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I

L’ADEME a financé notre travail dont l’objectif principal était l’augmentation du rendement
des cellules solaires à hétérojonctions a-Si:H/c-Si. Nous avons initié cette thématique en France,
en partenariat avec les laboratoires du LGEP, de l’InESS et du CEA-Genec. La thèse s’inscrivait
donc, en premier lieu, dans une course aux rendements à réussir et une logique de recherche
appliquée. Dans un second temps, des études plus physiques et fondamentales ont permis de
révéler des paradoxes concernant les cellules à hétérojonctions et de proposer des solutions, un
nouveau paradigme et cadre théorique pour les résoudre.

Ce manuscrit se décompose en cinq chapitres ainsi qu’une partie « conclusions et perspec-
tives » qui synthétise l’ensemble des résultats et donne quelques pistes de recherches à court et
à long terme. Ces cinq chapitres s’intitulent :

1. Énergie photovoltaïque ;
2. Réalisation et caractérisation des cellules solaires ;
3. Optimisation des cellules solaires ;
4. Interfaces ;
5. Discussion sur les paramètres prépondérants.

On trouvera à chaque fin de chapitre un résumé. D’une certaine manière, ces cinq chapitres vont
du macroscopique au microscopique en passant par le mésoscopique.

En effet, le 1er chapitre pose le décor en rappelant l’importance de l’approvisionnement éner-
gétique au niveau mondial et les rôles variés que peut y jouer le photovoltaïque. Les principes
du photovoltaïque sont esquissés. Le chapitre donne aussi un aperçu de la technologie cellules
solaires à hétérojonctions a-Si:H/c-Si.

Puis, le 2e chapitre explique les étapes de fabrication des cellules. On y décrit les méthodes
et fondamentaux des plasmas (en particulier la PECVD), des semiconducteurs a-Si:H, de la
pulvérisation d’ITO, des métallisations sérigraphiées, de la texturation et des nombreux outils
de caractérisation utilisés. La thèse ayant une tonalité industrielle, nous insistons sur le fait
que nos cellules sont orientées grande surface et bas coût avec des surfaces de 25 cm2 et des
métallisations sérigraphiées.

Le 3e chapitre décrit les étapes de l’optimisation des cellules photovoltaïques à hétérojonc-
tions donc de l’augmentation du rendement. C’est en quelque sorte le cahier d’expériences de
notre thèse et il pourra sembler un peu long. Nous n’avons pourtant pas recherché l’exhaustivité
et avons retiré un nombre certain d’expériences pour ne conserver que celles utiles au labora-
toire1 et surtout à la mise en valeur des résultats originaux et nouveaux découverts lors de notre
thèse. Dans ce chapitre, nous portons aussi une attention particulière à la reproductibilité des
plaques et à l’amélioration de l’ITO.

1 en tant que « cahier de manips » justement.



6 Introduction

Nous empoignons une loupe pour le 4e chapitre explorant plus précisément l’interface
a-Si:H/c-Si à l’aide, notamment, de mesures ellipsométriques in situ, de mesures HR-TEM et
de mesures de photoconductivité. La croissance épitaxiale sur c-Si en PECVD est étudiée en
détails.

Enfin, le 5e chapitre se focalise sur les paramètres cruciaux et particulièrement sur les dis-
continuités de bande des hétérojonctions a-Si:H/c-Si, facteurs négligés et sous-estimés par la
littérature. Nous employons alors des simulations, des profils SIMS et des recherches biblio-
graphiques pour mettre en lumière des contradictions dans la compréhension et les explications
actuelles de la physique des cellules solaires à hétérojonctions.

Émerge peu à peu le rôle fondamental de l’hydrogène qui, comme la valeur des discontinui-
tés de bande, peut servir de fil conducteur et accompagner le lecteur lors de la lecture de cette
thèse. Nous verrons en particulier, et c’est un résultat nouveau, que la valeur des discontinuités
de bande du système a-Si:H/c-Si ne devrait pas être considérée comme fixe.



C 1

É ̈

1.1 Problématique de l’énergie

La guerre en Irak, le débat sur l’énergie nucléaire, le réchauffement climatique mettent tous
sur le devant de la scène médiatique une thématique autrefois réservée à un cercle d’experts :
l’énergie. Les notions de diversification énergétique, de sécurisation des approvisionnements
et d’impact écologique sont devenues communes et nous nous en réjouissons. Aucune activité
humaine ne serait possible sans énergie et encore moins la civilisation industrielle et technolo-
gique. La consommation d’énergie est nécessaire au développement social et économique. Ces
truismes rappellent l’extrême importance de la maîtrise énergétique : savoir créer de l’énergie,
savoir l’économiser aussi.

La consommation énergétique comprend la consommation électrique et toutes les autres
formes d’énergie (essentiellement fossiles pour le transport, le chauffage). Les deux concepts
sont fortement liés parce que souvent substituables. En effet, de nombreuses activités consom-
mant de l’énergie ont des alternatives électriques (chauffage électrique, trains, voitures élec-
triques). La consommation électrique mondiale ne représente qu’une fraction (non négligeable !)
de la consommation énergétique. Selon le mode de calcul, la part de l’électricité dans la consom-
mation énergétique totale varie de 13 % à 20 %. En 2004, la production mondiale d’électricité
était de 17 450 TWh, celle de la France de 567 TWh [1].

La diversification énergétique n’est pas une lubie mais répond à des impératifs stratégiques,
géopolitiques et écologiques forts.

L’IPCCC (Intergovernmental Panel on Climate Change, GIEC en français) réunit l’im-
mense majorité des experts en climatologie. Ses rapports sont longuement débattus et consti-
tuent actuellement la synthèse la plus complète sur ce thème. Le dernier en date (2007) conclut
d’une part que le réchauffement climatique est sans ambiguïté, d’autre part, que la plus grande
partie (>50 %) de l’augmentation de température observée au XXe siècle est très probablement
(indice de confiance >90 %) due à l’augmentation anthropogénique des gaz à effet de serre. Ce
manuscrit n’entre pas dans le champ scientifique de la climatologie. Cependant, on peut noter
qu’il y a encore quelques années, les « sceptiques » ne reconnaissaient pas le réchauffement
climatique. L’argumentaire a changé : les « sceptiques » admettent maintenant le réchauffement
mais expliquent qu’il n’est pas d’origine humaine en s’appuyant sur les incertitudes scienti-
fiques. Ajoutons un dernier point, certes moins rigoureux, mais troublant. La Terre a connu de
nombreuses variations climatiques naturelles (réchauffements, glaciations). L’ordre de grandeur
de ces variations est le millénaire et souvent bien plus (la dernière glaciation en Europe s’est
produite il y a 20 000 ans). Si le réchauffement climatique actuel n’était pas (en grande partie)
d’origine humaine, il y aurait une étonnante coïncidence temporelle. Un des réchauffements na-
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turels de la Terre dont la fréquence est au mieux de plusieurs millénaires se produirait justement
pendant le siècle de l’industrialisation et du rejet massif de CO2 et de CH4.

Au-delà des coûts écologiques, l’indépendance énergétique est vitale pour une nation. Les
exemples de la Chine et du Japon et de leur activisme en la matière (notamment dans le photo-
voltaïque) viennent immédiatement à l’esprit. Enfin, la diversité des sources énergétiques auto-
rise une certaine flexibilité pour répondre à un arrêt d’approvisionnement d’un type d’énergie,
à un pic de demande etc. Pour relever tous ces défis, plusieurs opportunités peuvent et doivent
être cumulées :

1. entrer dans une logique forte d’économies d’énergie ;

2. augmenter nettement la part des énergies renouvelables.

Les économies d’énergie (on parle parfois de « négaWatt ») constituent un gisement immense
encore peu exploité. Une grande part de ces économies relève de changements structurels né-
cessitant des politiques publiques vigoureuses comme la limitation de la rurbanisation rampante
(augmente les trajets), l’obligation de l’isolation thermique, le développement du ferroutage1 ou
la modification de l’aménagement urbain. Cependant, de nombreux gestes simples et quotidiens
(ampoules basse consommation, privilégier la marche à pied etc.) sont quantitativement non né-
gligeables. Ces deux aspects sont détaillés dans les recommandations de l’ADEME [2].

La palette des énergies renouvelables est variée. Leur prix a nettement diminué cette der-
nière décennie. On peut citer l’énergie éolienne, géothermique, hydraulique, la biomasse et
l’énergie solaire. Souvent les énergies renouvelables peuvent se compléter (exemple typique :
éolien en hiver et la nuit, solaire en journée et l’été). L’énergie solaire recouvre le solaire ther-
mique (dont les rendements sont très élevés car la conversion en chaleur est plus simple, le
chauffage de l’eau est une application très utile) et le photovoltaïque. Notre travail se rattache à
ce dernier domaine.

1.2 Le photovoltaïque

Nous conseillons la lecture d’une synthèse récente de l’histoire, des principes de base et des
filières du photovoltaïque écrite par Lawrence Kazmerski [3]. Nous abordons le sujet un peu
différemment et traitons plus particulièrement du cas français.

La conversion photovoltaïque est la transformation directe d’une énergie électromagnétique
en énergie électrique continue. Cette énergie électromagnétique est le plus souvent le rayonne-
ment solaire. En ce sens, l’énergie photovoltaïque utilise. . . la fusion nucléaire.

1.2.1 Pourquoi le photovoltaïque ?

Il ne s’agit pas de rêver d’une électricité produite à 100 % par le photovoltaïque ou d’entrer
dans une logique de concurrence vis-à-vis des autres formes d’énergies (renouvelables ou non).
Disposer de nombreuses alternatives que ce soit l’énergie éolienne, hydraulique, nucléaire ou. . .
photovoltaïque est au contraire un avantage. Le photovoltaïque peut en revanche apporter une

1 en France, le terme de naissance pour le ferroutage serait sans doute plus approprié.
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part substantielle de la production électrique en remplacement notamment d’une production
fortement émettrice de gaz à effet de serre (centrale électrique au gaz par exemple). Il peut aussi
alléger la dépendance énergétique du pays. Enfin, il crée une véritable dynamique d’emplois et
de croissance dans le pays beaucoup plus que d’autres formes d’énergies. Le cas de la « sun
valley » en Allemagne est emblématique. Un objectif envisageable mais ambitieux serait, en
France, de produire 5 % d’électricité photovoltaïque.

Le photovoltaïque souffre d’un grand nombre d’idées reçues. Certaines confinent même aux
mythes voire à l’acharnement. Citons les principales.

« Les panneaux solaires dépensent plus d’énergie qu’ils n’en fournissent »

Cette affirmation a pu avoir du sens au début du photovoltaïque, et seulement pour certains
types de cellules cf. [4]. Cela fait plusieurs décennies que c’est absolument faux. Les panneaux
solaires produisent beaucoup plus d’énergie dans leur vie que l’énergie nécessaire à leur pro-
duction. La notion de remboursement énergétique est le EPT (energy payback time). Selon les
technologies et les lieux de production (ensoleillement variable), l’EPT s’étend de 20 à 40 mois
pour des durées de vie de 15 à 25 ans. Depuis quelques années, le concept de EYR (energy
yield ratio) prend de l’ampleur parce que selon certains auteurs l’EPT a des limites [5]. Le ratio
de rendement énergétique va de 3 à 14 [5]. En un mot, le photovoltaïque est (très) largement
auto-suffisant !

Le plus rageant est que la question est rarement posée pour d’autres sources d’énergie. Par
exemple, certains calculs pour l’extraction de pétrole des sables bitumineux du Canada montrent
que l’énergie utilisée pour obtenir le pétrole vaut, au total, quasiment la moitié de l’énergie qu’il
pourra produire. Ce point est pourtant différent, en plus, de l’énorme impact environnemental
et des émissions de gaz à effet de serre de l’extraction des sables bitumineux.

« Il n’y a pas assez de soleil en Europe »

Variantes : « les surfaces à utiliser sont trop importantes » ou « il faudrait dix fois la surface
de la France ». Il s’agit sans doute de l’antienne la plus entendue. Rappelons d’abord qu’une
politique énergétique intelligente n’a pas besoin de viser une hégémonie du photovoltaïque et
qu’un objectif raisonnable serait une part non négligeable de l’électricité produite. La carte 1.1
donne un aperçu de l’énergie moyenne disponible en France par an. Considérons, par exemple,
la surface nécessaire à la substitution de la moitié de l’électricité nucléaire produite par la France
soit 224 TWh puisque la production d’électricité nucléaire est de 448 TWh [1]. L’ensoleillement
moyen en France est d’environ 1400 kWh/m2/an. Les modules vendus par Sanyo2 ont un ren-
dement de 16 % (il s’agit bien des modules et pas des cellules qui ont un rendement supérieur)
soit 224 kWh/m2/an produit. Il faut donc environ 1 000 km2 de panneaux solaires pour produire
la moitié de l’électricité nucléaire française. Cela représente 0,18 % de la surface du territoire
métropolitain ! Même si le calcul est simplifié (et la surface totale de 1000 km2 est certes très
importante) il donne un intéressant ordre de grandeur bien éloigné des « plusieurs fois la surface
du pays ».

2 avec la technologie utilisée dans cette thèse : les cellules à hétérojonctions.
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Figure 1.1 – Exposition énergétique solaire moyenne en France métropolitaine (en kWh/m2/an)

« L’énergie solaire n’est pas fiable »

Le taux de panne des panneaux solaires est extrêmement faible et les progrès des fabri-
cants considérables. Dans certaines régions, après le passage de cyclones, les seules maisons
à disposer d’électricité étaient celles possédant des installations photovoltaïques [6]. Après le
tsunami en Indonésie, les organisations humanitaires ont essentiellement utilisé des panneaux
solaires, non par souci écologique, mais parce que c’était le moyen le plus pratique et le plus
fiable pour produire de l’électricité (approvisionnement en pétrole difficile étant donné l’état du
réseau routier).

« Les panneaux solaires sont toxiques »

Une petite famille (parmi toutes les technologies photovoltaïques) utilise du cadmium : les
cellules CdTe. Leur part de marché est très faible et de gros efforts ont été réalisés. Mais toutes
les technologies majoritaires utilisent essentiellement du silicium (soit du sable). Le recyclage
est assez simple. Certains gaz toxiques sont utilisés mais en proportion très faible et avec pu-
rificateurs. L’industrie photovoltaïque a même été l’une des premières à appliquer la directive
européenne sur le plomb (qui était dans les métallisations). Par délicatesse, nous n’évoque-
rons ni la toxicité des marées noires, ni celles des déchets radioactifs. Notons d’ailleurs que
même les États-Unis s’inquiètent de la possible prolifération de matériaux nucléaires due aux
applications civiles [7]. Il est en effet ardu de séparer parfaitement les applications civiles des
applications militaires. Ne pas se poser la question de l’étanchéité de cette ligne de démarcation
si des centaines de pays utilisaient massivement l’énergie nucléaire (donc une multiplication
exponentielle des déchets) relèverait d’un certain manque rigueur.
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« Il n’y a pas de soleil tout le temps donc ça ne sert à rien »

Autrement dit, le photovoltaïque est une énergie intermittente. On peut déjà répondre qu’il
existe des batteries pour stocker l’électricité. Mais nous ne pensons pas que les système avec
batteries soient l’avenir du photovoltaïque3. Les systèmes directement connectés au réseau sont
moins chers et plus écologiques. En fait, raisonner ainsi c’est penser que la communauté photo-
voltaïque revendiquerait 100 % de la production d’électricité. Ce n’est pas le cas et l’intermit-
tence est donc un faux problème. La durée de production d’électricité photovoltaïque sur une
année reste importante. L’objectif déjà ambitieux de 5 % de l’electricité produite par le pho-
tovoltaïque permettrait de diminuer nettement les émissions de gaz à effet de serre et offrirait
une intéressante flexibilité. Cet objectif est réalisable avec uniquement des systèmes solaires
connectés au réseau donc une production d’électricité pendant les heures d’ensoleillement. On
peut noter que durant la canicule, EDF a dû demander des dérogations pour rejeter de l’eau
chaude dans les rivières, que la vitesse des vents était quasi nulle et qu’il n’y avait aucun nuage.
Répétons donc que les types d’énergies ne s’opposent pas, elles sont plutôt complémentaires et
le photovoltaïque peut y jouer un rôle essentiel même « s’il n’y a pas du soleil tout le temps ».

Alors pourquoi n’y a-t-il pas des panneaux solaires partout ?

Nous avons énoncé et répondu à un grand nombre d’idées reçues relatives à l’électricité
photovoltaïque. De nombreux problèmes sont en fait inexistants, pourtant l’électricité photo-
voltaïque est encore peu présente.

Précisons d’abord qu’il y a deux types d’endroits où le photovoltaïque est déjà rentable éco-
nomiquement même sans prendre en compte ses avantages écologiques : l’espace et les zones
éloignées du réseau. Les panneaux solaires pour les satellites ont été le premier moteur pour
développer cette énergie. Dans les zones isolées (à partir d’une certaine distance du réseau) ou
dans certains pays en voie de développement, le photovoltaïque est l’énergie la plus compétitive.

Ensuite, et même s’il est contre-productif d’opposer les énergies les unes aux autres, on ne
peut que rappeler que certaines énergies ne coûtent qu’une fraction de leur valeur d’usage et ne
paient pas les coûts externes (à commencer par la pollution et le réchauffement climatique). Ces
« coûts cachés » sont colossaux, le plus important étant en effet les coûts écologiques. L’IFRI
a étudié le surcoût des énergies fossiles dû à la sécurisation militaire des approvisionnements.
Citons aussi les dépenses du démantèlement des centrales nucléaires, certes provisionnées, mais
fortement sous-estimées de plusieurs milliards d’euros [8]. Quant aux différences de finance-
ments R&D elles sont gigantesques.

Toutefois, pour les applications classiques, l’électricité photovoltaïque est encore un peu
plus chère que les énergies conventionnelles (si l’on ne prend pas en compte les coûts cachés
et écologiques). Les installations photovoltaïques sont en plus handicapées par un coût d’achat
important. En effet, quasiment tout l’investissement se fait au départ (à comparer par exemple à
une centrale électrique au gaz). Le coût d’entretien ne représente qu’une faible fraction du coût
total. La notion d’amortissement est donc obligatoire pour pouvoir comparer les prix par an.
Financièrement, cela suppose évidemment l’utilisation de crédits.

3 même s’ils constituent un marché de niche intéressant et qui continuera à exister.



12 Chapitre 1. Énergie photovoltaïque

La baisse des prix du photovoltaïque est continue depuis des décennies. Le graphique 1.2
présente cette évolution encourageante : le prix des modules a baissé de quasiment deux décades
en 30 ans. Un module photovoltaïque est prêt à l’emploi mais on doit ajouter le prix de la
main d’œuvre pour la pose. On note que l’unité est le dollar par Watt, c’est donc le prix d’une
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Figure 1.2 – Évolution du prix du module photovoltaïque.

puissance et non d’une énergie. Il s’agit en fait de la puissance assignée (anciennement nommée
puissance-crête en « Wc »). C’est logique puisque l’énergie dépendra du lieu d’installation et
que le marché du photovoltaïque doit avoir une norme.

À l’inverse, pour être comparé à d’autres énergies, il faut bien exprimer un coût par unité
d’énergie. Ainsi, le prix de l’électricité photovoltaïque exprimée par kWh est très variable parce
qu’il dépend à la fois de l’ensoleillement4 et de la taille de l’installation (économies d’échelle).
De fait et selon tous ces paramètres, la fourchette du prix de l’électricité photovoltaïque actuel-
lement s’étend du simple au triple : d’environ 0,20 €/kWh à 0,60 €/kWh. Dernièrement (arrêté
du 10 juillet 2006), le prix d’achat de l’électricité photovoltaïque a fortement été augmenté en
France (de 0,30 €/kWh à 0,55 €/kWh selon les cas) par rapport à la précédente loi du 10 fé-
vrier 2000. Le ratio prix d’achat de l’électricité photovoltaïque sur prix de vente est maintenant

4 par exemple le gisement solaire aux Antilles est 50 % supérieur à Lille.
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en France à peu près égal à celui des autres pays européens (Allemagne, Espagne). C’est une
incitation forte (quoique tardive) bien évidemment très positive. Rappelons que le prix de vente
EDF pour particuliers (avec taxes) est d’environ 0,13 €/kWh et plutôt 0,18 €/kWh pour un
foyer standard si l’on tient compte de l’abonnement. Le tarif entreprises (au-delà d’un seuil de
consommation important) est de 0,06 €/kWh.

Le prix de l’électricité photovoltaïque est donc maintenant de l’ordre de grandeur des élec-
tricités conventionnelles même s’il reste un peu supérieur. En plus des avantages écologiques,
de croissance (emplois), de diversification et d’indépendance énergétique, le photovoltaïque
possède aussi le bénéfice d’initier et d’encourager une démarche d’économies d’énergie chez le
consommateur. Installer des panneaux photovoltaïques à l’échelle d’un immeuble ainsi qu’un
affichage de la consommation quotidienne a des vertus pédagogiques certaines.

Nous pensons que si dans les 5 ans la France n’a pas passé la vitesse supérieure concernant
l’industrie photovoltaïque, nous aurons pris un retard irrémédiable. Pour baisser les coûts, les
usines de fabrication de panneaux solaires sont de plus en plus grandes et le « ticket d’entrée »
sera trop élevé. Rappelons que dans les années 1980 tout le savoir-faire et la technologie pour
la fabrication d’écrans plats étaient en France mais qu’un démarrage trop tardif a enterré cette
industrie.

Le graphique 1.3 extrait de [9] montre la progression de la puissance photovoltaïque instal-
lée dans le monde depuis 15 ans. La croissance a réellement décollé avec les systèmes raccordés

Figure 1.3 – Puissance photovoltaïque installée dans le monde par année. Remarquez le bascu-
lement du type d’installations : majoritairement hors-réseau puis connectées au réseau.

au réseau (sans batteries) qui simplifient et font baisser le coût total. Les puissances installées,
même au début des années 2000, étaient faibles et une croissance exponentielle n’est évidem-
ment pas infinie. Toutefois, depuis 5 ans la croissance est supérieure à 30 % et la croissance en
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2006 a même été supérieure avec une puissance installée qui a augmenté d’environ 40 %. Les
objectifs du livre blanc européen ont même été dépassés (sauf en France).

À plus long terme, le Japon a un programme ambitieux [10]. La feuille de route du photo-
voltaïque au Japon est très détaillée et est respectée depuis déjà quatre ans. Elle vise une part
de 10 % du photovoltaïque dans l’électricité japonaise soit 50 % de l’électricité résidentielle !
La Chine a des objectifs similaires. Sans faire de procès d’intention, ces deux pays n’agissent
pas uniquement par souci écologique (ce qui est appréciable de toute façon) mais aussi pour des
raisons stratégiques d’indépendance prouvant l’importance du photovoltaïque.

Le marché du photovoltaïque pèse environ 5 milliards de dollars. En 2005, les plus grandes
entreprises du photovoltaïque sont exclusivement japonaises ou allemandes (Sharp, Q-Cells,
Kyocera). L’américaine BP Solar arrive en 7e position. Depuis une décennie, les classements
changent énormément puisque certaines entreprises n’arrivent pas à suivre la croissance à deux
chiffres.

1.2.2 Principes

Commençons par un petit historique. L’effet photovoltaïque a été découvert par Édmond
Becquerel5 en 1839 [11]. Il y a une certaine ironie à constater que la France est un pays ac-
cordant (pour l’instant) très peu de place au photovoltaïque alors que l’effet a été découvert
par un français. En 1877, Adams et Day développent une jonction solide à base de sélénium :
rendement de l’ordre de 0,5 %. Charles Fritts reprend leurs travaux et veut développer une
industrie photovoltaïque, un visionnaire. Il affirme que cette énergie est sans limites. Mais, les
scientifiques de l’époque considèrent que cela violerait le principe de conservation de l’énergie !
L’explication physique de l’effet photoélectrique est découverte par Einstein en 1904-1905. La
mécanique quantique permet une compréhension plus fine du phénomène.

En 1953-1954, Carl Fuller au sein des laboratoires Bell cherche à améliorer les diodes au
silicium en y introduisant certains dopants, il réalise alors les premières jonctions p-n en sili-
cium cristallin pour application solaire [12]. Une année plus tard, des rendements de 6 % sont
atteints par cette équipe. Même si quasiment toutes les étapes technologiques ont été modifiées,
c’est en fait ce type de cellules solaires qui dominent encore 90 % du marché : les cellules
photovoltaïques à base de c-Si ou de mc-Si.

Nous l’avons dit, le photovoltaïque consiste à convertir une énergie électromagnétique en
énergie électrique. Il faut donc connaître le spectre solaire. Même sans couverture nuageuse,
l’atmosphère terrestre absorbe certaines longueurs d’onde. Le spectre solaire n’est donc pas
exactement celui d’un corps noir. On utilise la notion de AM pour Air Mass (masse atmosphé-
rique). AM 0 correspond au spectre solaire dans l’espace (utile pour les applications spatiales).
On parle aussi de spectres AM 1, AM 1.5 et AM 2. Des simulateurs solaires peuvent reproduire
ces différents spectres.

Le rendement de conversion d’une cellule pour application terrestre est une convention. Il
est défini à 25 °C et avec un spectre solaire AM 1.5. Le spectre solaire AM 1.5 représente
l’irradiance totale reçue sur le sol terrestre à une altitude de 0 m en plein soleil et avec un angle
zénithal de 48,2˚. Cet angle est la valeur donnant 1,5 avec, environ, 1/ cosΘz. Pour simplifier,

5 le père du prix Nobel Henri Becquerel. . . quelle famille !
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cette convention normalise la puissance totale à 1 000 W/m2. La figure 1.4 représente le spectre
solaire AM 1.5. Il s’agit d’une irradiance.
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Figure 1.4 – Spectre solaire selon la convention AM 1.5. En insert, un gros plan sur la partie
utile dans le cas d’un absorbeur c-Si (λc = 1107 nm)

Pour des applications photovoltaïques (et non pas solaire thermique) c’est le nombre de
photons par unité de longueur d’onde qui est réellement utile puisque ce sont les photons qui
créent des paires électron-trou. Par exemple, avec un rendement quantique de 1, chaque photon
crée une paire électron-trou. Par conséquent, le nombre de photons en fonction de la longueur
d’onde est l’information pratique à connaître dans les applications photovoltaïques. En utilisant
la formule de Planck, on déduit de l’irradiance (une énergie par unité de surface et de lon-
gueur d’onde) ce nombre de photons. On obtient alors le graphique 1.5. La longueur d’onde
correspondant au maximum de photons est de l’ordre de 650 nm – 670 nm. Le nombre total de
photons sur la plage « utile » 300 nm – 1107 nm est d’environ 2,72·1021.

La plupart des cellules photovoltaïques utilisent des semiconducteurs (amorphes ou cristal-
lins, alliages ou pas) pour transformer un photon en une paire électron-trou. Si l’on utilise un
seul matériau semiconducteur (simple jonction), il y a un compromis entre le nombre de pho-
tons utiles (qui peuvent être absorbés) et l’énergie délivrée par photon. Un matériau avec un
gap important absorbe moins de photons car il a une longueur d’onde de coupure plus petite.
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Figure 1.5 – Nombre de photons en fonction de la longueur d’onde pour le spectre solaire
AM 1.5

Le courant est donc plus faible. Un matériau avec un faible gap absorbe plus de photons mais a
une tension plus faible. En effet, les paires électron-trou créées thermalisent très vite à l’énergie
égale à la bande interdite Eg du semiconducteur. Ce compromis a été quantifié par Shockley et
Queisser [13]. Le graphique 1.6 est le résultat de leurs calculs. Avec un seul matériau et sans
technologies « exotiques » le rendement de conversion maximal est de 31 % pour un gap d’en-
viron 1,4 eV. Le gap du silicium cristallin n’est pas très loin de cet optimum, avec 1,12 eV le
maximum théorique accessible pour une simple jonction en c-Si est d’environ 29 %.

1.2.3 Les cellules photovoltaïques à hétérojonctions

Il existe de très nombreuses filières dans le photovoltaïque [3]. C’est une chance même si
cette diversité déroute parfois les industriels désireux de se lancer dans le domaine. Les tech-
nologies ne s’opposent pas forcément. Un même coût de modules en $/W (par exemple tech-
nologie haut rendement mais chère versus une technologie bas coût mais moins efficace) peut
concerner des marchés différents (par exemple sur des toits la surface est limitée et un ren-
dement important préféré). De plus, à rendement identique, le comportement des cellules est
différent selon l’environnement et la température.
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Figure 1.6 – Rendement de conversion photovoltaïque théorique maximale pour une seule jonc-
tion (souvent appelé rendement Shockley-Queisser)

Nous ne détaillons pas toutes les technologies mais listons les principales ci-dessous. Nous
ne mentionnons ni les cellules en CdTe (même si un regain d’intérêt est observé) ni les « techno-
logies du futur » passionnantes -et controversées- qui se situent au-delà de cet aperçu (électrons
chauds, ionisation par impact, bande intermédiaire).

– les cellules à base de c-Si ou mc-Si. Il y a une multiplicité de détails et subdivisions mais
la base reste un substrat en silicium (multi)cristallin et une jonction (ou hétérojonction)
p-n. Ces cellules dominent encore largement le marché avec plus de 90 % des ventes.
Le meilleur rendement en laboratoire sur une petite cellule (4 cm2) est de 24,7 %. Les
rendements des modules vont d’environ 12 % à 20 %. Le substrat est encore « épais »
(≈300 µm) et représente une part importante du coût total.

– les cellules en couches minces silicium amorphe. Ces cellules ont une ou plusieurs jonc-
tions (a-Si:H + alliages de a-Si:H et/ou µc-Si) et ont des structures p-i-n. Les meilleurs
rendements sont obtenus avec des triples jonctions. La faible épaisseur (quelques µm) les
rend moins chères mais les rendements sont aussi inférieurs. Les meilleurs rendements
sont de l’ordre de 14 % pour des cellules. Le rendement des modules vendus oscillent
entre 5 % et 10 %. C’est la seconde technologie en termes de vente avec environ 5 % du
marché. Ils s’intègrent bien au bâti et ont de bons rendements en lumière diffuse ou dans
des environnements « chauds ». Enfin, les cellules a-Si:H sur substrat flexible sont une
application intéressante avec une forte valeur ajoutée.

– les cellules en couches minces de la famille des chalcopyrites. Il s’agit des cellules en
Cu(In,Ga)Se2 ou Cu(In,Ga)(Se,S)2 (resp. CIGS et CIGSS). Les meilleures cellules CIGS
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sans cadmium affichent des rendements de 15 % et des modules de 8 % à 14 %6. Cette
technologie possède de nombreux avantages mais, pour l’instant, reste handicapée par
l’utilisation importante d’indium pour devenir une industrie produisant des millions de
MW.

– les multi-jonctions en semiconducteurs III-V (GaAs, AlGaAs, InGaAsP etc.). Ce sont,
de loin, les cellules les plus chères (bâti sous ultra-vide, croissance très lente) mais aussi
celles qui ont le meilleur rendement. Elles dominent le marché de niche du spatial. En
utilisant des concentrateurs, certains pensent pouvoir baisser les prix (moins de surface de
cellule utilisée) et prendre une place dans le marché conventionnel terrestre. Le meilleur
rendement sans concentrateur pour une triple jonction GaInP/GaAs/Ge est de 32 % et de
41 % avec concentrateur (dans ce dernier cas la surface est de 0,27 cm2).

– Les cellules solaires organiques restent à l’état de recherche. Les meilleurs rendements
pour des cellules sont de 5 % et il n’y a pas vraiment de modules. Elles sont poten-
tiellement très économiques et ne sauraient être négligées à moyen terme même si l’en-
capsulation pour lutter contre l’oxydation sera essentielle. Les cellules à colorants (dites
parfois Grätzel) sont aussi bas coûts. Les rendements sont meilleurs avec 11 % mais le
vieillissement de ces cellules semble problématique.

– ajoutons que depuis quelques années les recherches sur des couches minces polycristal-
lines ont beaucoup progressé [14].

On note la prédominance d’une filière malgré la diversité des technologies.
Les cellules solaires à base de silicium cristallin ou multicristallin représentent la techno-

logie la plus ancienne et pourtant encore dominante. À moyen terme, l’approvisionnement en
silicium ne pose aucun problème même pour une industrie en milliards de watts puisque cet
élément est très présent dans la croûte terrestre. En revanche, à court terme l’industrie doit
sécuriser son approvisionnement et créer sa filière de c-Si ou mc-Si dédiée aux applications
photovoltaïques. On parle de solar grade silicon.

Parmi toutes les options technologiques de la filière c-Si, nous avons utilisé les cellules à
hétérojonctions a-Si:H/c-Si. Succinctement, il s’agit de déposer sur la face avant et la face ar-
rière du substrat7 des couches de a-Si:H qui vont créer des hétérojonctions. Une hétérojonction
est une jonction entre deux semiconducteurs ayant des énergies de bande interdite différentes.
Il y a donc un aspect jonction p-n comme dans la filière classique à homojonctions. Les no-
tions des jonctions p-n sont indispensables à connaître (zones de charge d’espace, tension de
diffusion, distribution des porteurs, polarisation de la jonction) et nous renvoyons le lecteur à la
référence [15, chap. 2]. Mais l’aspect hétérojonction (due à la différence de gaps des deux semi-
conducteurs) confère des propriétés intéressantes à ces cellules. L’existence des discontinuités
de bande, discontinuité de bande de conduction (∆Ec) et discontinuité de bande de valence
(∆Ev) doit être prise en compte.

Walter Fuhs et al. ont eu les premiers l’idée de fabriquer des hétérojonctions a-Si:H sur c-Si
en tant que composant. Les applications photovoltaïques n’étaient pas mentionnées mais l’idée
de réaliser une (hétéro)diode a-Si:H/c-Si et sa réalisation effective sont bien dues à l’équipe de
Walter Fuhs. Dans la référence [16] les auteurs ont montré qu’il était possible de déposer du
silicium amorphe sur du c-Si et d’obtenir une diode (effet redresseur, courbe I(V) standard). Le

6 pour les valeurs les plus hautes il ne s’agit pas de modules commerciaux.
7 qui peut être du c-Si ou du mc-Si et de type p ou de type n.
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silicium amorphe (intrinsèque) était évaporé (épaisseur de 1,5 µm !) sur un silicium cristallin
légèrement dopé p.

L’entreprise Sanyo a été la première entité (laboratoire ou entreprise) à appliquer avec succès
cette idée pour réaliser des cellules solaires. La première publication date de 1991 et les premiers
travaux de la fin des années 1980 [17]. Sanyo a utilisé du c-Si de type n donc du a-Si:H dopé p
en FAV (pour réaliser une jonction). On peut voir sur le schéma 1.7 la première réalisation de
Sanyo. TCO signifie Transparent Conductive Oxide (cf. partie 2.3). Le schéma 1.7 présente une
cellule à simple hétérojonction c.-à.d. que seule la face avant est réalisée en déposant du a-Si:H.
Dans la même référence [17], les auteurs réalisent aussi des cellules à double hétérojonction.

Figure 1.7 – Schéma de la première cellule solaire à simple hétérojonction de l’entreprise Sanyo

Surtout, ils expliquent l’augmentation importante de la tension de circuit-ouvert (Vco) en uti-
lisant une couche de a-Si:H non intentionnellement dopé entre le c-Si(n) et le a-Si:H(p). Les
auteurs revendiquent alors une hausse de 45 mV du Vco passant d’environ 570 mV à 614 mV
(et déposent la marque HIT pour Heterojunction with Intrinsic Thin film mettant ainsi en avant
la couche intrinsèque).

Sanyo a réussi avec cette nouvelle technologie à prendre 5 % (2002) puis même 8 % d’un
marché pourtant très concurrentiel [9]. En effet, les cellules solaires à hétérojonctions a-Si:H/c-
Si possèdent de nombreux avantages à la fois pour diminuer les coûts et augmenter les rende-
ments.

L’avantage principal est que le dépôt de a-Si:H permet de réaliser simultanément la passi-
vation (du c-Si) et la jonction p-n (en l’occurrence une hétérojonction p-n). L’excellence de la
passivation s’explique à la fois par les qualités « intrinsèques » du a-Si:H et par les hétérojonc-
tions (existence de discontinuités de bande). Ce dernier point est souvent sous-estimé dans la
littérature et pose des questions encore non résolues qui sont l’un des fils conducteurs de notre
thèse.

D’autre part, l’intégralité du procédé est à basse température (< 250 °C voire 200 °C).
C’est un triple avantage : i) on prévient toute dégradation (notamment pour les substrats de
moins bonne qualité mais moins chers), ii) on diminue le budget thermique (plus rentable éco-
logiquement et économiquement) et iii) on peut utiliser plus facilement des substrats de faible
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épaisseur. En effet, actuellement, un verrou technique8 est la courbure des cellules fines à cause
des contraintes créées par la métallisation aluminium pleine plaque en face arrière et du cycle à
haute température. Or, l’amincissement des substrats est la voie principale à moyen terme pour
diminuer le coût des panneaux photovoltaïques en c-Si ou mc-Si. L’épaisseur moyenne actuelle
est de 300 µm. Des épaisseurs de 200 µm voire moins sont envisagées.

Il est essentiel de noter qu’avec la réduction de l’épaisseur des substrats, la passivation
des surfaces va devenir encore plus primordiale9. Or, les cellules à hétérojonctions ont des
meilleures passivations (à même rendement) que les cellules à homojonctions classiques. Cet
avantage s’affirmera donc d’autant plus que l’épaisseur des substrats sera réduite. Par exemple,
pour des substrats multicristallins de qualité « moyenne » une réduction de l’épaisseur du sub-
strat peut entraîner une augmentation du rendement si la passivation est excellente (. 20 cm/s).

Ajoutons aussi que, comparé aux autres technologies de la filière c-Si, le procédé cellules à
hétérojonctions est simple et sa mise à l’échelle10 facile.

Un dernier avantage des cellules à hétérojonctions est revendiqué par Sanyo. Il s’agit du
meilleur comportement thermique que des cellules solaires à homojonctions classiques. Cela
implique plus d’énergie générée pour un même rendement de conversion nominal11. Des me-
sures en extérieur ont montré que les cellules photovoltaïques à hétérojonctions avaient un co-
efficient de variation du rendement en fonction de la température d’environ -0,33 %/°C (à com-
parer au -0,45 %/°C pour les cellules conventionnelles, tous ces nombres sont en relatif bien
sûr). Or, en conditions normales, la température à la surface de la cellule est souvent supérieure
à 25 °C. Sanyo a mesuré un gain en énergie de 9 % pour des cellules à hétérojonctions affichant
un rendement de conversion identique à des cellules classiques [18] (évidemment un tel gain
dépend fortement des conditions de mesures et du type d’ensoleillement, il ne s’agit ici que
d’un exemple). Le graphique 1.8 illustre cet avantage.

Enfin, et jusqu’à présent (c.-à.d. mai 2007 lors de l’écriture de ce chapitre), les rendements
des cellules solaires à hétérojonctions sur c-Si de type n restent meilleurs que sur c-Si de type p.
Par exemple, les Vco des cellules de Sanyo ont dépassé les 700 mV en 2002 (614 mV en 1991,
soit dix ans auparavant comme vu ci-dessus). D’autres équipes ont également franchi cette barre
[19]. Sanyo a annoncé récemment un Vco impressionnant de 730 mV [20]. Sur c-Si de type p les
meilleurs Vco mondiaux mi-2007 sont plutôt dans la gamme 670 mV - 690 mV. [19, 21] (notons
que cela reste des valeurs excellentes comparées aux cellules à homojonctions de technologie
classique). Dès lors, le choix du c-Si de type p peut sembler étonnant mais ce substrat reste
la norme dans l’industrie photovoltaïque, c’est pourquoi de nombreux laboratoires européens
l’ont choisi pour leurs cellules à hétérojonctions. Nos cellules à hétérojonctions sont aussi sur
c-Si de type p.

Sanyo a toutefois réussi à assurer une filière propre en c-Si de type n.
Le 2e chapitre explique les étapes de fabrication de nos cellules à hétérojonctions. La thèse

ayant une tonalité industrielle, nous insistons sur le fait que nos cellules sont orientées grande
surface et bas coût. Ainsi, nos records sont obtenus sur des surfaces de 25 cm2 et avec des métal-

8 ce qui ne signifie pas que la technologie classique des cellules à homojonctions n’arrivera pas à résoudre cette
question.

9 plus rigoureusement la variable réduite à considérer est l’épaisseur sur la longueur de diffusion.
10 scalability
11 le rendement est conventionnellement défini à 25 °C.
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Figure 1.8 – Évolution du rendement normalisé en fonction de la température pour des cellules
c-Si à hétérojonctions ou à homojonctions classiques.

lisations sérigraphiées facilement industrialisables. Dans le chapitre 2, des aperçus théoriques
sur les technologies utilisées sont aussi donnés.
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2.1 Dépôt par plasma de matériaux

2.1.1 Un survol des plasmas

On oublie souvent, même en sciences, que la majorité de la matière dans l’univers est à l’état
de plasma. La matière qui nous entoure est certes sous forme solide, liquide ou gazeuse mais
99,9 % de l’univers est sous forme de « gaz ionisé », définition la plus concise d’un plasma. En
effet, les étoiles sont principalement des sphères de plasma. Une partie de l’atmosphère (à partir
de l’ionosphère) est aussi sous forme de plasma.

La physique des plasmas est l’une des plus riches et des plus dynamiques. Nous ne donne-
rons ici que quelques ordres de grandeur et règles pratiques et ne prétendons nullement expli-
quer les concepts des plasmas. Dans cette perspective, on lira avec profit la bible des plasmas de
MM. Lieberman et Lichtenberg [1] qui alterne théorie et exemples pratiques. Les chapitres 1 à 3
constituent une bonne introduction. Le chapitre 11 concerne particulièrement ce travail de thèse
puisqu’il traite des décharges capacitives, la technique de dépôt que nous avons majoritairement
utilisée. La référence [2] est plus physique et plus axée sur les plasmas pour la fusion nucléaire.

Sans entrer dans les méandres de la taxinomie des plasmas, notons que leurs applications
sont extrêmement vastes et s’articulent en trois grandes familles qui recouvrent des communau-
tés de chercheurs différentes :

1. plasmas industriels. Actuellement, la plus vaste : gravures pour la microélectronique, dur-
cissement ou traitement de matériaux, dépollution de gaz, dépôts d’isolants, de conduc-
teurs et matériaux amorphes etc. Il s’agit des plasmas de décharge, des plasmas d’arc.

2. plasmas thermonucléaires. L’application du futur est la génération d’électricité par fusion
nucléaire.

3. plasmas spatiaux et astrophysiques avec notamment la propulsion spatiale. Les enjeux
théoriques sont grands mais les retombées concrètes ne sont pas à négliger.

Dans notre travail de thèse, nous avons utilisé des plasmas dits froids (cf. plus bas) et précisé-
ment les plasmas de décharge pour :

1. déposer des matériaux du type a-Si:H ou pm-Si:H (majeure partie de notre travail) avec
des réacteurs de décharge à couplage capacitif RF (partie 2.1.3).

2. pulvériser un oxyde transparent conducteur comme l’ITO à l’aide de réacteurs de pulvé-
risation cathodique magnétron RF ou DC (partie 2.3).
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3. graver des couches de a-Si:H dans des réacteurs à couplage capacitif RF mais avec des
gaz fluorés (partie 3.1.1).

Les ordres de grandeur de ce manuscrit feront principalement référence au réacteur du labora-
toire nommé ARCAM (réacteur à couplage capacitif RF) dans sa configuration basique (diode,
pas de polarisation sur le substrat) puisque c’est le réacteur le plus utilisé.

Le plasma est un milieu complexe, mélange de photons, d’atomes neutres, d’ions et d’élec-
trons mais « macroscopiquement » électriquement neutre. Contrairement à un gaz, un plasma
est donc un (plus ou moins bon) conducteur électrique. Nous reviendrons sur l’échelle de cette
neutralité. Les plasmas ont souvent une couleur caractéristique due aux photons excités en son
sein mais peuvent être sombres. L’un des paramètres les plus significatifs des plasmas est le
taux d’ionisation définit par :

α =
n

n0 + n
(2.1)

où n représente la densité des charges (positives ou négatives) et n0 la densité des neutres. La
densité des charges n correspond à la densité des ions positifs ou à la somme de la densité des
électrons et des ions négatifs. À l’échelle du plasma, la densité des ions positifs est égale à la
somme de la densité des ions négatifs et des électrons. Par exemple, dans le réacteur ARCAM
à couplage capacitif, le taux d’ionisation α est de l’ordre de 0,1 % à 6 %.

Le taux d’ionisation est donc relié à la densité électronique ne. L’autre paramètre fondamen-
tal pour classer et caractériser un plasma est la température électronique Te. En toute rigueur,
le concept de température électronique n’a de sens que dans un système en équilibre thermo-
dynamique. Ce n’est pas le cas des plasmas « froids » puisque la population d’électrons n’est
pas à l’équilibre avec celle des ions (énergie des ions bien inférieure). C’est d’ailleurs pour
cette raison qu’ils sont appelés plasmas froids puisque la plus grande partie du plasma (dont
les ions) est à une énergie (≈ température) inférieure aux électrons. Sans doute, devrait-on par-
ler de quasi-températures1 mais l’usage est d’employer les termes de température électronique
(Te) ou ionique (Ti). Pour les énergies les plus courantes dans les plasmas, le fait que les élec-
trons soient plus énergétiques que les ions découle simplement de leur inertie beaucoup plus
faible (masse inférieure aux ions). Un autre usage est d’exprimer cette énergie-température en
électron-volt et non en kelvin (plus significatif notamment pour comparer avec d’autres phé-
nomènes physiques). La correspondance la plus simple s’obtient en divisant la température en
kelvin par e/kB (environ 11 604). On peut aussi considérer la distribution du gaz d’électrons et
le facteur sera alors différent.

Les ordres de grandeurs des diverses familles de plasmas sont résumés sur la figure 2.1 en
utilisant les deux paramètres Te et ne. Pour cette figure, une hypothèse de distribution maxwel-
lienne du gaz d’électrons a été retenue. Il faut donc multiplier les électrons-volts par 7 740 pour
obtenir des kelvins. Le plasma du cœur solaire (qui permet la vie sur terre) est en dehors de
cette figure avec des densités sont de l’ordre de 1025 cm−3 et des températures sensiblement
inférieures aux réacteurs de fusion inertielle. Les valeurs typiques de nos plasmas de dépôt à
couplage capacitif sont de 0,5 eV à 4 eV pour la température électronique et de 109 cm−3 à
1011 cm−3 pour la densité électronique.

1 à l’image du concept de quasi niveaux de Fermi en physique du solide.
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Figure 2.1 – Typologie des plasmas selon l’énergie et la densité des électrons
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Pour ioniser un gaz, il faut un apport d’énergie qui peut être purement thermique, un faisceau
laser, des particules ou un champ électro-magnétique. Il y a donc un couplage d’énergie de
nature très variée ainsi que les interactions qu’il implique. Une fois que le gaz est ionisé, donc
à l’état de plasma, cet état doit être entretenu. Dans la grande famille des couplages électro-
magnétiques, on trouve principalement comme type de couplage :

– capacitif, généralement deux plaques en parallèle polarisées2 ;
– inductif, le transfert d’énergie est plus efficace ;
– radiatif, type antenne ou guide ouvert (par exemple les réacteurs ECR3).
Il est essentiel de connaître les ordres de grandeur de divers états afin de savoir lesquels

peuvent être atteints. Nous ne donnons que quelques valeurs concernant l’atome d’hydrogène
ou la molécule de dihydrogène qui jouent un rôle pivot dans notre travail (tableau 2.1).

Énergies de. . . (en eV) Atome H Molécule H2

ionisation 13,7 15,4
état de résonance 10,2 /

dissociation / 4,6
vibration / 0,55
rotation / 1,5·10−2

Tableau 2.1 – Exemples d’énergies internes

Les bases conceptuelles des plasmas ne sauraient être comprises à la lecture de ce seul cha-
pitre. Toutefois, en guise d’aperçu théorique, nous avons procédé à une comparaison entre le
monde des plasmas et celui des semiconducteurs et dispositifs (2.1.2) puisque notre application
(cellule solaire à hétérojonction) est un dispositif à base de semiconducteurs et obtenue grâce
à plusieurs types de plasmas (PECVD, pulvérisation). Nous donnons ensuite, plus spécifique-
ment, quelques notions sur les réacteurs RF à couplage capacitif (2.1.3).

2.1.2 Comparaison plasma-semiconducteur

Il existe des similitudes souvent remarquables entre la physique des plasmas et celle des
semiconducteurs4. Elles ne sont évidemment pas fortuites ni magiques mais liées (notamment) à
l’utilisation conjointe : des équations de Maxwell, de la « trinité » non-linéaire et auto-cohérente
charge-champ-potentiel et de modélisations similaires des effets collectifs comme la théorie du
libre parcours moyen.

La différence principale entre les deux mondes est l’organisation périodique et l’ordre à
longue distance (pour les semiconducteurs cristallins) ou à courte distance (pour les semicon-
ducteurs amorphes). Elle implique une structure de bandes absente dans les plasmas et particu-
lièrement les notions de bande interdite et de masses effectives. Les électrons et les trous dans
un semiconducteur forment en quelque sorte des gaz de porteurs libres mais avec un potentiel

2 peut être complexifié à l’infini : triode, contre-électrode etc.
3 Electron Cyclotron Resonance.
4 nous n’aborderons pas le magnétisme dans cette comparaison.
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supplémentaire agissant sur eux (potentiel dû à l’organisation périodique du cristal). Les valeurs
typiques données correspondront au :

1. réacteur de PECVD nommé ARCAM dans des conditions normales ;

2. silicium cristallin 1 Ω·cm.

La notion de quasi-neutralité est essentielle à la modélisation des plasmas ou des semicon-
ducteurs. Spatialement et temporellement, les charges se réorganisent pour assurer la neutralité
électrique suite à une perturbation. Dans le cas d’une perturbation dans l’espace, la séparation
des charges5 engendre une force de rappel (le champ électrique des dipôles créés) qui tend à
rétablir la neutralité électrique. On définit la longueur de Debye LD comme la distance typique
sur laquelle une zone de charge d’espace peut se créer et donc sur laquelle la neutralité élec-
trique n’est pas respectée. Au-delà d’un certain multiple de LD (selon la géométrie et le type de
plasma/semiconducteur considéré), la neutralité électrique est de nouveau assurée. On dit que
les charges ont écranté la perturbation. Dans le cas classique d’un plasma où les ions ne jouent
pas de rôle dans l’écrantage, on montre que cette longueur vaut [1, chap. 2] :

LD =

√
εkBT
ne2 (2.2)

où n est la densité électronique égale à la densité ionique. Dans un semiconducteur, la longueur
de Debye est égal à [3, chap. 1] :

LD =

√
εkBT
2ne2 (2.3)

où n est soit la densité des porteurs intrinsèques (pour un semiconducteur intrinsèque) soit la
densité des porteurs majoritaires (électrons ou trous pour un semiconducteur dopé resp. n ou p).
On note la différence au dénominateur avec un facteur 2 supplémentaire par rapport à l’équation
2.2. Il est dû, à notre avis, à une convention différente. Même si la longueur de Debye est surtout
utilisée pour des semiconducteurs dopés, elle a d’abord été définie pour les semiconducteurs
intrinsèques. Dans un tel semiconducteur, la densité de porteurs positifs (trous) est égale à la
densité de porteurs négatifs (électrons) et ces deux types de charges peuvent donc écranter
pareillement un champ électrique. Dans un plasma avec : ne = 1010 cm−3 et Te = 2 eV alors
LD ≈ 100 µm. Dans le c-Si 1 Ω·cm à température ambiante (dans ce cas n ≈1016 cm−3), LD ≈

25 nm. La longueur de Debye diminue si le nombre de porteurs augmente puisqu’il y aura plus
de porteurs pour écranter le champ perturbateur.

La longueur de Debye permet par conséquent de définir l’ordre de grandeur des zones ne
respectant pas la neutralité électrique (zones de charge d’espace). Ces zones ont des dimensions
inférieures ou de l’ordre de LD même s’il faut distinguer les zones de charge d’espace d’un
matériau (unique donc) de celles d’un composant (jonction p-n par exemple). Et, tant pour la
simulation numérique que la compréhension analytique, cette hiérarchisation spatiale est essen-
tielle dans les plasmas et les dispositifs à semiconducteurs. Elle permet en effet de distinguer
deux types de zones :

1. les zones où l’hypothèse de quasi-neutralité est respectée : cœur du plasma ou majeure
partie des dispositifs à semiconducteurs (notamment les parties dopées) ;

5 donc un écart à la neutralité.
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2. les zones où ce n’est pas le cas : gaines dans les plasmas ou zones de charges d’espace
pour une jonction p-n.

Cette situation correspond à une modélisation abrupte et toutes les situations intermédiaires
peuvent être envisagées.

La longueur de Debye est toujours une longueur caractéristique de variation du potentiel
électrostatique et toutes les charges (mobiles ou fixes) y contribuent si elles se trouvent dans la
zone étudiée. Toutefois les formules pratiques sont parfois source de confusion. Pour des raisons
d’ordre de grandeur (ou parce qu’il n’y a pas de charges fixes), seules les charges mobiles
apparaissent dans certaines formules. Inversement, seules les charges fixes peuvent être prises
en compte. Par exemple, dans le a-Si:H (même « bien » dopé) la concentration de porteurs libres
est toujours très inférieure à la concentration des charges fixes. La longueur de Debye pratique
est alors définie à partir de la densité d’états au niveau de Fermi N(EF).

La neutralité électrique dans le temps est caractérisée par le temps de relaxation de Maxwell.
Il s’agit de quantifier la dynamique de la relaxation des charges libres. En appliquant le théorème
de Gauss, on trouve :

τM =
ε

σ
(2.4)

où σ est la conductivité, parfois notée η dans le cas des plasmas et s’écrivant η = ne2/mν
avec ν fréquence de collisions. On peut calculer un temps de relaxation de l’ordre de 5 ps à
20 ps pour nos plasmas et de 1 ps pour un semiconducteur c-Si 1 Ω·cm. Ces durées sont très
faibles et correspondent au rétablissement de la neutralité électrique dû à un excès de charges
(positives ou négatives). Il ne faut pas confondre cette échelle de temps avec celle caractérisant
un déplacement collectif de charges (par exemple pour « répondre » à une excitation). Il s’agit
alors de la fréquence plasma ou fréquence de Langmuir. Elle caractérise des phénomènes qui
sont toujours moins rapides que le temps de Maxwell de plusieurs ordres de grandeur.

Considérons un déplacement microscopique (sur un seul axe) δx de tous les électrons, on
peut montrer qu’une force de rappel coulombienne agit sur cette tranche d’électrons avec une
pulsation dite plasma :

ωp =

√
ne2

εme
(2.5)

Il s’agit donc de l’échelle de temps définissant la réaction des électrons à une perturbation spa-
tiale (perturbation pouvant d’ailleurs dépendre du temps). Le retour à l’équilibre se fait par des
oscillations. On utilise souvent dans le domaine des plasmas la fréquence de Langmuir (donc
la pulsation divisée par 2π). Dans les solides, elle a surtout un sens pour les métaux plutôt que
pour les semiconducteurs. Nous avons implicitement parlé de fréquence plasma électronique
mais l’on peut définir aussi une fréquence plasma ionique qui est bien inférieure puisque la
masse des ions est beaucoup plus grande. Dès lors, pour certaines fréquences, les électrons ré-
agissent collectivement à une excitation de fréquence f alors que les ions ne peuvent « plus
suivre ». Par exemple, dans un plasma où ne = 1010 cm−3 on obtient une fréquence plasma
électronique d’environ 900 MHz.

La théorie du libre parcours moyen est identique pour un plasma ou pour un semiconducteur
puisqu’elle repose sur l’effet des collisions au sein d’un gaz d’électrons. Dans les deux cas, le
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déplacement des porteurs peut être du type conductif ou diffusif, l’origine de la force étant
toujours un gradient, respectivement, de potentiel électrostatique ou de concentration. Les deux
phénomènes sont d’ailleurs décrits conjointement par le gradient du potentiel électrochimique
(ou pseudo-niveau de Fermi).

La conduction est caractérisée par la mobilité des porteurs. Cette mobilité est le coefficient
de proportionnalité entre la vitesse de dérive des porteurs et le champ électrique :

v = ±µE (2.6)

Par construction, elle est toujours positive. En « champ faible », c’est une constante. Autrement
dit, la vitesse macroscopique des charges (vitesse de dérive) est proportionnelle au champ élec-
trique. Le champ électrique accélère les porteurs mais cette accélération n’est pas constante à
cause des collisions. Dans ce modèle simple, on peut exprimer la mobilité (tant pour les plasmas
que les semiconducteurs) par :

µ =
2el

m < vmicro >
(2.7)

où l = vmicroτc est le libre parcours moyen (τc est le temps entre deux collisions) et < vmicro >
la moyenne des vitesses microscopiques (au sens instantané) des porteurs. Par exemple, dans
l’ARCAM les libres parcours moyens s’étendent d’environ 10 µm (« haute » pression) à 500 µm
(« basse » pression). Dans les semiconducteurs, la masse m doit être remplacée par mc la masse
effective de conductivité du conducteur considéré qui dépend de la structure de bandes. En
physique des semiconducteurs, on exprime plus souvent la mobilité sous la forme (que l’on
peut dériver de l’équation 2.7) :

µ =
eτ
mc

(2.8)

où τ est le temps de relaxation simplement défini par τ = τc/2. Dans le c-Si 1 Ω·cm, la mobilité
des électrons est d’environ 1 120 cm2·V−1·s−1 et de 415 cm2·V−1·s−1 pour les trous. La vitesse de
dérive sera d’autant plus importante que le champ électrique est fort et ce sera particulièrement
le cas dans les gaines (pour les plasmas) et dans les zones de charge d’espace (pour les jonctions
p-n). Dans ces zones, ce mode de transport est prépondérant pour les espèces chargées (les
espèces neutres diffusant).

Mais ce modèle de mobilité constante suppose que la vitesse de dérive due au champ élec-
trique est inférieure à la vitesse d’agitation thermique vth. Il y a, tant pour les plasmas que les
semiconducteurs, un domaine des champs faibles et un domaine des champs forts. En champ
fort, la mobilité n’est plus une constante et dépend du champ électrique. La vitesse de dérive
devient sous-linéaire par rapport au champ électrique6. On parle d’ailleurs de porteurs chauds
dans les semiconducteurs.

Un gradient de concentration crée un courant de charges qui tend à uniformiser leur dis-
tribution. Ce processus est régi par des constantes de diffusion D pour chaque type de charges
(négatives ou positives). Ces déplacements de charges impliquent des courants de diffusion de
la forme (ex. pour les électrons) :

~jdn = eDn~∇n (2.9)
6 selon les plasmas, les semiconducteurs ou le type de modélisations, cette dépendance est très variée.
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Dans certaines limites (en physique des plasmas et des semiconducteurs), le coefficient de dif-
fusion D et la mobilité µ sont reliés par la relation d’Einstein [3, chap. 1] :

D
µ
=

kBT
e

(2.10)

En fait, cette fraction mesure l’intensité relative de chaque phénomène : la diffusion (numéra-
teur) par rapport à la conduction (dénominateur). Le coefficient de diffusion est d’autant plus
important (par rapport à la mobilité) que la température est forte (l’agitation thermique devient
« dominante »).

