 atomes, dont 8 sont des atomes d’antimoine et 12 des atomes de soufre. La moitié des
atomes d’antimoine sont tricoordonnés & 3 atomes de soufre, alors que I’autre moitié¢ est pentacoordonnés
a 5 atomes de soufre. L’¢lectronégativité de la liaison Sb-S est de 0,53 (Sb = 2,05 et S = 2,58) [233].

(a) (b)

Figure 11-15: (a) et (b) modéle de la maille primitive orthorhombique de Sh,S; de groupe pnma contenant 12
atomes de S (jaune) et 8 atomes de Sb (bleu) [231].

Les valeurs des paramétres de maille a, b et ¢ de cette structure cristalline sont étudiées
expérimentalement et théoriquement dans la littérature, comme présenté dans le Tableau 11-4. La maille
primitive de Sb,S; occupe un volume plus important que celle du ZnO, d’ou des valeurs de paramétres de
mailles plus élevées. Théoriquement, ils sont déterminés grace a 1’équation d’état de Murnaghan
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permettant de tracer la variation d’énergie totale, calculée grace a I’approximation du gradient généralisé
nommeée GGA (Generalized Gradient Approximation), en fonction du volume de la maille primitive de
Sh,S; [234]. Une telle courbe est présentée en Figure 11-16. Selon cette théorie, les paramétres de maille
a, b et ¢ sont trouvés lorsque 1’énergie totale au sein du matériau est minimale.

Table 11-4 : Paramétres de maille du Sb,S; extraits de la littérature.

Références a(A) b (A) c(A)
Liu, Y. et al. (calculs théoriques) [231] 11,081 3,831 10,805
Nasr, T. B. et al. (calculs théoriques) [234] 11,304 3,836 11,216
Bayliss, P. et al. (expérimental) [235] 11,3107 3,8363 11,2285
Lundegaard, L. F. et al. (expérimental) [236] 11,299 3,8313 11,227
Kyono, A. et al. (expérimental) [237] 11,311 3,839 11,223

Expérimentalement, ces paramétres sont mesurés par des images Weissenberg de hOl et Okl
représentant les faisceaux diffractés du cristal produits par I’intersection des points du réseau réciproque
avec la sphere d’Ewald [235]. La sphére d’Ewald donne une interprétation géométrique des directions de
faisceaux diffractés. Ces derniers générent des points sur un film photographique reflétant la diffraction
du matériau permettant de remonter aux indices de la structure cristallographique [238]. De telles images
peuvent étre enregistrées grace a un microscope électronique a transmission et sont aussi hommées
clichés de diffraction.
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Figure 11-16 : Energie totale en fonction du volume de la maille primitive de Sh,S; déterminée par le calcul GGA et
I’équation d’état de Murnaghan [234].

3.1.2. La polarité, la piézoélectricité et la ferroélectricité

La structure du Sb,S; largement rapportée est une structure Pbnm (ou une structure Pnma (D35) en
fonction de I’orientation des axes x, y et z de référence) non polaire ne présentant pas de centre de
symétrie a température ambiante. Cependant, une structure P2;nm (Cs,,) est également rapportée dans la
littérature. Cette derniére est stable en-dessous de 157°C et présente un caractére polaire grace a un
décalage des atomes d’antimoine et de soufre menant ainsi a 1’apparition d’une polarisation spontanée
dont le moment dipolaire est égal a 1,67 C.m [239]. Cette polarisation se manifeste le long de ’axe ¢
[240]. A cause de I’anisotropie des chaines (SbsSg), la polarisation observée est donc largement
anisotrope [241]. De plus, il possede des propriétés de ferroélectricité intéressantes pour le stockage des
données. La ferroélectricité est la capacité, d’un matériau qui se polarise a 1’état spontanée, de renverser
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cette polarisation sous I’effet d’un champ électrique. Elle se caractérise par un cycle d’hystérésis
caractérisant la polarisation en fonction du champ électrique extérieur appliqué, comme montré en Figure
I1-17a. Elle apparait encore une fois par la distorsion de liaisons Sh-S calculée grace a 1’énergie
potentielle des atomes d’antimoine et de soufre, provoquant un léger changement dans la structure.
Cependant, ces phénomenes restent faibles et ne sont visibles qu’a 1’échelle nanométrique dont la
variation de dimensions va jouer un réle primordial. Sur la Figure Il-17a résultant de la caractérisation
d’un réseau de nanofils de Sh,Ss;, la polarisation spontanée est proportionnelle au diamétre des nanofils.
En effet, plus le diamétre est grand (maximum 200 nm), plus la polarisation spontanée est importante
[240].

Le trisulfure d’antimoine possede également des propriétés de piézoélectricité, comme présenté en
Figure I1-17b, en raison de ’absence de centre de symétrie dans sa structure cristalline. Contrairement a
la polarisation spontanée, la piézoélectricité du Sh,S; se manifeste plus fortement lorsque les dimensions
augmentent. Encore une fois, cette propriété reste trés peu étudiée [240] [242].
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Figure 11-17 : (a) Polarisation en fonction du champ électrique appliqué et (b) réponse piézoélectrique en fonction de
la tension de polarisation pour des nanofils de Sh,S; ayant un diamétre de 50, 100 et 200 nm [240].

3.2. Propriétés optiques et électriques

Le Sh,S; a pour role I’absorption de la lumiére dans les cellules photovoltaiques afin de créer les
paires électron-trou, nécessaires a la création du courant. Pour se faire, son énergie de bande interdite doit
donc correspondre aux énergies des photons du domaine visible (= 1,8 eV). Celle-ci est environ égale a
1,7 eV. Toutefois, elle varie a 1’échelle nano/micro en fonction de I’épaisseur de la couche, de I’addition
de certains précurseurs comme [’acide silicotungstique pour I’amélioration de la photoactivité du film
[243], ou encore de la cristallisation du matériau en fonction de la méthode de dépét et du type de recuit
[73] [72] [244] [245] comme montré en Figure I1-18a ou a représente le coefficient d’absoprtion discuté
ci-apres. Sur cette figure, 1’énergie de bande interdite est déterminée en tragant la tangente de la courbe o2
(ou (akv)?) en fonction de Av. Le point ou I’axe des abscisses est coupé par la tangente équivaut a la
valeur de I’énergie de bande interdite du matériau. La structure de bandes théorique du Sbh,S; calculée par
la méthode FP-LAPW [246] révelant une énergie de bande interdite de 1,76 eV est visible en Figure I1-
18b [234]. Une énergie de bande interdite de 1,36 eV est cependant rapportée pour des calculs via la
méthode DFT [247]. De plus, la bande interdite du Sh,S; est directe [234] ce qui facilite la création
d’excitons dans la structure en comparaison a une bande interdite indirecte qui demande 1’intervention
d’une énergie vibrationnelle pour la génération des porteurs de charges. Des énergies de bande interdite
indirectes proches de la valeur de I’énergie de bande interdite directe sont également rapportées [248].
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Figure 11-18 : (a) a2 en fonction de hv pour un film de Sh,S; amorphe (énergie de bande interdite autour de 2,2 eV)
et cristallisé grace a un recuit de cristallisation (énergie de bande interdite autour de 1,7 eV) [72]. (b) Structure de
bandes du Sh,S; calculée par la méthode FP-LAPW [234].

Plusieurs valeurs de I’énergie de bande interdite sont mesurées et différent selon le procédé de dépot et
selon les conditions de croissance (Tableau 11-5). Notons qu’une couleur marron foncé a I’ceil nu est
relatif a une énergie de bande interdite d’environ 1,7 €V alors qu’une couleur orange correspond a une
énergie de bande interdite comprise entre 2,2 et 2,5 eV. Dans le premier cas le matériau est cristallisé
tandis qu’il est plutdt amorphe dans le second.

Table 11-5 : Energie de bande interdite du Sh,S; en fonction de la méthode et des conditions du dépét.

Technique de dépot Conditions Eg (eV) Ref
. Non recuit 1,7-2,07
Evaporation — [249]
Recuit a 300°C 1,42-1,65
) Température de dép6t=205°C 2,3 [250]
Pyrolyse d’aérosol - —
Température de dép6t=250°C 1,72 [251]
A . . Non recuit 2,2
Dép6t en bain chimique — [72]
Recuit a 300°C 1,78
s . Non recuit 2,24
Pulvérisation cathodique RF — [73]
Recuit a 400°C 1,73

Une énergie de bande interdite adéquate n’est pas une propriété suffisante pour assurer 1’absorption
des photons. En effet, il est également nécessaire de se préoccuper du coefficient d’absorption o qui est
calculé a partir de la relation suivante [252]:

a=2mnER

Equ. 11-14
a T

ou T est la transmittance, R la réflectance et d 1’épaisseur de la couche en cm. La transmittance et la
réflectance sont déterminées par spectrométrie UV-visible-proche IR. Plus ce coefficient est important
plus I’absorption de la lumiére est élevée. Ce coefficient varie en fonction de la cristallinité du Sbh,S; et de
I’énergie du rayonnement en Figure I1-19. Pour un rayonnement de 3 eV, le coefficient d’absorption est
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de I’ordre de 2.10° cm™ pour une couche de Sh,S; amorphe et de 0,8.10° cm™ pour une couche cristalline.
I chute avec la diminution de I’énergie du rayonnement. Dans une grande partie du domaine visible, il
reste au-dessus de 10* cm™ ce qui est une valeur relativement importante. Celle-ci est donc assez élevée
pour imaginer la potentialité du Sb,S; en tant qu’absorbeur dans les cellules photovoltaiques de troisiéme
génération [73].
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Figure 11-19 : Coefficient d’absorption pour un film amorphe de 525 nm d’épaisseur et cristallisé de 600 nm
d’épaisseur en fonction de 1’énergie du rayonnement [73].

La cristallisation du Sb,S; est généralement effectuée lors d’un recuit aprés dépot. Nous venons de
voir que cette cristallisation affecte 1’énergie de bande interdite ainsi que le coefficient d’absorption du
Sb,S;. Néanmoins, d’autres propriétés varient également avec elle. En effet, I’indice de réfraction, les
micro-contraintes au sein des couches, ainsi que la taille de grains sont fortement impactés [245]. L’indice
de réfraction reste stable pour un recuit a basse température. Une variation de celui-ci est visible a partir
de 220°C. Il diminue avec la température de recuit pour un rayonnement incident d’une longueur d’onde
de 500 nm, alors qu’il augmente avec un rayonnement incident d’une longueur d’onde de 1000 nm. Il est
donc possible que la cristallisation débute a cette température bien qu’aucune cristallisation ne soit
rapportée en-dessous de 250°C dans la littérature [90] [253].

Le Sh,S; présente un dopage intrinséque de type p [254]. Dans cette structure orthorhombique, les
défauts les plus communs et les plus stables (i.e. dont 1’énergie de formation est la plus faible) sont les
antisites d’antimoine et de soufre que nous noterons (Shs) et (Ssp) et deux types de lacunes des atomes de
soufre que nous noterons (Vs;) et (Vsy). Un défaut d’antisite est un atome qui se trouve a un nceud du
réseau rompant la régularité de ce dernier. Ces types de défauts sont repris en Figure 11-20 [255].

Plusieurs défauts d’antisites et interstitiels sont également rapportés, mais ne sont pas considerés car
leurs énergies de formation sont trop élevées. Deux énergies d’activation de 0,4 et 0,22 eV [256] sont
corrélées a un état accepteur situé a 0,53 eV et un état donneur situé a 0,28 eV au-dessus de la bande de
valence. Ces états sont dus aux défauts (Sbs) agissant comme des trous. Un matériau riche en antimoine
favorisera donc le caractére p du semiconducteur.
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Figure 11-20 : (a) Structure orthorhombique du Sh,S; dont les atomes Sb sont représentés en violet et les atomes S
sont représentés en jaune, (b) et (¢) défauts de lacunes de soufre (Vs1) et (Vsy), (d) défaut d’antisite d’antimoine
(Shs) et (e) défaut d’antisite de soufre (Ssp) [255].

Le Sh,S; peut également étre de type n, notamment grace aux défauts (Ss,) corrélées a un état
accepteur situé a 1,22 eV et un état donneur situé a 0,95 eV au-dessus de la bande de valence. Les lacunes
de soufre faisant apparaitre trois états donneurs situés a 0,34, 0,39 et 0,43 eV au-dessus de la bande de
valence présentent une énergie d’activation supérieure a 1,1 eV. Ces défauts sont trop profonds pour jouer
un role dans le caractére n du matériau et n’aident pas le niveau de Fermi a rester proche de la bande de
conduction.
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Figure 11-21 : Schéma de bandes (a) du Sh,S; et (b) du Bi,S; présentant les niveaux d’énergie des différents défauts.
Les cercles pleins indiquent les niveaux donneurs et les cercles vides les niveaux accepteurs [255].

Malgré tout, on peut s’apercevoir sur la Figure 1I-21 que seuls les défauts d’antisites de soufre
participent réellement au maintien du niveau de Fermi proche de la bande de conduction. Les états des
défauts sont donc probablement plus proches de la bande de valence donnant prioritairement le caractére
p du Sb,S3, contrairement au Bi,Ss, un semiconducteur de type n cristallisant sous la méme forme que le
Sh,S; et présentant des états d’énergie de défauts donneurs proches de la bande de conduction. C’est dans
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ces conditions que le caractére p du Sh,S; est plus largement mesuré dans la littérature [79]. Les bandes
de conduction et de valence sont décalées en énergie d’environ 0,45 eV entre le Sh,S; de type n et le
Sh,S; de type p [255].

Des défauts étendus, notamment des fautes d’empilement, dans le réseau cristallin du Sh,S; sont
également rapportés sans pour autant avoir des effets néfastes concernant la création d’excitons car leur
présence reste faible. La Figure I1-22a illustre des défauts d’empilement formés dans une couche de
Sb,S;, dont 1’axe ¢ est orienté perpendiculairement au substrat. Les défauts sont dans le plan (110)

déplagant les lignes (010) d’une demi-période soit un vecteur de Burger b= % [010].
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Figure 11-22 : (a) Défauts d’empilement dans le plan (110) et (b) défaut au joint de grains d’orientation (020)
enregistrés par MET sur des couches de Sh,S; [257].

En revanche, la présence de nombreux joints de grains révélent des défauts bien plus étendus, comme
montré en Figure 11-22b. Ils peuvent avoir un impact concernant les recombinaisons électroniques en
jouant le réle de sites préférentiels via des liaisons pendantes par exemple.

Table 11-6 : Propriétés électriques du Sh,S;

Conductivité [72] 10%-10° Q*.cm?
Masse effective de I'électron [258] 1,035
Mobilité des électrons [259] 9,8cm2.Vist
Masse effective du trou [258] 1,843
Mobilité des trous [260] 2,6 cm2V*ist
Energie de liaison des excitons [261] 3,3 meV

Les propriétés électriques du Sh,S; données dans le Tableau I1-6, jouent également un réle
prépondérant pour ses futures applications. La masse effective de 1’¢électron et du trou dans le Sb,S; est
respectivement de 1,035m, et 1,843m;, [258]. La conductivité mesurée d’un dépot de Sb,S; non recuit est
de ’ordre de 107 Q*.cm™ [262]. Celle-ci augmente largement aprés un recuit de cristallisation sous azote
410%10° Q™ .cm™ [72]. La mobilité des charges d’une valeur de 9,8 cm®.V'.s™ pour I’¢lectron [259] et de
2,6 cm®.V1.s™ pour le trou [260] est mesurée par effet hall. En complément de la mobilité, la longueur de
diffusion des porteurs de charges mesurée est relativement faible, inférieure a 80 nm [263]. Cette
propriété ne permet pas une utilisation efficace du Sb,S; dans les cellules photovoltaiques 2D qui
emploient des couches d’une épaisseur de plusieurs centaines de nanometres. En revanche, elle est toute
désignée pour les cellules photovoltaiques ETA présentant des couches minces d’une épaisseur
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extrémement faible (e < 80 nm). Théoriquement, la longueur de diffusion des porteurs de charges est
égale a 50 nm pour une épaisseur de couche de 50 nm en Figure 11-23 [260]. Elle augmente légerement
lorsque 1’épaisseur de la couche de Sb,S; est plus importante.
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Figure 11-23 : Modélisation linéaire de la longueur de diffusion en fonction de 1’épaisseur de Sb,S; montrant une
estimation de 1’épaisseur productive de 50 nm pour une longueur de diffusion et une épaisseur de Sb,S; égale [260].

3.3. Propriétés vibrationnelles

Les propriétés vibrationnelles du Sb,S; mesurées par spectroscopie Raman donnent lieu a 60 modes de
phonons, respectant ainsi la symétrie Dy, [231]. Au total, la structure présente 3 modes acoustiques (Byy,
B,y et Bs,), 30 modes optiques Raman actifs (10 Ay, 5 By, 10 Byg et 5 Bsg) [264], 22 modes optiques
infra-rouge actifs (4 By, 9 By, et 9 Bg,) ainsi que 5 modes optiques non-actifs (5 A,) [231]. Cependant, la
symétrie des atomes d’antimoine et de soufre limite leurs mouvements selon le plan xz pour les modes
Aq, Byg, By et Bgy, et selon ’axe y pour les modes B1g, B3y, A, €t Byy. En d’autres termes, les mouvements
selon la direction y sont indépendants des mouvements dans le plan xz et n’engendrent pas de polarisation
le long des axes X et z et vice versa.

Table 11-7 : Nombres d’onde des modes Raman de Sh,S; calculées par la méthode DFPT [231].

Mode Nombre d’onde
Blg 47,7 cm™
B3g 50,8 cm™
Ag 54,3 cm™
B3g 69,1 cm™
Ag 745cm™
B2g 99,1 cm™
Ag 100 cm™
B2g 124,1 cm™
Ag 196,4 cm™
Big 208,2 cm™
B3g 231,4cm™
Ag 251 cm™
Ag 2779 cm™

En conséquence, de nombreux modes de vibration sont indétectables. Ainsi, en théorie, seulement 13
modes peuvent réellement étre décelés par spectroscopie Raman, correspondant, a 13 raies Raman
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distinctes. Les nombres d’onde auxquels apparaissent celles-ci sont donnés dans le Tableau I1-7 et
calculés par la théorie des perturbations fonctionnelles de la densité (DFPT) [231].

Neanmoins, la discrimination entre les modes Ay et By, et les modes Byy et Bsg reste encore
controversée aujourd’hui [264]. Il en découle un décalage de nombre d’onde généralement observé entre
les valeurs théoriques calculées par les méthodes de simulation et les valeurs mesurées
expérimentalement menant aux spectres Raman présentés en Figure 11-24. De plus, avec ce type de
caractérisation, les modes localisés & des nombres d’onde inférieurs & 60 cm™ sont souvent compliqués a
détecter en raison de la gamme spectrale atteinte par les équipements.
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Figure 11-24 : Spectres Raman de Sh,S; déposé par évaporation et recuit a différentes températures [245].

4. Elaboration du Sb:S3 par chimie liquide

De nombreuses techniques sont utilisées pour la croissance de Sh,Ss;. Certaines sont identiques a celles
utilisées pour la croissance de ZnO telles que le dép6t électrochimique [265], 1’évaporation thermique
[266] [267] [268], 1a pyrolyse d’aérosol [269], le dépbt par couches minces atomiques (ALD pour Atomic
Layer Deposition) [270] [271] [272], ou encore le dépbt en bain chimique [72] et le dépbt de couches
ioniques successives par adsorption et réaction (SILAR pour Successive lonic Layer Adsorption and
reaction) [273]. Nous allons nous intéresser plus particulierement aux techniques de dépdt en bain
chimique, SILAR et pyrolyse d’aérosol du Sb,S; car ces trois procédés sont bas codts, réalisés a basse
température et facilement mis en ceuvre. De plus, le SILAR et la pyrolyse d’aérosol sont théoriquement
des technigques permettant de déposer une couche de matériau uniforme et conforme sur une structure a
fort rapport de forme comme un réseau de nanofils.

Afin de bien comprendre la croissance par chimie liquide et d’appréhender plus facilement les
problémes liés au dépot d’une couche mince sur un substrat, il convient de s’intéresser tout d’abord au
concept de solubilité et de produit ionique. Ainsi, un sel AB dissout dans un solvant produit des ions A" et
B" en contact avec le composé AB non-dissout par le biais d’un équilibre entre le solide et les ions en
solution [223]:

ABy<+——> A" +B Equ. 11-15
avec la loi d’action des masses s’appliquant comme tel :

K=[C,".Cy]/ Cu Equ. 11-16
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ol C,", Cy et Cy sont les concentrations des ions A", B™ et du composé AB et K une constante. La
concentration Cg, est également constante, on peut donc écrire :

Ks=C,".Cy Equ. 11-17

K; est appelé produit de solubilité et C,".Cy,” est nommé produit ionique. Lorsque 1I’équation est vérifiée et
que le produit de solubilité est égal au produit ionique, la solution est saturée. En revanche, si le produit
ionique est plus grand que le produit de solubilité, le degré de saturation déterminé par le calcul du
guotient entre le produit ionique et le produit de solubilité est supérieur a 1. Dans ce cas, la solution est
dite sursaturée, engendrant une précipitation dans la solution et la formation de nucléus pour la croissance
d’un film a la surface du substrat. Ce degré de saturation est affecté par différents parameétres tels que la
température, le solvant ou encore la concentration des ions. Il est préférable qu’il soit faible afin d’éviter
la formation d’agglomérats et de favoriser la croissance couche par couche sur le substrat en prévenant les
précipitations dans la solution (ceci vaut également pour la croissance de ZnO par dép6t en bain
chimique). Pour se faire il suffit, par exemple, de diminuer la concentration des précurseurs. La
nucléation sur le substrat débute & des inhomogénéités locales et son taux dépend donc fortement du
degré de saturation. Cette formation de centres de croissance stables a la surface (N(t)), ainsi que le taux
de nucléation (v) sont exprimés respectivement selon les lois suivantes :

N(t) = No [1-exp(-At)] Equ. 11-18
v =Ko (Q-S)* Equ. I1-19

ou Ny est le nombre total de sites actifs a la surface, A, Kq et X des constantes avec X>1, Q I’excés de
concentration au-dessus de la saturation et S la concentration a saturation. Ainsi, le taux de croissance est
déduit par I’équation suivante [274]:

Taux de croissance = Ky’a(Q-S) Equ. 11-20

ou Ky’ est une constante caractéristique des précipitations et a I’aire de la surface trempée dans la
solution.

4.1. Dépot en bain chimique de Sb2S3

Le dépot en bain chimique d’une couche de Sb,S3 sur un substrat a été réalisé pour la premiere fois en
1990 avec I’utilisation de tartrate de potassium et d’antimoine ainsi que de thioacétamide en guise,
respectivement, de précurseurs d’antimoine et de soufre. La préparation de la couche, présentée en Figure
11-25, incluait la réduction de I’antimoine complexé avec du triéthanolamine par le thioacétamide, jouant
le r6le d’agent réducteur, sur une lame de verre ordinaire placée en position verticale dans le bécher
[275]. La morphologie de la couche déposée, en Figure 11-25a, n’est pas homogeéne et trés rugueuse. De
plus, elle différe aprées recuit, comme montré en Figure 11-25b. L’année suivante, le thiosulfate de sodium
(Na,S,05) est introduit dans le bain en tant que précurseur de soufre [276] et est repris ensuite dés 1994
en I’associant au chlorure d’antimoine (SbCl3) dissout dans de 1’acide acétique [277]. Des couches de 300
nm d’épaisseur sont ainsi synthétisées avec un temps de dépdt de 24h. D’autres essais de croissance a
base de thiourée [244] et thioacétamide [243] [74] ont été développés en paralléle.
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Figure 11-25 : Images MEB de la premiére couche de Sh,S; déposée par bain chimique (a) avant recuit et (b) aprés
recuit & 300°C sous N, pendant 1h [275].

En 1998, le SbCl; est dissout dans de 1’acétone en remplacement de 1’acide acétique [72] pour éviter la
détérioration de la couche. La solution de croissance contenait 650 mg de SbCl; dissout dans 2,5 mL
d’acétone a ajouter a 25 mL d’une solution aqueuse de 1 M de Na,S,0s. La solution est complétée par
environ 70 mL d’eau afin d’aboutir a un volume total de 100 mL et un pH aux alentours de 5. Plus
récemment, la procédure a été modifiée en plagant le substrat horizontalement, et non verticalement, afin
d’améliorer ’homogénéité du dépdt en évitant les gradients de température et de concentration dans la
solution [278]. Encore aujourd’hui, la littérature présente principalement ce protocole pour la croissance
de trisulfure d’antimoine par dépdt en bain chimique [279] [280]. Les réactions chimiques mises en jeu
dans le bain sont les suivantes [72] :

> 2SbCl; +3Na,S;0;5  —»  Shy(S,03)s + 6NaCl Equ. 11-21
> Sby(S,03); —» 2Sb** + 35,057 Equ. 11-22
> S04 +H,0 —» S0/ +S%+2H" Equ. 11-23
> 2Sb* +3s*  —> Sh,S; Equ. 11-24

La réaction entre le SbCl; et le Na,S,0s, explicitée par 1’Equation 11-21, libére en premier lieu du
chlorure de sodium (NaCl) ainsi que du thiosulfate d’antimoine (Sh,(S,03)3). La dissociation de ce
dernier apporte au milieu les cations et les anions nécessaires a la croissance de Sb,Ss. Les ions Sb** sont
obtenus via I’Equation II-22 suivis des ions S* via I’Equation I1-23. Finalement, 1’Equation I1-24 décrit la
réaction entre ces ions permettant 1’obtention de la couche de Sb,Ss.

Les réactions qui opérent dans la solution sont tres rapides. Ainsi, un précipité jaune-orange est visible
aprés seulement quelques minutes de croissance et devient orange foncé en trés peu de temps. Une
croissance trop rapide est significative d’un manque d’homogénéité et de défauts. Dans ce contexte, le
milieu de croissance est refroidi afin de réduire la vitesse de croissance et d’obtenir une couche possédant
de meilleures propriétés [278] [281]. La température choisie est située entre -3 et 10°C, avec un optimal
de la qualité de croissance autour de 10°C. Diminuer la température permet également d’augmenter le
taux de croissance sur le substrat et de faire chuter la croissance homogéne de précipités dans la solution
comme indiqué en Figure 11-26 [278]. La vitesse de croissance est bien réduite au début du dép6t lorsque
la température diminue. Cet effet est également marqué par la saturation des espéces (saturation de la
vitesse de croissance lorsque la quantit¢ d’ions dans la solution devient trop faible) qui arrive plus
tardivement pour des températures moins élevées. Néanmoins, 1’épaisseur finale aprés 7h de croissance
est plus importante pour les plus basses températures passant de 470 nm, a 10°C, a 650 nm, a -3°C. Une
diminution de la croissance de précipités en faveur de la croissance hétérogéne de la couche sur le
substrat de verre a -3°C expligue cette différence d’épaisseur.
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Figure 11-26 : Epaisseur d’un film de Sb,S; déposé par bain chimique en fonction de la durée du dépdt pour des
températures de croissance de -3, 1, 5 et 10°C [278].

Cependant, 1’adhésion de la couche de Sb,S; sur le substrat au moment de la formation des espéces en
solution est améliorée lorsque la croissance débute a une température de 10°C. Il convient ensuite de
réduire la température toutes les 15 min afin d’atteindre une température de dépot plus faible.
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Figure 11-27 : Analyses de DRX de films minces de Sh,S; ayant une épaisseur de (A) 77 nm, (B) 124 nm, (C) 172
nm, (D) 198 nm et (E) 206 nm [282].

Un recuit autour de 300°C apres le dép6t en bain chimique du Sb,S; est nécessaire afin de cristalliser
la couche. Toutefois, elle peut étre cristallisée sans recuit a partir d’une épaisseur de 150 nm lorsque le
thioacétamide est utilisé comme précurseur de S* comme 1’atteste la Figure 11-27 avec I’apparition de
pics de DRX caractéristiques du Sh,S; [282]. Le ShCl; est, quant & lui, dissout dans une solution de HCI
afin de réduire le pH pour ’obtention des ions Sb>*. La proportion de ces ions est moins importante & des
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pH trop élevés supérieurs & 2-3. Plus I’épaisseur de la couche de Sb,S; est importante plus elle semble
étre cristallisée du fait de I’affinement des pics de DRX et de I’augmentation de I’intensité d’autres pics
caractéristiques. La vitesse de croissance avec le thioacétamide est cependant bien plus lente qu’avec le
Na,S;0;. Pour exemple, il faut compter quelques heures afin d’atteindre une épaisseur de couche
d’environ 500 nm avec le Na,S,03 [278] alors que 20h sont nécessaires pour croitre une couche de 200
nm de Sb,S; avec du thioacétamide [282]. C’est essentiellement pour cette raison que les différents
groupes préferent synthétiser les couches minces de Sh,S; a partir du Na,S,0s.

4.2. Le dépot par SILAR

L’acronyme SILAR signifie « Successive lonic Layer Adsorption and Reaction ». C’est une version
modifiée du dépdt en bain chimique. Le principe de ce procédé est évoqué pour la premiére fois en 1980
[283] puis en 1985 [284]. 11 est employé a 1’époque pour la croissance de Cu,O sur une lame de verre,
mais la technique n’est pas directement nommée SILAR. Son nom lui est donné dans la méme année et le
processus est expliqué plus précisément [285] avec le développement des croissances de composés 11-VI,
plus particulierement du ZnS et du CdS. La méthode est basée sur 1’adsorption d’ions sur le substrat et
leur réaction avec d’autres ions. Un cycle SILAR est défini par une adsorption cationique a la surface du
substrat, un ringage du surplus, une adsorption anionique avec une réaction entre cations et anions, et un
dernier ringage.

X : outer layer
K* :inner layer

-y + +y Y

x| K * Y Y- A* \4

. ~ X X + + ) \2
X Y Y

X K* K* + ty At Y Y

X 3 + +y A* Y

oY x . sy Y y
X K+

oy * s Y

(a) (b) (©) (d)

Figure 11-28 : Principe du SILAR : (a) adsorption de K* X" et formation d’une double barriére électrique, (b) premier
ringage éliminant le surplus et les espéces non-adsorbées K* et X', (c) réaction des anions Y~ avec les cations K*
adsorbés et (d) deuxiéme ringcage et formation de la couche solide KY (schémas tirés de [223].

Les ions adsorbés prioritairement sont les cations métalliques dus a leur masse plus importante. Les
réactions associées a un cycle SILAR (adsorption-ringage-réaction-rincage) sont évoquées ci-dessous,
ainsi qu’en Figure I1-28 [223]:

-Adsorption des ions K**: TK®* ) + UX® ) Equ. 11-25

ol T, B, U et E sont des constantes et K (Cd?*, Zn**, Fe**, Cu*, Sb**...) et X (SO,*", CI", NO*"...)des ions.
L’adsorption des cations provoque I’apparition d’une double couche électrique d’Helmotz : une couche
adsorbée de cations K®" positivement chargée et une couche extérieure d’anions associés X
négativement chargée.

-Premier rincage : élimination des cations non adsorbés et de la couche extérieure d’anions.

-Réaction des ions A”: TK® ) + (SYZ (i) + RAY (i) —> KxYz+RAY ) Equ. 11-26

ou S, Z, R et W sont des constantes et Y (O, S, Se, Te...) et A (ions chalcogénes) des ions. La réaction
des anions Y avec les cations adsorbés KB* a lieu en raison de ’instabilité de surface.
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-Deuxieme ringage : élimination de toutes les espéces n’ayant pas réagies.

La formation d’une couche sur un substrat est due a une croissance dite couche d’ions par couche
d’ions via les sites de nucléation a la surface mais aussi a une croissance d’amas via 1’adsorption et la
coagulation de particules colloidales [286]. L’adsorption d’ions a la surface d’un matériau est une
réaction dite exothermique. Ce processus s’opere entre deux phases hétérogénes mises en contact :
liquide-solide, gaz-liquide et gaz-solide. Seul le systéme liquide-solide est pris en compte dans ce type de
croissance, et I’adsorption peut étre définie comme une couche a I’interface de ces deux phases. Les
atomes a la surface du substrat ne sont pas totalement entourés d’autres atomes et possédent donc des
liaisons pendantes qui engendrent des forces résiduelles. Les ions sont adsorbés par les forces entre eux et
la surface du substrat. Celles-ci sont essentiellement des forces de VVan-Der Walls, des forces de cohésion
et des forces d’attraction chimiques.