De façon plus anecdotique, on peut aussi rapprocher le premier coefficient de Townsend
(α en physique des plasmas) de l’effet d’avalanche (facteur de multiplication) dans les diodes
à avalanche. Il y a ionisation par impact électronique dans les deux univers lorsque l’énergie
cinétique accumulée par l’électron (sous l’effet du champ ~E) est suffisante pour créer une paire
électron-trou (semiconducteur) ou électron-ion (plasma). Le nouvel électron créé sert à son tour
d’agent d’ionisation. On définit un coefficient d’ionisation α qui représente le taux d’ionisation
associé aux électrons par unité de distance. Le premier coefficient de Townsend s’exprime (sous
forme réduite) par7 :

α

P
= A exp

(
−

B
E/P

)
(2.11)

En revanche, il n’y pas d’équivalent, à notre connaissance, du deuxième coefficient de Townsend
γ en physique des semiconducteurs. Il décrit l’émission d’électrons secondaires lorsqu’un ion
arrive sur la cathode.

2.1.3 Décharges capacitives RF et PECVD

On utilise souvent sans distinction les termes PECVD et décharges RF capacitives même
si les notions sont différentes. La décharge RF capacitive est un moyen. La conséquence est le
dépôt de matériaux en phase vapeur assisté par un plasma (la conséquence peut être aussi la
gravure d’un matériau) : la PECVD pour Plasma-Enhanced Chemical Vapour Deposition qui
est donc un procédé. La fréquence RF la plus utilisée est 13,56 MHz, c’est celle de nos réacteurs.
Ce choix de 13,56 MHz est une norme imposée par l’ITU (International Telecommunication
Union). Tous les multiples sont possibles (27,12 MHz etc.) et l’on parle généralement de VHF
(Very High Frequency) à partir de 40,68 MHz. On note que la fréquence de 13,56 MHz est bien
inférieure à la fréquence plasma électronique qui est, selon la densité électronique, de l’ordre
de la centaine de mégahertz : les électrons suivent donc aisément les oscillations du plasma.

Une décharge RF capacitive consiste à placer un gaz ou un mélange de gaz dans une enceinte
puis à transférer de l’énergie électrique à ce mélange par un couplage capacitif (deux plaques
parallèles par exemple). Le plasma ainsi créé permet de déposer des matériaux sur un substrat
placé, selon les cas, à la masse, sur l’« anode », la « cathode » ou au « potentiel flottant ». Une
boîte d’accord est évidemment nécessaire comme dans tout couplage de puissance.

7 forme quasiment identique pour les semiconducteurs.
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L’amorçage de cette décharge dépend de la pression p et de la distance inter-électrodes d.
Plus précisément, la loi de Paschen8 stipule que le potentiel de démarrage (ou de claquage) du
plasma est une fonction non monotone dépendant uniquement du produit pd. Elle a été décou-
verte pour des décharges à courant continu mais s’applique à des décharges RF. C’est une loi
empirique qui peut être démontrée avec certains modèles et simplifications mais il s’agit d’un
vaste domaine. Schématiquement, la courbe de Paschen (tension de démarrage en fonction du
produit pd) est une courbe en U présentant un minimum. En effet, une décharge entretenue sup-
pose une ionisation suffisante du plasma. Aux trop faibles produits pd le nombre de molécules
est insuffisant pour assurer cette limite d’ionisation. À l’inverse, aux trop importants produits
pd le libre parcours moyen des électrons et l’énergie accumulée avant une collision sont trop
faibles. Une règle pratique de mise à l’échelle pour retrouver des conditions similaires est de
considérer l’égalité pd = constante. Il ne s’agit que d’une approximation d’autant plus juste
que les plasmas sont du même « type ».

La détermination des potentiels du plasma et des électrodes est essentielle puisqu’ils gou-
vernent de nombreuses propriétés du plasma. La situation la plus courante des décharges RF à
couplage capacitif est appelée asymétrique et nous verrons pourquoi. Les schémas 2.2 montrent
les potentiels cités dans un modèle simple.

La surface de la « cathode » (S c) est inférieure à celle de l’« anode » (S a). L’utilisation des
termes anode et cathode pour l’une et l’autre des électrodes peut sembler saugrenue puisque
la tension imposée aux bornes des deux électrodes est alternative et non continue. En fait, le
couplage capacitif, le plasma et l’asymétrie du réacteur différencient les deux électrodes RF
et, par abus de langage, la communauté utilise les termes anode et cathode. Concrètement,
ce qui va devenir l’anode, est l’électrode reliée à la masse comme, d’ailleurs, l’ensemble des
parois du réacteur et c’est pour cela que S a � S c. L’électrode qui va devenir la cathode est
celle sur laquelle on applique la tension alternative. On rappelle que la chute de tension dans
la gaine est inversement proportionnelle à la capacité de la gaine. Or, l’électrode reliée à la
RF a une capacité inférieure (parce qu’une surface inférieure) donc la chute de tension dans
cette gaine sera plus importante que la chute de tension dans la gaine de l’électrode reliée à la
masse. On peut quantifier cette asymétrie à l’aide de la « loi des aires ». Dans un modèle simple
unidimensionnel, le rapport entre les potentiels de deux électrodes a et b vaut [1, chap. 11] :

Va

Vb

=

(
Ab

Aa

)q

(2.12)

avec l’exposant q . 2, 5 pour des gaines collisionnelles et 4 pour des gaines sans collisions
(même si ces valeurs dépendent aussi fortement du modèle utilisé et sont données à titre indi-
catif). Dans nos réacteurs, les gaines sont en général collisionnelles. Notons que les réacteurs
modernes dont la taille augmente continûment sont de moins en moins asymétriques et rendent
parfois le transfert technologique difficile entre un « petit » réacteur de laboratoire et un réacteur
industriel.

Lorsque le substrat est isolant (par exemple un verre Corning), il est au potentiel flottant
V f dû à l’auto-polarisation de tout objet plongé dans un plasma. Ce potentiel correspond à
l’équilibre des courants ioniques et électroniques. Il est négatif car les électrons, beaucoup plus

8 physicien allemand de la fin du XIXe siècle.
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Figure 2.2 – Potentiels d’une décharge RF à couplage capacitif classique
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rapides, sont les premiers à réagir à la perturbation créée par l’objet et une gaine ionique se
forme autour de l’objet. On peut montrer qu’en première approximation :

V f = −
kBTe

2e
ln

(
mi

2, 25me

)
(2.13)

D’autre part, les valeurs facilement accessibles et mesurables sont Vdc et VRF . Un modèle uni-
dimensionnel et des approximations (assez fortes) aboutissent à la formule très utile :

Vp =
VRF + Vdc

2
(2.14)

Nos substrats de silicium cristallin type p 1 Ω·cm ou 14 Ω·cm sont en revanche à la masse car
ils sont suffisamment conducteurs. Il n’y a -au sens du plasma- aucune différence notable de
potentiel entre le cas 1 Ω·cm et celui 14 Ω·cm. D’éventuelles différences de dépôt entre ces
deux résistivités de substrat seraient donc dues à d’autres paramètres comme les réactions de
surface, la diffusion d’espèces etc. Ajoutons que le bombardement ionique est différent selon
que le substrat soit relié à la masse, au potentiel flottant ou à un autre potentiel (si ajout d’une
polarisation sur le substrat).

Le principal inconvénient des réacteurs PECVD conventionnels est qu’il est difficile de dé-
coupler le taux d’ionisation (donc ne) de l’énergie des particules. Pour augmenter la densité ne

on augmente généralement la puissance RF mais on augmente par conséquent le potentiel dans
les gaines (ce qui augmente le bombardement ionique) ainsi que les réactions secondaires (ce
qui peut créer des poudres). Il pourrait donc sembler étonnant que ces réacteurs restent majori-
taires dans l’industrie et les laboratoires par rapport à des réacteurs plus « avancés » (ECR par
exemple) où l’on peut séparer plus nettement l’énergie des ions du taux d’ionisation.

Sans remettre en cause l’intérêt évident de réacteurs où ce découplage total est possible9,
plusieurs raisons expliquent l’attention encore portée aux réacteurs RF (13,56 MHz) capaci-
tifs. Un système triode remédie en partie le problème (dans le cas de l’énergie des ions mais pas
pour l’augmentation des réactions secondaires) mais reste une solution peu industrielle. D’autre
part, le bombardement ionique n’est pas en en soi quelque chose de négatif10 et s’avère même
parfois positif notamment pour augmenter la mobilité des espèces à la surface du a-Si:H [4].
Quant à l’augmentation des réactions secondaires, c’est un inconvénient si l’on veut augmen-
ter la vitesse de dépôt du a-Si:H « toutes choses égales par ailleurs » et si l’on veut éviter les
poudres mais c’est aussi une chance et une richesse qui permet de déposer des matériaux diffé-
rents (pm-Si:H par exemple). Enfin, les réacteurs RF-PECVD conventionnels ont démontré une
grande robustesse, adaptabilité, une mise à l’échelle simple et une grande polyvalence. Pour
preuve, la 8e génération (Gen-8) des systèmes de dépôt de AKT (entreprise du groupe Applied
Materials) pour écrans plats TFT-LCD sont toujours des réacteurs RF-PECVD et atteignent la
surface impressionnante de 2,16 m × 2,40 m !

Nous avons utilisé pour notre travail trois appareils RF-PECVD : le réacteur ARCAM, le
réacteur Caméléon et Philix. Les deux derniers sont de « petits » réacteurs équipés d’ellipso-
mètres in situ et ont permis de mener des expériences pour comprendre les interactions entre le
plasma et le substrat de silicium cristallin. Le réacteur ARCAM est un réacteur semi-industriel

9 notamment pour certains types de gravures.
10 notre esprit est sans doute négativement biaisé par le sens étymologique relatif aux bombes. . .
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permettant des dépôts de grande qualité. C’est le réacteur principal de notre thèse. On trouvera
une description détaillée de l’ARCAM dans [5] mais décrivons-le succinctement.

C’est un réacteur multi-chambres ce qui a plusieurs avantages : éviter les contaminations
croisées (notamment durant le dépôt de matériaux intrinsèques et dopés) et les transitoires du
plasma. Les trois chambres que l’on peut voir sur la photographie 2.3 sont dédiées aux matériaux
intrinsèques, dopés n ou dopés p (et carbonés). Les « boîtes à plasma » permettent de confiner

Figure 2.3 – Photographie de l’enceinte du réacteur Arcam

la décharge. L’ARCAM dispose d’un système de type four : le chauffage est assuré par trois
câbles thermocoax indépendants qui sont dans l’enceinte même du réacteur. Ce système à trois
contrôles permet d’obtenir une température homogène et évite le phénomène dommageable
des parois froides qui implique un dégazage plus important (⇒ augmentation de la densité de
défauts).

D’autre part, les substrats sont placés sur un plateau tournant (ou carrousel) de six em-
placements. Cela permet notamment de démarrer le plasma sur un substrat chargé à vide et
de tourner ensuite le carrousel. On s’affranchit ainsi des transitoires du plasma qui sont de
l’ordre de quelques secondes et dont on ne peut négliger l’effet sur des interfaces [4, chap. 7],
[6]. De plus, on élimine un paramètre variable (transitoires différents d’un dépôt à l’autre même
pour des conditions de plasma identiques) susceptible d’augmenter la volatilité des expériences.
Sans avoir mené une étude bibliographique suffisante sur ce point, il nous semble que certains
problèmes de reproductibilité et/ou de passivation peuvent ainsi être expliqués dans le cas de
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cellules à hétérojonctions fabriquées dans des réacteurs où l’on doit allumer le plasma sur les
substrats. Nous n’avons pas étudié l’influence des transitoires du plasma pour les cellules à
hétérojonctions mais ce rôle ne saurait être négligé.

Le schéma 2.4 (tiré de [4]) résume très bien l’ensemble des mécanismes et interactions
aboutissant au dépôt de matériaux a-Si:H ou pm-Si:H dans une décharge de silane à couplage
capacitif. On injecte dans une enceinte des gaz, qui, après un certain temps de résidence, seront
pompés. Une énergie électrique permet de créer le plasma. Un ensemble de réactions primaires
(électron-molécule) ou secondaires (ion-molécule ou radical-molécule) créent des radicaux qui
diffusent à travers la gaine et des ions positifs qui dérivent. Les réactions secondaires sont d’au-
tant plus importantes que la pression augmente. Les réactions de surface sont nombreuses et
jouent un rôle plus ou moins important dépendant des conditions de la décharge. L’ensemble
des interactions (surface-plasma, surface-substrat etc.) est donc fort et nettement non-linéaire.
On le voit, la physico-chimie des plasmas est complexe mais c’est aussi un atout car elle permet
des dépôts très variés. Il nous semble d’ailleurs hasardeux de considérer le plasma comme une
boîte noire dans la réalisation de dispositifs.

Pour comprendre la croissance en PECVD, il est utile de décrire les deux cas limites de
dépôt de matériaux en phase vapeur : la CVD et la PVD11. Très schématiquement, on peut dire
que :

1. Dans le cas du dépôt physique en phase vapeur (PVD) les espèces présentent un coeffi-
cient de collage des radicaux sur le substrat élevé. La croissance est de type colonnaire
(effet d’ombre et faible réarrangement des molécules à la surface). Le dépôt est gouverné
par le flux de molécules arrivant à la surface. C’est le modèle des « sphères dures » se
collant sur le substrat.

2. Inversement, dans le cas du dépôt chimique en phase vapeur (CVD) les espèces ont un
faible coefficient de collage, une mobilité de surface importante (donc le réarrangement
est facilité) et la vitesse de dépôt est limitée par les réactions chimiques à la surface. La
croissance est uniforme et permet des dépôts « conformes »12.

La PECVD est à la croisée de ces deux cas limites.
Dans le réacteur ARCAM, nous avons utilisé trois types de régimes afin de déposer diffé-

rents matériaux pour la réalisation des cellules solaires à hétérojonctions :

1. dépôt de a-Si:H et alliages (a-SiC:H, a-SiGe:H) : « grande » distance inter-électrodes
(28 mm), basse pression (40 mTorr à 300 mTorr), absence ou faible dilution H2, faible
puissance (densité de 5 mW·cm−2 à 20 mW·cm−2). Température de 150 °C à 280 °C. Le
radical dominant le dépôt est SiH3.

2. dépôt de pm-Si:H : distance inter-électrodes « intermédiaire » (22 mm), haute pression
(1000 mTorr à 2500 mTorr), grande dilution H2 (environ 5 % de SiH4), puissance moyenne
(densité de 20 mW·cm−2 à 40 mW·cm−2). Température de 150 °C à 250 °C. Le radical
SiH3 joue un rôle, les nanocristaux créés dans le plasma contribuent aussi au dépôt.

3. dépôt de µc-Si : « faible » distance inter-électrodes (17 mm), haute pression (2000 mTorr
à 3000 mTorr), très grande dilution H2 (entre 1 % et 2 % de SiH4), forte puissance (den-

11 pour Chemical Vapour Deposition et Physical.
12 Il s’agit du terme anglais conformal : dépôts qui reproduisent les reliefs ou la planéité du substrat ce qui est

essentiel en microélectronique.
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Figure 2.4 – Synopsis de la physico-chimie d’un plasma de silane pour le dépôt de a-Si:H
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sité de 80 mW·cm−2 à 120 mW·cm−2). Température de 130 °C à 200 °C. Influence de
l’hydrogène prépondérante dans la croissance.

Nous abordons dans la partie suivante les propriétés et concepts principaux de ces matériaux.

2.2 La grande famille des matériaux a-Si:H

Le livre de M. Street [7] est la référence du a-Si:H et traite à la fois de théorie et d’applica-
tions.

La notion même de semiconducteur amorphe est loin d’être triviale. Un temps certain et
de multiples débats furent nécessaires dans les années 1960-1970 pour accorder la théorie aux
expériences notamment sur l’existence d’une bande interdite dans certains matériaux amorphes.
La structure de bandes des semiconducteurs repose sur le pilier fondamental qu’est la périodicité
du cristal puisque tout le développement habituel en physique des solides prend comme point
de départ le théorème de Bloch. Ce théorème stipule que les fonctions propres de l’équation
d’onde d’un potentiel périodique peuvent toujours être écrites comme le produit d’une onde
plane par une fonction u~k(~r) ayant la périodicité du réseau soit :

ψ~k(~r) = ei(~k·~r) · u~k(~r) (2.15)

Il est légitime de se demander ce qu’il advient de la structure de bandes, des bandes interdites,
de la notion de porteurs libres (etc.) lorsque le cristal n’est plus périodique. Les ondes de Bloch
sont une condition suffisante à l’existence d’une structure de bandes mais cette condition est-
elle forcément nécessaire ? En fait, les conséquences de la destruction de cette périodicité sont
bien plus faibles que prévues.

On peut distinguer deux situations : la périodicité « parfaite » du cristal est « légèrement »
perturbée (impuretés dans un cristal périodique notamment pour le dopage ou les alliages
A1−xBx avec x petit) et les matériaux amorphes (pas d’ordre à longue distance). Le premier cas
n’est que l’extension du cas général et l’on peut prouver qu’une faible concentration d’atomes
d’impuretés a peu d’effet sur les composantes de Fourier du potentiel U(~r) créant les bandes
interdites. Les nouvelles composantes introduites ne sont pas importantes et l’on aura surtout
une modification modérée du gap et des masses effectives mais pas de l’ensemble de la structure
de bandes, voir [8, chap. 19] par exemple.

Le second cas est plus complexe et plus étonnant. Les deux publications de référence sont [9]
et [10]. Dans l’ordre chronologique, Anderson a montré dans « Absence of Diffusion in Certain
Random Lattices »13 que l’on passe continûment d’une délocalisation de l’électron (ondes de
Bloch classiques) à sa localisation complète à mesure que le désordre de la matrice augmente.
Ce passage et ses conséquences (sur la mobilité et la structure de bandes) ont été quantifiés.
Quant à Weaire et Thorpe, ils ont proposé un modèle sur l’importance de l’ordre à courte dis-
tance dans le silicium et le germanium amorphes. Certaines caractéristiques de la densité d’états
sont conservées dans un matériau si l’ordre à courte distance est « identique » (par exemple c-Si
et a-Si qui ont les mêmes liaisons covalentes). D’autres caractéristiques dépendent en revanche

13 Toutes les implications de cet article n’ont pas immédiatement été comprises. D’autre part, l’un des premiers
scientifiques à le citer fut le prix Nobel Pierre-Gilles de Gennes.
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de l’ordre à longue distance. Les auteurs entendent par ordre à courte distance la coordination
tétraédrique des plus proches voisins de chaque atome de silicium. Par la suite, la notion a été
raffinée et étendue à un nombre plus élevé de plus proches voisins (notamment les seconds
plus proches voisins). En résumé, deux nouveaux concepts primordiaux sont introduits pour les
matériaux amorphes :

1. la localisation d’états14, états pouvant être situés dans la bande interdite ou en bords de
bande (de conduction ou de valence). Ajoutons que dans un premier temps, le désordre
réduit la mobilité en augmentant la diffusion des porteurs.

2. l’ordre à courte distance peut suffire à créer une structure de bandes.

Dans le cas du silicium cristallin comparé au silicium amorphe, l’équivalence des liaisons
covalentes entre un atome de silicium et ses plus proches voisins implique une structure élec-
tronique « similaire ». Mais le désordre modifie cette structure comme résumé dans le tableau
2.2. Ce désordre correspond soit à des déviations de la longueur ou des angles des liaisons par
rapport au tétraèdre parfait, soit à des défauts de structure (liaisons brisées). À partir du 4e ou

Distorsion des liaisons (longueur et angles) ⇒ Queues de bande, localisation des états,
diffusion des porteurs

Défauts dans la matrice ⇒ États dans la bande interdite
Plusieurs configurations possibles ⇒ Métastabilité

Tableau 2.2 – Conséquences de la structure amorphe sur les propriétés électroniques

5e voisin, les positions relatives des atomes de a-Si:H dans la matrice sont totalement aléatoires
comme dans un gaz.

Pour le a-Si15, l’ordre à courte distance et le désordre à longue distance impliquent un ré-
seau du type aléatoire présenté sur la figure 2.5 (inspiré de [7]). On remarque sur ce schéma
que les atomes ont des coordinations variées (1, 3 ou 4) et donc que ce réseau incorpore aisé-
ment un atome de coordination différente (un dopant par exemple. . . ). Il s’agit d’une différence
essentielle avec les réseaux parfaitement ordonnés (cristallins) dans lesquels une impureté est
énergétiquement favorisée à adopter la coordination des atomes du cristal. Par conséquent, le
dopage est quasiment impossible dans les matériaux amorphes ce qui limite drastiquement les
applications.

D’autre part, ce type de réseau oblige à modifier la définition d’un défaut. Dans un réseau
cristallin, des exemples de défauts sont une lacune, une dislocation ou un atome en position
interstitiel. Ces notions n’ont pas de sens dans un réseau aléatoire avec seulement un ordre à
courte distance. Dès lors, dans une matrice amorphe un défaut est un défaut de coordination
c.-à-d. un atome qui a trop ou pas assez de liaisons.

En plus des concepts cruciaux du silicium amorphe que sont la localisation et l’ordre à
courte distance, la décohérence de la phase sur quelques distances inter-atomiques (diffusion de
l’électron due au désordre) joue aussi un rôle essentiel. En utilisant le principe d’incertitude, on
déduit que la quantité de mouvement k n’est plus un nombre quantique pertinent pour décrire
la physique des matériaux amorphes. On doit donc ajouter comme notions fondamentales :

14 qui a d’ailleurs valu un prix Nobel (partagé) à Anderson en 1977.
15 donc sans hydrogène.
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Figure 2.5 – Exemple de réseau sans ordre avec atomes ayant différents indices de coordination

1. le silicium amorphe a un gap direct.

2. la structure de bandes existe comme expliqué ci-dessus mais une représentation avec une
loi de dispersion E(~k) est inopérante (puisque k n’est pas « utile »). On utilise donc une
distribution de densité d’états N(E) (qui peut aussi être tracée pour un c-Si).

La densité d’états typique d’un matériau amorphe est représentée sur la figure 2.6. Dans les

Figure 2.6 – Densité d’états d’un semiconducteur amorphe. Les tirets représentent le cas d’un
cristallin (les bandes sont alors paraboliques)
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bandes, les états sont étendus (porteurs libres) mais les bords de bande ne sont pas abrupts : une
queue de bande se prolonge dans la bande interdite. Les états dans ces queues sont localisés
ce qui affecte la mobilité et le dopage des matériaux amorphes. Le gap de mobilité est donc
Eµ = EC − EV .

Contrairement aux semiconducteurs cristallins, le gap de mobilité est différent du gap op-
tique. Les états localisés des queues de bande participent à l’absorption : on comprend alors
que le gap optique soit légèrement plus faible que la gap de mobilité. Il n’y a pas de définition
universelle du gap optique. Tout dépend de la façon dont on extrapole la courbe d’absorption
du matériau en fonction de l’énergie. On peut aussi fixer une valeur arbitraire comme pour le
gap dit E04 qui correspond à l’énergie des photons pour laquelle le coefficient d’absorption α
vaut 104 cm−1. Nous avons choisi le gap de Tauc (majoritairement utilisé par les chercheurs)
qui suppose :

α(E) =
(E − Eg,Tauc)2

E
(2.16)

Nous parlerons dans la suite simplement de gap optique sans préciser. Toutefois, ces différentes
définitions ne divergent que de l’ordre de 0,1 eV au maximum. L’essentiel est de conserver
la même définition lorsque l’on compare des matériaux. Le gap de mobilité est difficilement
mesurable de façon directe. Selon les modèles et les cas, on a environ : Eµ ≈ Eg + 0, 15 eV.

Pour modéliser les queues de bandes, on choisit généralement une exponentielle décrois-
sante avec une certaine « pente ». Les défauts profonds peuvent être modélisés par deux gaus-
siennes (l’une pour les défauts de type accepteur D0/−, l’autre de type donneur D+/0) mais
d’autres modélisations sont possibles. En effet, les ajustements sur les valeurs quantitatives des
pentes des queues de bande et les deux gaussiennes des défauts profonds sont parfois réalisés in-
dépendamment alors que ces différents défauts peuvent être liés. Un modèle plus auto-cohérent,
le modèle du réservoir de défauts (defect-pool model en anglais) a été peu à peu développé.
Winer fut le précurseur [11] mais ce sont surtout MM. Powell et Deane qui l’affinèrent [12, 13].
Il est fondé sur l’équilibre chimique entre les liaisons faibles SiSi et les liaisons pendantes.
L’hydrogène atomique (brisant les liaisons faibles notamment) n’est pas consubstantiel à cette
théorie. Toutefois, il fournit la seule explication connue pour l’équilibre chimique entre les dé-
fauts. On peut voir une illustration possible de ce phénomène sur la figure 2.7. Le modèle étant
très général, il n’impose pas un type de défauts à un niveau d’énergie donné : les défauts peuvent
être chargés +,0,- sur toute une gamme d’énergie. Soulignons que l’étude des défauts est un do-
maine déjà complexe dans le c-Si et que le degré de complexité est encore bien supérieur dans
le a-Si:H. De nombreuses questions ne sont pas résolues.

Nous avons déjà implicitement ou explicitement évoqué le rôle de l’hydrogène qui est pri-
mordial et multiple. En fait, sans hydrogène atomique il n’y aurait pas de silicium amorphe utile.
Le a-Si a une densité de défauts profonds dus aux liaisons pendantes de l’ordre de 1019 cm−3 et
un gap optique d’environ 1,2 eV. Sa photoconductivité est mauvaise et surtout on n’arrive pas
à le doper. Le niveau de Fermi reste « bloqué » et les atomes dopants incorporés ne sont jamais
actifs. L’hydrogène atomique sature ou passive les liaisons pendantes c.-à-d. que l’atome de si-
licium correspondant a de nouveau une coordination de nombre 4 et non plus 3. L’état profond
dans le gap n’existe plus et n’agit plus comme centre de recombinaison. La densité d’états pro-
fonds d’un bon a-Si:H est de quelques 1015 cm−3 : l’hydrogène atomique a donc passivé environ
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99,99 % des liaisons pendantes. L’hydrogène atomique permet aussi de diminuer la pente des
queues de bande (réduire le coefficient de l’exponentielle décroissante) en occupant les liaisons
faibles SiSi. Mais ce processus a une limite et un équilibre se met en place : si l’on introduit
plus d’hydrogène des défauts de distorsion dans la matrice créent de nouvelles liaisons faibles
SiSi. La concentration de H dans le a-Si:H varie sur une grande plage d’environ 6 % à 35 %.
Le niveau final d’hydrogène est compliqué à déterminer et dépend du substrat, du plasma, du
dopage, de la température de dépôt et des éventuels recuits. On note que les pourcentages de
H dans la matrice a-Si:H excèdent largement la densité nécessaire à la passivation des liaisons
pendantes seules16. Nous verrons que l’hydrogène atomique introduit a d’autres effets que la
passivation des liaisons pendantes ou que l’occupation de liaisons faibles SiSi. En résumé, le
fameux :H ajouté au a-Si est tout sauf un détail typographique.

Contrairement au a-Si et à la plupart des matériaux amorphes, le a-Si:H peut être dopé.
L’histoire du silicium amorphe a véritablement commencé en 1975 lorsque Spear et LeComber
ont réussi à doper le a-Si:H avec du phosphore (type n) et du bore (type p). Une électronique
du silicium amorphe pouvait dès lors voir le jour puisque les dispositifs classiques (jonctions
p-n, transistors) étaient possibles. L’avantage du a-Si:H est d’avoir la capacité d’être déposé sur
de grandes surfaces, de façon « conforme » et à faible coût. Le chiffre d’affaires de ces appli-
cations est immense et atteint plusieurs dizaines de milliards de dollars ce qui est d’autant plus
étonnant que le laps de temps entre la découverte du dopage dans les laboratoires et les réali-
sations industrielles ne fut que de quelques décennies. Par exemple, le marché des écrans plats
TFT-LCD utilisant des réacteurs RF-PECVD a été de 60 milliards de dollars en 2006. Parmi
les multiples applications, on retiendra les cellules photovoltaïques (diodes p-i-n ou cellules à
hétérojonctions), les matrices d’adressages pour écrans plats (TFT = Thin Film Transistor) dont
la demande explose, les détecteurs optoélectroniques à bas coût (diodes p-i-n), détecteurs de
rayonnements (le a-Si:H a une bonne résistance aux radiations, la structure est aussi de type
diode p-i-n). Une application historique est l’électrophotographie17 : le a-Si:H est déposé sur le
cylindre du photocopieur et seule la propriété de photoconductivité est utilisée (pas besoin de
doper le a-Si:H).

Les mécanismes précis du dopage de a-Si:H sont explicités dans [7, chap. 5] et ne sont
pas tous élucidés notamment quantitativement. Même si le dopage est possible dans le a-Si:H
(contrairement au a-Si) grâce à la passivation des défauts, l’efficacité reste très faible. Il y a plu-
sieurs définitions de l’efficacité de dopage mais si l’on utilise la plus pratique, le nombre d’élec-
tron libre par atome dopant dans le matériau, les valeurs classiques sont d’environ 0,01 %. À
titre d’exemple, prenons le cas du phosphore introduit dans le plasma sous forme de phosphine
PH3. Le dopage effectif du a-Si:H doit surmonter trois obstacles successifs :

1. la coordination non-dopante de nombre 3 P0
3 reste énergétiquement favorisée dans la ma-

trice amorphe et environ 90 % des atomes phosphore se trouvent dans cette configuration.

2. la coordination dopante P+4 est heureusement assez proche en énergie de P0
3 pour que des

atomes P soient présents sous cette configuration. Mais une grande partie des ≈10 % de
P+4 sont compensés par des défauts profonds D−. Dans le a-Si, tous les atomes P+4 le sont
et le dopage n’est pas possible.

16 Rappelons que la concentration des atomes Si est de 5·1022 cm−3.
17 appelée aussi xérographie d’après le nom de l’entreprise Xerox. Les chercheurs de cette entreprise ont joué

un immense rôle dans la compréhension fondamentale du a-Si:H.
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3. enfin une grande partie des électrons réellement libérés par P+4 occupent les états localisés
des queues de bande et ne sont pas dans les états étendus des bandes.

On comprend pourquoi les conductivités atteintes pour les a-Si:H de type n et p sont bien infé-
rieures à celle du c-Si. On conçoit aussi que le dopage de type p dans le a-Si:H est plus difficile
puisque la pente de la queue de bande de valence est plus importante que celle de la bande de
conduction : il y a plus d’états localisés susceptibles de « pomper » les électrons libérés par le
bore. On trouvera des valeurs typiques de matériaux a-Si:H dopés dans la partie 2.5.2.

La métastabilité dans le a-Si:H est liée à l’équilibre entre les défauts. Cette métastabilité
peut être induite par différents phénomènes comme l’illumination, le passage d’un courant,
l’application d’une tension, le bombardement de particules etc. Ces déclencheurs créent des
défauts qui sont « guéris » par un recuit à des températures de 150 °C à 200 °C. Le recuit restaure
l’équilibre entre les défauts. L’effet le plus connu et le plus handicapant de la métastabilité est
la création de défauts par illumination. Il s’agit de l’effet Staebler et Wronski découvert en
1977 [14]. Soulignons que ce problème est peu gênant pour nos applications photovoltaïques
car les épaisseurs utilisées sont très faibles et qu’il y donc « peu » d’énergie absorbée dans
l’émetteur amorphe (et encore moins dans l’hétérojonction en face arrière). La figure 2.7 illustre
le mécanisme principal à l’origine de la métastabilité due à une excitation externe.

Figure 2.7 – Modèle de la liaison faible cassée par un hydrogène atomique. DH et DW sont
deux défauts (liaisons pendantes) électriquement identiques mais indicés parce que leur rôle est
différent selon le « passé » de la liaison.

Le silicium polymorphe hydrogéné ou pm-Si:H est un matériau à la frontière du a-Si:H
et du µc-Si obtenu dans des conditions proches des poudres à haute pression. La majorité du
travail de caractérisation et de dépôt de ce nouveau matériau a été effectuée par le LPICM et
le LGEP dans le cadre de projet ARC (Action de Recherche Coordonnée) [15, 16]. Il s’agit de
nanocristaux (d’environ 1 nm à 5 nm) incorporés dans une matrice amorphe comme on peut le
voir sur la figure 2.8. Le silicium protocristallin est un matériau très proche mais en tant que
précurseur du µc-Si, il ne peut être obtenu que sur une gamme d’épaisseurs réduite au contraire
du pm-Si:H (obtenu dans des conditions de dépôt assez différentes) [16]. À même température
de dépôt, le pm-Si:H a un contenu en hydrogène atomique et un gap plus important que le
a-Si:H tout en ayant une densité au moins aussi grande parce que le pourcentage de vide est
très faible. L’intérêt du pm-Si:H intrinsèque par rapport à du a-Si:H est d’avoir une densité de
défauts plus faible (≈ 8·1014 cm−3), un produit mobilité-durée de vie supérieur et des propriétés
électroniques dans l’état vieilli comparable à celles du a-Si:H intrinsèque avant dégradation.

Nous avons aussi utilisé dans quelques cellules à hétérojonctions du silicium microcristallin
µc-Si. Notons que si le µc-Si est en contact direct avec le c-Si on ne peut plus vraiment parler



2.2 La grande famille des matériaux a-Si:H 43

Figure 2.8 – Photographie TEM haute résolution d’une couche de pm-Si:H

d’hétérojonction puisque le gap du µc-Si (≈1,2 eV) est très proche de celui du c-Si. Le µc-Si
est un peu l’équivalent du silicium multicristallin mais avec des tailles de cristaux de l’ordre de
la dizaine voire de la centaine de nanomètres (et non pas du centimètre pour le mc-Si). Certains
mécanismes de croissance restent à être précisés mais le modèle d’« équilibre gravure-dépôt »
a été définitivement écarté [17]. Un flux important d’hydrogène atomique dû à un plasma de
silane fortement dilué dans le H2 permet à la fois une importante couverture par l’hydrogène de
la surface du matériau et un apport d’énergie. Ces deux phénomènes augmentent drastiquement
la longueur de diffusion des radicaux SiH3 qui ne se fixent que dans des sites énergétiquement
favorables. Dans un premier temps, il y a formation de plusieurs sites de nucléation puis une
croissance de type « épitaxiale » se développe toujours grâce à la grande longueur de diffusion
des radicaux. C’est le modèle de la « diffusion en surface » [17]. Dans certaines conditions de
dépôts, la contribution des nanocristaux à la croissance du µc-Si est loin d’être négligeable [18].
De gros progrès ont été réalisés ces dernières années (années 2000) dans la fabrication du µc-
Si : vitesse de dépôt, taille des cristaux en augmentation, mobilités (10 cm2·V−1·s−1 voire plus),
dopage réussi tout en gardant le caractère microcristallin.

Le tableau 2.3 présente quelques propriétés des matériaux cristallins ou amorphes. Pour ne
pas le surcharger, nous avons fait le choix de ne présenter que les paramètres principaux de
matériaux intrinsèques (même si nous avons utilisé des matériaux dopés). Il ne s’agit que de va-
leurs indicatives notamment dans les matériaux non-cristallins où les valeurs précises dépendent
de la définition employée et d’un vieillissement éventuel.
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c-Si i a-Si:H i pm-Si:H i µc-Si i

Organisation périodique
ordre à nanocristaux dans struc. colonnaire

courte distance matrice a-Si:H grains/vide/a-Si:H

Gap optique
indirect direct direct indirect
1,12 eV 1,5 eV-1,75 eV 1,7 eV-1,85 eV 1,2 eV

Labs @ λ=650 nm 3,2 µm 300 nm 1000 nm 2 µm
µd e− (cm2·V−1·s−1) 1350 1 2 10-30
µd h+ (cm2·V−1·s−1) 480 10−2 10−2 0,5-1
Conc. défauts au

5·1015-1·1017 7·1014-5·1016 -
milieu du gap (cm−3)
Ldiff des e− (µm) 1800 2 3 -
Ldiff des h+ (µm) 1050 0,2 0,3 -

Tableau 2.3 – Quelques paramètres caractéristiques de matériaux intrinsèques à base de silicium

2.3 ITO

Dans une cellule à hétérojonction, l’émetteur amorphe possède une résistance carrée trop
importante et un matériau plus conducteur est nécessaire pour améliorer la collecte des por-
teurs. Comme les photons entrent par la face avant, ce matériau doit être aussi le plus transpa-
rent possible. On utilise à cet effet des oxydes transparents conducteurs (TCO en anglais pour
Transparent Conductive Oxide). Notons qu’une équipe italienne revendique une technique s’af-
franchissant du TCO (un anti-reflet classique suffirait). Pour diminuer la résistivité et l’énergie
d’activation de la couche a-Si:H de type n, ils créent un siliciure de chrome en évaporant du
chrome qui est ensuite gravé. L’énergie d’activation de l’émetteur a-Si:H n+ passe de 0,24 eV
à 0,017 eV avec le siliciure de chrome à la surface [19].

On pense généralement qu’une excellente transparence optique est incompatible avec une
bonne conductivité électrique. En effet, un tel matériau nécessite un gap d’au moins 3,3 eV
ce qui rend le dopage difficile. En ce sens, les TCOs sont des matériaux singuliers. Il existe
une grande variété d’oxydes transparents conducteurs : oxydes de zinc, oxydes d’étain, oxydes
d’indium qui peuvent être dopés avec un grand nombre d’éléments atomiques (selon les cas :
Al, In, Ga, F, Sn). Le plus utilisé et le premier découvert [20] est l’oxyde d’indium dopé à
l’étain soit In2O3:Sn plus connu sous son sigle anglais d’ITO (pour Indium Tin Oxide18). C’est
ce TCO que nous avons utilisé pour fabriquer nos cellules à hétérojonctions. Ajoutons que tous
ces TCOs sont de type n (les porteurs sont donc des électrons) et que la découverte récente de
TCOs de type p pourrait ouvrir la voie à une nouvelle électronique même si leur conductivité
est encore très mauvaise [21, 22].

L’ITO possède de remarquables qualités : transparence supérieure à 80 % voire 90 % sur
le spectre visible, résistivité faible (de 1·10−4 Ω·cm à 5·10−4 Ω·cm pour les meilleurs ITO mais
pouvant excéder 5 ·10−3 Ω·cm pour des ITO médiocres), très bonne adhérence sur une multitude
de substrats. Depuis une décennie, ses champs d’applications s’étendent : écrans d’ordinateurs
portables, de télévisions, montres, boucliers thermiques (il réfléchit efficacement l’infrarouge
moyen) et. . . cellules solaires.

18 ce qui est un abus de langage puisque il s’agit en fait d’Indium Oxide Tin doped.
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C’est actuellement le TCO offrant le meilleur rapport qualité-prix et le plus « pratique ».
Toutefois, l’indium est un élément assez rare dans la croûte terrestre et son prix pourrait devenir
un inconvénient si la demande augmentait drastiquement. Il n’y a pas à proprement parler de
mines d’indium celui-ci étant obtenu en tant que sous-produit du zinc. Entre 2002 et 2006, le
prix du kilogramme d’indium est passé de 80 $ à 1000 $19. Même après cette augmentation, la
part de l’indium dans le prix final des produits de haute technologie reste minime et la pratique
du recyclage de ce matériau est de plus en plus courante et efficace. Les risques de pénurie
n’existent pas à court terme (mais à moyen terme des cartels pourraient être créés). Au pire,
d’autres TCO comme le ZnO:Al pourront prendre le relais.

Lorsqu’il est transparent et conducteur, l’ITO est un semiconducteur de type n fortement
dégénéré dont le gap intrinsèque est de 3,53 eV. Typiquement, la mobilité des électrons varie de
1 cm2V−1s−1 à 50 cm2V−1s−1 et la densité de 5·1020 cm−3 à 2·1021 cm−3. L’ITO existe sous de
nombreuses formes : ITO amorphe, nanocristallin, polycristallin. L’orientation cristalline des
différents ITO (selon le type de dépôts, la taille des grains etc.) n’est pas encore parfaitement
comprise mais la concentration en oxygène dans la couche joue un rôle prépondérant [23]. Sous
sa forme amorphe, l’ITO n’est conducteur que s’il est sous-stœchiométrique c.-à-d. In2O3−x:Sn
car ce sont les lacunes en oxygène qui libèrent alors le plus d’électrons libres [24]. Même sous
des formes polycristallines, il peut y avoir autant de porteurs libres dus aux lacunes d’oxygène
qu’aux ions étain. L’oxyde d’indium (IO) cristallise dans une structure où une partie des atomes
In (4/16) sont en position In1, les autres (12/16) en position In2 (cf. figure 2.9 tirée de [25]).
On note les lacunes d’oxygène (Ovac) essentielles pour la conductivité de l’IO ou de l’ITO.
Classiquement, l’étain est en position substitutionnelle ou interstitielle.

Figure 2.9 – Structure cristalline de l’IO : les atomes indium se répartissent dans la position de
type In1 et de type In2

On peut déposer l’ITO par évaporation, évaporation assistée d’un faisceau électronique (e-
beam), par pulvérisation cathodique DC ou RF etc. Nous avons utilisé deux réacteurs de pulvé-
risation cathodique magnétron l’un DC, l’autre RF. Comparée à l’évaporation, la pulvérisation
permet une meilleure adhérence des couches, un meilleur ratio d’utilisation du matériau et une
plus grande polyvalence. L’énergie des atomes In et Sn est d’environ 3 eV. En revanche, l’éner-
gie des ions O− peut endommager certains types de substrats notamment organiques. Dans notre
cas, ce n’est sans doute pas une limitation même si, en effet, l’énergie des ions est suffisante pour
amorphiser environ 20 Å de silicium cristallin (on peut le voir sur la figure page 166).

La pulvérisation cathodique est intrinsèquement un échange de quantité de mouvement lors
19 Pour l’anecdote, la fameuse usine Metaleurop produisait de l’indium et a fermé en début 2003.



46 Chapitre 2. Réalisation et caractérisation

d’une collision entre des ions et des atomes d’une surface placée à la cathode et appelée cible.
L’énergie des ions Ei doit être supérieure à une énergie seuil Ethr pour éjecter un atome cible
dans la direction opposée. Ce seuil Ethr est environ une décade au-dessus de l’énergie de liaison
de surface des atomes cibles parce qu’il y a transfert d’énergie à la suite de collisions multiples.
Il est utile de définir un rendement de pulvérisation qui est le ratio des atomes pulvérisés par
ion incident. Dans notre cas, les ions sont des ions Ar+ obtenus dans une décharge (continue ou
RF). La cible est constituée d’In2O3-SnO2 (pourc. massique : 90 % - 10 %). Elle est brasée ou
collée à la cathode et son épaisseur est de quelques millimètres ou centimètres. On ajoute O2

dans le plasma (dilué à 3 % dans l’argon) afin de modifier le pourcentage d’oxygène présent
dans les films déposés ce qui a un impact considérable sur les propriétés du matériau. Ce dioxy-
gène ajouté réagit chimiquement avec la cible, on parle alors de pulvérisation réactive (réaction
chimique en plus du simple bombardement ionique Ar+). La pulvérisation réactive permet de
déposer des ITO variés dans la même machine.

Classiquement, la décharge est maintenue par les électrons secondaires provenant de la ca-
thode. Pour ce faire, la pression doit être suffisamment élevée, typiquement p & 30 mTorr. Or,
cet ordre de grandeur de 30 mTorr est aussi la borne maximale permettant une bonne adhérence
des couches, une bonne vitesse de dépôt et une utilisation efficace de la cible20. En effet, au-delà
de cette pression la diffusion des atomes pulvérisés par les atomes d’argon augmente nettement.
En clair, la pulvérisation cathodique avec décharge classique a une gamme de pression limitée.

On opte généralement pour une configuration magnétron qui permet de lever le compromis
sur la valeur de la pression. Un champ magnétique statique est utilisé pour confiner les élec-
trons secondaires sur les lignes de champ juste au-dessous de la cible. Cette technique permet
d’obtenir des vitesses de dépôts plus importantes, une plus grande polyvalence, une meilleure
utilisation de la cible, des couches plus pures21 et une meilleure adhésion. Toutefois, l’usure de
la cible est inégale (lignes de champs magnétiques concentriques) et le dépôt sur le substrat le
serait aussi si on n’en tenait compte. On peut par exemple faire défiler le substrat sous la cible.

Nous avons utilisé deux bâtis de pulvérisation cathodique durant notre thèse les deux à
configuration magnétron. Pour des dépôts homogènes sur des surfaces inférieures à 3 cm ×
3 cm, on utilise un bâti ITO à décharge continue au LPCIM. Le porte-substrat est chauffant
permettant de réaliser des dépôts de la température ambiante à 200 °C et la distance inter-
électrodes est de 7 cm. La gamme de pression utilisée s’étend de 5 mTorr à 15 mTorr avec une
pression partielle de O2 pouvant varier de 0 % à 3 %. La vitesse de dépôt va de 4 Å/s à 20 Å/s,
le Vdc de 200 V à 500 V et la densité de puissance de 600 mW·cm−2 à 2000 mW·cm−2. Ce bâti
ne dispose pas d’un sas sous vide. La cible est donc contaminée à chaque retour à la pression
atmosphérique ce qui suppose de réaliser un pré-pulvérisation de plusieurs minutes avant de
déposer l’ITO sur le substrat (sinon la transparence de l’ITO est moins bonne et les dépôts peu
reproductibles).

Afin de déposer de l’ITO sur de plus grandes surfaces, nous avons disposé d’un bâti de
pulvérisation sis à l’entreprise Solems. C’est un réacteur RF avec sas sous vide (plus industriel)
permettant des dépôts sur une surface de 30 cm × 30 cm. On ne peut en revanche chauffer le
substrat qui défile sous la cible ITO. Les autres paramètres sont dans les mêmes fourchettes que

20 c.-à-d. un rendement important d’atomes pulvérisés arrivant sur le substrat et non sur les parois du réacteur.
21 À niveau d’impuretés résiduelles identique dans le réacteur, une vitesse de bombardement supérieure diminue

l’influence de ces impuretés.
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celles données ci-dessus. Les dépôts ITO avec ce bâti sont particulièrement reproductibles. Pour
augmenter la pureté des dépôts, une astuce technologique consiste à diriger le flux d’argon vers
la cible ITO. Pour caractériser les ITO déposés, nous avons disposé de la spectrophotométrie,
la réflectométrie, l’ellipsométrie, de mesures 4 pointes (2.5.4) et aussi des performances finales
des cellules solaires. Une étude plus complète de ce matériau nécessite de réaliser des mesures
d’effet Hall, de la diffraction de rayons X (XRD), des SIMS etc.

2.4 Autres étapes technologiques

2.4.1 Nettoyage

Le terme de nettoyage est certes imprécis mais il nous permet de mettre en valeur la notion
de « chaîne de propreté » dans la filière photovoltaïque à base de c-Si. Si les exigences ne sont
pas aussi élevées que dans la microélectronique, de nombreux exemples lors de notre thèse ont
montré qu’il ne fallait pas sous-estimer les nettoyages et notamment que les étapes par « voie
humide » ne sont jamais anodines.

Le nettoyage pour nos applications recouvre plusieurs champs : nettoyage après texturation
(cf. 3.6), nettoyage des substrats de c-Si avant le dépôt, de la vaisselle de laboratoire, des réac-
teurs RF-PECVD. On trouvera dans la partie 3.2 un ensemble de règles de nettoyage qui ont
permis d’une part de diminuer la variabilité des résultats et d’autre part d’augmenter les rende-
ments à même procédé. Cette sensibilité au nettoyage est beaucoup plus visible que pour des
cellules p-i-n en silicium amorphe parce que la densité de défauts en surface et en volume du
c-Si est bien inférieure.

2.4.2 Face arrière

Le but de ce travail était de fabriquer des cellules à hétérojonctions en face avant et en face
arrière comme présenté dans 3.7. Dans un premier temps et pour simplifier l’étude, les cellules
solaires étaient à simple hétérojonction (en face avant) et la face arrière était réalisée de façon
« classique ». Il s’agit des technologies haute température issues de la filière du photovoltaïque
basé sur le silicium cristallin. Nous les présentons rapidement ici. De façon générale, les qualités
requises pour la face arrière de cellules solaires à base de c-Si sont :

1. un bon contact électrique permettant d’extraire correctement les porteurs et avec une
faible résistance série.

2. la meilleure passivation possible pour réduire la vitesse de recombinaison (même si la
contrainte sur la recombinaison est moins stricte qu’en FAV).

3. un réflecteur pour les longueurs d’onde peu absorbées au 1er passage (λ > 1000 nm).

Historiquement, un simple contact arrière (en aluminium par exemple) constituait les 1res faces
arrières des cellules solaires à base de c-Si. Pour diminuer la vitesse de recombinaison et amé-
liorer le facteur de forme, on a créé des champs arrières c.-à-d. des parties très dopées22 créant

22 généralement p+ puisque le c-Si de type p est majoritaire.
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un champ électrique. Ce champ arrière est communément appelé BSF pour Back-Surface Field.
Par abus de langage, on étend la notion de BSF à tout le contact arrière et pas seulement à la
partie dopée constituant le champ arrière proprement dit. Outre l’hétérojonction en face arrière,
nous avons utilisé deux types de BSF (classique et localisé) que nous décrivons ci-dessous. Ces
deux types de BSF sont réalisés à haute température (> 800 °C).

BSF classique

On trouvera des détails de fabrication des BSF aluminium par exemple dans [26]. Le BSF le
plus courant actuellement est réalisé en déposant une couche d’aluminium par sérigraphie pleine
plaque. Le profil de recuit et de descente en température est un élément clé de la fabrication de
bons BSF. La montée en température au-dessus du point de fusion de l’aluminium (660 °C) puis
une descente appropriée créent trois couches distinctes :

– le BSF stricto sensu qui est une couche de silicium épitaxié très dopé (par l’aluminium)
de quelques µm ;

– un alliage Al-Si (plus de 80 % d’Al) également de quelques µm ;
– un agrégat de particules d’aluminium, d’alumine et de traces de silicium de quelques

dizaines de µm.
La photographie MEB 2.10 montre ces différentes couches. L’épaisseur du BSF varie de 3 µm

Figure 2.10 – Vue de côté au MEB d’un contact arrière aluminium obtenu par sérigraphie pleine
plaque.

à 10 µm, le dopage de type p du c-Si (par les atomes Al) de 2·1018 cm−3 à 1019 cm−3. Les
meilleures vitesses de recombinaisons atteintes sont de l’ordre de 500 cm/s mais 1000 cm/s
est déjà une bonne valeur pour cette technologie et peut monter jusqu’à 5000 cm/s. Le BSF
aluminium pleine plaque est un procédé pratique permettant de réaliser la face arrière mais il
exige de hautes températures, il ne permet pas d’obtenir d’excellentes passivations (même s’il
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a marqué un net progrès) et il courbe le substrat ce qui pourrait s’avérer rédhibitoire sur des
substrats minces (< 200 µm).

BSF localisé

Pour diminuer la vitesse de recombinaison en face arrière, nous avons utilisé la technologie
du BSF localisé. Cette technologie est encore moins orientée bas coût puisqu’elle nécessite à la
fois des étapes à haute température et des techniques de micro-électronique. Listons les étapes
de fabrication :

– oxydation de passivation ;
– dépôt par PECVD de 500 nm de SiO2 ;
– photolithographie pour la localisation ;
– gravure de la silice et oxydation de pré-implantation ;
– implantation du bore ;
– recuit de diffusion ;
– désoxydation (pour prise de contact) ;
– dépôt de 5 µm d’aluminium ;
– seconde photolithographie et gravure de l’aluminium ;
– recuit final dans une atmosphère neutre N2-H2.
La figure 2.11 montre le masque de lithographie utilisé pour l’ouverture de l’oxyde. L’es-

pacement entre deux futurs plots de contact est de 600 µm et les plots mesurent 50 µm de côté.
Les vitesses de recombinaison obtenues sont de l’ordre de 100 cm/s.

Figure 2.11 – Masque de photolithographie pour gravure de l’oxyde
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2.4.3 Métallisations

Nous ne ferons qu’évoquer la technologie des métallisations qui n’est pas le cœur de notre
thèse et constitue un vaste domaine mais un grand nombre de plaques ont été réalisées pour
optimiser les métallisations faites par le CEA-Genec. De plus, il existe des compromis entre
l’amélioration des métallisations et les autres paramètres dont il faut tenir compte.

Plusieurs familles technologiques sont disponibles pour fabriquer des métallisations :
– l’électrolyse : faible coût, bonne résistivité mais nécessite de nombreuses étapes ;
– l’évaporation : excellente résistivité et résistance de contact mais plus chère et avec un

faible rendement d’utilisation du métal ;
– la sérigraphie : faible coût, simple, adaptée à de gros volumes mais technologie dévelop-

pée à haute température.
L’évaporation a par exemple été utilisée pour nos premières cellules (3.1) mais aussi pour

les cellules solaires réalisées avec un laboratoire à Barcelone et celles avec un BSF localisé
(3.4.3). Pour ces deux derniers cas, des empilements de métaux23 et des étapes de lithographie
permettent en théorie d’obtenir de bonnes résistances de contact et résistivités.

La solution la plus compatible avec les standards industriels est la sérigraphie24. Elle permet
en une seule étape de réaliser les doigts et les bus des métallisations pour un coût raisonnable et
selon un procédé facilement automatisable. Le schéma 2.12 montre une racle en train de pous-
ser une pâte de sérigraphie sur un écran (définissant horizontalement et verticalement les doigts
et les bus). Toutefois, le savoir-faire et les pâtes de sérigraphies ont été développés pour des
cellules solaires à homojonctions (voir par exemple [27]). Cela implique des températures de
recuit bien trop grandes (≈800 °C) pour des cellules à hétérojonctions (dégradation de l’émet-
teur amorphe). De plus, l’adhérence des pâtes sur ITO n’est pas garantie puisque les pâtes ont
été créées pour être déposées sur du nitrure de silicium dans le cas de la technologie classique.

Figure 2.12 – Schéma d’une sérigraphie sur silicium cristallin

23 utilisation du titane par exemple.
24 qui n’est pas si éloignée de la sérigraphie « classique » en imprimerie ou en art.



2.4 Autres étapes technologiques 51

Le défi principal consiste à obtenir de faibles résistivités et résistances de contact à basse
température. Il faut souligner ici les progrès considérables réalisés par l’équipe du CEA-Genec
qui ont permis d’améliorer nettement les qualités des métallisations sérigraphiées pour des cel-
lules à hétérojonctions. Existent aussi les compromis plus classiques entre zone d’ombrage et
résistance série des métallisations. Pour diminuer l’ombrage (donc augmenter le courant), il faut
diminuer la largeur des doigts ce qui n’est pas évident en soi mais encore plus complexe si l’on
veut augmenter le ratio hauteur/largeur pour conserver la résistance série.

2.4.4 Texturation

La texturation des substrats de silicium permet d’augmenter les photons absorbés dans la
couche active principalement en diminuant la réflectivité sur tout le spectre utile et, dans une
moindre mesure, en augmentant le chemin optique des photons de grande longueur d’onde
(≈ 1000 µm) pour les cellules avec un réflecteur arrière. La texturation accroît le courant des
cellules solaires jusqu’à 20 %. La minimisation de la réflectivité moyenne est obtenue par ré-
flexions multiples sur une surface non plane qui augmente le piégeage de la lumière comme
schématisé fig. 2.13.

Figure 2.13 – Diffusion de la lumière sur une surface texturée augmentant le piégeage

Cette texturation chimique est obtenue en gravant le silicium. On dispose alors d’une grande
variété de techniques [28] : gravure électro-chimique, gravure humide ou gravure sèche (gravure
SF6, RIE pour Reactive Ion Etching). Nous nous sommes limités dans le projet à la gravure
humide qui est la plus courante dans le photovoltaïque25.

La texturation est obtenue par gravure anisotropique du silicium créant aléatoirement des
pyramides à sa surface. L’anisotropie résulte de la sélectivité de gravure des plans cristallins. Le
plan (100) est gravé à des vitesses plus de cent fois supérieures au plan (111) découvrant ainsi
des pyramides formant à la base un angle de 54,74°, l’angle entre les plans cristallographiques

25 les autres technologies pourraient émerger dans ce domaine.
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(100) et (111). Notons que la très forte sélectivité de la gravure selon le plan cristallin n’est pas
encore parfaitement comprise.

La taille et la densité des pyramides peuvent varier sur une grande plage : quelques pyra-
mides parsemant la surface ou distribution homogène. Leur hauteur s’étend de quelques microns
à une cinquantaine de microns. En pratique, pour des raisons de procédé et de court-circuit, des
hauteurs supérieures à 20 µm ne sont pas recommandées [29]. Le schéma 2.14 permet de fixer
les idées.

Figure 2.14 – Vue de côté d’un c-Si (100) texturé par gravure chimique anisotropique

Le mécanisme général des gravures chimiques du silicium cristallin consiste en :
– injection de trous dans le silicium pour former Si2+ ou Si+ ;
– formation de Si(OH)2+

2 par réaction avec des groupes OH− ;
– un agent complexant dans la solution réagit avec Si(OH)2+

2 ;
– dissolution du produit de réaction.

On en déduit les ingrédients essentiels à une telle gravure : des trous, des ions OH− et un
agent complexant qui, selon leur proportion, font fortement varier la vitesse et la sélectivité de
la gravure. Nous avons utilisé deux solutions de gravure chimique anisotropique : KOH-IPA
(hydroxide de potassium + isopropanol) et TMAH (hydroxyde de tétraméthyle ammonium).

Le graphique 2.15 montre le gain obtenu après texturation chimique. Aucune couche anti-
reflet n’a été déposée. Ces mesures de réflexion sont réalisées dans une sphère intégratrice
(tenant compte donc de la réflexion diffuse et spéculaire).

L’hydroxyde de potassium est la solution de texturation la plus couramment utilisée dans le
photovoltaïque. L’IPA est ajouté en tant qu’agent complexant et permet d’augmenter la sélecti-
vité du plan (111) sur (100). Les concentrations typiques de KOH et IPA sont de quelques pour-
cents. Les vitesses de gravure sont de l’ordre de 0,5 µm/min à 2 µm/min. La solution est chauffée
dans la gamme des 70 °C à 90 °C. L’agitation de la solution est un paramètre important. On lira
avec profit la publication de référence [29] qui expose un plan d’expériences multi-factoriel de
texturation par KOH-IPA. Il permet de mettre en évidence le fort degré d’interaction26 des pa-
ramètres du procédé et de découvrir les plages pour lesquelles ces interdépendances sont moins
critiques.

26 et donc l’intérêt notoire d’un plan d’expériences comparé à un plan monovariable.
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Figure 2.15 – Diminution de la réflectivité due à une texturation chimique (sans anti-reflet)

La contamination du silicium cristallin par le potassium [28] pourrait être un inconvénient
pour les performances et la qualité de la passivation des cellules solaires (même si cela n’a pas
été formellement démontré). L’IPA pose aussi plusieurs problèmes : coût appréciable et une cer-
taine dangerosité. La température d’ébullition de l’IPA est de 82,5 °C à pression atmosphérique
ce qui est l’ordre de grandeur de la température utilisée dans les solutions de texturation. Des
projections de KOH-IPA sont donc possibles.