La répétition des cycles SILAR améne 1’¢laboration d’une couche sur le substrat avec un contrdle de
I’épaisseur grace a une adaptation du nombre de cycles constituant le procédé entier. Ceci est I’'un des
avantages du SILAR. D’autres avantages de la technique peuvent également étre cités [287]:

» Faible température: diminution de la corrosion ou de 1’oxydation ;

Croissance sur des substrats a haut rapport de forme ;

Procédé simple et peu cotliteux (en comparaison avec les procédés d’épitaxie) ;

Pas de croissance homogene en solution (en comparaison au dépét en bain chimique) ;
Un grand nombre de matériaux peuvent étre utilisé comme substrat ;

Pas de restrictions de taille (selon 1’équipement a disposition) ;

Implantation industrielle aisée ;

YVVVYVYVYY

Néanmoins, afin de croitre une couche homogéne de bonne qualité structurale, certains parametres sont
primordiaux comme :

» La nature et la qualité des précurseurs ;

» Le pH des solutions pour la dissociation des ions (cela peut se faire grace a un agent
complexant) ;

La concentration des solutions de précurseurs pour contréler la quantité d’ions adsorbés ;

Le temps de ringage permettant d’éliminer les ions en exces ;

Le temps de trempage dans les solutions de précurseurs afin d’avoir une adsorption optimisée ;

Le recuit apres dépdt nécessaire pour cristalliser le matériau ;

YV V VYV

On trouve dans la littérature moins d’une dizaine d’articles publiés sur le dépot de Sh,S; par SILAR.
La premiére publication date de la fin des années 90 avec des résultats trés succints sur ses propriétés
optiques et électriques [273]. Ce procédé est repris, plus de 10 ans plus tard, avec 1’étude de I’absorption
d’une hétérojonction a base de TiO, (ou ZrO,)/Sh,Ss/spir-OMeTAD [288] et d’une hétérojonction & base
de TiO,/Sh,S; [289] en fonction du nombre de cycles SILAR. Cette derniere hétérojonction a donné un
rendement de photoconversion de 0,27% qui est amélioré I’année suivante grace a une étude du recuit du
Sh,S; déposeé sur des nanofils de TiO, et a I’incorporation d’un électrolyte a base de sulfure révélant une
efficacité de 1,47% [86]. Par la suite, une comparaison des propriétés morphologiques et physiques entre
le Sh,Ss;, le Bi,S;3 et 1'In,S; est faite, révélant les qualités d’absorption prometteuses du Sb,S3 pour la
création d’un photocourant [290]. Suivant cette voie, un rendement de photoconversion de 4,9% est
rapporté trés recemment avec une cellule ETA alliant plusieurs matériaux absorbeurs basés sur une
hétérojonction de TiO, poreux/In,Ss/Sh,Ss/CuSCN [291].
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Le Sb,S; est déposé principalement sur du TiO, dans la littérature. Les ions Sh®* nécessaires sont
seulement présents pour de faibles pH (inférieur a 3-4). A de tels pH le ZnO est dissout, ¢’est pour cela
que le TiO; est préféré. Le dépdt de Sh,S; sur des nanostructures de ZnO est néanmoins possible, mais
jamais mentionné par procédé SILAR [92].
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Figure 11-29 : (a) Image MET de nanoparticules de Sh,S; sur du TiO, mésoporeux [289] et (b) photocourant généré
pour un film de TiO, et des couches d’In,S3, de Bi,S; et de Sb,S; déposées sur du TiO, par SILAR [290].

Les precurseurs utilisés pour le SILAR peuvent étre les mémes que pour le dépdt en bain chimique.
Néanmoins, le thiosulfate peut étre remplacé par le sulfure de sodium (Na,S). Cela permet de réduire
I’introduction d’atomes d’oxygene dans la couche. Cependant, le dépdt obtenu n’est jamais observé sous
forme de couche homogeéne sur les nanostructures de TiO, mais plus souvent sous forme d’agglomérats
comme en témoigne la Figure 11-29a représentant des nanoparticules de Sh,S; déposées sur un film
mésoporeux de TiO, [289]. Malgré tout, le photocourrant généré avec un tel dépét est relativement élevé
en comparaison avec d’autres matériaux comme 1’In,S;3 ou le Bi,S; (Figure 11-29b) [290].
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Figure 11-30 : Absorption de la lumiére d’une couche de Sb,S; déposée sur du TiO, par SILAR en fonction (a) du
nombre de cycles (de 0 & 7 cycles) [288] et (b) de la température de cristallisation aprés dépot [86].

Les propriétés optiques et électriques du matériau dépendent des paramétres SILAR et du recuit de
cristallisation effectué apres le dépot. En effet, I’évolution de 1’absorption de la lumiére en Figure 11-30a
et 11-30b est caractéristique de ces phénomeénes. D’une part, 1’absorption augmente avec le nombre de
cycles SILAR (Figure 11-30a) [288], donc avec 1’épaisseur de matériau. D’autre part, le recuit de
cristallisation joue également sur la qualité d’absorption du matériau en Figure II-30b [86]. En effet, un
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recuit trop faible en température ne permet pas une bonne absorption de la lumiére, entrainant la
détérioration des caractéristiques photovoltaiques par la suite.

4.3. Le dépot par pyrolyse d’aérosol

Le dépdt par pyrolyse d’aérosol est une technique largement employée pour la croissance d’oxydes
tels que le SN0, dopé fluor utilisé pour 1’élaboration d’oxydes conducteurs transparents. Toutefois, ¢’est a
partir d’un dépdt de CdS qu’il est cité pour la premiére fois en 1966 [292]. Le procédé consiste a déposer
des goutellettes sur un substrat et a évaporer le solvant, laissant place a la formation d’un solide.
L’avantage de cette technique bas coflit est la capacité de réaliser un dépot directement a 1’atmosphere
ambiante sur des substrats ne nécessitant pas nécessairement une bonne qualité cristalline [293]. Un
schéma représentant le dépot par pyrolyse d’aérosol standard est visible en Figure 11-31.
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Figure 11-31: Schéma du dépét par pyrolyse d’aérosol: 1-Arrivée d’air comprimé, 2-systéme de contrdle, 3-conduit
d’air, 4-chambre contenant la solution de précurseurs, 5-solution de précurseurs, 6-collecteur de gouttelettes, 7-
contr6le de la pression, 8-buse, 9-brouillard constitué de gouttelettes de la solution de précurseurs, 10-échantillon,
11-systeme de chauffage et 12-thermocouple [294].

La premiere phase du procédé consiste en 1’¢laboration d’une solution composée de plusieurs réactifs.
La majorité des dépdts effectués par pyrolyse d’aérosol sont réalisés a partir de solutions aqueuses. Ils
peuvent également étre faits a 1’aide de solutions non-aqueuses en utilisant un alcool en guise de solvant
par exemple. Néanmoins, dans ces conditions, le procédé se distingue quelque peu du dépdt par pyrolyse
d’aérosol conventionnel, car le solvant volatile peut étre évaporé avant d’atteindre la surface du substrat.
Ce sont donc des particules deja solidifées qui arrivent sur le substrat et participent a la croissance. Il peut
en étre de méme en fonction de la température de dépo6t et de la taille des goutellettes générées a partir de
la solution vaporisée puis projetée sur un substrat grdce a un atomiseur. Pour la production de
gouttelettes, I’atomiseur peut &tre pneumatique, ultrasonique ou par gravitation.

La température est donc un facteur clef du procédé, car elle active la réaction chimique entre les
précurseurs sur le substrat et permet la croissance du matériau souhaité. De ce fait, il convient de la
controler efficacement car elle influence la rugosité, la porosité ainsi que la cristallinité de la couche
déposée. Des gouttelettes sont formées a la sortie de la téte de 1’atomiseur et dirigées directement sur le
substrat a I’aide d’un gaz généralement inerte pour éviter des problemes de contamination. La forme de
ces goutellettes varie en fonction de leur vitesse et de leur flux. Il en est conclu que la taille, la
concentration et la dynamique des gouttelettes affectent le procédé de pyrolyse d’aérosol et déterminent la
taille des grains, 1’épaisseur, ou encore 1’homogénéité de la couche déposée sur le substrat. Comme
évoqué précédemment, le solvant peut s’évaporer avant d’atteindre le substrat lorsque la taille de
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goutellettes diminue ou que la température de dépdt augmente. Ce phénomeéne passe par plusieurs
phases : précipités, vapeur et poudre, comme montré en Figure 11-32.

Constant initial droplet size Decreasing initial droplet size
» —

Dlnmd

® o =
e O [ o e O © o Precipiicte

6 - * e @ .

Vapor

0‘ .‘ ‘ : ’ ("] =7 Powder

Constant Temperature

Increasing Temperature

(a) (b)

Figure 11-32: Modification des goutellettes projetées par pyrolyse d’aérosol lors de leur transport entre I’atomiseur et
un substrat en fonction de (a) leur taille initiale et (b) la température de dépdt [295].

Si les goutellettes sont considérées comme parfaitement sphériques, le diamétre de celles-ci peut étre
exprimé selon I’expression suivante [296]:

—ar\ 12¢
D? = (—) 0 Equ. 11-27
B/ qpe d

N TR T4 12 - —-al , \ - -
ou gq est la permittivité, p, la charge élémentaire et ﬁ—of une constante égale & environ 1.10™*" J. Lorsque

les précipités atteignent le voisinage immédiat du substrat, ils sont convertis en vapeur et subissent une
réaction hétérogene a travers les étapes suivantes :

> Les molécules des réactifs diffusent a la surface ;
Adsorption d’un certain nombre de molécules a la surface ;
Réactions chimiques ;

Désorption de molécules ;

Y V V

De plus, la vapeur formée autour des gouttelettes n’autorise aucun contact entre la phase liquide et la
surface du substrat chauffé ce qui implique un renouvellement de vapeur continu et la croissance de film
trés adhérents sur le substrat. C’est une réaction de pyrolyse engendrant la décomposition de la solution
contenant les différents composés qui a lieu a la surface du substrat pour la croissance du solide. Un trés
grand nombre de matériaux sont suceptibles d’étre déposés par pyrolyse d’aérosol tel que 1’In,O3, CdS,
Cus,S, PbS, Cry,03, Fe,03, Zn0O, A|203 [297]

Concernant la croissance de Sh,Ss, plusieurs précurseurs fournissant des ions Sb** et S* lors de leur
décomposition peuvent étre utilisés. Pour exemple, une solution aqueuse a base de SbCl; et de CS(NH,);
a une concentration respective de 2 et 6 mM apporte des résultats probants. L.’ajout d’acide tartrique (TA)
est tout de méme nécessaire afin de prévenir I’hydrolyse de I’antimoine. Cependant, 1a encore, la
température a laquelle est ajustée le substrat est essentielle comme on peut le voir en Figure 11-33a. Plus
la température diminue, et plus le matériau semble se cristalliser avec une augmentation des pics
caractéristiques de Sh,S; sur les diagrammes de DRX. Cela est dii a I’oxydation de ’antimoine qui a lieu
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lorsque la température est plus importante. Une température de 255°C pour un rapport molaire Sb:S:TA =
1:3:1 semble donc idéale [250].

RS il i 3 6x10°TCO/ derfse TiO./ Sb.S / Graphit
18 &% 0 a.8sp ¢
5 S T,=205°C <2.7x10™% b. 12sp
s g c. 16 sp
g 2 1.8x107
z 3 b
9.0x1071
a
0.0
A » - A ® 05 00 05 10
(a) 2 theta (deg.) (b) Voltage (V)

Figure 11-33: (a) Diagramme de DRX en fonction de la température du substrat [250] et (b) I-V a I’obscurité en
fonction du nombre de cycles de pyrolyse d’aérosol [298] d’une couche de Sb,Ss.

Le nombre de cycles de pyrolyse (un cycle = balayage en x et y de I’échantillon) est tout aussi
important pour les caractéristiques I-V mesurées dans 1’obscurité. Le meilleur comportement de la diode
avec une couche de Sh,S; non poreuse et une conductivité plus élevée sont trouvés pour un nombre de 16
cycles sur la Figure 11-33b, alors que le comportement de la diode est détérioré lorsque le nombre de
cycles diminue [298].

Conclusion

Le ZnO est un semiconducteur 11-VI composé d’éléments abondants et non-toxiques. Il cristallise sous
une forme hexagonale compacte stable, appelée wurtzite, dans des conditions standards de température et
de pression. Cette structure n’est pas centrosymmétrique et ses plans de base sont des plans polaires
engendrant ainsi I’apparition d’une polarisation spontanée au sein du matériau. De type n, il possede des
propriétés trés intéressantes quant a la conduction des électrons. Il est transparent aux photons dans le
domaine du visible en raison de sa large énergie de bande interdite de 1’ordre de 3,37 eV. Il peut étre
facilement synthétisé sous plusieurs formes a I’échelle micro/nanoscopique par des procédés bas codts et
relativement simples a mettre en ceuvre comme le dépdt en bain chimique. Ceci en fait un candidat idéal
pour des applications opto-électroniques comme le photovoltaique lorsqu’il est utilisé sous forme de
nanofils. De plus il est facilement détectable par des analyses de DRX ou de spectroscopie Raman lors de
sa caractérisation dans les hétérostructures réalisées.

Le Sh,S;, un semiconducteur V-VI, trouve son efficacité dans I’absorption de la lumiére afin de créer
des paires électron-trou. En effet, lorsqu’il est cristallisé, sa structure othorhombique Pbnm présente une
énergie de bande interdite directe proche de 1,7 eV, ce qui engendre 1’absorption de photons du spectre
solaire dans le domaine du visible. Son caractére p permet également d’effectuer une hétérojonction p-n
et une succession de diagrammes de bandes de type Il avec le ZnO et le TiO, provoquant ainsi la
dissociation des porteurs de charges pour la récupération d’un courant photogénéré. Tout comme le ZnO,
il peut également étre déposé par des techniques bas colits présentant une facilité de mise en ceuvre accrue
ce qui devrait faciliter son intégration industrielle. Les techniques de dépét par chimie liquide du Sh,S;
présentées ici sont le depdt en bain chimique (le procédé le plus rapporté dans la littérature), le SILAR et
la pyrolyse d’aérosol. En revanche, il est plus compliqué a caractériser que le ZnO en raison d’un nombre
de pics de DRX et de modes de vibration non-actifs ou indétectables conséquent.

PARIZE Romain LMGP 2017

70

—~
—



PARIZE Romain LMGP 2017

—~
—

71



Chapitre Il

Chapitre III

Etude des nanofils d’oxyde de zinc synthétisés
par dépot en bain chimique

Les nanofils de ZnO intrinsequement dopés de type n sont introduits en tant qu’élément participant a
la formation de I’hétérostructure p-n de type Il et en tant que matériau conducteur d’¢électrons dans les
cellules photovoltaiques de troisieme génération [9], comme présenté au Chapitre 1. lls présentent
plusieurs avantages pour les cellules ETA:

» Une surface développée élevée et un piégeage optique permettant de réduire 1’épaisseur de
I’absorbeur déposé pour 1’absorption efficace de la lumiére [216] ;

> La possibilité de former une hétérojonction radiale de type cceur/coquille intégrant une coquille
absorbante favorable & la dissociation des porteurs de charges sur une faible distance [10] ;

» Une conductivité élevée pour le transport des électrons jusqu’au contact en face avant, représenté
par la couche mince d’oxyde transparent conducteur (2,8 x 10* Q.cm a 8K [147]) ;

Le contrble de la morphologie des nanofils de ZnO, de leur verticalité, de leur période, ainsi que de
leur densité, apporte un piégeage optique plus efficace [216] et favorise le dépdt conforme de la coquille
absorbante. Aujourd’hui, en vue de leur intégration dans des dispositifs photovoltaiques, électroniques ou
optoélectroniques, les recherches en laboratoire concernant les nanofils de ZnO, synthétisés par un
procédé bas colt et facile a mettre en ceuvre tel que le dépdt en bain chimique, se concentrent,
principalement, sur la maitrise de ces propriétés morphologiques. Afin d’atteindre cet objectif, il est
nécessaire d’accroitre notre compréhension des mécanismes chimiques de croissance et de nucléation qui
ont lieu pendant le dép6t en bain chimique pour la formation contrdlée de réseaux de nanofils de ZnO.

Dans I’optique de contribuer & cette démarche, ce chapitre décrit plusieurs études concernant la
croissance de nanofils de ZnO par dépdt en bain chimique. Les effets de la couche d’amorce de ZnO,
nécessaire pour la nucléation des nanofils, sont dissociés des effets des précurseurs chimiques par
I’utilisation d’une couche d’amorce identique et reproductible lors de toutes ces études. Son élaboration
ainsi que sa morphologie sont présentées au début de ce chapitre. Ainsi, les effets du HMTA, bien que
largement utilisé, et du Polyéthylénimine (PEI) sur la morphologie des nanofils de ZnO sont évalués avec
minutie. En effet, certains aspects concernant les réles du HMTA dans le bain chimique lors de la
croissance de nanofils de ZnO restent encore mal compris et ne sont que partiellement discutés dans la
littérature [299]. Pour notre étude, des séries de croissances équimolaires et non-équimolaires en nitrate
de zinc et HMTA, ainsi que des simulations thermodynamiques et des études de pH cinétiques (pH en
fonction du temps) sont effectuées afin de mettre en evidence I’impact du HMTA sur la morphologie des
nanofils de ZnO. Par la suite, I’ajout du PEI, un agent adsorbant dont les effets sont mieux appréhendés,
est étudié. Le rble de ce polymeére, et notamment des groupements amines qu’il possede, sur la
morphologie des nanofils de ZnO obtenus par dépét en bain chimique en fonction de sa concentration, est
a ce jour, un sujet a I’étude, mais dont plusieurs questions restent débattues dans la littérature [300].
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L’étude présentée dans ce chapitre concerne essentiellement 1’effet de la longueur des chaines du PEI
sur la morphologie, la densité et la verticalité des nanofils de ZnO. Pour cela, une large étude de pH
cinétiques ainsi qu’une évaluation des dimensions des nanofils sont réalisées avec 1’ajout de ce polymére
en fonction de sa concentration. L’ensemble de ces études permet une meilleure compréhension des roles
du HMTA et du PEI, menant & une maitrise plus fine de la morphologie des nanofils de ZnO, favorable &
la fabrication de cellules solaires ETA.

1. Croissance de nanofils de ZnO par dépot en bain
chimique

1.1. Couche d’amorce de ZnO par dépot par trempage

Les propriétés structurales de la couche d’amorce de ZnO sont primordiales a controler car elles
peuvent affecter, en grande partie, la morphologie des nanofils de ZnO synthétisés par dép6t en bain
chimique [184]. Lors des études qui sont menées ici, les couches d’amorce sont préparées par une
méthode sol-gel, dont le principe est présenté dans le Chapitre I. Le dépdt par trempage est préféré au
dépbt par centrifugation car la texture des couches d’amorce suivant I’axe polaire ¢ est plus élevée avec
ce procédé. Cette couche d’amorce de ZnO est élaborée dans les mémes conditions pour toutes les études
ultérieures de ce chapitre afin d’obtenir une couche parfaitement reproductible permettant de déconvoluer
ses effets sur la morphologie des nanofils des effets des précurseurs chimiques eux-mémes.

1.1.1. Protocole expérimental

Tirage hors de la solution
Séchage a l'air

Trempage dans la solution

43

N
-1k i 1

Acétate de zinc
+
MEA
+
Ethanol

(a) (b) (c) (d) (e)

Figure I11-1 : Procédé de dépot d’une couche d’amorce de ZnO par trempage : (a) préparation de la solution a base
d’acétate de zinc et de MEA dans de 1’éthanol absolu, (b) trempage de 1’échantillon, (c) retrait de I’échantillon, (d)
séchage a température ambiante et (e) recuits a 300 puis 500°C sur plaques chauffantes.

Le milieu réactionnel est préparé a partir d’une concentration de 375 mM d’acétate de zinc et de MEA
dans de I’éthanol absolu. La solution est maintenue sous agitation, & 60°C, pendant 12h, puis a
température ambiante durant les 12h suivantes afin de dissoudre 1’acétate de zinc dans le solvant. Des
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plaques de silicium dopé p orientées (100), préalablement clivées et nettoyées a 1’acétone puis a
I’isopropanol sous ultrasons, sont choisies comme substrats pour les études de croissance des nanofils de
ZnO présentées dans ce chapitre. Le taux d’hygrométrie de la chambre dans laquelle est placée 1a solution
est contr6lé (<15%). Comme le montre la Figure I11-1, I’échantillon est ensuite plongé et maintenu dans
cette solution pendant 60s avant d’étre retiré & une vitesse de 3,3 mm.s™. Le procédé est suivi d’un recuit
en deux étapes. La premiére est réalisée a 300°C sous air afin d’évaporer le solvant et d’éliminer les
résidus organiques, tandis que la seconde est réalisée a 500°C pour cristalliser la couche de nanoparticules
de ZnO. Ainsi, les nanoparticules se réordonnent et les contraintes peuvent étre relaxées grace a 1’apport
d’énergie.

1.1.2. Morphologie de la couche d’amorce de ZnO

La morphologie de la couche d’amorce de ZnO compacte et continue élaborée par procédé sol-gel est
présentée en Figure I11-2. Son épaisseur typique est de I’ordre de 40 nm avec une taille de nanoparticules
moyenne de 37412 nm.

Figure 111-2 : Images MEB en (a) coupe et (b) en vue de dessus de la couche d’amorce de ZnO obtenue pour un
cycle de trempage dans un sol de concentration d’acétate de zinc et de MEA de 375 mM.

La densité des nanoparticules est fixée & 214+15 NP/um? a partir de I’'image MEB en Figure 111-2. Il
est possible de déterminer le coefficient de texture (hkl), présenté dans le Chapitre I, & partir du
diagramme de DRX en Figure I11-3 montrant que le ZnO est cristallisé sous forme wurtzite, grace a
I’équation suivante [301] :

Thki

1o, nki
1oN  Thki
NZU=01g ppy

Chrt = Equ. 111-1

In étant ’intensité du pic (hkl), Iy I’intensité référence du pic (hkl) a partir de la fiche ICDD 00-042-1393
(ICDD, International Centre for Diffraction Data), et N le nombre de pics de DRX considérés. Le degré
d’orientation préférentielle est, quant & lui, déduit de 1’équation suivante :

‘fﬁivzo (Chii—1)?

7= VN

Il détermine 1’orientation globale de la couche. Si celle-ci est orientée aléatoirement, o est égal a 0. Au

contraire, si elle est parfaitement orientée selon une direction unique, ¢ tendra vers vN — 1. Concernant
la couche d’amorce de ZnO étudiée ici, les 6 premiers pics sont pris en compte dans le calcul de la texture

Equ. I11-2
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(N=6). Une texture relative de 100% selon (002) correspondra donc a Cyy=6 et =6 — 1 = 2,236. Un
coefficient de texture relative défini par _LriL_y100 peut étre utiliseé.

hkl max
100000 -———
=
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(=] ]
3
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Figure I11-3 : Diagramme de DRX de la couche d’amorce de ZnO obtenue pour un cycle de trempage dans un sol de
concentration d’acétate de zinc et de MEA de 375 mM.

La texture de notre couche d’amorce de ZnO est observée le long de l'axe polaire ¢ avec un degré
d'orientation préférentielle de 1,21 correspondant a un coefficient de texture (002) de 3,69. Seules les
nanoparticules orientées (002) agissent comme sites préférentiels de nucléation pour la croissance des
nanofils [183]. Nous pouvons en déduire qu’environ 55 a 60% des nanoparticules sont orientées selon
I’axe c et jouent le réle de sites de nucléation pour la croissance de nanofils. Cela équivaut a une densité
de pres de 130+10 nanoparticules/pum2. En outre, cette couche d’amorce de ZnO est dense et relativement
compacte, avec une porosité réduite équivalente a seulement 12% de la surface totale, ce qui est favorable
a la nucléation des nanofils de ZnO sur la surface des nanoparticules orientées suivant ’axe polaire ¢
[184].

1.2. Croissance de nanofils de ZnO par dépot en bain chimique

Le dépdt en bain chimique est choisi comme technique de croissance des nanofils de ZnO car ce
procedé est bas colt, et relativement simple a mettre en ceuvre. Il posséde également 1’avantage d’étre
réalisé a basse température. Les enjeux majeurs restent la compréhension des mécanismes de nucléation
et de croissance mis en jeu lors du dép6t en bain chimique afin de contréler la morphologie structurale
des nanofils de ZnO. Cette maitrise des dimensions des nanofils de ZnO faciliterait leur intégration plus
efficace dans les cellules photovoltaiques ETA.

1.2.1. Protocole expérimental

La premiére étape du procédé consiste a préparer deux solutions distinctes contenant les précurseurs
chimiques. La premiére est composée d’une poudre de nitrate de zinc hexahydraté (Zn (NO3),.6H,0) et la
seconde d’une poudre de HMTA, toutes deux dissoutes dans de I’eau distillée. Ces deux solutions sont
agitées séparément de 24 a 48h afin d’assurer une bonne solubilisation de ces poudres. Une fois ce délai
terming, le bain de croissance est préparé a partir d’un mélange de ces deux solutions dans un bécher. Le
volume total du bain est fixé a 48 mL. L’échantillon (substrat + couche d’amorce de ZnO) est ensuite
placé dans un bécher contenant le bain de croissance, face d’intérét vers le bas, afin d’éviter le dépot de
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microstructures a la surface de ce dernier di a la croissance homogéne en solution. Cette croissance
homogeéne représente une perte de matiere pour la croissance hétérogene des nanofils de ZnO et doit étre
réduite autant que possible. La Figure 111-4 décrit schématiquement les étapes du dépdt en bain chimique.
Le bécher est scellé par un bouchon afin d’empécher 1’évaporation de la solution lors du procédé, puis
placé dans une étuve maintenue & 90°C.

Zn(NO3)2 HMTA

8 ¢ : : . .

Zn(NOs): # # 90°C ‘
+

HMTA

* Substrat

(a) (b) (©) (@)

Figure I11-4: Croissance de nanofils de ZnO par dépdt en bain chimique : (a) préparation de la solution de
croissance, (b) mise en place de 1’échantillon dans la solution avec la face d’intérét vers le bas et scellage du bécher,
(c) mise en place du bécher dans une étuve maintenue a 90°C et (d) résultat schématique de la croissance.

Le temps de croissance est fixé & 3h, car, au-dela, I’appauvrissement des ions Zn** et HO™ dans le bain
meéne a une diminution significative de la vitesse de croissance des nanofils de ZnO.

1.2.2. Morphologie des nanofils de ZnO pour une croissance dite
« standard »

Les croissances de nanofils de ZnO par dépbt en bain chimique dites « standards » sont effectuées
avec les parameétres suivants :

» [Zn(NOs3);] = [HMTA] =30 mM ;

Volume total de solution de croissance =48 mL ;
Température = 90°C ;

Temps de croissance = 3h ;

VYV V VY

Nombre de nanofils

Diamétre (nm)

Figure 111-5 : Images MEB en (a) coupe et (b) en vue de dessus des nanofils de ZnO obtenus par dép6t en bain
chimique pour une concentration équimolaire standard de nitrate de zinc et de HMTA égale a 30 mM. (c)
Histogrammes des diametres mesurés de plusieurs nanofils révelant un diamétre moyen de 63+10 nm suivant un
ajustement de type gaussien.
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Des images MEB d’une telle croissance sont montrées en Figure 111-5a,b. Les nanofils synthétisés
présentent un angle d’inclinaison moyen de I’ordre de 10° déduit de la figure de pole de rayons X
collectée suivant 1’axe ¢ en Figure I11-6. Cette figure traduit I’inclinaison des plans ¢ de base des nanofils
en fonction de I’angle par rapport & la surface du substrat. Si tous les nanofils étaient parfaitement
verticaux, un pic tres fin situé a un angle de 0° serait observé (en théorie un Dirac sans la prise en compte
des erreurs de mesure). Les caractéristiques structurales des nanofils obtenues avec une croissance dite
« standard » par dép6t en bain chimique sont répertoriées ci-apres :

» Longueur moyenne = 900+100 nm ;

Diametre moyen = 63+10 nm (Figure 111-5¢) ;

Densité apparente moyenne = 67+10 nanofils/um?;

Facteur de forme (longueur/diametre) = 14,345 ;

Angle d’inclinaison moyen par rapport a la normale a la surface =~ 10°;
Volume déposé (calculé sur 1um2) = 0,188+0,1 pm®;

YV VYVYY

| FWHM=10,57

Intensité (unit. arb.)

80 60 40 20 0 20 40 60 80

Figure 111-6 : (a) Figure de pble et (b) profil associé de rayons X suivant ’axe ¢ des nanofils de ZnO obtenus par
dépbt en bain chimique pour une concentration équimolaire standard de nitrate de zinc et de HMTA égale a 30 mM.

La densité apparente, correspondant au nombre de nanofils visibles sur I’image MEB en vue de dessus
en Figure 5b pour une surface de 1 umz2, nous donne une indication importante quant aux processus de
nucléation et de coalescence en jeu. Cette densité de nanofils de ZnO est bien moins importante que la
densité de nanoparticules de ZnO orientées selon 1’axe ¢ de la couche d’amorce agissant comme sites de
nucléation.

Les nanofils de ZnO de phase wurtzite sont orientés exclusivement selon 1’axe ¢, soit les plans (002)
paralléles a la surface. Les pics de diffraction provenant des plans (100), (101), (102), (110) et (103) en
Figure 111-7a sont reliés a la couche d’amorce de ZnO et non aux nanofils [184].

La Figure I11-7b présente le spectre Raman typique des nanofils de ZnO pour une croissance dite
« standard ». Les modes E, (low), A; (TO) et E, (high) du ZnO sont clairement identifiés a 100, 380 et
440 cm™ [302]. Les modes E; (low) et E, (high) sont relativement intenses. Néanmoins, certains modes
tels que A; (LO) ou E; (LO) n’apparaissent pas en raison de la forte intensité du signal de silicium a 300
et 520 cm™.
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Figure 111-7 : (a) Diagramme de DRX et (b) spectre Raman des nanofils de ZnO obtenus par dép6t en bain chimique
pour une concentration équimolaire standard de nitrate de zinc et de HMTA égale & 30 mM.

1.3. Simulations thermodynamiques

Afin d’estimer le réle du pH sur la présence de différentes espéces dans le bain de croissance, des
simulations thermodynamiques a 90°C sont réalisées grace au logiciel Visual MINTEQ [303]. Les ions
Zn*" sont identifiés comme cations métalliques simples, tandis que les ions HO™ et la molécule de NH;
jouent le role de ligands pour former des complexes d’hydroxydes de Zn(ll) et des complexes amino-
Zn(11). Neuf espéces solubles Zn(ll) sont considérées en milieu aqueux: les ions Zn*, Zn(OH)™,
Zn(OH); (aq), Zn(OH)3, Zn(OH);™, Zn(NH3)?*, Zn(NH3)3*, Zn(NH3)3* et Zn(NH3)5*. Le mécanisme
chimique simplifié est donné par I’Equation III-3 :

Zn?* +iL <> ZnL2* Equ. 111-3
D’ou la relation suivante :

[znL*]

Bl = LT Equ. 11-4

ou L est le ligand, ZnL%Jr est le complexe considéré, i est le nombre de coordination, et BiL est la constante
de stabilité. Les constantes de stabilité Bl sont d'abord prises a 25°C puis déduites a 90°C a l'aide de
I'équation de Kelley [304] [305] (Equation I1I-5) et a I’enthalpie libre standard de formation A{G’r
(Equations I11-6 et 111-7) :

Cp(T)=a+b.1073T 4+ ¢.10°T~ % 4+d. 1076 T2 Equ. 111-5
T T dT

A5GP = ArGRog s + Jroq 15(ACY (T)AT — ArSpeg 15 (T —298.15)) = T [, . (ACH(T) —)  Equ.lil-6

4G9 = —RT In(B}) Equ. 111-7

ou Cg (T) est la capacité thermique a pression constante, a, b, ¢ et d sont des constantes prises dans la
littérature [304], A¢G2og 15 €t ArS9og 15 sont Ienthalpie libre standard et I’entropie de formation a 298,15
K et 1 bar, R est la constante des gaz parfaits et T la température absolue en Kelvin.

Les constantes associées aux réactions d’équilibres sont présentées dans le Tableau I11-1. La constante
de stabilité B& est assimilable & la constante de réaction K seulement pour les réactions de complexation.
Pour les simulations thermodynamiques, la concentration de NH; est, en premiére approximation, posée
comme étant équivalente a la concentration de HMTA utilisée lors des croissances. Cette approximation
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est représentative des conditions de croissance au bout de plusieurs heures, car la décomposition du
HMTA est lente au cours du temps [189].

Table 111-1 : Réactions chimiques possibles dans le bain de croissance et constantes de réaction K associées a 25°C,
en considérant le systéme chimique Zn-NHs-H,0.

. . Log(K
Réactions chlmlques (2590(0))
Zn?*+ HO~ & Zn(OH)* 5
Zn?*+ 2HO~ & Zn(OH), 11,1
Zn%*+ 3HO~ & Zn(OH)3 13,6
Zn?*+ 4HO~ © Zn(OH)2~ 14,8
7n2++ NH; & Zn(NH3)2+ 2,2
Zn?*+ 2NH,; & Zn(NH;)2* 4,5
Zn?*+ 3NH; & Zn(NH;)3* 6,0
Zn?*+ 4NH; o Zn(NH)2 8,9
NH;+HO~ o NH3+H,0 4,8
Zn?*+ 2HO™ & Zn0 + H,0 15,5

En ce qui concerne le calcul du diagramme de solubilité théorique, nous avons considéré les composés
solides ZnO (s) et les différentes phases cristallines de Zn(OH), (s) indiquées dans le Tableau I11-2.

Table I11-2 : Produits de solubilité Ks pour les différentes phases cristallines de Zn(OH), a 25°C.

Phases solides log(Ks)
Zn(OH), (am) 12,474
Zn(OH), (B) 11,754
Zn(OH), (8) 11,844
Zn(OH), (¢) 11,534
Zn(OH), (v) 11,734

2. Effets du HMTA lors de la croissance des
nanofils de ZnO

2.1. Etatde I'art

Les réles precis du HMTA lors du déepdt en bain chimique des nanofils de ZnO sont controversés dans
la littérature, et notamment leurs effets sur les propriétés structurales des nanofils. Le HMTA est une
amine tertiaire hétérocyclique non-ionique qui est hautement soluble dans I'eau afin de libérer I'énergie de
déformation liée a sa structure moléculaire en forme de cage [205], montrée en Figure I111-8.
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Figure 111-8 : Molécule de HMTA.

En solution aqueuse, le HMTA relache progressivement des ions HO™ et maintient le pH [189] [306] a
une valeur constante lorsque la température de croissance est atteinte, comme montré en Figure 111-9a. Il
se décompose progressivement afin de former un mélange de formaldéhyde et d’ammoniac sous 1’effet de
la température. L’ammoniac réagit a son tour avec ’eau pour produire les ions HO". Les réactions
chimiques en jeu sont les suivantes [188]:

> (CH2)5N4 + 6H20 —» 6HCHO + 4NH3 Equ. 111-8
» NH;+H,0 < NH," + HO Equ. 111-9

> Zn* +20H —» ZnO + H,0 Equ. 111-10
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Figure 111-9 : (a) pH, (b) [Zn*] et (c) [HMTA] en fonction du temps lors d’une croissance de nanofils de ZnO par
dépdt en bain chimique [189].
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lll.Etude des nanofils d’oxyde de zinc synthétisés par dépot en bain chimique

En Figure 111-9b,c les concentrations de Zn** et de HMTA chutent au cours du temps en raison de leur
consommation nécessaire a la formation du ZnO (Equation I11-10) [189]. La vitesse d’hydrolyse du
HMTA diminue avec I’augmentation du pH, et inversement [306]. Cette hydrolyse est enclenchée gréace a
I’énergie fournie lors de I’augmentation de la température. Elle débute autour de 45°C [307]. A pH
constant (temps > 2h), comme mesuré en insert de la Figure 111-9c, elle est estimée & 0,059 h™ [189].
Récemment, la formation d’autres phases intermédiaires, généralement moins stables, telles que du
Zn(CH3COO0),, ont également été rapportées sur une plage de températures plus basses de 20 a 65°C
[308]. Le HMTA ne forme pas de complexes avec les ions Zn** et ne produit pas de complexes métal-ion
Zn(11) comme il a été montré par absorption des rayons X résolue en temps (XANES : X-ray Absorption
Near-Edge Structure) [190].

Si le HMTA apparait comme étant une source d’ions HO™ et comme un tampon de pH, son r6le
concernant son interaction directe avec les différentes faces des nanofils de ZnO est encore débattu. Il a
été proposé que le HMTA puisse agir comme un agent adsorbant sur les faces verticales des nanofils de
ZnO formées par des plans m non polaires afin de promouvoir la croissance axiale aux dépens de la
croissance radiale, augmentant ainsi le facteur de forme [299] comme présenté schématiqguement en
Figure I11-10. Cette théorie est toutefois controversée suite a des expériences in situ de spectroscopie
infrarouge (ATR-FTIR pour Attenuated Total Reflection Fourier Transform Infrared [309]). Néanmoins,
ces expériences ont été menées dans des conditions de croissance trés particuliéres (ZnO sous forme de
poudre, température ambiante et concentration de HMTA trés faible de 1 mM), ce qui limite la
compréhension des phénomeénes mis en jeu.

Figure 111-10: Adsorption du HMTA sur les faces verticales des nanofils de ZnO formées par des plans m non
polaires [299] .

D’autres études ont été menées afin de mettre en évidence les interactions du HMTA avec les faces
verticales des nanofils de ZnO en faisant varier la concentration des précurseurs lors du dépét en bain
chimique. Des croissances équimolaires en nitrate de zinc et HMTA ont alors été réalisées [196] [310].
Cependant, ce type d’étude n’a pas permis d’évaluer le role du HMTA sur les nanofils. C’est pourquoi
des croissances non-équimolaires en [Zn(NO3),] et [HMTA] ont été testées plus récemment [311] [312]
[313] [314]. Toutefois, celles-ci ont toutes été réalisées sur une plage de concentrations trés étroite,
limitant ainsi 1’observation et la compréhension des effets du HMTA sur la morphologie des nanofils. De
plus, les effets de la morphologie des couches d’amorce de ZnO sur les variations des dimensions des
nanofils sont généralement superposés aux effets des précurseurs chimiques en solution. Or, ceux-ci
devraient étre plus rigoureusement pris en considération dans ce type d’études afin de permettre une
meilleure compréhension de I’impact exact du HMTA sur la croissance des nanofils de ZnO.

PARIZE Romain ( ] LMGP 2017
L 81 )



l1l.Etude des nanofils d’oxyde de zinc synthétisés par dépodt en bain chimique

Dans le cadre de notre étude des effets du HMTA sur la croissance des nanofils de ZnO par dépét en
bain chimique, nous avons:

» Utilisé une couche d’amorce de ZnO dite « standard », dont les propriétés structurales sont fixées
et présentées dans la premiére section de ce chapitre ;

> Etudié la morphologie des nanofils de ZnO synthétisés par des croissances a la fois équimolaires,
mais aussi non-équimolaires sur une large plage de rapports [Zn(NO3),] / [HMTA] ;

> Réalisé des simulations thermodynamiques a 1’aide du logiciel Visual MINTEQ corrélées avec
des mesures expérimentales du pH cinétique afin d’évaluer ’effet du pH sur les espéces en
solution et sur la sursaturation du bain ;

> Analysé les groupements C-H par spectroscopie Raman afin de mettre en évidence la présence du
HMTA a la surface des nanofils de ZnO ;

2.2. Croissances équimolaires

Dans un premier temps, des croissances équimolaires en [Zn(NOs),] et [HMTA], sont réalisées sur une
plage de concentrations variant de 5 a 80 mM. La morphologie des nanofils de ZnO obtenus en fonction
de la concentration des précurseurs chimiques est présentée sur les images MEB en Figure 111-11.

Figure 111-11 : Images MEB (a)-(f) en coupe et (g)-(I) en vue de dessus des nanofils de ZnO obtenus par dép6t en
bain chimique pour une concentration équimolaire de nitrate de zinc et de HMTA variable de 5 a 80 mM et une
durée de 3h.

Les nanofils de ZnO synthétisés présentent une bonne verticalité. La longueur et le diametre moyen
des nanofils de ZnO, mesurés sur une population de plus de 200 nanofils, ainsi que la densité apparente
du réseau (nombre de nanofils sur 1 um2), sont présentés en Figure I11-12a. La longueur des nanofils de
ZnO augmente significativement de 120 a 1300 nm lorsque la concentration équimolaire varie de 5 a 50
mM. Le diamétre moyen, quant a lui, augmente de 40 a 130 nm dans la méme gamme de concentrations.
De plus, la densité apparente, en Figure 111-12a, diminue de 104 a 42 NFs/umz2. A partir de 50 mM, la
coalescence des nanofils est assez marquée, transformant ainsi le réseau de nanofils de ZnO en une
couche mince relativement poreuse. La couche mince de ZnO obtenue pour une concentration de 80 mM
est au contraire compacte et présente une épaisseur de 400 nm. La concentration limite pour la croissance
de nanostructures sous forme de nanofils se situe donc autour de 50 mM.
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Figure 111-12 : (a) Diamétre, longueur et densité apparente, (b) facteur de forme des nanofils de ZnO obtenus par
dépdt en bain chimique en fonction de la concentration équimolaire, (c) densité apparente en fonction de la longueur
et (d) évolution du pH du bain de croissance mesuré apres croissance en fonction de la concentration équimolaire.

L'augmentation de la vitesse de croissance axiale et radiale, déduite de 1’augmentation de la longueur
et du diameétre des nanofils, est directement liée & I'augmentation de la concentration en ions Zn?" et HO"
(Equation 111-10). Le facteur de forme calculé a partir des mesures du diamétre et de la longueur en
Figure I11-12b est maximum pour une concentration de 30 mM et égal a 14. L'évolution de la densité des
nanofils de ZnO en fonction de leur longueur est présentée en Figure I11-12c. Elle est inférieure a la
densité de nanoparticules orientées selon 1’axe ¢ de la couche d’amorce agissant en tant que sites de
nucléation, celle-ci étant fixée a 130 nanoparticules/um2. Lorsque la longueur et le diametre des nanofils
sont réduits, la coalescence 1’est de fait également. La densité apparente est donc plus importante pour les
nanofils possédant une longueur et un diameétre plus faibles. Cette densité décroit avec I’augmentation de
la concentration en raison d’une longueur et d’un diamétre de nanofils plus important. La densité finit par
saturer autour de 42 nanofils/um? a partir d’une concentration équimolaire de 50 mM, concentration pour
laquelle les effets de coalescence sont fortement prononcés, comme observé en Figure I11-11e,f et 11Kk,

Le pH de la solution aprés croissance est également mesuré pour chaque concentration en Figure I11-
12d. Il est principalement régi par la concentration des ions HO™ provenant de I'hydrolyse progressive du
HMTA. Il diminue de maniére significative de 6,5 a 5,8 lorsque la concentration équimolaire augmente de
5 a 50 mM. Pour plus de précision, le pH cinétique in situ est mesuré pendant la croissance en Figure Il1-
13 pour les deux concentrations extrémes de 5 et 50 mM menant & la croissance de nanofils, ainsi que

pour la concentration de 30 mM. Le bain de croissance atteint 60°C aprés 12-13 min et 90°C seulement
aprés 40 min.
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Figure 111-13: pH cinétique in situ du bain de croissance mesuré pour des concentrations équimolaires de [Zn(NO3);]
et [HMTA] de 5, 30 et 50 mM.

Pour les croissances équimolaires correspondant aux concentrations de 30 et 50 mM, les pH cinétiques
sont relativement proches de 1’ordre de 5,4 a 5,6. En revanche, le pH cinétique pour une croissance
équimolaire & 5 mM est bien plus élevé et se situe entre 6,3 et 6,4. Ces courbes représentant le pH in situ
sont corrélées a des simulations thermodynamiques pour une meilleure compréhension des variations de
la morphologie des nanofils. La Figure 111-14 présente les diagrammes de prédominance des espéces
Zn(ll) en solution a 90°C pour les concentrations de 5, 30 et 50 mM. La partie grisée représente, sur
chaque diagramme, I’intervalle de pH du bain selon chaque condition de croissance. Celle-Ci est assez
réduite en raison de faibles évolutions du pH au cours des différentes croissances lorsque la température
de 85/90°C est atteinte.
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Figure 111-14 : Diagrammes de prédominance des espéces Zn(ll) en fonction du pH pour les concentrations
équimolaires de [Zn(NOs),] et [NH3] de (a) 5, (b) 30 et (c) 50 mM.

Les ions Zn®* sont présents en trés grande concentration sur un intervalle de pH allant de 0 & 6,5 pour
I’ensemble des concentrations équimolaires. Les complexes ZnOH" et Zn(NH3)** sont également formés
a partir d’un pH de valeur 5,5 pour une concentration de 5 mM et 4,5 pour une concentration de 50 mM.
Cependant, leur quantité est trés faible dans les intervalles de pH d’intéréts sur la Figure III-14. lls
n’illustrent pas les variations de morphologie et de vitesse de croissance axiale des nanofils de ZnO. Les
courbes de solubilités théoriques (plus exactement le logarithme de la solubilité), considérant le composé
solide ZnO(s), sont déterminées en Figure 111-15a en fonction du pH. Cette solubilité est constante aux pH
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les plus faibles, puis chute sur une gamme de pH d’environ 5 a 11 avant de remonter légérement. La
sursaturation de la solution est estimée et symbolisée par une fleche tracée directement sur la Figure I11-
15a. La sursaturation pour une concentration équimolaire de 30 mM est plutdt faible et augmente lorsque
la concentration équimolaire est de 50 mM. Ce faible niveau de sursaturation est en faveur de la
croissance hétérogene des nanofils de ZnO, au détriment de la croissance homogene en solution pour ces
deux concentrations équimolaires. Schématiquement, la sursaturation et la concentration de Zn?* plus
élevées pour la concentration équimolaire de 50 mM entrainent donc une augmentation de la longueur et
du diamétre des nanofils de ZnO par rapport a la concentration équimolaire de 30 mM. Cela se traduit par
un accroissement du volume de ZnO déposé atteignant un maximum de 0,793 pm?® sur une surface de 1
MmM?2 & cette concentration équimolaire, comme présente en Figure 111-15b. A 1’opposé, le faible volume de
ZnO déposé de 0,017 um?® & une concentration équimolaire de 5 mM est causé par une concentration de
Zn*" faible et une sursaturation trés importante, favorisant ainsi la croissance homogéne en solution, ce
qui diminue d’autant la croissance hétérogeéne des nanofils de ZnO.
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Figure 111-15: (a) Solubilité théorique a 90°C en fonction du pH allant de 5,2 a 6,4 pour les concentrations
équimolaires en [Zn(NO;),] et [NH;] de 5, 30 et 50 mM. (b) Volumes de ZnO déposé sur une surface de 1 pm? en
fonction de la concentration équimolaire en [Zn(NOs),] et [HMTA] déduits des valeurs de longueur, diamétre et
densité de la Figure 111-12.

2.3. Croissances non-équimolaires

Les croissances équimolaires précédentes ne permettent pas de préciser ou de comprendre
explicitement les réles du HMTA sur la morphologie des nanofils. En revanche, des croissances non-
équimolaires sont beaucoup plus enrichissantes. C’est pour cette raison que de telles croissances sont
étudiées sur une plage étendue de rapports [Zn(NOs),] / [HMTA]. Celles-ci sont reliées dans un second
temps a des simulations thermodynamiques réalisées a partir de la mesure du pH in situ en fonction du
temps durant la croissance. Les images MEB d’une série étendue de croissances non-équimolaires sont
présentées en Figure 111-16, avec un rapport de concentrations allant de 1:1/4 en faveur du Zn(NOs3), a
1/4:1 en faveur du HMTA. Dans tous les cas, la concentration la plus élevée équivaut a 30 mM. Pour
donner un exemple, le rapport 1:1/4 en faveur du Zn(NO3), (rapport=1/0,25=4) mene a une concentration
de Zn(NQO3), de 30 mM et une concentration de HMTA de 30/4 mM soit 7,5 mM.
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Figure 111-16 : Images MEB (a-d) (i-1) en coupe et (e-h) (m-p) en vue de dessus des nanofils de ZnO obtenus par
dép6t en bain chimique d’une durée de 3h en fonction du rapport [Zn(NO3),] / [HMTA] allant de 4 4 0,25.

Les images MEB en Figure I11-16 mettent tout d’abord en évidence la trés bonne verticalité des
nanofils lors des croissances non-équimolaires. Cependant, la morphologie des nanofils est fortement
influencée par le rapport de concentration, avec une variation de diamétre et de longueur clairement
visible sur ces images. La longueur, le diamétre et la densité des nanofils de ZnO sont présentés en Figure
[11-17. Les domaines limités en réactifs (solution riche ou pauvre en ions Zn*") sont définis ici pour des
rapports [Zn(NQs),] / [HMTA] menant & une vitesse de croissance axiale inférieure a la moitié de la
vitesse de croissance axiale maximale de la série. La vitesse maximale de 6,9 nm/min est obtenue pour un
rapport de 0,66 en Figure I11-17. Lorsque le rapport [Zn(NOs),] / [HMTA] est grand, les réactifs limitant
pour la croissance de nanofils de ZnO sont les ions HO". A I’inverse, lorsque le rapport [Zn(NOs),] /
[HMTA] est petit, les réactifs limitant sont les ions Zn*. De ce fait, une solution riche en ions Zn*" est
déterminée pour un rapport allant de 4 a 1,75, alors qu’une solution pauvre en ions Zn®* est déterminée
pour un rapport allant de 0,5 a 0,25.
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Figure 111-17 : Longueur, diametre et densité apparente des nanofils de ZnO obtenus par dép6t en bain chimique en
fonction du rapport [Zn(NOs),] / [HMTA] allant de 4 4 0,25.

2.3.1. Evolution de la longueur et du facteur de forme des nanofils

La longueur des nanofils augmente de 300 a 1250 nm lorsque le rapport [Zn(NOs3),] / [HMTA]
diminue de 4 a 0,66, puis chute a 250 nm pour un rapport [Zn(NO3),] / [HMTA] diminuant de 0,66 a
0,25, comme présenté en Figure Il1-17. Les plus longs nanofils sont donc obtenus pour un rapport
[Zn(NOs),] / [HMTA] de 0,66 légerement en faveur du HMTA ([Zn(NO3),]= 20 mM, [HMTA]= 30 mM).
La vitesse de croissance axiale dans ce cas précis s’éléve a 6,9 nm/min, tandis qu’elle n’est que de 1,7
nm/min pour le rapport extréme de 4 et de 1,4 nm/min pour le rapport extréme de 0,25. Les plus courts
nanofils sont donc obtenus pour ces deux rapports extrémes. Le facteur de forme, calculé en Figure 111-18,
est donc maximal pour un rapport de 0,66 et équivaut a 20,5. Le facteur de forme, pour une croissance
non-équimolaire Iégérement en faveur du HMTA, est donc presque multiplié par 1,5 par rapport a une
croissance dite « standard » de concentration équimolaire de 30 mM. Le rapport de concentrations des
précurseurs, et principalement la quantité d’HMTA, introduit dans le bain de croissance joue donc un role
conséquent sur la morphologie des nanofils de ZnO synthétisés.
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Figure 111-18 : Facteur de forme des nanofils de ZnO obtenus par dépdt en bain chimique en fonction du rapport
[Zn(NO3),] / [HMTA] allant de 4 & 0,25.
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Le pH ex situ avant croissance en Figure 111-19 augmente Iégérement et progressivement de 6,6 a 7
lorsque le rapport [Zn(NO3),] / [HMTA] diminue de 4 a 0,25, ¢’est-a-dire lorsque la quantité de HMTA
est plus grande. Le pH aprés croissance est, quant a lui, relativement constant lorsque le rapport
[Zn(NOg),] / [HMTA] diminue de 4 a 0,66 (pH=6,1 £ 0,2) puis augmente fortement lorsque ce rapport
diminue de 0,66 & 0,25 (pH=7,7). Cette forte augmentation indique clairement qu’une quantité plus
importante d’ions HO™ en solution n’est pas consommée par la croissance pour les rapports largement en
faveur du HMTA. De ce fait, la question se pose quant a son role de tampon de pH au cours du procedé
de dép6t en bain chimique concernant les rapports [Zn(NOs),] / [HMTA] largement en faveur du HMTA.
Afin de résoudre ce probléme et de comprendre plus amplement les variations morphologiques des
nanofils, des mesures in situ de pH cinétiques (en fonction du temps) de la solution au cours de
différentes croissances non-équimolaires sont réalisées et reliées a des simulations thermodynamiques.
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Figure 111-19 : pH de la solution avant et aprés la croissance de nanofils de ZnO obtenus par dépdt en bain chimique
en fonction du rapport [Zn(NOs),] / [HMTA] allant de 4 a 0,25.

La mesure du pH cinétique in situ des rapports [Zn(NOz),] / [HMTA] égale a 4, 1, 0,66 et 0,25 est
représentée en Figure I11-20. Le HMTA joue clairement le réle de tampon de pH pour les rapports de 4, 1
et 0,66 lorsque la solution atteint la température de consigne (90°C). En effet, ce dernier reste constant et
équivaut respectivement a 5,6, 5,5 et 5,7+ 0,1 tout au long de la croissance. Cependant, le comportement
du pH pour le rapport [Zn(NO3),] / [HMTA] = 0,25 est bien différent. Pour ce rapport, le pH augmente au
fur et a mesure de la croissance, de 6 4 6,5 + 0,1, une fois la température de 90°C atteinte. Cela estdii a la
libération progressive des ions HO", en excés dans la solution, non consommés en raison de la faible
concentration d’ions Zn**pour la formation des nanofils de ZnO selon I’Equation I1I-10. Le HMTA ne
joue donc pas le réle d'un tampon de pH lorsque le dépdt en bain chimique des nanofils de ZnO est réalisé
avec un large excés de HMTA.

Nous avons corrélé le pH in situ a des simulations thermodynamiques pour une meilleure
compréhension des variations de morphologie des nanofils. La Figure 111-21 présente les diagrammes de
prédominance des espéces Zn(ll) en solution a 90°C pour les rapports [Zn(NOs),] / [HMTA] de 4, 1, 0,66
et 0,25. Pour les quatre rapports [Zn(NO3),] / [HMTA], les ions Zn?* sont présents en grande proportion
sur un intervalle de pH allant de 0 4 6,5.
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Figure 111-20 : pH cinétiques in situ pour les rapports [Zn(NQOs),] / [HMTA] de 4, 1, 0,66 et 0,25.

Les complexes ZnOH" et Zn(NH,)** sont formés, mais leurs quantités restent trés faibles dans les
intervalles de pH considérés, ce qui n’explique pas les différences de morphologie et de vitesse de
croissance axiale des nanofils de ZnO. Toutefois, la diminution de la longueur des nanofils de ZnO dans
la gamme de rapports de 0,66 a 0,25 en Figure 111-17 peut étre liée a une chute de la concentration en ions
Zn*", comme indiqué sur le diagramme de prédominance correspondant au rapport 0,25 en Figure 111-21d.
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Figure 111-21: (a)-(d) Diagrammes de prédominance des especes Zn(ll) en fonction du pH pour les rapports
[Zn(NOs),] / [NH3] de (a) 4, (b) 1, (c) 0,66 et (d) 0,25.

Les courbes de solubilités théoriques sont déterminées en Figure I11-22a en fonction du pH afin
d’expliquer précisément les variations de morphologie des nanofils de ZnO entre les différents rapports
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l1l.Etude des nanofils d’oxyde de zinc synthétisés par dépodt en bain chimique

[Zn(NOs),] / [HMTA]. La sursaturation est relativement faible pour les rapports [Zn(NO3),] / [HMTA] de
4 et 1 sur la Figure 111-22a, menant & des volumes de ZnO déposés de 1’ordre de 0,19 um® (Figure I11-
22b). En revanche, concernant le rapport de 0,66, la sursaturation légérement plus élevée est favorable a
la croissance hétérogéne, traduisant ainsi I'augmentation du volume de ZnO déposé & 0,24 pm?®, ainsi que
I’augmentation de la longueur des nanofils grace a une vitesse de croissance axiale plus importante que
pour les rapports de 4 et 1.
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Figure 111-22 : (a) Solubilité théorique a 90°C en fonction d’un pH allant de 5,4 a 6,2 pour les rapports [Zn(NO3),] /
[NH5] de 4, 1, 0,66 et 0,25. (b) Volumes de ZnO déposé sur une surface de 1 um? en fonction du rapport
[Zn(NO3),] / [HMTA] allant de 4 a 0,25 déduits des valeurs de longueur, diamétre et densité de la Figure 111-17.

Concernant le rapport de 0,25, la sursaturation indiquée par la fleche est bien plus élevée que pour les
autres rapports. Il est donc possible que la croissance soit plus fortement régie par la croissance homogéne
en solution que par la croissance hétérogéne des nanofils de ZnO en raison du dépassement de la limite de
métastabilité entre croissance hétérogéne et croissance homogéne. Ce résultat implique donc
I’augmentation de la croissance de microstructures dans la solution, la réduction du volume de ZnO
déposé comme observé en Figure 111-22b, ainsi que la diminution de la longueur des nanofils de ZnO
présentée en Figure 111-17. L’effet de la sursaturation sur les croissances hétérogénes et homogénes est
représenté schématiquement en Figure 111-23.

. . X Croissance
oissance hétérogéne

2o R . Croissance homogéne
hétérogene + homogéne

v

Sursaturation /

Figure 111-23 : Schéma de I’effet de la sursaturation sur les croissances hétérogéne et homogeéne.

2.3.2. Evolution du diametre des nanofils

L’évolution du diamétre des nanofils en fonction du rapport [Zn(NQs),] / [HMTA] présentée en Figure
111-17 nous apporte une information complémentaire quant au réle du HMTA en solution. Il diminue
continuellement de 76 a 47 nm lorsque le rapport [Zn(NOs),] / [HMTA] diminue de 4 & 0,25. Il décroit en
méme temps que la longueur augmente de 300 a 1250 nm, entrainant une augmentation du facteur de
forme de 4,3 a 20,5. L’évolution de la vitesse de croissance axiale est donc opposée a celle de la vitesse
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de croissance radiale sur la plage de rapports allant de 4 a 0,66. Dans cette plage de rapports,
I’augmentation de la concentration en HMTA réduit sans ambiguité la croissance radiale des nanofils de
ZnO, tout en favorisant la croissance axiale pour les raisons discutées précédemment. Pour les rapports
[Zn(NO3),] / [HMTA] allant de 0,66 a 0,25, la diminution du diametre des nanofils de 61 & 47 nm est
corrélée a une chute de la concentration des ions Zn?*. Néanmoins, le diamétre des nanofils pour une
longueur donnée inférieure a 500 nm est beaucoup plus élevé pour un rapport [Zn(NOs),] / [HMTA] de 4
que pour un rapport de 0,25. Cela semble indiquer que le HMTA est aussi fortement impliqué dans la
réduction de la croissance radiale des nanofils de ZnO dans la gamme de rapports [Zn(NOs),] / [HMTA]
allant de 0,66 a 0,25.

Des mesures de spectroscopie Raman sont effectuées afin de vérifier la présence du HMTA pour
appuyer la théorie concernant son adsorption potentielle sur les faces verticales des nanofils de ZnO
formées de plans m non polaires. Les spectres Raman du substrat de silicium et du HMTA seul sont
présentés en Figure 111-24 comme références. Les 2 rapports [Zn(NO3),] / [HMTA] extrémes de 4 et de
0,25 sont également mesurés en Figure I11-24 dans une gamme de nombres d’onde allant de 1050 a 3700
cm™. Cette gamme de nombres d’onde n’est pas habituelle pour la caractérisation du ZnO, mais elle
permet de mesurer les modes liés aux vibrations des liaisons carbone et groupements azote afin d’obtenir
une comparaison adéquate avec le spectre du HMTA. De plus, nous pouvons nous affranchir de plusieurs
raies trés intenses du silicium apparaissant autour de 300 et 520 cm™, ce qui autorise un comptage plus
long afin d’obtenir des spectres moins bruités.

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
*  Si

0 ZnO C-H O

[Zn(NO,),] 1/4:1 [HMTA]
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Figure I11-24 : Spectres Raman du silicium, du HMTA et des nanofils de obtenus par dépdt en bain chimique pour
les rapports [Zn(NOs),] / [HMTA] de 4 et de 0,25.

Le spectre Raman du silicium, en Figure I11-24, présente des raies secondaires pointées a 1000 (2TO),
1295 (2TO +TA), 1363 (2TO +TA), 1447 (3TO), 1552 (3TO), 1601 (3TO) et 1940 (4TO) cm™. Le
spectre du HMTA présente de nombreuses raies pointées vers 1038 (C-N-C), 1233 (C-N), 1347 (C-H,),
1365 (C-H,), 1437 (C-H,), 1451 (C-H,) cm™, entre 2626 et 2750 (C-H) cm™, ainsi qu’entre 2850 et 2980
(C-H) cm™ [315]. En ce qui concerne les spectres Raman des nanofils de ZnO, seules les raies & 1145,
2860-2930, 3370 et 3572 cm™ proviennent des nanofils. La raie & 1145 cm™ est attribuée au second ordre
du ZnO. Elle est plus intense pour le rapport [Zn(NOgz),] / [HMTA] de 4 car le volume déposé de ZnO est
plus élevé pour ce rapport (voir Figure 111-22b). Les modes N-H et O-H sont visibles respectivement a
3370 et 3572 cm™ pour les deux rapports de concentrations extrémes. Néanmoins, ils sont mieux définis
pour le rapport [Zn(NOs),] / [HMTA] de 4. La présence des groupements O-H peut venir de l'adsorption
d'hydrogéne sur les liaisons pendantes du plan polaire ¢ de la structure wurtzite du ZnO, ou de la
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formation d'hydroxyde de zinc lors de la croissance, ce qui parait moins probable ici car cette phase
apparait en plus grande quantité autour d’une température de 40°C, alors que les croissances sont
réalisées ici & 90°C [191]. La raie large entre 2860 et 2930 cm™ est attribuée aux groupements C-H [315]
et est également trés marquée dans le spectre du HMTA. Le rapport d’intensité entre celle-Ci et la raie du
ZnO & 1100 cm™ est plus important pour le rapport [Zn(NO3),] / [HMTA] de 0,25 (rapport des deux raies
~ 1). La plus forte présence des groupements C-H sur les nanofils de ZnO lorsque le HMTA est introduit
en exceés dans la solution de croissance est donc confirmée. Les modes CNC et CH, du HMTA pointés
respectivement & 1038 et 1231-1455 cm™ ne sont pas observés sur les spectres des nanofils en raison des
raies du silicium pointées dans les mémes gammes de nombres d’onde. De plus, ’origine de la
fluorescence observée reste inconnue, mais pourrait également provenir du HMTA car celle-ci est plus
importante pour le spectre correspondant au rapport [Zn(NQOs),] / [HMTA] de 0,25 largement en faveur
du HMTA.
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Figure 111-25: Spectre Raman de nanofils de ZnO obtenus par dépdt en bain chimique pour une concentration de 30
mM de Zn(NO3), et de 240 mM de NH3 a un pH de 10,8 sans HMTA.