Pour toutes ces raisons mais essentiellement pour comparer la passivation, nous avons aussi
testé le (CH3)4NOH ou TMAH. La sélectivité du plan (111) sur (100) est plus faible que pour les
solutions KOH-IPA. La vitesse de gravure est en moyenne légèrement inférieure. Les concen-
trations caractéristiques de TMAH sont de 3 %-8 % et les températures identiques au KOH.
L’homogénéité de la texturation sur toute la plaque est un peu plus difficile à obtenir. Pour évi-
ter une faible répétabilité en utilisant la même solution, il a été conseillé de dissoudre un peu
de silicium avant la texturation [30]. Dans un premier temps, la majorité de nos texturations
TMAH ont été réalisées avec de l’IPA ce qui n’est pourtant pas le procédé classique (et plus
sécuritaire cf. risques d’ébullition de l’IPA).

2.4.5 Évaporation

L’évaporation est la technique la plus simple de dépôt de couches minces. Il s’agit d’évapo-
rer un matériau sous vide qui se condensera sur le substrat à l’opposé du matériau à évaporer.

Nous avons principalement utilisé l’évaporation par effet Joule qui consiste à faire passer
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un fort courant (de 50 A à 100 A) à travers un creuset de tungstène dans lequel se trouve le
matériau à déposer (aluminium, chrome, argent etc.). La pression est inférieure à 5·10−6 mbar.
Un moniteur à quartz permet de connaître l’épaisseur du matériau déposé. L’énergie des atomes
évaporés est faible (de 0,01 eV à 0,5 eV) d’où les avantages de l’évaporation (dépôt sur sub-
strats organiques par exemple) et ses inconvénients (faible adhérence). La vitesse de dépôt pour
l’évaporation d’aluminium est de l’ordre de 80 Å/s. Un cache empêche le dépôt sur le substrat
dans les premières secondes de l’évaporation pour augmenter la pureté du matériau déposé.
L’évaporation permet de réaliser le contact ohmique pleine plaque de la face arrière des cellules
à hétérojonctions ou des contacts en face avant (avec masque).

L’évaporation par effet Joule est difficile pour des matériaux réfractaires. L’évaporation à
l’aide de faisceaux d’électrons remédie à cette limitation. Un faisceau d’électrons de plusieurs
keV est dirigé vers le matériau à évaporer (dans un creuset qui peut être refroidi). L’évaporation
par faisceau d’électrons permet aussi de moduler la vitesse de dépôt. Nous y avons eu recours
pour le dépôt de titane pour fabriquer des grilles de métallisation en face avant.

2.5 Caractérisation des couches minces

2.5.1 Ellipsométrie

Nous avons utilisé quotidiennement l’ellipsométrie pour caractériser in situ ou ex situ des
couches minces de a-Si:H, de pm-Si:H, des alliages, de l’ITO ou la surface du c-Si. L’ellip-
sométrie est un outil de caractérisation à la fois puissant, pratique et extrêmement fiable. Il
est d’ailleurs étonnant de constater à quel point l’ellipsométrie est sous-estimée dans les la-
boratoires de physique ne possédant pas d’ellipsomètres ou de polarimètres. On pourrait même
parler de suspicion alors que cela fait plusieurs décennies que les données issues de l’ellipsomé-
trie ont montré un très bon accord avec une multitude d’autres techniques (SIMS, XRD, TEM et
HR-TEM) pour tous types de matériaux [31, 32, 33, 34, 35]. Sans doute s’agit-il d’un syndrome
thomasien du « voir pour y croire » injustifié et qui s’explique par la nécessité d’un modèle pour
interpréter les mesures ellipsométriques oubliant, d’une part, que toute mesure physique repose
sur un modèle et, d’autre part, que les techniques de mesures plus « reconnues » (SIMS, TEM
etc.) possèdent aussi de nombreuses limitations, artefacts et pièges. Bien sûr, l’ellipsométrie a
des limites27 (milieux fortement anisotropes ou dépolarisants). Elle est majoritairement utilisée
en science des matériaux, en microélectronique mais les applications en biologie sont de plus
en plus courantes où l’ellipsométrie offre un vaste champ d’investigations.

L’ellipsométrie est une technique de mesures polyvalente, rapide, non destructive, sans
contact, quasiment non perturbatrice et permettant des mesures in situ et en temps réel. Elle
donne accès à une multitude d’informations : épaisseur du film, structure, rugosité de surface
(et d’interface éventuellement), propriétés optiques (absorption, indice). Le nom ellipsométrie
signifie mesure de l’ellipse puisque l’ellipsométrie est fondée sur la détermination du change-
ment de l’ellipse de polarisation après réflexion sur l’échantillon étudié. La polarisation de la
lumière est la preuve flagrante de son caractère vectoriel. L’état de polarisation correspond à

27 on peut alors utiliser l’ellipsométrie généralisée ou la polarimétrie etc.
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l’orientation du vecteur ~E 28. Par exemple, la lumière est polarisée rectilignement si le champ ~E
garde une direction fixe. Une lumière n’est pas forcément polarisée (c’est même souvent le cas
comme la lumière naturelle) si la direction du champ ~E change de façon aléatoire. On parle de
lumière partiellement polarisée. Le schéma 2.16 illustre ces aperçus.

Figure 2.16 – Illustration de la polarisation de la lumière

Lors du phénomène de réflexion sur un échantillon, on décompose le champ ~Ei en une
composante parallèle ( ~Eip) et une perpendiculaire ( ~Eis) par rapport au plan d’incidence29. Toute
l’ellipsométrie repose sur le fait que ces deux composantes se réfléchissent différemment en
amplitude, en phase et selon la longueur d’onde. On a avant et après la réflexion :

~Ei = Eip ~up + Eis ~us

~Er = rpEip ~up + rsEis ~us

Les coefficients rp et rs sont donc les coefficients (complexes) de réflexion. Il s’agit alors de
mesurer le rapport :

ρ =
rp

rs
= tanΨ · exp(i∆) (2.17)

où Ψ et ∆ sont les angles ellipsométriques définis conventionnellement à partir de l’équation
2.17 et distinguant l’amplitude et la phase du ratio ρ.

L’ellipsométrie mesure un état de polarisation et non pas une intensité lumineuse, c’est aussi
ce qui lui permet d’atteindre une résolution en épaisseur de quelques Å (et non de l’ordre de
la moitié de la longueur d’onde d’utilisation comme la majorité des mesures optiques). Elle
mesure un rapport et non pas des intensités et est donc structurellement moins sensible aux
fluctuations. Les éléments de base d’une mesure ellipsométrique sont :

– une source lumineuse ;
– un polariseur linéaire ;
– l’échantillon sur lequel se reflète l’onde ;
– un analyseur30 ;

28 l’orientation de ~B s’en déduit.
29 l’indice s pour le champ perpendiculaire provient de l’allemand senkrecht.
30 donc un polariseur.
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– un détecteur.
Généralement, on ajoute un monochromateur dans un des deux bras pour réaliser des mesures
spectroscopiques. Il existe deux grandes familles d’ellipsomètres, à modulation d’amplitude ou
à modulation de phase. Nous avons disposé de deux ellipsomètres Horiba Jobin Yvon : un ex
situ et un in situ monté sur un réacteur RF-PECVD. Ces deux ellipsomètres sont à modula-
tion de phase. La modulation de phase comporte de nombreux avantages : pas de mouvement
de pièces mécaniques, plus robuste, absence d’amplificateur synchrone, rapidité de la mesure.
Toutefois, il faut être capable de moduler la phase du signal de façon pratique et reproductible.
C’est justement toute l’astuce consistant à insérer un élément piézoélectrique biréfringent entre
l’échantillon et le polariseur [36]. Ce modulateur photoélastique introduit un déphasage relatif
δ(t) de forme sinusoïdale et d’amplitude Am. Le système d’acquisition de commandes est alors
du domaine de l’échantillonnage numérique puisque la modulation sinusoïdale de la phase im-
plique une analyse de Fourier.

L’intensité détectée peut être décomposée sous la forme :

I(λ, t) = IS sin δ(t) + IC cos δ(t) (2.18)

On peut alors démontrer que :

I(λ, t) = I0 + J0(Am)IC + 2J1(Am)IS sin(ωt) + 2J2(Am)IC cos(2ωt) + . . . (2.19)

où Jn est la fonction de Bessel de première espèce d’ordre n. En pratique, on mesure la com-
posante continue et les deux premières harmoniques pour former deux rapports (donc la com-
posante continue I0 + J0(Am) est au dénominateur). Après traitements correctifs et calculs, on
obtient les rapports IS

I0
et IC

I0
. On peut travailler avec des couples de variables équivalentes à

(IS , IC). Des étapes de calibration sont nécessaires.
On définit la notion de pseudo-fonction diélectrique < ε > qui représente la fonction diélec-

trique de l’ensemble matériau31 + substrat. Elle est fonction de IS , IC et de φ ce qui exige de
connaître avec précision l’angle d’incidence. On confronte alors un modèle constitué d’une ou
plusieurs couches de matériaux divers aux mesures. L’utilisation d’un logiciel facilite grande-
ment cette comparaison entre la réponse diélectrique de la structure d’hypothèse et les mesures.
La convergence s’effectue généralement en deux temps : une première étape « à la main » et une
seconde effectuée par des algorithmes de minimisation (Simplex ou Levenberg-Marquardt). Le
logiciel utilisé est DeltaPsi2 de la société Jobin Yvon.

Quelle est la validité de cette démarche ? Dans quelle mesure un autre modèle avec d’autres
épaisseurs de couches et/ou des matériaux un peu différents n’aurait pas donné le même résultat
et la même convergence ? Il a été montré que si < ε > présente des points critiques, on peut
déterminer sans ambiguïté l’épaisseur et les fonctions diélectriques des matériaux déposés [37]
notamment avec des types d’ajustements judicieux [38]. Soulignons aussi que l’ajustement se
fait sur une grande plage d’énergie et que les paramètres ont été mesurés avec une très grande
précision ce qui rend la modélisation très sensible. Un certain savoir-faire est requis et il faut
toujours prêter attention aux matrices de corrélation entre les paramètres modélisés (coefficients
de corrélation les plus faibles possibles). Toutefois, les concordances entre les mesures ellipso-
métriques et d’autres outils de caractérisation sont en général excellentes (cf. publications) avec
une mesure simple et non-destructive.

31 pas forcément homogène et pouvant comporter plusieurs couches.
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Ce qui fait la pertinence de l’ellipsométrie, c’est que la fonction diélectrique d’un solide
est intimement reliée à sa structure de bandes. En déterminant la fonction diélectrique d’un
matériau, on accède ainsi à ses énergies caractéristiques (gap, diverses transitions inter-bandes
ou intra-bande etc.) et sa structure électronique. En un mot, l’ellipsométrie permet de mesurer
très précisément l’interaction lumière-matière de laquelle on déduit notamment n et k.

En ellipsométrie, les points critiques du premier ordre ou du second ordre (pics ou in-
flexions) sont essentiels et il faut toujours correctement les ajuster. Ils sont la marque d’une
propriété du matériau ou d’une interface et l’expérience montre que l’on peut discriminer ainsi
des empilements simple couche ou multi-couches.

La dernière brique de l’édifice ellipsométrique concerne la modélisation des matériaux eux-
mêmes. Si les matériaux déposés sont bien connus, on utilise des paramètres optiques déjà
compilés. Sinon, on utilise des modèles paramétriques fondés sur des lois de dispersion. Il
existe une multitude de lois de dispersion approximant les fonctions diélectriques. Pour des
matériaux hétérogènes, il est utile de réaliser des « mélanges » ad hoc d’autant que les mesures
sont alors plus faciles à interpréter (proportions respectives de chaque constituant du matériau
hétérogène). La théorie des milieux effectifs valide cette approche de moyennages des fonc-
tions diélectriques entre plusieurs constituants. Elle est applicable si la taille caractéristique des
constituants est supérieure à la distance inter-atomique et inférieure à environ 100 nm (pour
des longueurs d’onde d’analyse inférieures à environ 300 nm, la diffusion et la diffraction ne
sont plus négligeables). La pondération des fonctions diélectrique des différents constituants
distingue les nombreux modèles de milieu effectif. Le modèle de Bruggeman ([39] rédigé en
allemand) calcule εe f f ainsi : ∑

i

fi
εi − εe f f

εi + 2εe f f
= 0 (2.20)

où fi désigne la fraction volumique du ie composant. Ce modèle est bien adapté aux agrégats
mais suppose une symétrie totale de chaque constituant. Cette théorie est systématiquement
exploitée pour modéliser des couches de rugosité à la surface des échantillons et pour paramétrer
des matériaux hétérogènes et des agrégats.

Donnons quelques exemples de modélisations rencontrées lors de notre thèse, pour :
– a-Si:H et alliages (a-SiC:H, a-SiGe:H etc.)⇒ modèle de Tauc-Lorentz ;
– µc-Si⇒ modèle effectif de Bruggeman incluant p-Si, a-Si et vide ;
– ITO⇒ modèle de « Drude-Lorentz » (cf. partie 2.5.4).

Le modèle de Tauc-Lorentz [40] est bien adapté à la modélisation des couches de silicium
amorphe et de ses alliages [41]. La partie imaginaire de la fonction diélectrique de ce modèle
se décompose ainsi :

ε2(E) =


1
E ·

AE0C(E−Eg)2

(E2−E2
0)2+C2E2 si E > Eg,

0 si E ≤ Eg.

(2.21)

Cette expression empirique est la multiplication d’une formule de Tauc (modélisant l’absorp-
tion près du bord de bande) et d’un oscillateur lorentzien32 (pour la densité d’états joints). Cette

32 en mathématiques on parlerait de distribution de Cauchy.
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expression n’a de sens que pour des transitions inter-bandes et n’a aucune validité dans l’in-
frarouge (queue d’Urbach, absorption par les porteurs libres). La partie réelle ε1(E) de ε(E)
s’obtient par une intégration de Kramers-Kronig. Généralement, ε1(∞) = 1 et c’est la valeur
que nous avons fixée dans la plupart des cas mais il peut être, physiquement, supérieur à 1.
Dans nos applications, Eg est très bien déterminé par ce modèle, A est correctement corrélé à
la densité du matériau et C est équivalent à un paramètre de « désordre » [41]. Toutes choses
égales par ailleurs, le paramètre C est corrélé à la qualité électrique du matériau. le paramètre E0

représente l’énergie pour laquelle la probabilité de transition est maximale. Les mesures ellipso-
métriques sont réalisées de 1,5 eV à 5 eV. Nous donnons ci-dessous une échelle des paramètres
du modèle de Tauc-Lorentz pour du a-Si:H et ses alliages.

– ε1(∞) ≈ 1 ;
– Eg de 1,50 eV à 1,85 eV ;
– A de 170 eV à 230 eV ;
– E0 de 3,50 eV à 3,70 eV ;
– C de 2,00 eV à 2,50 eV.

2.5.2 Mesures de conductivité

La conductivité est une grandeur macroscopique représentant une moyenne des propriétés
de transport. Elle s’exprime généralement en S·cm−1 et son inverse, la résistivité, en Ω·cm. On
peut l’exprimer à l’aide de deux autres grandeurs moyennées N et µ, respectivement la densité
des porteurs et leur mobilité :

σ = Neµ (2.22)

En physique du solide, ce paramètre est étonnant puisqu’il s’étend sur des dizaines d’ordres
de grandeur. Ainsi, la conductivité d’un bon métal à basse température peut être de l’ordre de
1010 S·cm−1 et celle d’un bon isolant de 10−22 S·cm−1 soit 32 ordres de grandeur ! On conçoit
alors que la conductivité est une propriété très sensible à la structure et à la qualité du matériau.
On évoquera les techniques de photoconductivité.

Les mesures classiques de conductivité électrique sont effectuées en géométrie coplanaire
c.-à-d. que l’on mesure le courant entre deux électrodes parallèles déposées sur le matériau à ca-
ractériser. On mesure ainsi la conductivité des différents matériaux a-Si:H ou µc-Si en déposant
au moins 300 nm d’aluminium (à l’aide d’un masque). Les mesures sont réalisées à l’obscurité
et sous un vide primaire (pour ne pas surestimer la conductivité). Le matériau à mesurer doit
être déposé préférentiellement sur un isolant. On note ép l’épaisseur du film déposé, L la lon-
gueur des électrodes et d la distance inter-électrodes. Dans ces conditions, l’application simple
de la loi d’Ohm donne :

σ =
I
V

d
ép · L

(2.23)

Pour des matériaux de faible conductivité, il est judicieux d’utiliser une distance d plus faible.
Pour exemple, nos masques ont des distances d de 0,1 cm à 0,4 cm. L’épaisseur du matériau est
déterminée grâce à l’ellipsométrie.
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Dans une certaine gamme de températures, la conductivité est activée thermiquement et, si
elle est due principalement à un seul type de porteurs, on peut écrire [7, chap. 7] :

σ(T ) = σ0 exp
(
−

Eσ

kT

)
(2.24)

où σ0 est appelé préfacteur de conductivité. Il dépend fortement de Eσ (σ0 augmente avec
Eσ). Pour des a-Si:H ou µc-Si dopés et en première approximation, Eσ est la différence entre
Ec et Ef (dopage de type n) ou entre Ef et Ev (type p). Nous mesurons σ de la température
ambiante à 140 °C (soit de 300 K à 410 K). La conductivité est mesurée en chauffant et en
refroidissant. Il y a parfois une hystérésis due à l’activation des dopants (« recuit » des donneurs
ou des accepteurs). Cette hystérésis peut donner des informations. Elle est quasiment toujours
très faible pour nos matériaux. Toutes les conductivités de ce manuscrit sont extraites du cycle
de refroidissement (permet de s’affranchir d’un certain nombre d’artefacts de mesures).

La figure 2.17 donne un exemple de mesures de conductivité en fonction de la tempéra-
ture pour un a-Si:H de type n. Dans ce cas précis, on trouve en appliquant l’équation 2.24,
Eσ = 0, 19 eV et σ(25 °C) = 9·10−3 S·cm−1. Donnons quelques valeurs caractéristiques. Pour
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Figure 2.17 – Conductivité en fonction de l’inverse de la température pour un a-Si:H de type n

des a-Si:H de type n, l’énergie d’activation va de 0,15 eV à 0,40 eV, le préfacteur de conduc-
tivité de 40 S·cm−1 à 150 S·cm−1 et la conductivité à température ambiante de 10−3 S·cm−1 à
1,5·10−2 S·cm−1. Pour des a-Si:H de type p, l’énergie d’activation s’étend d’environ 0,25 eV
à 0,60 eV, le préfacteur de 50 S·cm−1 à 200 S·cm−1 et la conductivité à température ambiante
de 10−7 S·cm−1 à 5·10−4 S·cm−1. D’autre part, le a-Si:H intrinsèque affiche des conductivités à
température ambiante de 10−11 S·cm−1 à 10−8 S·cm−1 selon la qualité du matériau. Enfin, pour
du µc-Si dopé p, on trouve σ(Tamb) ≈ 1 S·cm−1 - 10 S·cm−1 et Eσ = 0, 02 eV.
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2.5.3 Mesures de passivation

Les mesures de passivation sont un outil très utile tant d’un point de vue technologique
que physique. Elles permettent de mesurer, plus ou moins précisément, la recombinaison aux
interfaces, paramètre fondamental. Nous avons utilisé à la fois des mesures de capacité et des
mesures de photoconductivité.

Les mesures de capacité ont été effectuées par le LGEP sur des cellules solaires finalisées.
Ce sont des mesures en fonction de la température et de la fréquence à l’obscurité soit C(T, ω)
(à ne pas confondre avec les mesures C(V) pour déterminer le dopage du substrat). Nous ne
détaillons pas le travail intéressant réalisé par le LGEP parce que ces mesures se sont avérées
restreintes. En effet, on ne peut détecter des interfaces ayant une densité de défauts Dit inférieure
ou égale à 1012 cm2eV−1 [42]. Cette technique peut servir de tri pour distinguer les mauvaises
passivations des autres. Le LGEP est en train de développer une nouvelle technique de capa-
cité en fonction de la fréquence sous éclairement. Associée à une modélisation judicieuse, la
résolution est grandement améliorée. La méthode présente l’avantage d’être sensible simulta-
nément aux deux interfaces (avant et arrière) et pourrait permettre de caractériser les interfaces
des cellules solaires en une seule mesure. La faisabilité a été démontrée sur nos plaques.

Les mesures de photoconductivité ont été réalisées en grand nombre pour déterminer la
passivation des cellules. Ces mesures sont effectuées sur des échantillons-tests et non sur les
cellules solaires. Nous avons consacré une partie entière du chapitre 4 à ce sujet 4.2.

2.5.4 Caractérisation de l’ITO

La résistance carrée33 des échantillons est obtenue par une sonde à 4 pointes pour s’affran-
chir de la résistance de contact. L’espacement s des pointes est régulier. Un courant I est injecté
entre les deux pointes extérieures et la chute de potentiel V est mesurée entre les deux pointes
intérieures. Soit ép l’épaisseur d’ITO et l la plus petite dimension de l’échantillon à mesurer. Si
cet échantillon peut être considéré comme un film semi-infini (si ép � s et s � l) alors :

R� =
π

ln 2
·

V
I

(2.25)

Tant pour des raisons de sensibilité que de précision, il faut choisir un appareil adapté à la
gamme d’épaisseur et de résistance carrée à caractériser. Nous avons utilisé un SQOHM-1 avec
un espacement des pointes de 6 mm spécialement adapté à la mesure de résistance carrée d’ITO
(allant de 2 Ω à 200 Ω). L’incertitude de mesure est de moins de 5 % et la répétabilité de
1,5 % (à 1 σ). On augmente la précision de la mesure en appliquant la sonde le plus au centre
possible. Dès lors, si l’on suppose la couche d’ITO homogène et s’il est déposé sur un isolant,
sa résistivité s’écrit simplement :

ρ = R� · ép (2.26)

L’équation 2.22 est très utile pour interpréter les mesures de résistivité et distinguer entre les
effets dus à la mobilité ou à la densité des porteurs.

33 appelée aussi résistance de feuille ou résistance par carreau.
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La spectrophotométrie est l’étude du spectre lumineux plus spécifiquement dans l’UV, le
visible et le proche IR. Un spectrophotomètre permet de mesurer l’absorbance d’un échantillon
en fonction de la longueur d’onde mais aussi sa réflectance avec un matériel adapté. Nous avons
utilisé un appareil de la marque Varian, le Cary 500 UV-VIS-NIR avec un module permettant
de mesurer la réflectance spéculaire et diffuse. Pour mesurer la réflectance, il faut modifier le
banc systématiquement ce qui rend les deux mesures (absorbance + réflectance) chronophages.
Le graphique 2.18 présente des mesures typiques de transmittance d’un verre Corning34 1737
seul et avec de l’ITO déposé sur le même Corning (indicé ITO/Cg). Pour nos cellules solaires,
le spectre utile est 300 nm - 1100 nm mais le proche infrarouge permet d’estimer la densité
de porteurs libres voire leur mobilité (l’absorption dans l’infrarouge augmente en fonction du
nombre de porteurs libres). La réflexion à l’interface ITO/Cg est quasi nulle, on a donc :
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Figure 2.18 – Spectres de transmittance d’un verre Corning et de 90 nm d’ITO déposé sur Cg

TITO/Cg = (1 − RCg)(1 − RITO/Cg)TCgTITO (2.27)

le coefficient d’absorption pour chaque longueur d’onde sera donc donné par :

αITO =
1

ép
ln

 TITO/Cg(
1 − RCg

) (
1 − RITO/Cg

)
TCg

 (2.28)

Bien sûr, ce calcul est fondé sur un modèle très simple à deux couches. Il s’agit d’une approxi-
mation puisqu’il suppose que l’ITO ne varie pas avec l’épaisseur. Les spectres de réflexion et de

34 Il s’agit de verre de l’entreprise Corning.
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transmission du type de Corning utilisé sont répertoriés sur le site du fabricant. Nous avons me-
suré ces spectres avec le spectrophotomètre Varian pour les comparer aux données du fabricant :
ils coïncident à 0,5 % près.

Nous avons aussi, et surtout, utilisé l’ellipsométrie pour caractériser les couches ITO. Une
mesure ellipsométrique est plus rapide qu’une mesure de spectrophotométrie. En outre, l’ellip-
sométrie permet d’obtenir en une seule mesure une multitude de données : épaisseur, indice,
coefficient d’extinction, homogénéité (selon l’épaisseur) ou inhomogénéité de la couche etc.
Contrairement à la spectrophotométrie, des mesures sur des substrats opaques sont possibles.
Lorsqu’on ajuste les spectres, on ne suppose pas a priori l’uniformité du matériau car on peut
utiliser des couches graduelles ou plusieurs couches si nécessaire. La règle pratique est de com-
mencer avec le modèle le plus simple possible et de l’affiner si une interférence, une inflexion ou
un pic n’est pas correctement ajusté. On peut ensuite utiliser ces données pour simuler aisément
des cellules solaires avec divers ITO ou différentes épaisseurs.

Nous avons procédé à une validation de l’ellipsométrie pour cette application en comparant
avec les données issues de la spectrophotométrie (réflectance + transmittance). Dans le même
temps, nous avons comparé l’ITO déposé sur du verre Corning ou du silicium cristallin. Dans
notre gamme de température, le matériau déposé est quasiment identique et ne dépend que
très peu du substrat. Notons cependant que les ajustements des spectres ellipsométriques sont
nettement plus ardus sur du verre Corning que sur du silicium cristallin. En effet, la sensibilité
de l’ellipsométrie est d’autant plus faible que ε f (film) est proche de εs (substrat) [37] ce qui est
le cas si l’ITO est très transparent.

Pour modéliser les couches ITO, on utilise une formule de dispersion classique soit :

ε(ω) = ε∞ +
(εs − ε∞)ω2

t

ω2
t − ω

2 + iΓ0ω
+

ω2
p

−ω2 + iΓDω
+

2∑
j=1

f jω
2
j

ω2
j − ω

2 + iγ jω
(2.29)

où ε∞ est la constante diélectrique à haute fréquence. Le second terme est un oscillateur lo-
rentzien correspondant à la raie principale (l’absorption bande à bande). La pulsation ωt est de
l’ordre du gap du matériau mais systématiquement supérieure (et s’étend d’environ 3,9 eV à
4,8 eV). Le troisième terme est en fait un modèle de Drude qui rend compte de l’absorption des
photons par les porteurs libres35. Dès lors, la pulsation de résonance ωp se situe dans les basses
énergies (≈ 1,2 eV à 1,8 eV) et, toutes choses égales par ailleurs, augmente avec le nombre de
porteurs libres. Le dernier terme permet d’ajouter deux oscillateurs lorentziens. Les fréquences
de résonance ne sont pas les mêmes que celle de l’oscillateur principal et correspondent à un
phénomène physique précis, soit à une absorption intra-bande soit, au contraire, à une absorp-
tion au-delà du gap (par exemple transition indirecte) [43]. Pour la plupart des ITO, l’un de ces
deux phénomènes est prépondérant et il est préférable de n’utiliser qu’un oscillateur lorentzien
supplémentaire (donc deux au total). Dans le cas contraire, on risque d’obtenir un ajustement
purement « mathématique » s’il y a trop de paramètres pour un gain en χ2 faible et artificiel.
Bien sûr, chaque oscillateur lorentzien est caractérisé par son amplitude (pondération dans la
somme), sa pulsation de résonance et sa largeur à mi-hauteur (qualitativement son « élargisse-

35 exprimée parfois dans la littérature avec τ = 1/ΓD.
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ment »). On modélisera donc les ITO à l’aide de la formule de dispersion suivante :

ε(ω) = ε∞ +
(εs − ε∞)ω2

t

ω2
t − ω

2 + iΓ0ω
+

ω2
p

−ω2 + iΓDω
+

f1ω
2
1

ω2
1 − ω

2 + iγ1ω
(2.30)

Les mesures d’ellipsométrie sont effectuées de 1,1 eV à 4,8 eV soit d’environ 260 nm à
1125 nm. Dans les modèles d’ajustements, on utilise systématiquement une couche de rugosité
(50 % de vide, 50 % ITO) dont l’épaisseur varie de 10 Å à 50 Å. Pour la quasi totalité des
ITO déposés à l’aide du bâti RF-magnétron de Solems, il n’est nul besoin de recourir à des
couches graduelles ou à deux couches ITO différentes. En revanche, une grande partie des
ITO réalisés avec le bâti DC-magnétron du LPICM nécessite ce genre de modélisations. Le
tableau 2.4 donne quelques exemples typiques de lois de dispersion utilisées pour ajuster quatre
matériaux très différents (as-deposit ou avec recuit, pourcentage d’oxygène variable). Il s’agit
d’une sorte de bibliothèque de lois de dispersion pour des ITO aux propriétés variées à utiliser,
notamment, lorsque l’algorithme du logiciel d’ellipsométrie ne converge pas.

type ε∞ εs ωt ωp Γ0 ΓD f1 ω1 γ1

(eV) (eV) (eV) (eV) (eV) (eV)
A 4,12 4,57 4,69 1,25 0,79 0,55 0,40 5,79 0,35
B 3,75 3,99 4,20 1,59 0,78 0,34 0,38 4,95 0,68
C 4,01 4,51 4,49 1,69 1,10 0,11 0,24 1,46 1,01
D 3,71 3,86 4,54 1,73 0,54 0,06 0,26 4,91 0,26

Tableau 2.4 – Bibliothèque de lois de dispersion pour ajuster des matériaux ITO

L’expérience nous a montré que des ajustements rigoureux des spectres ellipsométriques
permettent de détecter des interfaces défectueuses, poreuses ou un écart à la reproductibilité de
tel ou tel matériau. La figure 2.19 montre la qualité des ajustements de spectres ellipsométriques
obtenus pour un échantillon d’environ 80 nm d’ITO sur c-Si. Les modélisations sont en trait
plein. On a représenté εi et IS . Le modèle ellipsométrique se trouve en bas à gauche de la figure
(couche de rugosité de 22 Å). Soulignons que l’ajustement est réalisé sur une grande gamme
d’énergie correspondant à des phénomènes physiques distincts.

Le graphique 2.20 compare les spectres de réflexion déduits des mesures d’ellipsométrie
avec les mesures directes de réflectance. On note que certaines mesures de réflexion ont été
réalisées dans plusieurs laboratoires. L’équivalence est très bonne. Nous avons aussi comparé
les coefficients d’absorption obtenus par les deux méthodes : la conclusion est identique. Cette
série d’expériences nous a permis de valider l’utilisation de l’ellipsométrie pour les couches
ITO. Sauf pour des ITO déposés sur des cellules texturées, l’ellipsométrie est à la fois plus
rapide, plus pratique et plus complète. C’est un outil très performant pour notre application.
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Figure 2.19 – Exemple d’ajustements de spectres ellipsométriques ITO sur c-Si.
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Figure 2.20 – Comparaison des spectres de réflexion obtenus par l’ellipsométrie ou par la ré-
flectométrie (à gauche après dépôt, à droite après recuit)
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2.6 Caractérisation des cellules solaires

Caractéristique I(V)

L’objectif d’une cellule photovoltaïque est bien entendu d’extraire de l’énergie c.-à-d. de la
puissance multipliée par un temps. La puissance est le produit d’un courant par une tension. Une
puissance positive n’est obtenue que si la tension et le courant sont de même signe. La courbe
I(V) sous illumination donne les caractéristiques principales d’une cellule solaire : courant de
courant circuit (Icc), tension de circuit-ouvert (Vco), facteur de forme (ou facteur de remplissage
FF) et rendement (ρ). Il est utile de connaître les équivalents anglais : Isc pour short-circuit, Voc

pour open-circuit et FF pour fill factor.
La courbe I(V) permet d’extraire aussi d’autres informations mais en ajoutant l’utilisation

d’un modèle comme nous le verrons ci-dessous. On utilise plus volontiers des caractéristiques
J(V) plutôt que I(V) (comparaison simplifiée entre cellules de surface différente). La densité
de courant est le courant divisé par la surface de la diode et on l’exprime généralement en
mA·cm−2. La figure 2.21 est un exemple de courbe J(V).

Précisons quelque peu :
– le courant de court-circuit Icc est le courant traversant deux électrodes court-circuitées à

l’aide d’un ampèremètre. Le champ interne de la cellule est maximal et draine « facile-
ment » les électrons et les trous vers leur contact respectif. Icc est d’autant plus important
que l’on crée beaucoup de photoporteurs. La tension externe est en revanche nulle et donc
la puissance extraite.

– la tension de circuit-ouvert Vco représente l’accumulation de porteurs photogénérés de
chaque côté de la jonction (électrons côté n et trous côté p) qui s’auto-polarise donc
dans le sens passant. Le courant macroscopique est nul mais il existe en fait deux flux
de porteurs qui se compensent (flux de porteurs photogénérés vs flux de porteurs de la
diode autopolarisée). On comprend que le Vco soit très sensible aux recombinaisons à la
surface de la cellule qui diminuent d’autant l’auto-polarisation. Comme pour le point Icc,
la puissance est nulle.

– même une cellule idéale ne présentera pas un I(V) rectangulaire car le photocourant Iph

se distribue entre la charge extérieure (mesure de I(V)) et le courant de la diode que
constitue la cellule soit Iph = constante = I(V) + ID(V). On définit le facteur de forme (ou
de remplissage) FF qui est le rapport entre la puissance de charge maximale (IMVM) et
le produit IccVco. Il est exprimé en pourcentage. Pour une cellule photovoltaïque réelle,
d’autres paramètres diminuent FF.

– le rendement de conversion ρ est défini36 conventionnellement à 25 °C et sous un spectre
AM 1.5. Il s’agit du rapport de la puissance électrique maximale à la puissance du rayon-
nement. C’est aussi le produit Jcc·Vco·FF (par définition du facteur de forme).

La densité de puissance (par unité de surface), Jcc et Vco sont aussi représentées sur la figure
2.21 à titre d’illustrations des définitions données ci-dessus. Dans le cas présent, nous avons Jcc

qui vaut 32,8 mA·cm−2, Vco 635 mV, FF de 71,0 %, ρ 14,8 %, IM 29,3 mA·cm−2 et VM 505 mV.
Selon la convention de courant adoptée, la courbe I(V) sous illumination peut aussi se trouver
dans le quadrant opposé (tension et courant négatifs mais le produit V× I reste positif).

36 souvent abrégé en rendement, on utilise aussi le symbole η.
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Figure 2.21 – Exemple de courbe J(V) (ainsi que la puissance surfacique)
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On représente souvent la cellule solaire par un schéma électrique équivalent qui permet d’in-
terpréter les mesures plus finement. C’est aussi une étape indispensable pour les modélisations
de modules. Le schéma équivalent 2.22 est le modèle le plus couramment utilisé. Il contient 4
paramètres : Iph, ID, Rsh et RS . Rl est la résistance de charge à laquelle est branchée la cellule.
Deux résistances sont ajoutées dans ce modèle par souci de réalisme :

– RS représente les résistances séries du matériau et des contacts. Idéalement, elle est nulle.
La tension V aux bornes de la charge est donc différente de la tension aux bornes de la
diode proprement dite. Le facteur de forme diminue rapidement lorsque la résistance série
augmente et elle déforme la courbe I(V) dans la partie « haute tension ».

– Rsh représente la résistance de shunt c.-à-d. de fuite, est d’autant plus faible qu’il y a de
court-circuits37. Elle crée une pente dans la zone basse tension de la courbe et diminue le
Vco.

Les valeurs données dans ce manuscrit utilisent ce modèle. On notera qu’il existe bien d’autres
modèles avec des paramètres supplémentaires. D’ailleurs ce modèle de base possède des limites
notamment parce qu’il ne sépare pas les effets liés à la technologie de la cellule (résistance série
des contacts) de ceux plus physiques liés, par exemple, aux recombinaisons aux interfaces.

Figure 2.22 – Schéma équivalent à 5 paramètres d’une cellule photovoltaïque

Simulateur solaire

Nous avons vu dans la partie 1.4 que le spectre solaire à la surface terrestre ne correspondait
pas précisément à celui d’un corps noir. Pour réaliser des mesures I(V) sous illumination, on
utilise un simulateur solaire qui, comme son nom l’indique, sert à simuler le spectre solaire. Le
laboratoire ne disposait pas d’un simulateur solaire digne de ce nom mais d’une simple lampe
à filament. Pour des cellules p-i-n en silicium amorphe, l’erreur est faible. En revanche pour
nos cellules photovoltaïques, le spectre dans l’infrarouge s’éloigne nettement de la référence
AM 1.5.

37 donc des chemins de conduction.
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Dès lors, nous avons procédé au choix, à l’achat, à l’installation et à la calibration d’un
simulateur solaire pour le laboratoire. Le simulateur solaire (voir photographies 2.23) a été
fabriqué par l’entreprise Spectra-Nova. Le spectre solaire est approché par une lampe au xénon
et des filtres adéquats. La lampe au xénon nécessite une partie haute tension. Pour réaliser des
mesures aux normes (le rendement doit être donné à 25 °C), des thermostats maintiennent une
température de consigne. Cela permet aussi de mesurer l’influence de la température sur nos
cellules. Un système de sonde 4 pointes diminue les erreurs de mesures électriques. L’uniformité
du spectre solaire est garantie sur une surface de 10 cm × 10 cm à 5 % près. Après mesures,
cette uniformité est même de l’ordre de 3 %. L’ensemble est piloté par un ordinateur. La mesure

Figure 2.23 – Photographies du simulateur solaire du laboratoire (rack électrique à droite)

fiable de cellules à l’aide d’un simulateur solaire demande une rigueur particulière. D’après
certains auteurs, la mesure de cellules solaires à l’aide de la lumière naturelle38 s’avère aussi

38 dans certaines conditions et particulièrement qu’il fasse beau. . .
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précise, plus pratique et beaucoup moins chère qu’avec un simulateur solaire [44, 45]. Il est en
tout cas impératif avant une série de mesures de vérifier la calibration de la lampe.

On peut énumérer un certain nombre de cas :
– l’intensité de la lampe est trop ou pas assez importante ou son spectre trop éloigné du

spectre solaire ;
– l’erreur de mesure augmente fortement lorsque la surface de la cellule diminue (suresti-

mation ou sous-estimation de la surface, effets de bords, non-uniformité de la lampe au
xénon par rapport à un moyennage sur une plus grande surface etc.) ;

– l’erreur sur Jcc peut être importante (et Jcc est souvent. . . surestimée) ;
– l’erreur sur le Vco est faible, c’est la mesure la plus précise car elle ne dépend que loga-

rithmiquement de l’erreur sur l’intensité de la lampe ;
– le facteur de forme peut être facilement sous-estimé (en fait RS surestimée) sans mesures

4 pointes (on utilise même parfois des systèmes à 6 pointes ou plus). Si la caractéris-
tique I(V) est bruitée dans le coude, on ajoute une imprécision (surestimation ou sous-
estimation selon les cas).

– la température influe sur les mesures et ce point est souvent négligé : elle augmente le Jcc

(≈0,03 mA·cm−2 par degré) et diminue le Vco (≈2 mV par degré).
Sur la fin de notre thèse, le CEA-Genec s’est équipé d’un simulateur solaire et la majorité des
mesures I(V) dans la dernière année y ont été réalisées après comparaison avec notre simulateur.
Régulièrement, les meilleures cellules sont envoyées à l’institut Fraunhofer. Les produits VcoJcc

obtenus sont identiques à 1 % près ce qui constitue une excellente marge.

Réponse spectrale

La réponse spectrale consiste à mesurer le courant généré par unité de puissance en fonc-
tion de la longueur d’onde. Elle se mesure en A/W et est une grandeur macroscopique. Des
hypothèses permettent ensuite d’obtenir des rendements quantiques. Par simplicité, le terme ré-
ponse spectrale peut désigner l’ensemble des courbes et informations en fonction de la longueur
d’onde. Connaissant le gap du matériau et l’énergie d’un photon, on peut en déduire le nombre
de paires électron-trou créées par photon incident, il s’agit donc d’un rendement. On rappelle
que la thermalisation des porteurs est un phénomène extrêmement rapide (de l’ordre ou infé-
rieure à la picoseconde) et que la différence d’énergie entre le photon (si hν > Eg) et le gap est
très vite perdue.

Ce rendement « quantique » est externe s’il est exprimé tel quel. Si l’on tient compte de la
réflexion de la lumière sur la cellule, c.-à-d. des photons qui n’atteignent pas la zone active,
on parle de rendement quantique interne. Le sigle du rendement quantique externe est RQE
et correspond au EQE anglo-saxon (External Quantum Efficiency). De même, on note RQI
correspondant au IQE. Le RQI est relié au RQE par :

RQI =
RQE
1 − R

(2.31)

Il serait plus rigoureux de tenir compte de l’absorption (hors zone active comme les couches
anti-reflets par exemple) mais par habitude on donne le plus souvent un RQI uniquement cor-
rigé de la réflexion, l’absorption étant faible. S’il y a lieu, nous déterminons l’absorption (en
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l’occurrence de l’ITO) à l’aide de l’ellipsométrie et l’on divise le RQE aussi par (1−A). Le gra-
phique 2.24 est un exemple de RQE, RQI et du coefficient de réflexion (ici en %) en fonction
de la longueur d’onde. Nous avons réalisé une partie des réponses spectrales mais la majorité
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Figure 2.24 – Exemple de réponse spectrale d’une cellule fabriquée au laboratoire

l’a été par le CEA-Genec.
La réponse spectrale est une mesure riche d’enseignements puisque les photons deviennent

eux-mêmes outils de caractérisation. Les photons de faible longueur d’onde sont vite absorbés
par le silicium cristallin et le RQI dans cette zone renseigne sur la qualité de la face avant
et de la passivation (même si la corrélation entre Vco et bon RQI dans le bleu-UV est loin
d’être automatique). Pour mémoire, la longueur d’absorption39 dans le c-Si à λ = 450 nm est
d’environ 0,25 µm. Les longueurs d’onde médianes donnent un indice sur la qualité du matériau
absorbant. Précisément, entre 750 nm et 950 nm un calcul semi-quantitatif de la longueur de
diffusion effective Leff est possible. Plus la pente du RQI est forte dans cette région, plus Leff

est petite. Enfin, le RQI pour les plus grandes longueurs d’onde est corrélé avec la qualité
de la face arrière. Ainsi à λ = 1015 nm, la longueur d’absorption dans le c-Si est d’environ

39 rappelons qu’il s’agit de la longueur pour laquelle l’intensité est divisée par e soit ≈63 % de la lumière
absorbée.
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200 µm. L’épaisseur de nos substrats est, le plus souvent, de 300 µm. On trouvera des détails
concernant l’analyse des courbes de réponse spectrale dans [46]. La justesse des mesures peut
être améliorée en utilisant une lumière blanche en face arrière (bias-light) qui simule le bon
niveau d’injection.

L’intégration du rendement quantique externe pondéré du spectre solaire permet de retrou-
ver la densité de courant Jcc. Les erreurs de mesure sur Jcc évoquées plus haut sont parfois
flagrantes. Il est assez courant de trouver dans la littérature des RQE qui ne sont pas cohérents
avec les valeurs de densité de courant. Curieusement, c’est toujours la densité de courant Jcc de
la caractéristique I(V) (avec laquelle on calcule le rendement) qui est surestimée par rapport à
l’intégrale du RQE. Par exemple, ce calcul dans [19] aboutit à Jcc= 35,8 mA·cm−2 alors qu’une
valeur de 37,1 mA·cm−2 est rapportée pour le calcul du rendement. Pour un substrat c-Si clas-
sique sans mécanisme de conversion de photons, le courant maximal accessible est d’environ
44 mA·cm−2 pour un RQE de 100 % donc un RQI de 100 % associé à une absence de réflexion
et d’absorption. À titre d’exemple, une excellente cellule solaire à base de c-Si avec une réflec-
tivité moyenne de 5 % et un RQI de 95 % en moyenne sur tout le spectre utile afficherait une
densité de courant de 39,3 mA·cm−2. De manière générale, un résultat de cellule solaire avec un
excellent Jcc alors que le Vco est moyen (voire mauvais) doit être considéré avec prudence.

Résumé

La fabrication de nos cellules solaires à hétérojonctions repose sur le dépôt de couches
minces par RF-PECVD sur un substrat de silicium cristallin. Nous avons donc expliqué les
bases de cette technologie en menant notamment un parallèle entre la théorie des plasmas et
celle des semiconducteurs. Le réacteur multi-chambres ARCAM a été décrit. Nous avons donné
quelques notions sur les différents matériaux amorphes à base de silicium. La physique des
matériaux amorphes est beaucoup plus complexe que celle des matériaux cristallins. Nous nous
sommes particulièrement intéressés à l’ITO (Indium Tin Oxide) l’oxyde transparent conducteur
choisi pour les cellules tant d’un point de vue théorique que pratique. Nous avons montré que
la caractérisation de l’ITO par ellipsométrie était plus rapide que la spectrophotométrie (tout en
concordant avec les résultats obtenus par spectrophotométrie). Une méthode de caractérisation
par ellipsométrie de l’ITO et une bibliothèque de paramètres ont été proposées.

Nous avons précisé l’ensemble des outils de caractérisation utilisés pour les couches minces
ou les cellules solaires :

– mesures de conductivité et sonde 4 pointes ;
– ellipsométrie et spectrophotométrie ;
– mesures I(V) à l’obscurité ;
– simulateur solaire et réponse spectrale ;
– mesures de passivation (détaillées au chapitre 4).

Ces outils permettent à la fois une compréhension physique (en accédant aux paramètres maté-
riaux) et un suivi de la reproductibilité.

Soulignons que les métallisations sérigraphiées sont une spécificité importante de nos cel-
lules photovoltaïques car la sérigraphie est beaucoup plus industrielle que l’évaporation. En
revanche, l’obtention de bons facteurs de forme par sérigraphie basse température a constitué



72 Chapitre 2. Réalisation et caractérisation

un défi que nous avons relevé avec le CEA-Genec (cf. chapitre suivant).
Le chapitre 3 décrit les étapes de l’optimisation des cellules solaires donc de l’augmentation

du rendement. C’est en quelque sorte le cahier d’expériences de notre thèse. Nous donnons des
explications sommaires mais c’est avant tout un chapitre de résultats. Nous commençons par
discuter des résultats obtenus sur de petites cellules (diodes de quelques millimètres de diamètre
sans sérigraphie) mais l’essentiel concerne les cellules solaires de 25 cm2 avec métallisations
sérigraphiées. Il s’agit donc d’une technologie à vocation industrielle. Dans le chapitre suivant,
nous portons aussi une attention particulière à la reproductibilité des plaques et à l’amélioration
de l’ITO.
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C 3

O   

3.1 Cellules de petite taille

Nous entendons par « petite taille » des cellules solaires dont la surface est inférieure au
centimètre carré. Plus précisément, ces cellules solaires sont réalisées sur des carrés de silicium
cristallin de 1 pouce par 1 pouce obtenus en découpant une galette à l’aide d’un stylet en dia-
mant. Les diodes sont des disques dont le diamètre est de 2 mm ou de 4 mm, leur surface est
par conséquent de 0,031 cm2 et 0,126 cm2 respectivement. Pour toutes ces études, nous avons
utilisé du silicium cristallin de type p et réalisé des cellules à simple hétérojonction (SHJ). En
revanche, les durées de vie et les résistivités des échantillons sont variables. La photographie
3.1 permet de fixer les idées.

Figure 3.1 – Photographie des « petites » cellules solaires

Les différentes étapes de réalisation consistent à :
– découper des carrés de 1 pouce par 1 pouce ;
– retirer l’oxyde natif du c-Si par voie sèche ou humide ;
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– déposer les couches de silicium amorphe (intrinsèque et/ou dopé n) ;
– pulvériser l’ITO à l’aide d’un masque ;
– graver les couches amorphes pour mieux définir les cellules ;
– éventuellement recuire les cellules.
La découpe des échantillons se fait avec une pointe diamant. Le dépôt des couches de si-

licium amorphe est réalisé dans le réacteur RF-PECVD ARCAM (2.1) et la pulvérisation de
l’ITO dans un réacteur DC-Magnétron (2.3). Le masque permet de définir des plots de 2 mm ou
de 4 mm de diamètre.

3.1.1 Effets latéraux

La mesure des cellules solaires après le dépôt d’ITO est entachée de nombreuses erreurs
dues aux courants latéraux dans la couche a-Si:H n+ [1]. Les couches de silicium amorphe sont
déposées sur toute la surface de l’échantillon de c-Si alors que le plot d’ITO, qui est l’électrode
de contact, ne mesure que 2 mm ou 4 mm de diamètre (voir figure 3.2). La couche a-Si:H n+ ne
peut pas être considérée comme une équipotentielle et le champ électrique s’étend latéralement
au-delà de la surface de l’ITO biaisant les mesures. La densité de courant de court-circuit est
largement surestimée car la surface effective de la diode est supérieure à celle de l’ITO. Le
facteur de forme est sous-estimé parce qu’il existe un important courant de fuite dû à la couche
de silicium amorphe. Seul le Vco est correct quoique légèrement surestimé (car le courant est
largement surestimé mais la dépendance du Vco avec le courant n’est que logarithmique).

Pour toutes ces raisons, on procède à une gravure de la (ou des) couches de silicium amorphe.
On utilise une gravure SF6/O2 dans un réacteur RF-PECVD (Nextral). En connaissant la vitesse
de gravure, on peut graver entièrement la couche de silicium amorphe sans utiliser une durée
excessive. Dans notre gamme de paramètres, le dioxygène ne contribue pas stricto sensu à la
gravure mais il permet d’augmenter nF et ainsi la vitesse de gravure puisque le fluor est l’espèce
gravante [2, chap. 15] (formation principalement de SiF4). Les conditions de gravure sont : tem-
pérature de 100 °C, pression de 150 mTorr, puissance de 25 W (soit une densité de puissance de
30 mW·cm−2), débit de SF6 de 40 sccm et de O2 de 10 sccm (soit 20 % de O2 dans le plasma).
Dans ce cas, la vitesse de gravure est d’environ 5 Å/s et la durée de la gravure est adaptée à
l’épaisseur des couches amorphes.

Intéressons-nous à un exemple de mesures J(V) sous obscurité et sous lumière de l’une de
nos premières cellules (no 303282). La courbe J(V) de la figure 3.3 avant gravure présente deux
anomalies par rapport à la courbe J(V) « canonique » : un fort courant d’obscurité augmentant
nettement avec la tension inverse et, en direct, une courbe « en S ». De -0,2 V à 0,2 V les
courbes sont pratiquement symétriques et ont un comportement de type résistif. Dans cette
gamme de tension, tout se passe comme si l’on avait une résistance parallèle, l’importance des
fuites latérales masquant, même en direct, le comportement en exponentiel. Quant au courant
inverse, il est élevé pour ce type de diode (de l’ordre de 10−3 A·cm−2) et, à l’évidence, ne sature
pas. Au contraire, l’augmentation de la densité de courant en inverse est parfaitement linéaire
en fonction de la tension (à gauche sur la figure 3.4 avec un R2 de 0,9996). Après la gravure
SF6/O2, le courant inverse a diminué de plus de deux décades et l’augmentation en fonction
de la tension inverse n’est plus qu’en racine carrée (à droite sur la figure 3.4). D’autre part, le
comportement de la diode en direct est parfaitement exponentiel (facteur d’idéalité de 2,2) : la
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Figure 3.2 – Vue de côté des cellules avant et après gravure

gravure a bien permis une réduction drastique des courants de fuite.
L’utilisation d’une couche de « passivation » ne diminue que très peu le courant inverse.

Nous avons utilisé plusieurs types de couches : dépôt de pm-Si:H ou de a-SiC:H et le résultat
était identique. Pour ce type de cellules, le courant d’obscurité est donc essentiellement un
courant de fuite dû à la couche de silicium amorphe dopé n.

Le tableau 3.1 présente les caractéristiques mesurées sous lumière pour la même cellule
solaire. On observe bien une diminution d’environ 40 % de la densité de courant puisqu’avant
gravure, un grand nombre de porteurs était artificiellement collecté en dehors de la surface
définie par le plot d’ITO. La faiblesse du FF et de la RP avant gravure montrent l’importance
des courants latéraux.

Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) RP (Ω·cm2) FF (%)
avant gravure 489 20,0 78 41
après gravure 490 11,8 1900 52

Tableau 3.1 – Caractéristiques des cellules solaires avant/après gravure

On peut se demander quelle est l’origine principale du courant d’obscurité avant gravure :
est-ce un courant se recombinant dans la couche a-Si:H n+, dans la c-Si ou à l’interface ? Nous
avons fabriqué trois cellules avec une épaisseur croissante de a-Si:H n+. La figure 3.5 présente
les résultats des mesures J(V) à l’obscurité. Avant gravure SF6/O2, on retrouve l’influence des
courants de fuite en direct qui masquent totalement la diode aux basses tensions (< 0,2 V).
La valeur du courant de saturation (à -0,8 V par ex.) croît fortement avec l’épaisseur. Cette
augmentation est même quadratique comme montré figure 3.6. Il y a bien 4 points à ajuster
puisque nous avons choisi de ne pas prendre de constante dans l’équation parabolique. Après
dépôt, c’est donc la couche a-Si:H n+ qui contribue majoritairement au courant d’obscurité via
un courant de fuites latérales. Il s’agit d’électrons se recombinant dans la couche de silicium
amorphe dopé. Avant gravure, le courant d’obscurité est gouverné par cette couche et celui-ci
augmente avec l’épaisseur.
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Figure 3.3 – J(V) à l’obscurité d’une diode avant/après gravure
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On note toutefois qu’après gravure, il n’y a pas de différence significative entre les valeurs
des courants en inverse pour les différentes épaisseurs de couches a-Si:H n+ (il n’y a même
aucune corrélation) : le courant d’obscurité n’est donc plus gouverné par les recombinaisons
dans la couche de a-Si:H mais par les interfaces et/ou les recombinaisons dans le c-Si.
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Figure 3.5 – J(V) avant/après gravure pour 3 épaisseurs de silicium amorphe n+

Quelle que soit la proportion du courant d’obscurité dû au courant de trous de la couche
a-Si:H n+, le courant d’obscurité augmente avec le niveau de recombinaison à l’interface. Dès
lors, nous avons réalisé une diode avec les mêmes épaisseurs de silicium amorphe n+ et les
mêmes traitements mais en intercalant une couche de pm-Si:H connu pour ses propriétés de
passivation de la surface du c-Si. La figure 3.7 présente les résultats.

Même si la densité de défauts au milieu de la bande interdite est bien inférieure dans le
cas du pm-Si:H intrinsèque (≈ 7·1014 cm−3eV−1) que dans a-Si:H n+, une couche additionnelle
(« assez » épaisse qui plus est) ne peut qu’augmenter la recombinaison en inverse dans les
couches amorphes. Pourtant, avant gravure, le courant d’obscurité est réduit dans le cas où l’on a
utilisé une couche tampon de pm-Si:H intrinsèque. Cette couche diminue donc la recombinaison
à l’interface.

Après gravure, le courant d’obscurité est quasiment le même pour les deux cellules (il se si-
tue dans la marge d’erreur de mesure). Par conséquent, le courant de saturation n’est dominé ni
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Figure 3.6 – Ajustement de Jobs en fonction de l’épaisseur de la couche a-Si:H

par le courant de trous des couches de silicium amorphe, ni par la recombinaison à l’interface.
Le courant d’obscurité est maintenant gouverné par le c-Si (courant d’électrons et recombinai-
sons en face arrière) et sans doute par quelques effets 2D encore présents.

Comme vu au tableau 3.1 la densité de courant diminue après gravure. On note en indice
dep pour dépôt et grav pour gravure. C’est plutôt le courant qui diminue après gravure que
la densité de courant puisque, dans les deux cas, le logiciel de l’appareil de mesure divise le
courant par la même surface (celle du plot d’ITO) :

Jdep =
Idep

S ITO

Jgrav =
Igrav

S ITO

Mais, avant gravure, la surface réelle de collecte des porteurs est plus grande que l’aire du plot
d’ITO, la valeur de Jdep est donc « artificielle ». Essayons d’estimer l’ordre de grandeur de cette
surface avec un modèle très simple. Soit R le rayon du plot d’ITO et l la longueur caractérisant
la surface de collecte supplémentaire (et donc artificielle) comme explicité sur le schéma 3.8.
Cette surface sera un anneau d’aire :

π(R + l)2 − πR2

Supposons que le rendement quantique interne ne change pas après gravure (pour aucune lon-
gueur d’onde), qu’il soit identique sous la surface virtuelle (avant gravure) à celui sous l’ITO
et qu’en dehors de la surface virtuelle on ne collecte plus aucun porteur (hypothèse abrupte1).

1 En somme on va plutôt calculer une borne minimale de l.
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Figure 3.7 – J(V) à l’obscurité avec ou sans pm-Si:H

Figure 3.8 – Estimation de la collecte artificielle des photoporteurs
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Nous avons alors :

Idep = Igrav + Ianneau (3.1)
et toujours

Idep = JdepπR2 (3.2)

Par conséquent :

JdepπR2 = JgravπR2 + Jgrav × Transπ
(
(R + l)2

− R2
)

(3.3)

Le paramètre Trans permet de tenir compte de la transmission différente des zones avec ou sans
ITO. C’est le ratio entre les photons transmis au c-Si dans les zones sans ITO sur ceux transmis
au niveau du plot d’ITO. Le coefficient de réflexion est bien supérieur pour les surfaces sans
ITO donc ce ratio est inférieur à 1. Nous l’avons calculé en le pondérant par le spectre solaire.
Ce paramètre correctif peut varier selon les échantillons de 0,64 à 0,83 et tourne le plus souvent
autour de 0,7 selon la qualité et l’épaisseur de l’ITO. En dehors de l’ITO et à surface équivalente,
il y aura moins de photons susceptibles de créer une paire électron/trou et donc un courant moins
important même à rendement quantique interne identique. Simplifions l’équation 3.3 en passant
tous les termes dans le même membre :(

Jgrav − Jdep

)
+ JgravTransl2 + 2RJgravTrans = 0 (3.4)

⇒ l2 + 2Rl +
1
Trans

(
1 −

Jdep

Jgrav

)
= 0 (3.5)

Soit en résolvant l’équation du second degré et en prenant la racine positive :

l = R


√

1 +
1
Trans

(
Jdep

Jgrav
− 1

)
− 1

 (3.6)

Avec ce modèle, on obtient sur la centaine d’échantillons deux grandes familles :
– pour les substrats ayant une faible longueur de diffusion (≈300 µm) l est toujours de

l’ordre de 0,75 mm ;
– pour toutes les autres longueurs de diffusion (de 500 µm à 1 500 µm) ce paramètre n’est

plus une variable explicative et les valeurs de l varient de 0,9 mm à 1,6 mm selon les types
de dépôts et de nettoyage.

Soulignons enfin que l’on trouve quasiment les mêmes valeurs de l pour des diodes mesurées
sur des plots de 2 mm ou 4 mm de diamètre2. Ainsi pour un rayon d’ITO de 1 mm, on peut
avoir des l excédant le millimètre. Ce modèle très simple est intéressant parce qu’il permet
de quantifier les effets de bords avant gravure. Ils s’avèrent être de l’ordre de grandeur des
dimensions caractéristiques des cellules !

Lorsqu’on a amélioré la passivation et donc le Vco l’étape de gravure SF6/O2 a commencé à
faire chuter le Vco. Lorsque les Vco de nos cellules solaires n’étaient que de l’ordre de 500 mV
- 550 mV, la gravure n’était pas un facteur limitant. En revanche, quand les Vco ont atteint les

2 En fait le même ratio Jdep

Jgrav
puisque dans ce cas Re f l est identique.
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600 mV les effets de la gravure SF6/O2 sont devenus rédhibitoires : la perte de tension due à la
gravure augmentait en même temps que le Vco comme on le constate sur la figure 3.9. Autrement
dit, le Vco des cellules solaires est systématiquement ramené aux environs de 570 mV quelle
que soit la qualité de l’interface amorphe/cristallin. Ce n’est plus cette interface qui détermine
le Vco mais les défauts générés par la gravure SF6/O2 (voir par exemple [3]). Lorsque le Vco

était inférieur à 560 mV, cette création de défauts par la gravure était « masquée » parce que la
recombinaison par les défauts à l’interface amorphe/cristallin était supérieure. La chute de Vco

est d’ailleurs encore plus marquée pour des cellules de diamètre inférieur (2 mm).
Par souci de cohérence, nous ne donnerons que des valeurs de Vco de cellules de 4 mm

de diamètre et les valeurs après gravure sauf lorsque la gravure devient le facteur limitant et
dégrade le Vco

3. Sauf mention, les autres paramètres (FF, Jcc etc.) sont donnés après gravure.
Enfin, la plupart du temps (sauf pour les « meilleurs rendements »), nous reportons des valeurs
moyennées de six ou douze cellules solaires ayant vu les mêmes étapes. Les écarts-types sur
ces cellules sont de l’ordre de :

– 6 mV sur les Vco soit 1 % en relatif ;
– de 1,5 à 2 mA·cm−2 pour les Jcc donc de 7 % à 10 % ;
– de 1 % à 3 % pour les FF soit de 2 % à 4 % relatif.

et ils ont eu tendance à diminuer au fil des séries d’expériences. On note que le Vco est de loin
la mesure la plus reproductible.

3.1.2 Voie sèche pour retirer l’oxyde natif

Il est bien connu que l’oxyde natif du silicium cristallin se retire à l’aide d’acide fluorhy-
drique (noté HF). Néanmoins, l’utilisation d’un plasma PECVD pour nettoyer la surface du c-Si
est intéressante d’un point de vue scientifique et souhaitable d’un point de vue technologique.
L’acide fluorhydrique est un acide dangereux et produisant des résidus à traiter. Enlever l’oxyde
natif, dans le même réacteur qui servira au dépôt, c’est transformer une solution « 2 en 1 »
(passivation et réalisation de la jonction) en une solution « 3 en 1 ».

Nous avons essentiellement travaillé avec des plasmas de dihydrogène et d’hélium. L’utilisa-
tion d’hydrogène comme réducteur de la couche d’oxyde est connue [4]. L’utilisation d’hélium
est moins courante et met en jeu l’effet mécanique du bombardement des ions hélium. Quelques
essais avec un plasma de SiF4 ont aussi été menés.

Plasmas He vs H2

Sauf mention contraire dans ce sous-chapitre, les substrats ont une résistivité de 1 Ω·cm. Ce
sont tous des c-Si CZ. Juste après découpe (donc sans trempe HF), les échantillons sont placés
dans le réacteur. La température est de 200 °C. L’émetteur est identique : 35 Å de pm-Si:H et
140 Å a-Si:H n+ et la pression du plasma de nettoyage de 1900 mTorr.

On constate sur la figure 3.10 que la durée optimale pour maximiser le Vco est sensiblement
la même : 10 min pour l’hélium et 12 min pour le dihydrogène. Le plasma hélium permet
d’obtenir des Vco supérieurs (588 mV pour l’échantillon no 304075). Il est intéressant de noter

3 Dans ce cas nous avons corrigé la valeur donnée en tenant compte de la surestimation de Jcc.
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Figure 3.9 – Variation du Vco due à la gravure

que l’optimisation est plus aisée avec un plasma d’hélium puisque l’obtention du maximum
de Vco est moins sensible à la durée du plasma. Une durée de 20 min de plasma H2 dégrade
nettement le Vco alors qu’il n’est qu’un peu diminué avec un plasma d’hélium. Si l’on suppose
que l’on a enlevé la couche d’oxyde après 12 min de plasma H2, cela signifie qu’un plasma H2

de plusieurs minutes crée beaucoup plus de défauts qu’un plasma d’hélium.
Nous avons réalisé la même expérience mais à une température de 250 °C4. Les résultats

obtenus sont sensiblement identiques pour le plasma d’hélium (cf. fig. 3.11) même si les Vco sont
un peu inférieurs. La différence pour le plasma H2 est très nette : le Vco est diminué de 20 mV par
rapport au plasma He (pour une durée de 10 min). Dans le cas de l’hélium, le bombardement
ionique permettant de retirer l’oxyde natif est du même ordre aux deux températures (effet
« physique ») alors que la diffusion de l’hydrogène (et ses éventuels inconvénients) augmente
nettement à 250 °C (effet « chimique »). Pour le plasma de H2, le doublement de la puissance
(10 W au lieu de 5 W) n’a quasiment pas changé les Vco et les tendances sont identiques.

On a réalisé un plasma H2 à 200 °C pendant 10 minutes sur trois échantillons c-Si CZ
de résistivité 14 Ω·cm. Les résultats étaient décevants puisque les résistances séries élevées
(≈15 Ω·cm2) et les Vco faibles (≈480 mV). La résistivité du substrat semblait jouer un rôle. Le
peu d’échantillons fabriqués ne nous permettait pas d’exclure d’autres hypothèses (propreté,

4 Pour toutes les étapes donc l’émetteur a un gap inférieur aux cas précédents.
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erreurs)5. Mais cette sensibilité à la résistivité du c-Si s’est avérée déterminante par la suite.
Une partie de ces résultats est présentée dans [5].

L’utilisation d’argon pour cette pulvérisation de la couche d’oxyde serait sans doute préfé-
rable car plus rapide.
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Figure 3.10 – Vco de cellules selon la durée et le type de plasma de nettoyage à 200 °C

Plasma SiF4

Après adjonction d’une ligne de SiF4 à l’ARCAM, nous avons utilisé ce gaz pour enlever
la couche d’oxyde natif du silicium cristallin. En effet, l’intérêt des gaz fluorés pour nettoyer
par voie sèche le silicium cristallin dans le cadre des cellules solaires à hétérojonctions avait été
exploré dans [6] (dans ce cas CF4).

Dans un premier temps, des mesures d’ellipsométrie in situ sur un échantillon de silicium
cristallin ont été réalisées (no 303127b). Un morceau de c-Si CZ 1 Ω·cm est placé dans un
réacteur PECVD sans trempe HF. La température est de 200 °C, le débit de SiF4 de 20 sccm,
la pression de 0,5 Torr et la puissance de 350 mW·cm−2. Pour suivre la gravure de la couche

5 Notons qu’en plus la durée de vie des substrats 14 Ω·cm étaient supérieures !
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Figure 3.11 – Vco de cellules selon la durée et le type de plasma de nettoyage à 250 °C

d’oxyde natif (vide et SiO2), on effectue des mesures d’ellipsométrie in situ à divers intervalles
(en arrêtant le plasma) de 0 s à 540 s (10 s, 20 s etc.)

On peut voir sur la figure 3.12 les résultats de ces mesures (afin de ne pas surcharger la
figure il n’y a que trois spectres d’ellipsométrie). On note qu’après 5 minutes de plasma, le
pic à 4,2 eV correspond quasiment à celui d’un c-Si nu. Nous avons simulé l’ensemble de ces
spectres en définissant une couche de rugosité correspondant à un mélange de silice (SiO2), de
vide et de c-Si. En fonction de la durée du plasma de gravure SiF4 l’épaisseur et la composition
de cette couche vont évoluer. La figure 3.13 montre les résultats de ces ajustements de spectres
(pour les épaisseurs la marge d’erreur à 95 % est de ± 1,5 Å). Après 300 s de plasma, il n’y a
concrètement plus de silice et l’on a une couche de rugosité de seulement 1 nanomètre : on a
bien intégralement gravé la couche d’oxyde natif6. Des durées supérieures de gravure SiF4 ne
changent quasiment pas la composition et l’épaisseur de cette couche. La légère augmentation
du pourcentage de silice et de l’épaisseur de la couche d’oxyde observée après une minute peut
étonner. Il s’agit de l’étape préalable à la gravure : le fluor pénètre dans la couche d’oxyde et le
rend poreux.

Nous avons donc utilisé des conditions similaires de plasma SiF4 pour réaliser des cellules à
hétérojonctions sans trempe HF. Il s’agit des dépôts no 307181 et 307181_bis (CZ 1Ω·cm) pour
lesquels la température était de 200 °C, la durée de plasma SiF4 de 5 min. Nous avons déposé
35 Å de pm-Si:H et 115 Å a-Si:H n+. Pour 307181, nous avons réalisé un plasma H2 d’une
minute avant le dépôt des couches amorphes. Les résultats sont présentés dans le tableau 3.2.

6 Il manque sans doute un point entre 120 s et 300 s pour déterminer l’optimum exact.
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Figure 3.12 – Partie imaginaire de la pseudo-fonction diélectrique lors de la gravure SiF4 de
l’oxyde natif
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Les Vco obtenus sont tout à fait honorables pour une technologie entièrement par voie sèche. On
note que le plasma de dihydrogène, même court, dégrade le Vco de la cellule. Les résistances
séries de ces échantillons sont parmi les plus faibles obtenues sur des petites diodes (même
avec HF) : de l’ordre de 7 Ω·cm2. Le plasma SiF4 retire l’oxyde natif. Avec le même émetteur,
le rendement des cellules solaires avec plasma SiF4 n’est pas aussi bon que des cellules avec
trempe HF (cf. 3.1.3) contrairement à [6]. Toutefois, les résultats obtenus sur un petit nombre
d’essais sont prometteurs mais la décision de passer définitivement à des cellules sur wafers et
par voie humide n’a pas permis d’explorer plus avant cette option.

Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) RP (Ω·cm2) FF (%)
307181 536 17,8 650 58
307181_bis 544 17,5 550 57

Tableau 3.2 – Caractéristiques des cellules traitées SiF4
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Figure 3.13 – Épaisseur et composition de la couche d’oxyde natif lors de la gravure SiF4
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3.1.3 Voie humide pour retirer l’oxyde natif

Quelle que soit la taille des cellules solaires réalisées, nous avons ensuite systématiquement
utilisé une trempe HF pour retirer l’oxyde natif. Dans ce paragraphe, les substrats ont un BSF
pleine plaque en face arrière (voir 2.4.2). L’acide fluorhydrique gravant l’aluminium, il y a un
risque que des particules d’aluminium gravées en face arrière se déposent en face avant lors
de la trempe HF. Nous avons réalisé une série d’expériences sur des substrats CZ 14 Ω·cm en
faisant varier la durée et la concentration de la solution d’acide fluorhydrique comme reporté sur
le tableau 3.3. Clairement, une durée ou une concentration trop importante diminue la tension
de circuit-ouvert : on a très probablement un dépôt de particules d’aluminium sur la face avant.
Une durée trop courte pour une solution très diluée ne permet pas d’enlever tout l’oxyde natif
puisque la résistance série augmente.

Concentration / Durée Vco (mV) RS (Ω·cm2)
5 % / 1’ 520 7,1
2 % / 2’ 572 6,0

2 % / 1’30” 580 6,5
2 % / 1’ 603 5,2

2 % / 30” 575 9,9

Tableau 3.3 – Influence de la solution de HF

Concernant la formation proprement dite de l’émetteur, nous avons exploré une partie de
l’espace des paramètres à commencer par la pression lors du dépôt de la couche de pm-Si:H
intrinsèque. Des études précédentes avaient démontré l’excellente passivation obtenue à l’aide
d’une couche de pm-Si:H ainsi que l’amélioration en fonction de la pression. La résistivité des
substrats pour cette série est de 1 Ω·cm. Il s’agit de CZ. La figure 3.14 montre la nette amélio-
ration du Vco en fonction de la pression. Diminuer le bombardement ionique semble minimiser
les défauts à l’interface et donc augmenter le Vco. Toutefois cette explication ne concorde pas
avec les résultats obtenus sur du c-Si CZ 14 Ω·cm qui ne présente pas de dépendance nette en
fonction de la pression pour une série équivalente. De plus, l’une des meilleures cellules sur
c-Si CZ 14 Ω·cm a été fabriquée avec une couche de pm-Si:H à « basse pression » 250 mTorr
(puissance équivalente). Il s’agit du no 309102 dont le Vco était de 609 mV.

La meilleure cellule obtenue avec cette technologie est la no 309187 :
– c-Si 14 Ω·cm / HF 2 %, 1 min / T = 200 °C ;
– 40 Å de pm-Si:H intrinsèque déposé à 1600 mTorr ;
– 90 Å a-Si:H n+ ;
– 95 nm d’ITO.

avec les caractéristiques suivantes :
– Vco = 629 mV, Jcc = 24,4 mA·cm−2, FF = 58 % ;
– soit un rendement de 8,9 %.
Nous avons utilisé les mêmes conditions sur du cristallin CZ 1 Ω·cm et n’avons obtenu que

des Vco avoisinant les 600 mV. Le changement de résistivité a alors coïncidé avec un changement
de générateur dans le réacteur PECVD et, en visant le même potentiel plasma, nous avons
pensé qu’un bombardement ionique supérieur pouvait expliquer cette diminution du Vco. La
suite montrera que la variable explicative était bien la résistivité du substrat.
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Figure 3.14 – Évolution du Vco en fonction de la pression (c-Si 1 Ω·cm)
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La réalisation de cellules de « petite taille » a permis d’aborder la thématique des cellules à
hétérojonctions au laboratoire, de valider certaines étapes technologiques, de mettre en œuvre
les premières optimisations (trempe HF, aperçu du rôle de l’hydrogène etc.), de comparer les
voies sèche et humide pour retirer l’oxyde natif. Cette technique est peu consommatrice de
matériau et permet d’obtenir des cellules solaires en un minimum d’étapes. Toutefois les effets
de bords dus aux petites dimensions (diamètre de l’ordre de grandeur de la longueur de diffusion
de nos substrats) et la forte tonalité industrielle des projets dans lesquels s’est inséré ce travail
de thèse rendaient nécessaires le passage à des surfaces plus grandes.

3.2 Maîtrise de la variabilité sur wafers de 100 mm

L’utilisation de wafers de 100 mm (nommer « 4 pouces ») était indispensable pour consacrer
l’aspect industriel des projets cellules solaires à hétérojonctions. Comme vu dans la section 2.4
les nettoyages, texturations éventuelles, dépôts et métallisations sont réalisées pleine plaque. In
fine des cellules solaires sont découpées au laser. On obtient ainsi 4 cellules d’environ 1 cm2

et une cellule principale découpée au centre7 d’environ 25 cm2. Cette gamme de surfaces rend
les résultats obtenus plus « crédibles » (la précision des mesures de rendement augmente nette-
ment avec la surface) et permet de s’affranchir en grande partie des effets de bords (cf. 3.1.1)
notamment pour les cellules centrales8. La figure 3.15 présente une photographie de ces cellules
solaires plus grandes, soit 25 cm2. Toutes les autres optimisations ont été réalisées avec cette
surface de cellule.

Dans le cas des « petites » cellules ou pour les expériences réalisées au chapitre 4, nous avons
utilisé une grande variété de wafers de c-Si (orientation, résistivité, longueur de diffusion). Deux
types de wafers seulement ont servi à la fabrication de cellules de 25 cm2 : c-Si de type p (100)
CZ 14Ω·cm et c-Si de type p (100) FZ 1Ω·cm. Dans les deux cas, l’épaisseur est de 300 µm et la
longueur de diffusion est importante (supérieure à 1 mm). Ainsi, le rapport longueur de diffusion
sur épaisseur est toujours supérieur à 3 voire 4 ce qui permet de négliger les recombinaisons
dans le substrat. Rappelons la convention permettant de reconnaître des wafers de c-Si type p
orienté (100) : ils ont deux méplats à 90°.

Les cellules solaires de petite taille étaient entièrement réalisées et mesurées au laboratoire
par la même personne. Les nouvelles étapes technologiques impliquent plusieurs laboratoires,
plusieurs personnes et plusieurs instruments de mesures. Parfois, des lots identiques sont réa-
lisés d’un mois sur l’autre. Dès lors, nous avons porté un souci constant à la variabilité des
différentes étapes de fabrication et de mesure. Les deux cas extrêmes de la variabilité9 sont :

– la répétabilité, il s’agit de la variabilité au sein d’échantillons identiques réalisés au même
moment par la même personne et mesurés avec le même appareil dans un court intervalle
de temps ;

– la reproductibilité, il s’agit de la variabilité entre des échantillons réalisés avec la même
méthode et les mêmes paramètres mais à des instants différents, par des opérateurs diffé-

7 Surface exacte de 24 cm2 à 27 cm2 et précisément 25 cm2 les deux dernières années.
8 Il est intéressant de noter que le Vco des cellules de 1 cm2 est systématiquement inférieur ou égal à celui des

cellules de 25 cm2 de l’ordre de quelques millivolts (de 2 à 6 mV).
9 Norme ISO 5725



94 Chapitre 3. Optimisation des cellules solaires

Figure 3.15 – Photographie d’une cellule solaire de notre projet : FAV avec ITO et métallisations
sérigraphiées.
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rents et mesurés dans les laboratoires respectifs.
Nous sommes plus proches de la notion de reproductibilité et nous utiliserons sans distinction
les termes de variabilité ou de reproductibilité réservant celui de répétabilité pour les faibles
variations ou celles de la partie 3.1.

On ne peut évidemment parler à notre échelle et pour le nombre de cellules réalisées de
« gestion de la qualité » ou de traitement statistique poussé de nos données (tests de Student
par exemple) et nous ne visons pas une telle rigueur. Il s’agit plutôt d’analyser consciencieu-
sement le processus de fabrication/mesure pour déceler les étapes les moins répétitives et se
fixer quelques règles simples de validation. Chaque étape (fabrication et mesure) introduit de la
variabilité dans les caractéristiques finales. Dès lors, pour chaque phase, on peut soit détecter
d’éventuelles dérives en utilisant une caractérisation spécifique, soit minimiser la variabilité par
une action précise. Tentons de recenser les paramètres pouvant intervenir dans la reproductibi-
lité :

– wafer : durée de vie, dopage et BSF (pour les SHJ) ;
– trempe HF : propreté de la vaisselle, qualité de l’eau désionisée, durée avant réoxydation ;
– manipulation du wafer : propreté des brucelles, tout objet en contact avec le silicium ;
– réacteur PECVD : propreté des parois, risque de contamination croisée10, contraintes mé-

caniques, température ;
– couches de silicium amorphe : morphologie, mobilité, conductivité, épaisseur ;
– couche d’ITO : épaisseur, résistance carrée, absorption ;
– acheminement des plaques : risques de dégradation voire de casse ;
– métallisations : type de pâtes, géométrie, recuit, presse ;
– budget thermique ;
– mesures avec un simulateur solaire : calibration, intensité de la lampe, nombre de pointes.
Donnons un exemple de suivi de la reproductibilité utilisant l’un de ces outils de caractéri-

sation. L’ellipsométrie permet d’accéder à un grand nombre de paramètres du matériau déposé
notamment son gap (essentiel dans les hétérojonctions puisqu’il va déterminer en grande par-
tie les discontinuités de bande) et la vitesse de dépôt. Le tableau 3.4 et la figure 3.16 attestent
l’excellent niveau de variabilité atteint sur plus d’une année (juin 2005, octobre 2005, décembre
2006). Il s’agit de a-Si:H dopé n sans dilution.

no de dépôt vd (Å/s) Eg (eV)
506274 0,76 1,65
510104 0,73 1,66
612173 0,75 1,63

Tableau 3.4 – Variations des caractéristiques de a-Si:H dopé n+ sur un an et demi

Nous avons mis en place des procédures11 pour la majeure partie de ces étapes ou modifier
les outils utilisés précédemment. Les changements ont le plus souvent été testés sur plusieurs
plaques pour mesurer leur bénéfice, nocivité ou innocuité.

Le système de purification de l’eau n’était plus aux normes : la résistivité affichée était

10 Risque de contamination croisée entre B et P.
11 De façon continue et pas du jour au lendemain bien entendu.
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Figure 3.16 – n et k pour a-Si:H n+ déposé sur un an et demi

de 15,2 MΩ·cm à 25 °C ce qui correspond à une contamination ionique de l’ordre de 5 ppb.
La maintenance du système Ellix 3 et Milli-Q Academic de la société Millipore ainsi que
le nettoyage régulier des cartouches d’osmose inverse ont permis de retrouver une valeur de
18,2 MΩ·cm. Le revêtement en polytétrafluoroéthylène des brucelles existantes (pour manipu-
ler les wafers) se décomposait dans l’acide fluorhydrique. On a acheté des brucelles téflonnées
anti-magnétique de marque Régine dont la qualité est irréprochable. La vaisselle de labora-
toire (bécher, cristallisoir, éprouvette) n’était pas adaptée à des utilisations renouvelées d’acide
fluorhydrique : polypropylène mais surtout polytétrafluoroéthylène sont à privilégier.

Réduire la contamination du c-Si suppose un minimum de rigueur dans le nettoyage de
chaque élément au cours du processus de fabrication. La vaisselle et les brucelles en téflon
étaient rapidement nettoyées. Nous avons utilisé les recettes de nettoyage de l’industrie du sili-
cium cristallin. Pour la vaisselle et les brucelles téflonnées, au début de chaque lot :

– 5 minutes de dégraissage dans de l’acétone puis du méthanol puis de l’isopropanol12 ;
– rinçage à l’eau désionisée et séchage à l’azote.

Entre des trempes HF dans la même journée, nettoyage uniquement à l’acétone pendant 5 mi-
nutes. Le rinçage des wafers après trempe HF se fait toujours à l’opposé des brucelles ainsi
que le séchage au pistolet à azote. Le temps de positionnement dans le réacteur et de mise sous
vide est réduit le plus possible. Tant que toutes les couches ne sont pas déposées, les brucelles
sont nettoyées avec un jet d’acétone puis d’eau désionisée et séchage avant chaque saisie des
plaques. Si le revêtement en téflon des brucelles est trop craquelé ou pelé, il est nécessaire d’en
changer.

Nous n’avons pas utilisé d’ustensiles pour tenir le wafer dans la solution d’acide fluorhy-

12 Nom commun du propan-2-ol
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drique ce qui permet de minimiser la pollution de la solution. Le wafer est simplement immergé.
Pour agiter correctement la solution, on peut placer le cristallisoir dans un bain à ultrasons (avec
une agitation « faible » pour ne pas endommager le wafer).

Concernant le réacteur PECVD, nous procédons en début de lot au :
– microbillage des électrodes, boîtes à plasma, porte-substrats ;
– plasma de nettoyage dans chaque chambre pendant au moins 5 minutes : DH2 = 200 sccm,

p = 400 mTorr, P = 30 W, Vdc ≈ 100 V ;
– couches d’enterrement dans chaque chambre (du type de matériau qui va être déposé) de

quelques dizaines de nanomètres.
Dans un souci de reproductibilité et de modélisation, plusieurs outils de caractérisations

permettent de déterminer des paramètres physiques et de détecter des dérives :
– durée de vie des substrats⇒ µ-PCD après oxydation de passivation ou Charge-PCD ;
– dopage du substrat⇒ mesures C(V) ;
– dopage des couches amorphes⇒ mesures de conductivité sur verre ;
– épaisseur des couches (amorphe, ITO)⇒ ellipsométrie ;
– conductivité de l’ITO⇒ mesures de résistance carrée ;
– passivation13 de la surface⇒ µ-PCD ou QSS-PC ;
– influence du simulateur solaire⇒ comparaison des mesures sur plusieurs simulateurs.
D’autre part, nous avons toujours réalisé plusieurs plaques pour une même série de para-

mètres, en général 3 voire 5 et au minimum 2. Ainsi, l’on peut vérifier si les différences sont
significatives ou si elles relèvent d’une variabilité entre plaques. Au début de chaque lot, on
réalise quelques cellules identiques au lot précédent qui servent de référence et de point de
comparaison. Dans le cas des SHJ on fabrique parfois des cellules solaires avec la technolo-
gique classique (homojonctions) pour connaître les potentialités d’un silicium cristallin donné.

Nous avons été confrontés les premiers mois à un problème récurrent de casse : environ
20 % des wafers se brisaient à la sortie du réacteur PECVD après dépôt. Ce pourcentage de
casse augmentait avec la température. Les porte-substrats de l’ARCAM sont des cercles d’exac-
tement 100 mm. Or, le silicium cristallin possède un coefficient de dilatation thermique à 200 °C
d’environ 3,4·10−6 K−1. La dilatation des wafers est donc de l’ordre de 473×3, 4 ·10−6×100 mm
soit ≈161 µm ce qui est loin d’être négligeable. Nous avons donc fait aléser les plateaux pour
que les cercles correspondent à un diamètre de 100,5 mm. Le pourcentage de casse en sortie de
réacteur est tombé à 0 %.

Nous nous sommes demandés si poser les « couvercles » (disques en métal servant à homo-
généiser la température) était néfaste ou bénéfique que ce soit pour des SHJ ou des DHJ. Les
cellules à simple hétérojonction ayant un BSF en face arrière, l’effet devait être faible. Pour la
fabrication d’un cellule à double hétérojonction, les deux faces du wafer sont nues et l’effet sera
sans doute plus net. Dans les deux cas, l’absence des couvercles est préférable. Pour les SHJ, le
bénéfice est ténu (≈0,1 point sur le rendement). Il grimpe à ≈0,3 point pour des DHJ.

Enfin, la validation des mesures est une étape importante. La mesure précise (< 5 %) de
cellules solaires est un travail exigeant demandant un soin particulier comme évoqué 2.6. Nous
avons confronté les résultats de mesure avec trois simulateurs solaires (LPCIM, CEA-Genec et
LGEP) ainsi qu’avec un organisme de certification. Les mesures au CEA-Genec ont été réalisées

13 Un chapitre sera consacré à la passivation.
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avec un système de deux pointes puis trois pointes puis quatre pointes et pour les meilleures
cellules avec un bus d’une dizaine de pointes (« bus bar »). Avant la stabilisation du type de
mesures, l’utilisation d’un simulateur solaire a largement participé de la variabilité des résultats
obtenus. La marge d’erreur due aux mesures avec un simulateur solaire, notamment entre deux
lots, doit toujours être prise en compte.

Une fiche de suivi est attachée à chaque lot afin de compiler les informations (type de c-Si,
paramètres de dépôts, observations, métallisations, recuits, mesures).

Le tableau 3.5 présente les résultats de deux cellules solaires de 25 cm2 réalisées avec des
paramètres strictement identiques : type de nettoyage, couches amorphes, ITO.

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– 30 Å de pm-Si:H i à 1600 mTorr et 120 Å a-Si:H n+ dilué dans 100 sccm d’H2 ;
– 92 nm d’ITO + métallisations sérigraphiées avec recuit à 200 °C pdt 15 min à l’air.
La première plaque a été fabriquée avant l’alésage du plateau, la remise à niveau de l’eau

désionisée, l’achat de vaisselle et de brucelles adéquates, le nettoyage systématique de la vais-
selle de laboratoire, et les procédures de nettoyages du réacteur PECVD plus rigoureuses. Cela
ne signifie pas non plus que nous avions à dessein expérimenté dans de mauvaises conditions
en mai 2004. Les résultats sont éloquents et illustrent l’importance de la chaîne de propreté. Il
n’y a pas forcément besoin d’une propreté de type salle blanche14 mais plutôt d’une attention
rationnelle portée à toutes les possibilités de contamination du wafer ce que nous avons abordé
aussi dans [7].

Les valeurs moyennes et écarts-types de ces séries (sur 4 plaques) sont encore plus significa-
tifs. Le tableau 3.6 présente les moyennes de chaque série et les écarts-types entre parenthèses.
Non seulement la moyenne des rendements a augmenté mais en plus les écarts-types ont dimi-
nué : nous avons fortement réduit la variabilité.

Plaque Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) RS(Ω·cm2) ρ (%)
P24 lot 11032004 (Mai 2004) 613 31,2 70,1 2,52 13,4
P09 lot 24A (Oct. 2004) 639 32,6 70,9 2,52 14,8

Tableau 3.5 – Influence de la chaîne de propreté

Plaque Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) RS(Ω·cm2) ρ (%)
lot 11032004 603 (7) 29,9 (0,9) 70,0 (0,5) 2,61 (0,07) 12,6 (0,5)
lot 24A 638 (2) 32,2 (0,2) 71,1 (0,3) 2,55 (0,04) 14,6 (0,1)

Tableau 3.6 – Moyennes et écarts-types absolus sur 4 plaques

Cet ensemble -« chaîne de propreté », pourcentage de casse, détails technologiques, qualité
de la mesure- a créé une sorte de bruit de fond concernant les variations fines. Sa prise en compte
a permis d’améliorer nettement la reproductibilité et le rendement mais aussi de déterminer avec
plus de justesse les paramètres augmentant ou diminuant les performances des cellules solaires.
Nous serons confrontés plus loin à un autre « plafond de verre » avec les cellules à simple
hétérojonction mais pour d’autres raisons (cf. 3.4).

14 Ce qui n’est d’ailleurs pas le cas dans notre laboratoire.
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3.3 Optimisation de l’ITO

Nous avons abordé la fabrication et la caractérisation de l’ITO dans le chapitre 2. L’ITO est
un matériau transparent et conducteur (un TCO) utilisé comme anti-reflet et couche de contact.
Le meilleur ITO est à la fois le plus transparent et le plus conducteur possible. Ces deux qualités
sont, dans une certaine mesure, opposée. Toutefois, il existe des plages de paramètres où l’amé-
lioration des propriétés optiques et électriques vont de pair. La cahier des charges d’un « bon »
ITO dépend de l’application considérée. Par exemple, pour des cellules photovoltaïques p-i-n en
silicium amorphe (Eg ≈ 1, 6 eV) le coefficient d’absorption dans l’infrarouge est secondaire15

alors qu’une absorption trop forte dans l’IR serait défavorable pour des cellules en silicium
cristallin (Eg ≈ 1, 12 eV). Certaines publications utilisent le facteur de mérite très général :

F = −
1

ρ ln T

avec la transmittance T sur le spectre visible. Il permet de comparer des matériaux mais n’est
pas très pertinent pour une application donnée.

Avant optimisation, l’ITO déposé avait une résistivité d’environ 5·10−4 Ω·cm. Or, les spé-
cifications du CEA-Genec (pour obtenir de bonnes métallisations sérigraphiées) visaient une
résistance carrée inférieure ou égale 50 Ω. Cela imposait une épaisseur de la couche ITO de
l’ordre de 100 nm qui n’est pas l’épaisseur optimale d’un point de vue optique. Les contraintes
sur la résistance carrée ayant diminué et la résistivité de l’ITO s’étant améliorée, nous avons pu
diminuer l’épaisseur d’ITO.

Quelle est alors l’épaisseur optimale ? Elle dépend évidemment de l’ITO déposé. Toutefois
ce paramètre n’est pas très critique. La couche ITO sert d’anti-reflet et permet de décaler la
longueur d’onde de la réflectivité minimale dans la région où le nombre de photons du spectre
solaire est maximal (≈650 nm). Ce décalage des courbes de réflexion est illustré par le gra-
phique en haut de la figure 3.17. Pour déterminer l’épaisseur optimale d’ITO, nous calculons le
nombre de photons transmis à la couche active. Nous tenons donc compte de la réflexion mais
aussi de l’absorption dans la couche ITO16. C’est plus précis et plus juste que la moyenne de la
transmittance puisqu’elle est pondérée par le spectre solaire. Pour ce faire, on modélise l’émet-
teur de la cellule solaire (ITO + couches amorphes) à partir des mesures ellipsométriques. Le
graphique en bas de la figure 3.17 montre les résultats de ces calculs exprimés en pourcentage
du nombre de photons sur le spectre utile (de 300 nm à 1100 nm). Rappelons que ce nombre
s’élève à 2,72·1021. Logiquement, la courbe n’est pas symétrique. L’épaisseur optimale pour
cet ITO est d’environ 82 nm ce qui correspond à une vitesse de défilement du porte-substrat17

de 16 inch/min. On note aussi que la contrainte sur l’épaisseur n’est pas très stricte. Sur une
plage supérieure à 10 nm, le nombre de photons transmis ne diminue que de 1%. Il s’agit ici de
surface plane, l’optimum serait différent avec des cellules texturées.

Nous ne discuterons ici que du matériau déposé à Solems dans le réacteur RF-magnétron
et pas des améliorations effectuées sur l’ITO déposé au LPCIM dans le bâti DC-magnétron
et qui ont permis de diminuer la résistivité. Les dépôts réalisés à Solems sont à température

15 par conséquent la conductivité sera plus facile à augmenter.
16 qui augmente continûment avec l’épaisseur.
17 du bâti RF-magnétron (de marque MRC) de Solems.
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Figure 3.17 – Épaisseur optimale de la couche ITO
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ambiante. Dans notre gamme de pression, ce paramètre (la pression) est secondaire car le libre
parcours moyen des atomes pulvérisés est déjà supérieur à la distance inter-électrodes. Une
étude en pression (de 6 mTorr à 11,8 mTorr) a confirmé ce point. Les caractéristiques de l’ITO
sont quasiment identiques sauf l’absorption dans l’UV et le visible qui est légèrement plus faible
à plus basse pression. La reproductibilité augmente aussi. Nous avons donc choisi une pression
de dépôt de 6,2 mTorr.

A l’inverse, le pourcentage de O2 dans le plasma est un paramètre primordial et extrêmement
sensible. L’oxygène dans le matériau ITO déposé a une influence tant sur les propriétés élec-
triques qu’optiques. Pour quasiment chaque caractéristique du matériau, l’effet du O2 dans le
plasma est d’abord positif puis devient négatif. Bien entendu, les basculements ne se produisent
pas forcément au même pourcentage de O2. En schématisant, l’augmentation du pourcentage
de O2 va dans un premier temps :

– passiver les joints de grain ;
– favoriser la cristallisation ;
– favoriser l’orientation cristallographique (222) sur (400)18.

ce qui augmente nettement la mobilité des porteurs, augmente légèrement leur densité (donc au
total diminue la résistivité cf. 2.22), augmente le gap, diminue le coefficient d’extinction dans
l’UV et le visible. Puis dans un deuxième temps :

– diminue les lacunes d’oxygène (O se recombine avec In2O3−x) ;
– capture des électrons ;
– introduit des défauts.

ce qui diminue drastiquement la densité de porteurs (donc augmente la résistivité), augmente le
coefficient d’extinction dans l’UV et le visible et le diminue dans l’infrarouge. On trouvera des
détails dans [8, 9].

L’indice du matériau varie lui continûment : il augmente avec le pourcentage de O2. Il pour-
rait être judicieux de diminuer le taux de O2 au cours du dépôt afin de diminuer l’indice en
s’approchant de l’air pour améliorer la caractère anti-reflet de la couche ITO.

Nous avons effectué une série en faisant varier le pourcentage de O2 dans le plasma de
0,5 % à 3 %. Les conditions dans le bâti RF-magnétron sont : p = 6,2 mTorr et P = 1290 W (soit
≈ 1430 mW·cm−2) qui induit un Vdc de 320 V. On dispose d’un débitmètre de 50 sccm relié à
une bouteille de O2 dilué à 3 % dans Ar et d’un débitmètre de 100 sccm relié à une bouteille
d’argon pur. On dépose 100 nm d’ITO sur des verres Corning nettoyés et sur du c-Si. Nous
avons constaté que la vitesse de dépôt n’est pratiquement pas modifiée par l’augmentation du
taux de O2 (légère baisse de 3 % relatif sur toute la gamme de l’étude).

La figure 3.18 montre les résultats de cette étude. Nous avons tenu compte de l’absorption
dans la couche ITO et présentons les résultats en fonction du pourcentage de photons réellement
transmis aux couches « utiles » (donc pondéré par le spectre solaire). Quelques pourcents sup-
plémentaires de O2 dans le plasma améliore radicalement les propriétés optiques et électriques
de ce matériau déposé à température ambiante. Nous observons un tassement autour de 3 %
de O2. Toutefois, ces données ne sont que partielles et pas les plus utiles puisque les cellules
solaires sont recuites à l’air afin de réaliser les métallisations en FAV (cf. 3.5). Nous avons
donc recuit chaque échantillon à l’air pendant 30 minutes. Les recuits sont successifs (pas assez

18 ce qui a tendance à améliorer l’efficacité de dopage de l’étain.



102 Chapitre 3. Optimisation des cellules solaires

0 . 5 1 . 0 1 . 5 2 . 0 2 . 5 3 . 0 3 . 52 . 0 x 1 0 - 4

3 . 0 x 1 0 - 4

4 . 0 x 1 0 - 4

5 . 0 x 1 0 - 4

6 . 0 x 1 0 - 4

0 . 5 1 . 0 1 . 5 2 . 0 2 . 5 3 . 0 3 . 57 5

7 6

7 7

7 8

7 9

8 0

��
���

����
���

ρ��
Ω

⋅�

�

��
	�

���

�

�
�
	


���
���

��
����

��

�

�

P o u r c e n t a g e  d e  O 2  d a n s  l e  p l a s m a  

a s - d e p o s i t

Figure 3.18 – Influence du pourcentage de O2 lors du dépôt ITO

d’échantillons pour chaque température envisagée). L’effet du recuit à l’air est présenté sur la
figure 3.19. Pour ne pas surcharger les graphiques, nous avons choisi trois pourcentages en O2.

Au premier ordre, le recuit améliore nettement les propriétés électriques et optiques de
l’ITO. En effet, quelle que soit l’atmosphère de recuit (dans ce cas de l’air), la taille des grains et
le taux de cristallinité19 augmentent nettement avec la température. Par conséquent, le gap croît
(donc l’absorption dans l’UV diminue) et il y a moins de défauts car moins de joints de grains
(donc le coefficient d’extinction diminue dans le visible et la mobilité des électrons augmente).
De plus, de nombreux atomes d’étain sont activés et libèrent des porteurs libres.

Au second ordre, on s’aperçoit que la température optimale de recuit varie considérablement
selon le matériau (soit selon le taux de O2). Il y a une interdépendance marquée entre ces deux
paramètres et la température optimale de recuit est d’autant plus élevée que le taux de O2 dans le
plasma était faible. Autrement dit, le seuil à partir duquel le taux de O2 dans le matériau devient
négatif est atteint à des températures différentes selon le taux initial. En effet, sous atmosphère
oxydante (air), des atomes d’oxygène diffusent dans le matériau ITO et se réarrangent [10].

19 ou, si le matériau était amorphe, il devient polycristallin.
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Il s’agit d’ailleurs d’une règle pratique20 : il n’y a pas pas de recuit optimal universel pour
l’ITO. Un type de recuit (atmosphère, température, durée) pourra être négatif pour un ITO et
positif pour un autre.

Lors du recuit, il peut exister aussi des interactions entre les couches de silicium amorphe
et la couche ITO. Par exemple, de l’hydrogène atomique peut diffuser de la couche amorphe
vers l’ITO. Cette problématique surgit plutôt à des températures supérieures à celles utilisées
ici (> 275 °C).

Nous avons aussi utilisé et caractérisé le matériau ITO de Solems dédié au photovoltaïque (et
nommé PV). L’entreprise utilise cet ITO pour ses cellules photovoltaïques en silicium amorphe.
Il possède une excellente résistivité (≈1,5·10−4 Ω·cm) et une bonne transmittance dans le visible.
Toutefois, le coefficient d’absorption augmente nettement à partir de 900 nm ce qui s’est révélé
rédhibitoire pour nos cellules solaires amputant la densité de courant d’au moins 1 mA·cm−2

(cf. lot 24E_40).
Enfin, nous avons mené une étude relative à l’atmosphère de recuit. Nous avons déposé

90 nm d’ITO sur divers substrats. Les conditions de dépôt sont les suivantes :
– p= 6,2 mTorr et P= 1 290 W à T° ambiante ;
– DAr−O2 = 84 % de 50 sccm et DAr = 2,6 % de 100 sccm soit ≈ 2, 8 % de O2 dans le plasma.

Pour cette série, tous les recuits ont été menés à 195 °C pendant 60 minutes. Quatre types de
recuits ont été mis en œuvre :

1. sous vide à une pression de l’ordre de 10−6 mbar ;

2. à l’air ambiant dans un four classique ;

3. atmosphère hydrogénée : pression de 1 mbar, 500 sccm H2 et N2 en complément ;

4. « double recuit » : air puis H2-N2 (une heure pour chaque).

Sous atmosphère neutre (vide), nous avons affaire à l’effet intrinsèque de la température
(cristallisation). Nous avons déjà évoqué le cas de l’atmosphère oxydante (air). Sous atmosphère
hydrogénée, il y a, comme avec l’oxygène des effets antagonistes selon la température de recuit
et l’ITO considéré. En simplifiant, on peut écrire que la température optimale pour ce genre
de recuit est « faible » (de l’ordre de 220 °C). Pour les températures inférieures à cette limite,
l’hydrogène atomique passiverait les joints de grains d’après [11] mais, pour des températures
supérieures, désactive de plus en plus les dopants (étain) et donc augmente la résistivité. Le
double recuit est supposé obtenir les avantages des deux types d’atmosphère. Nous avons trouvé
(après ces expériences) des publications rapportant l’utilité d’un tel double recuit mais avec des
températures décroissantes (par exemple 200 °C à l’air puis 175 °C sous H2-N2). C’est une idée
intéressante mais sans doute pas très industrielle.

Le graphique 3.20 représente la transmittance en fonction de la longueur d’onde pour les
différents types de recuits. Dans tous les cas, la transmittance est nettement améliorée. Il en
est de même des propriétés électriques. Cette transmittance plus faible et cette résistivité plus
grande (due à la fois à une plus faible mobilité et densité de porteurs) des films non-recuits sont
associées à la structure amorphe et/ou nanocristalline. Nous verrons plus loin, et on peut l’aper-
cevoir sur le graphique, que le recuit H2-N2 et le double recuit sont très légèrement meilleurs
dans l’UV et le visible.

20 d’autant plus vraie que les ITO déposés sont différents.
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Figure 3.20 – Influence de l’atmosphère de recuit sur le matériau ITO



106 Chapitre 3. Optimisation des cellules solaires

L’insert met en exergue les différences d’absorption dans l’infrarouge. Des mesures au-delà
de 1100 nm (non présentées ici) ont permis de hiérarchiser plus clairement les coefficients
d’extinction k. À 1500 nm, les k de ces matériaux s’ordonnent ainsi : recuit sous vide, recuit air,
recuit H2-N2, double recuit (c’est donc le matériau ITO ayant vu un double recuit qui absorbe
le plus dans l’infrarouge moyen). Dès 1150 nm et pour les longueurs d’onde supérieures, k
de l’ITO as-deposit devient inférieur aux k des ITO après recuit. Bien que cet ITO soit plus
désordonné21, l’absorption par les porteurs libres dans l’infrarouge moyen est bien inférieure :
la densité de porteurs est par conséquent beaucoup plus faible. Les mesures d’ellipsométrie
aboutissent aux mêmes conclusions (mais plus rapidement).

On le voit les mesures optiques donnent aussi des informations sur les propriétés électriques
du matériau. Plus tôt survient la brusque augmentation de l’absorption (dans l’infrarouge), plus
la densité de porteurs est importante. On appelle λmin la longueur d’onde à laquelle l’absorp-
tion croît brusquement. On peut déterminer ce seuil plus précisément en prenant la dérivée de
l’absorption en fonction de la longueur d’onde. Cette longueur d’onde λmin est évidemment de
l’ordre de la longueur d’onde plasma λp mais légèrement supérieure [12]. D’autre part, la pente
de l’augmentation de l’absorption due aux porteurs libres est liée à leur mobilité.

Le graphique 3.21 illustre l’effet de l’absorption par les porteurs libres. Après recuit, λmin

diminue très nettement même si λmin(250 °C) > λmin(200 °C). Le premier recuit à 200 °C amé-
liore toutes les propriétés du matériau et notamment la densité de porteurs. Le recuit à 255 °C
à l’air diminue légèrement cette densité car l’oxygène atomique commence à être en excès et
capture des électrons. A l’inverse, avec un recuit sous vide du même ITO, nous avons obtenu :
λmin(250 °C) < λmin(200 °C).

Peut-on quantifier cette densité de porteurs à l’aide des mesures optiques dans l’infrarouge ?
En supposant que les électrons libres sont gouvernés par une seule constante de relaxation (voir
autres hypothèses dans [12]), on obtient :

λmin = 2πc

√
ε0 (ε∞ − 1) m∗c

Ne2 (3.7)

ce qui permet de déterminer la densité de porteurs libres :

N =
4π2c2ε0 (ε∞ − 1) m∗c

e2λ2
min

(3.8)

En toute rigueur, il ne s’agit que d’une formule semi-quantitative 22 pour plusieurs raisons [12].
Outre les hypothèses du modèle de Drude amélioré aboutissant à la formule 3.8, il y a une
incertitude sur la masse effective des électrons m∗c. Elle dépend fortement du taux de cristallinité
de l’ITO mesuré et au second ordre de la densité de porteurs libres. De plus, on remarque que
λmin est au carré ce qui augmente la propagation d’erreur sur le calcul de N.

Estimons toutefois la densité de porteurs à partir de l’équation 3.8. Pour l’un de nos ITO
conventionnels, les mesures ellipsométriques aboutissent à λmin = 1420 nm, ε∞ = 4, 1 avant
recuit et à λmin = 815 nm, ε∞ = 3, 9 après recuit à l’air à 200 °C. En utilisant la même valeur
de m∗c (0,35 me valeur moyenne donnée dans la littérature), on obtient alors :

21 et donc l’absorption due aux défauts supérieure.
22 il serait intéressant de comparer cette méthode optique d’estimation du nombre de porteurs avec des mesures

d’effet Hall adaptées à la détermination de la mobilité et de la densité des porteurs.
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Figure 3.21 – Illustration de l’absorption par les porteurs libres pour le même ITO recuit
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– Nas−deposit ≈ 6, 0 · 1021 cm−3 ;
– Nrecuit ≈ 1, 7 · 1022 cm−3.
L’augmentation de la densité de porteurs libres est aussi associée à une augmentation du

gap du matériau ITO. Il y a une très bonne corrélation ente le décalage dans l’infrarouge (dû à
l’absorption par les électrons) et celui dans l’UV. Il s’agit de l’effet Burstein-Moss découvert en
1954 [13]. Le niveau de Fermi se décale vers des énergies plus élevées dans un semiconducteur
dégénéré de type n lorsque la concentration d’électrons libres augmente. De façon imagée,
comme le bas de la bande de conduction est saturée d’électrons libres, le gap augmente. Le
graphique 3.22 présente l’effet des différents recuits sur le gap optique.
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Figure 3.22 – Variation du gap optique du matériau ITO après recuit

Les gaps optiques calculés à partir de cette figure sont :
– 3,62 eV avant recuit ;
– 3,85 eV après recuit sous vide ;
– 3,86 eV après recuit à l’air ;
– 3,89 eV après recuit H2-N2 ;
– 3,90 eV après double recuit.

On remarque que l’on obtient le même ordonnancement dans l’ultraviolet que celui dans l’in-
frarouge. Ces gaps optiques ont un intérêt pratique indéniable et permettent de hiérarchiser
correctement les matériaux. Mais le gap réel est légèrement supérieur à ce gap optique puisque
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cette méthode ne tient pas compte des interactions électrostatique électrons-trous [14].
L’augmentation du gap due à l’effet Burstein-Moss peut se quantifier :

∆Eg =
~2

2m∗eh

(
3π2N

)2/3
+ ~2Σ (3.9)

La premier terme rend compte spécifiquement de l’effet Burstein-Moss. Le second représente
les autres phénomènes affectant la valeur de la bande interdite (et notamment la renormalisa-
tion). Cependant, le calcul de la densité de porteurs N à partir de ce décalage comporte une
grande incertitude due à la marge d’erreur sur le calcul du gap et sur la renormalisation.

Le graphique 3.23 représente le gain optique obtenu grâce aux différents types de recuit. Le
gain est exprimé en pourcentage du nombre de photons supplémentaires (essentiellement dû à
la diminution de l’absorption de l’ITO). On constate que les recuits à 200 °C quel que soit le
type d’atmosphère apporte un bénéfice certain. Le recuit H2-N2 s’avère le plus efficace.
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Figure 3.23 – Variation du gap optique du matériau ITO après recuit

La résistivité est aussi améliorée par les recuits. Pour ces échantillons, la résistivité est mo-
difiée ainsi :

– 3,8·10−4 Ω·cm avant recuit ;
– 2,9·10−4 Ω·cm après recuit sous vide ;
– 3,0·10−4 Ω·cm après recuit à l’air ;
– 2,5·10−4 Ω·cm après recuit H2-N2 ;
– 2,7·10−4 Ω·cm après double recuit.
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Dans la gamme de température utilisée, le type d’atmosphère lors du recuit intervient en
second ordre, c’est l’augmentation de la température qui améliore principalement le matériau.
Toutefois les quelques pourcents relatifs gagnés avec un recuit H2-N2 ne sont pas à négliger.
Les résultats de cette étude n’ont pas encore été utilisés pour des cellules solaires complètes
puisque nous avons toujours utilisé des recuits à l’air.

3.4 Optimisation de l’émetteur des SHJ

Pour augmenter les rendements, nous avons insisté précédemment sur l’importance du net-
toyage du silicium cristallin et sur la qualité de l’oxyde transparent conducteur. Dans cette
partie, nous traitons la question des couches de silicium amorphe de l’émetteur et des plasmas
de nettoyage éventuels. Toutefois, il faut garder à l’esprit qu’aucun paramètre n’est totalement
indépendant23 et chaque étape est entrelacée avec les autres et peut les influencer. Il est parfois
erroné de raisonner « toutes choses égales par ailleurs ».

3.4.1 Couche dopée n

Il existe un compromis entre :
– minimiser l’absorption de la lumière dans la couche de a-Si:H dopé ;
– maximiser le potentiel interne Vbi de l’hétérojonction.
Un potentiel interne important est une condition nécessaire à l’obtention d’un bon Vco. Le

potentiel interne de l’hétérojonction augmente avec le dopage et l’épaisseur (dans une certaine
limite). L’absorption de la lumière dans la couche n+ augmente avec l’épaisseur et la concen-
tration de phosphore (qui augmente la densité de défauts). Au premier ordre, augmenter le
potentiel interne permet d’augmenter le Vco et minimiser l’absorption permet d’augmenter Jcc

(meilleure réponse spectrale dans l’UV et le bleu). Jusqu’à un certain point, accroître l’épais-
seur et le dopage de la couche a-Si:H n+ augmente Vbi mais aussi l’absorption de la lumière.
Donc, il existe un compromis épaisseur/dopage de la couche dopée pour le rendement.

Nous avons réalisé une série en épaisseur de la couche a-Si:H n+ avec ces conditions :
– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– 30 Å de pm-Si:H i à 1600 mTorr et a-Si:H n+ dilué dans 100 sccm d’H2 et DPH3 = 2 sccm ;
– 95 nm d’ITO ;
– métallisations sérigraphiées avec recuit à 200 °C pendant 15 min à l’air.

dont les résultats sont présentés dans le tableau 3.7. Il s’agit de moyennes sur trois plaques
correspondant aux dépôts no 410272-4120112 du lot 24C. Le Vco commence à chuter lorsque
l’épaisseur de la couche dopée est trop faible pour assurer un potentiel interne suffisant. La
limite basse concernant l’obtention d’un bon Vco est de 60 Å. L’augmentation du courant en di-
minuant l’épaisseur est sensible. Une épaisseur plus faible permet d’absorber moins de photons
dans la couche amorphe (qui est une couche quasiment « morte » concernant le photocourant).
Les spectres de rendement quantique interne de ces cellules solaires (fig. 3.24) confirment le
gain obtenu dans l’UV et dans bleu. A même rendement, il est toujours préférable de privilégier
la structure possédant le meilleur Vco car il est plus simple de « transporter » de la tension que

23 La segmentation des résultats est toutefois nécessaire pour des raisons de lisibilité.
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du courant. D’autre part, l’écart-type est légèrement plus faible pour les cellules avec 80 Å de
silicium amorphe dopé n+. Nous avons donc décidé de privilégier une épaisseur de 80 Å.

Épaisseur de n+ (Å) Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) RS(Ω·cm2) ρ (%)
120 639 31,7 72,3 2,49 14,6
100 639 31,8 72,2 2,31 14,7
80 639 32,0 72,3 2,34 14,8
60 634 32,3 72,1 2,30 14,8

Tableau 3.7 – Caractéristiques de cellules en fonction de l’épaisseur de la couche dopée
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Figure 3.24 – Rendement quantique interne pour deux épaisseurs de a-Si:H n+

Nous avons aussi optimisé le dopage de la couche a-Si:H n+ en fonction du débit de phos-
phine injecté dans le plasma. Ce dopage est soumis au même type de compromis que l’épais-
seur : potentiel interne versus absorption/qualité de la couche. Nous déposons environ 100 nm
de silicium amorphe sur du verre Cg 1737 de 2,54 cm × 2,54 cm. Les conditions de dépôt sont :

– T = 200 °C, P = 1 W ;
– DH2 = 100 sccm, DSiH4 = 50 sccm, DPH3 variable, p = 100 mTorr.
On procède à des mesures de conductivité comme expliqué 2.5.2. Les valeurs données sur

le graphique 3.25 sont des moyennes établies à partir de deux échantillons. Une faible énergie
d’activation est nécessaire pour obtenir un bon Vco et une grande conductivité pour diminuer la
résistance série. Un pourcentage trop faible de phosphine ne permet pas de doper suffisamment
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Figure 3.25 – Mesures de conductivité en fonction du débit de PH3 en dilution dihydrogène

le silicium amorphe. Inversement, au-delà d’un certain pourcentage le dopage effectif n’aug-
mente plus et la couche devient plus défectueuse (atome P en position interstitielle et non pas
substitutionnelle). Les meilleures valeurs tant pour l’énergie d’activation que pour la conduc-
tivité sont obtenues avec un débit de 1 sccm de PH3 correspondant à environ 400 ppm de gaz
dopant (PH3 diluée à 2 % dans le dihydrogène). Les premières cellules solaires sur wafer de
100 mm étaient réalisées avec un débit de 2 sccm soit environ 800 ppm de phosphine.

A l’aide de mesures d’ellipsométrie, on peut caractériser optiquement le matériau : gap
optique, absorption, indice etc. On utilise le modèle de Tauc-Lorentz (cf. 2.5.1). Le paramètre
C du modèle de Tauc-Lorentz est d’un point de vue mathématique un facteur d’élargissement
permettant d’ajuster les mesures. Physiquement, il est très bien corrélé avec le désordre de
la matrice de silicium amorphe et on le nomme souvent paramètre de désordre [15]. Toutes
choses égales par ailleurs, il donne une idée de la densité de défauts. Le tableau 3.8 présente
les paramètres optiques issus du modèle de Tauc-Lorentz. La légère diminution du gap optique
est due au décalage du bord d’absorption comme présenté sur la figure 3.26. D’un point de vue
optique et en termes de nombre de défauts, un silicium amorphe peu dopé sera préférable mais
ne permettra pas de développer un potentiel interne suffisant (Ea trop forte) et donc un bon Vco.
On retrouve le compromis esquissé plus haut.

Électriquement et optiquement, la couche a-Si:H n+ déposée avec 1 sccm de phosphine est
meilleur qu’avec 2 sccm. Nous avons donc réalisé des cellules solaires en modifiant le débit de
phosphine. Les résultats extraits du lot 24C sont exposés dans le tableau 3.9.

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
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DPH3 Eg (eV) A E0 (eV) C (eV)
0,5 sccm 1,71 211 3,59 2,13
1 sccm 1,70 217 3,60 2,23
1,5 sccm 1,69 214 3,61 2,25
2 sccm 1,68 212 3,62 2,28
3 sccm 1,67 209 3,64 2,34

Tableau 3.8 – Influence du débit de PH3 sur les paramètres de Tauc-Lorentz
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Figure 3.26 – Absorption en bord de bande en fonction du débit de PH3



114 Chapitre 3. Optimisation des cellules solaires

– 30 Å pm-Si:H i à 1600 mTorr et 120 Å a-Si:H n+ dilué dans 100 sccm d’H2 ;
– 95 nm d’ITO ;
– métallisations sérigraphiées avec recuit à 200 °C pendant 15 min à l’air.

DPH3 (sccm) Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
2 639 31,7 72,3 14,6
1 634 32,1 71,9 14,6

Tableau 3.9 – Caractéristiques pour deux débits de PH3

Curieusement, on n’obtient pas le gain attendu. Certes, l’augmentation du courant est sen-
sible (densité de défauts moindre dans a-Si:H à 1 sccm) mais le Vco et le FF diminuent contre
toute attente. L’optimum obtenu avec des mesures optiques et électriques sur verre ne corres-
pond pas à celui obtenu sur silicium cristallin. D’autres équipes ont été confrontées aux mêmes
résultats. Toutefois dans [16] la concentration de phosphine permettant d’obtenir le meilleur
rendement est inférieure à la concentration trouvée à l’aide de mesures sur verre. On peut sup-
poser que le dopage effectif est différent sur c-Si que sur verre (diffusion des atomes phosphore à
l’interface par exemple) ou que le contact avec l’ITO varie selon la concentration de phosphore
et donc modifie le FF.

Nous avons réalisé les mêmes mesures avec du a-Si:H dopé n en dilution hélium (voir graph.
3.27). Les meilleures conductivités et énergies d’activation sont obtenues cette fois autour de
2 sccm de PH3. Les énergies d’activation sont légèrement supérieures au cas de la dilution
dihydrogène. Dans les mêmes conditions de fabrication que le tableau 3.9 (donc lot 24C), la
dilution hélium (pour la couche intrinsèque et la couche dopée) donne les résultats moyennés
suivants (tableau 3.10). Les Vco et les RS sont identiques mais le courant et le facteur de forme
chutent ce que nous attribuons à l’énergie d’activation (légèrement) plus forte de a-Si:H n+ en
dilution hélium.

Type de dilution Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) RS(Ω·cm2) ρ (%)
Dihydrogène 639 31,7 72,3 2,49 14,6

Hélium 639 31,3 71,3 2,47 14,3

Tableau 3.10 – Caractéristiques selon le type de dilution

Nous avons réalisé des couches dopées n sans dilution. Les résultats présentés sur le gra-
phique 3.28 sont similaires à la dilution dihydrogène avec l’optimum plutôt à 2 sccm de phos-
phine. Notons que l’énergie d’activation est faible (≤ 0, 19 eV) sur une plus grande plage de
débit et que le matériau a-Si:H n+ déposé dans ces conditions a un gap légèrement plus faible.
La moyenne est de l’ordre de 1,65 eV alors que l’on se trouve autour de 1,68 eV en dilution
dihydrogène. L’utilisation de cette couche de silicium amorphe déposé sans dilution a permis
d’améliorer, à la marge mais de façon reproductible, le rendement. Les conditions de réalisation
sont énumérées ci-dessous (et correspondent aux no 507115 et suivants du lot 59) :

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– 30 Å pm-Si:H i à 1600 mTorr et 80 Å a-Si:H n+ avec un gradient de dopage ;
– 83 nm d’ITO ;
– métallisations sérigraphiées avec recuit à 215 °C pendant 30 min à l’air.
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Figure 3.27 – Mesures de conductivité en fonction du débit de PH3 en dilution hélium
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Figure 3.28 – Mesures de conductivité en fonction du débit de PH3 sans dilution
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Comme toujours, les résultats présentés sur le tableau 3.11 sont des moyennes sur plusieurs
plaques.