Une croissance de nanofils de ZnO sans HMTA est également réalisée dans le but de vérifier si les
groupements C-H seraient tout de méme présents ou non sur le spectre Raman en Figure 111-25. Un exces
de 240 mM de NH; est ajouté a 30 mM de Zn(NOs), afin d’atteindre un pH de 10,8. Le volume de ZnO
déposé de 1,5 um? est bien plus important correspondant & des nanofils de ZnO avec une longueur et un
diamétre moyen égale a 4500 et 110 nm. Ceci est essentiellement d0 a la grande diminution de la
croissance homogeéne a un tel pH du fait de la complexation des ions Zn®* par les molécules de NH;
[316]. De ce fait, une forte intensité des raies assignées au ZnO et aux groupements O-H, a
respectivement 1140 et 3570 cm™, est détectée sur la Figure 111-25. Les deux raies additionnelles & 3196
et 3272 cm™ en plus de la raie & 3370 cm™ sont attribuées aux groupements N-H venant du NH; adsorbé a
la surface, phénoméne déja observé sur du TiO, [317]. Une raie C-H a 2860-2930 cm™ est également
observée. Malgré tout, le rapport d’intensité entre cette raie et la raie du ZnO a 1100 cm™ est trés faible (=
0,061) en comparaison avec le rapport d’intensité calculé en Figure I1I-24 pour le rapport [Zn(NOs),] /
[HMTA] de 0,25 (rapport d’intensité = 0,5) et au volume déposé. Les groupes C-H pourraient donc
principalement venir des précurseurs, et notamment de la solution de NH; qui affiche une impureté de
carbonates (CO;) de 10 ppm. Ainsi, nous pouvons affirmer que les groupements C-H observés
précédemment en Figure I11-24 proviennent probablement bien du HMTA adsorbé sur les nanofils de
ZnO lors de la croissance.
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2.3.3. Evolution de la densité du réseau de nanofils

La densité diminue de 127 a 66 nanofils/um? lorsque le rapport [Zn(NOs),] / [HMTA] diminue de 4 a
0,66, puis augmente de 66 a 90 nanofils/um? lorsque ce rapport diminue de 0,66 & 0,25 comme montré en
Figure 111-17. Celle-ci suit fortement une tendance inverse a celle de la longueur; en d’autres termes, elle
diminue lorsque la longueur augmente, et inversement, en raison du phénoméne de coalescence plus ou
moins prononcé et régi, ici, par la longueur des nanofils. Elle est systématiquement plus faible que la
densité de nanoparticules orientées selon 1’axe ¢ constituant la couche d’amorce de ZnQO. En revanche, en
Figure 111-17, la densité est beaucoup plus élevée pour le rapport extréme [Zn(NOs),]:[HMTA] de 4 que
pour celui de 0,25, alors que les longueurs des nanofils pour ces deux rapports sont quasiment identiques
de I’ordre de 300 nm et que le diamétre moyen des nanofils du rapport de 4 est plus important que celui
des nanofils du rapport de 0,25. De ce fait, la coalescence ne joue pas de réle dans la différence de densité
entre ces deux rapports. De plus, le nombre de sites de nucléation de la couche d’amorce est constant. Ce
résultat suggere fortement que le HMTA affecte directement le processus de nucléation des nanofils via
une action sur la couche d’amorce de ZnO. Ce phénomene est également remarqué sur la plage de
rapports [Zn(NO3),] / [HMTA] de 4 & 2 présentant des longueurs de nanofils variant trés sensiblement de
350 a 500 nm, alors qu’une forte chute de la densité passant de 127 a 67 nanofils/um? est observée en
méme temps que la concentration de HMTA augmente. Cela démontre, pour la premiere fois, que le
HMTA joue un role sur le processus de nucléation lors de la croissance, en plus de jouer un rdle sur la
morphologie des nanofils de ZnO.

B [Zn(NO,)] 1/4:1 [HMTA]
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Figure 111-26 : Spectres Raman des microstructures de ZnO obtenus par dépdt en bain chimique dans le bain de
croissance pour des rapports [Zn(NOs),] / [HMTA] de 4 (en noir) et 0,25 (en rouge).

Nous nous sommes intéressés a la croissance homogéne en solution afin de confirmer que cette
variation de densité n’était pas due a un taux de nucléation trop faible. En effet, I’augmentation de la
concentration de HMTA provoque I’augmentation du pH et la diminution de la concentration en ions Zn**
pouvant réduire le taux de nucléation. Les spectres Raman enregistrés sur les microstructures nucléées en
solution pour les rapports [Zn(NOs),] / [HMTA] extrémes de 4 et 0,25 sont présentés en Figure 111-26.
Les raies pointées & 95 (E,), 201, 329 (E,-E;), 378 (Ay), 435 (E,), 577 et 1140 cm™ sont attribués au ZnO
[318]. La présence de croissance homogeéne pour les deux rapports de concentrations extrémes nous
indigue que la nucléation reste efficace dans la gamme de rapports étudiée. Cela suggére que la variation
de densité entre ces deux rapports extrémes provient non pas d’une diminution significative du taux de
nucléation, mais bien de I’interaction potentielle du HMTA avec les nanoparticules de ZnO composant la
couche d’amorce.
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2.3.4. Mécanismes d’interaction proposés

La diminution du diamétre des nanofils de ZnO et la forte présence de groupements C-H lors des
mesures Raman nous indiquent qu’un processus d'interactions physico-chimiques sophistiqué s’opére
entre les faces latérales des nanofils de ZnO et le HMTA, inhibant ainsi la croissance radiale au profit de
la croissance axiale. Les faces verticales des nanofils de ZnO composees de plans m sont non polaires.
Néanmoins, elles sont composées de sites Zn?* et O% qui peuvent tout de méme jouer un réle dans des
processus physico-chimigues comme la formation de liaisons covalentes et/ou de liaisons hydrogénes. La
présence d’interactions électrostatiques est envisageable également a ces pH. Ce serait, éventuellement,
par ces processus, que le HMTA agirait sur les plans m non polaires des nanofils, engendrant la
diminution du diametre et 1’augmentation de la longueur. Les nanoparticules de la couche d’amorce non-
orientées selon ’axe polaire ¢ sont également composées de sites Zn** et 0% qui pourraient impliquer des
processus d’interactions avec le HMTA. Ce phénomeéne induirait un encombrement stérique envers les
nanoparticules orientées selon I’axe ¢ réduisant le nombre effectif de sites de nucléation actifs et la
densité du réseau de nanofils de ZnO synthétisés par dépdt en bain chimique. La Figure 111-27 décrit
schématiquement les effets directs du HMTA sur les nanofils de ZnO lors de leur dépot en bain chimique.
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Interactions électrostatiques et/ou *Source d’'HO"
liaisons (covalentes et hydrogénes) ° Tampon de pH
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Figure 111-27 : Schéma récapitulatif des effets directs du HMTA sur les nanofils de ZnO synthétisés par dépbt en
bain chimique.

3. Ajout de polyethyleneimine lors de la croissance
des nanofils de ZnO: effets de la longueur de
chaines du polymere

3.1. Etatde I'art

La croissance de nanofils de ZnO par dép6t en bain chimique peut également étre réalisée avec 1’ajout
d’autres précurseurs afin de jouer sur la morphologie des nanofils ou encore sur leurs propriétés
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physiques intrinséques. Pour se faire, nous avons choisi un polymére largement étudié [300]: le
polyéthyleneimine (PEI). Le PEI est présenté comme étant un agent adsorbant sur les plans m non-
polaires des nanofils de ZnO dans le but de diminuer leur croissance radiale et d’accroitre leur croissance
axiale le long de I’axe ¢ [319] [320]. Le procédé est proche de celui attendu et discuté pour le HMTA ci-
dessus [299] [309] [311]. L’adsorption du PEI impliquerait la protonation de ses groupes amines-NH, aux
pH employés [321] [322]. Sur la Figure 1l1-28a le PEI se compose d'une chaine organique avec
I’intercalation d'atomes azote et de ramifications-NH, qui sont capables de se protoner en NH;" sur une
plage de pH allant de 3 a 11 [322] [323].
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Figure 111-28: (a) Unité monomeére du polyéthyléneimine branché et (b) fraction de groupes NH, protonés en
fonction du pH pour le PEI dilué en solution [324].

Par ce procédé le pKa varie en fonction du nombre de groupes amines protones et donc de la longueur
des chaines polymériques. Cependant, la protonation est aussi modifiée par les interactions charge-charge
provoquées par les groupes voisins proches menant a un décalage de pKa. Pour exemple, le Tableau 111-3
illustre la différence de pKa entre deux groupes -NH, séparés par un nombre variable de groupes -CH,.
La protonation du second groupe NH, est décalée vers de plus bas pH (plus bas pKa) a cause des
interactions des voisins proches [325]. Comme il est présenté en Figure 111-28b, le taux de protonation des
groupes NH, du PEI est plus important pour de plus faibles pH [324].

Table 111-3 : Constantes de pKa entre deux groupes NH, d’une chaine polymérique [326].

Diamines Distance entre les NH, (A) pK, pK, ApK
NHz-(CHz)2-NH, 3,5 9,89 7,08 2,81
NH,-(CH,)s-NH, 4,6 10,56 8,76 1,8
NH,-(CHy)4-NH, 5,6 10,72 9,44 1,28
NH,-(CH,)s-NH, 6,7 10,78 9,85 0,93
NH;-(CHz)s-NH, 7,5 10,97 10,09 0,88

Le mécanisme proposé d’adsorption du PEI sur les faces verticales formées de plans m non polaires
des nanofils de ZnO est le suivant :

1. Augmentation du pH avec I’ajout du PEI au-dessus du point isoélectrique du ZnO, compris entre
8etl10

2. Transformation des plans m non polaires en plans négatifs O, [327]

3. Adsorption du PEI sur les faces verticales des nanofils en raison d’une interaction électrostatique
forte entre les plans m chargés négativement et les groupes amines protonés (-NHs") provenant du
PEI.
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En conséquence, la vitesse de croissance radiale est limitée au profit de la vitesse de croissance axiale
des nanofils, comme présenté en Figure 111-29.
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Figure 111-29 : Schéma représentant les différentes étapes de la croissance de nanofils de ZnO obtenus par dépbt en
bain chimique avec et sans PEI. i: dépdt de la couche d’amorce, ii : nucléation dans le bain chimique, iii :
croissance des nanofils sans PEI, iv : croissance des nanofils avec PEI [300].

La quantité de PEI ajoutée a la solution joue un role capital. Une concentration relativement faible de
PEI est plus efficace pour améliorer le facteur de forme des nanofils de ZnO [300] [328] [329], en raison
de sa complexation avec les ions Zn?* limitant entre autres la croissance homogéne [330] [322]. Cela
permet également de conserver un pH relativement bas afin d’obtenir un meilleur taux de protonation du
PEIL De 14, la théorie explicitée plus haut quant au processus d’adsorption du PEI sur les faces m non
polaires des nanofils de ZnO peut étre controversée car il parait difficile d’atteindre le point isoélectrique
du ZnO avec de faibles concentrations de PEI. C’est pour cela que des molécules de NH3 sont souvent
introduites dans la solution afin d’augmenter le pH au-dessus de 10 et de créer des complexes amino-
Zn(ll), augmentant ainsi le nombre d'ions HO", provenant de sa décomposition, disponibles pour la
croissance hétérogéne de nanofils de ZnO [331] [332] tout en diminuant la vitesse de croissance
homogeéne. De ce fait, I’action du NH; compléterait 1’effet du PEI afin d’atteindre des facteurs de forme
plus importants. En revanche, a un tel pH, la fraction de PEI protoné diminue en-dessous de 0,1 ce qui
constitue une réelle problématique (Figure 111-28b). Son action est donc certainement moindre et il
devient difficile de distinguer réellement les effets du PEI des effets du NH3. C’est pourquoi hous avons
étudié la croissance de nanofils de ZnO avec ’ajout de PEl sans NHj; afin d’examiner le role de la
longueur des chaines du polymere. Les effets de cette longueur de chaines ne sont pas rapportés dans la
littérature. Le seul article paru démontre qu’un PEI présentant des chaines plus courtes (masse
moléculaire ~ 800) meéne a une vitesse de croissance des nanofils plus importante, en comparaison avec
une longueur de chaines plus élevée (masse moléculaire = 25000) [333].

3.2. Croissance de nanofils de ZnO avec I'ajout du PEI

Afin d’étudier et de comparer les effets de la longueur de chaines du PEI lors de son ajout dans le bain
de croissance de nanofils de ZnO, trois PEI, possédant des longueurs de chaines différentes, sont utilisés,
leurs caractéristiques étant répertoriées dans le Tableau 111-4.
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Table I11-4 : PEI utilisés pour les croissances de nanofils de ZnO obtenus par dépdt en bain chimique.

PEI Mw Longueur d'une chaine (um)
Courtes chaines 1300 2,43
Moyennes chaines 25000 46,69
Longues chaines 750000 1400

Les polymeres nommés « PEI courtes chaines », « PEI moyennes chaines » et « PEI longues chaines »
possédent une masse moléculaire Mw de 1300, 25000 et 750000. La concentration de PEI ajoutée est
calculée en unité monomeére. Les concentrations de Zn(NOs), et de HMTA sont gardées équimolaires et
constantes a 25 mM. La concentration du PEI varie quant a elle de 0,5 a 10 mM.

1,5mM

Figure 111-30: Images MEB des croissances de nanofils de ZnO obtenus par dépdt en bain chimique avec une
concentration de PEI (Mw=1300) variant de 1,5 a 10 mM et une durée de 3h.

Figure 111-31: Images MEB des croissances de nanofils de ZnO obtenus par dép6t en bain chimique avec une
concentration de PEI (Mw=25000) variant de 1,5 & 10 mM et une durée de 3h.
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3mM

5mM 8 mM

Figure 111-32 : Images MEB des croissances de nanofils de ZnO obtenus par dép6t en bain chimique avec une
concentration de PEl (Mw=750000) variant de 0,5 a 8 mM et une durée de 3h.

Les images MEB de ces croissances de nanofils de ZnO obtenus par dépdt en bain chimique avec les
PEI a courtes, moyennes et longues chaines sont présentées en Figure 111-30, 111-31 et 111-32.
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Figure 111-33 : (a) Longueur, (b) facteur de forme, (c) diamétre et (d) densité des nanofils de ZnO obtenus par dépot
en bain chimique en fonction de la concentration de PEI et de la longueur des chaines pour une croissance a 25 mM.

Au premier abord, la morphologie des nanofils dépend fortement de la concentration de PEI ajoutée.
En effet, la longueur, le diamétre ainsi que la densité du réseau subissent de grandes variations en
fonction de la concentration et de la longueur des chaines du PEI, comme présenté en Figure 111-33.
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lll.Etude des nanofils d’oxyde de zinc synthétisés par dépot en bain chimique

3.3. Evolution de la longueur et du facteur de forme des
nanofils

Pour les trois cas de PEI, les nanofils les plus longs sont observés pour de faibles concentrations de
PEI en Figure 111-33a (inférieure a 4 mM). Néanmoins, la concentration ou les nanofils sont les plus longs
et atteignent environ 1500 nm se décale de 0,75 mM a 3 mM lorsque la longueur des chaines diminue de
Mw=750000 & Mw=1300. Une quantite de matiére plus importante est disponible pour la croissance
axiale dans cette gamme de concentrations en raison de 1’adsorption possible du PEI sur les faces
verticales des nanofils. De plus, le facteur de forme en Figure 111-33b suit fortement la tendance de la
longueur comme dans le cas des croissances non-équimolaires de la section précédente. Il atteint une
valeur d’environ 27,5 avec les PEI courtes et moyennes chaines.

72 T T T T T T T T 7.2

PEI 25000
—1.5mM
—3mM
———5mM
——8mM
—— 10mM

7.0 PEI 1300 B 7.0
—1.5mM |

6.8 —3mM - 6.8
———5mM
6.6 —8mM 4 6.6
——10mM

6.4 6.4

pH
pH

62 6.2

6.0 6.0

584 5.8

5.6 5.6

54 T T T T T T T T 54 T T T T T T T T
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 o 20 40 60 80 100 120 140 160 180

Temps (min) (a) Temps (min) (b)
74
72 PEI 750000
] ——0.75mM
) —1.5mM
6.8 —3mM
——5mM
6.6 —s8mM

—— 10mM

T T T T T T T T
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180
Temps (min) (c)

Figure 111-34 : pH cinétiques in situ du bain de croissance de nanofils de ZnO obtenus par dépbt en bain chimique
avec I’ajout de PEI (a) Mw=1300, (b) Mw=25000, (c) Mw=750000 présentant des concentrations variables de 0 a
10 mM.

La Figure 111-34 présente les courbes de pH cinétique de la solution de croissance en fonction de la
longueur de chaines du PEI et de sa concentration. Avec I’augmentation de la température au cours des
premiéres 20 min, le pH diminue. La température de 60°C, température a laquelle la croissance débute et
ou les ions HO" commencent a étre consommeés, est atteinte au bout de 20/25 min. Cela explique la petite
stabilisation du pH qui est observée autour de cette durée. Celle-ci est plus marquée avec une forte
concentration de PEI car la consommation des ions HO est probablement retardée par les interactions en
solution pouvant affecter le transport des ions. Par la suite, la consommation des ions HO™ entraine une
nouvelle chute de pH. Dans le cas des trés faibles concentrations, la premicre stabilisation n’est presque
pas présente car la consommation des ions HO™ commence quasiment instantanément. Cependant, elle est
plus facilement repérable avec le PEI longues chaines, notamment pour une concentration de 5 mM,
encore une fois en raison d’interactions en solution plus importantes avec ce type de PEI. La température
de 90°C est atteinte autour de 40 min de croissance, lors de la stabilisation du pH et de 1’équilibre
réactionnel.
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l1l.Etude des nanofils d’oxyde de zinc synthétisés par dépot en bain chimique

Le pH moyen de la solution est plus élevé, avec une concentration de PEI plus importante, ce qui est
dd aux groupements NH,. La diminution de la longueur des nanofils avec de plus fortes concentrations de
PEI est probablement causée majoritairement par 1’augmentation du pH qui affecte le taux de protonation
du PEI, ainsi que le niveau de sursaturation. Il n’a pas été possible d’effectuer de simulations
thermodynamiques avec la molécule de PEI a I’aide du logiciel Visual MINTEQ. Néanmoins, par
analogie avec d’autres simulations thermodynamiques impliquant la formation de complexes Al-Zn(ll), il
se pourrait que les courbes de solubilité se décalent vers les hauts pH lorsque la concentration de PEI
introduite augmente [334] [305]. Ceci reviendrait en d’autres termes a diminuer le niveau de sursaturation
avec 1’augmentation de la concentration de PEI. De plus, la formation de complexes PEI-Zn(Il), comme
discuté dans la littérature, indiquerait que la croissance est régie exclusivement par la croissance
hétérogéne au détriment de la croissance homogeéne en solution, contrairement au cas du HMTA seul qui
ne produit pas de complexes Zn(ll) a de tels pH. De ce fait, la diminution probable de la sursaturation
avec de fortes concentrations de PEI réduirait la vitesse de croissance axiale et donc la longueur des
nanofils de ZnO. Nous pouvons également observer une légére remontée du pH lors de la croissance avec
de fortes concentrations de PEI. Il est possible que certains ions HO", relachés graduellement par le
HMTA, ne soient pas consommés a cause d’interactions spécifiques en solution ou bien du manque
d’ions Zn*" disponibles, ayant pour conséquence 1’élévation du pH. Les volumes de ZnO déposés,
présentés en Figure 111-35, sont fortement influencés par les variations de longueur des nanofils. Ces
volumes déposés sont donc plus élevés lorsque la concentration de PEI introduite dans le bain de
croissance est faible.
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Figure 111-35: Volumes de ZnO déposé sur une surface de 1 pm? en fonction de la concentration de PEI et de la
longueur des chaines déduits des valeurs de longueur, diamétre et densité de la Figure 111-33.

3.4. Evolution du diametre des nanofils

L’adsorption du PEI sur les faces verticales des nanofils engendre la réduction de la vitesse de
croissance radiale des nanofils, comme le montre la forte diminution du diamétre lorsque la concentration
de PEI augmente légerement de 0 & 3 mM quelle que soit la longueur des chaines en Figure 111-33c. Plus
la concentration de PEI est importante, plus les diamétres diminuent. Les plus faibles diametres de 1’ordre
de 50 nm correspondent aux concentrations de PEI les plus élevées. Cependant, les diamétres sont
relativement constants pour des concentrations de PEI supérieures a 3 mM alors que la longueur continue
a chuter, ce qui confirme 1’éfficacité maximale de faibles concentrations de PEI.
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lll.Etude des nanofils d’oxyde de zinc synthétisés par dépot en bain chimique

L’adsorption du PEI sur les faces non polaires des nanofils de ZnO engendrerait la présence de ce
polymére a la surface des nanofils aprés leur croissance par dépdt en bain chimique. Celui-ci réduirait
I’efficacité des cellules ETA en modifiant I’interface entre le ZnO et I’absorbeur déposé par-dessus. Afin
de vérifier la présence du PEI sur les nanofils de ZnO synthétisés, des spectres Raman sont réalisés sur
I’échantillon dont les conditions de croissance sont les suivantes :

» [Zn(NOs),]=25 mM ;

> [HMTA]=25mM ;

» [PEI, Mw=1300]=3 mM ;
» pH=6,6;

Les spectres Raman de la Figure 111-36a ne présentent pas réellement de grandes différences entre les
nanofils non-recuits et ceux recuits, bien que la vibration N-H & 3385 cm™ est mieux définie pour les
nanofils non-recuits. Toutefois, la raie du ZnO a 1145 cm™ est bien plus faible pour ces derniers, ce qui
signifie qu’une quantité de matiére moins importante est sondée. Ainsi, une normalisation selon la raie du
ZnO est effectuée en Figure 111-36b. Les vibrations N-H et O-H ressortent de fagon trés prononcée
lorsque les nanofils ne sont pas recuits et diminuent lorsque ceux-ci sont recuits a 300°C pendant 30 min
sous azote. L’intensité importante des vibrations N-H & 3373 cm™ atteste de la présence du PEI adsorbé
sur les nanofils de ZnO réduisant ainsi le diamétre de ceux-ci mais pouvant également jouer un réle
concernant I’interface nanofils de ZnO-absorbeur dans les cellules ETA. Nous pouvons également
observer la forte présence de groupements C-H (comme pour 1’étude précédente concernant le HMTA)
plus difficiles a éliminer aprés le recuit.

Ces données expérimentales montrent clairement que le PEI inhibe d’une certaine maniére la
croissance radiale des nanofils de ZnO, par exemple en s’adsorbant sur leurs faces verticales. Cette
particularité est de plus valide aux faibles pH employés ici, qui sont inférieurs a 7. Le mécanisme exact
d’adsorption du PEI en fonction des conditions de croissance reste ouvert. Celui proposé dans la
littérature et discuté au début de cette section nécessiterait au minimum d’étre adapté, car les interactions
électrostatiques ne sont pas favorables a ces faibles pH, le taux de protonation du PEI étant tres élevé
tandis que les faces verticales des nanofils de ZnO sont chargées positivement.

0
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Figure 111-36: Spectres Raman des nanofils de ZnO recuits et non-recuits obtenus par dép6t en bain chimique pour

une concentration de 25 mM avec 1’ajout de 3 mM de PEI 8 Mw=1300 (a) avant et (b) aprés normalisation selon le
pic du ZnO.
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l1l.Etude des nanofils d’oxyde de zinc synthétisés par dépodt en bain chimique

3.5. Evolution de la densité du réseau de nanofils

Pour les trois longueurs de chaines de PEI, la densité apparente augmente avec la concentration du PEI
comme montré en Figure 111-33d. Ce phénoméne est corrélé a la diminution du diametre et de la longueur
réduisant ainsi le processus de coalescence. De plus, une densité de nanofils plus grande est mesurée
lorsque les chaines de PEI sont plus longues. Nous savons que le PEI s’adsorbe sur les plans non polaires
des nanofils. Nous avons également vu précédemment que la couche d’amorce de ZnO déposée par
procédé sol-gel est constituée de nanoparticules orientées selon 1’axe polaire ¢, mais aussi de
nanoparticules semi polaires et non polaires. En principe, comme pour la molécule de HMTA, il se peut
que le PEI interagisse avec les nanoparticules autres que polaires de la couche d’amorce de ZnO via le
méme processus d’adsorption que sur les faces verticales des nanofils. Ceci pourrait influer sur la densité
des nanofils de ZnO synthétisés par dépot en bain chimique avec I’ajout du PEIL. En particulier,
I’adsorption de longues chaines de PEI pourrait étre moins efficace que 1’adsorption de courtes chaines,
essentiellement due & une forte géne stérique en solution et a une plus grande difficulté a atteindre la
couche d’amorce de ZnO. Il en résulterait une faible adsorption du PEI longues chaines sur les
nanoparticules autres que polaires de la couche d’amorce engendrant une densit¢ de nanofils plus
importante. Pour autant, ceci ne serait pas le cas avec le PEI courtes chaines qui aurait plus de facilité a
étre adsorbé sur les nanoparticules autres que polaires, perturbant ainsi le processus de nucléation sur les
nanoparticules polaires voisines.

~—\ FWHM=16,59

Intensité (unit. arb.)

80 60 -40 20 0 20 40 60 80
0 () (b)

Figure 111-37 : (a) Figure de pdle et (b) profil associé¢ de rayons X suivant ’axe ¢ des nanofils de ZnO obtenus par
dépdt en bain chimique pour une concentration équimolaire standard de Zn(NOs), et de HMTA de 25 mM avec
I’ajout de 3 mM de PEI (Mw=1300).

Le PEI posséde des chaines relativement longues. Son adsorption sur les nanoparticules de la couche
d’amorce provoque également la déterioration de la verticalité des nanofils, certainement en raison d’une
géne stérique prononcée. La figure de pble de rayons X en Figure 111-37a illustre ce phénomene. Ici, la
largeur & mi-hauteur du profil de rayons X des nanofils de ZnO synthétisés avec le PEI en Figure 111-37b
est plus importante que celle du profil de rayons X des nanofils obtenus sans PEI en Figure 111-6b. Les
nanofils de ZnO obtenus par dépdt en bain chimique avec du PEIl sont donc moins verticaux.
L’inclinaison maximum en degrés pour les nanofils synthétisés avec du PEI est d’environ 16°. La Figure
111-38 résume schématiquement les effets du PEI sur la croissance des nanofils de ZnO obtenus par dépot
en bain chimique.
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Figure 111-38 : Schéma récapitulatif des effets directs du PEI sur les nanofils de ZnO synthétisés par dépdt en bain
chimique.

Conclusion

Nous avons pu voir a travers ce chapitre que la morphologie des nanofils de ZnO élaborés par dépdt en
bain chimique peut étre largement modulée en fonction des précurseurs introduits dans le bain de
croissance et de leur concentration. Néanmoins, les effets et les mécanismes peuvent étre quelque peu
différents lorsque nous observons les réles du HMTA en comparaison a ceux du PEI. Dans les deux cas,
leur ajout provoque une augmentation du pH et une variation du niveau de sursaturation. En revanche,
aucun complexe Zn(II) n’est formé avec le HMTA, tandis que le PEI, quant a lui, peut en théorie se lier
aux ions Zn?* aux faibles pH déterminés. Ainsi, le dépot en bain chimique de nanofils de ZnO avec I’ajout
d’un surplus de HMTA est régi a la fois par une croissance hétérogéne et par une croissance homogene, a
la différence du dépot en bain chimique avec ’ajout de PEI qui ne serait régi essentiellement par une
croissance hétérogene. Ceci joue notamment sur la longueur des nanofils, et par conséquent, sur le
volume de ZnO dépose.

L’ajout de ces deux précurseurs lors du dépot en bain chimique entraine également une diminution du
diametre des nanofils de ZnO. Ce phénomeéne est trés probalement lié a leur adsorption sur les faces
verticales non polaires des nanofils via la protonation des atomes d’azote du HMTA et du PEIL Le
mécanisme d’adsorption reste cependant relativement ouvert. En effet, des processus physico-chimiques
tels que la formation de liaisons covalentes, de liaisons hydrogénes ou encore d’interactions
électrostatiques pourraient étre la cause de cette adsorption. En ce qui concerne le PEI, la longueur de ses
chaines pourrait modifier 1’efficacit¢é de 1’adsorption et provoquer une géne stérique plus ou moins
prononcée jouant également sur le diamétre et la longueur.

De plus, cette adsorption pourrait également se faire sur les nanoparticules orientées suivant des
directions autres que polaires de la couche d’amorce de ZnO. La géne stérique envers les nanoparticules
orientées selon I’axe ¢ qui en découlerait, ménerait a une variation du taux de nucléation des nanofils de
ZnO. Cela induit une diminution de la densité des nanofils de ZnO. Cependant, dans le cas de 1’ajout de
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PEI, cela implique également une augmentation de I’angle d’inclinaison moyen des nanofils par rapport a
la normale au substrat. En conclusion, la longueur, le diamétre, la densité et la verticalité des nanofils de
ZnO obtenus par dépdt en bain chimique peuvent largement étre changés et contrdlés a partir des
précurseurs et de leur concentration introduits dans le bain de croissance. La morphologie des nanofils de
ZnO jouera, au final, sur le rendement de photoconversion des cellules ETA. Les différents rapports de
forme des nanofils de ZnO obtenus pour différentes croissances par dépdt en bain chimique effectuées
lors de ces etudes sont résumés dans le Tableau I11-5.

Table 111-5 : Facteurs de forme des nanofils de ZnO en fonction des conditions de croissance.

[Zn(NOs),] (mM) | [HMTA] (mM) [PEI] (Mw=1300, mM) pH Facteur de forme

30 30 0 5,5 14
20 30 0 5,7 20,5
25 25 3 5,6 27,5
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Chapitre IV

Chapitre IV

Etude de 1a croissance de trisulfure
d’antimoine sur une surface de dioxyde de
titane et du recuit de cristallisation

Comme nous ’avons évoqué lors du Chapitre I, les nanofils de ZnO de type n seuls ne suffisent pas
pour la réalisation d’une cellule solaire ETA. lls doivent étre intégrés dans des hétérostructures de type Il
plus complexes a travers des dépdts successifs de coquilles de TiO, et de Sbh,S;. Dans ce contexte, la
coquille de TiO; de type n prévient la dégradation des nanofils de ZnO dans les solutions acides (pH < 3)
utilisées pour la croissance de la coquille de Sh,S; et passive leurs états de surface afin de réduire les
recombinaisons électroniques a I’interface [94]. Une coquille de TiO, de phase anatase déposée sur les
nanofils de ZnO est préférée aux phases rutile ou brookite pour plusieurs raisons :

> Les alignements de bandes de type Il permettant la séparation des porteurs de charges
photogénérés dans ces hétérostructures sont assurés avec la phase anatase [335] ;

> Les recombinaisons des porteurs de charges sont moins importantes dans la phase anatase
améliorant la performance des cellules solaires [336] [337] ;

» Un recuit a plus basse température est nécessaire pour 1’obtention de la phase anatase par rapport
a la phase rutile [338] ;

La coquille de Sh,S; de type p absorbe la lumiere et crée des excitons grace a un coefficient
d’absorption élevé [73] et & une énergie de bande interdite de 1’ordre de 1,73 eV a température ambiante.
Elle forme une hétérojonction p-n de type Il avec le TiO; afin d’induire une dissociation des excitons
permettant I’injection des électrons dans ce dernier, puis dans les nanofils de ZnO vers le FTO.
Cependant, la coquille de Sh,S; déposée sur la coquille de TiO, par des techniques de chimie liquide est
amorphe et présente une énergie de bande interdite de I’ordre de 2,2 eV [72]. Un recuit de cristallisation
de cette couche de Sh,S; est indispensable afin d’obtenir une couche cristallisée, homogeéne et uniforme,
ayant une énergie de bande interdite appropriée (= 1,7 eV) pour 1’absorption d’une grande partie des
photons provenant du spectre solaire.