Type de dilution Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
Hydrogène 631 31,8 74,5 14,9

Sans 635 31,8 74,7 15,1

Tableau 3.11 – Caractéristiques pour une couche dopée avec ou sans dilution

Pour lever ce compromis, nous avons pensé à utiliser des couches de silicium amorphe gra-
duellement dopé. Il s’agit de peu doper le silicium amorphe à proximité du silicium cristallin
puis d’augmenter continûment le dopage (en augmentant le débit de phosphine). Un couche
a-Si:H n peu dopé réduit la densité de défauts à l’interface a-Si:H/c-Si et minimise l’absorption
de la lumière. L’augmentation du dopage permet de développer un potentiel interne suffisant et
un bon contact avec l’ITO. Ce type de gradient peut être réalisé continûment ou séquentielle-
ment. Nous présentons dans le tableau 3.12 des rendements avec une couche a-Si:H dopé n pour
laquelle le débit de phosphine a varié de 1 sccm à 4 sccm (lot 24C). On note que l’on a réussi à

DPH3 Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) RS(Ω·cm2) ρ (%)
2 sccm 639 31,7 72,3 2,49 14,6

1 sccm à 4 sccm 637 32,1 72,8 2,21 14,9

Tableau 3.12 – 1ers essais de couches graduellement dopées

augmenter le courant sans perdre en Vco et même en gagnant en facteur de forme (sûrement un
meilleur contact avec l’ITO). Avec le recul, nous utiliserions d’ailleurs un gradient commençant
à 0,5 sccm.

L’avantage obtenu peut sembler ténu mais il est reproductible et ne demande aucune étape
supplémentaire. La résistance série atteinte est la plus faible concernant cette génération de
métallisations. Surtout, le gain est beaucoup plus net avec des cellules solaires texturées comme
on le verra en 3.6. Il est à noter que le meilleur type de gradient varie en fonction d’autres
paramètres (température, épaisseur, type d’ITO) et qu’il n’est pas toujours aisé d’adapter une
séquence de gradient. Toutefois, cette idée permet souvent d’obtenir de meilleurs rendements
qu’avec un débit de phosphine fixe (mais l’effet peut être négatif avec certains types de gradients
ou de séquences de dopage). Cette technique a été testée aussi sur des c-Si de résistivité 1 Ω·cm
ou texturés.

Cette idée a donné lieu à un dépôt de brevet. Il s’agit de la demande de brevet d’invention
français no 0655714 du 20 décembre 2006.

Cette technique serait encore plus utile pour des cellules à hétérojonctions sur silicium cris-
tallin de type n car le matériau a-Si:H dopé p+ (alors en face avant) présente une densité de
défauts supérieure à a-Si:H n+ et absorbera donc plus la lumière. D’autre part, un bon contact
avec l’ITO demande un a-Si:H de type p fortement dopé. Dès lors, le compromis est plus diffi-
cile à trouver si l’on n’utilise pas de couches graduellement dopées.

Comme le pm-Si:H intrinsèque a des propriétés optiques et électriques supérieures à celles
du a-Si:H, des essais ont été menés au laboratoire pour doper le pm-Si:H. Les meilleurs résul-
tats ont été obtenus en dilution hélium avec des énergies d’activation de l’ordre de 0,3 eV et
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des conductivités de 10−3 Ω·cm. Soulignons que ce dopage ne modifie pas la structure poly-
morphe du matériau : gap plus important, paramètre de désordre plus faible, meilleur produit
µ×τ qu’un silicium amorphe. Toutefois, l’efficacité du dopage n n’est pas encore aussi bonne
qu’avec a-Si:H ce qui aura certainement un impact dans les performances des cellules solaires
et notamment sur la résistance série. En utilisant ces paramètres :

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque ;
– 30 Å pm-Si:H i à 1200 mTorr et 80 Å a-Si:H ou pm-Si:H n+ avec gradient de dopage ;
– 86 nm d’ITO + métallisations sérigraphiées avec recuit à 250 °C / 40 min à l’air.

on obtient les résultats du tableau 3.13 (no 510183 - 510274 du lot 70). Si le Vco est légèrement
plus important, le facteur de forme est très inférieur et donc le rendement. L’efficacité du dopage
des couches de pm-Si:H n’est pas encore suffisante pour nos applications.

T° / Dilution Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
200 °C / dihydrogène 625 31,1 74,7 14,5

175 °C / hélium 629 31,1 68,2 13,4

Tableau 3.13 – Caractéristiques pour une couche en pm-Si:H dopé n

La température de dépôt est un paramètre modifiant quasiment toutes les caractéristiques.
Pour conserver certaines données fixes, nous avons adapté le temps dé dépôt permettant d’obte-
nir la même épaisseur de silicium amorphe. Nous donnons les caractéristiques d’un a-Si:H n+
déposé en dilution dihydrogène avec 2 sccm de PH3 (tableau 3.14).

T° de dépôt vd (Å/s) Eg (eV) E0 (eV) C (eV)
175 °C 0,45 1,68 3,64 2,26
200 °C 0,48 1,67 3,63 2,26
250 °C 0,56 1,60 3,61 2,24

Tableau 3.14 – Variations des caractéristiques a-Si:H n+ en fonction de la T°

Des cellules solaires sont fabriquées à ces trois températures :
– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque à T° variable ;
– 30 Å pm-Si:H i à 1600 mTorr et 120 Å a-Si:H n+ dilué dans 100 sccm d’H2 avec

DPH3 = 2 sccm ;
– 92 nm d’ITO + métallisations sérigraphiées avec recuit à 200 °C pdt 15 min à l’air.
Le graphique 3.29 présente les résultats de cette séquence (no 411254 et suivants du lot 24B).

L’influence de la température est sensible et reproductible. L’optimum est à 200 °C et c’est
essentiellement le courant qui varie. A plus basse température, la conductivité et la qualité du
matériau diminuent légèrement. A l’inverse, un gap plus faible (à 250 °C) augmente l’absorption
dans l’UV et le bleu et donc diminue le photocourant. Un calcul du même genre que ceux
effectués page 195 montre que l’on perd 0,3 mA·cm−2 en utilisant un a-Si:H à 1,60 eV24 ce qui
explique la moitié de la perte de la densité de courant.

24 Nous avons aussi calculé que, dans ce cas, cela équivaudrait à une augmentation de 50 Å a-Si:H n+.
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Figure 3.29 – Résultats de SHJ en fonction de la T° de dépôt de l’émetteur
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3.4.2 Couche intrinsèque

L’entreprise Sanyo a déposé un nom de marque HIT signifiant « Heterojunction with In-
trinsic Thin film » pour souligner la nécessité d’une couche intrinsèque afin de correctement
passiver la surface du silicium cristallin. Ce bénéfice a été maintes fois rappelé (voir par ex.
[17]) même si Sanyo utilise un c-Si de type n. Dès lors, nous avons inclus cette idée dans nos
cellules solaires mais l’intérêt réel de cette couche n’est pas si clair en tout cas pour du c-Si
de type p. Nous n’aborderons dans cette partie que la problématique de la couche intrinsèque
en face avant et nous anticiperons quelques résultats sur la texturation (3.6) et la croissance
épitaxiale sur le silicium cristallin (4.1.2).

Pourquoi ajouter une couche intrinsèque entre a-Si:H n+ et c-Si de type p ? Sommaire-
ment parce qu’elle passiverait mieux la surface du silicium cristallin que du silicium amorphe
dopé dont la densité de défauts est supérieure à celle de l’amorphe intrinsèque. Cependant, une
couche intrinsèque trop épaisse ne peut être que dommageable pour les performances de la
cellule puisque l’absorption de la lumière augmente25 ainsi que la résistance série.

La figure 3.30 présente les résultats d’une série en épaisseur de la couche de pm-Si:H in-
trinsèque. L’épaisseur de 0 Å correspond bien entendu à une absence de couche intrinsèque. Il
s’agit des no 4102710 et suivants du lot 24A.

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– 30 Å pm-Si:H i à 1600 mTorr et 120 Å a-Si:H n+ dilué dans 100 sccm d’H2 ;
– 92 nm d’ITO + métallisations sérigraphiées avec recuit à 200 °C / 15 min à l’air.

Si l’on tient compte des barres d’erreurs, on constate qu’il n’y a pas d’effet -positif ou négatif-
de la couche intrinsèque. Aucune caractéristique des cellules solaires n’est affectée.

Le même type d’étude a été menée en faisant varier la pression du plasma lors du dépôt
de pm-Si:H i comme montré tableau 3.15 (il s’agit des no 411304 et suivants du lot 24C cf.
tableau 3.9 pour les conditions de fabrication). La couche a-Si:H n+ reste identique. Il y a une
faible dégradation de la cellule avec la pression26 notamment une diminution continue du cou-
rant. On note qu’avec une couche intrinsèque déposée à une pression supérieure à 1800 mTorr
on obtient des cellules solaires moins bonnes que sans couche intrinsèque. Le bombardement
ionique est très souvent mis en avant comme facteur explicatif de la dégradation des cellules à
hétérojonctions (par exemple [18]). Sur une telle gamme de pression il y a une baisse sensible
du bombardement ionique, pourtant, nous observons une baisse et non pas une augmentation
des performances. Malgré tout, l’effet est très faible surtout si l’on a à l’esprit les différences
importantes existantes entre un pm-Si:H déposé sur verre à 1600 mTorr ou à 2200 mTorr. Il y a
là un résultat surprenant.

Dans ces conditions, la couche intrinsèque (qui, nous le verrons en 4.1.2, n’est pas du pm-
Si:H) s’est avérée systématiquement positive ou neutre mais jamais négative avec un substrat
de silicium cristallin CZ 14 Ω·cm.

Avec l’augmentation des rendements due à une meilleure collecte (augmentation du FF) ou
à une texturation, la couche intrinsèque déposée à 1200 mTorr ou 1600 mTorr est bénéfique.
L’impact reste cependant limité. Voyons un exemple avec les cellules texturées no 512104 et
suivants du lot 77 dont les résultats sont présentés dans le tableau 3.16 :

25 Dans une hétérojonction les couches amorphes ne participent que très peu au courant.
26 Contrairement au cas précédent, les variations sont bien ici légèrement supérieures aux barres d’erreur.
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Figure 3.30 – Résultats des cellules solaires en fonction de l’épaisseur de pm-Si:H i
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Pression (mTorr) Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) RS(Ω·cm2) ρ (%)
1600 639 31,7 72,3 2,49 14,6
1800 639 31,7 71,1 2,58 14,4
2000 638 31,6 71,5 2,52 14,4
2200 638 31,3 71,2 2,57 14,2

Tableau 3.15 – Caractéristiques en fonction de la pression lors du dépôt de pm-Si:H i

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ texturées KOH puis nettoyées RCA avec BSF pleine plaque à
T = 200 °C ;

– pm-Si:H i à 1200 mTorr et a-Si:H n+ sans dilution et avec gradient de dopage ;
– métallisations sérigraphiées avec recuit à 250 °C pendant 40 min à l’air.

Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
sans couche intrinsèque 624 33,3 72,2 15,0
avec couche intrinsèque 629 33,6 72,5 15,3

Tableau 3.16 – Caractéristiques de cellules texturées avec ou sans couche intrinsèque

On constate que la couche intrinsèque améliore quelque peu tous les paramètres de ces cellules
solaires texturées.

Plus classiquement, nous avons utilisé une couche intrinsèque amorphe. Il s’agit d’un a-Si:H
déposé dans les mêmes conditions que a-Si:H dopé avec une pression de l’ordre de 100 mTorr27.
Dans les conditions énumérées ci-dessous (lot 70) on obtient les résultats du tableau 3.17.

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque ;
– 30 Å de couche intrinsèque et 80 Å a-Si:H n+ avec un gradient de dopage ;
– 86 nm d’ITO + métallisations sérigraphiées avec recuit à 250 °C pdt 40 min à l’air.

Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
pm-Si:H i 625 31,1 74,7 14,5
a-Si:H i 611 30,4 76,6 14,2

Tableau 3.17 – Caractéristiques de cellules selon le type de couche intrinsèque

On note une nette diminution de la tension et du courant en utilisant une couche de silicium
amorphe. Le facteur de forme est supérieur.

La couche intrinsèque est donc loin d’être aussi primordiale qu’attendu pour obtenir une
bonne passivation. Néanmoins, la différence entre l’adjonction d’une couche de a-Si:H intrin-
sèque (dégradation) et d’une couche de « pm-Si:H » intrinsèque (amélioration ou statu quo)
peut étonner. Nous avons constaté que le matériau déposé dans les conditions du pm-Si:H était
en fait épitaxié sur le silicium cristallin (4.1.2). Dès lors, l’hétérojonction à proprement parler
se situe entre la couche intrinsèque épitaxiée et la couche de silicium amorphe dopé. La couche
intrinsèque épitaxiée peut être considérée comme une couche tampon. Dans le cas du dépôt de
a-Si:H intrinsèque, la situation est moins nette : il peut y avoir épitaxie même si, plus souvent, il

27 Soit une « basse pression » si l’on compare aux 1200 ou 1600 mTorr.
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y a croissance de a-Si:H classique (cf. partie 4.1.2). Par souci de simplicité28 nous citerons plu-
tôt la méthode de dépôt (dans les conditions de a-Si:H ou pm-Si:H etc.) que le résultat (épitaxie
ou a-Si:H).

L’effet positif de la couche intrinsèque dans les conditions du pm-Si:H est plus net lorsque
la température de recuit (donc post-dépôt) augmente (par exemple 250 °C au lieu de 200 °C).
Pour des cellules à hétérojonction en face avant uniquement sur du c-Si CZ 14 Ω·cm, on peut
résumer ainsi :

1. une couche a-Si:H intrinsèque dégrade les performances ou (plus rarement) est neutre ;

2. une couche intrinsèque déposée dans les conditions du pm-Si:H améliore légèrement les
caractéristiques ou est neutre.

3.4.3 SHJ avec BSF localisé

Quelques cellules solaires ont été réalisées avec des champs arrières localisés (BSF localisé)
sur c-Si CZ 14Ω·cm. Il ne s’agit pas d’un procédé industriel orienté bas coût mais nous voulions
tester la qualité de la passivation en face avant. En effet, nous montrerons dans le chapitre 5 qu’il
existe une limite à l’augmentation du Vco pour des cellules à simple hétérojonction et BSF pleine
plaque. Nous avons quantifié ce basculement : lorsque la densité de défauts en face avant devient
strictement inférieure à 1012 cm−2·eV−1 c’est la face arrière qui devient le facteur limitant. Cette
étape de fabrication a été décrite dans 2.4.2.

Les durées de vie effectives mesurées après fabrication du BSF localisé pour ce lot 5101 P
sont de l’ordre de 225 µs et la vitesse de recombinaison en face arrière est de l’ordre de 100 cm/s.
Rappelons que l’on obtient au mieux des S Ar ≈ 500 cm/s avec un BSF pleine plaque. D’autre
part, les métallisations n’étaient pas sérigraphiées mais déposées avec un empilement Ti/TiN/Al
de 50 nm/50 nm/10 µm. L’émetteur a été réalisé dans les conditions suivantes (no 3091810 et
suivants) :

– T = 200 °C ;
– 30 Å de couche intrinsèque à 1600 mTorr et 120 Å a-Si:H n+ en dilution H2 ;
– 100 nm d’ITO.

La meilleure plaque de ce lot (P03) affichait un excellent Vco de 677 mV ce qui constituait à
l’époque un record mondial sur c-Si de type p [19]. Le facteur d’idéalité de la diode sous
obscurité était de 1,56. Comme les records existent pour être « battus », ce fut le cas avec la Réf.
[20] qui annonce un Vco de 690 mV sur substrat c-Si type p.

Malheureusement, le courant et encore plus le facteur de forme étaient médiocres : Jcc de
28,6 mA·cm−2 et FF de 57,7 % soit un rendement de 11,2 %. Notons qu’une autre plaque de
cette série a atteint un Vco du même ordre (672 mV). La faiblesse du courant et du facteur
de forme (imputable principalement à une forte résistance série) est due à une somme de rai-
sons. L’ITO était pour ce lot trop épais et trop absorbant. Le BSF localisé avait un espacement
entre plot trop grand (ce qui augmente la résistance série puisque cela augmente latéralement la
distance à parcourir par les trous pour rejoindre les contacts p+). Pour garantir une très faible
vitesse de recombinaison en face arrière, nous avions préféré maximiser ce paramètre plutôt que

28 et pour bien distinguer ce chapitre 3 axé résultats/cahier d’expériences des chapitres orientés interpréta-
tion/discussion.
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l’optimiser au détriment de la résistance série. Pour de nouveaux essais avec la même résistivité
(14 Ω·cm ici), un espacement entre plots inférieur à 600 µm serait sans doute préférable. Enfin,
l’empilement de métallisations évaporées devait permettre de diminuer la résistance de contact
sur l’ITO mais la solution permettant de graver l’aluminium a dégradé l’ITO qui avait un aspect
« marbré » comme on le constate sur la figure 3.31.

Figure 3.31 – Dégradation de l’ITO après gravure de l’aluminium (pour empilement Ti/TiN/Al)

Toutefois, on retiendra le Vco record obtenu à l’aide de notre émetteur amorphe. La figure
3.32 permet de comparer le rendement quantique interne et les spectres de réflectivité de nos
meilleures cellules solaires utilisant un BSF localisé avec l’une des meilleures cellules à simple
hétérojonction du laboratoire allemand HMI. On note la bonne réponse obtenue dans le bleu
et l’épaisseur trop importante de l’ITO pour notre cellule ainsi que le gain appréciable obtenu
dans l’infrarouge grâce au BSF localisé.

3.4.4 Pré-plasma

Comme le suggéraient certaines publications [17, 21], nous avons procédé à des plasmas
H2 après la trempe HF et avant le dépôt des couches amorphes pour « nettoyer et passiver » la
surface du silicium cristallin. Plusieurs essais ont été réalisés. Nous en présentons deux pour
l’instant : température de recuit de 180 °C ou de 250 °C. Dans tous les cas, le plasma de H2

est effectué après la trempe HF et juste avant le dépôt des couches amorphes. La pression est de
1100 mTorr, le débit de 200 sccm, la puissance de 5 W et la température de 200 °C. Les cellules
solaires dont la température de recuit pour les métallisations est de 250 °C sont les no 510175 et
suivants du lot 70 :

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– 30 Å de couche intrinsèque à 1200 mTorr et 80 Å a-Si:H n+ avec un gradient de dopage ;
– 86 nm d’ITO + métallisations sérigraphiées avec recuit à 250 °C pdt 40 min à l’air.

et celles dont la température de recuit est de 180 °C correspondent aux no 607064 et suivants du
lot 91 :
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Figure 3.32 – RQI et réflexions de deux cellules à simple hétérojonction
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– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– 30 Å de couche intrinsèque à 1200 mTorr et 80 Å a-Si:H n+ avec un gradient de dopage ;
– 80 nm d’ITO + métallisations sérigraphiées avec recuit à 180 °C pdt 40 min à l’air.

T° de recuit Durée plasma H2 Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
250 °C 0’ 625 31,1 74,7 14,5
250 °C 3’ 575 30,5 70,0 12,3
250 °C 6’ 573 30,5 71,5 12,5
180 °C 0’ 633 33,0 75,9 15,8
180 °C 1’ 597 32,4 78,9 15,2
180 °C 3’ 610 32,8 76,6 15,3

Tableau 3.18 – Influence d’un pré-plasma H2 sur les performances des cellules

L’effet est spectaculaire et inattendu. Avec une température de recuit de 250 °C, le Vco chute
d’environ 50 mV. La baisse du courant et du FF est un peu moindre. Il est crucial de comprendre
qu’une telle chute de Vco (plus de 50 mV) correspond à des densités de défauts surfaciques
différant d’un facteur 20 ! La chute de Vco est un peu moins importante à 180 °C mais reste
marquée. Il y a clairement un effet de la température. En revanche, pour les deux températures,
une durée supérieure de plasma H2 n’entraîne pas une baisse supplémentaire des performances.
Tout se passe comme si l’on « remplissait » très vite un « réservoir » et que l’augmentation de
la durée du plasma ne dégradait pas plus la cellule29. Des comportements identiques (un peu
moins nets) sont observés avec des cellules texturées.

3.4.5 Résistivité du c-Si

Nous avons déjà évoqué dans la partie 3.1 de curieuses différences entre des cellules solaires
à hétérojonctions basées sur un substrat cristallin 1 Ω·cm ou 14 Ω·cm (il s’agissait de c-Si CZ).
Nous avions pensé alors que le changement de générateur du réacteur et/ou la durée de vie plus
faible des substrats CZ 1 Ω·cm étaient en cause. Cette dépendance à la résistivité du substrat
s’est confirmée au fil des expériences d’autant que nous avons ensuite utilisé des substrats FZ
1 Ω·cm tout en conservant les CZ 14 Ω·cm : les durées de vie des substrats devenaient donc du
même ordre de grandeur (≈1 ms). Ainsi dans des conditions strictement identiques au lot 91 (cf.
ci-dessus) mais avec des substrats FZ 1 Ω·cm, nous avons obtenu les résultats du tableau 3.19.
L’utilisation d’un substrat 1 Ω·cm diminue le rendement d’environ 1 point et le Vco de 30 mV.

Résistivité du c-Si Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
14 Ω·cm CZ 633 33,0 75,9 15,8
1 Ω·cm FZ 604 32,2 76,6 14,9

Tableau 3.19 – Émetteur identique pour deux résistivités du c-Si

L’émetteur optimal varie donc en fonction de la résistivité.

29 Il y a même quasiment une très légère augmentation.
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Cette forte baisse est d’autant plus surprenante que la dépendance (théorique) reportée dans
la littérature est. . . opposée ! Un modèle analytique simple [22] et repris dans de nombreuses
publications prévoit une augmentation du Vco en fonction du dopage30 du substrat. D’après ce
modèle et avec les paramètres mesurés sur nos cellules, nous devrions obtenir un gain de 40 mV
en passant de 14 Ω·cm à 1 Ω·cm. Or, c’est une baisse de 30 mV qui est constatée. Et il ne s’agit
pas d’un minimum local puisque nous obtenons d’excellents Vco sur substrats 14 Ω·cm qui sont
même strictement supérieurs à la valeur théorique maximale de [22].

Comme en plus, la résistance série diminue avec le dopage du substrat, l’utilisation de
substrats plus dopés ne pouvait qu’être bénéfique ce que nous n’observons pas. En fait, peu
d’équipes ont travaillé sur des substrats plus résistifs (même si [22] cite quelques résultats sur
10 Ω·cm) puisque la grande majorité utilise des c-Si de 0,5 Ω·cm à 2 Ω·cm. Il y a là a minima
un paradoxe que nous avons détaillé dans [19] et qui sera explicité au chapitre 5.

Remarquable aussi, l’influence du type de dilution en fonction de la résistivité. Le meilleur
Vco sur substrat 1 Ω·cm est obtenu en déposant toutes les couches amorphes en dilution hélium
et à 175 °C. On obtient ainsi un Vco de 633 mV (lot 71) alors que le meilleur Vco en dilution
dihydrogène est de 622 mV. Pour un même type de dilution, on obtient de meilleurs rendements
et Vco à 175 °C qu’à 200 °C contrairement au substrat 14Ω·cm (voir 3.4.1). Dans des conditions
identiques (lot 70), les Vco sont toujours similaires en dilution dihydrogène ou hélium sur c-Si
14 Ω·cm et de l’ordre de 630 mV.

Qu’en est-il de l’utilisation d’une couche intrinsèque ? Les cellules no 606304 et suivants
du lot 116 ont livré les résultats du tableau 3.20. Comme pour une résistivité de 14 Ω·cm une

Type de couche i Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
« pm-Si:H » 604 32,2 76,6 14,9
absence 615 31,8 76,1 14,9
a-Si:H 609 31,6 76,1 14,6

Tableau 3.20 – Influence de la couche intrinsèque sur substrat c-Si 1 Ω·cm

couche amorphe intrinsèque dégrade sensiblement les performances sur substrat 1 Ω·cm. En
revanche, la couche intrinsèque déposée dans les conditions du pm-Si:H diminue le Vco ce qui
n’est jamais le cas pour des substrats 14 Ω·cm.

Enfin, nous avons étudié l’influence d’un pré-plasma de H2 pour cette résistivité avec une
température de recuit des métallisations de 180 °C (tableau 3.21 à comparer à 3.18). Un pré-

Durée plasma H2 Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
0’ 604 32,2 76,6 14,9
1’ 598 32,2 76,7 14,8
3’ 597 32,0 76,1 14,6

Tableau 3.21 – Influence d’un pré-plasm<a H2 pour des c-Si 1 Ω·cm

plasma H2 diminue aussi les performances mais beaucoup moins que pour un substrat 14 Ω·cm
que ce soit Vco ou Jcc.

30 Dans la limite d’une durée de vie « raisonnable ».
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Émerge de l’ensemble de ces résultats un dénominateur commun qui est la « quantité d’hy-
drogène » et une notion de « valeur limite » qui semble le paramètre le plus pertinent pour
expliquer certaines singularités.

Ajoutons que l’utilisation d’une couche a-Si:H n+ graduellement dopé dans le cas d’un c-Si
1 Ω·cm s’est avérée encore plus utile que pour une résistivité de 14 Ω·cm mais les graduels ou
les séquences de dopage ne sont pas forcément les mêmes. Le gain avec une couche de silicium
amorphe graduellement dopé sur c-Si 1Ω·cm est supérieur au gain obtenu sur substrat 14Ω·cm.

3.4.6 Post-plasma

Nous avons déjà abordé à plusieurs reprises deux aspects peu ou pas documentés dans la
littérature : un impact spectaculaire (et souvent négatif) d’un pré-plasma H2 et une différence
très nette d’optimisation de l’émetteur en fonction de la résistivité du substrat c-Si. Nous avons
aussi eu l’idée d’explorer l’effet d’un post-plasma de H2 sur les performances de nos cellules
solaires. D’une certaine manière, il s’agit d’une « hydrogénation » de la cellule. Ce plasma a
lieu juste après le dépôt des différentes couches de l’émetteur dans le même réacteur PECVD.
Pour tenir compte de la gravure du a-Si:H par le plasma H2, le dépôt de a-Si:H n+ est un peu
plus long. Des mesures d’ellipsométrie avant et après plasma H2 ont permis de vérifier que l’on
obtenait bien la même épaisseur pour l’émetteur. Si l’épaisseur de a-Si:H est identique avec ou
sans post-plasma, le a-Si:H et l’interface sont en revanche modifiés par ce post-plasma.

Ces post-plasmas sont réalisés à une pression de 1100 mTorr, un débit de H2 de 200 sccm,
une puissance de 5 W et pendant 2 minutes. La température est de 200 °C et les expériences
ont été menées sur des c-Si de 1 Ω·cm et 14 Ω·cm. Il s’agit de SHJ avec BSF pleine plaque.
Le tableau 3.22 présente les résultats de ces cellules solaires correspondant aux no 607035 et
suivants des lots 91 et 116. Il s’agit de moyennes sur deux ou trois plaques. L’influence du post-

Résistivité Durée plasma H2 Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
14 Ω·cm 0’ 633 33,0 75,9 15,8
14 Ω·cm 2’ 638 33,0 78,4 16,5
1 Ω·cm 0’ 604 32,2 76,6 14,9
1 Ω·cm 2’ 613 32,5 76,4 15,2

Tableau 3.22 – Conséquence d’un post-plasma H2 en fonction de la résistivité du c-Si

plasma H2 est nette et positive pour les deux résistivités. Notons tout de même que le courant
est amélioré pour le dopage du c-Si le plus important (résistivité de 1 Ω·cm) mais reste stable
dans l’autre cas.

3.5 Métallisations

La fabrication des métallisations a été évoquée dans 2.4.3. Nous avons fait le choix dans
notre projet d’utiliser la sérigraphie pâte d’argent qui est une solution très compétitive. Néan-
moins, adapter cette technologie à des cellules à hétérojonctions constitue un défi concernant
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l’adhérence des pâtes sur ITO, la résistivité et la résistance de contact à basse température.
Pour atteindre ces objectifs avec des températures de recuit de l’ordre de 200 °C, des approches
innovantes ont été mises en place par le CEA-Genec :

1. utilisation de nouvelles pâtes et de nouveaux fournisseurs :
– différentes thixotropies31 testées ;
– augmentation du pourcentage massique d’argent ;
– forme des particules.

2. utilisation de nouveaux écrans32 :
– densité et diamètre des fils ;
– pourcentage d’ouverture ;
– structure de l’écran (matière, nombre de couches etc.)

3. utilisation d’une presse pendant le recuit des métallisations (pression et durée).
La mise sous pression des pâtes de sérigraphie est un procédé qui a été breveté par l’équipe

du CEA-Genec. La figure 3.33 montre la forte diminution de la résistivité obtenue en augmen-
tant la pression pour une pâte Dupont 5029 recuite à 200 °C. Cette technique est donc essentielle
et permet d’atteindre les objectifs fixés pour la résistivité qui n’est plus le facteur limitant pour
nos métallisations33. Reste à diminuer la résistance de contact sur ITO. La pression et la tem-
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Figure 3.33 – Diminution de la résistivité des sérigraphies grâce à la mise sous pression

pérature de recuit le permettent mais pas suffisamment. Les tests de nouvelles pâtes ont permis
31 Un corps thixotrope est un corps dont la viscosité diminue en fonction de la force appliquée. L’exemple

(dangereux) le plus connu est le phénomène des sables mouvants. . .
32 un pochoir
33 Mais on doit encore diminuer RC et la largeur des bus.
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de franchir un pas décisif. Sur ITO, on obtenait avec des pâtes standards des RC de l’ordre
de 4·10−2 Ω·cm2, les meilleures pâtes dédiées permettent d’obtenir des valeurs inférieures à
5·10−4 Ω·cm2.

La température est aussi un paramètre important même si les couches de silicium amorphe
imposent une limite à son augmentation. La résistivité des métallisations diminue avec la tem-
pérature de recuit ce qui permet d’augmenter le facteur de forme des cellules solaires toutes
choses égales par ailleurs. Avec le procédé des no 507101 et suivants du lot 59 (détaillé ci-
dessous), nous obtenons les résultats du tableau 3.23.

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– 30 Å de couche intrinsèque à 1600 mTorr et 80 Å a-Si:H n+ en dilution H2 et gradient de

dopage ;
– 83 nm d’ITO.

T° de recuit Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
215 °C 631 31,8 74,5 14,9
250 °C 629 31,8 76,3 15,2

Tableau 3.23 – Influence de la T° de recuit des métallisations sur le FF

L’augmentation de la température jusqu’à 250 °C permet de diminuer la résistance série et
d’augmenter nettement le facteur de forme. Il n’est guère possible de monter plus haut et cette
limite imposée par les couches est même inférieure (≈170 °C) lorsque nous utilisons des cellules
à double hétérojonction avec aluminium en face arrière (3.7). Notons toutefois qu’une faible
température de recuit des métallisations sérigraphiées va dans le sens d’un budget thermique de
l’intégralité du procédé plus économique et plus écologique.

La disposition des doigts et des bus est un travail en soi. Il faut notamment que la distance
entre le dernier doigt et le bord de plaque (à droite et à gauche) corresponde à un demi-pas
entre deux doigts. Si le dernier doigt est trop près, on ajoute inutilement de l’ombrage sans
gagner en résistance. S’il est trop loin, la résistance série augmente. Nous avons aussi testé
quelle était la meilleure façon de cliver les plaques avant de les métalliser : sur la face avant ou
sur la face arrière. Sur une dizaine de plaques, on trouve exactement la même moyenne pour les
caractéristiques des cellules. Nous avons donc continué à cliver par la face arrière.

Avec un recuit à seulement 150 °C nos meilleures métallisations permettent d’atteindre un
FF de 79 % et une largeur de doigt de 100 µm. Résultat obtenu avec une mise sous pression qui
apporte toujours un gain appréciable en résistivité et une nouvelle pâte de sérigraphie à 87,5 %
de teneur en argent (EBT-001). En conclusion, on obtient des métallisations sérigraphiées à
basse température sur des cellules à hétérojonctions aussi performantes que des métallisations
à haute température sur nitrure de silicium.

3.6 Cellules texturées

Nous avons détaillé les méthodes de texturation dans 2.4.4. Rappelons que nous utilisons des
texturations anisotropiques chimiques soit à base de KOH soit de TMAH. Les solutions à base
de KOH sont les plus courantes et celles utilisant le TMAH susceptibles de moins contaminer
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le silicium cristallin.
Les difficultés spécifiques liées à la réalisation de cellules à hétérojonctions sur surface

texturée sont :

1. l’ajustement des épaisseurs des couches déposées ;

2. la passivation qui est plus critique.

Si le silicium cristallin est recouvert intégralement de pyramides, le facteur multiplicateur ( f )
reliant la surface plane à la surface effective est d’environ (cf. schéma 2.14) :

1
cos (54, 74°)

≈ 1, 73 (3.10)

On peut imaginer que ce ratio soit supérieur (si des pyramides se chevauchent) mais il s’agit
plutôt d’une borne maximale puisqu’il y a souvent une fraction de la surface du cristallin non
gravée. Pour une durée de dépôt identique, les épaisseurs sur une surface texturée sont plus
faibles que sur une surface polie34. Le facteur multiplicateur dépend donc de la texturation
(si plus uniforme par exemple) et ajoute une optimisation (retrouver la bonne épaisseur) pour
chaque type de texturation.

Comme la surface effective est plus importante, à même densité de défauts à l’interface,
les recombinaisons augmentent et le Vco chute. De plus, les étapes de chimie de la texturation
accroissent le risque de contamination du silicium cristallin. La passivation des cellules textu-
rées est par conséquent plus sensible. L’entreprise Sanyo a plusieurs fois insisté sur la difficulté
qu’ils avaient eu à retrouver d’aussi bons Vco et FF (qualité de la collecte) sur surface texturée
[17] et que cela avait constitué un véritable défi.

La texturation est réalisée au CEA-Genec en interaction avec le LPICM. La reproductibilité
des premières cellules texturées KOH-IPA étaient faibles. Les écarts-types absolus étaient de
l’ordre de 10 mV pour le Vco, 1,1 mA·cm−2 pour le Jcc, 1 point pour le FF et 1 point pour le ren-
dement (à comparer au tableau 3.6). On note que la majeure partie de la dispersion provient du
courant (≈ 3%). Certaines plaques avaient de bons Vco (≈ 635 mV) mais le rendement quantique
interne dans le bleu était inférieur de 20 points à celui d’une cellule solaire polie équivalente.
D’autre part, quelques essais ont été menés pour évaluer l’impact la durée de la trempe HF.
Dans nos conditions (BSF aluminium en face arrière) et avec une solution diluée à 2 % de HF,
on obtient une meilleure résistance série en augmentant la durée de 45 secondes à 1 minute.

Comme suggéré dans [17], nous avons réalisé un plasma de dihydrogène avant le dépôt
des couches amorphes (plaques no 502246 et suivants avec un pré-plasma de 2 min). Ce pré-
plasma H2 est censé nettoyer la surface et le « creux » des pyramides. Comme pour les plaques
polies (cf. 3.4.4), cette technique diminue les performances des cellules solaires. L’effet négatif
est toutefois moins net et l’on a même une légère augmentation du courant : -7 mV de Vco,
+0,2 mA·cm−2 de Jcc, -1,8 point de FF et -0,5 point de rendement. Mentionnons que les écarts-
types étaient alors importants.

Les essais pour ajuster les épaisseurs des couches amorphes déposées (intrinsèque et dopée)
ont été réalisés avant la stabilisation du procédé de texturation. D’une part, la reproductibilité
était faible. D’autre part, l’homogénéité de la texturation sur toute la surface du c-Si n’était pas

34 un peu comme la neige tombant sur le toit incliné d’un chalet.
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atteinte. Les dépôts avec des facteurs multiplicateurs ( f ) supérieurs à 1,73 (donc des épaisseurs
sur surface plane supérieures à 140 Å) diminuaient le courant sans augmenter la tension ou le
facteur de forme. Nous avions fait quelques essais avec f de 1,3 et les résultats étaient iden-
tiques à 1,66 (dans les barres d’erreurs en tout cas). Nous avons ensuite conservé ce facteur
de 1,66 (≈130 Å sur surface plane) nous focalisant sur d’autres paramètres. À présent que la
reproductibilité des cellules texturées est correcte, on constaterait probablement que l’optimum
en épaisseur pour les couches amorphes est inférieur à 1,66.

Nous avons ajouté une étape de nettoyage RCA (Radio Corporation of America) après la
texturation des plaques [23]. Le nettoyage RCA est de loin le plus utilisé en microélectro-
nique. Il se décompose en deux étapes SC1 et SC2 (SC pour standard clean) et est basé sur le
péroxyde d’hydrogène (H2O2). La première solution est basique (péroxyde d’hydrogène + hy-
droxyde d’ammonium) et élimine les contaminants organiques. La seconde est acide (péroxyde
d’hydrogène + acide chlorhydrique) et enlève les contaminants métalliques.

Les plaques no 512084 et suivants du lot 77 ont été fabriquées avec le procédé :
– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ texturée avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– texturation KOH-IPA à 80 °C ;
– facteur multiplicateur ( f ) pour les couches amorphes de 1,7 ;
– f pour l’ITO de 1,7 soit une épaisseur mesurée sur une surface plane de 135 nm ;
– métallisations sérigraphiées avec recuit à 250 °C pendant 40 min à l’air.

Les pyramides pour ce lot sont plutôt « massives » avec des bases de 10 µm - 15 µm. L’homo-
généité n’est pas encore parfaite et toute la surface du silicium n’est pas gravée. Le tableau 3.24
montre l’intérêt du nettoyage RCA qui permet d’augmenter le courant. Les autres paramètres
restent inchangés. Ajoutons que les écarts-types ont nettement diminué et que la surface des
plaques ayant vu un nettoyage RCA étaient plus hydrophobes après la trempe HF.

Nettoyage Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
sans RCA 630 32,7 72,7 15,0
avec RCA 629 33,6 72,5 15,3

Tableau 3.24 – Influence du nettoyage RCA pour les cellules texturées

Le nettoyage des cellules texturées est donc une étape névralgique et nous avons approfondi
cette question. Après une étape commune de texturation KOH-IPA, nous avons procédé à :

– un nettoyage RCA puis HF ;
– ou un nettoyage CARO puis RCA puis HF ;
– ou un nettoyage type « IMEC » puis HF ;
– ou deux types de polissages HF/HNO3 puis RCA puis HF.

Ajoutons que nous réalisons toujours une trempe HF avant dépôt au LPICM.
Le nettoyage CARO est éponyme de son inventeur Heinrich Caro. Il s’agit d’acide peroxy-

monosulfurique H2SO5 généralement réalisé à partir d’acide sulfurique et de péroxyde d’hydro-
gène. Il est très efficace pour retirer les contaminants organiques.

Le nettoyage IMEC doit son nom à l’institut belge de microélectronique. Les étapes princi-
pales sont :

– un mélange acide sulfurique/ozone (SOM) pendant 5 minutes à 90 °C ;
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– un mélange HF-HCL très dilué pendant 2 minutes à T° ambiante ;
– un rinçage à l’eau désionisée ozonée avec HCl sous mégasons ;
– un séchage Marangoni [24] à un pH de 3.

Le nettoyage IMEC nécessite une quantité de consommables chimiques plus de deux fois in-
férieure au nettoyage RCA [25]. Précisons que nous n’avons pas réalisé exactement toutes les
étapes du nettoyage IMEC (selon [25]) mais un « hybride » et que des essais ultérieurs devront
être menés.

L’utilisation d’une solution de HF/HNO3 permet de « polir » les pyramides après texturation
ce qui est censé faciliter la passivation des cellules solaires. Cette idée est en fait extraite du
brevet Sanyo US 6 380 479. Arrondir le sommet et le creux des pyramides augmente la confor-
mation des couches amorphes et donc le Vco. Une légère augmentation du courant grâce à un
meilleur confinement de la lumière est aussi annoncée.

Cette étude sur le nettoyage concerne le lot 117 (no 605191 et suivants) avec les conditions
suivantes :

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ texturée avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– texturation KOH-IPA à 80 °C ;
– facteur multiplicateur ( f ) pour les couches amorphes de 1,66 ;
– f pour l’ITO de 1,53 soit une épaisseur mesurée sur une surface plane de 122 nm ;
– métallisations sérigraphiées avec recuit à 180 °C pendant 40 min à l’air.

Les moyennes sur 3 plaques ou plus sont présentées dans le tableau 3.25. Le nettoyage « IMEC »
est équivalent au nettoyage RCA mais rappelons que son coût économique et écologique en
consommables est bien inférieur. L’ajout d’une étape CARO avant le nettoyage RCA est clai-
rement bénéfique tant pour la collecte que pour le courant. En revanche, les deux types de
polissages HF/HNO3 sont rédhibitoires. Plus précisément, en tenant compte uniquement des
performances des cellules solaires et des réponses spectrales, tout se passe comme si ces plaques
n’avaient pas été texturées (avec un Vco un peu plus faible). Ce résultat est valable pour deux
proportions très différentes, la durée de l’immersion dans cette solution est pour l’instant trop
importante.

Nettoyage Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
RCA simple 627 32,4 76,0 15,4
« IMEC » 630 32,4 76,2 15,5
CARO + RCA 627 32,9 76,6 15,8
HF:HNO3 (0,23) pdt 1 min 627 31,1 76,7 14,9
HF:HNO3 (1,55) pdt 3 min 632 30,8 77,0 15,0

Tableau 3.25 – Plusieurs types nettoyages après texturation KOH-IPA

Nous avons aussi mené une étude texturation TMAH vs KOH. Les données évaluées sont la
réflectivité des plaques, la passivation et la reproductibilité. On procède à un nettoyage CARO
+ RCA après les deux types de texturation. Il s’agit du lot 128 (no 605166 et suivants) :

– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ texturée avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– facteur multiplicateur ( f ) pour les couches amorphes de 1,66 ;
– f pour l’ITO de 1,53 soit une épaisseur mesurée sur une surface plane de 122 nm ;
– métallisations sérigraphiées avec recuit à 180 °C pendant 40 min à l’air.
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On se reportera au tableau 3.26 détaillant les performances de ces cellules solaires. La textu-
ration TMAH est plus efficace pour obtenir un courant important (cf. réflectivité sur la figure
3.35) tout en améliorant la collecte (FF en hausse malgré l’augmentation du courant). La tension
baisse un peu. Actuellement, la texturation TMAH est nettement meilleure que la texturation
KOH.

Nettoyage Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
KOH + IPA 622 33,4 75,6 15,7
TMAH 615 35,9 76,0 16,8

Tableau 3.26 – Comparaison texturation KOH - TMAH

Les optimisations des épaisseurs d’ITO ont été réalisées avec une reproductibilité acceptable
correspondant au cas KOH + RCA ci-dessus. Nous avons fait varier le facteur multiplicateur
f de 1,3 à 2,1 ce qui correspond à des épaisseurs d’ITO sur surface plane d’environ 100 nm
à 170 nm. Le graphique 3.34 présente la densité de courant et le rendement en fonction de
l’épaisseur d’ITO. L’optimum en rendement se situe à 120 nm qui correspond à f ≈ 1, 5. Les
variations du rendement restent faibles si l’on considère la plage importante explorée. La lon-
gueur d’onde où l’on obtient le minimum de réflectivité grâce à l’ITO (en tant que couche
anti-reflet) est moins sensible lorsque la cellule est texturée puisque la réflectivité est déjà faible
sur tout le spectre utile. De plus, l’absorption moyenne de notre ITO optimisé étant faible (cf.
3.3) et l’augmentation de l’épaisseur améliorant quelque peu le FF, on conçoit que l’épaisseur
d’ITO pour des cellules texturées soit un paramètre robuste. Rappelons toutefois que cet op-
timum correspond à un type de texturation et que f peut être sensiblement différent selon la
surface effective gravée.

Enfin, nous avons testé l’utilité d’une couche a-Si:H graduellement dopé pour des cellules
texturées. Dans les conditions du lot 77 (mais avec une T° de recuit de 175 °C), nous obtenons
le tableau 3.27. L’avantage de la couche graduellement dopée est manifeste : on gagne sensi-
blement en courant (couche amorphe en moyenne moins dopée donc avec moins de défauts)
tout en augmentant la collecte (sans doute augmentation du FF grâce à un meilleur contact avec
l’ITO). Il y a une légère baisse du Vco. Le rendement augmente de 2 % en relatif.

Couche dopée Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
sans gradient 638 33,4 72,1 15,3
avec gradient 631 34,0 73,0 15,6

Tableau 3.27 – Intérêt du gradient de dopage pour des cellules texturées

Si la reproductibilité a été très fortement améliorée, elle reste un peu plus faible que celle ob-
tenue sur des plaques polies. Les valeurs précédentes étaient des moyennes, nous donnons dans
le tableau 3.28 les caractéristiques des meilleures cellules texturées obtenues en texturation
KOH ou TMAH. Les figures 3.35 montrent le rendement quantique interne, externe et la réflec-
tivité de 350 nm à 1150 nm de ces deux cellules texturées et d’une plaque polie. On remarque
que le gain en courant de la texturation TMAH est dû à la nette diminution de la réflectivité
même si le rendement quantique interne dans le bleu est encore un peu plus faible que les deux
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Figure 3.34 – Rendement et courant de cellules texturées en fonction de l’ép. d’ITO

autres plaques (polie ou texturée KOH). Dès lors, il y a encore une marge d’augmentation du
courant. On confrontera ces courbes de réflectivité aux agrandissements des surfaces texturées

Texturation Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
KOH 626 33,9 76,7 16,3
TMAH 619 35,9 78,0 17,3

Tableau 3.28 – Caractéristiques des meilleures cellules texturées

TMAH ou KOH (fig. 3.36). L’intégralité de la surface du silicium cristallin a été gravée par le
TMAH ce qui n’est pas le cas pour le KOH. L’homogénéité de la taille des pyramides est aussi
meilleure avec la texturation TMAH.

3.7 Hétérojonction en face arrière

L’objectif final de notre travail de thèse est de fabriquer des cellules à hétérojonctions en-
tièrement à basse température et donc sans BSF aluminium en face arrière (qui nécessite des
T° > 800 °C). Sur du silicium cristallin de type p, la face arrière d’une cellule à hétérojonction
est une couche de silicium amorphe dopé p. Elle est aussi déposée par PECVD. Elle permet
d’extraire les trous du c-Si et de le passiver même si la passivation n’est pas aussi critique qu’en
face avant. La passivation en face arrière est d’autant plus importante que le ratio longueur de
diffusion sur épaisseur de l’absorbeur est grand. Nous appellerons DHJ les cellules solaires à
double hétérojonction i.e. une hétérojonction en face avant (notée parfois FAV) et en face arrière
(FAR).
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Figure 3.35 – Réponses spectrales de cellules polies et texturées KOH ou TMAH
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Figure 3.36 – Zoom de la surface du silicium texturé (TMAH ou KOH)
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Nous verrons plus loin que le diagramme de bandes en face arrière sur du c-Si de type p
est moins favorable qu’en face avant. Succinctement la discontinuité de la bande de valence (de
l’ordre de 0,5 eV) peut constituer une barrière pour les trous diminuant le facteur de forme. Il
faut ensuite réaliser le contact : on peut utiliser une couche d’ITO (comme en face avant) ou
plus classiquement de l’aluminium35. Cette couche sert aussi de réflecteur arrière réfléchissant
une partie de l’infrarouge (essentiellement les photons de 1 000 nm à 1 100 nm). Dans le cas
de l’ITO en face arrière, on doit aussi ajouter des métallisations sérigraphiées (la même pâte
d’argent qu’en face avant). Nous utilisons un masque pleine plaque pour la face arrière. Les
problématiques de la réalisation de cellules à double hétérojonction sont principalement :

– séquence de fabrication ;
– utilité d’une couche intrinsèque ;
– épaisseur, dopage et gap de la couche a-Si:H p+ ;
– utilisation d’une couche ITO ou d’aluminium.

La figure 3.37 présente un schéma des cellules à double hétérojonction réalisées au laboratoire.

Figure 3.37 – Schéma d’une cellule à double hétérojonction

35 qui peut être évaporé ou pulvérisé.
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3.7.1 Séquence de fabrication

Nous avons vérifié deux points et leurs combinaisons :

1. commencer le dépôt par la face avant ou la face arrière du c-Si ;

2. procéder à une seconde trempe HF après le dépôt sur une face.

Comme la durée pour obtenir un vide résiduel adéquat puis réaliser l’émetteur est d’environ 30
minutes et que nous devons revenir à pression atmosphérique pour pouvoir retourner la plaque,
quelques monocouches d’oxyde ont pu croître. Dès lors, une trempe HF sur la face du c-Si
encore vierge peut s’avérer nécessaire. L’alternative est : seconde trempe HF ou retourner la
plaque immédiatement et relancer le vide. Les conclusions du lot 58D-59B dédié à ces questions
sont :

– si T° de dépôt FAV ≈ T° de dépôt FAR ⇒ Vco légèrement meilleur (≈ 5 mV) et Icc

identique en commençant par la FAV.
– si T° de dépôt FAV << T° de dépôt FAR ⇒ Vco identique et Icc légèrement moins bon

(≈ 0,3 mA·cm−2) en commençant par la FAV.
– réaliser une seconde trempe HF plutôt que retourner uniquement la plaque implique une

perte d’environ 30 mV de Vco et un gain quasi nul en courant (à peine 0,1 mA·cm−2).
Précisons qu’après 10 minutes à l’air et à température ambiante, l’épaisseur d’oxyde natif sur
une surface de c-Si (100) couverte par de l’hydrogène n’est que de 2 Å et évolue logarithmi-
quement [26]. En revanche, nous avons noté que si la durée totale du procédé (vide + dépôt)
excédait une heure, le courant diminuait nettement (toutes choses égales par ailleurs). Nous
l’attribuons à une recroissance partielle de la couche d’oxyde.

D’autre part, la trempe HF des plaques nues est réalisée avec une dilution de 5 % (puisqu’il
n’y a plus de BSF aluminium en face arrière susceptible d’être gravé par un mélange trop
concentré). Nous avons varié la durée de la trempe HF de 10 s à 40 s. Les différences ne sont
pas très importantes mais significatives. La tension a tendance à légèrement diminuer avec la
durée de l’immersion (-10 mV sur la plage concernée). La variation du courant est plus nette : il
augmente d’environ 0,7 mA·cm−2 de 10 s à 40 s de trempe HF. La durée optimale de la trempe
HF (dilution de 5 %) est de 24 s.

Sauf mention contraire, l’émetteur de toutes les cellules à double hétérojonction est iden-
tique. Il correspond à l’optimum suivant :

– T = 200 °C ;
– 30 Å de « pm-Si:H » intrinsèque déposé à 1200 mTorr ;
– 80 Å a-Si:H n+ sans dilution graduellement dopé ;
– 80 nm d’ITO optimisé.

La résistivité des substrats utilisés pour les DHJ est quasiment toujours 14 Ω·cm.

3.7.2 Dopage de la couche p

Dans notre réacteur PECVD, le dopage de type p est obtenu en ajoutant du trimétyle bore
(TMB) dans le mélange gazeux. Sa formule chimique est B(CH3)3. Il est dilué à 2 % dans H2.
Le diborane B2H6 est plus couramment utilisé comme gaz dopant mais le TMB a une toxicité
moindre et une meilleure stabilité thermique [27]. La vitesse de dépôt de a-Si:H augmente avec
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la concentration de gaz boré36. Cette augmentation est due à l’accroissement du coefficient de
collage de SiH3 en présence de bore [28].

On voit sur le tableau 3.29 la modification des propriétés de a-Si:H p+ en fonction de la
concentration de TMB. Nous avons procédé à des mesures d’ellipsométrie pour extraire les
données optiques et à des mesures coplanaires en fonction de la température pour la conducti-
vité. Le matériau a-Si:H dopé p a été déposé en dilution H2 et à 200 °C. L’énergie d’activation et
la conductivité augmentent continûment avec le débit de TMB. Un débit de 20 sccm correspond
à 0,8 % de gaz dopant dans le mélange gazeux. L’augmentation de la vitesse de dépôt est de
60 % avec moins d’un pourcent de gaz boré dans le plasma confirmant l’effet catalytique. Sauf
mention contraire, toutes les couches dopées p sont donc réalisées avec 20 sccm de TMB.

Débit de B(CH3)3 vd (Å/s) Eg (eV) E0 (eV) C (eV) Ea (eV) σ@25 °C
(S·cm−1)

0 sccm 0,44 1,67 3,61 2,15 / /

2 sccm 0,48 1,70 3,59 2,19 0,49 4 · 10−7

5 sccm 0,54 1,68 3,61 2,25 0,47 4 · 10−6

10 sccm 0,59 1,66 3,63 2,29 0,39 6 · 10−5

20 sccm 0,69 1,66 3,66 2,39 0,38 9 · 10−5

Tableau 3.29 – Variations des caractéristiques de a-Si:H p+ en fonction du débit de TMB

Nous verrons que le gap de a-Si:H p+ en face arrière est un paramètre prépondérant. Nous
avons exploré toute une gamme de paramètres de dépôt pour a-Si:H p+. Nous ne présentons
ici que les résultats utilisés par la suite37 et aucun alliage de silicium amorphe (par exemple a-
Si1−xGex:H ou a-Si1−xCx:H). Le débit de TMB est toujours de 20 sccm dans le tableau 3.30 et la
puissance de 1 W. L’efficacité de dopage augmente avec la température et est (très) légèrement
meilleure sans dilution.

T° Dilution Pression vd (Å/s) Eg (eV) E0 (eV) C (eV) Ea (eV) σ@25 °C
(mTorr) (S·cm−1)

174 °C H2 100 0,67 1,73 3,65 2,42 0,35 1 · 10−5

174 °C sans 100 0,94 1,72 3,70 2,46 0,34 2 · 10−5

200 °C H2 100 0,69 1,66 3,66 2,39 0,38 9 · 10−5

200 °C sans 45 1,04 1,69 3,66 2,47 0,38 4 · 10−5

200 °C sans 100 1,06 1,68 3,67 2,38 0,37 3 · 10−5

225 °C sans 100 0,98 1,63 3,71 2,49 0,33 5 · 10−5

250 °C sans 100 1,07 1,59 3,67 2,37 0,28 2 · 10−4

250 °C H2 100 0,84 1,56 3,68 2,41 0,30 1 · 10−4

Tableau 3.30 – Caractéristiques du a-Si:H p+ en fonction de la T° et de la dilution

36 situation inverse de a-Si:H dopé n avec phosphore.
37 pour ne pas surcharger le tableau.
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3.7.3 Plan d’expériences

Le vocable plan d’expériences38 recouvre en fait une grande variété de techniques et on
lira avec profit [29]. La méthode des plans d’expériences permet d’explorer l’effet d’un grand
nombre de variables en un minimum d’expériences minimisant ainsi la durée et le coût. De plus,
des expériences qui se prolongent sur une grande durée peuvent faire intervenir des paramètres
non-connus pouvant fausser les résultats. Cette méthode n’étudie pas les facteurs un par un en
les faisant varier sur une plage mais elle modifie les niveaux de tous les facteurs à la fois. Les
avantages sont nombreux :

– diminution du nombre d’essais ;
– détection des interactions entre facteurs39 ;
– détection des optimaux ;
– meilleure précision sur les résultats ;
– possibilité de modéliser les résultats.
Pour commencer l’étude de la face arrière, nous avons réalisé le type de plans d’expériences

le plus simple : les plans factoriels mettant en évidence l’existence d’interactions entre facteurs.
Dans notre cas, il s’agit d’un plan factoriel à trois niveaux. On fixe un niveau bas et un niveau
haut pour trois facteurs et l’on réalise les 23 = 8 expériences. Nous avons doublé chaque plaque
faite. Puis, l’on procède à un traitement statistique qui permet de connaître :

– les facteurs les plus influents ;
– les interdépendances et interactions éventuelles entre facteurs ;
– et les marges de confiance de ces relations.
Nous avons utilisé des cellules solaires dont la face avant avait été réalisée par une tech-

nologie « classique » au CEA. La face arrière est une hétérojonction en silicium amorphe puis
1,5 µm d’aluminium évaporé. Les trois facteurs de l’hétérojonction en face arrière et leur niveau
bas (-) et haut (+) sont :

– température : 174 °C (-) et 250 °C (+)
– épaisseur a-Si:H p+ : 120 Å (-) et 400 Å (+)
– couche intrinsèque dans les conditions du pm-Si:H : absence (-) et 30 Å (+)

Le matériau a-Si:H p+ est déposé sans dilution et à une pression de 100 mTorr (voir carac-
téristiques tableau 3.30). Le tableau 3.31 présente les résultats de ce plan d’expériences. Un
certain nombre de plaques ont été cassées en cours de procédé et certains points du plan facto-
riel sont donc vides (soit parce qu’aucune plaque n’a été réalisée jusqu’au bout soit parce que
statistiquement non significatif).

Le traitement statistique a mis en évidence une forte interdépendance (avec une marge de
confiance importante) entre la température de dépôt et l’épaisseur de la couche a-Si:H dopé
p. Cela signifie que l’impact de l’épaisseur est très différent selon la température. La couche
intrinsèque déposé dans les conditions du pm-Si:H diminue nettement le Vco quels que soient
les autres paramètres et augmente légèrement le FF. Il est apparu aussi un compromis entre
l’augmentation du Vco et celle du FF qui évoluent souvent en sens inverse (contrairement à la
majorité des cas pour la FAV). L’évolution du FF en fonction de l’épaisseur est radicalement
différente selon la température de dépôt (donc selon le gap) : il augmente lorsque le gap est petit
(1,59 eV), il diminue lorsqu’il est grand (1,73 eV).

38 A notre avis, ils sont sous-utilisés dans les laboratoires de physique.
39 point primordial et qui est négligé avec des plans monovariables classiques.
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Sans couche intrinsèque Avec couche intrinsèque

250 °C

120 Å

Vco = 590 mV Vco = 580 mV
Icc = 30,6 mA·cm−2 Icc = 30,6 mA·cm−2

FF = 72,9 % FF = 73,4 %
ρ = 13,2 % ρ = 13,0 %

400 Å

Vco = 598 mV Vco = 591 mV
Icc = 30,7 mA·cm−2 Icc = 30,8 mA·cm−2

FF = 73,0 % FF = 74,1 %
ρ = 13,4 % ρ = 13,5 %

174 °C

120 Å

Vco = 603 mV
Icc = 30,2 mA·cm−2

FF = 66,7 %
ρ = 12,1 %

400 Å

Vco = 604 mV
Icc = 30,5 mA·cm−2

FF = 62,5 %
ρ = 11,5 %

Tableau 3.31 – Plan d’expériences sur hétérojonctions en face arrière

Ces conclusions seront confirmées par la suite mais avec un nombre d’expériences bien
supérieur. Les plans d’expériences n’excluent pas les plans monovariables classiques (que nous
avons d’ailleurs majoritairement utilisés). Ils se complètent plutôt. Ils s’avèrent très utiles pour
« dégrossir » un problème nouveau en l’abordant sans aprioris. Ils mettent particulièrement en
évidence les interdépendances avec une économie de moyens.

3.7.4 Face arrière avec aluminium évaporé

Nous avons été confrontés à un net problème de reproductibilité concernant les cellules à
double hétérojonction avec aluminium en face arrière. Une plaque pouvait avoir par exemple
un Vco de 630 mV et un rendement de 15 % alors que sa jumelle avait un Vco de 540 mV et
un rendement de 7 %. Jamais de telles différences entre plaques du même lot n’avaient été
constatées. Nous avons compris ensuite qu’il s’agissait sans doute de la diffusion d’aluminium
lors du recuit. L’aluminium diffusait vers la couche a-Si:H p+ et suffisamment, dans certains
cas, pour détériorer l’intégralité de la couche amorphe dopé. La diffusion de l’aluminium dans
le a-Si:H commence dès 150 °C et devient importante à partir de 200 °C [30]. Pour le confirmer,
des recuits à différentes températures ont été menés sur des plaques identiques. Le graphique
3.38 résume les résultats. Les ordonnées sont en pourcentage illustrant la dégradation après
recuit au-delà de 175 °C mais aussi les écarts importants pouvant exister entre plaques (cf.
barres d’erreurs). L’aluminium ne diffuse pas systématiquement dans l’intégralité de la couche
amorphe ce qui explique les différences entre plaques. Ajoutons cependant qu’un recuit à 150 °C
améliore nettement les performances de la cellule (sans recuit).

D’autre part, une étude sur l’épaisseur d’aluminium (lot 59) en face arrière a montré que :
– une épaisseur inférieure à 0,9 µm augmentait drastiquement RS (et donc faisait chuter le
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Figure 3.38 – Effet de la T° de recuit sur les performances de DHJ avec aluminium en FAR

rendement) ;
– au-dessus de 1,2 µm d’aluminium en FAR, on n’améliore plus RS (on a déposé jusqu’à

2,5 µm).
Nous avons aussi constaté que le niveau de vide résiduel lors de l’évaporation d’aluminium
n’était pas prépondérant et que 5 · 10−6 mbar était suffisant.

3.7.5 Couche intrinsèque en face arrière

Nous avons vu (3.4.2 et 3.4.5) que les effets d’une couche intrinsèque étaient très disparates.
Selon que la couche intrinsèque soit amorphe ou épitaxiée, selon la résistivité du substrat, selon
la température de recuit, son influence en FAV était négative, neutre ou positive. Nous avons
aussi étudié l’impact d’une couche intrinsèque en face arrière. Le plan d’expériences ci-dessus a
montré qu’une couche intrinsèque en FAR était neutre ou légèrement négative sur le rendement
de la cellule solaire mais avec des effets croisés : positif pour le facteur de forme, négatif pour
la tension.

Quel est l’impact d’une couche intrinsèque amorphe et non pas « pm-Si:H » en FAR ? Les
conditions de fabrication de la FAR du lot 114 (no 602131 et suivants) sont :

– T = 250 °C ;
– 150 Å a-Si:H p+ sans dilution à p = 45 mTorr ;
– 1,5 µm d’aluminium évaporé et T° de recuit des métallisations de 150 °C.

Les performances des cellules solaires de ce lot sont reportées tableau 3.32. Les plaques no 605246
à 605254 (lot 94B) ont été réalisées dans des conditions identiques au lot 114 mais avec une
température de dépôt de la FAR de 200 °C et une pâte de sérigraphie en FAV améliorée. Le ta-
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Couche intrinsèque Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
sans 618 32,3 75,8 15,1
a-Si:H - 30 Å 604 32,2 76,9 15,0

Tableau 3.32 – Caractéristiques de DHJ avec couche a-Si:H i en FAR à 250 °C

bleau 3.33 montre l’impact d’une couche amorphe intrinsèque. Cet impact est radical à 200 °C :
la couche amorphe intrinsèque diminue nettement la tension et, dans une moindre mesure, le
courant et le facteur de forme et le rendement baisse de 11 % avec cette couche. A 250 °C la
dégradation est moins forte et ne touche que le Vco.

Couche intrinsèque Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
sans 637 32,7 77,5 16,1
a-Si:H - 30 Å 576 32,3 76,8 14,3

Tableau 3.33 – Caractéristiques de DHJ avec couche a-Si:H i en FAR à 200 °C

Comme pour la FAV, la couche amorphe intrinsèque diminue systématiquement les perfor-
mances des cellules solaires mais de façon beaucoup plus marquée. Quant à la couche intrin-
sèque déposée dans les conditions du pm-Si:H son effet est moins net mais plus souvent négatif
que pour la FAV.

3.7.6 Sensibilité de l’interface arrière

Le problème principal de la FAR sur c-Si de type p est d’obtenir un bon compromis entre
collecte du courant et passivation c.-à-d. minimiser la barrière pour les trous (∆Ev) sans trop
diminuer la barrière pour les électrons (∆Ec). Le compromis est plus ardu qu’en FAV ou que
sur c-Si de type n parce que ∆Ev est « naturellement » grande et ∆Ec petite en FAR sur du c-Si
de type p. Nous reviendrons sur ce point au chapitre 5.

La figure 3.39 représente les performances des cellules solaires en fonction de l’épaisseur
de a-Si:H p. Il s’agit des cellules solaires no 605246 et suivants (lot 94B) fabriquées comme
suit40 :

– T = 200 °C ;
– a-Si:H p+ sans dilution à p = 45 mTorr ;
– 1,5 µm d’aluminium évaporé et T° de recuit des métallisations de 150 °C.

Il y a une augmentation sensible du courant (principale raison de la hausse du rendement) pour
des épaisseurs supérieures à 150 Å mais il diminue légèrement au-delà de 300 Å. Rappelons
toutefois qu’en FAR41 l’épaisseur optimale de la couche a-Si:H dépend fortement d’autres pa-
ramètres (T°, gap) et que les tendances peuvent même s’inverser (cf. 3.7.3 mais aussi d’autres
expériences non mentionnées dans ce manuscrit).

L’effet de la dilution de H2 est montré sur le tableau 3.34 correspondant aux plaques no 609187
à 6091812 (lots 183 et 184) avec une FAR fabriquée ainsi :

40 il n’y a pas de couche intrinsèque désormais.
41 et contrairement à la FAV où l’optique impose sa loi à l’optimisation de l’épaisseur.
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Figure 3.39 – Résultats de DHJ en fonction de l’épaisseur de a-Si:H p+ en FAR
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– 200 °C ;
– 230 Åa-Si:H p+ ;
– 1,5 µm d’aluminium évaporé et T° de recuit des métallisations de 150 °C.

Le Vco ne change pas. Il y a une faible diminution du courant (à peine 1 %) mais une augmenta-
tion sensible du FF en diluant dans le dihydrogène. On notera que cette conclusion pour la FAR

Dilution Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
sans 650 33,2 77,2 16,6
H2 650 32,9 79,0 16,9

Tableau 3.34 – Effet de la dilution H2 en FAR

est l’exact inverse de la FAV. En face avant, la dilution H2 faisait perdre quelques pourcents
(relatifs) en rendement. En face arrière, cette dilution est préférable. On utilisera désormais du
silicium amorphe déposé en dilution H2.

Étant donné la sensibilité de la face arrière, nous avons aussi testé la température. L’aug-
mentation de la température durant le dépôt du a-Si:H p+ change plusieurs paramètres simulta-
nément en particulier le gap (diminution) et la conductivité (augmentation). Dans les conditions
précédentes (lots 183 et 184) et en variant la température (avec ajustement de la durée de dépôt
pour conserver une épaisseur identique), nous obtenons les cellules du tableau 3.35. Nous avons
ajouté la valeur du gap optique du a-Si:H. Les résultats sont significatifs et essentiels pour la

T° de dépôt Gap a-Si:H p+ Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
170 °C 1,73 eV 654 (2) 33,4 (0,3) 77,5 (1,1) 16,9 (0,2)
200 °C 1,66 eV 650 (2) 32,9 (0,2) 79,0 (1,5) 16,9 (0,3)
225 °C 1,62 eV 628 (2) 32,2 (0,4) 79,6 (0,6) 16,9 (0,3)

Tableau 3.35 – Moyennes et écarts-types absolus de DHJ en fonction de la température de dépôt
de la face arrière

suite : augmentation du Vco avec le gap et baisse concomitante du FF. On remarque aussi que
le Vco chute radicalement lorsque la température atteint 225 °C (c’est encore plus net à 250 °C
mais pour des cellules qui ne sont pas exactement identiques et que nous n’avons pas présen-
tées ici). Nous attribuons cette nette diminution à une baisse de ∆Ec ce qui augmente alors la
recombinaison entre les électrons rétrodiffusés et les trous. On note à nouveau et plus nettement
l’existence d’un compromis entre le Vco et le FF. Les rendements obtenus sont bons42 et iden-
tiques mais pour des raisons différentes avec soit une excellente tension de circuit ouvert, soit
un excellent facteur de forme.

Pour lever en partie ce compromis, nous avons utilisé des alliages de silicium amorphe sur
les premiers nanomètres (interface FAR entre le cristallin et l’amorphe) puis déposé du a-Si:H
classique. La température de dépôt est de 200 °C pour tout le procédé et les autres conditions
sont identiques aux cas ci-dessus (lots 183 et 184) notamment l’épaisseur totale de la FAR
(23 nm). On change seulement les 4 premiers nanomètres. L’intégralité de la couche est dopée
(notamment l’alliage). Pour diminuer le gap, on utilise du a-Si1−xGex:H et pour l’augmenter du

42 rappelons que ces DHJ ne sont pas texturées mais seulement polies.
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a-Si1−xCx:H. Ils sont déposés en ajoutant au plasma du GeH4 (5 sccm dilué à 10%) ou du CH4

(55 sccm pur) respectivement.
Les résultats sont compilés dans le tableau 3.36. Le Vco de la cellule solaire avec a-SiGe:H

est étonnamment bon. Nous avons vu dans le tableau 3.35 la forte baisse du Vco lorsque le gap
diminuait. La corrélation était claire. Or, le gap de ce a-SiGe:H (1,51 eV) est bien inférieur
à celui du a-Si:H déposé à 225 °C (1,62 eV). Le Vco de ces cellules devrait donc être moyen
et inférieur à 628 mV alors qu’il est nettement supérieur ! Notre hypothèse, que nous appro-
fondirons au chapitre 5, est que la répartition des discontinuités de bande est différente pour
cet alliage. En l’occurrence, ∆Ec est plus important que pour le a-Si:H standard. Pour appro-

Séquence Gap de la couche Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
en FAR à l’interface
a-SiGe:H/a-Si:H 1,51 eV 649 (1) 33,3 (0,4) 78,5 (1,3) 17,0 (0,1)
a-Si:H 1,66 eV 650 (2) 32,9 (0,2) 79,0 (1,5) 16,9 (0,3)
a-SiC:H/a-Si:H 1,74 eV 662 (1) 33,0 (0,3) 77,6 (0,5) 17,0 (0,2)

Tableau 3.36 – Moyennes et écarts-types absolus de cellules DHJ en fonction du gap du maté-
riau à l’interface

fondir cette question, nous avons réalisé dans les mêmes conditions une cellule solaire avec 4
nanomètres de a-Si:H déposé à 225 °C (Eg ≈ 1,62 eV) et le reste (19 nanomètres) déposé à
200 °C (Eg ≈ 1,66 eV). La température de dépôt étant décroissante, on ne modifie pas ou peu le
a-Si:H déjà déposé à 225 °C. On a obtenu un Vco de 633 mV, un Jcc de 32,7 mA·cm−2, un FF de
79 % et un rendement de « seulement » 16,3 %. Les résultats sont éloquents et à comparer aux
tableaux 3.35 et 3.36. Ils confirment que l’utilisation de a-SiGe:H même sur une faible épais-
seur (ici 4 nanomètres) permet d’obtenir de bons Vco alors que le gap de ce matériau est petit.
Nous n’avons pas fabriqué de cellules solaires avec FAR entièrement en a-SiGe:H mais c’est à
l’étude.

Les bons Vco obtenus avec du a-SiGe:H ainsi que le degré de liberté supplémentaire que
cet alliage offre (possibilité de diminuer le gap du matériau sans augmenter la température) ont
mené à une 2e demande de brevet, no 0655711 du 20 décembre 2006.

On a pu obtenir des cellules DHJ sans texturation à plus de 17 % de rendement soit avec des
températures de dépôt de 170 °C pour la FAR soit avec l’utilisation de a-SiC:H ou de a-SiGe:H
sur les premiers nanomètres. Il est a priori préférable industriellement d’obtenir un procédé
avec la même température pour la FAV et la FAR. À l’inverse, à une température de dépôt de
225 °C on obtient certes un FF légèrement meilleur mais pas assez pour compenser la forte
baisse du Vco (environ 35 mV).

La figure 3.40 permet de comparer les réponses spectrales de cellules avec BSF en FAR ou
hétérojonction. On note qu’au-delà de 1000 nm, le rendement quantique interne des DHJ est
plus de 10 points supérieurs prouvant la supériorité du champ arrière en amorphe sur le BSF
pourtant réalisé à haute température.

Ajoutons qu’une protection de la couche arrière s’est avérée nécessaire lors du dépôt d’ITO
sur la FAV pour ne pas créer de « rayures » sur la FAR.
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Figure 3.40 – Comparaison de réponses spectrales de cellules SHJ ou DHJ sur c-Si CZ de type
p 14 Ω·cm. Supériorité de l’hétérojonction en face arrière sur le BSF pleine plaque.
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3.7.7 Face arrière avec ITO

Par souci de simplicité (moins de types de machines), on peut déposer en FAR de l’ITO
comme en FAV. L’ITO fait office principalement de contact électrique et de réflecteur arrière
(mais l’aluminium réfléchit aussi très bien l’IR). Rappelons que dans ce cas une métallisation
pleine plaque est sérigraphiée sur l’ITO. Pour économiser la pâte d’argent, on peut réaliser des
bus (mais plus larges qu’en FAV pour minimiser la résistance série). Sanyo utilise des panneaux
solaires double-face pour créer de l’électricité en face arrière43. Les panneaux sont inclinés
à 30° et Sanyo revendique une énergie moyenne générée par jour 8 % supérieure au même
panneau avec ITO seulement en FAV [31]. Pour les premiers essais, nous avons conservé la
même épaisseur qu’en FAV (≈ 80 nm) même si ce n’est pas l’épaisseur optimale en tant que
réflecteur arrière.

Le contact ITO-a-Si:H de type n est ohmique. En revanche, l’ITO sur du a-Si:H de type p
forme un contact Schottky avec une barrière de potentiel d’environ 1 eV. Une solution consiste à
déposer du silicium microcristallin sur le silicium amorphe afin de réaliser un bon contact avec
l’ITO. Nous avons déposé 225 Å ou 450 Å de µc-Si dopé p (no 602013 à 602036) sur 400 Å
a-Si:H p+. La température de dépôt est de 150 °C.

Les plaques avec 225 Å de µc-Si ont des Vco et des FF très faibles (resp. 540 mV et 40 %
en moyenne). Avec une épaisseur de 450 Å on obtient de bons Vco (630 mV) mais des FF
encore faibles (50 %). Le µc-Si n’est sans doute pas correctement cristallisé sur 225 Å. Le FF
de 50 % dans le second cas n’est pas imputable uniquement au microcristallin. Pour obtenir un
bon µc-Si dopé, la température est réduite à 150 °C. Or, le silicium amorphe dopé a été déposé
à cette température. Il a donc un gap important (≈ 1,75 eV). Comme la couche de silicium
amorphe est épaisse, on a en fait une barrière pour les trous entre le cristallin et l’amorphe.

On pourrait bien sûr déposer du a-Si:H à 200 °C et du µc-Si à 150 °C mais ce n’est ni
pratique ni industriel. Même si l’efficacité de dopage du microcristallin diminue avec la tem-
pérature, le matériau dopé p déposé à 175 °C reste correct. Une possibilité est donc de déposer
le silicium amorphe et microcristallin à cette température de compromis. Enfin, une solution
plus élégante serait de faire le dépôt intégralement à 150 °C (meilleur µc-Si) mais d’utiliser
de l’a-SiGe:H pour réduire légèrement le gap (et obtenir un gap d’environ 1,65 eV). De plus,
cela réduit le budget thermique. Dans tous les cas, il est préférable d’avoir une épaisseur a-Si:H
inférieure aux 400 Å utilisés pour les expériences décrites ci-dessus. Nous n’avons pas encore
mis en œuvre l’une de ces solutions.

Un autre choix consiste à ne pas utiliser de µc-Si. Dans ce cas, l’épaisseur de a-Si:H doit être
réduite afin de ne pas pénaliser le FF (par exemple de 5 nm à 10 nm). On peut aussi imaginer
diminuer le gap du a-Si:H en contact avec l’ITO44 et/ou plus le doper. Il s’agit des quelques
nanomètres de a-Si:H avant l’ITO.

Le tableau 3.37 présente les résultats de DHJ avec la face arrière conçue ainsi :
– T = 200 °C ;
– a-Si:H p+ en dilution H2 ;
– T° de recuit des métallisations 150 °C.

Avec de l’ITO en FAR, on remarque l’intérêt de diminuer l’épaisseur de silicium amorphe. Le

43 et dans ce cas les métallisations ne sont évidemment pas pleine plaque
44 notamment en utilisant un alliage a-SiGe:H.
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Contact arrière Ép. a-Si:H p (Å) Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
Alu 300 659 32,0 77,4 16,3

ITO
300 630 30,0 73,7 13,9
70 635 30,4 75,3 14,6

Tableau 3.37 – Caractéristique de cellules DHJ avec ITO ou aluminium en FAR

courant des plaques avec ITO est nettement plus faible qu’avec aluminium. Plus de la moitié
de cette baisse s’explique par une réflectivité supérieure dans l’infrarouge comme le montre la
figure 3.41. S’y ajoute un rendement quantique interne inférieur aussi dans l’infrarouge.
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Figure 3.41 – Réponses spectrales de cellules DHJ avec ITO ou aluminium en FAR

Enfin, nous avons testé l’idée d’une fine couche métallique entre le a-Si:H p et l’ITO. Nous
nous sommes inspirés de [32] même si la situation est ici différente pour plusieurs raisons.
L’ITO est un semiconducteur fortement dégénéré de type n que l’on peut considérer dans le
cas présent comme un « mauvais » métal. Il y a alors un contact redresseur et non pas ohmique
entre le a-Si:H p et l’ITO parce que le travail de sortie du « métal » (ITO) est inférieur à celui du
semiconducteur de type p (a-Si:H) comme schématisé sur la figure 3.42. Ce contact Schottky
introduit une barrière de potentiel qui diminue le facteur de forme. L’idée est d’utiliser une fine
couche métallique dont le travail de sortie est intermédiaire entre celui du a-Si:H p et celui de
l’ITO (nickel, or, chrome, palladium etc.) pour faciliter le contact. Il s’agit d’un raisonnement
très simplifié et la réalité est sans doute beaucoup plus complexe (couche d’inversion due aux
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Figure 3.42 – Schéma de bandes du contact Schottky ITO/a-Si:H p

états d’interface, transitivité entre les travaux de sortie pas forcément vérifiée voir par exemple
[33, chap. 4] et [34]).

Nous avons déposé 20 Å de chrome par évaporation (travail de sortie d’environ 4,6 eV).
Nous n’avons réalisé que quelques essais qui ne donnent donc que des indications. Des tests
supplémentaires sont nécessaires (différentes épaisseurs, autres métaux et surtout moyenne sur
plusieurs plaques). Le facteur de forme a augmenté assez nettement sur certaines cellules mais
d’autres présentaient un important courant de fuite. Une épaisseur inférieure à 20 Å serait sans
doute préférable.

Pour l’instant, nos cellules solaires DHJ restent moins performantes avec de l’ITO en face
arrière plutôt que de l’aluminium.

Vade-mecum

Ce chapitre a exposé les principales expériences ayant permis d’augmenter le rendement des
cellules à hétérojonctions. Nous avons d’abord travaillé sur des cellules solaires de petite taille
(partie 3.1) puis sur des surfaces nettement plus importantes (25 cm2) et avec métallisations
sérigraphiées (reste du chapitre).

L’utilisation de cellules de petites surfaces (< 1 cm2) est à notre avis délicate pour étudier
des cellules à haut rendement et/ou dont la longueur de diffusion de l’absorbeur est grande45. Il

45 par rapport à la taille de la cellule.
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y a surdétermination des bords de la cellule. Nous avons en effet montré par un modèle simple
et des expériences que les effets latéraux dans les cellules à simple hétérojonction sur c-Si sont
du même ordre de grandeur que les dimensions caractéristiques des « petites cellules ». D’autre
part, et de manière plus générale, l’erreur de mesure avec simulateur solaire diminue lorsque la
surface des cellules augmente.

Retenons aussi que l’exploitation des facteurs d’idéalité des courbes I(V) à l’obscurité est
très incertaine à cause des effets latéraux (même pour des grandes cellules) et parce que le
comportement utile de la cellule solaire (sous AM 1.5 et proche du Vco) est très différent de ce
qui est mesuré à l’obscurité. Il est difficile d’obtenir des I(V) à l’obscurité fiables (par rapport à
d’autres types de composants) donc d’en tirer des conclusions. Il nous est arrivé d’obtenir des
très bons Vco avec des cellules dont le courant d’obscurité et/ou le facteur d’idéalité étaient en-
dessous de la moyenne d’autres cellules solaires pourtant moins bonnes. Nous avons peu abordé
ce point (même si l’on trouve un certain nombre de ces courbes ou de facteurs d’idéalité) pour
ne pas surcharger un chapitre déjà long en comptes rendus d’expériences mais de nombreuses
mesures46 ont été accumulées pour aboutir à cette conclusion.

Nous avons montré qu’un plasma d’hélium (voie sèche) pouvait retirer la couche d’oxyde
natif avant la réalisation de l’émetteur. Plus classiquement, des plasmas de H2 ou de SiF4

peuvent être aussi utilisés. Les conditions du plasma H2 sont en revanche beaucoup plus poin-
tues à optimiser (durée du plasma notamment) et la cellule peut rapidement être dégradée. Quel
que soit le type de plasma, les résultats obtenus ne sont pas aussi bons qu’avec une immersion
dans une solution diluée de HF. Le « tout-plasma » serait évidemment très utile : plus rapide,
moins d’étapes, pas de gestion de la chimie, encore plus écologique. Toutefois, nous pensons
qu’il sera difficile d’atteindre une aussi bonne reproductibilité qu’avec une trempe HF conven-
tionnelle.

L’importance du nettoyage et de toute la chaîne de propreté a été soulignée et démon-
trée. Une certaine méticulosité est nécessaire pour assurer une bonne reproductibilité et ne
pas émettre des conclusions faussées par le bruit statistique. C’est d’autant plus vrai lorsque
le rendement augmente et que toutes les étapes deviennent cruciales.

Nous avons explicité les nombreuses variables de l’émetteur (épaisseur, dopage, ITO etc.)
et leurs influences sur le rendement des cellules à simple hétérojonction. Les performances de
l’ITO (ou autre oxyde transparent conducteur) ont un impact immédiat puisque ce matériau
constitue la « porte d’entrée » de la cellule. Nous n’avons évidemment pas décrit toutes les
expériences de notre thèse dans ce manuscrit. Toutefois, même en ayant supprimé un grand
nombre d’expériences des cellules SHJ, on aura noté un véritable tassement du Vco pour les
cellules à simple hétérojonction47 et ce sur une grande gamme de paramètres de dépôt. Nous
avons compris plus tard ce tassement grâce à des simulations que nous abordons au chapitre 5.
En un mot, dès que la passivation de la face avant franchit un certain seuil (et qu’elle devient
« correcte »), le Vco stagne si la face arrière n’est pas améliorée (par rapport à un BSF classique).
Le Vco dépend à nouveau de la face avant si la recombinaison en face arrière diminue.

Ainsi, s’il l’on doit valider une machine de dépôt48 pour l’application aux cellules à hé-
térojonctions, nous pensons qu’il vaut mieux ne pas trop s’attarder sur des cellules à simple

46 sur petites et grandes cellules.
47 les autres paramètres Jcc et FF changeant en revanche.
48 quelle que soit sa technologie PECVD, HWCVD, ECR etc.
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hétérojonction (uniquement l’émetteur). C’est évidemment nécessaire dans un premier temps
mais dès que les résultats des cellules SHJ sont acceptables, on gagnera un temps précieux à
réaliser des cellules à double hétérojonction et entièrement basse température.

Les améliorations de la texturation49 et celles des métallisations sérigraphiées ont été dé-
crites. Grâce à l’excellente collaboration avec le CEA-Genec, nous avons obtenu de bons fac-
teurs de forme avec des sérigraphies basse température (< 200 °C) sur ITO ce qui constituait un
défi puisque le savoir-faire existait seulement à haute température.

Le rôle de la couche intrinsèque est particulièrement confus (voir notamment pages 119,
125, 140 et 142). Selon le type de substrat (CZ 14 Ω·cm ou FZ 1 Ω·cm), l’interface (avant ou
arrière), l’épaisseur, le type de matériau (a-Si:H ou « pm-Si:H ») et la température de dépôt, la
couche intrinsèque se révèle positive, neutre ou négative. Si l’on ajoute à ces résultats l’extrême
diversité des conclusions de la littérature sur la couche intrinsèque, nous pensons que raisonner
avec ce concept n’est pas la façon la plus judicieuse pour comprendre les caractéristiques des
cellules à hétérojonctions. Penser uniquement avec des « blocs » et empilements de couches
suppose que les couches sont entièrement indépendantes les unes des autres. Les épaisseurs de
quelques nanomètres et les possibilités de diffusion des espèces (hydrogène atomique notam-
ment) contredisent cette hypothèse.

Résumons un ensemble de résultats originaux et qui illustrent l’imperfection des modèles
actuels sur les cellules à hétérojonctions :

– dépendance notable du Vco en fonction de la dilution (sans, H2 ou He) et selon la résistivité
et/ou la face considérée (cf. notamment pages 126 et 145).

– impact net et inattendu d’un pré-plasma H2 : forte baisse du Vco (page 123) qui dépend
d’ailleurs de la température de dépôt.

– rendements et Vco différents selon le type de substrat avec le même émetteur (page 125).
Ce résultat est d’autant plus notable que l’on obtient de meilleurs Vco avec le c-Si de plus
grande résistivité.

– obtention d’excellents Vco sur c-Si 14 Ω·cm supérieurs au maximum théorique de [22].
Vco de 664 mV pour DHJ et 677 mV pour des SHJ avec BSF localisé.

– influence positive (modérée) d’un post-plasma H2 quelle que soit la résistivité du substrat
(page 127).

– les bons Vco obtenus avec quelques nanomètres seulement de a-SiGe:H à l’interface ar-
rière (faible gap pourtant cf. page 146).

Nous pensons que la répartition des discontinuités de bande est totalement négligée dans la
littérature. Le chapitre 5 est consacré à cette question.

Deux brevets ont été déposés suite à des résultats positifs avec des couches graduellement
dopées ou l’utilisation de a-SiGe:H. Le gain obtenu grâce à l’une des ces idées n’est pas systé-
matique et le rendement peut diminuer. Un certain savoir-faire est nécessaire.

Nous attirons enfin l’attention sur la multiplicité des effets de la température. Selon la valeur
(divers seuils : 150 °C, 200 °C et 250 °C), la température de dépôt puis la température de
recuit ont des influences parfois opposées (positives ou négatives) parce que la température va
modifier :

– la transparence et la conductivité de l’ITO ;

49 uniquement pour des cellules à simple hétérojonction.
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– la diffusion de l’aluminium en face arrière ;
– la diffusion de l’hydrogène atomique ;
– l’activation des dopants dans le a-Si:H ;
– l’amélioration des sérigraphies pâte d’argent ;
– la destruction des complexes B-H dans le c-Si.
Le tableau 3.38 recense les résultats des meilleures cellules solaires obtenues. Il ne s’agit

pas de moyennes mais des records atteints sur une seule cellule en fin de thèse. Toutes ces
cellules ont des surfaces de 25 cm2 et des métallisations sérigraphiées de type industriel. Plus

Type Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
SHJ polie 14 Ω·cm 639 33,0 78,9 16,6
SHJ polie 1 Ω·cm 613 32,6 77,7 15,5
SHJ textu 14 Ω·cm 619 35,9 78,0 17,3
DHJ polie 14 Ω·cm 664 33,0 77,8 17,1

Tableau 3.38 – Caractéristiques des meilleures cellules

anecdotique, la figure 3.43 présente la progression du rendement pour des cellules à simple
hétérojonction et pour des cellules à double hétérojonction durant notre thèse. Comme nous
l’avons écrit, la réalisation de cellules à double hétérojonction texturées est une perspective à
très court terme prévue au laboratoire.
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Figure 3.43 – Progression du rendement des cellules à hétérojonctions lors de la thèse
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4.1 Exploration de l’interface a-Si:H/c-Si

En plus des mesures de passivation présentées dans la seconde partie de ce chapitre, nous
avons réalisé des expériences permettant de mieux comprendre l’interface a-Si:H/c-Si. Nous
voulions, d’une part, mieux discriminer les paramètres clés pour l’obtention de bonnes hétéro-
jonctions et, d’autre part, mieux connaître la nature de l’interface a-Si:H/c-Si.

4.1.1 Bombardement ionique

De nombreuses publications mettent en avant la nécessité de minimiser le « bombardement
ionique » (par exemple [1]) comme pré-requis pour l’obtention d’excellents Vco et passivations.
La plupart du temps aucune gamme d’énergie n’est précisée et peu d’expériences ont été me-
nées. Indiquons que le terme « bombardement ionique » est employé dans la littérature pour des
situations physiques très différentes, de la dizaine aux milliers d’électronvolts.

Pour clarifier cette question cruciale concernant l’interface a-Si:H/c-Si, nous avons utilisé
divers plasmas précédant le dépôt de l’émetteur nommés donc pré-plasmas. Les conditions de
fabrication des cellules solaires sont données ci-dessous (no 607063 et suivants du lot 91) :

– pré-plasma de Ar, de H2 ou aucun pré-plasma ;
– c-Si CZ 14 Ω·cm et SHJ avec BSF pleine plaque à T = 200 °C ;
– 30 Å de couche intrinsèque à 1200 mTorr et 80 Å a-Si:H n+ avec un gradient de dopage ;
– 80 nm d’ITO + métallisations sérigraphiées avec recuit à 180 °C pendant 40 min à l’air.

Afin de s’assurer que le bombardement ionique du pré-plasma (caractère « physique ») soit
clairement supérieur à celui du pré-plasma H2 (et donc à la part « chimique » de H), nous avons
choisi l’argon. Rappelons que la masse atomique des ions Ar+ est d’environ 40 alors qu’elle
est d’environ 1 pour les ions H+ (et bien entendu 2 ou 3 pour les ions H+2 ou H+3 ). D’autre part,
pour atteindre un flux ionique total bien plus important dans le cas de l’argon, la durée du pré-
plasma Ar est de six minutes à comparer à une minute de pré-plasma H2. Les autres conditions
sont identiques : pression de 1100 mTorr et puissance de 5 W soit une densité de puissance
de 30 mW·cm−2 qui se situe dans la gamme de densité utilisée par de nombreuses équipes [2].
Dans des conditions similaires, la référence [3] a modélisé un potentiel plasma de l’ordre de
100 V et l’on peut estimer le flux des ions dans nos conditions à 1013 cm−2·s−1.

Le tableau 4.1 présente les caractéristiques des cellules solaires en fonction du pré-plasma.
À notre grande surprise, le plasma argon n’a quasiment pas diminué les caractéristiques de la
cellule avec notamment une baisse négligeable du Vco de 3 mV qu’il faut mettre en parallèle
avec celle de 36 mV due au pré-plasma H2 de seulement une minute ! En revanche, la densité
de courant baisse un peu dans les deux cas (Ar et H2) comparée à la cellule standard.
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Type de pré-plasma Vco (mV) Jcc (mA·cm−2) FF (%) ρ (%)
aucun 633 33,0 75,9 15,8
H2 / 1’ 597 32,4 78,9 15,2
Ar / 6’ 630 32,3 76,1 15,5

Tableau 4.1 – Influence d’un pré-plasma Ar ou H2 sur les performances des cellules solaires

Ces résultats sont très intéressants et montrent que le bombardement ionique n’est pas tou-
jours un paramètre prépondérant. Nous n’affirmons pas qu’il ne joue aucun rôle potentiellement
négatif mais, dans la gamme classique d’énergie des dépôts RF-PECVD sur c-Si, son influence
est secondaire et surestimée dans la littérature. Cette série d’expériences est en fait un doublon
d’un plan mené fin 2005 (voir no 510175 et suivants) dont les résultats déconcertants avaient
fait penser à une erreur.

4.1.2 Croissance épitaxiale sur c-Si

Des mesures ellipsométriques sur des couches de pm-Si:H déposé sur c-Si nous avaient
surpris. En effet, nous n’observions pas de dépôt de matériau sur c-Si (sans oxyde natif) après
un dépôt de plusieurs minutes (le spectre ellipsométrique était très proche de celui du c-Si)
contrairement au dépôt simultané sur verre. Pour les confirmer et pour étudier différemment
l’interface cristallin/amorphe, nous avons utilisé des mesures HR-TEM (pour High-Resolution
Transmission Electron Microscopy) soit, en français, microscopie électronique en transmission
à haute résolution. La résolution est de l’ordre de quelques Å. La précision pour une épaisseur
de plusieurs dizaines de nanomètres est d’environ une dizaine de Å.

Entre parenthèses, les mesures HR-TEM bénéficient d’une aura de « réalité » alors qu’elles
sont aussi fondées sur un modèle (il s’agit de mesures traitées et non d’images), qu’il y a de
nombreux artefacts possibles et surtout que la préparation de l’échantillon (l’amincissement no-
tamment) peut le modifier de multiples manières. Sans oublier que ces mesures sont coûteuses
en temps et en budget. De notre point de vue, l’ellipsométrie apporte autant d’informations
(en partie complémentaires) mais avec un coût et une durée beaucoup plus faibles et en lais-
sant l’échantillon intact. Précisons bien que nous n’opposons pas ces deux techniques, chacune
pouvant corroborer l’autre et étant utiles, mais nous sommes étonnés du caractère peu scienti-
fique qu’il y a à « croire » systématiquement plus une « image » en oubliant les limitations du
HR-TEM. L’utilisation en tandem de ces deux outils de caractérisation est sans doute le plus
efficace : quotidiennement pour l’ellipsométrie et avec de nouveaux types d’échantillons pour
le HR-TEM.

Dans un premier temps, nous avons déposé l’émetteur utilisé pour la réalisation de cellules
solaires. Tous les substrats des expériences suivantes sont des c-Si (100) CZ 14 Ω·cm. La sé-
quence est : trempe HF du c-Si, dépôt de 3 nm de « pm-Si:H » intrinsèque, 12 nm de a-Si:H
n+ et 89 nm d’ITO (afin de réaliser l’émetteur réel, permet aussi d’améliorer le contraste). Les
épaisseurs correspondent aux valeurs déduites de l’ellipsométrie a priori c.-à-d. à partir de la
vitesse de dépôt sur verre1. La température est de 200 °C et la pression pour le dépôt de pm-

1 ou sur c-Si avec oxyde natif.
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Si:H de 1600 mTorr. Un autre échantillon est réalisé dans des conditions identiques et avec le
même substrat sauf que l’on ne dépose pas de couche intrinsèque. Les mesures HR-TEM ont
été effectuées au laboratoire InESS à Strasbourg.

La figure 4.1 montre une photographie de ces mesures. On remarque la présence juste au-

Figure 4.1 – Mesures HR-TEM de l’émetteur avec couche intrinsèque (conditions de pm-Si:H
i) / a-Si:H n+ / ITO.

dessus du c-Si non pas d’une couche amorphe (à laquelle on s’attendait) mais d’une couche
épitaxiée de 3 nanomètres. Ensuite, il y a bien eu croissance de 12 nanomètres de a-Si:H. Il y
a par conséquent épitaxie du silicium dans les conditions du pm-Si:H en dilution H2 au moins
sur quelques nanomètres. Nous avons mentionné ce résultat dans [4] mais, étant surprenant, il
demandait à être confirmé par d’autres expériences.

D’autres équipes ont mentionné l’existence d’épitaxie à basse température notamment [5]
ainsi que dans notre laboratoire [6]. Les vitesses de dépôt sont déduites de mesures ellipso-
métriques faites sur du verre Corning ou du c-Si mais avec oxyde natif2. Lorsqu’il n’y a pas
épitaxie, les vitesses de dépôt sont quasiment identiques sur Corning, c-Si avec oxyde natif ou
c-Si sans oxyde natif. Lorsqu’il y a épitaxie, les comparaisons (HR-TEM/ellipsométrie) précé-

2 parce que c’est beaucoup plus simple de ne pas avoir à réaliser de chimie HF.
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dentes montrent un accord. Toutefois, avec une épaisseur faible (3 nm) et des mesures HR-TEM
parfois difficiles à interpréter, ce point n’est pas tout à fait résolu.

Par conséquent, d’autres mesures HR-TEM ont été réalisées pour étudier plus précisément
ce phénomène, notamment en augmentant les épaisseurs des couches déposées. Il ne s’agit
donc plus des épaisseurs optimales pour la réalisation de cellules solaires. Les échantillons
correspondent aux no 507052 à 507055. La température est de nouveau de 200 °C, la pression
lors du dépôt de la couche pm-Si:H est de 1600 mTorr et les couches a-Si:H sont réalisées en
dilution H2. Àprès trempe HF des échantillons c-Si CZ 14 Ω·cm, on dépose (comme expliqué
ci-dessus les épaisseurs s’entendent a priori) :

– no 507052 = 56 nm de « pm-Si:H » intrinsèque donc a priori épitaxié comme précédem-
ment ;

– no 507053 = 7 nm pm-Si:H intrinsèque et 12 nm de a-Si:H n+ ;
– no 507054 = 7 nm de pm-Si:H intrinsèque avec une transition graduelle dans le plasma

pour déposer 6 nm de a-Si:H i et enfin 12 nm de a-Si:H n+ ;
– no 507055 = 6 nm de a-Si:H intrinsèque et 12 nm de a-Si:H n+.

Dans tous les cas, on ajoute 85 nm d’ITO déposé par pulvérisation cathodique. Aucun recuit
n’a été effectué sur ces échantillons.

La figure 4.2 représente deux mesures HR-TEM de l’échantillon no 507052. La croissance
épitaxiale du matériau déposé dans les conditions du pm-Si:H est clairement confirmée sur la
totalité de la couche (environ 68 nm). Un gros plan (photographie du bas) permet de constater
que l’organisation cristalline de la couche épitaxiée et l’absence de défauts sont maintenues jus-
qu’à la surface. Un résultat intéressant est que la pulvérisation d’ITO « amorphise » la couche
cristalline sur 10-20 Å et l’on remarque des défauts proches de cette zone amorphisée. Cette mo-
dification a été observée sur d’autres mesures HR-TEM et peut se comprendre puisque l’énergie
des ions en pulvérisation cathodique est bien supérieure à celle de la PECVD dans nos condi-
tions. On note aussi que la zone de « reprise d’épitaxie » sur le substrat c-Si est détectée par le
HR-TEM et possède un contraste différent (ligne un peu plus claire). Des gros plans sur cette
zone (non présentés ici) montrent nettement l’organisation cristalline identique du c-Si et de
la zone épitaxiée et l’on distingue sur toute la largeur de l’échantillon mesuré (≈0,2 µm) cette
même fine ligne claire marquant la reprise d’épitaxie. De plus, à l’échelle de la mesure (et pas
uniquement des gros plans montrés ici) le nombre de défauts dans l’organisation cristalline de
la zone épitaxiée (joints de grain, dislocations) est faible mais nous n’avons pas quantifié cette
densité de défauts.

Les épaisseurs mesurées par HR-TEM et celles (déduites) de l’ellipsométrie sont équiva-
lentes (à 20 % près) ce qui signifie que la vitesse de dépôt du pm-Si:H sur verre Corning est
du même ordre que la vitesse de croissance de l’épitaxie sur c-Si nu. C’est une information
importante concernant la dynamique de la croissance épitaxiale.

On peut voir sur la figure 4.3 le résultat du dépôt de pm-Si:H intrinsèque puis a-Si:H n+ de
l’échantillon no 507053. L’épitaxie a lieu sur plusieurs nanomètres et correspond au dépôt dans
les conditions du pm-Si:H. Cet agrandissement permet de bien se rendre compte du caractère
cristallin de la couche. En revanche, on distingue à peine la reprise d’épitaxie qui est plus visible
sur d’autres photographies non présentées. Le a-Si:H n+ croît ensuite sur cette zone épitaxiée.

La photographie 4.4 montre l’empilement du no 507055 (a-Si:H i puis n+). Rappelons que
le a-Si:H est déposé à 100 mTorr et en dilution hydrogène. On constate qu’il y a aussi une
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zone épitaxiée. Sur l’ensemble du négatif, on distingue une zone de reprise d’épitaxie mais elle
est beaucoup moins nette que dans les cas précédents (matériau déposé dans les conditions du
pm-Si:H). De façon générale, les différentes couches (c-Si, epi-Si, a-Si:H) sont moins claire-
ment délimitées et il existe une zone « mixte » cristalline/amorphe. Le nombre de défauts dans
l’organisation cristalline de la zone épitaxiée est plus important (pas visible ici).

D’autres mesures HR-TEM et/ou ellipsométriques de a-Si:H intrinsèque déposé sans dilu-
tion H2 et à basse pression (entre 50 mTorr et 100 mTorr) sur du c-Si CZ 14 Ω·cm ont montré
qu’il n’y avait pas épitaxie mais bien dépôt de a-Si:H. Lorsqu’il y a épitaxie dans les conditions
du a-Si:H intrinsèque, la transition spatiale cristallin/amorphe en déposant la couche a-Si:H n+
est toujours moins abrupte que dans le cas du dépôt de a-Si:H n+ sur la couche épitaxiée dans
les conditions du pm-Si:H intrinsèque.

Dès lors, nous considérons essentiel de bien distinguer deux concepts :
1. la possibilité d’une croissance épitaxiale (sur des épaisseurs parfois bien supérieures au

nanomètre) à la surface du c-Si sans oxyde natif. Cette épitaxie peut présenter une densité
de défauts très variable.

2. le caractère plus ou moins abrupt de la transition cristallin/amorphe lors du dépôt de
a-Si:H n+ (sur une zone épitaxiée ou sur le c-Si).

Ainsi, on peut obtenir une croissance épitaxiale excellente et une transition abrupte cristal-
lin/amorphe (c’est en général le cas avec pm-Si:H i puis a-Si:H n+). Il peut y avoir aussi crois-
sance épitaxiale mais avec une transition graduelle du cristallin à l’amorphe (zone « mixte »
et variable de plusieurs nanomètres) c.-à-d. une croissance initiale épitaxiale sur une épaisseur
limitée qui se poursuit en croissance amorphe.

D’autre part, des mesures ellipsométriques ont montré qu’il n’y avait pas épitaxie si l’on
conservait l’oxyde natif à la surface du c-Si (donc sans trempe HF) mais juste une zone « mixte »
de quelques Å. Toutefois, nous avons effectué peu de mesures sans oxyde natif (aucune mesure
HR-TEM) et pas exploré autant de conditions3.

Avec des paramètres identiques au no 507052 (donc type pm-Si:H) on a déposé pendant
plusieurs heures une couche intrinsèque sur du c-Si (100) après trempe HF. On peut voir sur la
figure 4.5 le spectre ellipsométrique de cet échantillon et son ajustement. La mesure commence
à 1,2 eV pour être plus sensible à l’épaisseur. Le résultat est remarquable : on a bien épitaxié sur
une épaisseur de l’ordre du micron (≈ 9 400Å). Les interférences observées en dessous de 2 eV
n’ont pu être ajustées qu’en ajoutant un (très) faible pourcentage de vide d’environ 2 % à la
couche épitaxiée cristalline (notons que le matériau utilisé pour ajuster est bien du cristallin et
pas du polycristallin). Ce « vide » peut être du vide (dislocations) ou de l’hydrogène atomique.
Il s’agit d’une mesure directe de l’épaisseur de la couche épitaxiée que l’on peut distinguer du
c-Si sur une épaisseur importante grâce aux franges d’interférences.

Nous avons essayé d’ajuster à nouveau les anciennes mesures ellipsométriques de couche
épitaxiée d’épaisseur bien inférieure (d’environ 3 nm à 60 nm) en tenant compte de cette infor-
mation. Les spectres permettaient alors de savoir s’il y avait ou non épitaxie (spectre typique
du c-Si) mais l’épaisseur était déduite indirectement de la mesure sur verre Corning. Mais avec
cette gamme d’épaisseurs, les interférences sont très faibles (et invisibles à l’œil nu) et les co-
efficients de corrélation entre l’épaisseur et le pourcentage de vide trop importants pour réussir

3 parce que ce n’était pas directement intéressant pour nos hétérojonctions.
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à déterminer directement l’épaisseur de la couche épitaxiée aussi par ellipsométrie.
En résumé, l’épitaxie sur c-Si sans oxyde natif se produit plutôt « facilement » en PECVD.

Dans les conditions du pm-Si:H intrinsèque, nous obtenons systématiquement une épitaxie qui
peut se prolonger sur des épaisseurs très importantes4. Dans les conditions du a-Si:H intrin-
sèque les résultats sont moins nets et un peu moins reproductibles. Il y a en général épitaxie
en dilution H2 (mais avec une densité de défauts supérieure au cas du « pm-Si:H ») et, généra-
lement pas d’épitaxie (croissance de a-Si:H) sans dilution et à basse pression (< 100 mTorr).
En dilution hélium la croissance est le plus souvent amorphe et l’épitaxie beaucoup plus rare.
Il faut dissocier l’épitaxie proprement dite du caractère abrupt de la transition. L’ajout de PH3

supprime le plus souvent l’épitaxie. Mentionnons aussi que, plus largement, une vitesse de dé-
pôt importante semble empêcher l’épitaxie (& 2 Å/s). C’est un sujet qui sort du cadre de cette
thèse et qui mérite d’être étudié plus en détail notamment par diffraction de rayons X (XRD).

Même si les grandes tendances ont été tracées, nous travaillons à affiner la compréhension
de la croissance épitaxiale. C’est d’autant plus nécessaire que des contradictions manifestes
existent dans la littérature (cf. ci-dessous). En un mot, le diagramme de phases précis de l’épi-
taxie des plasmas basse température reste à construire. Le caractère positif ou défavorable de la
couche épitaxiée intrinsèque est aussi une question ouverte.

Si l’on synthétise les résultats du chapitre 3 (optimisation des cellules solaires) avec ces
données, on peut dire que :

– une couche épitaxiée intrinsèque est positive ou neutre en FAV de c-Si de type p ;
– une couche épitaxiée intrinsèque est défavorable en FAR de c-Si de type p ;
– une transition c-Si→ a-Si:H peu abrupte est en général défavorable en FAV et FAR ;
– une couche a-Si:H intrinsèque est neutre en FAV de c-Si de type p

Cet ensemble constitue moins de sous-cas qu’au chapitre 3 mais le nombre reste très élevé d’au-
tant que nous avons été confrontés à plusieurs exceptions (reproductibles) et que la littérature
est contradictoire.

Centurioni et al. mettent en avant la qualité de la passivation obtenue grâce à une couche
épitaxiée intrinsèque [5]. Ils déclarent un gain de 50 mV avec cette couche (Vco passant d’envi-
ron 555 mV à 605 mV). Rappelons que nous avons obtenu d’excellents Vco de 677 mV pour une
cellule SHJ (avec BSF localisé) et de 664 mV pour une cellule DHJ avec une couche épitaxiée
intrinsèque (en FAV uniquement). Elle est donc loin d’être rédhibitoire pour obtenir de bonnes
passivations !

À l’inverse, Wang et al. et Fuijwara et al. montrent l’impact négatif de la couche épitaxiale
intrinsèque [1, 2, 7]. Par exemple, une baisse importante du Vco (de 628 mV à 560 mV) est
attribuée à la croissance épitaxiale dans [2].

Toutefois, il y a à notre avis, dans [2, 7], une confusion entre le caractère abrupt de la transi-
tion amorphe/cristallin et l’existence ou non d’une croissance épitaxiale. Les deux phénomènes
sont considérés à tort comme équivalents. Contrairement à cette équipe, nous ne pensons pas
que l’absence d’épitaxie soit un paramètre clé pour obtenir d’excellentes passivations puisque
nos résultats et ceux de [5] indiquent le contraire.

En revanche, les excellents Vco obtenus par [1], le caractère négatif de l’épitaxie d’après
[2] rapprochés de nos résultats et de ceux de [5] dessinent un ensemble de contradictions (ap-

4 en tout cas nous n’avons pas obtenu de a-Si:H même pour les dépôts les plus épais de l’ordre du µm.
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parentes). Ce n’est pas la bonne façon d’envisager le problème et ces divers paradoxes font
penser à un paramètre sous-jacent. En tout cas, la présence ou non d’une couche épitaxiée in-
trinsèque ou même d’une couche a-Si:H intrinsèque n’est pas la bonne variable explicative. En
effet, utiliser cette notion ne permet pas d’expliquer de façon cohérente l’ensemble des résultats
de la littérature. Distinguer l’épitaxie en elle-même du caractère abrupt ou non de la transition
cristallin/amorphe permet déjà de résoudre une grande part des contradictions.
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Figure 4.2 – Mesures HR-TEM d’une couche épitaxiée déposée dans les conditions du pm-Si:H
sur un c-Si sans oxyde natif.
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Figure 4.3 – HR-TEM de la séquence pm-Si:H i / a-Si:H n+ / ITO sur c-Si sans oxyde natif.
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Figure 4.4 – HR-TEM de la séquence a-Si:H i / a-Si:H n+ / ITO sur c-Si sans oxyde natif. La
ligne noire met en évidence l’irrégularité des phases a-Si/c-Si.
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Figure 4.5 – Spectre de la partie imaginaire de < ε > et ajustement correspondant d’une couche
épitaxiée « épaisse » (presque 1 µm) sur c-Si.
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4.1.3 Plus près de la surface du c-Si

Afin de mieux comprendre l’interaction du substrat c-Si avec le plasma H2, notamment en
fonction de la résistivité, nous avons mené avec Fatiha Kail une série de mesures d’ellipsométrie
in situ5 sur différents wafers de silicium. La procédure est la suivante : découpe d’un échantillon
carré de 1 pouce par 1 pouce, trempe HF (20 s, dilué à 5 %) puis chargement immédiat dans le
réacteur. Il n’y a donc pas de couche d’oxyde natif. On réalise des mesures ellipsométriques in
situ sous vide, en présence du dihydrogène puis l’on démarre le plasma H2 à une pression de
1 Torr et une densité de puissance de 125 mW·cm−2. On effectue des mesures ellipsométriques
à différents intervalles. Le plasma est éteint pendant les mesures d’ellipsométrie. Toutes ces
mesures ont été effectuées à deux reprises avec un autre échantillon de chaque substrat et que la
reproductibilité était excellente. Nous avons utilisé 3 substrats c-Si de type p (100) de 300 µm
d’épaisseur : FZ 1 Ω·cm, CZ 14 Ω·cm, CZ 40 Ω·cm ainsi qu’un c-Si CZ (100) très légèrement
dopé n (en fait quasi intrinsèque : ρ > 1000 Ω·cm) de 525 µm d’épaisseur.

Le graphique 4.6 représente la partie imaginaire de la pseudo-fonction diélectrique < εi > en
fonction de l’énergie pour différentes résistivités de c-Si de type p. Le spectre de départ (sous H2

mais plasma pas encore démarré) est bien le spectre caractéristique d’une surface de c-Si sans
oxyde natif. Les résultats sont nets : la cinétique est très différente pour le c-Si 1 Ω·cm et elle
est plus rapide si la résistivité est faible. Ces différences sont d’autant plus significatives que les
spectres ellipsométriques des substrats c-Si sans oxyde natif sont remarquablement identiques
pour toutes les résistivités. Dans le cas du c-Si 1 Ω·cm, il faudra étudier plus précisément la
dynamique avant la première minute puisque toutes les modifications se déroulent durant ce
laps de temps.

Plus la résistivité est grande, plus les modifications des spectres après 5 minutes de plasma
sont importantes. Ces données sont foncièrement à rapprocher des conséquences d’un pré-
plasma H2 sur les performances des cellules solaires en fonction du dopage du substrat (cf.
parties 3.4.4 et 3.4.5). Pour les deux résistivités utilisées (1 Ω·cm et 14 Ω·cm) le Vco baissait
mais beaucoup plus dans le cas du c-Si 14 Ω·cm. Les spectres ellipsométriques sont ajustés à
l’aide d’une « surcouche » ou couche de rugosité combinant phase amorphe, cristalline et vide.
Qualitativement, il est utile de savoir que l’épaisseur de cette couche de rugosité est corrélée
au pic à 4,2 eV [8]. Son épaisseur augmente approximativement en racine carrée de la durée
du plasma pour les c-Si 14 Ω·cm et 40 Ω·cm pour atteindre (environ) 20 Å et 25 Å respective-
ment. Elle vaut ≈10 Å pour le c-Si 1 Ω·cm. À l’inverse, le pic à 3,4 eV est quasiment stable. En
dessous de cette valeur, la partie imaginaire de la pseudo-fonction diélectrique est légèrement
augmentée et décalée vers les basses énergies. Cela révèle une « amorphisation » de la surface
qui est d’autant plus prononcée que la résistivité est grande.

Ajoutons que seul le cristallin de résistivité 1 Ω·cm est un FZ. Nous ne pensons pas que ce
soit le paramètre prépondérant puisque, d’une part les résultats sont différents (et reproductibles)
entre le CZ 14 Ω·cm et le CZ 40 Ω·cm, et d’autre part nous avions déjà observé quelques résul-
tats différents6 entre des cellules solaires CZ 1 Ω·cm et CZ 14 Ω·cm. Nous voulions conserver
une certaine cohérence donc nous avons utilisé pour cette série d’expériences in situ les mêmes

5 dans le réacteur Caméléon.
6 cf. partie 3.1 mais à l’époque nous ne pensions pas que la résistivité plus faible était le facteur expliquant cette

baisse de Vco.
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Figure 4.6 – Spectres ellipsométriques in situ de trois c-Si type p de différentes résistivités pour
une durée croissante de plasma H2
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substrats que pour la fabrication des cellules solaires de 25 cm2 pour lesquelles nous avions le
plus de données. Toutefois, la concentration plus importante en oxygène7 dans les c-Si CZ pour-
rait jouer un rôle dans la physico-chimie de l’interface a-Si:H/c-Si que nous ne pouvons éluder
sans expériences. Les raisons peuvent aussi se cumuler (présence d’oxygène et augmentation
de la résistivité donc diminution de la concentration de défauts dus au bore.). Une comparaison
FZ/CZ est à l’étude et servira de juge de paix8.

Nous présentons sur la figure 4.7 les résultats de la même expérience avec un substrat c-Si
CZ quasi intrinsèque (en fait légèrement dopé n avec une résistivité supérieure à 1000 Ω·cm).
Les spectres sont très proches de ceux obtenus avec un c-Si CZ p 40 Ω·cm. Contrairement aux
trois autres substrats, il n’est pas certain qu’une telle résistivité (>1000 Ω·cm) puisse évacuer
les charges et, dans ce cas, il sera au potentiel flottant (négatif) et non pas à la masse ce qui
augmente l’énergie des ions. Il y a peut-être aussi un comportement différent selon l’orientation
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Figure 4.7 – Spectres ellipsométriques in situ d’un c-Si quasi intrinsèque pour une durée crois-
sante de plasma H2

cristalline du substrat cristallin mais nous n’avons pas de données concernant ce point.

7 de l’ordre de la dizaine de ppm pour les CZ et de quelques ppm pour les FZ.
8 ou utilisation de MCZ obtenu par croissance « magnétique ».
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4.2 Passivation

4.2.1 Un peu de théorie

Wolfang Pauli a pu écrire qu’en physique du solide, « Dieu avait créé le volume mais les
surfaces étaient l’œuvre du diable ». En effet, une surface brise la symétrie et possède de nom-
breux défauts. Dans le monde réel, un volume est forcément fini et se termine, justement, par
une surface qu’il faut pouvoir maîtriser.

Maîtriser une surface, c’est notamment la passiver c.-à-d. rendre ses défauts passifs. Nous
verrons qu’il y a deux façons de passiver une surface (et donc de comprendre des mesures
de passivation) : i) la diminution de la densité de défauts et ii) la déplétion d’un des types de
porteurs (électrons ou trous). Ces méthodes ne sont pas incompatibles et peuvent se cumuler. La
qualité de la passivation est caractérisée à l’aide de mesures de photoconductivité ou de capacité.
Les mesures de capacité pour caractériser les défauts se sont avérées limitées à des valeurs de
densité surfacique supérieures à 1012 cm−2. Les mesures de photoconductivité que nous avons
utilisées se divisent en QSS-PC (en fait la méthode généralisée, point expliqué ci-dessous) et
µ-PCD.

Évidemment, une bonne passivation de surface (en face avant et arrière) augmente les ren-
dements. Aussi ce point devient crucial lorsqu’on veut diminuer l’épaisseur des substrats des
cellules photovoltaïques notamment en-dessous de 200 µm. Dans le cas du c-Si de type p, la
variable réduite utile est le ratio Ln/ép. du substrat. Avec de très bonnes passivations de surface
(par exemple Seff . 30 cm/s) et pour certaines valeurs de longueur de diffusion, on peut même
obtenir une augmentation du rendement avec l’amincissement des plaques.

Il est utile d’avoir en tête l’ordre de grandeur de la densité d’atomes de silicium sur un
plan (100) donc notamment à la surface des substrats que nous avons utilisés. Cette densité
est d’environ 6,8·1014 atomes/cm2. Ainsi une « bonne » passivation avec une densité de défauts
surfacique de 5·1011 cm−2 signifie qu’il y a moins d’un millième de défauts actifs par atome de
silicium.

Le terme durée de vie est utilisé pour quantifier la recombinaison de porteurs dans un semi-
conducteur. Son acception est très large et parfois source de confusions (nombreux processus
de recombinaisons, recombinaisons des porteurs minoritaires ou majoritaires etc.). Soulignons
que la durée de vie n’est pas une propriété du semiconducteur. La même remarque s’applique
aux vitesses de recombinaison de surface ou durées de vie effectives. Nous n’aborderons pas ici
les détails de la recombinaison en volume que l’on peut trouver notamment dans [9, chap. 1],
rappelons tout de même les trois mécanismes :

1. la recombinaison radiative : un électron de la bande de conduction se recombine avec un
trou de la bande de valence ce qui mène à l’émission d’un photon. Cette recombinaison
est donc proportionnelle à la densité d’électrons multipliée par celle des trous. Elle est
faible dans le c-Si puisque son gap est indirect (nécessité d’un phonon).