Le dépdt en bain chimique du Sh,S; amorphe sur des matériaux cristallins tels que le TiO, présente
aujourd’hui une morphologie relativement bien controlée en termes d’épaisseur, d’homogénéité et de
continuité du dép6t [279][280]. Cependant, son recuit de cristallisation cause une déstructuration de la
couche et une séparation potentielle de phases. Le recuit standard a une température de 300°C [339]
durant environ 30 min provoque typiquement la formation de nanostructures pyramidales produites par la
diffusion des atomes d’antimoine et de soufre. Cette perte d’homogénéité, schématisée en Figure V-1, est
évidemment néfaste en ce qui concerne les performances photovoltaiques des cellules et empéche son
intégration en tant que coquille sur des réseaux de nanofils de ZnO.
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cristallisation
g 3 2 Sb,S; cristallisé
Recuit 3i
TiO, planaire 30 min Tio, planaire

Figure 1V-1: Evolution schématique de la morphologie de la couche de Sbh,S; déposée sur une surface de TiO, aprés
un recuit de 30 min a 300°C sous une atmospheére d’azote.

Ainsi, afin de résoudre ce probléme, nous avons décidé de réaliser une étude compléte concernant le
recuit d’une couche planaire de Sh,S3; déposée sur une surface de TiO,. Pour se faire, des approches a la
fois ex situ et in situ sont combinées dans 1I’optique de comprendre plus précisément les phénomenes mis
en jeu lors du processus de cristallisation. A travers ce chapitre, nous allons, dans un premier temps,
détailler le protocole mis en place pour la croissance de la couche de Sh,S; par dépdt en bain chimique,
ainsi que la croissance de la couche de TiO, par dépdt par couche atomique (« Atomic Layer Deposition »
(ALD)). Dans un second temps, le recuit de la couche de Sb,S; est étudié grace, notamment, a des
analyses ex situ et in situ de spectroscopie Raman et de diffraction des rayons X (DRX). Ce recuit est
effectué sous azote afin de limiter la formation d’une phase cubique d’oxyde d’antimoine (Sb,0s)
réduisant la qualité des propriétés structurales et optiques de la couche de Sb,S;.

Cette analyse permet de déterminer une gamme de températures idéale pour la cristallisation de la
couche de Sh,S; sans formation de nanostructures pyramidales. Des mesures cinétiques in situ (mesures
en temps) sont alors réalisées aux températures correspondant a cette gamme (une mesure correpond a
une température fixe) afin d’évaluer 1’impact du temps de recuit sur la cristallisation de la couche de
Sh,S;. Cette large étude permet de comprendre plus précisément les processus de cristallisation et de
déterminer les conditions nécessaires du recuit de la couche de Sh,S; déposee sur une surface de TiO,
afin d’obtenir une couche de bonne qualité cristalline, homogéne et uniforme sur une grande surface.

1. Dépot des couches de Sb2S; et de TiO:

1.1. Etude de la croissance d’'une couche de Sb2S3 par dépot en
bain chimique en fonction du substrat

Les croissances de couches minces de Sh,S; sont réalisées par dép6t en bain chimique. Elles sont
similaires aux croissances par dépdt en bain chimique rapportées dans la littérature [72] [278] [279]
[280]. Toutefois, le volume total est divisé par 4, soit 25 mL, afin de limiter la perte de matiére et de
réduire la taille des échantillons. La procédure de croissance est schématisée en Figure 1V-2. De ce fait,
0,1625g de chlorure d’antimoine (SbCl3) et 0,9875g de thiosulfate de sodium (NayS,03) sont
respectivement dissouts dans 0,625 mL d’acétone et 6,25 mL d’eau. Un bécher contenant 18,125 mL
d’eau est également préparé séparément. Chaque bécher est placé dans un bain d’eau refroidi a 10°C
pendant quelques minutes. Apres refroidissement, les solutions contenant le SbCl; et le Na,S,0; sont
mélangées afin d’activer les réactions citées dans le Chapitre Il. L’eau contenue dans le troisiéme bécher
est ensuite ajoutée. L’échantillon, jouant le réle de substrat pour la couche de Sb,Ss, est directement
positionné a 45° avec la face d’intérét vers le bas dans cette solution. Celle-ci est maintenue a une
température de 10°C durant 1h. Cette température permet de réduire la cinétique de réaction lors de la
croissance et de contrdler plus aisément la morphologie de la couche mince de Sbh,S;. Le transfert de
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matiére sur le substrat est inférieur a 5%, menant ainsi a une proportion élevée de croissance homogéne
dans la solution.

Figure 1V-2: Protocole expérimental pour la croissance de couches minces de Sh,S; par dép6t en bain chimique.

Les premiers tests de croissance de couches minces de Sh,S; sont réalisés sur des substrats variés afin
d’étudier les caractéristiques d’un dépot sur différentes surfaces amorphes et cristallines. Les substrats a
notre disposition sont des monocristaux de silicium (recouverts d’une fine couche d’oxyde SiO, amorphe)
et de saphir, ainsi que des couches minces cristallisées de ZnO, TiO, et FTO. Les images MEB en vue de
dessus d’un dépot de Sb,S; sur ces différents substrats sont présentées en Figure 1V-3.

Figure IV-3: Images MEB en vue de dessus du dépét par bain chimique de couches de Sbh,S; sur (a) silicium, (b)
Zn0, (c) TiO, anatase, (d) Al,Oz et (e) FTO.

PARIZE Romain LMGP 2017

108

—~
—



IV.Etude de la croissance de trisulfure d’antimoine sur une surface de dioxyde de titane et du recuit de
cristallisation

L’aspect et I’homogénéité du dépot varient considérablement en fonction du substrat choisi. En effet,
un dépot sur silicium est composé d’amas sphériques de Sb,S; ayant un diamétre compris entre 0,5 et 1
um et répartis de maniére aléatoire sur toute la surface de 1’échantillon. De plus, la densité et la taille des
amas diminuent avec la réduction des concentrations de précurseurs en raison d’une chute du taux de
nucléation. Ceci se caractérise par une couleur orange de 1’échantillon moins prononcée lors de
croissances a concentrations plus faibles. Les dépots sur les substrats et couches cristallines présentent
une couche relativement homogéne avec une variation de la taille de grains. En effet, la taille de grains de
la couche mince de Sh,S; déposée sur le substrat de saphir (300-400 nm) est bien plus importante que
celle de la couche déposée sur ZnO (50-100 nm). Les différences structurales de la surface de nucléation
entre des surfaces polycristallines et amorphes peuvent étre la cause des variations morphologiques du
dépot de Sh,S; (liaisons pendantes, défauts de surface, mouillabilité...).

La croissance de couches de Sh,S; sur des couches cristallisées de TiO, est appropriée dans 1’optique
de réaliser des cellules solaires ETA, car elle présente une couche relativement uniforme et homogéne sur
toute la surface. Cependant, le dépot d’une fine couche de TiO, cristallisée sur une surface a haut rapport
de forme (nanofils), présenté dans le Chapitre V, ainsi que le recuit du Sh,S; déposé sur celui-ci, restent
des enjeux primordiaux pour les performances de la cellule solaire ETA. C’est pour cela que ce chapitre
est prioritairement destiné a 1’étude du recuit de la couche de Sb,S; déposée sur une couche de TiO,
cristallisée en phase anatase.

1.2. Dépot de TiOz par ALD sur un substrat de silicium

1.2.1. Principe

La croissance de couches minces de TiO, est réalisée par procédé ALD. Deux équipements sont
disponibles et sont utilisés pour nos études:

» Un réacteur ALD Nano 2.0 développé au SIMaP (Laboratoire de Science et Ingénierie des
Matériaux et Procédés) par Elisabeth Blanquet (DR-CNRS, SIMaP) et Alexandre Crisci (IE-
CNRS, SIMaP) et accessible dans le cadre de cette collaboration a travers le Labex CEMAM
(Centre d’Excellence des Matériaux Architecturés Multifunctionnels) ;

» Un réacteur Fiji F200 de Cambridge Nanotech situé dans la salle blanche du CIME Nanotech
(Centre Inter-universitaire de MicroElectronique et Nanotechnologies) ;

Précurseur 1 —a Précurseur2 —g O

o °
] ° P ..
N e eoeo0e o
0200000000 Puree 00000000000000
g ——> Purge
N cycles

Figure IV-4: Schéma du procédé ALD. Etape 1 - introduction du premier précurseur dans la chambre, étape 2 -
purge pour éliminer le surplus, étape 3 - introduction du second précurseur dans la chambre et étape 4 - seconde

purge.
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La technique de dépdt d’une couche mince par ALD est basée sur I’injection séquentielle des
précurseurs chimiques requis pour la croissance [271]. lls sont introduits séparemment sous forme
gazeuse afin d’élaborer une couche mince. Ce procédé de dépot est schématisé en Figure 1V-4. Une
premiére couche atomique est déposée sur le substrat lors de I’injection du premier précurseur. Une
seconde est ensuite déposée grace a I’injection du deuxiéme précurseur. Chaque réactif réagit par
chimisorption a la surface du substrat jusqu’a provoquer une saturation du dépot menant a la formation
d’une monocouche. Des purges d’argon (ou d’azote) entre chaque injection de précurseur sont nécessaires
afin d’éliminer le surplus de réactifs dans la chambre. Ceci constitue un cycle ALD standard. Plusieurs
dizaines voir centaines de cycles sont nécessaires pour 1’élaboration d’une couche mince sur un substrat,
ce qui implique une durée de dépbt relativement longue. Cependant, cette technique de croissance
posséde I’avantage d’engendrer une trés bonne homogénéité et uniformité de la couche déposée. La
croissance s’effectue dans une chambre maintenue a une certaine température. La gamme de températures
dans laquelle la vitesse de croissance couche par couche du matériau est idéale et constante est appelée la
« fenétre de températures ALD ». Une température située en dessous de cette gamme n’apporte pas
suffisamment d’énergie thermique afin d’activer les réactions, alors qu’une température trop importante
provoque la dégradation des précurseurs induisant une mauvaise qualité de la couche déposée en termes
d’homogénéité et de cristallinité.

1.2.2. Croissance de la couche de TiO2 au SIMaP

La croissance ALD réalisée au SIMaP s’effectue a I’aide des précurseurs suivants :

» Le tétraisopropoxyde de titane (TTIP) chauffé préalablement & 45°C, afin de fournir les atomes
de titane ;
» Le protoxyde d’azote (N,O), afin de fournir les atomes d’oxygene ;

Cette couche mince de TiO, est déposée sur des plaques de silicium de type p orientées (100),
préalablement nettoyées dans un bain d’acétone sous ultrasons. La température de croissance est fixée
entre 285 et 295°C afin de se placer dans le cadre de la fenétre ALD. Avec ces précurseurs chimiques,
celle-ci se situe au-dessus de 240°C. Le protocole définissant un cycle ALD standard est le suivant:

» Injection TTIP: 4s;
» Purge: 10s;

» Injection N,0: 5s;
» Purge: 10s;

Figure IV-5: Images MEB en coupe de la couche mince de TiO, déposée par ALD au SIMaP dont 1’épaisseur est
d’environ 200 nm.

PARIZE Romain LMGP 2017

110

—~
—



IV.Etude de la croissance de trisulfure d’antimoine sur une surface de dioxyde de titane et du recuit de
cristallisation

Le nombre total de cycles reste variable et peut étre controlé afin d’obtenir une épaisseur de TiO, bien
définie. La vitesse de dép6t par cycle d’une telle croissance est relativement lente et de 1’ordre de 2
AJcycle. Une couche mince de TiO, obtenue par ce procédé en utilisant 1000 cycles est présentée en
Figure IV-5. La couche mince de TiO, est cristallisée suivant la phase anatase a la température de dépdt
ALD de 295°C. Il n’est donc pas nécessaire d’effectuer un recuit de cristallisation. Le diagramme de
DRX en Figure V-6 confirme cette cristallisation.

T T T T T T T T T T T T T
*
* anatase

Intensité (unit. arb.)

k

e \

20 25 30 35 40 45 50 55 60
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Figure 1V-6: Diagramme de DRX de la couche mince de TiO, déposée par ALD au SIMaP dont I’épaisseur est
d’environ 200 nm.

Les pics de diffraction caractéristiques a 25,3, 38,7, 48, 1 et 55,2° 26 correspondent aux plans (101),
(112), (200) et (211) paralléles a la surface de la phase anatase du TiO, et sont déterminés grace a la fiche
ICDD 00-021-1272.

1.2.3. Croissance de la couche de TiO; au CIME

Pour la croissance ALD au CIME, les précurseurs utilisés sont:

» Le tetrakis(dimethylamino)titanium (TDMAT) chauffé préalablement a 75°C, afin de fournir les
atomes de titane ;
» L’eau, afin de fournir les atomes d’oxygene ;

Sur la Figure 1V-7, la vitesse de croissance par cycle diminue fortement de 1,45 a 0,7 A/cycle lorsque
la température de la chambre augmente de 50 a 150°C. Elle devient relativement constante, autour de 0,6-
0,7 Alcycle, pour des températures situées entre 150 et 250°C. Cette gamme de températures représente la
fenétre ALD correspondant aux précurseurs employés [340]. Au-dessus de 250°C, la décroissance de la
vitesse est due a la décomposition des précurseurs sous 1’effet d’une température trop importante.

La température de la chambre est fixée, dans notre cas, entre 150 et 200°C afin de se placer dans le
cadre de la fenétre ALD [341] [338] [342]. Le protocole définissant un cycle ALD standard est le suivant:

Injection H,0: 0,1s ;
Purge: 10s ;

Injection TDMAT: 0,1s ;
Purge: 10s ;

YV V VYV
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Figure IV-7: Vitesse de croissance par cycle ALD d’une couche mince de TiO, pour un dép6t effectué a partir de
Tetrakis(dimethylamino)titanium (TDMAT) et de H,O en fonction de la température [340].

1000 cycles ALD menent a la formation d’une couche mince de TiO, d’une épaisseur de 110 nm
comme montré en Figure IV-8. La vitesse de dépdt par cycle est donc de moitié inférieure a celle obtenue
avec le TTIP par ALD au SIMaP. Cependant, la durée du dépdt est réduite en raison des faibles temps
d’injection fixés. L épaisseur de la couche mince ne nous intéresse que trés peu dans ce chapitre car celle-
ci est déposée sur silicium seulement afin de jouer le réle de surface de nucléation a la couche mince de
Sh,S;. En revanche, concernant le dép6t de cette derniére sur les nanofils de ZnO dans le Chapitre V, la
connaissance et la maitrise de ce paramétre seront déterminantes quant aux performances photovoltaiques
de I’hétérostructure.

3um

Figure IV-8: Images MEB (a) en vue de dessus et (b) en coupe de la couche mince de TiO, déposée par ALD au
CIME dont I’épaisseur est d’environ 110 nm.

Contrairement a la couche mince de TiO, obtenue a partir de TTIP et N,O au SIMaP, celle réalisée a
partir de TDMAT et H,0, au CIME, n’est que partiellement cristallisée en raison d’une température de
dépot plus faible. Un recuit de cristallisation est nécessaire afin d’obtenir du TiO, parfaitement cristallisé
selon la phase anatase. Un recuit & haute température risquant d’engendrer préférentiellement la formation
de la phase rutile du TiO, [343] [344], ce dernier est effectué a 500°C durant 3h sous air afin de
transformer la totalité de la phase amorphe en phase anatase. Le diagramme de DRX, en Figure 1V-9,
confirme une meilleure cristallisation du TiO, aprés 3h de recuit, grace a I’augmentation de I’intensité des
pics de diffraction caractéristiques a 25,3, 37,8, 48, 53,9 et 55,1° 20 correspondant aux plans (101), (004),
(200), (105) et (211) paralleles & la surface. La phase anatase est déterminée grace a la fiche ICDD 00-
021-1272.
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Figure 1V-9: Diagrammes de DRX de la couche mince de TiO, avant et aprés recuit a 500°C sous air.

1.3. Croissance d’'une couche mince de Sbh2S3z par dépot en bain
chimique sur une surface de TiO:
La Figure 1V-10a présente une image MEB en vue de dessus d’une couche mince de Sh,S; élaborée

par dépbt en bain chimique sur une couche mince de TiO, déposée par procédé ALD sur silicium. La
croissance est effectuée durant 1h. Les réactions suivantes ont lieu dans le bain [72]:

> 2SbCl; + 3NayS,0; —> sz(SzOg)a + 6NaCl Equ. IV-1
> Sby(S,03); —» 2Sb** +3S,05% Equ. IV-2
> S04 +H,0 —» SO, +S%+2H" Equ. IV-3
> 2Sb** +35% —» Sh,S; Equ. IV-4
2'8 T T T T T T T T T T ] 1 T L 350
2,7 - m 325
ey /—— -300
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Figure IV-10: (a) Image MEB en vue de dessus du dépdt en bain chimique de la couche mince de Sb,S; sur une
couche mince de TiO, aprés 1h de croissance. (b) Epaisseur de la couche mince et vitesse de croissance en fonction
du temps.
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La taille moyenne des grains est d’environ 200 nm. Quelques craquelures induisent une légére
porosité. Malgré tout, la couche est relativement homogéne et uniforme sur toute la surface de
I’échantillon. L’évolution de la vitesse de croissance et de 1’épaisseur de la couche mince de Sb,S; en
fonction du temps de croissance est présentée en Figure 1\V-10b. La vitesse de croissance augmente
rapidement et atteint un maximum de 2,7 nm/min au bout de 90 min. Par la suite, la décroissance rapide
de cette vitesse de 2,7 nm/min aprés 90 min a 2,1 nm/min aprés 140 min est probablement causée par
I'appauvrissement des précurseurs chimiques dans la solution. L’épaisseur, quant a elle, augmente
continuement avec le temps. Elle est égale & environ 250 nm apres 90 min et atteint 325 nm aprés 150
min de croissance. Il faut noter qu’au cours d’une croissance a 10°C, une période d’incubation de 1’ordre
de 15 & 20 min se produit au préalable afin d’activer le processus de nucléation.

L’adhésion de la couche mince de Sh,S; déposée sur une couche mince de TiO, est relativement bonne
car son ¢épaisseur de I’ordre de plusieurs dizaines de nanométres reste faible. En revanche, au-dela d’une
épaisseur de 500 nm, cette adhésion se détériore et un délaminage de la couche mince se produit. La
couche mince de Sh,S; est amorphe. Les propriétés optiques du Sb,Ss, et principalement son énergie de
bande interdite, s’améliorent avec la cristallisation du matériau ; son énergie de bande interdite diminue
ce qui est propice a une absorption plus efficace des photons du spectre solaire. En effet, son énergie de
bande interdite doit étre égale a environ 1,7-1,8 eV afin d’engendrer la création d’excitons résultant d’une
absorption des photons efficace. Il est donc nécessaire de cristalliser la couche mince de Sh,S; grace a un
apport d’énergie thermique tout en conservant son homogénéité afin de préserver les performances des
cellules solaires reliées.

2. Etude ex situ du recuit de la couche mince de
Sb.S3; déposée sur une surface de TiO:

Les recuits effectués dans une gamme de températures allant de 300 & 320°C décrits dans la littérature
présentent des couches minces de Sh,S; cristallisées avec une bonne absorption des photons [86] [345]
[346]. Cependant, a cette température, la création de nanostructures pyramidales causée par la diffusion
d’atomes d’antimoine et de soufre dégrade 1’homogeénéité et la conformité de la couche déposée sur une
surface de TiO,. C’est pourquoi une étude compléte du recuit de cristallisation de la couche mince de
Sh,S; est entreprise. Pour se faire, des expérimentations ex situ sont combinées a des expériences in situ
afin de mettre en évidence les phénomenes principaux régissant le processus de cristallisation du Sh,S;
lors du recuit. Dans 1’optique de réaliser des cellules solaires ETA a base de nanofils de ZnO, TiO; et
Sh,S; dans le Chapitre V, cette étude a pour objectif d’obtenir une couche mince de Sh,S; cristallisée,
compacte et homogeéne déposée sur une couche mince de TiO,.

Les études ex situ du recuit sont réalisées avec des couches minces de Sh,S; présentant une épaisseur
de I’ordre de 150 & 200 nm. Elles sont déposées sur une couche mince de TiO, d’une épaisseur d’environ
100 nm cristallisée suivant la phase anatase. Les recuits sont effectués dans un four tubulaire sous
atmosphere d’azote (N,). Un recuit en présence d’oxygéne engendrerait la formation de la phase cubique
d’oxyde d’antimoine (Sh,0s) dégradant les qualités structurales et optiques de la couche mince de Sb,Ss.
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2.1. Etude de la morphologie de la couche mince de Sb2S3 en
fonction de la température du recuit

Figure 1V-11: Images MEB en vue de dessus de la couche mince de Sh,S; (a) non-recuite et (b) recuite a 250°C
pendant 30 min sous N,.

A partir des images MEB présentées en Figure 1V-11, nous pouvons observer une diminution de la
taille moyenne des grains de 200 a 150 nm, aprés un recuit de la couche mince de Sh,S; réalisée a une
température de 250°C. Les craquelures visibles sur le dépdt non-recuit disparaissent également.
Cependant, aucun pic de diffraction caractéristique du Sh,S; n’est révélé aprés ce recuit de 30 min. Il en
est de méme pour les recuits effectués a des températures inférieures a 250°C.

Figure 1\VV-12: Images MEB en vue de dessus de la couche mince de Sh,S; recuite a (a, b) 260°C, (c, d) 270°C, (e, f)
280°C, (g, h) 290°C, (i, j) 300°C, (k, I) 320°C, (m, n) 350°C, (o, p) 370°C et (g, r) 400°C pendant 30 min sous N,.
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Le changement de morphologie de la couche aprés le recuit a 250°C indique le début du processus de
cristallisation. Afin de vérifier cette hypothése, des recuits de 30 min de la couche mince de Sb,S; a des
températures supérieures allant jusqu’a 400°C sont réalisés. Les images MEB des couches recuites a 260,
270, 280, 290, 300, 320, 350, 370 et 400°C sont présentées en Figure 1\V-12. Une nette coalescence des
grains est observée a partir du recuit effectué a une température de 260°C. Elle devient plus prononcée
lorsque la température augmente. De plus, une porosité relative apparait a cette température. Celle-ci
disparait pour les recuits réalisés a des températures de 270 et 280°C sous ’effet de la coalescence. Un
recuit a une température supérieure a 280°C provoque I’apparition de nanostructures pyramidales de
Sh,S;. Elles se forment entre 280 et 350°C sous ’effet d’une diffusion des atomes d’antimoine et de
soufre, activée par une énergie thermique importante. La formation de ces nanostructures peut étre due a
une faible adhérence de la couche mince de Sbh,S;, ou a une séparation de phase induite par le désaccord
de maille entre le TiO, et le Sh,S; et par les énergies de surface reliées distinctes [279]. La couche de
Sh,S; commence a se détériorer pour une température de recuit supérieure a 350°C. En effet, la présence
de trous dans la couche est observée pour un recuit effectué entre 350 et 400°C, le Sh,S; présentant un
point de fusion relativement faible autour de 556°C.

2.2. Etude de la cristallisation de la couche mince de Sb2S3 en
fonction de la température du recuit

Des mesures de DRX et de spectroscopie Raman sur les couches recuites a des températures de 260,
270 et 300°C, ainsi que sur la couche non recuite, sont présentées en Figure 1V-13 afin d’étudier la
cristallisation du Sh,S;. Un spectrométre Raman Jobin Yvon/Horiba Labram produisant un faisceau laser
incident de longueur d’onde 632 nm, avec une puissance relativement faible (114 pW) et un
diffractometre Brucker D8 en configuration standard de type Bragg-Brentano sont utilisés pour ces
mesures.

La couche mince de TiO, cristallisée selon la phase anatase est identifiée a 25,3° 20 sur les
diagrammes de DRX en Figure 1\VV-13a grace a la fiche ICDD 00-021-1272 et correspond aux plans (101)
paralléles a la surface. Un pic de diffraction correspondant aux plans (120) de la phase othorhombique
dite stibnite du Sh,S; apparait aprés un recuit & 260°C et est identifié en bleu a 17,5° 26 grace a la fiche
ICDD 00-042-1393. Pour autant, il reste trés faible en intensité. Néanmoins, il est possible qu’un recuit
plus long a cette température permette une meilleure cristallisation du Sb,S;. Apres un recuit a une
température de 270°C, des pics de diffraction de la phase stibnite du Sh,S; sont clairement observés a
15,7, 17,5, 22,3, 24,9, 28,5, 35,6, 43,3 et 48,5° 26 correspondant aux plans (020)/(200), (120), (220),
(130)/(310), (320), (420), (520) et (600) paralléles a la surface, sans création de nanostructures
pyramidales d’apres les images MEB en Figures IV-12c et 1V-12d. Le recuit a une température de 300°C
présente un plus grand nombre de pics de diffraction correspondant a la phase stibnite du Sb,Ss. Il
présente également la formation de nanostructures pyramidales comme en attestent les images MEB des
Figures 1V-12i et 1V-12j, engendrant un dép6t inhomogéne. De plus, la qualité cristalline de la couche est
déteriorée a cette température de recuit en raison de ’apparition d’une phase cubique senarmontite Sh,0;
caractérisée par les pics de diffraction situés a 13,8, 27,7, 46 et 54,5° 20 correspondant aux plans (111),
(222), (440) et (622) paralléles a la surface. Elle est identifiée gréce a la fiche ICDD 00-005-0534.

La raie Raman attribuée a la couche mince de TiO, cristallisée selon la phase anatase est observée sur
les spectres Raman en Figure 1V-13b & 144 cm™. Les spectres Raman correspondant aux couches de
Sh,S; recuites & des températures de 260, 270 et 300°C sont présentés en Figure 1VV-13b. L’intensité de la
raie du TiO, décroit largement apreés les recuits en raison de la cristallisation du Sh,S; (ou du moins en
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raison d’un début de cristallisation). Cet effet est dii & une augmentation de I’absorption des photons,
provenant du faisceau laser incident, par la couche mince de Sh,S; sachant que son énergie de bande
interdite diminue suite a sa cristallisation.
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Figure 1V-13: (a) Diagrammes de DRX et (b) spectres Raman des couches minces de Sh,S; non-recuites et recuites
a 260, 270 et 300°C pendant 30 min sous N,.

Une majorité de raies Raman, attribuées aux modes A, de la phase stibnite du Sb,S;, dues au
mouvement d’¢élongation de la liaison Sb-S & 73, 100, 156, 191, 283 et 313 cm™, sont observées aprés un
recuit & 300°C. La présence des modes B;y/Bs, & 62 et 238 cm™ est également détectée, car les spectres
Raman sont réalisés sans polarisation du faisceau laser incident. Les raies Raman du Sh,S; sont
légérement moins intenses sur le spectre de la couche recuite a une température de 270°C. En revanche,
ces raies n’apparaissent pas sur le spectre de la couche recuite a 260°C. Pour cette derniére température,
une raie large, relativement intense, centrée autour de 300 cm?, indique seulement un léger début de
cristallisation de la couche mince de Sh,S;. La phase cubique senarmontite de Sh,O; est observée au
travers de la raie Raman & 114 cm™ sur les spectres des couches recuites & 270 et 300°C avec une faible
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intensité. De ce fait, la spectroscopie Raman ne nous permet pas réellement de conclure quant a la qualité
cristalline et a la composition locale des couches de Sh,S;. Cependant, grace aux mesures de DRX de ces
couches, nous pouvons affirmer que la proportion globale de la phase de Sh,03 est plus importante suite a
un recuit a 300°C que pour un recuit a 270°C. Selon la littérature, cette phase se trouve préférentiellement
a la surface de la couche de Sh,S; [79]. Néanmoins, la Figure 1V-14 représentant une cartographie en
coupe des ¢léments chimiques réalisée a 1’aide d’une analyse de spectroscopie dispersive en énergie des
rayons X (EDS) sur une couche recuite a 270°C pourrait suggerer, malgré sa faible résolution spatiale,
que cette phase n’est pas localisée a un endroit précis. Cette mesure est effectuée dans un microsocpe
électronique en transmission et a balayage JEOL 2100F fonctionnant a 200 kV. Sa résolution en mode
balayage est de 0,2 nm. Un détecteur JEOL SDD Centurio possédant un grand angle solide allant jusqu'a
0,98 stéradians est utilisé pour cette analyse. Les atomes d’oxygene détectés se trouvent principalement
dans la couche de TiO,. Dans la couche mince de Sh,S; il est difficile de dissocier leur signal du bruit.
Cela confirme la faible proportion de cette phase lors d’un recuit a 270°C.

3 50 nm O5nm OK C150nm  SiK

150 nm SK =350 nm TiK 3350 nm SbL

Figure 1V-14: (a) Image HAADF et (b-f) cartographies EDS d’une couche mince de Sb,S; recuite a 270°C pendant
30 min sous Ns.

La cristallisation de la couche mince de Sh,S; provoque la diminution de son énergie de bande
interdite, qui se caractérise par I’augmentation de 1’absorption des photons dans le domaine des longueurs
d’onde du spectre solaire entre 400 et 800 nm. Cette énergie de bande interdite est déterminée grace a la
transmittance totale du matériau, qui est mesurée par un spectrophotomeétre d’absorption UV-visible-
proche infrarouge équipé d’une sphére intégrante. Le coefficient d’absorption o calculé a partir de
I’Equation II-14 permet de tracer la courbe (o/v)" (oU n est une constante égale a % pour un
semiconducteur a énergie de bande interdite indirecte et égale a 2 pour un semiconducteur a énergie de
bande interdite directe) en fonction de I’énergie 4v du faisceau incident. Cette courbe présente une partie
linaire située entre 1,5 et 3 eV selon I’axe des abscisses. L’énergie de bande interdite est déterminée
comme étant le point d’abscisse ou la tangente f(x) de cette partie linéaire est égale a 0.

L’analyse de spectroscopie d’absorption UV-visible-proche infrarouge des couches de Sb,S; non
recuites et recuites a 270°C est réalisée grace a un spectrophotométre PerkinElmer lambda950 équipé
d’une sphére intégrante. Le Sh,S; possede une énergie de bande interdite directe. La constante n est donc
égale a 2 dans le tracé des courbes (ahv)". Ces courbes (ahv)? en fonction de /v sont présentées en Figure
IV-15. La couche de Sh,S; non recuite amorphe possede une énergie de bande interdite de 2,38 eV. Aprés
un recuit & une température de 270°C, son énergie de bande interdite diminue largement et équivaut a
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1,84 eV. Ces deux valeurs sont légérement plus élevées que celles rapportées dans la littérature (2,2 eV et
1,78 eV pour du Sbh,S3; amorphe et cristallisé [72]).

6

Sb,S, recuit a 270°C

(ohv)? x 10 (eV2.m?)

Sb,S, non-recuit
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Figure IV-15: Courbe (a/v)? en fonction de Av calculée pour une couche mince de Sh,S; non recuite et recuite a
270°C pendant 30 min sous N,.

Nous avons pu voir, grace aux analyses précédentes, que la morphologie et la cristallisation des
couches minces de Sh,S; sont trés sensibles aux conditions de recuit. Elles varient largement avec une
faible augmentation de la température. De toute évidence, afin d’éviter la formation de nanostructures
pyramidales, ce recuit doit se faire a une température inférieure a 280°C dans une gamme de températures
trés étroite. C’est pour cela que nous avons réalisé une analyse approfondie in situ par spectroscopie
Raman et DRX du recuit des couches minces de Sb,S; afin de mettre en évidence 1’ensemble des
processus mis en jeu lors de sa cristallisation.