2. la recombinaison Auger : l’énergie de la recombinaison e−/h+ est fournie à un 3e porteur
(trou ou électron). Elle est donc proportionnelle au carré de la densité d’un des porteurs
multipliée par la densité de l’autre porteur et est négligeable lorsque la densité de porteurs
est « faible ». En régime de forte injection, elle peut devenir le mécanisme de recombi-
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naison principal.

3. la recombinaison assistée par centre de recombinaison ou recombinaison Shockley-Read-
Hall. Il s’agit de la capture successive d’un électron et d’un trou (ou inversement) par un
défaut situé dans la bande interdite. C’est le mécanisme majoritaire dans le c-Si pour nos
applications et nos régimes d’injection. Ce mécanisme dépend fortement de la qualité du
substrat. Ce sont les défauts situés au milieu de la bande interdite qui contribuent le plus
à la recombinaison, ceux situés près des bandes agissent comme pièges.

De façon très générale, on définit donc la durée de vie τ à partir du taux de recombinaison U
comme suit :

U =
∆n

τ
(4.1)

Les unités sont essentielles. U est un taux de recombinaison, il est donc exprimé par unité de
temps et de volume soit le plus souvent en cm−3·s−1. Le taux de recombinaison total en volume
est la somme des taux de recombinaisons de chaque mécanisme. Dès lors, la durée de vie en
volume peut être calculée à partir de la somme de l’inverse des durées de vie dues à chaque
mécanisme de recombinaison ainsi :

1
τb
=

1
τrad
+

1
τAug
+

1
τSRH

(4.2)

La figure 4.8 illustre la dépendance de ces trois mécanismes de recombinaison en fonction de
la densité de porteurs. Dans cet exemple, le substrat est un c-Si de type p avec NA = 4·1015 cm−3

et des constantes de temps de capture τn0, τp0 du défaut (situé au milieu du gap) égales à 2,5 ms.
C’est à partir d’une densité de porteurs d’environ 3·1015 cm−3 que la recombinaison Auger
devient plus importante que la recombinaison SRH et donc limite la durée de vie.

L’oxyde natif ou la silice passivent bien le c-Si9 mais ces matériaux ne sont pas conducteurs.
En revanche, la surface d’un c-Si nu présente une densité de défauts (par unité de surface) très
importante. Le taux de recombinaison par unité de surface est défini à partir du modèle SRH
(en volume) parce que la recombinaison en surface est avant tout une recombinaison par des
défauts. Dès lors, avec un seul défaut situé à un niveau d’énergie ER ce taux de recombinaison
par unité de surface s’écrit :

Us =
ns ps − n2

i

ns + ni exp
(

ER−EFi
kT

)
S p0

+
ps + ni exp

(
−

ER−EFi
kT

)
S n0

(4.3)

où S n0 et S p0 sont les vitesses de recombinaison fondamentale des électrons et des trous. S n0

vaut σnvthNR avec vth la vitesse thermique des électrons (≈107 cm/s) et σn la section efficace de
capture du centre de recombinaison R de densité surfacique NR (formule équivalente pour S p0).

Par analogie avec l’équation 4.1 (concernant le volume), on définit un taux de recombinaison
par unité de surface Us (donc en cm−2·s−1) :

Us = S · ∆ns (4.4)
9 ce qui est d’ailleurs l’une des raisons majeures du succès de ce semiconducteur en microélectronique.
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Figure 4.8 – Dépendance de la durée de vie des porteurs dans le substrat c-Si en fonction de la
densité de porteurs en excès pour les trois types de recombinaison : Auger, radiatif, SRH.

où ∆ns est la densité de porteurs minoritaires en excès à la surface. Par conséquent, en tenant
compte de l’unité de Us la vitesse de recombinaison surfacique S est exprimée en cm/s unité
pas forcément intuitive.

Il y a souvent une zone de charge d’espace près de la surface de sorte que ∆ns n’est pas
égal à ∆ps. Lors des mesures de passivation, on préfère exprimer Us en fonction de la densité
de porteurs minoritaires en excès ∆n hors de la zone de charge (on a donc ∆n = ∆p). En effet,
∆n est plus simple à calculer, à contrôler, et les mesures obtenues plus aisées à interpréter. La
formule la plus utile concernant la recombinaison en surface est par conséquent :

Us = S eff · ∆n (4.5)

où la vitesse effective de recombinaison surfacique S eff est toujours exprimée en cm/s pour les
mêmes raisons que ci-dessus.

Rappelons que les durées de vie effectives τeff et les vitesses de recombinaison effectives
S eff ne sont pas des constantes du matériau et de sa surface mais dépendent de la densité de
porteurs ∆n. Dès lors, une comparaison appropriée de valeurs de recombinaison doit s’effectuer
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en indiquant ces éléments. Dans la littérature, la densité de porteurs n’est parfois pas précisée.
Dans le domaine des cellules solaires, on donne le plus souvent (et logiquement) des τeff pour
une densité de porteurs dite à un soleil (qui correspond à un flux de photons équivalent au flux
AM 1.5 intégré sur le spectre utile du c-Si). On trouve aussi des valeurs données à une densité
de porteurs fixe pour l’ensemble d’une série (généralement ∆n =1015 cm−3 qui est proche de
celle à un soleil pour des passivations « classiques »).

La densité de porteurs à un soleil n’est pas non plus constante d’un échantillon à l’autre
puisqu’elle dépend de la durée de vie et du confinement optique. Plus la durée de vie effective
est grande, plus la densité de porteurs à un soleil est grande. Il faut aussi tenir compte du
confinement optique qui peut varier selon l’anti-reflet ou la texturation. À ce sujet, on consultera
avec profit le chapitre 3 de la thèse [10]. Donnons quelques ordres de grandeur. Une plaque bien
passivée (τeff≈1 ms) sans texturation mais avec un bon anti-reflet a une densité de porteurs ∆n
à un soleil d’environ 5·1015 cm−3. La densité de porteurs à un soleil d’une plaque très mal
passivée (τeff≈10 µs) est de l’ordre de 1014 cm−3. Sauf mention contraire, les τeff et S eff de ce
manuscrit sont sous-entendus à un soleil. Les courbes τeff ou S eff en fonction de ∆n apportent
des informations supplémentaires par rapport à un seul nombre.

L’équation 4.3 repose sur un modèle avec un seul niveau de défaut qui est donc simplifié.
L’équation permet cependant de comprendre les deux grandes méthodes pour réduire la recom-
binaison à la surface des substrats c-Si :

1. diminuer S n0 et S p0. Il s’agit essentiellement de réduire NR la densité de défauts surfa-
cique. Ces défauts sont par exemple des liaisons pendantes qui peuvent être saturées (par
l’hydrogène atomique).

2. déplétion à la surface d’un des type de porteurs ce qui permet de diminuer fortement
le produit ns ps. Cette méthode moins intuitive peut s’avérer extrêmement efficace et être
mise en place à l’aide d’un champ électrique qui repousse l’un des types de porteurs (élec-
trons ou trous). On parle aussi de passivation par effet de champ. Ce champ électrique peut
résulter d’un profil de dopage (jonctions P-N, BSF P+-P) ou de charges électrostatiques
(par exemple SiO2 ou SiN).

Physiquement, les discontinuités de bande des hétérojonctions sont des dipôles et créent un
champ électrique (cf. chapitre 5). Les discontinuités de bande des hétérojonctions sont donc un
élément essentiel de la qualité de la passivation.

À notre avis, l’intérêt fondamental des hétérojonctions a-Si:H/c-Si est justement de cumuler
une passivation des défauts (à l’aide du matériau a-Si:H), une passivation par effet de champ
dû à la jonction P-N et une passivation par effet de champ dû aux discontinuités de bande. La
valeur des discontinuités de bande et le champ électrique résultant peuvent varier fortement
selon le type d’hétérojonctions, point souvent négligé dans la littérature et que nous détaillerons
au chapitre 5. Notons que l’extension spatiale des champs électriques dus à un profil de dopage
ou à des discontinuités de bande est très différente : de l’ordre de la centaine de nanomètres
pour la jonction P-N, de l’ordre du nanomètre et même plutôt de quelques angströms pour les
discontinuités de bande. Quelle que soit la raison de la courbure de bandes, il faut noter que
la réduction de la recombinaison est en exponentielle du potentiel définissant cette courbure de
bandes.

Les mesures de durée de vie par photoconductivité reposent toutes sur le même principe :
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une source lumineuse génère des porteurs en excès dans le matériau (noté de façon générale
Gext(t)). Ces porteurs diffusent et se recombinent jusqu’à atteindre un état stationnaire. Il existe
une grande variété de techniques de photoconductivité selon la technique de détection du chan-
gement de conductance σ, selon le type de source lumineuse et selon le régime temporel.

Le changement de conductance peut être détecté par la modification du coefficient de ré-
flexion d’une onde hyperfréquence10 sur le semiconducteur. On parle alors de µW (pour micro-
wave) ou de TRMC (s’il y a résolution en temps pour Time Resolved Microwave Conductivity).
La méthode de détection peut se faire par couplage inductif et c’est l’une des méthodes les plus
répandues.

L’autre classification concerne le régime temporel. Dernièrement a été développée la mé-
thode générale [11] qui permet de traiter la plupart des cas (même si elle a aussi des limitations).
Deux autres méthodes sont en fait les cas limites correspondant au régime transitoire (PCD pour
PhotoConductance Decay) et au régime quasi-stationnaire (QSS-PC pour Quasi Steady-Steate
PhotoConductance). Précisons que de nombreux auteurs écrivent le terme QSS-PC dans les
articles récents alors qu’ils utilisent la méthode généralisée. La raison est historique : le pre-
mier papier sur la QSS-PC a été publié dans les années 1990 et sa généralisation en 1999 [11].
Connaître cet abus de langage permet d’éviter certains malentendus. Nous avons toujours uti-
lisé la méthode généralisée lorsque la mesure était faite par couplage inductif. Mais nous avons
aussi réalisé des mesures de µW-PCD.

Toutes ces mesures donnent une durée de vie effective τeff dont on déduit une vitesse ef-
fective de recombinaison S eff (on peut aussi conserver la valeur de τeff comme donnée). Avec
un modèle unidimensionnel et en supposant τb constant, les deux surfaces identiques et une
photogénération constante on peut montrer que :

1
τeff

=
1
τb
+ 2 ·

S eff · ∆n (W/2)
W · ∆nmoy

(4.6)

On note à nouveau que tous ces paramètres dépendent du niveau d’injection et plus précisément
du rapport entre ∆n (W/2) et ∆nmoy qui est la moyenne intégrée sur tout le wafer des porteurs en
excès. Une expression simplifiée est :

1
τeff

=
1
τb
+ 2 ·

S eff

W
(4.7)

Sa validité dépend des conditions de mesures et du niveau de passivation [10].
En utilisant les mêmes hypothèses que ci-dessus ainsi qu’un échantillon en conditions de

10 appelée aussi micro-onde par attraction du terme anglais.
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circuit-ouvert, Nagel et al. [11] ont montré que :

1
τeff

=

Gext (t) −
∂∆nmoy

∂t
∆nmoy

=

Gext (t) −
∂

∂t

 ∆σ

Wq
(
µn + µp

)
∆σ

Wq
(
µn + µp

) (4.8)

qui permet de comprendre la relation entre les trois grandeurs : génération des photoporteurs,
changement de conductance du matériau et durée de vie effective. Il est important de noter
qu’aucune hypothèse sur la durée de vie du substrat ou la durée de la source lumineuse n’a été
requise. L’autre intérêt de la méthode généralisée est d’obtenir une courbe de τeff en fonction de
Gext et par une modélisation adéquate de diminuer fortement les erreurs de calibration puisque
l’ajustement se fait sur un grand nombre de points [12].

La PCD et la QSS-PC se déduisent de cette équation. Dans le cas du régime transitoire,
l’échelle de temps de génération des porteurs est beaucoup plus petite que celle de la recombi-
naison, on a donc :

1
τeff

= −

∂∆nmoy

∂t


∆nmoy

= −

∂∆σ∂t


∆σ

(4.9)

L’avantage immédiat est une calibration plus simple (pas de Gext, même grandeur au dénomi-
nateur et au numérateur). En revanche, cette équation est d’autant moins valide que la durée de
vie est faible. Dans la pratique, pour des durées de vie inférieures à 100 µs cette technique a
tendance à sous-estimer la durée de vie. C’est ce type d’équations qui est utilisé avec l’appareil
de µW-PCD. L’intérêt des méthodes « PCD » est de rendre aisé une cartographie de l’échan-
tillon puisque la mesure est « rapide » et que l’on peut utiliser un laser avec une petite superficie
balayant la surface du wafer.

Quant au cas quasi-stationnaire, il correspond à une constante de temps de la source lu-
mineuse suffisamment grande par rapport à celle de la recombinaison. Dès lors, on déduit de
l’équation 4.8 :

1
τeff

=
Gext

∆nmoy

=
Gext

∆σ

Wq
(
µn + µp

) (4.10)
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Cette méthode est de loin la plus pratique et la moins chère puisque une électronique et une
lampe très simple suffisent. Évidemment, dès que la durée de vie effective devient trop grande,
l’erreur de mesure augmente fortement. Dans la pratique, on peut réaliser des mesures correctes
jusqu’à τeff ≈ 200 µs. Mais la généralisation théorique des mesures de photoconductivité,
la baisse du coût des lampes flash et de l’électronique rapide ont rendu obsolète la QSS-PC
sauf. . . son nom qui continue à être utilisé. Comme nous l’avons précisé, c’est bien la méthode
généralisée qui a été utilisée ici.

À partir de l’équation 4.6, on peut obtenir une formule simple donnant une borne maximale
à S eff :

S eff ≤
w

2τeff
(4.11)

Cette inéquation est d’autant plus précise que S eff est faible et τb grand [10, chap. 3]. Lorsque
la passivation devient excellente on doit parfois tenir compte de la durée de vie du wafer si l’on
veut comparer correctement différentes surfaces. Le plus pratique est alors de connaître τb qui
peut être déterminé par exemple grâce à la Charge-PCD [13]. Le CEA dispose de cette option
sur son dispositif SemiLab. On peut aussi ajuster l’ensemble de la courbe τeff fonction de ∆n.
Indiquons qu’en-dessous de 50 cm/s on peut parler de très bonnes passivations. Aux alentours
de 10 cm/s la passivation devient excellente.

Enfin, il est utile de déduire un Vco des mesures de photoconductivité et réaliser ainsi un
lien entre les propriétés physiques et les caractéristiques technologiques du composant. Cette
tension de circuit-ouvert ne peut être une prédiction exacte puisque les mesures ne sont pas
réalisées sur la cellule solaire finale (on peut s’en approcher au maximum du procédé que verra
la plaque en réalisant par exemple les mêmes recuits). Une formule simple est [14] :

Vco ≈
kBT

q
· ln

(
∆n|1sun · (NA + ∆n|1sun)

n2
i

)
(4.12)

On trouve dans [15] une généralisation plus élaborée. Précisons que ces modèles sont fondés
sur des jonctions p-n et les formules sont moins valides pour des hétérojonctions (particulière-
ment concernant la dépendance en NA). L’expérience acquise montre que la corrélation entre le
Vco prédit (implicit value) et le Vco obtenu est bonne avec des substrats de même résistivité. Il
existe aussi un certain nombre d’exceptions. Les mesures de passivation sont un outil puissant
pour comprendre et réduire le nombre cellules complètes mais elles ne peuvent se substituer
totalement à la valeur finale du Vco.

4.2.2 Passivation de l’émetteur et effet de l’hydrogène

Dans un premier temps, la caractérisation de la passivation était effectuée par des mesures
de capacité en fonction de la température et de la fréquence C(T, ω). Une mauvaise passivation
est détectée lorsqu’apparaît une « marche » dans la courbe C(T ) à des températures supérieures
à 200 K [16]. Cette marche est d’autant plus importante que la quantité de défauts est grande (et
la fréquence est basse), elle correspond à un échange d’électrons entre les défauts à l’interface
et le matériau a-Si:H. Cette technique a été utile pour franchir les premiers pas vers une bonne
passivation. Toutefois, elle n’est sensible qu’à des densités de défauts à l’interface supérieures



180 Chapitre 4. Interfaces

à 1012 cm2eV−1 environ et ne peut donc distinguer des passivations correctes de passivations
bonnes ou excellentes. La figure 4.9 montre un réseau de courbes C(T, ω) d’une cellule solaire
à simple hétérojonction sans marche. La densité de défauts à l’interface est donc inférieure ou
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Figure 4.9 – Capacitance en fonction de la température et de la fréquence pour une cellule à
simple hétérojonction « classique ».

égale à 1012 cm2eV−1 mais on ne peut pas en dire plus.
Le LGEP est en train de développer une approche originale pour surmonter cette limitation.

Il s’agit de réaliser les mesures de capacité non plus à l’obscurité mais sous illumination et
proches du Vco. Les mesures sont alors sensibles à la face avant et à la face arrière. L’avantage
est que c’est bien la cellule finale qui est caractérisée et surtout la résolution est de l’ordre de
1010 cm2eV−1 [17]. Notons qu’il ne s’agit plus du tout du même régime physique : on mesure
en fait la « capacité » de diffusion et non plus la capacité de la zone de charge d’espace, comme
c’est généralement le cas dans l’utilisation des techniques de capacité reposant sur des sous-
polarisations nulle ou inverse.

La majorité des mesures de passivation ont été réalisées par photoconductivité. Les mesures
de photoconductivité par couplage inductif ont été effectuées à l’aide d’un appareil WCT-100
de l’entreprise Sinton Consulting bénéficiant notamment de la possibilité de la correction par
polarisation lumineuse [18]. On peut voir une photographie de cet appareil sur la figure 4.10.
Isidro Martín de l’Université polytechnique de Catalogne a effectué la grande majorité de ces
caractérisations. Nous avons aussi utilisé l’appareil Sinton et réalisé quelques mesures lors d’un
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Figure 4.10 – Vue de l’appareil de photoconductivité Sinton WCT-100

séjour scientifique de 15 jours à Barcelone. Les mesures de µW-PCD ont été faites entièrement
au CEA-Genec à l’aide d’un appareil WT-2000 de l’entreprise SemiLab. Sauf mention contraire,
les deux faces du substrat ont été recouvertes du même matériau et dans les mêmes conditions
pour obtenir des recombinaisons les plus proches possibles en face avant et arrière. La précision
sur S eff et τeff ne saurait excéder deux chiffres significatifs.

La passivation pour différentes conditions de dépôt de la couche intrinsèque en conservant
la couche dopée varie fortement. Nous avons déposé 3 nanomètres de couche intrinsèque puis
10 nanomètres de a-Si:H n+ après HF sur du c-Si 14 Ω·cm(no 309085, 309086 et 309242). La
température de dépôt est de 200 °C. Une couche intrinsèque correspond à un a-Si:H i en di-
lution H2 (à 100 mTorr), une autre à un a-Si:H i sans dilution et la dernière à du pm-Si:H i
à 1600 mTorr. Les mesures de photoconductivité sont présentées sur la figure 4.11. Les diffé-
rences sont considérables et l’on obtient une très bonne passivation avec la couche pm-Si:H i
(τeff @ 1 sun d’environ 600 µs) ce qui est cohérent avec les très bons Vco des cellules correspon-
dantes. Rappelons que le a-Si:H intrinsèque en dilution H2 sur c-Si est en fait une épitaxie assez
inhomogène, que le a-Si:H intrinsèque sans dilution est réellement du a-Si:H et que le pm-Si:H
intrinsèque est une couche épitaxiée (cf. partie 4.1.2). Dans les trois cas, il y a une couche de
a-Si:H dopé n.

Nous avons ensuite étudié la passivation de l’émetteur en fonction de la résistivité du sub-
strat et de la post-hydrogénation. Il s’agit d’approfondir les résultats surprenants en fonction
de la résistivité (partie 3.4.5) et les effets d’un post-plasma H2 (partie 3.4.6). Les mesures de
photoconductivité (méthode généralisée) ont été couplées à des mesures systématiques d’ellip-
sométrie. On dépose de chaque côté du c-Si à T = 200 °C (no 602092 et suivants) :
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Figure 4.11 – Durée de vie effective en fonction de ∆n selon le type de couche intrinsèque

– 30 Å pm-Si:H i à 1200 mTorr
– 80 Å a-Si:H n+ avec gradient de dopage.

Les dépôts sont réalisés sur des substrats FZ 1 Ω·cm et CZ 14 Ω·cm de 300 µm d’épaisseur.
On réalise en outre sur d’autres substrats des post-plasmas H2 de deux durées (60 s et 150 s).
L’épaisseur sur chaque face est augmentée pour tenir compte de la gravure H2. La vitesse de
gravure du plasma H2 dans nos conditions a été déterminée sur c-Si CZ 14 Ω·cm.

Le tableau 4.2 présente les résultats des mesures ellipsométriques après dépôt (et post-
plasma H2 le cas échéant). Ces caractéristiques correspondent à la face avant. Les ajustements
pour la face arrière sont quasiment identiques. On remarque tout d’abord que les dépôts sont
exactement les mêmes sur les substrats c-Si 1 Ω·cm et 14 Ω·cm. En revanche, les caractéris-
tiques diffèrent d’autant plus que le post-plasma de H2 est long. Ainsi, la vitesse de gravure
est légèrement plus rapide sur CZ 14 Ω·cm mais surtout le gap du matériau a-Si:H dopé n
est nettement plus grand. Rappelons que le gap du a-Si:H augmente notamment avec le taux
d’hydrogène atomique.

Le tableau 4.3 donne les durées de vie effectives de ces mêmes plaques. En plus, deux recuits
successifs de 40 minutes ont été réalisés sur chaque plaque avec mesure de la passivation : à
200 °C puis 250 °C. Les durées de vie sont moins bonnes sur FZ 1 Ω·cm que sur CZ 14 Ω·cm
avec tous les types de traitements. Même si d’après l’équation 4.12, les Vco induits seraient
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FZ 1 Ω·cm CZ 14 Ω·cm

simple dépôt
ép. émetteur 86 Å ± 2 Å 86 Å ± 2 Å
Eg a-Si:H 1,66 eV ± 0,02 eV 1,66 eV ± 0,02 eV

dépôt + 60 s plasma H2
ép. émetteur 84 Å ± 3 Å 83 Å ± 3 Å
Eg a-Si:H 1,71 eV ± 0,03 eV 1,72 eV ± 0,02 eV

dépôt + 150 s plasma H2
ép. émetteur 82 Å ± 2 Å 78 Å ± 3 Å
Eg a-Si:H 1,73 eV ± 0,02 eV 1,78 eV ± 0,02 eV

Tableau 4.2 – Caractéristiques des couches déposées en fonction de la résistivité et du post-
plasma H2 déduites par ellipsométrie.

Durée de vie en µs
as-deposit recuit 200 °C recuit 250 °C

FZ 1 Ω·cm
simple dépôt 210 215 130

dépôt + 60 s plasma H2 220 220 140
dépôt + 150 s plasma H2 200 200 130

CZ 14 Ω·cm
simple dépôt 360 390 330

dépôt + 60 s plasma H2 410 410 300
dépôt + 150 s plasma H2 490 400 270

Tableau 4.3 – Durées de vie effectives mesurées avec Sinton en fonction de la résistivité, du
post-plasma H2 et du recuit.

aussi bons voire légèrement meilleurs sur FZ 1 Ω·cm avec ces durées de vie, dans la pratique
les mesures obtenues sur des cellules solaires complètes (voir chapitre 3) contredisent cette
équation simple fondée sur des jonctions p-n (et pas des hétérojonctions). Nous avons constaté
que cette formule du Vco prédit fonctionnait bien si l’on considérait un ensemble de substrat de
même résistivité. Mais d’une résistivité à l’autre, cette formule a toujours surestimé les Vco sur
substrat de faible résistivité (et/ou sous-estimé les Vco sur substrat de plus forte résistivité). Il
existe des formules plus complexes que nous n’avons pas utilisées durant cette thèse.

Les tendances du tableau 4.3 sont très intéressantes. Le post-plasma H2 ne change quasiment
pas la passivation de la surface sur c-Si 1Ω·cm alors qu’il améliore nettement la passivation des
c-Si 14 Ω·cm. Le recuit à 200 °C ne modifie pas non plus les durées de vie sur substrat 1 Ω·cm.
À l’inverse, l’évolution de la durée de vie sur c-Si 14 Ω·cm après recuit à 200 °C dépend de
la durée du post-plasma H2. Sans post-plasma, la durée de vie augmente. Avec post-plasma de
150 s la durée de vie effective diminue (tout en restant supérieure à celle du simple dépôt).
Enfin, dans tous les cas (résistivité du substrat et type de dépôt) le 2e recuit à 250 °C dégrade la
passivation. Précisons que la diffusion de l’hydrogène atomique commence autour de 200 °C et
« s’accélère » après 250 °C.

Nous avons expliqué au début de ce chapitre que la passivation d’un substrat était due soit
à la réduction de la densité de défauts à l’interface soit à un effet de champ (lui-même induit
par plusieurs facteurs comme par exemple un profil de dopage ou des discontinuités de bande).
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Pour séparer, en partie, ces éléments nous avons réalisé plusieurs passivations en prenant pour
point de départ notre meilleur émetteur dont les durées de vie effectives sont de l’ordre de la
demi-milliseconde11. Cet émetteur se compose de deux couches : le « pm-Si:H » intrinsèque (en
fait une couche épitaxiée) et le a-Si:H n+ graduellement dopé. Nous avons donc déposé sur les
deux faces de substrats c-Si CZ 14 Ω·cm (lot 187 et 217) :

1. 30 Å de couche intrinsèque ;

2. 80 Å de a-Si:H n+ graduellement dopé (sans dilution) ;

3. 30 Å de couche intrinsèque + 80 Å de a-Si:H n+ graduellement dopé.

Les durées de vie effectives de cette série mesurées par Sinton et µ-PCD sont données dans le
tableau 4.4. La valeur par µ-PCD donnée dans ce tableau correspond à la moyenne obtenue sur
la zone de 5 cm × 5 cm au centre du wafer. On remarque que les deux types de mesures donnent

Durées de vie effectives (µs)
Sinton µ- PCD

épi i 6 11
a-Si:H n+ 280 310
épi i + a-Si:H n+ 480 530

Tableau 4.4 – Durées de vie effectives de l’émetteur en fonction des couches déposées

les mêmes ordres de grandeur. La passivation obtenue avec seulement une couche épitaxiée de
quelques nanomètres est mauvaise, ce qui en soi n’est pas surprenant puisque il s’agit de c-Si
sur du c-Si. En revanche, l’amélioration de la passivation (environ deux fois meilleure) avec
l’empilement épi i + a-Si:H n+ par rapport à a-Si:H n+ est étonnant et riche d’enseignements.
Seule, la couche épitaxiée ne passive que peu la surface mais tout se passe comme si sa présence
permettait d’augmenter la passivation due à la couche a-Si:H n+. Rappelons que cette couche
épitaxiée est déposée en forte dilution hydrogène.

On peut voir sur la figure 4.12 la cartographie µ-PCD d’un wafer de 10 cm de diamètre. Il
s’agit de l’émetteur ci-dessus : couche intrinsèque + a-Si:H dopé n (une plaque du même lot
mais pas la même exactement que celle du tableau 4.4). La mesure par Charge-PCD de la durée
de vie du matériau cristallin donnait un τb de 1127 µs. La moyenne de la durée de vie effective
sur le carré central de 5 cm × 5 cm est de 510 µs. En utilisant l’équation 4.7, la vitesse de
recombinaison effective moyenne est de 16 cm/s soit une excellente valeur. D’autres mesures
confirment cet ordre de grandeur.

L’émetteur réalisé passive donc extrêmement bien la surface du c-Si. Soulignons la singu-
larité du rôle de la couche épitaxiée intrinsèque dans ce cas. On pourrait imaginer sa présence
inutile puisque la couche épitaxiée seule ne permet d’obtenir des τeff que d’environ 10 µs. Une
couche a-Si:H n+ seule passive bien la surface (τeff ≈ 300 µs) pourtant une couche épitaxiée
intrinsèque plus une couche a-Si:H n+ passive encore mieux (τeff ≈ 500 µs).

Enfin, nous reportons un résultat obtenu avec du a-Si:H intrinsèque déposé en dilution hé-
lium (3 nm) suivi de la couche a-Si:H n+ avec gradient de dopage et sans dilution (8 nm). Nous
sommes toujours sur c-Si CZ 14 Ω·cm. Les durées de vie effectives ne sont que d’environ 30 µs

11 sur c-Si 14 Ω·cm.
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Figure 4.12 – Cartographie µ-PCD d’un wafer de 10 cm de diamètre passivé par notre émetteur
standard (épi i + a-Si:H n+). L’échelle de couleurs est en µs et s’étend de 10 à 620.

soit beaucoup moins qu’avec a-Si:H i dilution H2 + a-Si:H n+ (lui-même moins qu’avec épi i
/ a-Si:H n+). On constate donc que l’absence de dilution hydrogène durant le dépôt de l’émet-
teur diminue la passivation, et ce, avec des couches amorphes déposées dont les épaisseurs,
les dopages et les gaps restent identiques. Rappelons à ce propos que sur c-Si CZ 1 Ω·cm, les
meilleurs Vco étaient obtenus à l’inverse en dilution hélium (chapitre 3).

Tous les résultats de ce dernier paragraphe sont donnés avant recuit. Les mesures de pas-
sivation après recuit de ces plaques (lot 217) sont en cours et apporteront sans doute d’autres
informations. À notre connaissance, aucune équipe n’a étudié l’influence de la résistivité des
substrats avec les mêmes dépôts et les substrats utilisés sont le plus souvent assez dopés avec
des résistivités inférieures ou égales à 3,5 Ω·cm.

4.2.3 Passivation d’une couche a-Si:H intrinsèque seule

Nous avons aussi étudié la passivation d’une couche intrinsèque a-Si:H. Nous avons vu
que qu’il y avait souvent une croissance épitaxiale sur c-Si sans oxyde natif. Par conséquent,
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les mesures de passivation effectuées concernent bien des couches qui ont été caractérisées
comme étant des couches amorphes (par ellipsométrie ou HR-TEM). Les dépôts réalisés avec
un grand nombre de conditions lors des lots 187 et 217 (dilution hélium, sans dilution, variation
en pression) n’ont jamais permis d’obtenir des passivations excellentes avec uniquement des
couches a-Si:H intrinsèque. Les épaisseurs déposées varient de 3 nm à 10 nm. La meilleure
vitesse de recombinaison est de 175 cm/s et les Seff moyens tournent autour de 210 cm/s donc
des valeurs très « moyennes ».

Toutefois, une bonne passivation a été obtenue avec seulement une couche de a-Si:H in-
trinsèque mais son épaisseur est de 20 nanomètres ce qui pourrait s’avérer trop important dans
une cellule solaire réelle (absorption dans le bleu et l’UV) même si nous n’avons pas encore
essayé. Les conditions de cette plaque (P34 du lot 217) sont : 20 nm de a-Si:H i sans dilution, à
63 mTorr, 4 W et 200 °C. La vitesse de recombinaison effective obtenue est de 31 cm/s soit une
bonne valeur.

Le record mondial sur c-Si avec uniquement une couche intrinsèque est une excellente S eff

revendiquée de 3 cm/s à ∆n = 1015 cm−3 [19]. Le c-Si est un FZ type p de 1,6 Ω·cm. Ce résultat
est obtenu après recuit et surtout avec une épaisseur de 30 nm de a-Si:H intrinsèque. Il s’agit
donc aussi d’une épaisseur importante pas forcément compatible avec une cellule solaire. La
même équipe [19] obtient une vitesse de recombinaison effective de 7 cm/s sur un c-Si CZ de
type n (3,4 Ω·cm) avec une épaisseur de 60 nm de a-Si:H intrinsèque. Dans le débat c-Si de
type p ou n pour les cellules à hétérojonctions, ce résultat montre d’ailleurs que les passivations
peuvent être aussi bonnes sur les deux types de plaquettes12 type n ou type p.

Au-delà de ce record, une revue bibliographique des passivations sur c-Si (type p ou n)
uniquement avec des couches intrinsèques (donc sans couche a-Si:H dopées p ou n) révèle que
les épaisseurs utilisées pour obtenir de bonnes passivations sont « importantes » (> 20 nm). En
revanche, on peut obtenir une bonne passivation avec seulement 6 nm de couche a-Si:H dopée
n sur c-Si de type p par exemple (et vice-versa). Ajoutons que ni le niveau de dopage résiduel
de ces couches intrinsèques ni les détails technologiques du dépôt (réacteur monochambre ou
multichambre, nettoyage ou non des parois) ne sont donnés.

Pour l’instant, dans un réacteur HWCVD et sans couche dopée, les meilleures valeurs sont
une décade en-dessous avec des vitesses de recombinaison effectives de l’ordre de 60 cm/s sur
c-Si de type p 3,3 Ω·cm [20].

4.2.4 Passivation de la face arrière

Pour finir, nous avons étudié la passivation par des couches a-Si:H dopé p (qui servent de
face arrière dans nos cellules à hétérojonctions) du c-Si. Il s’agit notamment des no 406221 et
suivants utilisant un a-Si:H p sans dilution. La conclusion est qu’au-delà de 12 nm augmenter
l’épaisseur n’améliore pas la passivation (en revanche cela peut améliorer le facteur de forme).

Une autre série nous a permis d’examiner l’effet du a-SiC:H dopé p en face arrière (no 7 et
suivants du lot 217) en déposant trois empilements à 200 °C :

1. 23 nm de a-Si:H dopé p en dilution H2 ;

12 mais la difficulté ne se résume pas à la passivation puisque l’on peut avoir une très bonne passivation et. . . ne
pas arriver à extraire les charges ! En un mot avoir un bon Vco mais un faible FF.
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2. 4 nm de a-SiC:H dopé p + 19 nm de a-Si:H dopé p en dilution H2 ;
3. 4 nm de a-SiC:H dopé p.

La moyenne des τeff entre les deux types de mesures est respectivement de 230 µs, 410 µs et
80 µs (mentionnons une disparité rare entre les mesures de Sinton et de µ-PCD pour la plaque
avec 4 nm de a-SiC:H p+). L’avantage obtenu avec seulement 4 nm de a-SiC:H à l’interface
(cf. page 146) se retrouve dans les mesures de passivation. Nous n’avons pas encore réalisé de
mesures de passivation avec du a-SiGe:H suite aux bons résultats des cellules solaires utilisant
cet alliage.

Conclusions

Dans ce chapitre, nous avons étudié plus précisément l’interface a-Si:H/c-Si par divers
moyens : pré et post-plasmas H2, ellipsométrie in situ, mesures HR-TEM, mesures de passi-
vation par photoconductivité.

Le premier constat est que certains paramètres explicatifs ne sont pas si prépondérants :
1. l’impact négatif du « bombardement » ionique est surestimé ;
2. la croissance épitaxiale est considérée comme défavorable ou au contraire bénéfique selon

les équipes.
Nous avons montré qu’il fallait bien distinguer le caractère abrupt de la transition c-Si→ a-Si:H
de l’existence en soi d’une croissance épitaxiale : une épitaxie « rugueuse » est sans doute dom-
mageable pour le Vco mais, d’après nos résultats, une couche épitaxiée intrinsèque est bénéfique
si son interface avec la couche a-Si:H n+ est abrupte. Il nous semble que cette erreur concep-
tuelle dans [2, 7] explique en partie les contradictions de la littérature.

Nous avons prolongé les découvertes du chapitre 3 notamment les comportements variables
en fonction du substrat c-Si (à mêmes couches déposées). Les performances différentes des
cellules solaires sur c-Si 1 Ω·cm ou 14 Ω·cm (notamment le Vco) se retrouvent nettement dans
des mesures in situ ou des mesures de passivation. Le rôle de l’hydrogène atomique (incorporé
notamment par des pré ou post-plasmas H2) est considérable et peut modifier fortement les
résultats. En simplifiant, les modifications13 en fonction de l’apport en hydrogène atomique sont
beaucoup plus brusques et atteignent un état stable plus rapidement sur c-Si 1 Ω·cm alors que
les évolution sont plus graduelles sur c-Si 14 Ω·cm et 40 Ω·cm (pages 170, 183 et 183). C’est
un peu comme si l’on « remplissait » plus vite un réservoir à hydrogène pour une hétérojonction
sur c-Si FZ 1 Ω·cm que sur c-Si CZ 14 Ω·cm.

Pour poursuivre l’étude de la passivation du c-Si, on pourrait réaliser des expériences avec
des orientations cristallines autres que (100). La référence [21] a souligné les divergences par-
fois nettes entre le c-Si (100) et (111). De même, les comparaisons entre c-Si de type p ou de
type n sont à approfondir. Nous postulons que les conditions obtenues sur c-Si de type p pour
très bien passiver la surface ne seront pas les mêmes que sur c-Si de type n notamment parce
que les coefficients de diffusion de l’hydrogène dans ces matériaux sont très différents [22].

Nous avons obtenu une excellente vitesse de recombinaison effective de 16 cm/s moyennée
sur 25 cm2. La couche épitaxiale intrinsèque passive très peu seule la surface du c-Si et pourtant

13 souvent des dégradations sur 1 Ω·cm.
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les passivations obtenues grâce à l’empilement épi i / a-Si:H n+ sont meilleures qu’avec la
couche a-Si:H n+ exclusivement.

Pour obtenir de bonnes passivations uniquement avec une couche amorphe intrinsèque, il
faut déposer au moins 20 nanomètres. Nous n’avons pas réalisé de cellules solaires avec cet
empilement (20 nm a-Si:H i + 8 nm a-Si:H n) mais c’est prévu14.

De manière générale, les interprétations de la littérature se focalisent trop sur la notion de
couches et d’empilements en oubliant ce qui fait l’essence des hétérojonctions : les discontinui-
tés de bande. Les interactions entre les étapes sont minimisées malgré les modifications considé-
rables et rapides qui peuvent se produire sur des couches de quelques nanomètres. Nous allons
initier dans le chapitre 5 une réflexion sur les paramètres prépondérants cachés15. Elle se fon-
dera sur des simulations à l’aide de deux logiciels différents, de mesures SIMS, de recherches
bibliographiques et de la synthèse de nos résultats notamment de l’influence de l’hydrogène
atomique.

14 comme nous l’avons écrit, l’absorption dans l’UV va sûrement limiter le courant.
15 ce ne sont pas bien sûr les seuls paramètres importants mais nul besoin de s’appesantir sur les variables déjà

connues.
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5.1 Quantification des paramètres

5.1.1 Diffusion de l’hydrogène

Il est connu que les coefficients de diffusion de l’hydrogène atomique1 dans un c-Si de type
p ou de type n diffèrent de plusieurs ordres de grandeur [1]. Nous voulions en revanche savoir si,
pour nos substrats de même type (p) mais de résistivités différentes, la diffusion de l’hydrogène
variait et, si oui, quantifier cet écart. L’hydrogène peut passiver les dopants et l’on pourrait
imaginer qu’une désactivation des dopants B sur une plus grande épaisseur (dans le cas du c-Si
1 Ω·cm) explique les moins bons Vco. En un mot, savoir si la différence nette de performances
des cellules à hétérojonctions2 en fonction des deux types de substrats (1 Ω·cm et 14 Ω·cm)
pouvaient s’expliquer par la diffusion « à longue portée » de l’hydrogène.

Nous avons donc réalisé une série de dépôts (no 6040631 et suivants) en dilution deutérium.
Nous n’avions pas de silane deutéré donc il y a aussi classiquement du SiH4 en dilution D2.
Des mesures d’ellipsométrie sont réalisées après dépôt au laboratoire puis des mesures SIMS
au CNRS Meudon afin d’étudier principalement la diffusion de l’hydrogène et du deutérium.
La référence est :

– trempe HF sur substrat CZ 14 Ω·cm et T = 200 °C ;
– 30 Å de pm-Si:D en dilution D2 ;
– 280 Å de a-Si:H en dilution D2 (durée 7 minutes).

Les dépôts et mesures sont aussi effectués sur d’autres échantillons en modifiant un seul para-
mètre soit : sur un substrat FZ 1 Ω·cm, sur un substrat c-Si intrinsèque, à T = 150 °C, avec deux
autres durées, et sans trempe HF.

Les mesures ellipsométriques montrent que, comme en dilution H2, la couche intrinsèque
est bien épitaxiée sauf sur le c-Si ayant conservé son oxyde natif (même résultat qu’en dilution
H2). La vitesse de dépôt est légèrement supérieure (≈ 15 %) en dilution D2 qu’en dilution H2.
La corrélation entre ces mesures et les mesures SIMS (épaisseur) est d’ailleurs très bonne (pas
montré dans ce manuscrit). Nous ne présentons pas les profils SIMS renormalisés en fonction du
nombre d’atomes de silicium mais en fonction du nombre de coups par seconde : les conclusions
sont identiques.

La figure 5.1 présente les profils SIMS de l’hydrogène sur les premières centaines de na-
nomètres des échantillons pour les substrats CZ 14 Ω·cm et FZ 1 Ω·cm. Ces SIMS sont réali-
sés avec un niveau de détection élevé mais, compromis habituel, une résolution en profondeur
moyenne, notre but principal étant d’étudier la diffusion de l’hydrogène et du deutérium dans

1 sous forme de H, H+ ou H−.
2 et des expériences à l’interface.
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le c-Si. On distingue bien entendu le a-Si:H mais la résolution en profondeur n’est pas assez
bonne pour étudier correctement l’interface a-Si:H/c-Si. Le profil de diffusion dans le volume
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Figure 5.1 – Profils SIMS de H pour du a-Si:H déposé sur c-Si 1 Ω·cm et 14 Ω·cm (trempe HF)

(à partir d’environ 300 Å) est absolument identique (inférieur à la marge d’erreur) : la vitesse
diffusion de l’hydrogène est la même pour les substrats c-Si FZ 1 Ω·cm et CZ 14 Ω·cm. En
revanche, la différence de niveau d’hydrogène dans le matériau a-Si:H est sensible alors que le
dépôt est identique. Il y a jusqu’à 25 % moins (en relatif) d’hydrogène dans le c-Si 1 Ω·cm.
Cette variation du niveau d’hydrogène dans du a-Si:H déposé dans les mêmes conditions mais
sur deux types de c-Si(p) est réellement remarquable d’autant que le niveau de H est en revanche
identique dans le substrat.

Ajoutons (profils non présentés) et c’est essentiel que cette différence augmente en fonction
du temps de dépôt et de la température. De plus, pour un dépôt court (≈180 s) et sans recuit, le
niveau d’hydrogène dans les couches de a-Si:H est identique pour les deux substrats. Le niveau
d’hydrogène dans les couches amorphes évolue donc différemment selon le substrat (et parfois
peut être identique) alors qu’il est identique dans le volume du c-Si.

La figure 5.2 montre le profil de deutérium pour ces deux échantillons. Les conclusions sont
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identiques : même profil de diffusion du D, niveau de D supérieur dans le a-Si:H déposé sur CZ
14 Ω·cm par rapport au FZ 1 Ω·cm.
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Figure 5.2 – Profils SIMS de D pour du a-Si:H déposé sur c-Si 1 Ω·cm et 14 Ω·cm.

Nous ne présentons pas tous les profils de diffusion de cette série, le cas sans trempe HF
(donc avec oxyde natif) est instructif. On peut le consulter sur la figure 5.3. On distingue très
bien la couche d’oxyde natif qui est aussi plus riche en hydrogène (les profils SIMS en O
sont encore plus explicites). D’autre part, la couche d’oxyde natif n’empêche pas la diffusion
d’hydrogène ou de deutérium dans le substrat, bien au contraire. De nouveau, les spectres ellip-
sométriques permettaient de détecter la couche d’oxyde natif (mais pas l’éventuelle diffusion
d’hydrogène et de deutérium dans le volume).

Même s’il y a plus d’une décade d’écart dans la résistivité de nos substrats (1 Ω·cm et
14 Ω·cm), la conclusion principale est que la diffusion de l’hydrogène dans le volume du c-Si
est identique (les profils de diffusion sont en revanche très différents pour le c-Si intrinsèque
même si c’est secondaire pour notre sujet). Par conséquent, ce paramètre ne peut pas expliquer
les grandes différences observées (chapitres 3 et 4). En revanche, les contenus en H et en D
mesurés par les SIMS dans le a-Si:H sont différents selon le substrat sur lequel on dépose les
couches. On retrouve les conclusions de l’ellipsométrie : ce sont le matériau a-Si:H et l’interface
qui varient en fonction de la résistivité du substrat.

Pour étudier plus précisément le niveau d’hydrogène à l’interface, une 2e série de SIMS a
été réalisée avec une meilleure résolution (en épaisseur). Les résultats sont présentés plus loin.
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Figure 5.3 – Profils SIMS de H et de D pour du a-Si:H déposé sur c-Si CZ 14 Ω·cm avec ou
sans trempe HF (resp. sans ou avec oxyde natif).

5.1.2 Simulations et logiciels

La simulation permet de confronter les mesures à des hypothèses chiffrées. Nous avons
utilisé deux logiciels lors de notre thèse : le logiciel libre de droit AFORS-HET développé par
le HMI et un logiciel créé par Parsathi Chatterjee avec laquelle nous travaillons.
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Le logiciel AFORS-HET est un logiciel qui permet de définir facilement et graphiquement
des hétérojonctions, l’empilement des couches et les propriétés à l’interface. On trouvera les
détails numériques dans [2]. Nous l’avons souvent utilisé notamment pour confronter les ca-
ractérisations matériaux (épaisseur des couches de a-Si:H, d’ITO, absorption, dopage) aux ré-
sultats des cellules solaires (notamment l’ajustement de la réponse spectrale). C’est un outil
appréciable pour détecter des dérives.

Il a aussi été utilisé par le LGEP mais pour une autre application : confrontation des mesures
de capacité et des simulations.

Par exemple et pour mémoire, l’utilisation d’AFORS-HET couplée aux nombreux outils de
caractérisation nous a permis d’élucider une incompréhension dans la valeur de la densité de
courant entre les lots 24 et 40 et de commencer à comprendre l’importance des températures
de recuit. Les mesures d’ellipsométrie concluaient à un ITO trop épais pour le lot 40 (ce qui
diminue forcément le Jcc) mais le logiciel permet de passer d’un avis qualitatif à un avis quan-
titatif. Les simulations montraient que la perte due à l’ITO était de l’ordre de 0,8 mA·cm−2 ce
qui ne pouvait expliquer l’intégralité de la perte entre les deux lots (1,5 mA·cm−2). Ce que nous
pensions anodin, une augmentation de la température de dépôt de 25 °C, ne l’était pas. Le tir fut
corrigé pour le lot suivant sans perte de courant. Sans simulations, un lot supplémentaire aurait
été nécessaire.

Toutefois, AFORS-HET ne permet pas de choisir la répartition des discontinuités de bande
puisque la règle d’Anderson s’applique systématiquement (voir partie 5.2.1). On peut ruser
en modifiant l’affinité électronique du matériau amorphe mais ce n’est pas satisfaisant pour
plusieurs raisons.

Parsathi Chatterjee a donc adapté un code spécifiquement pour les cellules à hétérojonc-
tions. Il s’agit de GSDMP [3] qui est le prolongement de ASDMP (Amorphous Semiconductor
Device Modeling Program) [4] et qui modélise donc bien les couches a-Si:H. Dans sa par-
tie électrique, le modèle résout l’équation de Poisson et les équations de continuité pour les
électrons et les trous à l’état stationnaire. La méthode de Scharfetter-Gummel est utilisée pour
discrétiser l’équation de transport et la technique de Newton-Raphson pour la convergence.

L’intérêt principal de ce code est de pouvoir définir les interfaces et les discontinuités de
bande. Les interfaces peuvent être modélisées en tant que surface avec une densité de défauts
Nss ou à l’aide de vitesse de recombinaison (pour les électrons et les trous) ou comme une fine
couche défectueuse avec une densité de défauts volumique. On peut choisir la répartition des
discontinuités de bande en fixant ∆Ec ou ∆Ev (la valeur de l’autre discontinuité étant facilement
calculée à l’aide de l’équation 5.1) ou la règle d’Anderson.

Les simulations avec GSDMP ont mis à jour des effets de seuil dans les performances des
cellules à hétérojonctions. Les paramètres issus de l’expérience sont (notamment) :

– 85 nm d’ITO avec spectres des indices de réfraction et d’extinction n et k ;
– 8 nm de a-Si:H n+ et 3 nm d’épi. intrinsèque ;
– c-Si poli type p 14 Ω·cm de 300 µm d’épaisseur, durée de vie en volume 1,1 ms.

La densité de défauts à l’interface est définie par Nss. Dans un premier temps, la face arrière n’est
modélisée que du point de vue de la recombinaison : la technologie peut correspondre à un BSF
simple ou localisé ou à une hétérojonction. On définit donc en face arrière uniquement une
vitesse de recombinaison pour les porteurs. On peut comparer ainsi les différentes technologies
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du point du vue du Vco (DHJ, SHJ) même si ce choix fait surestimer le facteur de forme. Cela
nous a permis de simplifier le nombre de calculs et la compréhension des résultats. Dans un
second temps, des simulations de cellules à double hétérojonction ont permis de confirmer les
seuils et de modéliser plus rigoureusement les cellules solaires.

Ils mettent à jour et quantifient des plateaux et des facteurs limitants ainsi :

1. lorsque Nss > 1013 cm−2eV−1 la recombinaison en face avant gouverne le Vco.

2. lorsque 1012 cm−2eV−1 < Nss ≤ 1013 cm−2eV−1 toutes les recombinaisons (face avant,
face arrière, en volume) jouent un rôle.

3. lorsque Nss ≤ 1012 cm−2eV−1 et S Far ≥ 103 cm/s (donc l’ordre de grandeur d’un BSF
pleine plaque) alors le Vco n’augmente plus même si Nss diminue et que la passiva-
tion en face avant devient très bonne (quelques 1011 cm−2eV−1) ou excellente (quelques
1010 cm−2eV−1).

4. lorsque Nss ≤ 1012 cm−2eV−1 le Vco augmente à nouveau si la recombinaison effective en
face arrière passe en dessous des 1 000 cm/s.

5. enfin, lorsque la vitesse de recombinaison effective de la face arrière devient inférieure à
environ 50 cm/s le Vco ne dépend plus de la face arrière.

Le 3e point permet d’expliquer le tassement des Vco, que nous avons observé au fur et à mesure
des nouveaux dépôts pour des cellules à simple hétérojonction avec BSF pleine plaque. Le
dernier point est intéressant, il signifie qu’en dessous de 50 cm/s de vitesse de recombinaison
effective en face arrière l’on peut favoriser l’extraction des trous (pour augmenter le FF) même
si cela détériore un peu la passivation. Les courbes de courants d’électrons et de trous permettent
de comprendre ce phénomène. À partir de 50 cm/s le courant de rétrodiffusion d’électrons vers
la face arrière (susceptibles de se recombiner avec les trous) est nul. On ne peut donc pas faire
mieux.

La durée de vie en volume du wafer joue aussi évidemment un rôle et elle a été considérée
dans ces simulations comme plus ou moins fixe (en fait dans la gamme de 1 ms à 2 ms). Mais,
par exemple, la sensibilité du Vco à la face arrière disparaît quasi totalement si cette durée de vie
est inférieure ou égale à 100 µs.

D’autre part et comme mentionné dans le chapitre 4, il est essentiel de toujours bien distin-
guer les différents termes de recombinaisons. Nous avons utilisé ici la recombinaison effective
S Far pour la face arrière qu’il ne faut pas confondre avec la recombinaison fondamentale des
porteurs en face arrière (S nL ou S pL) : voir notamment les équations 4.3 et 4.4 page 174.

Pour une durée de vie en volume de 1,1 ms et une épaisseur de 300 µm, donnons quelques
valeurs de Vco correspondant aux cas extrêmes. Avec Nss = 1013 cm−2eV−1 le Vco ne dépasse
pas 520 mV quels que soient les autres paramètres. Pour Nss = 1011 cm−2eV−1 et une vitesse
de recombinaison en face arrière de 50 cm/s on calcule des Vco de 704 mV.

Ces seuils évoluent fortement en fonction de l’épaisseur du substrat et. . . des valeurs de
discontinuités de bande.

Justement, nous avons modélisé l’influence de la variation de la discontinuité de bande
de conduction ∆Ec de l’hétérojonction en face avant pour nos cellules standards. Le gap de
mobilité du a-Si:H constituant l’émetteur est ici de 1,8 eV. Comme cette valeur est fixe, ∆Eg

entre le a-Si:H et le c-Si est de 0,68 eV. Lorsque l’on augmente ∆Ec on diminue donc ∆Ev. Le
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résultat est présenté sur la figure 5.4. Précisons que pour cette série de simulations la résistance
série des métallisations est nulle3 et le facteur de forme est donc surestimé. Nous n’avons pas
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Figure 5.4 – Résultats de simulations présentant le Vco et le FF en fonction de ∆Ec de l’hétéro-
jonction FAV pour des cellules sur c-Si de type p.

encore simulé pour des ∆Ec supérieurs mais les résultats ne font guère de doute puisque le Vco

et le FF ont ensuite toutes les raisons de baisser fortement au-delà de l’optimum.
L’impact de quelques dixièmes d’électronvolt de ∆Ec est impressionnant : le Vco et le FF

peuvent augmenter ou diminuer fortement en fonction de la discontinuité de bande de conduc-
tion ∆Ec. Les simulations numériques sont les seules façons de connaître précisément les poten-
tiels, les champs électriques, la collecte et donc les Vco et FF mais l’on peut dire analytiquement
que :

– en FAV un ∆Ec trop important limite l’extraction des électrons du c-Si vers l’émetteur
amorphe et donc diminue le facteur de forme. Conséquemment le ∆Ev devient faible (si
l’on raisonne à gap constant) et le Vco diminue fortement à cause de la rétrodiffusion des
trous (qui se recombinent avec les électrons).

– ∆Ec doit donc être « petit » mais pas trop parce que le champ interne diminue avec ∆Ec

et le Vco dépend grandement4 du Vbi.

3 une option a depuis été ajoutée pour en tenir compte.
4 mais pas uniquement.
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Il y a donc un compromis pour la valeur optimale de ∆Ec en face avant sur c-Si de type p. Pour
cette série de mesures et de simulations, la valeur de 0,23 eV pour ∆Ec est celle qui ajustait le
mieux l’ensemble de la réponse spectrale. Notons que l’ajustement n’est pas réalisé uniquement
sur les caractéristiques de la cellule (Vco, Jcc) mais sur tous les points de la réponse spectrale
et sur la courbe I(V). Les modélisations seraient très différentes si l’on choisissait de conserver
∆Ev constant et pas le gap du a-Si:H.

En face arrière, la situation théorique est plus simple. Un ∆Ec grand permet de diminuer
le courant de rétrodiffusion des électrons et donc la recombinaison. Un ∆Ev petit favorise le
courant de trous et donc le facteur de forme.

Nous venons de voir l’influence considérable de la valeur de la discontinuité de bande ∆Ec

de l’hétérojonction en face avant sur les performances des cellules solaires. La spécificité prin-
cipale des cellules photovoltaïques à hétérojonctions est justement les discontinuités de bande
qui peuvent être un avantage ou un inconvénient. Curieusement, leurs effets sont peu étudiés
dans la littérature des cellules solaires sur c-Si. De plus, il n’y a pas de consensus sur la valeur
des discontinuités de bande des hétérojonctions a-Si:H/c-Si mais plutôt des contradictions. Pour
finir, nous abordons la question des discontinuités de bande. Nous proposons notamment une
hypothèse permettant d’expliquer les paradoxes et contradictions de la littérature.

5.2 Discontinuités de bande

La problématique des discontinuités de bande constituerait une thèse en soi. Sur ce sujet,
nous invitons vivement le lecteur à lire les publications et ouvrages du théoricien Chris G. Van
de Walle et notamment [5] en précisant que ce sujet est d’une grande complexité et loin d’être
résolu tant théoriquement qu’expérimentalement.

5.2.1 Fondamentaux

Une hétérojonction est une jonction entre deux semiconducteurs ayant des énergies de bande
interdite différentes. Une hétérojonction est définie par le gap de chaque semiconducteur et
les discontinuités de bande. Les discontinuités de bande sont inséparables des hétérojonctions
et sont la conséquence de la différence des gaps. Le dopage des semiconducteurs modifie les
potentiels de diffusion mais quasiment pas les discontinuités de bande. Les discontinuités de
bande sont appelées band offsets en anglais5. Elles se répartissent entre la discontinuité de bande
de conduction ∆Ec et la discontinuité de bande de valence ∆Ev. La somme algébrique de ces
deux discontinuités est égale à la différences des gaps ∆Eg soit :

∆Eg = ∆Ec + ∆Ev (5.1)

La notation A/B signifie que le semiconducteur A est sur le semiconducteur B ; les autres
notations B/A, 1/2 signifiant semiconducteur B sur semiconducteur A etc. Les signes des dis-
continuités sont définis conventionnellement. La valeur de la discontinuité de bande de conduc-
tion ∆Ec est positive si le minimum de la bande de conduction dans A est plus haut que dans B.

5 et non band discontinuities.
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Réciproquement, la valeur de la discontinuité de bande de valence ∆Ev est positive si le maxi-
mum de la bande de valence dans A est plus bas que dans B. En fait, si les deux discontinuités
de bande sont positives cela signifie que la bande interdite de A enserre la bande de interdite
de B (et c’est un bon moyen mnémotechnique). On parle alors d’hétérojonctions de type I. Le
schéma 5.5 présente ce type d’hétérojonctions pour lequel les deux discontinuités de bande sont
positives. Si la bande interdite d’un des semiconducteurs n’est contenue que partiellement dans
l’autre bande interdite (du côté de la BC ou de la BV), il s’agit d’une hétérojonction de type II.
Enfin, si aucune des bandes interdites ne contient l’autre, l’hétérojonction est dite de type III
(cela signifie que la BC de l’un est en-dessous de la BV de l’autre, ce cas est le moins courant).
Enfin, selon que le dopage soit du même signe ou non, on parle d’hétérojonctions isotypes ou
hétérotypes.

Sur la figure 5.5 on note que la différence de gaps ∆Eg = Eg(A) − Eg(B) se répartit entre la
discontinuité de bande de conduction ∆Ec et celle de bande de valence ∆Ev. Comme dans une
homojonction, il y a des courbures de bandes dues aux différences de dopages, Φ(A) et Φ(B),
dont la somme est égale au potentiel interne Φbi. Le terme de potentiel de diffusion est aussi
utilisé.

Figure 5.5 – Diagramme de bandes d’une hétérojonction isotype A/B de type I

Nous attirons l’attention sur le fait que le champ interne et les discontinuités de bande dé-
terminent l’injection des porteurs ou leur confinement mais avec une différence notable d’ordre
de grandeur spatial.