3. Etude in situ du recuit de la couche mince de
Sb.S3; déposée sur une surface de TiO:

Les mesures in situ du recuit de la couche mince de Sh,S; sont réalisées sur le méme type
d’échantillons que I’analyse ex situ afin de mieux appréhender les processus mis en jeu. Les spectres
Raman in situ sont enregistrés grace a un spectrometre Raman Jobin Yvon/Horiba Labram équipé d'un
systéme de refroidissement a 1’azote liquide et calibrés avec un échantillon référence de silicium. Un laser
He-Ne de longueur d’onde 632 nm est utilisé comme source d’excitation avec une faible puissance de 114
uW a la surface de I’échantillon afin de ne pas modifier la couche mince de Sb,S; sous I’effet du faisceau
et d’éviter sa photodégradation. Un faisceau laser peut en effet induire la transformation de la phase de
Sh,S; avec la formation de Sb métallique et de Sb,O3 [264] [347] [348]. Cette couche est donc trées
sensible a la puissance incidente du laser. Le faisceau laser est focalisé afin d’éclairer une surface
inférieure @ 1 pm?® grace a un objectif x50. La température de recuit est controlée par une cellule
chauffante commerciale Linkam (THMS600). Les diagrammes de DRX in situ sont collectés grace a un
diffractometre 5 cercles Rigaku SmartLab possédant un goniometre 5 axes selon la configuration de type
Bragg-Brentano utilisant le rayonnement Ko, du cuivre produit par un générateur haute puissance a anode
tournante de 9kW. La température de recuit est contr6lée grace a une chambre 1100 Anton Paar DHS.
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L’échantillon est placé a I'intérieur d’un dome en graphite. Ce dome est nécessaire afin d’éviter les
fluctuations de température liées aux échanges thermiques entre 1’échantillon et le milieu extérieur. Il
permet un meilleur contréle de la température de recuit qui s’éléve au maximum a 310°C. L’ensemble de
I’étude in situ se divise en deux parties distinctes. La premiére considére la montée en température du
recuit de la couche jusqu’a 310°C. Elle permet d’étudier I’effet de la température sur les propriétés
structurales de la couche mince de Sh,Ss. La seconde évalue la cinétique de cristallisation du Sb,S; a une
température de recuit donnée. Elle permet d’analyser 1’effet du temps pour un recuit de la couche réalisé a
une température fixe.

3.1. Etude in situ en température de recuit

Dans un premier temps, afin de compléter 1’étude ex situ du recuit de cristallisation du Sh,S; a
différentes températures, une analyse in situ en température de recuit est réalisée. Nous avons déterminé
une plage de températures étendue ne dépassant pas 310°C pour cette étude afin de ne pas engendrer une
dégradation de la couche mince de Sh,Ss.

3.1.1. Spectroscopie Raman in situ

Les spectres Raman in situ sont mesurés a partir de la température ambiante (notée TA) jusqu’a 310°C
avec un pas de 10°C afin d’observer la cristallisation de la couche mince de Sh,S; amorphe. Pour chaque
température, un temps de mesure de 10 min est nécessaire afin d’obtenir un signal suffisant en raison de
la faible puissance du laser. Une mesure a température ambiante apres refroidissement de 1’échantillon est
également effectuée. Elle permet de s’affranchir de I’effet perturbateur de la température lors de
I’enregistrement du spectre. Cela permet d’obtenir un spectre Raman mieux résolu et moins bruité de la
couche mince de Sb,S; aprés le recuit. Les spectres Raman enregistrés a température ambiante, de 240
jusqu’a 310°C et apres refroidissement, sont représentés en Figure 1V-16.
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Figure IV-16: Spectres Raman in situ de la couche mince de Sh,S; recuite de TA a 310°C sous N..

Le spectre Raman mesuré avant le recuit de la couche de Sh,S; (TA) présente deux raies bien définies
a 143 cm™ et 520 cm™, attribuées respectivement au mode E, de la phase anatase du TiO, [349] et au
premier ordre des phonons optiques du silicium [350] [351]. La phase amorphe de la couche de Sh,S; est
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caractérisée par une raie large de faible intensité centrée autour de 300 cm™ [352] [353]. Elle est
superposée au second ordre du silicium qui est localisé a la méme fréquence. Cette raie large ne varie pas
lorsque la couche mince de Sh,S; est recuite & une température inférieure a 240°C. Par conséquent, aucun
changement structural concernant le Sh,S; ne se produit dans cette gamme de températures de recuit. En
revanche, la raie du TiO, se décale vers les hautes fréquences avec 1’augmentation de la température. Ceci
pourrait étre induit par une certaine pression de surface ou encore le confinement de phonons [354] di
aux faibles dimensions de la couche de TiO,, bien que celle-ci parait tout de méme trop épaisse pour
I’observation de ce phénoméne. Dans le méme temps, la raie du silicium est décalée vers les basses
fréquences d’environ 5 cm™ en raison de la dilatation thermique. A partir de 240°C, son intensité diminue
significativement en raison d’un début de cristallisation de la couche mince de Sh,S3 provoquant ainsi la
réduction de la profondeur de pénétration du faisceau laser. En effet, la raie large centrée autour de 300
cm™ s*élargit et se sépare en deux contributions lorsque la température atteint 250°C. L’une est localisée a
277 cm™ et I’autre centrée autour de 300 cm™. Ce phénoméne indique clairement le début de la
cristallisation du Sh,S; entre 240 et 250°C. Ce changement structural se renforce lorsque la température
est élevée & 260°C avec 1’émergence de raies a 73, 110, 147, 188 et 252 cm™. La raie a 73 cm™ est
attribuée au mode Ay du Sh,S; et nous indique que le processus de cristallisation de cette couche est en
cours [231] [348] a cette température. Les raies a 110 et 147 cm™ correspondent aux modes E, et A, d’une
phase d’antimoine (Sb) métallique [355] [356]. La raie Raman a 147 cm™ pourrait également étre
attribuée au TiO,. Néanmoins, en plus d’un décalage en fréquence, la température provoque également
une baisse de I’intensité de la raie du TiO; [354]. L’augmentation de I’intensité de la raie située a 147 cm’
! est donc plus logiquement attribuée & 1’apparition d’une phase Sb métallique. Les raies localisées & 188
et 252 cm™ indiquent la présence d’une phase cubique de Sh,0; [348] créée dans le méme temps que la
phase Sb métallique. L’intensité des raies de ces phases de Sh,O; et de Sh métallique diminue avec
I’augmentation de la température. Ces raies disparaissent méme complétement & 270 et 290°C,
respectivement, tandis que les raies larges du Sh,S; & 277 et 300 cm™ restent assez stables, avec toutefois
une tres légere hausse de leur intensité a partir de 280°C. L’intensité de la raie du TiO, est, quant a elle,
trés faible aux températures les plus élevées (300-310°C).

Le spectre enregistré apres refroidissement de 1’échantillon présente un plus grand nombre de raies car
la mesure n’est plus perturbée par la température. Aucune raie ne peut étre attribuée a la phase de Sb
métallique. Cette phase a donc totalement disparu apres le recuit, et donc apres la cristallisation du Sb,S;.
Nous pouvons distinguer huit raies relativement intenses appartenant au Sb,Sza 62 (Bsg), 73 (Ay),
101(Ay), 157 (Byy), 190 (Ay), 238 (Bsg), 284 (A,) et 312 cm™ (A,), confirmant la cristallisation de la
couche mince. 1l devrait étre noté également que I’intensité de la raie du TiO, & 143 cm™ est largement
plus faible qu’avant le recuit en raison d’une absorption marquée des photons du faisceau laser par la
couche mince de Sb,S; cristallisée. La profondeur de pénétration du faisceau laser est ainsi réduite par la
cristallisation du Sb,Ss;. La raie & 115 cm™ est assignée a la phase cubique de Sh,0s; ce qui est
probablement due aux atomes résiduels d’oxygeéne provenant du solvant ou des précurseurs employés
pendant la croissance. L’apparition, puis la disparition, des raies attribuées a la phase de Sb métallique au
cours de la montée en température de la couche mince de Sb,S; attestent d’un processus de cristallisation
passant par la formation d’une phase intermédiaire de Sb métallique.

3.1.2. Diffraction des rayons X in situ

Dans I’optique de compléter les résultats de spectroscopie Raman in situ, ainsi que d’apporter des
informations supplémentaires concernant le processus de cristallisation du Sh,Ss, une étude in situ de
DRX est menée dans les mémes conditions. Les diagrammes de DRX a température ambiante, entre 240
et 310°C avec un écart de température de 10°C, ainsi qu’apres refroidissement a 50°C sont présentés en
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Figure IV-17. Les diagrammes enregistrés a une température inférieure a 240°C sont similaires au
diagramme mesuré a température ambiante. Ils ne sont donc pas représentés sur la Figure 1V-17. Le
temps d’acquisition de chaque spectre est de 1’ordre de 5 min. Les diagrammes sont mesurés pour des
angles 20 allant de 10 a 65° car les pics principaux de la phase stibnite Sh,S; cristallisée sont localisés
dans cette plage d’angles 26 selon la fiche ICDD 00-042-1393.
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Figure IV-17: Diagrammes de DRX in situ de la couche mince de Sh,S; recuite de TA a 310°C sous N..

Les pics de diffraction observés sur le diagramme a température ambiante avant le recuit de la couche
mince de Sh,S;3 en Figure 1V-17 situés a 25,3, 37,8, 48,1, 54, 55,2 et 62,9° 20 correspondent a la phase
anatase du TiO, [357]. Le pic a 28° 260 est attribué au dome en graphite. Le pic du substrat de silicium
n’est pas observé ici car il apparait a 69,1° 26, donc en dehors de la plage mesurée. Les pics larges centrés
a 25,9 et 46,2° 20 proviennent de sources parasites dues a 1’équipement de mesure. Le processus de
cristallisation de la couche mince de Sbh,S; débute a 260°C avec 1’apparition de pics pointés a 15,7, 17,5,
22,3, 24,9, 35,6 et 43,3° 20 correspondant respectivement aux plans (020)/(200), (120), (220),
(130)/(310), (420) et (520) paralléles a la surface selon la fiche ICDD 00-042-1393. Cette observation
concorde avec les précédents résultats de spectroscopie Raman concernant la température de début de
cristallisation du Sbh,S; a 260°C. Cette derniére se trouve dans une gamme de températures trés réduite.
En effet, I’intensité des pics de diffraction du Sh,S; ne présente aucune variation pour une température de
recuit supérieure & 280°C, ce qui confirme la fin de sa cristallisation a partir de cette température. De
plus, le ratio 2:3 de la phase Sb,S; ne subit pas d’écart significatif a la stoechiométrie car les pics de
diffraction de cette phase ne sont pas décalés par rapport a la fiche ICDD 00-042-1393. Aucun pic relatif
a la phase de Sb métallique n’est observé sur les diagrammes de DRX. D’autres pics apparaissent au fur
et a mesure du recuit a 13,7 et 27,6° 20 et correspondent a la phase cubique senarmontite de Sh,0s. Leur
apparition, proche d’une température de 260°C, coincide relativement bien avec le début de la
cristallisation de la couche mince de Sh,Ss. Tous les pics de diffraction présents a la fin du procédé a
310°C sont également observés aprés refroidissement de 1’échantillon avec une intensité proche. La
mesure DRX in situ est donc beaucoup moins affectée par la température que 1’analyse de spectroscopie
Raman in situ.

Les résultats obtenus par les deux techniques in situ de spectroscopie Raman et de DRX peuvent étre
corrélées quant a la température de début de cristallisation de la couche mince de Sh,S;. La formation de
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la phase de Sb métallique est observée avec une forte intensité par spectroscopie Raman entre 260 et
290°C, mais n’est pas détectée lors de I’analyse de DRX. Cette phase secondaire est probablement
mineure et, par conséquent, ne peut étre détectée seulement que par une sonde locale employée par la
spectroscopie Raman. Cependant, elle apparait comme étant primordiale lors du processus de
cristallisation de la couche mince de Sb,Ss.

3.2. Etude cinétique in situ a températures de recuit fixes

Afin de compléter les premiers résultats concernant le recuit de cristallisation de la couche mince de
Sh,S;, une étude cinétique, toujours en configuration in situ, est menée aux températures critiques de
cristallisation. Ces températures sont déterminées grace aux analyses précédentes visant 1’obtention d’une
couche mince de Sh,S; homogéne, compacte et de bonne qualité cristalline (sans présence de la phase de
Sh,03). En effet, une température de recuit supérieure a 260°C est nécessaire afin d’activer
thermiquement, et rapidement, le processus de cristallisation de la couche mince de Sbh,Ss. De plus, au-
dessus d’une température de recuit de 270°C, la formation de nanostructures pyramidales, ainsi que
I’apparition d’une phase cubique de Sh,03, sont observées. Nous cherchons a éviter la création de cette
phase afin de ne pas déteriorer les propriétés optiques de la couche mince de Sh,Ss. Les températures de
240, 250, 260 et 270°C sont choisies pour cette analyse in situ et une rampe en température de 25°C/min
est employée pour les atteindre.

3.2.1. Spectroscopie Raman in situ
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Figure 1VV-18: Spectres Raman in situ de la couche mince de Sh,S; recuite a (a) 270, (b) 260, (c) 250 et (d) 240°C
sous N,.
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Les spectres Raman in situ enregistrés a une température de 270, 260, 250 et 240°C sont
respectivement présentés en Figures 1VV-18a, 1V-18b, 1V-18c et 1VV-18d. Les spectres des échantillons non
recuits sont similaires a celui présenté en Figure IV-16 a tempérenture ambiante. Les raies du silicium a
520 cm™, du TiO, & 143 cm™ et de la phase de Sh,S; amorphe & 300 cm™ sont une nouvelle fois
observées. Les spectres Raman de I’échantillon mesurés a 270°C en Figure IV-18a indiquent un début
rapide de cristallisation du Sh,S;. En effet, les raies Raman a 110 et 147 cm?® associées a la phase de Sb
métallique et & 188 et 152 cm™ attribuées a la phase cubique de Sb,O; sont déja trés intenses aprés
seulement 5 min de recuit. Dans le méme temps, les raies Raman de la couche mince de Sh,S; a 73, 277
et 300 cm™ apparaissent. Elles s’accompagnent d’une chute de 1’intensité de la raie du silicium a 515 cm’
! Aprés 10 min de recuit, les raies de la phase cubique de Sb,05 & 188 et 252 cm™ ont disparu et celles de
la phase Sh métallique & 110 et 147 cm™ diminuent fortement. Elles disparaissent complétement aprés 20
min de recuit. Les spectres Raman correspondant a un recuit d’une durée supérieure ne subissent aucune
évolution. La cristallisation de la couche mince de Sh,S; est donc totalement achevée aprés seulement 20
min de recuit. Le spectre Raman collecté aprés refroidissement de 1’échantillon ne révele aucune raie liée
a la phase Sh métallique ou a la phase cubique de Sh,Os. Seules les huit raies correspondant a la phase
Sh,S; cristallisée sont observées a 62 (B1g/Bsg), 73 (Ag), 101 (Ag), 157 (Bzg), 190 (Ag), 238 (B14/Bsg), 284
(A,), et 312 cm™ (A,), et viennent s’ajouter a la raie du TiO, & 143 cm™ et a celle du silicium & 520 cm™.

Cette tendance observée pour une température de recuit de 270°C est similaire pour les températures
de recuit de 260, 250 et 240°C présentées en Figures 1V-18b, IV-18c et 1VV-18d. Quelques particularités
sont malgré tout remarquées. En effet, le début et la fin de la cristallisation de la couche mince de Sb,Ss,
définis repectivement par 1’apparition des raies de la phase Sb métallique a 110 et 147 cm™ et de la phase
de Sh,S; & 73, 277 et 300 cm™, puis par la disparition des raies Raman de la phase Sh métallique, se
produisent pour des temps plus longs lorsque la température de recuit diminue de 270 a 240°C. Le début
de ce processus de cristallisation est décalé de 5 a 20 min lorsque la température chute de 270 a 240°C.
De méme, sa fin est décalée de 20 a 90 min avec une diminution de température identique.

De plus, la phase cubique de Sb,O; correspondant aux raies a 188 et 252 cm™ et apparaissant lorsque
la raie de la phase Sb métallique & 147 cm™ est & son maximum, n’est pas observée pour une température
de recuit de 240°C et, est trés peu observée pour une température de recuit de 250°C. En revanche, cette
phase est trés étonnement détectée aprés le refroidissement par une raie & 115 cm™ correspondant au
mode E seulement pour les échantillons recuits a une température inférieure a 260°C. La phase cubique
de Sh,0; est donc peut-étre formée lors du refroidissement pour les basses températures de recuit. Ce
phénomene ne se produit pas pour les températures de recuit de 260 et 270°C, car cette phase apparait
puis disparait lors du processus de cristallisation a ces températures.

3.2.2. Diffraction des rayons X in situ

La méme procédure est suivie pour ’analyse de DRX in situ du recuit de la couche mince de Sh,S; a
des températures de 270, 260, 250 et 240°C, les diagrammes correspondant étant présentés en Figure 1V-
19. Les pics situés a 25,3, 37,8, 48,1, 54, 55,2 et 62,9° 20 correspondent a la phase anatase du TiO,. Celui
situé a 28° 20 est attribué au déme en graphite. Six pics de diffraction a 15,7, 17,5, 22,3, 24,9, 35,6 et
43,3° 20 liés a la phase stibnite de Sh,S; sont identifiés sur le diagramme de DRX collecté a une
température de 270°C. lls apparaissent apres seulement 5 min de recuit et leurs intensités augmentent
Iégérement apres 11 min de recuit. Par la suite, I’intensité de ces pics ne varie plus. Précédemment, les
mesures de spectroscopie Raman in situ ont montré que le processus de cristallisation de la couche mince
de Sh,S; a 270°C prenait une vingtaine de minutes, en suivant 1’apparition et la disparition des raies
Raman attribuées la phase intermédiaire de Sb métallique. La non détection de cette phase pour 1’analyse
de DRX nous indique, qu’a cette température, le processus de cristallisation est globalement trés rapide et
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de I’ordre de 11 min selon la DRX, mais qu’elle se poursuit et prend plus de temps localement pour
s’achever au bout de 20 min selon la spectroscopie Raman. De plus, en accord avec la spectroscopie
Raman, la phase cubique de Sh,0; n’est pas détectée a cette température de recuit de 270°C.

Pour les températures de recuit de 260, 250 et 240°C, la tendance déja décrite auparavant avec la
spectroscopie Raman in situ se vérifie avec la DRX in situ. En effet, le processus de cristallisation est
d’autant plus long que la température est basse. Le début et la fin du processus de cristallisation global de
la couche mince de Sh,S; se décalent respectivement de 5 a 16 min et de 11 a 33 min lorsque la
température de recuit chute de 270 a 240°C. De plus, aucun pic de diffraction lié a la phase cubique de
Sh,05 a 13,7 et 27,6° 20 n’est observé dans cette gamme de températures de recuit, confirmant ainsi le

caractere mineur et trés local de cette phase.
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Figure 1V-19: Diagrammes de DRX in situ de la couche mince de Sh,S; recuite a (a) 270, (b) 260, (c) 250 et (d)
240°C sous Ns,.

Cependant, I’intensité des pics de la phase de Sh,S; sur les diagrammes de DRX apreés refroidissement
de I’échantillon & 50°C, différe d’une température de recuit & une autre. Ce phénomeéne se remarque
fortement pour les pics situés a 15,7 et 17,5° 26 correspondant aux plans (020)/(200) et (120) paralléles &
la surface. En effet, I’intensité du pic a 15,7° 26 diminue avec la chute de la température de recuit alors
que D’effet inverse se produit pour le pic situé a 17,5° 26. Cela traduit clairement une évolution de la
texture et du degré d’orientation préférentielle de la couche mince de Sh,S; cristallisée en fonction de la
température du recuit, ce que nous allons étudier dans la prochaine section.
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3.2.3. Textures de croissance

Le calcul des différents coefficients de texture Cyy et des degrés d’orientation préférentielle o associés
est effectué de la méme maniére que ceux calculés pour le ZnO dans le Chapitre 111 gréce a la fiche ICDD
00-042-1393. Huit pics de diffraction attribués a la phase de Sh,S; sont pris en compte dans ce calcul
correspondant aux plans (020), (200), (120), (220), (130), (310), (420) et (520) paralleles a la surface. Le
coefficient de texture maximum est égale a 8 et le degré d’orientation préférentielle maximum est égale a
V8 — 1 = 2,646. Une déconvolution des 4 pics de diffraction (020), (200), (130) et (310) pour chaque
température est nécessaire afin de déterminer les coefficients de texture. Celle-ci est réalisée a 1’aide du
logiciel Topas [358] en considérant 2 fonctions de type Pseudo-Voigt. Un exemple de la déconvolution
des pics (020) et (200) situés entre 15,6 et 15,8° 26 pour une température de recuit de 270°C est présenté
en Figure 1V-20.

{020}
{200)

— Donnges expérimentales
— Traceé avec deux fonctions
Pszude-Voigt

3

Intensité (unit. arb.)
.

26 (°)

Figure 1V-20: Déconvolution des pics de diffraction des plans (200) et (020) de la couche mince de Sh,S; recuite a
270°C sous N..

Les différents coefficients de texture Cyg des couches minces de Sh,S; cristallisées sont fortement
dépendants de la température de recuit. Les valeurs de ces coefficients de texture Cyy sont présentées en
Figure 1\VV-21a en fonction de la température de recuit. Les coefficients de texture des plans (310) et (130)
paralleles a la surface sont relativement stables pour toutes les températures de recuit. Les coefficients de
texture des plans (120), (220), (420) et (520) paralléles & la surface diminuent avec 1’augmentation de la
température de recuit, alors que ceux des plans (020) et (200) paralléles a la surface augmentent
considérablement. De ce fait, les couches de Sh,S; cristallisées sont orientées selon les plans (420) et
(520) paralléles a la surface (avec des coefficients de texture respectifs de 2,03 et 1,4) lorsqu'elles sont
recuites a 240°C et selon les plans (200) et (020) paralléles a la surface (avec des coefficients de texture
respectifs de 2,59 et 2,27) lorsqu'elles sont recuites a 270°C. En d’autres termes, environ 60% des grains
de la couche sont orientés selon les plans (200) et (020) paralléles a la surface pour cette derniére
température. Nous pouvons en déduire une transition de texture favorable aux plans (200) et (020)
paralléles a la surface lorsque la température de recuit passe de 240 a 270°C. Cette évolution, présentée en
Figure 1VV-21b, implique une amélioration du degré d’orientation préférentielle qui augmente de 0,54 a
0,87 pour des températures de recuit respectives de 240°C et 270°C.
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Figure IV-21: (a) Coefficients de texture et (b) degrés d’orientation préférentielle des couches minces de SbyS3
recuites a des températures de 240, 250, 260 et 270°C sous No.

Ce phénoméne est illustré par 1’augmentation de la taille verticale (dans 1’épaisseur) des cristallites
orientées selon les plans (200) et (020) paralléles a la surface lorsque la température de recuit est plus
importante, comme montré en Figure 1V-22. Elle est calculée grace a 1’équation de Scherrer suivante
[359]:

K2
- Lcos6O

Equ. IV-5

ou L est la taille des cristallites, A est la longueur d’onde des rayons X, 6 et B sont respectivement égales a
la moitié¢ de la position (la moitié¢ de I’angle 20 sur 1’échelle des abscisses) et a la largeur a mi-hauteur du
pic considéré et K est une constante égale a environ 0,9.
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Figure IV-22: Taille des cristallites orientées selon les plans (200), (020) et (120) paralleles a la surface des couches
minces de Sh,S; recuites a des températures de 240, 250, 260 et 270°C sous N.,.

La taille des cristallites augmente de 53 a 74 nm pour les plans paralleles a la surface orientés (200) et
de 10 a 35 nm pour les plans paralléles a la surface orientés (020). La différence de la taille des cristallites
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orientées selon ces plans avec des coefficients de texture assez similaires révélent que la densité des
grains orientés selon les plans (020) paralléles a la surface est beaucoup plus grande. La barriere de
nucléation des grains orientés selon les plans (200) paralléles a la surface est probablement plus élevée.
De plus, l'augmentation de la taille des cristallites orientées selon les plans (120) paralléles a la surface de
21 a 30 nm, alors que leur coefficient de texture diminue, montre que leur densité est fortement réduite.
Ceci est lié a leur consommation par les grains proches orientés selon les plans (200) et (020) paralléles a
la surface et d( a un processus de croissance anormale de grains dont le développement est favorisé selon
des plans précis parall¢les a la surface minimisant 1’énergie libre par unité de volume [360] [361].

La transition de texture des couches de Sh,S; avec la température de recuit, liée a I'augmentation
significative de la taille des cristallites orientées selon les plans (200) et (020) paralléles a la surface, peut
étre également considérée a des températures de recuit plus élevées de I’ordre de 300°C engendrant la
formation de nanostructures pyramidales. Pour cette température de recuit, les coefficients de texture des
plans (200) et (020) paralleles a la surface sont respectivement égaux a 4,55 et 3,02. Les nanostructures
pyramidales créées pour des températures de recuit supérieures a 280°C sont donc orientées selon les
plans (200) et (020) paralléles a la surface.

Conclusion

Nous avons pu voir a travers ce chapitre que le dépét en bain chimique de couches minces de Sh,S;
dépend de nombreux facteurs. En effet, le dépot d’amas sphériques est observé sur des substrats
amorphes, alors qu’une couche homogéne est synthétisée sur des substrats/surfaces cristallins. Cette
couche mince de Sh,S; est amorphe. Un recuit de cristallisation est donc nécessaire afin d’obtenir une
couche mince de Sh,S; possédant une énergie de bande interdite autour de 1,7 eV dans ’optique
d’absorber efficacement les photons du spectre solaire. Le processus de cristallisation d’une couche
mince de Sb,S; de I’ordre de 150 nm d’épaisseur déposée sur une surface de TiO, cristallisée selon la
phase anatase, varie en fonction du temps et de la température du recuit.

Un recuit typique a 300°C sous N, engendre une modification de la morphologie de la couche de
Sh,S; avec une diffusion des atomes d’antimoine et de soufre formant des nanostructures pyramidales a la
surface du Sbh,S;z. La diffusion des atomes d’antimoine et de soufre réduit les qualités d’absorption de
photons et de séparation des porteurs de charges dans les hétérostructures a base de nanofils. Ce processus
de cristallisation est ainsi régi par [’apparition et la disparition d’une phase de Sb métallique observée a
partir d’une analyse de spectroscopie Raman a 110 et 147 cm™. De plus, & cette température de recuit, une
phase cubique de Sh,0; détériorant les propriétés structurales de la couche mince de Sh,S; est observée
une fois le processus de cristallisation terminé, comme indiqué sur la Figure 1V-23. Un recuit de la
couche mince de Sh,S; a plus basse température autour de 270°C sous N, d’une durée relativement courte
de I’ordre d’une vingtaine de minutes est proposé grace aux études de spectroscopie Raman et de DRX ex
situ et in situ présentées dans ce chapitre afin de permettre une cristallisation de la couche mince de Sb,S;
sans formation de nanostructures pyramidales et d’éviter au maximum la création d’une phase cubique de
Sh,0s. Un tel recuit passe également par la formation d’une phase intermédiaire de Sb métallique et
engendre une orientation préférentielle de la couche mince de Sh,S; selon les plans (200) et (020)
paralleles & la surface. Un recuit a plus basse température de 1’ordre de 240°C n’est pas favorable a la
cristallisation de la couche mince de Sh,S; car il impligue une diminution de sa texture, une augmentation
de la durée du processus de cristallisation, ainsi que la formation de la phase cubique de Sb,0s.
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Figure 1V-23: Schéma bilan concernant les recuits de cristallisation des couches de Sh,S; déposées par bain
chimique sur du TiO, aprés des analyses in situ de spectrosocpie Raman et DRX.

L’objectif final visé dans le Chapitre V qui suit sera d’utiliser des recuits & basses températures afin de
cristalliser une couche mince de Sh,S; déposée sur un réseau de nanofils de ZnO recouverts d’une couche
mince de TiO; cristallisée selon la phase anatase afin d’évaluer la potentiel photovoltaique d’une telle
hétérostructure ceeur/coquille.
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Chapitre V

Chapitre V

Hétérostructures a base de nanofils d’oxyde
de zinc et de trisulfure d’antimoine

A travers ce cinquiéme et dernier chapitre, nous allons étudier 1’hétérostructure compléte de type Il
évoquée rapidement dans ce manuscrit a la fin du Chapitre I. Elle est composée de nanofils de ZnO, d’une
coquille protectrice et passivante de TiO, et d’une coquille de Sb,S; pour I’absorption de photons dans la
gamme des longueurs d’onde du spectre visible. L’objectif final motivant 1’¢laboration d’une telle
hétérostructure reste sa caractérisation et I’évaluation de ses performances photovoltaiques lorsqu’elle est
intégrée dans une cellule ETA dont la représentation schématique est montrée en Figure V-1.
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Figure V-1: Schéma récapitulatif de la cellule ETA combinant les nanofils de ZnO avec les coquilles de TiO; et de
Sh,S;.

L’élaboration de cette structure nécéssitant 1’utilisation de procédés de dépdts chimiques inclut
plusieurs étapes successives qu’il convient de maitriser. Le dép6t d’une coquille de TiO; cristallisée selon
la phase anatase sur les nanofils de ZnO est primordial afin de passiver les états de surface des nanofils,
engendrant ainsi la réduction des recombinaisons électron-trou de type non radiatives, et afin de protéger
le ZnO des solutions acides utilisées pour le dépdt de la coquille de Sb,S;. La couche de TiO, permet
également d’éviter les court-circuits potentiels entre les nanofils causés par la légére porosité de la couche
d’amorce de ZnO pouvant induire un contact direct entre les électrodes en face avant et en face arriére
néfaste pour la cellule. Les excitons produits par I’absorption des photons dans la coquille de Sh,S; sont
dissociés grace a I’hétérojonction p-n de type Il créée entre la coquille de TiO, (de type n [362]) et la
coquille de Sh,S; (de type p [254]). La succession d’alignements de bandes de type Il présentée en Figure
V-2 permet ’injection des électrons dans la coquille de TiO, puis dans les nanofils de ZnO afin d’étre
collectés par I’¢électrode en face avant qui est le FTO, les trous étant injectés dans le conducteur de trous
puis collectés par 1’électrode en face arriére.
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V.Hétérostructures a base de nanofils d’oxyde de zinc et de trisulfure d’antimoine
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Figure V-2: Succession d’alignements de bandes de type II d’une cellule ETA combinant les nanofils de ZnO avec
les coquilles de TiO, et de Sh,Ss.

Afin d’élaborer I’hétérostructure schématisée en Figure V-1, deux techniques de dépét chimique
différentes sont utilisées pour le dép6t de la coquille de Sb,S; sur les nanofils de ZnO recouverts de la
coquille de TiO,. Le dépdt par procédé SILAR (développé au LMGP a Grenoble) et le dép6t par pyrolyse
d’aérosol (effectué en collaboration avec le Laboratoire des Technologies Chimiques de Films Minces a
I’Université de Technologie de Tallinn en Estonie dans le cadre du programme Parrot) sont choisis pour
leur facilité de mise en ceuvre et leur bas colit. En principe, ces deux techniques de dép6t chimique
meénent a des vitesses de croissance réduites, en comparaison avec le dép6t en bain chimique, permettant
d’obtenir des couches semiconductrices absorbantes homogénes et d’épaisseur ultra-mince de quelques
nanomeétres a quelques dizaines de nanométres sur des surfaces a haut rapport de forme. De plus, les
précurseurs chimiques utilisés pour les dépots par SILAR et par pyrolyse d’aérosol ne présentent pas
d’atomes d’oxygene dans leur composition chimique. Ceci diminue donc la probabilité de former la phase
cubique de Sh,03 aprés le dépdt, néfaste pour les propriétés globales de la coquille de Sh,Ss.

Les hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; sont caractérisées par différentes
techniques: MEB, MET, DRX, spectroscopie Raman, spectroscopie dispersive en énergie des rayons X
(EDS) et spectroscopie d’absortion UV-visible-proche IR. Les points critiques concernant ce type de
cellule, dont certains sont traités dans les Chapitres Il et IV, sont :

» La morphologie, la densité et la verticalité des nanofils de ZnO ;

» Le dép6t d’une fine coquille conforme de TiO, et de Sh,S; sur les nanofils de ZnO ;

» L’optimisation du recuit de cristallisation des coquilles de TiO, et de Sb,S; afin de former les
bonnes phases anatase et stibnite menant au dépdt de couches homogeénes ;

» Le choix et le dépdt d’un conducteur de trous et de 1’électrode en face arriére pénétrant les
hétérostructures a nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; ;

Ce type de cellule ETA composée d’hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; n’a
jamais été rapporté dans la littérature. Afin de réaliser ces cellules, des nanofils de ZnO élaborés suivant
une croissance dite « standard », sur un substrat de verre recouvert d’une électrode transparente de FTO et
d’une couche d’amorce de ZnO, sont utilisés. Ils présentent la morphologie suivante:

» Longueur moyenne = 9004100 nm ;
» Diamétre moyen = 63+10 nm ;
> Densité apparente moyenne = 67+10 nanofils/umz2.
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V.Hétérostructures a base de nanofils d’oxyde de zinc et de trisulfure d’antimoine

1. Dépot par ALD et cristallisation de la coquille de
TiO: sur les nanofils de ZnO

1.1. Dépot d’'une coquille de TiOz par ALD au SIMaP sur les
nanofils de ZnO
Comme dans le Chapitre 1V, la technique de dép6t par ALD est privilégiée pour la croissance de la

coquille de TiO, sur les nanofils de ZnO en raison de la forte capacité de ce procédé a produire des
couches minces trés conformes sur un substrat nanostructuré a haut rapport de forme [363].

Figure V-3: Images MEB en vue de dessus du dépdt par ALD de la coquille de TiO, au SIMaP a (a) 285°C apreés
2000 cycles et (b) a 295°C apres 3000 cycles sur les nanofils de ZnO.

L’ épaisseur de la coquille de TiO, pour I’élaboration de 1’hétérostructure a base de nanofils de
ZnOITiO; doit étre relativement faible et de 1’ordre de quelques nanométres afin de réduire le trajet des
électrons et d’éviter ainsi les recombinaisons électroniques dans une couche probablement relativement
isolante. La Figure V-3 présente la morphologie des nanofils de ZnO recouverts d’une coquille de TiO,
réalisée au SIMaP a partir de TTIP et N,O.
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Figure V-4: Spectre Raman du dépét par ALD de la coquille de TiO, au SIMaP a 295°C apres 3000 cycles sur les
nanofils de ZnO.
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V.Hétérostructures a base de nanofils d’oxyde de zinc et de trisulfure d’antimoine

L’épaisseur de la coquille de TiO, déposée aprés 3000 cycles est supérieure & 20 nm, ce qui est trop
important pour notre application. Un nombre inférieur de cycles est donc priviliégié¢ afin d’obtenir une
coquille de quelques nanomeétres d’épaisseur sur les nanofils de ZnO. Cependant, une telle croissance
reste relativement longue et prend typiquement plusieurs heures, méme si elle ne nécessite aucun recuit
de cristallisation comme montré sur le spectre Raman en Figure V-4. Les raies a 139,1 (Eg), 193,8 (Ey),
393,9 (Byg) et 634,5 cm™ (Eg) sont effectivement attribuées aux modes de vibration de la phase anatase
du TiO,. De ce fait et pour un gain de temps, le dép6t de la coquille de TiO, sur les nanofils est réalisé
préférentiellement au CIME a partir de TDMAT et H,0.

1.2. Dépot d’'une coquille de TiOz par ALD au CIME sur les
nanofils de ZnO

Pour ce type de depdt, le nombre de cycles ALD est ajusté entre 150 et 200 afin d’atteindre une
épaisseur de coquille de TiO, comprise entre 7 et 9 nm sur les nanofils de ZnO. Ainsi, la durée du
procédé est largement réduite et prend environ une heure. La Figure V-5 présente la morphologie des
nanofils de ZnO recouverts d’une fine coquille de TiO, trés conforme et homogéne déposée au CIME a
partir de TDMAT et H,O. La coquille de TiO; est visible sur I’'image MEB en Figure V-5a de par I’aspect
rugueux présent a la surface des nanofils. L’épaisseur d’environ 8-9 nm est déterminée a partir de 1’image
MET en Figure V-5b. La coquille de TiO, présente une uniformité et une homogeénéité remarquable sur
toute la surface des nanofils de ZnO de leur base jusqu’au sommet.

Figure V-5: Images (a) MEB en vue de dessus et (b) MET du dépét par ALD de la coquille de TiO, au CIME a
200°C apres 200 cycles sur les nanofils de ZnO.

Un recuit a 500°C, rapporté au Chapitre IV, d’une couche mince de TiO, déposée par ALD sur
silicium nous a permis d’obtenir une cristallisation selon la phase anatase. Cependant, cette température
de recuit n’est pas pertinente lorsque le TiO, est déposé sous forme de coquille fine sur les nanofils de
ZnO en raison d’un trop fort apport énergétique entrainant une diffusion des atomes de zinc dans la maille
du TiO, [364]. Ce phénoméne physique se caractérise par la formation d’une phase ternaire Zn,TiO,4, de
type spinelle [365], recouvrant les nanofils de ZnO.

La phase anatase du TiO, apparait généralement pour une température de recuit supérieure a 250°C
[343]. Ainsi, nous avons réalisé un recuit de la coquille de TiO, amorphe, déposée sur les nanofils de
ZnO, a une température de 300°C sous air durant plusieurs heures. L’énergie apportée a cette température
de recuit est trop faible pour induire la diffusion des atomes de zinc. Cette température permet la
cristallisation de la coquille fine de TiO, déposée sur les nanofils de ZnO selon la phase anatase d’aprés
les pics de diffraction caractéristiques présentés sur les diagrammes de DRX en Figure V-6a. Peu de
différences sont observables entre les recuits de 3 et 8h a 300°C. Le temps de recuit ne joue pas un réle
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V.Hétérostructures a base de nanofils d’oxyde de zinc et de trisulfure d’antimoine

primordial dans la cristallisation de la phase anatase du TiO,. Une image MET des nanofils de ZnO
recouverts de la coquille de TiO,, aprés un recuit a 300°C, est présentée en Figure V-6b. La coquille ne
subit aucune variation d’épaisseur aprés le recuit. Elle cristallise selon la phase anatase tout en restant
uniforme, et conforme, sur toute la surface des nanofils de ZnO de leur base jusqu’au sommet.
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Figure V-6: (a) Diagrammes de DRX et (b) image MET du dép6t par ALD de la coquille de TiO, au CIME & 200°C
sur les nanofils de ZnQO aprés un recuit a 300°C sous air.

2. Hétérostructures composées de nanofils de
Zn0/TiO2/Sb2S3 par procédé SILAR

Toutes les études et expérimentations effectuées pendant cette these ont été supportées par le labex
CEMAM (Centre d’Excellence de Matériaux Architecturés Multifonctionnels). Ce labex est consacreé a la
conception, la création et la compréhension fondamentale de nouveaux matériaux multifonctionnels afin
d’améliorer les performances des technologies de demain. La collaboration avec E. Blanquet (laboratoire
SIMaP), A. Crisci (laboratoire SIMaP), L. Flandin (laboratoire LEPMI-LMOPS) et A. Nourdine
(laboratoire LEPMI-LMOPS) nous a notamment permis d’élaborer des hétérostructures a base de nanofils
de ZnO/Ti0,/Sh,S; efficaces pour la conception de cellules ETA.

2.1. Dépot de la coquille de Sb:Sz3 par SILAR sur les
hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO

Le dépdt des couches minces de Sh,S; par SILAR est tres peu rapporté dans la littérature. Seuls
guelques articles font état de ce type de dépbt sur des couches minces de TiO, généralement
mésoporeuses [289] [288] [86]. 1l est important de noter qu’aucun article ne présente des hétérostructures
composées de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; a ce jour.

Le dépdt par SILAR de coquilles de Sh,S; est schématisé en Figure V-7. Les deux précurseurs
chimiques utilisés sont le chlorure d’antimoine (SbCls) afin de former les ions Sb*, et le sulfure de
sodium (Na,S), afin de former les ions S%. Le SbCl; n’étant pas soluble dans 1’eau, 1’éthanol est choisi
comme solvant. Le Na,S est, quant a lui, dissout dans de 1’eau déionisée.
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V.Hétérostructures a base de nanofils d’oxyde de zinc et de trisulfure d’antimoine

{ Cycle SILAR

Recuit

[SbCl;]=7 mM Ethanol [Na,S]=7 mM Ethanol

Figure V-7: Principe du dép6t par SILAR de la coquille de Sb,S3, suivi d’un recuit de cristallisation sous N».

Un cycle SILAR comprend quatre étapes successives:

Trempage dans la solution de SbCls;
Premier ringage dans un bain d’éthanol ;
Trempage dans la solution de Na,S ;
Second ringage dans un bain d’éthanol ;

Hwnh e

Une concentration faible des précurseurs chimiques fixée a 7mM est utilisée afin de permettre une
meilleure pénétration des précurseurs chimiques entre les nanofils et de déposer une coquille plus
uniforme et plus homogene [223]. Les hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, sont immergées
durant 1 min dans les solutions de précurseurs chimiques et 20s dans les solutions de ringage. Aucun
dépot n’est observé pour un temps de trempage plus court en raison de la faible adsorption des ions Sb**
sur la coquille de TiO,. Le nombre minimum de cycles SILAR nécessaires est fixe entre 60 et 90. Les
bains de rincage sont rafraichis tous les 5 a 10 cycles afin de réduire les problémes de contamination
chimique. Le trempage dans les différentes solutions s’effectue grace a un bras mécanique, présenté en
Figure V-8, controlé par ordinateur a 1’aide du logiciel Perfect Motion afin d’assurer la reproductibilité du
dépdt. La conception de I’équipement SILAR, ainsi que le programme permettant la maitrise des
paramétres de trempage, ont été développés dans le cadre de cette thése avec 1’aide de Dominique De
Barros de la société Stigma. Les béchers utilisés sont en polymeére polytétrafluoroéthyléne (PTFE) afin
d’éviter tout échange et interaction d’ions avec le milieu réactionnel. Ces béchers sont placés sur un
plateau rotatif motorisé et contrdlé par ordinateur.

De nombreux paramétres durant le dépét par SILAR peuvent étre ajustés :

» Le nombre de cycles ;

La concentration des solutions de précurseurs chimiques ;
Le temps de trempage ;

La vitesse de retrait ;

Le rafraichissement des solutions ;

Le recuit apres dépét ;

YVVVYV VY

La température des solutions et le séchage de I’échantillon entre chaque trempage sont également des
parametres pouvant jouer un rdle sur la morphologie et la qualité du dépdt. Cependant, I’équipement
disponible ne permet pas de contréler ces deux parameétres.
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Figure V-8: Photographie de I’équipement permettant le dép6t par SILAR

Les images MEB en Figure V-9 présentent la morphologie d’une coquille de Sh,S; déposée par
SILAR sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,. La coquille déposée sur les nanofils n’est
pas continue et forme des agglomérats. En effet, les sites de nucléation ont une densité plus importante a
certains endroits de la surface du TiO, en raison, par exemple, d’une zone plus ou moins bien cristallisée.
Ceci est également observé pour un dép6t de la coquile de Sh,S; en bain chimique sur des
hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,.

Figure V-9: Images MEB (a) en vue de dessus et (b) en coupe du dép6t par SILAR de la coquille de Sbh,S; sur des
hétérostructures a base nanofils de ZnO/TiO,.

La coquille de Sh,S; déposée par SILAR est amorphe. Ainsi, un recuit est nécessaire afin de
cristalliser cette couche mince. La température et le temps du recuit doivent une nouvelle fois étre ajustés
en raison de la diffusion possible des atomes d’antimoine et de soufre formant des nanostructures
pyramidales, comme discuté au Chapitre 1V. En effet, I’image MEB d’un échantillon recuit a 270°C en
Figure V-10 présente des nanostructures pyramidales de Sb,S; formées au cours du recuit. Une
température de 270°C est donc trop importante. L’apport d’énergie nécessaire a la cristallisation est
certainement inférieur & celui d’une couche planaire de 150 nm d’épaisseur déposée par bain chimique.
Ceci est d0 a la faible épaisseur de la couche déposée par SILAR de I’ordre de 40 nm. De plus, le
précurseur chimique fournissant les ions S* est différent entre les deux techniques de dépét, ce qui
pourrait avoir un impact sur le recuit de cristallisation.
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Figure V-10: Image MEB (a) en vue de dessus du dépdt par SILAR de la coquille de Sh,S; sur des hétérostructures
a base nanofils de ZnO/TiO, recuit & 270°C pendant 30 min sous N..

Un recuit réalisé a une température plus faible de I’ordre de 250°C n’engendre pas de diffusion
massive des atomes d’antimoine et de soufre et permet de cristalliser la coquille de Sh,S; déposée par
SILAR. Cette température est donc choisie afin de cristalliser les coquilles de Sb,S; pour la suite de
1’étude concernant les dépots par SILAR.

2.2. Morphologies des hétérostructures

Apres un recuit effectué a une température de 250°C, une coquille de Sb,S; plus homogene et plus
uniforme recouvre la surface des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,, comme montré en
Figure VV-11. En revanche, quelques petites aiguilles de Sh,S; se forment pour des recuits réalisés a 250°C
durant 40 et 60 min. Celles-ci n’induisent cependant pas la formation de nanostructures pyramidales entre
les nanofils. De ce fait, nous pouvons affirmer que la diffusion massive des atomes d’antimoine et de
soufre ne se produit pas de maniére significative a cette température de recuit. De plus, la présence de ces
petites aiguilles n’est observée que sur une partie trés localisée de la surface des échantillons.

Figure V-11: Images MEB (a-c) en vue de dessus et (d-f) en coupe du dép6t par SILAR de la coquille de Sh,S; sur
des hétérostructures a base nanofils de ZnO/TiO, recuites a 250°C pendant (a, d) 60, (b, €) 40 et (c, f) 30 min sous
No.

PARIZE Romain LMGP 2017

138

—~
—



V.Hétérostructures a base de nanofils d’oxyde de zinc et de trisulfure d’antimoine

Les images MET en Figure V-12 mettent en évidence la bonne cristallinité des grains composant la
coquille de Sh,S;. La coquille de TiO, déposée sur les nanofils de ZnO apparait avec une couleur plus
claire en raison de la masse atomique du titane plus faible. Elle présente une bonne homogénéité et une
bonne conformité sur toute la surface des nanofils de ZnO de leur base jusqu’au sommet. La phase
anatase du TiO, est déterminée par comparaison entre la distance interatomique mesurée sur 1’image
MET en Figure V-12c et la fiche ICDD 00-021-1272.

d(001)=5.20A

100 nm

Figure V-12: Images MET de I’hétérostructure a nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; recuite & 250°C pendant 40 min.

La coquille polycristalline de Sh,S; n’est pas conforme sur I’ensemble des nanofils, comme présenté
en Figure V-12a. Cependant, sur les Figures V-12b et 12c, certains nanofils sont recouverts par une
couche relativement continue et cristallisée de Sbh,S;. Une différenciation des couches est d’ailleurs
présentée en vert, bleu et rouge sur la Figure V-12b. Une épaisseur plus importante de la coquille de
Sh,S; sur le sommet des nanofils est observée. Ce phénomeéne est certainement dd a la forte densité du
réseau de nanofils pouvant réduire le réapprovisionnement des réactifs de la solution présente entre les
nanofils, en particulier au niveau de leur base. Il peut se produire un gradient de concentration dans la
solution de précurseurs présente du sommet jusqu’a la base des nanofils. Ainsi, le sommet des nanofils est
en contact avec une proportion de réactifs plus importante engendrant un dép6t plus épais. Du reste, la
présence d’un dépdt de Sh,S; sur le bas des nanofils indique une bonne pénétration du solvant. Le dépot
par SILAR de coquilles de Sb,S; peut donc étre réalisé sur des surfaces a haut rapport de forme.
L’épaisseur déterminée sur le sommet des nanofils est de ’ordre de 65 nm alors que celle-ci est réduite a
environ 40 nm sur les faces verticales des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO..

2.3. Spectroscopie Raman et DRX des hétérostructures

Afin d’analyser localement la cristallisation de la coquille de Sb,S;, une premiere mesure par
spectroscopie Raman est effectuée a 1’aide d’un spectrometre Raman Jobin Yvon/Horiba Labram équipé
d'un systéme de refroidissement a 1’azote liquide et calibré avec un échantillon référence de silicium. Un
faisceau laser incident focalisé d’une largeur inférieure a 1pum et de longueur d’onde 632 nm, pour une
puissance relativement faible de 114 pW, est utilisé afin de ne pas modifier les propriétés de la coquille
de Sbh,S; sous son effet. Les spectres Raman des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, et de
nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; recuites a 250°C pendant 30, 40 et 60 min sont présentés en Figure V-13.
Deux raies attribuées au substrat de silicium & 300 et 521 cm™, et une raie attribuée au mode E, de basse
fréquence de la phase anatase du TiO, & 144 cm™ sont présentes sur les quatre spectres Raman.
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Figure V-13: Spectres Raman des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO; et du dép6t par SILAR de la
coquille de Sh,S; sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO; recuites a 250°C pendant 30, 40 et 60 min
sous No.

Les raies Raman du ZnO ne sont pas observées sur les spectres en Figure V-13, en raison de la faible
puissance du faisceau laser appliquée et de sa longueur d’onde élevée, peu appropriées pour sonder les
modes phonon de ce matériau a grande énergie de bande interdite. L utilisation d’un faisceau laser avec
une longueur d’onde plus faible de 1’ordre de 400 a 500 nm est préférable pour I’analyse du ZnO. En
revanche, les spectres Raman des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; recuites,
présentent 8 raies a 62 (B1¢/Bsg), 73 (Ag), 101 (Ag), 157 (Byg), 190 (Ag), 238 (B14/Bsg), 283 (A,) et 314 cm’
! (A) attribuées a la phase stibnite du Sb,S3, confirmant ainsi la cristallisation de la coquille de Sh,Ss. Le
signal Raman correspondant au recuit effectué durant 30 min est moins intense. Ce temps de recuit n’est
certainement pas suffisant afin d’obtenir une coquille de Sh,S; parfaitement cristallisée. L’intensité de la
raie Raman du silicium & 521 cm™ est considérablement diminuée au-dela de 40 min de recuit. Cela
indique une pénétration du faisceau largement réduite due a I’absorption des photons, provoquée par la
bonne cristallisation de la coquille de Sh,Ss. Une raie attribuée au mode E de la phase cubique de Sh,0;
est également détectée & 116 cm™. Son intensité est plus prononcée pour les recuits de 40 et 60 min.
L’oxygene provient probablement des impuretés résiduelles présentes dans les solutions de précurseurs
chimiques. Sa proportion reste peu importante et parait plus faible que pour un dépdt de couche mince de
Sh,S; par bain chimique.

Afin d’évaluer la cristallisation de maniére moins locale et plus globale de la coquille de Sb,S; sur une
grande surface, de 1’ordre de 1 cm?, une caractérisation par DRX est nécessaire. Pour cette étude, un
diffractometre Rigaku SmartLab possédant un goniomeétre 5 cercles et des optiques de haute résolution est
utilisé. Les rayons X incidents sont produits par le rayonnement Koy du cuivre a 0,1544 nm généré par
une anode tournante de haute puissance de 9 kW. Les diagrammes de DRX en configuration standard de
type Bragg Brentano des hétérostructures précédemment analysées par spectroscopie Raman sont mesurés
grace a un détecteur rapide 1D de type DTEX Ultra et présentés en Figure V-14. Les pics de diffraction
attribués au ZnO sont détectés a 31,7, 34,4, 36,3 et 47,6° 26. Le pic de diffraction a 34,4° 26 correspond
aux nanofils de ZnO orientés selon 1’axe polaire <002> (i.e. axe c). Il est donc logiquement plus intense
que les autres pics. La présence de la coquille de TiO; cristallisée en phase anatase est caractérisée par les
pics de diffraction a 25,3, 37, 37,9, 54 et 55,3° 26 correspondant aux plans (101), (103), (004), (105) et
(211) paralléles a la surface selon la fiche ICDD 00-021-1272. Des pics de diffraction non indexés trées
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fins et de faibles intensités sont observés sur le diagramme de DRX de I’hétérostructure a base de nanofils
de ZnO/TiO, sans coquille de Sh,Ss. lls proviennent de I'équipement et sont considérés comme des pics
parasites a ne pas prendre en compte dans notre analyse. lls représentent par exemple des pics de
diffraction parasites du cuivre liés a la source des rayons X. Le pic indexé comme artéfact pourrait
provenir de la platine support en raison de la plus petite taille des échantillons composés des
hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S;. Il est & noter I’absence de pics de diffraction
assignés a la phase cubique de Sh,0;. Cette phase résiduelle est plut6t localisée en faible proportion dans
la coquille de Sh,S; du fait qu’elle soit seulement détectée par spectroscopie Raman. Elle constitue une
phase mineure présente dans les coquilles recuites déposées par SILAR, dont I’intensité mesurée reste
legerement plus faible que pour les couches minces de Sbh,S; déposées en bain chimique.
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Figure V-14: Diagrammes de DRX en configuration standard de type Bragg Brentano des hétérostructures a base de
nanofils de ZnO/TiO, et du dépot par SILAR de la coquille de Sh,S; sur des hétérostructures a base de nanofils de
ZnO/TiO, recuites a 250°C pendant 30, 40 et 60 min sous N».

Les pics de diffraction repérés par le symbole diése sur la Figure V-14 sont attribués a la phase stibnite
du Sb,S;, déterminée a partir de la fiche ICDD 00-042-1393. lls confirment la cristallisation de la coquille
de Sh,S; déposée sur les hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, sur une grande surface.
Néanmoins, le large pic de diffraction centré entre 14 et 20° 28 peut étre di a la présence d’une légére
phase amorphe de Sh,Ss, pouvant expliquer la faible intensité de ces pics par rapport aux pics de TiO,..
Les diagrammes de DRX correspondant aux recuits réalisés durant 40 et 60 min sont relativement
proches. Seule une faible variation d'intensité concernant le pic de diffraction (320) a 28,5° 26 et
I’apparition du pic de diffraction (110) a 11,1° 26 sont observées. En ce qui concerne le recuit réalisé
durant 30 min, une diminution de I'intensité des pics de diffraction correspondant a la phase stibnite de
Sh,S; est révélée et reste en bon accord avec I’analyse des spectres Raman en Figure VV-13. La coquille de
Sh,S; recuite pendant 60 min est orientée selon les plans (132) et (211) paralléles a la surface situés a 54,1
et 29,2° 20, alors que les coquilles recuites pendant 40 et 30 min sont orientées selon les plans (320) et
(132) paralléles a la surface situés a 28,5 et 54,1° 26. Ce changement de texture de croissance déterminé a
partir de 13 pics de diffraction provient de la variation d’intensité et de I’apparition de certains pics avec
I’augmentation du temps de recuit. Cependant, 1’orientation préférentielle des couches est inféreure a 1 ce

qui indique une faible texture de croissance de la coquille de Sb,S; (6max = +/ (13 — 1) = 3,46). Toutefois,
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le volume total de matiére déposé est moindre sur le sommet des nanofils par rapport a celui déposé sur
les faces verticales des nanofils. La texture de la coquille déterminée n’est donc pas réellement
représentative de la texture de croissance globale dans la direction normale a la surface. C’est pourquoi
nous avons cherché a analyser plus finement le dépot de la coquille de Sh,S; sur les faces verticales des
hétérostructures en se placant dans une condition de diffraction des plans (100) des nanofils de ZnO.
Cette configuration d’analyse de DRX est nommée « DRX dans le plan ».

La géométrie du goniométre 5 cercles du diffractometre Rigaku SmartLab permet d’effectuer une
analyse de DRX en configuration dans le plan. Les diagrammes de DRX collectés suivant cette
configuration sont présentés en Figure V-15. Dans cette étude, le signal des plans (002) des nanofils de
ZnO n’est quasiment pas visible alors que le pic & 31,7° 26 correspondant aux plans (100) est
extrémement intense. La variation de I’intensité des pics attribués aux plans (002) et (100) entre les
Figures V-14 et V-15 valide la bonne configuration de 1’équipement de DRX, sachant que ces deux
familles de plans sont perpendiculaires 1’une par rapport a 1’autre. Cette configuration peut donc apporter
une information plus précise concernant la cristallisation ou la texture des coquilles de TiO; et de Sh,S;
déposées sur les faces verticales des nanofils de ZnO. Cependant, la résolution suivant cette mesure est
plus faible que 1’analyse en configuration standard de type Bragg Brentano en raison de 1’utilisation d’un
détecteur ponctuel a scintillation, moins performant que le détecteur rapide 1D de type DTEX Ultra.

Nous pouvons remarquer en Figure V-15, la disparition des pics de diffraction (103) et (004) du TiO,
a 37 et 37,9° 20, ainsi que I’apparition du pic de diffraction (200) a 48,1° 26 en comparaison avec les
diagrammes de DRX en configuration standard en Figure V-14. De ce fait, la texture du TiO, déterminée
a partir de ces diagrammes de DRX est en faveur des plans (101) et (200) paralleles a la surface avec des
coefficients de texure respectifs de I’ordre de 2 et 2,11.
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Figure V-15: Diagrammes de DRX en configuration dans le plan des hétérostructures a base de nanofils de
ZnO/TiO, et du dépdt par SILAR de la coquille de Sh,S;3 sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,
recuites a 250°C pendant 30, 40 et 60 min sous N,.

La phase amorphe de Sh,S; est absente en configuration dans le plan. L’intensité des pics de
diffraction de la phase de Sh,S; est extrémement faible lorsque le recuit est réalisé durant 30 min. Cela est
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dd a la résolution dégradée des diagrammes. Les diagrammes de DRX des hétérostructures recuites durant
40 et 60 min ont une allure tres proche, en bon accord avec les études de spectroscopie Raman et de DRX
en configuration standard de type Bragg Brentano précédentes. La texture des coquilles de Sh,S; sur les
hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, recuites durant 60 et 40 min déterminée a partir de 18
pics de diffraction en Figure V-15 est tres légérement en faveur des plans (200) paralleles a la surface
situés a 15,7° 260. La coquille de Sb,S; recuite pendant 30 min est, quant a elle, fortement orientée selon
les plans (310) paralleles a la surface situés a 25° 26 en raison de la trés faible intensité de certains pics de
diffraction. Cependant, la texture de ce dernier ne peut pas étre réellement prise en compte a cause de la
faible cristallisation de la coquille et du signal réduit de DRX. Ceci implique une diminution de
I’orientation préférentielle de 1,72 a 0,36 avec I’augmentation du temps de recuit, sachant que omax =
(18 — 1) = 4,12. 1l est donc difficile de conclure quant & une orientation préférentielle de croissance de
la coquille de Sh,S; lorsque celle-ci est cristallisée sur les hétérostructures a base de nanofils de
ZnO/TiO,. De plus, aucun pic de diffraction lié a la phase cubique de Sh,O3 n’est observé. L’origine du
pic de diffraction a 23,8° 20 sur le diagramme de DRX de I’hétérostructure a base de nanofils de
ZnOITiO; recuite pendant 60 min n’est pas identifiée et pourrait provenir de la platine de 1’équipement.

2.4. Caractérisation photovoltaique de I’hétérostructure recuite
durant 40 min

L’énergie de la bande interdite de la coquille de Sb,S; est évaluée par des mesures de
spectrophotométrie UV-visible-proche IR, quantifiant 1’absorption des échantillons a 1’aide d’un
équipement PerkinElmer lambda950 équipé d’une sphére intégrante. Cette mesure est réalisée sur les
hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; non recuites et recuites pendant 40 min a 250°C,
dont les courbes (ahv)? en fonction de /v sont présentées en Figure V-16. La réflexion du faisceau
incident inférieure a 5% est trés faible en raison du piégeage optique de la lumiére dans le réseau de
nanofils. Elle peut donc étre négligée pour la mesure de I’énergie de la bande interdite de la coquille de
Sh,S;. L’absorption A est ainsi déterminée par 1’équation A=1-Ty,; oU T est la transmittance totale des
hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,Ss;.
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Figure V-16: (a) Absorption et (b) courbe (chv)? en fonction de hv calculée pour un dépdt par SILAR de la coquille
de Sh,S; sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, non recuites et recuites a 250°C pendant 40 min
sous N,.

L’énergie de la bande interdite de la coquille de Sh,S; déposée par SILAR, non-recuite
(essentiellement amorphe) et recuite durant 40 min est respectivement égale a 2,2 et 1,69 eV. Ces valeurs
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sont en accord avec les valeurs rapportées dans la littérature [72] qui sont, respectivement, de 1’ordre de
2,2 eV et 1,73 eV pour la phase de Sh,S; amorphe et cristallisée.
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Figure V-17: Courbes J-V sous obscurité et sous éclairement des cellules ETA composées d’hétérostructures a base
de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; déposes par SILAR et recuites pendant 40 min & 250°C sous No.

Les premiers tests photovoltaiques d’une telle hétérostructure sont effectués en utilisant un électrolyte
liquide a base d’iode dont le couple redox est I'/l3” déposeé sur la coquille de Sbh,S; en guise de conducteur
de trous. Une plaque de platine joue le role d’électrode en face arriére. Cet électrolyte est utilisé ici en
raison de 1’expertise du laboratoire concernant les cellules & colorants a base de ZnO. Nous sommes
cependant conscients qu’il ne s’agit pas du meilleur conducteur de trous pour ce genre d’hétérostructures
et qu’il ne respecte pas la caractéristique tout solide des cellules ETA. La Figure V-17 présente les
courbes J-V dans I’obscurité et sous éclairement de la cellule. L’irradiation de la cellule est effectuée avec
une puissance surfacique de 100 mW/cm? a I’aide d’un simulateur solaire AAA de la marque Newport
permettant de travailler dans les conditions AM 1,5 G. La tension de circuit ouvert (Vo) d’une valeur de
prés de 500 mV est un bon résultat confirmant une succession d’alignements de bandes adéquate et la
pertinence de I’empilement ZnO/TiO,/Sb,S;. Néanmoins, le facteur de forme de I’ordre de 25% est
extrémement faible et indique que 1’électrolyte est peu approprié. La densité de courant de court-circuit
(Jsc) de 2,73 mA/cm? est correcte menant a un rendement de photoconversion de 0,33%. Un matériau
conducteur de trous plus adapté selon la littérature tel que le CuSCN ou le P3HT devrait conduire a des
rendements de photoconversion bien meilleurs.

3. Hétérostructures composées de nanofils de ZnO,
TiO2 et Sb2S3 par pyrolyse d’aérosol

Des cellules constituées d’hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; sont également
élaborées a 1’aide d’un procédé de pyrolyse d’aérosol en collaboration avec M. Krunks, E. Karber, I.
Gromoko et A. Katerski travaillant au Laboratoire des Technologies Chimiques de Films Minces, du
Département Sciences des Matériaux a 1’Université de Technologie de Tallinn en Estonie dans le cadre
d’un projet Hubert Curien financé par le programme Parrot n°33787YJ. Le dépdt de la coquille de Sh,S;
est réalisé au laboratoire de Tallinn en raison de leur expertise concernant les dépdts de semiconducteurs
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composés a base de soufre, et recemment de Sh,S; par pyrolyse d’aérosol. Leur expérience concernant les
cellules ETA permet également de résoudre notre probleme de matériau conducteur de trous pour
I’élaboration d’une cellule composée d’hétérostructures a base de nanofils de ZnO/Ti0,/Sh,S; [366]. Pour
ce faire, deux séjours d’une semaine a Tallinn, répartis sur deux ans en 2015 et 2016, ont été organisés.
Nous avons également recu nos collaborateurs dans nos locaux pour une durée équivalente, afin que nos
deux équipes respectives puissent profiter pleinement de cet échange.

3.1. Dépot de la coquille de Sb:S3 par pyrolyse d’aérosol sur les
hétérostructures a nanofils de ZnO/TiO:

L’étude des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; déposées par pyrolyse d’aerosol est
menée d’une manieére proche de celle concernant les hétérostructures a base de nanofils de
ZnOITiO,/Sh,S; déposées par SILAR afin de pouvoir comparer ces deux techniques. Néanmoins, les
différentes caractérisations sont effectuées a Grenoble et a Tallinn en fonction des équipements
disponibles dans chacun des laboratoires.

L’équipe du laboratoire de Tallinn possede une longue expertise concernant le procédé de dépdt par
pyrolyse d’aérosol assistée par ultrasons de différents semiconducteurs a base de soufre tels que le CulnS,
[367] [60] et plus récemment le Sh,S; [250] [368] pour des cellules ETA. La fine coquille de Sh,S; est
déposée par pyrolyse d’aérosol dans leurs locaux a partir d’une solution de précurseurs chimiques de
SbCl; et de thiourée SC(NH,), préalablement préparée dans du methanol jouant le r6le de solvant. La
concentration des ions Sbh** est ajustée & 15 mM pour un rapport de concentration SbCls/SC(NH,), de 1/3.
Les précurseurs chimiques sont préparés dans une boite a gants afin de limiter le taux d’humidité a une
valeur inférieure a 14 ppm. La solution de précurseurs chimiques est ensuite soumise aux ultrasons a 1,5
MHz grace a un montage développé en interne et schématisé en Figure V-18, permettant la formation
d’un aérosol composé de fines goutellettes (croissance en régime aérosol).
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Figure V-18: Principe du dépdt par pyrolyse d’aérosol assistée par ultrasons de la coquille de Sb,S;.

L’aérosol est ensuite transporté jusqu’a 1’échantillon placé sur une plaque chauffante grace a un gaz
vecteur (air comprimé) a un débit de 5 L.min™. La température de dépdt est fixée a 220°C, une
température inférieure a la température de cristallisation de la phase de Sh,Ss. Six cycles de pyrolyse, un
cycle correspondant a un quadrillage en x et y de 1’échantillon, sont nécessaires pour 1’obtention d’un
dépot présentant une couleur orange foncée, caractéristique de la phase amorphe du Sh,S;. La coquille de
Sh,S; est cristallisée dans un four tubulaire sous N, a 300°C durant 5 min. La morphologie et les
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propriétés structurales de cette hétérostructure a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; ainsi élaborée sont
présentées dans les dernieres sections de ce manuscrit.

3.2. Morphologies des hétérostructures

Les images MEB des hétérostructures composées de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; déposées par
pyrolyse d’aérosol sont présentées en Figure V-19. La coquille de Sb,S; amorphe est conforme et
uniforme sur toute la surface des nanofils de leur base jusqu’au sommet et se compose de petits amas.
Nous pouvons affirmer que la coquille de Sh,S; amorphe sur les nanofils de ZnO/TiO, est plus conforme
pour un dépoét par pyrolyse d’aérosol que pour un dépét par SILAR dans les conditions actuelles de dépot.

Figure V-19: Images MEB (a) en vue de dessus et (b) en coupe du dépot par pyrolyse d’aérosol de la coquille de
Sh,S; sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,.

La cristallisation de la coquille de Sh,S;est obtenue en réalisant un recuit trés rapide de 5 min a 300°C
sous N, dans un four tubulaire. Les images MEB en Figure V-20 présentent la morphologie des
hétérostructures apres ce recuit. Tres peu de différences sont notables sur les images MEB avant (Figure
V-19) et apreés recuit (Figure V-20). En effet, les petits amas composant la coquille de Sb,S; sont visibles
dans les deux cas.

Figure V-20: Images MEB (a) en vue de dessus et (b) en coupe du dépdt par pyrolyse d’aérosol de la coquille de
Sh,S; sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, recuites & 300°C pendant 5 min sous N,.

Afin d’étudier plus précisément et plus localement la morphologie des hétérostructures recuites et de
confirmer le caractére conforme de la coquille de Sh,S;, des images MET sont présentées en Figures V-
21 et V-22. Elles sont réalisées a 1’aide d’un microscope électronique a transmission JEOL 2010 LaBs
opérant a une tension de 200 kV et d’un microscope électronique en transmission et a balayage JEOL
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2100F. Afin de faciliter la procédure, les hétérostructures sont dispersées sur une pastille de cuivre.
L’épaisseur de 8 nm de la coquille de TiO, cristallisée selon la phase anatase est similaire a celle utilisée
pour I’étude du dépdt par SILAR. La coquille de Sb,S; est composée d’une couche trés mince de
guelques nanometres, relativement uniforme et conforme, comme révélé en Figures V-21b et V-21c, ainsi
que de petits amas homogenes cristallisés, distribués avec une taille typique allant de 5 & 10 nm, comme
présenté en Figures V-21a et V-22. Le processus de recuit rapide du Sh,S; n'implique donc pas un
processus de diffusion massif des atomes d'antimoine et de soufre. La cristallisation de la coquille de
Sb,S; est mis en évidence sur I’'image MET en Figure V-22b.

Figure V-21: (a-c) Images MET du dépo6t par pyrolyse d’aérosol de la coquille de Sb,S; sur des hétérostructures a
base de nanofils de ZnO/TiO, recuites a 300°C pendant 5 min sous N,.

10 nm

Figure V-22: Images (a) en champ sombre (HAADF-MET a balayage) et (b) haute résolution du dépét par pyrolyse
d’aérosol de la coquille de Sb,S; sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, recuites a 300°C pendant 5
min sous N,.

Une cartographie des éléments chimiques réalisée par une analyse EDS est présentée en Figure V-23.
Elle est effectuée a I’aide d’un microscope électronique en transmission et a balayage JEOL 2100F dans
le but de préciser la localisation des différents atomes de Zn, Ti, Sh et S. La Figure V-23f, présentant une
superposition des cartographies en élément Zn, Ti, et Sb, montre que la coquille de TiO, ainsi que la
coquille absorbante de Sh,S; sont uniformes et conformes sur toute la surface des nanofils. Les procédés
ALD et de pyrolyse d’aérosol assistée par ultrasons permettent donc une bonne pénétration des dépdts sur
des surfaces hautement nanostructurées, comme des réseaux de nanofils de ZnO denses.
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Figure V-23: (a) Image en champ sombre (HAADF-MET a balayage) et (b-f) cartographie EDS du dépdt par
pyrolyse d’aérosol de la coquille de Sb,S; sur des hétérostructures & base de nanofils de ZnO/TiO; recuites & 300°C

pendant 5 min sous N..
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3.3. Etudes Raman et DRX des hétérostructures

Afin d’évaluer plus en détail la cristallisation et la pureté de la coquille de Sh,Ss, les spectres Raman
des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; avant et aprés recuit sont présentés en Figure

V-24.

Figure V-24: Spectres Raman du dépot par pyrolyse d’aérosol de la coquille de Sb,S; sur des hétérostructures a base
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L’hétérostructure non recuite présente une raie Raman localisée a 143 cm™, attribuée a la coquille de
TiO; cristallisée selon la phase anatase. Aucune raie Raman du ZnO n’est observée pour les raisons
expliquées précédemment. Une large bande centrée & 304 cm™ provenant de la coquille de Sb,S; amorphe
est également présente. Aprés un recuit de 5 min a 300°C sous N,, un grand nombre de raies Raman liées
a la phase stibnite du Sh,S; apparaissent. Ces raies sont détectées en Figure V-24 a 61 (B14/Bsg), 71 (Ay),
100 (Ay), 128 (Bag), 156 (Ay), 190 (Ay), 207 (B1y/Bsg), 282 (A,), 300 (A,) et 312 (A,) cm™. Comme nous
I’avons évoqué au Chapitre II, 13 modes de vibration du Sb,S; sont actifs lors de 1’analyse par
spectroscopie Raman. Certains modes Raman apparaissent & un nombre d’onde inférieur & 60 cm™ et ne
sont pas détectés avec notre équipement. Les raies observées aprés recuit indiquent une bonne
cristallisation de la coquille de Sb,S;. L’intensité de ces raies Raman est comparable a I’intensité des raies
Raman de la coquille de Sh,S; déposée par SILAR et recuite a 250°C sur la Figure V-13. Une phase
résiduelle et mineure de Sh,03 est détectée au travers des raies Raman situées a 88 et 114 cm™, mais son
intensité reste relativement faible. En revanche, la raie du TiO, & 143 cm™ aprés recuit n’est quasiment
plus visible, indiguant une absorption importante des photons par la coquille de Sh,S; cristallisée.

La coquille de Sh,S; est également étudiée par DRX. Les diagrammes de DRX en configuration de
type Bragg Brentano et en configuration dans le plan sont présentés en Figures V-25 et V-26.
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Figure V-25: Diagrammes de DRX en configuration de type Bragg Brentano du dépot par pyrolyse d’aérosol de la
coquille de Sh,S; sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, non recuites et recuites a 300°C pendant
5 min sous N,.

La phase tétragonale cassiterite du FTO, la phase hexagonale wurtzite du ZnO et la phase anatase du
TiO, sont clairement identifiées sur ces diagrammes de DRX. Les pics de diffraction du FTO sont moins
prononcés pour 1’analyse en configuration dans le plan en raison de la focalisation du faisceau de rayons
X qui se concentre essentiellement sur les faces verticales des nanofils. Une tres faible quantité de FTO
est sondée dans cette configuration. Le pic de diffraction (002) du ZnO & 34,4° 26 prédomine sur les
diagrammes collectés dans la configuration de type Bragg-Brentano, alors que 1’intensité du pic (100) a
31,7° 26 est bien plus importante sur les diagrammes mesurés dans la configuration dans le plan en raison
de I’orientation des nanofils le long de I'axe polaire c. La coquille de Sb,S3 non recuite est principalement
amorphe. Elle a tout de méme subi un début de cristallisation comme 1’indique le pic de diffraction (101)
a 24,4° 20 en Figure V-25. En revanche, ce pic n’est pas observé en configuration dans le plan en Figure
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V-26. Un grand nombre de pics de diffraction attribués a la coquille de Sh,S; apparait aprés le recuit dans
les deux configurations de mesure.

Intensité (unit. arb.)

10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60
26 (°) (b)
Figure V-26: Diagrammes de DRX en configuration dans le plan du dép6t par pyrolyse d’aérosol de la coquille de

Sh,S; sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, non recuites et recuites a 300°C pendant 5 min sous
N,.

La coquille de Sh,S; recuite est donc polycristalline. Selon une analyse de texture réalisée a partir de
I’intensité de 26 pics de diffraction de la phase stibnite de Sbh,S; sur le diagramme de DRX en
configuration de type Bragg Brentano, celle-ci est principalement orientée selon les plans (110), (120),
(220) et (320) paralléles a la surface correspondant aux pics de diffraction situés respectivement a 11,
17,5, 22,2 et 28,5° 20. Cependant, encore une fois, cette texture de croissance ne correspond pas a la
texture réelle de la coquille de Sh,S; déposée sur les hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, car
la majorité de la matiére est localisée sur les faces verticales des nanofils et non sur le sommet. Les plans
(310) paralléles a la surface correspondant au pic de diffraction situé a 25,1° 26 dominent sur le
diagramme de DRX collecté dans la configuration dans le plan. Ils sont plus révélateurs de la texture de
croissance de la couche. Nous pouvons ainsi affirmer que les coquilles de Sh,S; déposées par pyrolyse
d’aérosol et par SILAR ne possédent pas la méme texture de croissance lorsqu’elles sont cristallisées. De
plus, en accord avec les spectres Raman, la phase cubique senarmontite de Sh,Os; apparait sur les
diagrammes de DRX a 13,7, 27,6 et 45,9° 20 correspondant aux plans (111), (222) et (440) paralléles a la
surface. Les pics de diffraction liés a cette phase sont cependant beaucoup moins intenses que ceux liés a
la phase de Sb,S;. L'augmentation de I’intensité des pics de diffraction liés a la phase cubique de Sh,0;
dans la configuration dans le plan pourrait signifier que cette phase est plus largement formée sur les
faces verticales des nanofils de ZnO.

3.4. Caractérisation photovoltaique des hétérostructures

Une analyse de I’absorption lumineuse de la coquille de Sh,Ss, déposée par pyrolyse d’aérosol assistée
par ultrasons sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, non recuites et recuites a 300°C
pendant 5 min sous N, est réalisée en premier lieu. Les spectres d’absorption des hétérostructures avant
et apreés recuit sont présentés en Figure V-27a.
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Figure V-27: (a) Absorption et (b) courbe (ahv)? en fonction de hv calculée pour un dépot par pyrolyse d’aérosol de
la coquille de Sb,S; sur des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO, non recuites et recuites a 300°C
pendant 5 min sous N..

Les hétérostructures absorbent tres peu la lumiére dans le domaine de I’infrarouge (<1,5 eV). A
I’inverse, 1’absorption est tres efficace et supérieure & 95% dans le domaine de 1’ultraviolet (>3,1 eV) en
raison de 1’absorption conjointe du ZnO, du TiO; et du Sh,S;. La couleur des hétérostructures a base de
nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; s’assombrit avec le recuit, indiquant ainsi une augmentation de 1’absorption
des photons dans le domaine du visible. Ce phénoméne est recherché pour les dispositifs photovoltaiques
afin d’absorber les photons du spectre solaire engendrant la création de paires électron-trou. L’énergie de
la bande interdite du Sh,S; est déterminée a partir de 1’absorption des hétérostructures dans le domaine du
visible en Figure V-27b. Cette énergie diminue de 2,2 eV a 1,79 eV avec le recuit de I’hétérostructure en
raison de la cristallisation de la coquille de Sh,S;. Ces deux valeurs sont en accord avec les valeurs
trouvées dans la littérature [72].
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Figure V-28: Courbes J-V sous obscurité et sous éclairement des cellules ETA composées d’hétérostructures a base
de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; déposés par pyrolyse d’aérosol et recuites pendant 5 min a 300°C sous No.

Afin d’évaluer les performances photovoltaiques de la cellule ETA élaborée a partir de nanofils de
ZnO, d’une coquille de TiO, et d’une coquille de Sb,S;3 recuite, 1’hétérostructure est recouverte d’une
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couche de P3HT et d’or permettant le transport et la collecte des trous. Le P3HT est déposé par trempage
des échantillons dans une solution de poly(3-hexylthiophéne-2,5-diyl). La fine couche d’or de quelques
nanometres d’épaisseur est déposee par évaporation thermique sous vide a travers un masque métallique
de 1,7 mm? de surface. Les courbes J-V sous obscurité et sous éclairement sont présentées en Figure V-
28. L’irradiation de la cellule est effectuée a 1’aide d’une lampe xénon avec une puissance surfacique de
100 mW/cmz2.

L’allure de la courbe sous obscurité présente un comportement rectificatif caractéristique d’une diode
présentant une jonction p-n. La densité de courant de court circuit (Jsc), déduite de la courbe sous
éclairement en Figure V-28, est égale a 7,5 mA/cm2, 11 est a noter que 1’épaisseur de la coquille de Sb,S3
est extrémement faible (<10 nm). L’épaisseur idéale d’une couche absorbante déterminée par des calculs
théoriques est de 1’ordre de 40-60 nm pour les cellules photovoltaiques ETA en termes de compromis
entre une bonne absorption de photons et de faibles recombinaisons électroniques apres la création
d’excitons [16]. Il est donc probable que ce courant obtenu puisse étre amélioré en augmentant
1égérement 1’épaisseur de la coquille de Sb,S;. L’épaisseur de la coquille de TiO, pourrait également étre
diminuée afin de réduire le trajet des électrons et jouer, de ce fait, sur la densité de courant de court-
circuit. Un compromis dans les épaisseurs des différentes coquilles serait donc une trés bonne
optimisation de la cellule composée d’hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; afin
d’obtenir de meilleures caractéristiques photovoltaiques. De plus, la tension de circuit ouvert (Voc) est
pour cette cellule égale a 656 mV. Cette valeur est une des plus élevée rapportée dans la littérature pour
les cellules solaires ETA composées d’hétérostructures a base de nanofils de ZnO [9] [50] [54] [61]. Elle
est comparable a la Voc mesurée dans les cellules constituées de TiO, mésoporeux présentant des
rendements de photoconversion supérieurs a celles constituées de ZnO [345] [339] [79]. La valeur du
facteur de forme calculée, d'environ 47%, reste moyenne, alors que les résistances série (R;) et paralléles
(Rsn) sont respectivement de 1,6 Q.cm? et 795 Q.cm?.

Le facteur de forme de notre cellule composée d’hétérostructures a base de nanofils de
ZnOITiO,/Sh,S; n’est effectivement pas trés élevé, probablement en raison de recombinaisons dans la
cellule. Néanmoins, il est multiplié par 2 par rapport a la cellule élaborée avec un dépot d’une coquille de
Sh,S; par SILAR et d’un électrolyte a base d’iode. Ceci nous confirme que le P3HT est plus approprié
pour ce type de cellules en comparaison aux électrolytes liquides. Le rendement de photoconversion de la
cellule, calculé a partir de la densité de courant de court-circuit, de la tension de circuit ouvert et du
facteur de forme s’éléve a 2,31%. Il représente le tout premier rendement efficace jamais rapporté pour
une cellule composée d’hétérostructures a base de FTO, d’une couche d’amorce de ZnO, de nanofils de
ZnO, d’une coquille de TiO,, d’une coquille de Sb,S;, de P3HT et de Au. Cet empilement de
semiconducteurs posséde donc un grand potentiel pour les cellules ETA de troisiéme génération
synthétisées par des techniques de dépdts en chimie liquide bas codits et faciles de mise en oeuvre.

Conclusion

Des hétérostructures ont pu étre élaborées grace aux dépots successifs de nanofils de ZnO, d’une
coquille protectrice et passivante de TiO, cristallisée selon la phase anatase et d’une coquille absorbante
de Sh,S;. Ce type d’hétérostructures est réalisé pour la premiére fois et n’a jamais été rapporté dans la
littérature, ce qui démontre son caractére innovant. Les nanofils de ZnO sont synthétisés par dépdt en bain
chimique comme présenté lors du Chapitre I11. Les coquilles de TiO, et de Sh,S; sont déposées par ALD,
SILAR et pyrolyse d’aérosol assistée par ultrasons, permettant d’obtenir des couches minces relativement
homogenes et uniformes sur de hauts rapports de forme. Le temps, inférieur a 1h, et les faibles
températures de recuit des coquilles de TiO, et de Sb,S; de I’ordre de 250 a 300°C, sont maitrisés pour
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leur cristallisation sans provoquer de destructuration. Ceci est effectivement primordial quant a

I’absorption des photons, a la dissociation des porteurs de charges et a leur transport pour 1’efficacité de la
cellule ETA.

Les cellules ETA composées des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; ont été
réalisées a I’aide, d’une part, du dépot d’un électrolyte 171> et d’une électrode de platine, et d’autre part, a
I’aide du dépdt de P3HT et d’une électrode d’or pour le transport et la collecte des trous. Ces cellules
présentent une tension de circuit ouvert supérieure a 500 mV. Cette valeur indique que la succession des
alignements de bandes des hétérostructures a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S; est relativement
efficace pour la création d’excitons et la dissociation des porteurs de charges. Cependant, elles présentent
également une efficacité de photoconversion de 0,33% avec 1’électrolyte et de 2,31% avec le P3HT.
L’électrolyte n’est donc pas adapté pour le transport des trous, réduisant ainsi considérablement
I’efficacité de la cellule. En revanche, le rendement de photoconversion de 2,31% avec le P3HT est trés
prometteur pour ce type de cellules ETA. De plus, la coquille absorbante de Sh,S; posséde une épaisseur
trés faible de quelques nanométres et la cellule n’a pas encore été optimisée (i.e. en fonction de la taille
des nanofils, du dopage, de I’épaisseur des coquilles...). Il est donc fortement envisageable que le
rendement de ces cellules puisse étre augmenté significativement et donc que les hétérostructures
développées dans ce travail représentent, dans un futur proche, une voie trés prometteuse pour la
réalisation de cellules ETA a base de nanofils de ZnO plus efficaces.
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L’ensemble des études présentées dans ce manuscrit fait partie d’un projet plus large au LMGP visant
a développer de nouveaux matériaux semiconducteurs pour une utilisation dans les cellules solaires de
troisieme génération, et notamment les cellules photovoltaiques & base de nanofils de ZnO. Ces travaux
s’inscrivent dans une stratégie visant la réduction des coits, 1’utilisation de matériaux non toxiques et
relativement abondants, sans sacrifier, en principe, le rendement de photo-conversion des cellules solaires
associées. C’est pour cela que I’élaboration de ces matériaux semiconducteurs s’effectue a 1’aide de
techniques de dépdts bas codts, basse température et relativement faciles a mettre en ceuvre afin de
pouvoir envisager une industrialisation future. Les multiples objectifs de cette thése portaient donc sur le
développement et 1’optimisation de techniques de dép6ts chimiques visant a élaborer des hétérostructures
p-n de type Il & base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,S;, ainsi que sur leur intégration dans des cellules
solaires a absorbeurs ultra-minces. Chaque élément de ces hétérostructures a ainsi été étudié, puis analysé
et optimisé afin de fabriquer la toute premiére cellule solaire a absorbeur ultra-mince composée de
nanofils de ZnO et de Sh,S;.

Dans un premier temps, apres une étude bibliographique approfondie rapportée aux Chapitres | et Il et
justifiant le choix des matériaux, des techniques de dépots et de 1’architecture des cellules solaires a
absorbeur ultra-mince, nous avons étudié au Chapitre III le matériau transporteur d’électrons de cette
cellule, a savoir les nanofils de ZnO. Leur morphologie et leurs propriétés revétent une importance
considérable car i) ils constituent la brique de base sur laquelle les coquilles protectrices de TiO, et
absorbantes de Sh,S; sont formées, ii) ils participent directement a la formation de 1’hétérojonction de
type II et iii) gouvernent I’efficacité de 1’absorption qui dépend fortement de leurs dimensions, et enfin iv)
ils transportent les électrons photogénérés vers 1’¢électrode transparente en face avant de la cellule solaire.
Les nanofils de ZnO ont été obtenus par dépot en bain chimique et synthétisés sur une couche d’amorce
de ZnO déposée par procédé sol-gel. Le bain de croissance a été préparé a partir de nitrate de zinc et de
HMTA en solution aqueuse ; la nature des précurseurs chimiques et leurs concentrations ont des effets
importants sur la morphologie des nanofils de ZnO. Les effets du HMTA sur la croissance des nanofils de
ZnO étant controversés dans la littérature, nous avons mis au point un protocole expérimental original
visant a les mettre en évidence. En nous appuyant sur une étude compléte de croissances en
concentrations équimolaires et non-équimolaires en nitrate de zinc et HMTA, supportée par des
simulations thermodynamiques corrélées a des mesures de pH in situ (i.e. pendant les croissances), nous
avons pu déterminer précisément les divers réles du HMTA sur la morphologie des nanofils de ZnO. En
plus d’agir comme source d’ions hydroxydes et comme tampon de pH, nous avons montré de maniére
indubitable que le HMTA était capable d’inhiber fortement la croissance radiale des nanofils de ZnO, par
exemple au travers de son adsorption sur les faces verticales des nanofils de ZnO comme proposé au
préalable dans la littérature. Cette particularité a permis de réduire de maniére significative le diamétre
des nanofils de ZnO tout en augmentant leur longueur via un régime de croissance hétérogéne/homogene
en raison de I’absence de formation de complexes Zn(Il), ce qui a mené a des facteurs de forme plus
grands. En outre, nous avons mis en évidence le fait que le HMTA modifiait également le processus de
nucléation des nanofils de ZnO et donc leur densité, ce qui pourrait étre di a leur adsorption sur les
nanoparticules non-orientées selon 1’axe ¢ de la couche d’amorce de ZnO. De plus, ’ajout d’autres
précurseurs dans le bain peut engendrer les mémes effets afin d’augmenter encore plus largement le
facteur de forme des nanofils de ZnO. C’est le cas du dépdt en bain chimique avec du PEI via un régime
de croissance trés majoritairement hétérogéne grace a la formation de complexes PEI-Zn(l1). De méme
que les réles du HMTA ci-dessus, nous avons révelé que le PEI pouvait également réduire la croissance
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radiale des nanofils de ZnO et influencer leur processus de nucléation, ce qui est probablement reliée a
leur adsorption préférentielle sur des surfaces de ZnO non-orientées selon 1’axe c. Ces différents
phénomenes sont fortement dépendants de la longueur des chaines du PEI, et sont amplifiés avec
I’utilisation de PEI présentant de plus courtes chaines. Il est donc possible que des facteurs de forme de
nanofils de ZnO encore plus importants puissent étre atteints en introduisant des chaines de PEI trés
courtes dans le bain de croissance. En perspective, une étude de la variation de la concentration du nitrate
de zinc et du HMTA avec 1’ajout du PEI serait prometteuse quant au contréle de la morphologie des
nanofils de ZnO. L’augmentation de la concentration de référence lors des croissances en concentrations
non-équimolaires sans PEI peut également jouer un grand rdle sur cette morphologie. Il devrait également
étre noté que 1’adsorption du HMTA sur les nanofils de ZnO n’a pas encore été concrétement prouvée et
gue le mécanisme exact affectant le processus de nucléation reste a étre démontré. Des études spécifiques
utilisant le rayonnement X en synchrotron pourraient étre envisagées afin de répondre a ces questions,
dans la perspective de contrbler et de moduler la morphologie des nanofils de ZnO synthétisés par dépot
en bain chimique visant a les intégrer aisément dans des dispositifs diverses et variés.

Le dépé6t, ainsi que la cristallisation des coquilles protectrices de TiO, et absorbantes de Sh,Ss sur les
nanofils de ZnO sont critiques pour le bon fonctionnement de notre cellule solaire a absorbeur ultra-
mince. En effet, il est primordial d’obtenir des coquilles relativement fines en épaisseur, homogenes,
uniformes et de bonne qualité cristalline. Une coquille conforme de TiO, a été déposée relativement
facilement sur les nanofils de ZnO par dép6t par couche atomique (ALD) grace a différents précurseurs.
Sa cristallisation selon la phase anatase a été réalisée a une température inférieure a 500°C afin d’éviter la
diffusion d’atomes de zinc dans la maille de TiO, et donc la formation d’alliages ternaires. En revanche,
la cristallisation de couches minces de Sh,S; déposées en bain chimique sur une surface de TiO, deposée
par ALD est bien plus compliquée. Nous avons vu lors du Chapitre IV qu’un recuit sous atmosphere
d’azote a 300°C, une température typique de cristallisation rapportée dans la littérature, engendrait la
formation de nanostructures pyramidales de Sb,S; orientées préférentiellement selon les plans (200)
paralléles a la surface. Cette formation de nanostructures est due a une diffusion massive des atomes
d’antimoine et de soufre et demeure néfaste pour le bon fonctionnement de la cellule a absorbeur ultra-
mince. Une analyse in situ du processus de cristallisation du Sh,Ss a ainsi été réalisée par diffraction de
rayons X et spectroscopie Raman durant le recuit. Nous avons montré qu’un recuit & plus basse
température autour de 250 a 270°C était plus approprié pour former des couches minces compactes et
continues de Sh,S; de bonne qualité cristalline et ne présentant pas de nanostructures pyramidales. De
plus, & ces températures, la phase cubique de Sb,03 détériorant la qualité cristalline de la couche de Sh,S;
n’a pas été détectée par diffraction de rayon X et spectroscopie Raman. Nous avons également pu
observer par spectroscopie Raman in situ que le processus de cristallisation du Sbh,S; déposé en couche
mince sur une surface de TiO, passe par une étape intermédiaire impliquant la formation d’une phase
métallique d’antimoine. Cette phase est certainement une phase locale, car elle n’est pas détectée par
diffraction de rayons X in situ. Il est également important de noter qu’une transition de texture en faveur
des plans (020) et (200) paralléles a la surface se produit lorsque la température du recuit de la couche
mince de Sh,S; est plus élevée. Cette transition est attribuée a 1’augmentation de la taille des cristallites
orientées selon les plans (020) et (200) et traduit un processus de croissance anormale de grains,
favorisant le développement de cristallites avec des orientations minimisant leur énergie libre par unité de
volume. La perspective d’étudier le processus de cristallisation du Sb,S; a 1’aide d’autres moyens de
caractérisation in situ tels que la microscopie électronique en transmission, la diffraction de rayons X ou
la spectrométrie d’absorption de rayons X en synchrotron serait trés intéressante. La cristallisation de
couches minces de Sh,S; pourrait également se faire par des traitements thermiques plus sophistiqués
comme par exemple un recuit assisté par éclairement UV, ou encore un recuit thermique rapide (RTA :
« Rapid Thermal Annealing ») afin de limiter le temps de recuit et d’éviter la diffusion des atomes
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d’antimoine et de soufre. Cela permettrait sans doute une meilleure maitrise de sa cristallisation et
faciliterait son utilisation dans les cellules solaires que nous étudions.

Dans le Chapitre V, nous nous sommes attachés a assembler les semiconducteurs étudiés dans les
chapitres précedents afin de fabriquer la premiére cellule solaire a absorbeur ultra-mince intégrant des
hétérostructures p-n de type Il a base de nanofils de ZnO/TiO,/Sh,Ss. Les coquilles protectrices de TiO, et
absorbantes de Sh,S; ont été déposées sur les nanofils de ZnO par des techniques de dépét chimiques bas
codts. La coquille protectrice de TiO, déposée par ALD et cristallisée selon la phase anatase est conforme
et possede une épaisseur d’environ 8 nm. La coquille absorbante de Sh,S; a, quant a elle, été déposée a
I’aide de deux techniques différentes : le SILAR et la pyrolyse d’aérosol. Dans les deux cas, cette coquille
posséde une épaisseur extrémement fine de 1’ordre de quelques nanomeétres. C’est dans ce contexte que la
température ou le temps du recuit de cristallisation ont été abaissés (en comparaison au Chapitre 1V) afin
d’éviter la formation de nanostructures pyramidales de Sb,S; qui pourrait détériorer 1’efficacité de la
cellule a absorbeur ultra-mince. Malgré cette faible épaisseur, trés inférieure aux épaisseurs optimales de
30-40 nm qui sont théoriquement efficaces pour ces cellules, nous avons pu mettre en évidence pour la
premiére fois un effet photovoltaique significatif pour ce type d’hétérostructures & base de nanofils de
Zn0OITi0,/Sh,Ss. Un rendement de photoconversion de 2,3% a été mesuré lorsque la coquille absorbante
de Sh,S; est déposée par pyrolyse d’aérosol. Ce rendement est donc le premier rapporté pour cette
hétérostructure et est également trés prometteur pour les cellules solaires a absorbeurs ultra-minces a base
de nanofils de ZnO, car aucune optimisation paramétrique n’a été effectuée dans le cadre de cette thése.
De plus, la tension en circuit ouvert, égale a 656 mV, est 1’une des plus élevées concernant les cellules a
base de nanofils de ZnO. Ceci confirme le bon choix de I’empilement des semiconducteurs quant a la
succession d’alignements de bandes de type Il pour la séparation des porteurs de charges, leur injection et
leur collecte aux électrodes en face avant et arriere. Néanmoins, le facteur de forme inférieur a 50%
pourrait indiquer que des recombinaisons sont a 1’ceuvre dans cette cellule et notamment que la gestion
des trous n’est pas optimale. Un effort doit étre fait concernant ce point afin d’atteindre des rendements
de photoconversion plus élevés. Ceci peut passer par une optimisation de 1’épaisseur et de la conformité
du P3HT. L’utilisation d’un autre matériau transporteurs de trous, tel que le CuSCN ou un autre
polymére, pourrait également favoriser 1’injection et le transport des trous en améliorant I’interface avec
la coquille absorbante de Sh,S;. La phase cubique de Sh,0; détectée par spectroscopie Raman dans la
coquille de Sh,S; détériore en outre la qualité cristalline de cette coquille et pourrait augmenter les
recombinaisons en son sein. Cette phase peut étre facilement éliminée a 1’aide d’un traitement au
thioacétamide permettant ainsi d’accroitre théoriquement le rendement. A cela vient s’ajouter un nombre
conséquent de parameétres pouvant améliorer le rendement de photoconversion de cette cellule solaire a
absorbeur ultra-mince. Nous pouvons citer par exemple la longueur des nanofils de ZnO afin d’augmenter
la surface spécifique ou encore 1’épaisseur et I’homogénéité des coquilles de TiO; et Sh,S;. Pour cela une
optimisation des procédés de dépots ALD, SILAR et de pyrolyse d’aérosol serait nécessaire. Afin de
conclure, on notera que les travaux présentés dans ce manuscrit et les expertises développées offrent
aujourd’hui des opportunités trés intéressantes pour I’optimisation et la fabrication de cellules a
absorbeurs ultra-minces plus efficaces, qui pourraient lever le verrou du rendement de photoconversion
de 5%.
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