Le champ interne s’étend sur quelques longueurs de Debye (voir page 27) soit une centaine
de Å pour des semiconducteurs très dopés et des microns pour des semiconducteurs moins
dopés. Dans notre cas, la zone de charge d’espace est essentiellement dans le c-Si moins dopé
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que le a-Si:H. En utilisant la formule :

Wp = 2LDp

√√√√√√√ln

NdNa

n2
i

 1

1 +
Na

Nd

(5.2)

plus connue sous la forme simplifiée pour des jonctions dissymétriques :

Wp ≈ 2LDp

√
ln

(
NdNa

n2
i

)
(5.3)

où LDp est la longueur de Debye du c-Si de type p définie par l’équation 2.3 et ni la densité
de porteurs intrinsèques dans le c-Si qui vaut environ 1010 cm−3. Pour un c-Si 14 Ω·cm (resp.
1 Ω·cm) la zone de charge d’espace vaut environ 1 µm (resp. 0,3 µm). Les simulations numé-
riques donnent des valeurs très proches. Notons bien que la courbure de bande due au potentiel
de diffusion de l’hétérojonction s’étend sur une très faible distance comparée à l’épaisseur totale
du c-Si6 de 300 µm. Ce point n’est pas spécifique aux hétérojonctions, il différencie plutôt les
jonctions p-n des structures p-i-n.

Les discontinuités de bande sont en quelque sorte des courbures de bande mais à une échelle
plus réduite. Elles correspondent aux forts gradients de potentiel électrostatique agissant sur les
porteurs à l’interface entre les deux matériaux différents. L’existence de dipôles à l’interface des
deux types de plans cristallographiques du semiconducteur A et du semiconducteur B explique
ces forts gradients. Elles s’étendent sur quelques angströms ou au maximum sur un ou deux
nanomètres si l’hétérojonction n’est pas abrupte [5]. Que l’effet des discontinuités soit plus
localisé ne signifie pas qu’il ne soit pas considérable. Le niveau de recombinaison à l’interface
(et donc le Vco) est fortement modifié selon la valeur des discontinuités de bande puisque la
densité d’un des types de porteurs peut être, ou non, fortement réduite.

La question principale est d’arriver à connaître la répartition des discontinuités de bande :
est-elle fixe ou proportionnelle ? Dépend-elle des conditions de dépôt ?

Une partie de la réponse consiste à savoir si les discontinuités de bande sont déterminées
uniquement par les propriétés intrinsèques des semiconducteurs A et B ou si elles dépendent
aussi de l’interface et d’autres paramètres. Dans le premier cas, les discontinuités entre maté-
riaux seront commutatives et transitives c.-à-d. que :

∆Ev(A/B) = −∆Ev(B/A) (5.4)
∆Ev(A/B) + ∆Ev(B/C) = ∆Ev(A/C) (5.5)

Dès lors, de nombreuses équipes ont vérifié la commutativité et la transitivité de différents
systèmes d’hétérojonctions. Précisons qu’un grand nombre de systèmes ne respecte pas ces
règles et notamment la plupart des systèmes où l’un des deux semiconducteurs est amorphe
et/ou les systèmes hétérovalents (ex. IV/III-V). Au contraire la plupart des systèmes isovalents
et cristallins (semiconducteurs A et B cristallins) satisfont à la transitivité et la commutativité
Dans ce cas, l’on ne peut évidemment pas modifier les valeurs des discontinuités.

6 contrairement à certains schémas trouvés dans la littérature.
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La plus ancienne théorie des hétérojonctions, la règle de l’affinité électronique, est due à
R.L. Anderson7 et date de 1962 [6]. Elle suppose que les discontinuités de bande ne dépendent
que des matériaux considérés et est même plus restrictive puisqu’elle postule que la disconti-
nuité de bande de conduction est égale à la différence des affinités électroniques des semicon-
ducteurs A et B soit :

∆Ec(A/B) = χB − χA (5.6)

En somme, l’affinité électronique sert de référence, pourtant, l’affinité électronique dépend gran-
dement des conditions à la surface et n’est pas un invariant. Pour cette raison, même lorsque des
systèmes respectent les règles de transitivité et de commutativité, la différence des affinités ne
donnent pas forcément la bonne discontinuité de bande de conduction. Bien entendu pour des
systèmes dont les discontinuités ne dépendent pas que des matériaux mais aussi de l’interface,
la règle d’Anderson est encore moins valide.

La mesure des discontinuités de bande n’est jamais simple et souvent indirecte. La marge
d’erreur est au mieux de ±0,05 eV et plus souvent d’environ ±0,07 eV. Les discontinuités
peuvent être déterminées par C(V), I(V) mais en ajoutant des hypothèses pour extraire ∆Ec ou
∆Ev. La photoémission interne est largement utilisée parce que l’on peut faire varier les caracté-
ristiques de la source lumineuse qui analyse l’hétérojonction. Une spectroscopie de photoémis-
sion est aussi possible (et notamment dans le domaine des rayons X, il s’agit de la XPS). Plus
rarement, des expériences de photoluminescence ou Raman servent à déterminer les disconti-
nuités de bande. On pourra consulter le chapitre de L.J. Brillson [7] qui résume les méthodes de
caractérisation.

De très nombreux exemples existent dans la littérature montrant que les discontinuités de
bande peuvent dépendre fortement de l’interface (défauts, contraintes, mixage des deux semi-
conducteurs etc.) [5] et pas uniquement des matériaux.

5.2.2 Hétérojonction a-Si:H/c-Si

L’hétérojonction a-Si:H/c-Si est utilisée essentiellement pour réaliser des cellules photovol-
taïques. C’est une hétérojonction entre un matériau amorphe (donc de gap direct) et un matériau
cristallin de gap indirect. Les calculs et les mesures de discontinuités de bande sont déjà diffi-
ciles à réaliser pour deux matériaux cristallins mais le degré de complexité augmente si l’un des
matériaux est amorphe. Les expériences pour mesurer les discontinuités de bande concernent
les porteurs placés près des bords de mobilité. C’est donc le gap de mobilité dans le a-Si:H qu’il
faut considérer.

Nous présentons un exemple de diagramme de bandes pour les deux hétérojonctions de nos
cellules photovoltaïques : celle en face avant et celle en face arrière. Les Vdi sont les potentiels
de diffusion dans le semiconducteur A et B. Leur somme est égale au potentiel interne soit :

VdA + VdB = Vbi (5.7)

La différence entre le niveau de Fermi et le bord de bande (le plus proche) est aussi notée δi

dans le matériau i. Par convention, les δ sont toujours positifs.
7 qui n’est pas le même que le prix Nobel P.W. Anderson.
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Pour une hétérojonction A/B on peut estimer le potentiel interne Vbi par l’une de ces deux
équations simples (et équivalentes) :

Vbi = EA
g − δA − δB − ∆Ev (5.8)

ou
Vbi = EB

g − δA − δB + ∆Ec (5.9)

Rappelons qu’un potentiel interne important est essentiel pour avoir un bon Vco mais que ce lien
n’est pas linéaire. Des simulations montrent qu’à partir d’un certain seuil, le potentiel interne
augmente sans permettre d’augmenter plus le Vco.

Concernant les schémas, en face avant, il s’agit de a-Si:H n+ sur c-Si de type p comme sur
la figure 5.6. En face arrière, l’hétérojonction est c-Si de type p puis a-Si:H p+ (Fig. 5.7). On re-
marque que les deux hétérojonctions sont ici de type II. Le gap de mobilité est d’environ 1,8 eV

Figure 5.6 – Diagramme de bandes de la face avant des cellules : hétérojonction a-Si:H(n+) /
c-Si(p)

(soit un gap optique de l’ordre de 1,65 eV), ce gap n’est pas forcément identique pour les deux
matériaux en face avant ou arrière. Soulignons qu’il ne s’agit que d’exemples qui permettent
de fixer les idées. Nous avons employé des valeurs de discontinuités de bande arbitraires mais
probables. On note que la zone de charge d’espace s’étend essentiellement dans le c-Si.

Il est assez étonnant que dans le domaine spécifique des cellules solaires à hétérojonctions
la « vieille » règle d’Anderson soit souvent considérée comme acquise et utilisée abondamment
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Figure 5.7 – Diagramme de bandes de la face arrière des cellules : hétérojonction c-Si(p) /
a-Si:H(p+)

alors que, justement, ses limites ont été largement démontrées. D’une part, la règle des affinités
est plus une exception qu’une règle, de nombreux systèmes à hétérojonctions dépendent de
l’état des charges à l’interface. D’autre part, la diversité des matériaux a-Si:H ne plaide pas
pour une affinité identique pour tous. Autrement dit, non seulement les discontinuités de bande
d’une hétérojonction peuvent dépendre de l’interface à semiconducteurs A et B identiques mais
en plus le semiconducteur a-Si:H lui-même varie grandement selon les conditions de dépôt.

À l’inverse, dans la communauté des semiconducteurs III-V, si les discontinuités ne sont
pas précisément mesurées ou connues, c’est une répartition un tiers / deux tiers de la différence
de gaps qui est supposée avec ∆Ec= 1/3 ∆Eg et ∆Ev= 2/3 ∆Eg. Donc si ∆Eg augmente (dans
notre cas ce ne peut être dû qu’à une augmentation du gap du a-Si:H puisque le gap du c-Si
est fixe), les deux discontinuités de bande augmentent. Cette approche est aussi empirique mais
s’est avérée beaucoup plus robuste que la règle d’Anderson. Bien entendu, si les valeurs exactes
des répartitions sont connues, ce modèle n’est pas employé.

Nous avons donc mené une recherche bibliographique sur les valeurs des discontinuités
de bande dans le système a-Si:H/c-Si. Le tableau p. 204 synthétise une partie des résultats.
Un certain nombre d’auteurs postule la validité de la règle d’Anderson et ne mesure donc pas
les discontinuités. Nous ne les avons pas indiqués. Il est difficile d’être précis parce que les
paramètres exacts de dépôt ne sont pas toujours très explicites.
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La valeur de ∆Ec de nos cellules donnée dans le tableau page 204 correspond à l’hétéro-
jonction en face avant a-Si:H(n+) / c-Si(p). C’est la moyenne de deux méthodes. D’une part,
l’ajustement des simulations (GSDMP) avec les mesures de réponse spectrale et de I(V) donne
des valeurs comprises entre 0,22 eV et 0,25 eV. Rappelons que cet ajustement est réalisé sur un
grand nombre de points expérimentaux. D’autre part, des mesures C(V) du LGEP aboutissent
à des valeurs légèrement inférieures à 0,3 eV. Nous estimons donc ∆Ec de l’hétérojonction face
avant pour notre émetteur dans les conditions classiques à 0,25 eV ±0, 05 eV.

À ce propos, l’équipe de M. Kleider du LGEP a effectué sur nos échantillons un travail très
intéressant relatif aux mesures (et simulations) des discontinuités de bande par C(V) [8]. Les
auteurs montrent que pour des ∆Ec ≥ 0, 3 eV l’existence d’une couche d’inversion dans le c-Si
limite la détermination des discontinuités de bande par C(V).

Le tableau récapitulatif montre une très grande disparité dans les valeurs des discontinuités
de bande pour le système a-Si:H/c-Si. Une telle disparité ne peut être uniquement expliquée
par l’imprécision des mesures (qui joue certes un rôle) puisque les situations physiques corres-
pondant à ∆Ec� ∆Ev, ∆Ec≈ ∆Ev et ∆Ec� ∆Ev sont très différentes et au-delà des erreurs de
mesure. Comme pour la plupart des systèmes à hétérojonction, l’empilement a-Si:H/c-Si pos-
sède des discontinuités de bande variables. Il convient d’envisager a priori ces variations dans la
valeur de ∆Ec et ∆Ev pouvant résulter à la fois de modifications à l’interface ou de modifications
du silicium amorphe.

∆Ec (eV) ∆Ev (eV) Dépôt Type de mesures Empilement
Essick et al. 0,05 0,58 PECVD I(V) sur a-Si:H/c-Si
[9] (1989) diodes Schottky
Froitzheim et al. 0,10 0,50 PECVD Photoémission a-Si:H n /
[10] (2004) 210 °C interne c-Si p 2 Ω·cm

sur Au/a-Si:Ha FZ (111)
Sebastiani et al. 0,15 0,45 PECVD Spectroscopie a-Si:H i /
[11] (1995) 250 °C de rendement c-Si p 5 Ω·cm

photoélectrique (100)
Damon-Lacoste 0,25 0,43 PECVD C(V,T) + comparaison a-Si:H n / épi i /
et al. (2006) 200 °C simulations/mesures c-Si p 14 Ω·cm

de RQI CZ (100)
Unold et al. 0,35b 0,33 DC glow C(V,T) et I(V,T) a-Si:H n /
[12] (2000) 250 °C comparaison avec c-Si p 0,5 Ω·cm

simulations FZ (100)
Cuniot et al. 0,45 0,15 pulvé. RF Photoémission a-Si:H i /
[13] (1988) interne c-Si p 1 Ω·cm

(100)
Lequeux et al. 0,6 0 ? Photoémission a-Si:H i
[14] (1989) interne ou a-SiGe:H i

sur c-Si p

a la transitivité des ∆Ec est supposée a priori !
b certains ∆Ec sont même mesurés à 0,4 eV par Unold.

Rappelons que les modèles théoriques de cellules à hétérojonctions du type des références
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[15, 16] (que nous avons évoqués au chapitre 3) considèrent un ∆Ec fixe et calculé à partir de
la différence des affinités. Ainsi, le graphique 5.8 implique une forte augmentation du Vco en
fonction du dopage du substrat. Or, nous obtenons d’excellents Vco, et même meilleurs, sur un

Figure 5.8 – Maximum théorique du Vco en fonction de paramètres caractéristiques de cellules
à hétérojonctions sur c-Si de type p et notamment le dopage du substrat NA (extrait de [16]).

substrat peu dopé (14Ω·cm) que sur un substrat plus dopé (1Ω·cm). C’est un premier paradoxe.
Plus étonnant, en calculant le Vco à l’aide du graphique 5.8 pour nos substrats CZ 14Ω·cm (avec
notamment NA = 9·1014 cm−3) on aboutit à un maximum théorique de 610 mV ! Il s’agit d’un
maximum théorique alors que nos meilleures valeurs expérimentales pour ce substrat peu dopé
sont de 664 mV (cellule à double hétérojonction) et 677 mV (cellule avec BSF localisé) : la
différence est considérable.

D’autre part, l’entreprise Sanyo met en avant depuis presque deux décennies le caractère
indispensable d’une couche intrinsèque pour passiver correctement leurs cellules à hétérojonc-
tions sur c-Si de type n alors que le diagramme de bandes8 de ces hétérojonctions est censé
diminuer la recombinaison et être moins dépendant de la qualité de la passivation en face avant
que sur c-Si de type p [17, 18]. Au contraire, les équipes du HMI montrent que la couche in-
trinsèque n’est pas nécessaire et obtiennent d’aussi bons Vco sur c-Si de type p sans couche
intrinsèque [19]. Dans notre travail, où nous avons notamment utilisé des substrats de résistivité
différente mais toujours de type p, la situation est disparate concernant la couche intrinsèque

8 si l’on considère la règle d’Anderson valide.
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(voir chapitres 3 et 4). Il y a là un second paradoxe. Nous avons détaillé ce point dans [3].
Enfin, les données concernant le a-SiGe:H (page 146) rentrent dans ce cadre. Nous avions

obtenu un meilleur Vco (649 mV) et un aussi bon FF pour des cellules à double hétérojonction
avec quelques nanomètres de a-SiGe:H en face arrière par rapport à un a-Si:H déposé à 225 °C.
Ce résultat était étonnant puisque le gap de ce a-SiGe:H est encore plus petit (1,51 eV) que
celui du a-Si:H déposé à 225 °C et d’autant plus que la conductivité et l’énergie d’activation
du a-Si:H déposé à 225 °C sont un peu meilleures. Nous avons vu avec cet exemple que la
modification des premiers nanomètres de la face arrière avaient des effets importants sur les
performances des cellules. Comme le souligne à plusieurs reprises la référence [5], les valeurs
des discontinuités de bande sont gouvernées uniquement par les quelques angströms de part et
d’autre de l’hétérojonction.

Dès lors, nous pensons que les discontinuités de bande ne sont pas constantes et dépendent
du gap du a-Si:H, des conditions de dépôt, du recuit et du type de substrat c-Si. Considérer cette
hypothèse9 permet de résoudre l’intégralité des paradoxes et contradictions de nos expériences
et de la littérature. Rappelons par exemple que nos simulations GSDMP (page 197) indiquent
une différence de 25 mV en Vco et de 14 % en rendement (relatif) pour une augmentation de
seulement 0,15 eV de ∆Ec. La répartition des discontinuités de bande peut être différente même
avec un gap identique du a-Si:H (mais obtenu dans conditions différentes).

Si de nombreuses équipes de la communauté des cellules solaires à hétérojonctions n’en
ont pas mesuré les discontinuités, même celles qui les ont caractérisées considèrent générale-
ment les valeurs de ∆Ec et ∆Ev comme constantes et immuables. Elles font alors référence à
des mesures datant de plusieurs années et obtenues dans des conditions de dépôts parfois très
différentes.

Nous venons de montrer la diversité des valeurs des discontinuités de bande du système
a-Si:H/c-Si. Il y a probablement une multiplicité de paramètres susceptibles de modifier ces
discontinuités. L’hydrogène est, à notre avis, le principal. C’est l’objet de la partie suivante.

5.2.3 Rôle de l’hydrogène dans les discontinuités de bande

À notre connaissance, la première démonstration d’une modification massive des discon-
tinuités de bande par l’hydrogène atomique est due à Perfetti et al. [20] dans un système
« proche » du nôtre puisqu’il s’agit de l’hétérojonction SiO2/Si. Une baisse importante de ∆Ev

de 0,5 eV a été obtenue en utilisant une fine couche à l’interface SiO2/Si. Il s’agit d’expériences
et l’influence des dipôles à cette interface SiO2/Si est discutée à l’aide d’un modèle simple.

Chris G. Van de Walle et al. ont étudié la dépendance théorique des discontinuités de bande
du système correspondant à nos cellules : a-Si:H/c-Si [21]. Leurs calculs ab initio ont montré un
effet quantitatif considérable du contenu en hydrogène du a-Si:H en contact avec le c-Si sur les
discontinuités de bande. Il est précisé que c’est le contenu en hydrogène des quelques couches
atomiques du a-Si:H près de l’interface qui est pertinent et à prendre en compte dans les calculs
de discontinuités. Ainsi, le contenu en hydrogène du a-Si:H en volume (au sens à plusieurs na-
nomètres de l’interface) ne joue quasiment pas de rôle10. Plus exactement, ces calculs montrent

9 qui s’appuie sur tous les résultats précédents, la théorie des discontinuités et sur le tableau p. 204.
10 dans la répartition des discontinuités de bande, il joue un rôle pour d’autres paramètres bien sûr.
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que les discontinuités sont très sensibles au contenu en hydrogène et que la bande de valence
du a-Si:H s’abaisse en moyenne de 40 meV par pourcent supplémentaire d’hydrogène dans le
a-Si:H (proche de l’interface). La figure 5.9 montre les discontinuités de bande pour du a-Si
non hydrogéné et pour un a-Si:H standard dont le contenu en H est de 15 %. Nous avons alors

Figure 5.9 – Discontinuités de bande des hétérojonctions a-Si non hydrogéné sur c-Si et a-Si:H
sur c-Si.

affaire à deux systèmes totalement différents, respectivement une hétérojonction de type II et de
type I. Le confinement ou l’extraction des porteurs est fortement modifié et un composant basé
sur l’une ou l’autre de ces répartitions de discontinuités aura des caractéristiques variables.

Bien entendu, il y a une incertitude dans les calculs mais un tel impact est à prendre compte
et permet d’expliquer la grande disparité observée des valeurs expérimentales de discontinui-
tés de bande des hétérojonctions a-Si:H/c-Si. Les auteurs ont aussi calculé l’influence de la
densité du matériau a-Si:H sur les valeurs de ∆Ec et ∆Ev : l’impact est très faible comparé à
celui du contenu en hydrogène. Ils ajoutent que leur modèle ne prend pas en compte d’effets à
l’interface (dipôles) qui pourraient aussi changer les valeurs des discontinuités. Nous pensons
que la dépendance de la répartition des discontinuités de bande en fonction du contenu en hy-
drogène du a-Si:H en contact avec le c-Si permet d’expliquer la grande disparité des valeurs
de discontinuités de la littérature (cf. ci-dessus) et s’accorde parfaitement avec le fil conducteur
constitué par l’effet massif et polyvalent de l’hydrogène (pré ou post-plasma H2, dilution hélium
ou dihydrogène etc.) sur nos cellules.

Plusieurs auteurs rapportent la modification du contenu en hydrogène pour des alliages de
silicium-germanium amorphe [22, 23]. Pour un gap et un type de dilution identiques, le contenu
en hydrogène d’un a-SiGe:H peut être plus faible qu’un a-Si:H classique. Ce sont même les
courbes du contenu en hydrogène du matériau amorphe en fonction de la dilution qui sont dif-
férentes, par exemple, pour du a-Si0,9Ge0,1:H comparé à du a-Si:H. À température identique, le
a-SiGe:H aura moins d’hydrogène en surface comme l’énergie de la liaison Ge-H est plus faible
que celle de la liaison Si-H (plus facile d’éliminer l’hydrogène). Ainsi, les résultats étonnants
obtenus avec quelques nanomètres de a-SiGe:H s’expliquent en considérant tous ces éléments.
Le contenu en hydrogène atomique du a-SiGe:H déposé est sans doute moins important (toutes
choses égales par ailleurs) que celui du a-Si:H à 225 °C donc ∆Ev est plus petit et ∆Ec plus
grand ce qui favorise à la fois l’extraction des trous et la déplétion des électrons en face arrière.
Les ordres de grandeur sont tout à fait compatibles. Entre un a-Si:H à 15 % d’hydrogène et un
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a-SiGe:H à 8 %, la bande de valence s’abaissera de 0,28 eV et la bande de conduction s’élèvera
de la même valeur ce qui modifie considérablement les performances du composant. D’autre
part, le a-SiGe:H permet aussi d’obtenir de faibles gaps même à basse température ce qui est un
avantage (économique et écologique) pour diminuer le budget thermique.

Nous avons aussi vu que des cellules à simple hétérojonction identiques sauf le substrat c-Si
1 Ω·cm ou 14 Ω·cm avaient des performances, notamment des Vco, différentes (chapitre 3). Or,
des profils SIMS montrent des variations du contenu en hydrogène dans des couches a-Si:H
déposées sur un c-Si CZ 14 Ω·cm ou FZ 1 Ω·cm (page 192).

Nous avons donc commencé à étudier plus en détails le contenu en hydrogène de nos cel-
lules à hétérojonctions. Nous avons choisi de réaliser des SIMS sur des émetteurs obtenus dans
des conditions identiques à la fabrication des composants. Contrairement aux SIMS de la partie
5.1, les épaisseurs déposées de a-Si:H n+ sont petites. Surtout, la résolution en profondeur est
bien meilleure. Des conditions d’analyse à basse énergie d’impact ont été utilisées afin d’ob-
tenir cette résolution élevée (légèrement inférieure à 1 nanomètre, environ 7 Å). À cause du
compromis résolution × détection, les seuils de détection pour l’hydrogène sont moins bons et
de l’ordre de 1020 cm−3. L’objet d’étude est ici le a-Si:H, la couche épitaxiée et l’interface alors
que précédemment c’était la diffusion de l’hydrogène au sein du c-Si et sur plusieurs centaines
de nanomètres.

Les échantillons mesurent 2,54 cm × 2,54 cm et on réalise systématiquement une trempe
HF. Sur des substrats c-Si de type p 14 Ω·cm on dépose (lot 184) :

– α nm épi i / 10 nm a-Si:H n+ graduel avec α = 3 nm ou 6 nm ou 12 nm ;
– on pulvérise ou non 85 nm d’ITO par dessus ;
– certains échantillons avec ITO sont recuits à 200 °C pendant 40 min.

De même, sur des c-Si type n 1 Ω·cm on dépose (lot 202) :
– α nm épi i / 10 nm a-Si:H p+ avec α = 3 nm ou 6 nm ou 12 nm ;
– on pulvérise ou non 85 nm d’ITO par dessus ;
– certains échantillons avec ITO sont recuits à 200 °C pendant 40 min.

On a choisi de multiplier deux fois par deux l’épaisseur de la couche épitaxiée et d’étudier
particulièrement l’influence de l’épaisseur de la couche épitaxiée (et donc de la durée de dépôt
en conditions très hydrogénées). Sur un même échantillon, on peut découper plusieurs petits
morceaux pour les mesures SIMS.

La figure 5.10 représente le profil SIMS en hydrogène correspondant à trois épaisseurs dif-
férentes de couche intrinsèque. Le c-Si est de type p. En allant de gauche à droite, on observe le
profil décroissant en hydrogène dans la couche a-Si:H n+ (qui a exactement la même épaisseur
pour les trois échantillons) puis un plateau toujours au même niveau (environ 3·1020 cm−3) et
dont l’épaisseur augmente avec l’épaisseur de la couche intrinsèque. Ce plateau correspond à
la couche épitaxiée qui est en fait du silicium cristallin donc quasiment sans hydrogène (par
rapport à du a-Si:H). Ensuite, on note un pic important dans la concentration en hydrogène et
enfin la chute de la concentration dans le c-Si. La pente de cette chute est identique dans les
trois cas. On note que les épaisseurs s’accordent bien à ce qui a été déposé avec une vitesse de
croissance de la couche épitaxiale un peu supérieure à ce qui était visé. La légère décroissance
dans la couche a-Si:H n+ est sans doute due au gradient de dopage. La « bosse » en hydrogène
est remarquable et, dans un premier temps, surprenante. La largeur à mi-hauteur des trois pics
est à peu près la même et de l’ordre de 3 nanomètres. La position et la concentration des pics
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Figure 5.10 – Profils SIMS de la concentration en hydrogène d’émetteurs de 10 nm a-Si:H(n+)
/ α nm épi i / c-Si pour trois épaisseurs de couche intrinsèque (3 nm, 6 nm et 12 nm). Le substrat
est du c-Si CZ type p 14 Ω·cm (sur la figure : à gauche l’émetteur, à droite le c-Si).

d’hydrogène est par ordre croissant :
– 2,0·1021 cm−3 à 9,8 nm ;
– 1,7·1021 cm−3 à 14,1 nm ;
– 3,3·1021 cm−3 à 21,8 nm.

Il y a donc une forte concentration d’hydrogène à l’interface épitaxie(i)/c-Si(p) qui est inatten-
due.

Ajoutons que sur l’ensemble des échantillons, la reproductibilité était très bonne. Les profils
SIMS avec ITO n’ont pas été concluants car la densité de l’ITO (au sens « dureté ») a dégradé
nettement la sensibilité en épaisseur (par effet de rugosité et/ou de mixage). On a alors inté-
gralement retiré l’ITO de ces échantillons à l’aide d’une trempe HF à température ambiante.
On peut voir les profils SIMS résultants sur le graphique 5.11. On retrouve (de façon étonnam-
ment précise) les mêmes pics. Il faut bien avoir à l’esprit qu’il s’agit d’un autre échantillon sur
lequel a été effectué une pulvérisation d’ITO puis une trempe HF (opération qui n’est pas ano-
dine) dont les profils SIMS sont pourtant très similaires à ceux de la figure 5.10. On peut donc
conclure que le dépôt d’ITO ne modifie pas les concentrations en hydrogène de l’émetteur et de
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Figure 5.11 – Concentration en hydrogène pour trois échantillons sur c-Si type p 14 Ω·cm sur
lesquels a été déposé 80 nm d’ITO ensuite décapé au HF (à gauche l’émetteur, à droite le c-Si).

l’interface.
L’étude des recuits demandera une autre série. D’une part, le recuit durcit l’ITO qui est

plus difficile à retirer, d’autre part nous n’avions pas d’échantillons sans ITO et avec recuit. En
plus, la résolution des SIMS avec ITO et recuit est moins bonne et les conclusions ne sont que
partielles. On peut quand même noter une légère diffusion de l’hydrogène dans l’ITO et, sans
doute, un étalement des pics d’hydrogène à l’interface épi(i)/c-Si(p). Les quantifications et/ou
confirmations doivent faire l’objet d’autres mesures SIMS.

La figure 5.12 montre les profils SIMS en hydrogène pour des dépôts a-Si:H(p+) / épi(i) /
c-Si (n). Les épaisseurs de la couche épitaxiée sont croissantes. On note que la concentration
d’hydrogène dans la couche a-Si:H p+ est tout à fait constante. La légère diminution du cas
précédent correspondait donc bien au gradient de dopage de type n alors qu’ici le dopage de la
couche a-Si:H p+ est fixe. On retrouve des pics importants en hydrogène à l’interface couche
intrinsèque / c-Si. En revanche, il existe de nombreuses différences qualitatives et quantitatives
entre ces dépôts11 sur c-Si de type n et ceux sur c-Si de type p. Il n’y a pas de plateau dans
la concentration en hydrogène (couche épitaxiée intrinsèque sur la figure précédente avec c-Si
p) c’est particulièrement visible en comparant les échantillons d’épaisseur 12 nm de couche
intrinsèque ; soit que la couche intrinsèque n’est pas épitaxiée dans ce cas12 soit que la diffusion
en hydrogène est différente. Les largeurs à mi-hauteur des pics en hydrogène augmentent très
nettement en fonction de l’épaisseur de la couche intrinsèque : elles sont d’environ 1,5 nm,

11 correspondant à un éventuel émetteur.
12 pas encore de données sur c-Si de type n.
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Figure 5.12 – Profils SIMS de la concentration en hydrogène d’un émetteur 10 nm a-Si:H(p+) /
α nm couche i / c-Si pour trois épaisseurs de couche i (3 nm, 6 nm et 12 nm). Le substrat est du
c-Si type n 3 Ω·cm (sur la figure : à gauche les couches a-Si:H et intrinsèque, à droite le c-Si).

3,5 nm et 5,5 nm. La concentration maximale en hydrogène de ces pics augmentent aussi et
l’on a pour les trois épaisseurs :

– 1,5·1021 cm−3 à 10,9 nm ;
– 2,4·1021 cm−3 à 14,0 nm ;
– 5,8·1021 cm−3 à 20,4 nm.

Nous avons placé la valeur du pic d’hydrogène (la « bosse ») en fonction de la durée de dépôt
de la couche intrinsèque pour les deux types de c-Si sur le graphique 5.13. On voit ainsi plus
nettement la différence de comportement de ce pic d’hydrogène selon le substrat. Il s’agit ici de
phénomènes se déroulant à la surface du c-Si.

Nous revenons maintenant à la question de la couche épitaxiée sur c-Si de type p. Nous
avons vu que les passivations obtenues avec l’empilement a-Si:H(n+)/épi i/c-Si(p) sont encore
meilleures qu’avec seulement un a-Si:H dopé et ce alors que la couche épitaxiée intrinsèque ne
passive pas en soi (page 184). Ces résultats étonnants peuvent s’expliquer grâce aux mesures
SIMS et à l’effet de l’hydrogène sur les discontinuités de bande. En effet, le pic d’hydrogène
à l’interface montre que la couche épitaxiée intrinsèque en face avant modifie profondément la
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Figure 5.13 – Concentration en hydrogène du pic à l’interface intrinsèque/c-Si en fonction de la
durée de dépôt pour un c-Si de type p et un c-Si de type n.

répartition de l’hydrogène dans l’émetteur.
On pourrait rapprocher ce « réservoir » à hydrogène de la formation des platelets13 à la

surface du c-Si. Les platelets sont des défauts ordonnés selon un plan cristallographique. Les
platelets créés par des plasmas H2 sont majoritairement selon un plan {111}. Leur existence est
corrélée avec des fortes concentrations en hydrogène [24]. Ulyashin et al. ont d’ailleurs montré
dans des conditions très proches des nôtres (PECVD, température) que la formation des platelets
est très différente selon le type du substrat (dopé n ou p) [25] ce qui corrobore cette hypothèse
puisque les mesures SIMS montrent un comportement différent du maximum d’hydrogène à
l’interface selon le type de dopage du substrat. D’autres méthodes de caractérisation seront
nécessaires pour confirmer ce point dans nos cellules à hétérojonctions.

Concernant la transition plus ou mois abrupte du c-Si à l’amorphe (notion différente de
l’existence d’une épitaxie voir page 160), signalons enfin que de nombreuses équipes14 ont
montré que les discontinuités de bande entre deux matériaux A et B dépendaient aussi du ca-
ractère plus ou moins abrupt de l’hétérojonction [21, 26].

13 nous conservons le terme anglais : le terme de plaquette ou de petit plateau n’étant pas heureux.
14 dans d’autres domaines que les cellules photovoltaïques à hétérojonctions.
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Synthèse

Nous avons montré que la diffusion en volume (échelle de plusieurs centaines de nano-
mètres) de l’hydrogène et du deutérium dans nos cellules était identique sur substrat p CZ
14 Ω·cm ou FZ 1 Ω·cm et ne pouvait donc expliquer les différences d’optimisations entre ces
deux substrats.

Grâce à un code créé par Parsathi Chatterjee, nous avons quantifié les divers seuils de re-
combinaison (face avant, arrière, en volume) et leurs influences sur les performances (page 196)
ce qui explique notamment le tassement observé pour des Vco de cellules à simple hétérojonc-
tion même en améliorant la passivation de la face avant. Surtout, ces simulations ont montré
l’énorme impact de la valeur de ∆Ec en face avant. Nous nous sommes alors intéressés plus
précisément aux discontinuités de bande dans les hétérojonctions en général et dans les cellules
solaires a-Si:H/c-Si en particulier.

Les théories sur les hétérojonctions, une recherche bibliographique et nos résultats concluent
à la grande variété des valeurs des discontinuités de bande du système a-Si:H/c-Si. Elles ne sont
donc pas constantes. Cette répartition variable des discontinuités de bande est sans doute forte-
ment gouvernée par le contenu en hydrogène du matériau a-Si:H et de l’interface a-Si:H/c-Si.
Des mesures SIMS ont révélé la présence d’un pic d’hydrogène à l’interface entre la couche
épitaxiée intrinsèque et le c-Si. Ce pic dépend du type de dopage de substrat et permet d’ex-
pliquer pourquoi la couche épitaxiée intrinsèque (qui ne passive pas seule) augmente pourtant
fortement la durée de vie effective.

Le contenu en hydrogène différent pour des alliages a-SiGe:H, le fort impact de pré-plasmas
ou de post-plasmas H2, du type de dilution, les profils SIMS et les calculs théoriques mettent en
avant le rôle primordial joué par l’hydrogène dans les cellules solaires à hétérojonctions.

Il faut distinguer au moins deux problématiques dans le rôle de l’hydrogène. La question
plus classique (mais encore loin d’être parfaitement résolue) de la création de défauts à la sur-
face du c-Si par des plasmas H2. Cette question est commune aux jonctions p-n (si la gamme de
température correspond à peu près à la nôtre sinon la physique est très différente). Cet aspect
densité de défauts ou passivation par des plasmas H2 se retrouve par exemple dans [27]. L’autre
problématique concerne l’hétérojonction proprement dite. La valeur des discontinuités de bande
joue un rôle considérable sur les performances des cellules solaires. Ces valeurs sont souvent
considérées comme fixes alors que la concentration en hydrogène dans le matériau a-Si:H et/ou
à l’interface peut modifier nettement ∆Ec et ∆Ev et donc les caractéristiques de la cellule.

L’ingénierie de bandes du silicium amorphe (gaps, dopage) est déjà connue. Nous pensons
qu’il est aussi possible de réaliser une ingénierie des discontinuités de bande des cellules à
hétérojonctions a-Si:H/c-Si notamment en contrôlant le niveau d’hydrogène dans les diverses
couches. C’est évidemment très complexe, d’autant que de nombreux paramètres ne sont pas in-
dépendants et que les mesures des discontinuités de bande sont difficiles. L’utilisation d’alliages
de silicium amorphe permet d’ajouter un degré de liberté dans l’ajustement de la concentration
d’hydrogène.

Cette conclusion sur le rôle fondamental et multiple de l’hydrogène dans les cellules pho-
tovoltaïques a-Si:H/c-Si s’insère dans un ensemble plus vaste. Le rôle positif ou négatif de
l’hydrogène dans le a-Si:H ou dans le c-Si est immense [28]. Il peut passiver les défauts à
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l’interface, passiver les joints de grain du mc-Si mais aussi désactiver les dopants du silicium
cristallin (de type p ou n) et créer des défauts à la surface du c-Si. L’hydrogène est essentiel dans
les matériaux a-Si:H. De même, les MOSFETs d’excellente qualité ne sont obtenus qu’avec des
recuits en atmosphère riche en hydrogène pour passiver les défauts à l’interface SiO2/c-Si. Nous
renvoyons aussi le lecteur à l’article passionnant [29] que l’on pourrait, avec une once d’em-
phase, considérer comme le tableau de Mendeleïev des diagrammes de bande et qui démontre
que l’hydrogène peut servir de référence pour tous les diagrammes de bande pour des matériaux
aussi différents que des semiconducteurs ou des isolants.
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L’ADEME a financé notre travail dont l’objectif principal était l’augmentation du rende-
ment des cellules solaires à hétérojonctions a-Si:H/c-Si. Cet aspect recherche appliquée de notre
thèse était d’autant plus prononcé qu’elle s’est insérée successivement dans le programme Si-
NERGIES (soutenu par l’ADEME) et le projet PHARE (financé par l’ANR). Nous avions donc
des objectifs et une certaine « course aux rendements » à réussir. En effet, le savoir-faire concer-
nant les cellules photovoltaïques à hétérojonctions était inexistant en France et nous avons initié
la thématique en partenariat avec le LGEP, l’InESS et le CEA-Genec. Les rendements ont pro-
gressé de 9 % fin 2003 à des valeurs supérieures à 17 %. Durant la dernière année de la thèse,
nous avons fait un peu plus de « physique » et de modélisations pour explorer de diverses façons
l’hétérojonction a-Si:H/c-Si. Ces expériences ainsi que tous les résultats accumulés précédem-
ment nous ont permis de découvrir un certain nombre d’incohérences dans la littérature et de
proposer des explications et un nouveau cadre.

Nos cellules photovoltaïques à hétérojonctions a-Si:H/c-Si utilisent des substrats c-Si de
type p qui sont encore la norme dans l’industrie photovoltaïque. Les couches de silicium amorphe
sont déposées en utilisant un réacteur RF-PECVD. L’oxyde transparent utilisé est l’oxyde d’in-
dium dopé à l’étain (ITO) réalisé par pulvérisation sur divers appareils (alimentation continue
ou RF). Le contact sur l’hétérojonction en face arrière est soit de l’aluminium évaporé soit
de l’ITO pulvérisé. Les métallisations sont, le plus souvent, sérigraphiées à basse température.
Diverses solutions de texturation ont été testées. On peut consulter le schéma de nos cellules
solaires page 137. Nous avons expliqué les bases théoriques et expérimentales de ces méthodes
de fabrication, notamment en menant un parallèle entre le monde de la physique des plasmas et
celui des semiconducteurs (cf. p.26).

Une attention particulière a été portée à l’ITO (caractérisation et optimisation, voir p.60 et
p.99) et à la reproductibilité des plaques (cf. p.93). Pour maîtriser la variabilité et pour caracté-
riser les différentes couches, de nombreux outils ont été utilisés : ellipsométrie in situ et ex situ,
spectrophotométrie, profils SIMS, mesures de capacité, mesures de photoconductivité et bien
entendu mesures des cellules solaires. Nous avons utilisé deux logiciels de simulation ayant
chacun leurs avantages, AFORS-HET et GSDMP (cf. p.194).

Les résultats concernant les cellules solaires se divisent en deux, les cellules de petite taille
(< 0,2 cm2) et les cellules de grande taille (25 cm2). Pour des raisons pratiques, nous avions
commencé notre travail sur des cellules de petite taille (p.77). Nos expériences et un modèle
simple montrent la prépondérance des effets latéraux pour des « petites » cellules au sens où
la longueur de diffusion est de l’ordre de grandeur des dimensions de la cellule. Certes, l’on
peut obtenir des hauts rendements sur des cellules de petite taille (notamment parce qu’il est
plus aisé d’obtenir de faibles résistances séries) mais nous déconseillons de s’appesantir trop
longtemps sur ce type de surfaces pour des cellules à hétérojonctions sur substrat c-Si car les
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effets latéraux peuvent nettement fausser les optimisations et les conclusions. Elles nous ont
tout de même permis d’étudier l’utilisation de plasmas (H2, He, SiF4) pour retirer l’oxyde natif
(ce que l’on peut appeler la voie sèche). Ce serait une solution très élégante pour fabriquer les
cellules mais qui nous semble, à court terme, moins robuste que la voie humide par acide.

Nous tenons à souligner le caractère industriel de nos cellules solaires à hétérojonctions.
En effet, les surfaces sont importantes pour un laboratoire (25 cm2) et les métallisations sont
sérigraphiées avec des pâtes d’argent basse température. Il est plus difficile d’obtenir de bons
facteurs de forme avec ce genre de métallisations comparées à des métallisations évaporées mais
la sérigraphie est une technologie moins chère, plus industrialisable et avec un bon rendement
d’utilisation du métal. Nous avons obtenu une excellente passivation de la surface du c-Si avec
une vitesse de recombinaison effective de 16 cm/s (moyennée sur 25 cm2). On le sait, la mesure
de Vco est celle qui est la moins entachée d’erreurs. Nous avons atteint de très bons Vco avec
des valeurs de 664 mV pour des cellules à double hétérojonction réalisées entièrement à basse
température (toutes les étapes à moins de 200 °C) et de 677 mV pour une cellule à simple hété-
rojonction avec BSF pleine plaque15. Les meilleurs rendements sont de 17,1 % pour des cellules
à double hétérojonction sans texturation et de 17,3 % pour des cellules à simple hétérojonction
sur substrat texturé. Pour ces deux valeurs, le substrat est du silicium cristallin CZ 14 Ω·cm.

Les objectifs à court terme sont la réalisation de cellules à double hétérojonction texturées
qui permettront de franchir la barre des 18 % et la fabrication de cellules solaires de 100 cm2.
Une comparaison du vieillissement des cellules à hétérojonctions et des cellules à homojonc-
tions serait aussi intéressante. Surtout, nous allons utiliser d’autres substrats : du silicium cris-
tallin de type n et du silicium multi-cristallin. Les optimisations pour ces autres substrats seront
sans doute différentes comme l’ont montrées les fortes variations selon la résistivité du c-Si.
Le substrat multicristallin ajoute une difficulté certaine concernant la variabilité entre lots (dé-
fauts cristallographiques et taille des grains variables) et exigera des outils de caractérisations
du matériau précis. Afin de ne pas confondre les améliorations dues à des hétérojonctions de
celles dues au matériau mc-Si lui-même, on pourra utiliser, par exemple, la technique LBIC
(pour Light-Beam-Induced-Current) particulièrement appropriée au mc-Si (voir [2] ou plus ré-
cemment [3]). Nous pensons que les plasmas en dilution dihydrogène permettront de passiver
pas seulement la surface du mc-Si mais aussi une « partie » du volume (situation très différente
du c-Si, il s’agit ici de passiver les joints de grains). L’épaisseur exacte et la qualité de cette
passivation en volume constituent un travail en soi d’autant que les optimisations ne seront pas
forcément les mêmes que celles permettant de réaliser les meilleures hétérojonctions. Notons
qu’il ne s’agit pas de la passivation par hydrogénation classique et mieux connue des mc-Si qui
s’effectue à des températures bien supérieures [4]. Comme pour le c-Si, c’est le mc-Si de type
p qui est le plus courant dans l’industrie photovoltaïque. Dernièrement, plusieurs recherches
ont montré certains avantages indéniables du mc-Si de type n (comparé au type p) [3] mais son
approvisionnement est encore délicat. Un objectif ambitieux serait la réalisation de cellules à
hétérojonctions à base de mc-Si de type n, sur grande surface (≥ 25 cm2) dépassant les 15 %
de rendement. Nous avons déjà réalisé quelques cellules à hétérojonctions sur mc-Si de type n
avec le laboratoire TECSEN mais trop peu pour tirer des conclusions.

Nous avons résumé les techniques utilisées, les meilleurs résultats obtenus et donné les pers-
pectives expérimentales à court terme. Intéressons-nous maintenant un peu plus à la physique de

15 qui a constitué un record mondial sur c-Si de type p [1].
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ces cellules. S’il fallait résumer en une seule phrase nous dirions (un peu hardiment) que, pour
les cellules à hétérojonctions a-Si:H/c-Si, l’interface est encore plus importante que le matériau
déposé.

Plus sérieusement, des simulations avec un logiciel ad hoc (GSDMP) ont précisé les in-
fluences et les seuils des niveaux de recombinaison en face avant, en volume et en face arrière
pour des cellules à hétérojonctions à base de c-Si (p.196). Cette quantification est intéressante
pour démêler les résultats, particulièrement de Vco et a élucidé le curieux tassement du Vco

observé pour des cellules à simple hétérojonction et BSF pleine plaque même lorsque la passi-
vation de la face avant progressait.

La physique des cellules solaires à hétérojonctions a-Si:H/c-Si est encore mal comprise16 et
nous avons découvert un ensemble de résultats originaux et de paradoxes. Nous avons notam-
ment repéré et analysé :

1. l’impact important des types de dilution (H2 ou hélium) et des pré-plasmas ou post-
plasmas H2. Impact variant selon la température et la résistivité du substrat et généra-
lement dégradation importante des performances avec des pré-plasmas H2 (pages 125,
127, 145 et 183).

2. le rôle de la couche intrinsèque est singulièrement inextricable selon le type de substrat,
la face avant ou arrière, l’épaisseur, la nature du matériau intrinsèque déposé et la tempé-
rature (voir par exemple les pages 119, 125, 140, 142, 184 et 186). Une recherche biblio-
graphique a montré que les résultats de la littérature sont encore plus contradictoires.

3. les optimisations sont nettement différentes selon la résistivité du substrat (par exemple
dilution hélium meilleure pour le 1 Ω·cm voir p.125 et p.183). L’obtention d’excellents
Vco sur c-Si 14 Ω·cm (664 mV, 672 mV et 677 mV) supérieurs au maximum théorique de
certains modèles [5] en montre les limites et la surestimation de l’influence du dopage du
c-Si (p.205). De plus, les cellules à hétérojonctions sur c-Si de type n censées être moins
sensibles aux recombinaisons en face avant sont pourtant celles qui profitent le plus d’une
couche intrinsèque. Enfin, des expériences d’ellipsométrie in situ et des profils SIMS ont
montré des dynamiques variables selon la résistivité du substrat (pages 170 et 211).

4. une confusion entre l’existence d’une croissance épitaxiale sur c-Si et le caractère plus ou
moins abrupt de la transition cristallin/amorphe de l’hétérojonction (pages 164 et 187).

La prise en compte du 4e point et la distinction entre ces deux notions (croissance épitaxiale
et caractère de la transition) permettent déjà de résoudre certaines contradictions concernant
l’utilisation de couche intrinsèque notamment épitaxiée.

Toutefois, un ou plusieurs paramètres explicatifs font clairement défaut. Les explications
classiques ne concordent pas et ne parviennent pas à rendre cohérent l’ensemble de nos résultats
et ceux de la littérature. Par exemple, le « bombardement ionique » est très souvent utilisé dans la
littérature pour justifier qualitativement des résultats17. Des expériences utilisant de l’argon et du
dihydrogène ont montré que l’impact du bombardement ionique était très largement surestimé18

et qu’il ne constituait pas un facteur prépondérant. Surtout, nous pensons qu’il ne faut pas

16 ce qui n’empêche pas de réussir la course aux rendements et d’augmenter les performances des cellules
solaires.

17 à commencer par l’auteur au début de thèse voir [6].
18 dans les gammes d’énergie de la PECVD.
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raisonner uniquement en termes d’empilements de couches. Cela suppose que les couches soient
entièrement indépendantes les unes des autres, les épaisseurs de quelques nanomètres et les
possibilités de diffusion des espèces (en particulier l’hydrogène atomique) contredisent cette
hypothèse. D’ailleurs, cette façon unique de raisonner conduit soit à des contradictions soit à une
jungle de sous-cas. De même, s’il est évident que les qualités « intrinsèques » de passivation19

de la surface du c-Si par le silicium amorphe contribuent grandement à la qualité des cellules
solaires à hétérojonctions, il ne faut pas en oublier la passivation par effet de champ qui peut
s’ajouter.

Nous pensons que ce qui constitue l’essence même des hétérojonctions et leur spécificité,
les discontinuités de bande, sont négligées. Leur conséquence, leur impact, leur variation sont
méconnus voire ignorés. Pourtant, l’obtention de Vco records ne peut s’expliquer que par le
rôle bénéfique (mais pas toujours) des discontinuités de bande sur la passivation puisque les
discontinuités de bande peuvent dépléter un type de porteurs (passivation par effet de champ, la
partie 4.2 précise ces questions).

Il faut noter par exemple que le meilleur Vco de cellules à hétérojonctions (sur c-Si de type
n) est de 730 mV et est supérieur au 706 mV des cellules à homojonctions (technologie PERL
pour Passivated Emitter Rear Locally-diffused Cell). Pourtant, la technologie PERL (pyramide
inversée, contacts en face arrière localisé) est très complexe [7] comparativement à la techno-
logie hétérojonctions. Un tel avantage pour une technologie beaucoup plus simple (et pleine
plaque en face avant et face arrière c.-à-d. sans aucune localisation) est remarquable voire dé-
concertant. . . la grande différence étant les hétérojonctions donc les discontinuités de bande. La
même comparaison peut être effectuée pour nos cellules sur c-Si de type p où l’on obtient de
meilleurs Vco que la technologie classique.

La conclusion primordiale de notre thèse est que les discontinuités de bande du système
a-Si:H/c-Si ne sont pas constantes. Elles sont souvent considérées, à tort, comme fixes20. Tenir
compte de cette variation des discontinuités de bande permet de résoudre les paradoxes de
nos expériences et de la littérature. Une recherche bibliographique prouve en effet la grande
disparité des valeurs des discontinuités de bande ∆Ec et ∆Ev de l’hétérojonction a-Si:H/c-Si
selon les conditions de dépôt et les laboratoires (tableau de la page 204).

Nos résultats de simulations montrent aussi la dépendance des performances des cellules
solaires en fonction du ∆Ec de la face avant (page 197).

En plus, de l’importance des valeurs des discontinuités de bande, on aura noté qu’un élément
constitue un fil conducteur de nombreux résultats étonnants ou originaux : l’hydrogène. Nos ré-
sultats prennent tout leur sens si l’on considère la référence [8]. Ils sont en fait la confirmation
expérimentale des calculs ab initio de Van de Walle et al. qui permettent un lien quantitatif entre
le contenu en hydrogène du silicium amorphe et la répartition des discontinuités de bande de
l’hétérojonction a-Si:H/c-Si. La bande de valence du a-Si:H s’abaisse en moyenne de 40 meV
par pourcent supplémentaire d’hydrogène. Les auteurs soulignent en plus que la structure élec-
tronique à l’interface joue sans doute un rôle (comme dans d’autres systèmes d’hétérojonctions)
mais ils n’en ont pas tenu compte pour simplifier un problème théorique déjà très complexe.
Évidemment, il y a une incertitude dans ces calculs mais l’impact du contenu en hydrogène sur

19 au sens réduction de la densité de défauts surfacique.
20 voire obéir à la règle des affinités d’Anderson qui doit valider de nombreuses hypothèses pour pouvoir être

appliquée.
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la répartition des discontinuités de bande est très important et au-delà des marges d’erreur. Il est
aussi crucial de comprendre que seuls les quelques angströms ou nanomètres de a-Si:H proches
de l’interface comptent pour cette répartition des discontinuités de bande.

Donnons un exemple de nos expériences (parmi d’autres) qui sont explicitées grâce à ce
nouveau cadre théorique. L’alliage a-SiGe:H possède un gap plus petit (à même température)
qu’un a-Si:H standard et permet pourtant d’obtenir de meilleurs Vco. En fait, l’adjonction de ger-
manium diminue le contenu en hydrogène dans la couche a-SiGe:H ce qui fait monter la bande
de valence et la bande de conduction du a-SiGe:H par rapport au c-Si et est donc bénéfique pour
le Vco. Un rapide calcul montre que les ordres de grandeur de ces différentes implications sont
compatibles avec les résultats expérimentaux (voir pages 146 et 208).

Ce rôle important de l’hydrogène a été confirmé par des mesures conjointes de SIMS et
de photoconductivité. Nous obtenions en effet une excellente passivation grâce à l’empilement
a-Si:H(n+) / épi. i / c-Si(p), passivation d’ailleurs meilleure que celle obtenue avec le seul
empilement a-Si:H(n+) / c-Si(p). Ce résultat était curieux car la couche épitaxiée intrinsèque ne
passivait quasiment pas la surface du c-Si. En fait, les profils SIMS ont mis à jour un étonnant
pic d’hydrogène à l’interface couche épitaxiée intrinsèque / silicium cristallin de type p ce qui
modifie le contenu en hydrogène de l’ensemble des couches (pages 184 et 209). Citons enfin
la variation du contenu en hydrogène et en deutérium de couches de a-Si:H déposées dans des
conditions identiques mais sur un substrat FZ 1 Ω·cm ou CZ 14 Ω·cm (voir p.192). Or, les
performances des cellules à simple hétérojonction avec émetteur identique sont dissemblables
selon que le substrat soit du FZ 1 Ω·cm ou du CZ 14 Ω·cm.

Le contenu en hydrogène joue donc un rôle prépondérant dans la répartition des disconti-
nuités de bande. Le contrôle du contenu en hydrogène par exemple à l’aide de moyens « dé-
tournés » (recuit, alliages comme a-SiGe:H, couche épitaxiée ou non) permet de modifier les
discontinuités de bande et donc les performances des cellules solaires. Les valeurs préférables
(pour augmenter les performances) des discontinuités de bande ∆Ec et ∆Ev ne sont pas les
mêmes pour l’hétérojonction en face avant, en face arrière ou selon le type de dopage (p ou n)
du substrat. Autrement dit, on ne visera pas la même répartition des discontinuités de bande
selon l’hétérojonction considérée. Mais cette connaissance du lien hydrogène/discontinuités de
bande permet une approche qualitative nouvelle et ouvre la porte à une véritable ingénierie des
discontinuités de bande pour les cellules à hétérojonctions a-Si:H/c-Si.

Comme toujours après une thèse, il y aurait une multitude d’expériences à réaliser. L’objectif
ultime est sans doute de maîtriser et de pouvoir modifier parfaitement la valeur des discontinui-
tés de bande donc de réaliser une ingénierie complète des discontinuités de bande des cellules
photovoltaïques a-Si:H/c-Si.

Il faut d’abord affiner les mesures des discontinuités de bande du système a-Si:H/c-Si en
comparant les méthodes pour un même type de cellule (comme la spectroscopie de photoémis-
sion, low-energy yield spectroscopy, les I(V,T), les simulations etc.) et en comparant des cellules
différentes entre elles. En somme, réaliser par la même équipe et de façon cohérente et plus ex-
haustive, le tableau-résumé de la page 204 issu de notre recherche bibliographique. C’est un
travail expérimental important car les discontinuités de bande restent difficiles à mesurer.
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En parallèle, on pourrait montrer plus nettement la corrélation entre contenu en hydrogène,
répartition des discontinuités de bande et performances des cellules solaires. La quantification
expérimentale (éventuelle) de ce lien nécessitera des mesures de discontinuités de bande avec
des marges d’erreur assez faibles, de nombreux profils SIMS et une étude plus poussée de l’in-
terface a-Si:H/c-Si et particulièrement de la chimie de cette surface. On pourra aussi confirmer
ou non l’existence de platelets lors de la croissance épitaxiale sur c-Si dans les conditions de
dépôt du pm-Si:H. D’autres outils de caractérisation seront donc nécessaire comme l’ellipso-
métrie infra-rouge (spectroscopie FTIR), la spectroscopie de rayons X (XPS), la spectroscopie
d’électrons Auger (AES). Mais la situation est complexe car l’hydrogène atomique ne fait pas
que modifier les discontinuités de bande et a de nombreux autres effets positifs ou négatifs sur
la cellule photovoltaïque à hétérojonctions.

Des études comparatives en fonction du type de dopage du c-Si (type n ou p), de l’orientation
cristalline, de la méthode de cristallisation (FZ ou CZ) et du recuit (as-deposit, températures de
recuit) permettront de résoudre certaines questions.

Un travail tout aussi fondamental, mais théorique et non expérimental, consisterait à prolon-
ger les calculs de discontinuités de bande en fonction des propriétés de la couche a-Si:H et de
l’interface a-Si:H/c-Si. Cela constitue (au moins) une thèse en soi car ce domaine théorique est
très complexe et les capacités prédictives sont encore faibles.

En résumé, nous proposons de changer de paradigme et de s’intéresser plus rigoureusement
à la base des hétérojonctions : les discontinuités de bande. Il y a sans doute une multiplicité
de paramètres susceptibles de modifier ces discontinuités. Comme le suggèrent nos résultats,
le contenu en hydrogène est, à notre avis, le paramètre principal influant sur la répartition des
discontinuités de bande.

Avec une bonne ingénierie des discontinuités de bande nous pensons que les Vco des cellules
à hétérojonctions sur c-Si de type p peuvent être aussi bons que sur c-Si de type n (à longueur
de diffusion des porteurs comparable).

D’un intérêt plus fondamental, car d’un point de vue industriel délicat voire impossible
à mettre en œuvre, d’autres techniques seraient passionnantes à élaborer. Leur mise en place
pourraient nécessiter des implantations ioniques ou de l’épitaxie par jet moléculaire sur le c-Si
(suivi du dépôt classique de a-Si:H par PECVD par exemple). Elles n’ont jamais été étudiées
théoriquement ou expérimentalement sur des hétérojonctions a-Si:H/c-Si. Des études théoriques
ou pratiques existent en revanche sur d’autres systèmes d’hétérojonctions. Citons par ordre de
complexité :

1. des couches intermédiaires métalliques (aluminium, chrome) de quelques monocouches
atomiques qui peuvent modifier radicalement les discontinuités de bande [9, 10] ;

2. des dipôles à l’interface dû à des couches surdopées très fines (DID pour doping interface
dipole) ainsi que le delta-doping [11, 12].

Toutefois, la méthode la moins complexe pour réussir entièrement une ingénierie des dis-
continuités de bande d’hétérojonctions a-Si:H/c-Si est la maîtrise du contenu en hydrogène des
couches de silicium amorphe et de l’interface.
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Résumé

Cette thèse a initié en France la thématique des cellules solaires à hétérojonctions a-Si:H/c-Si.
Cette technologie consiste à déposer des couches de silicium amorphe sur des substrats de si-
licium cristallin ce qui présente l’avantage (par rapport aux homojonctions) de fabriquer des
cellules solaires à haut rendement entièrement à basse température (< 200 °C). Elle permet
aussi de réaliser plus aisément des cellules sur substrats c-Si très minces (< 150 µm). Les sub-
strats utilisés sont ici essentiellement des c-Si de type p. Les couches a-Si:H, pm-Si:H ou µc-Si
sont déposées par RF-PECVD. Une attention particulière est portée au dépôt d’ITO, aux étapes
de nettoyage et à la reproductibilité. Les cellules solaires ont été développées dans un souci
constant d’industrialisation : grande surface (25 cm2) et métallisations bas coût sérigraphiées.
Malgré cela, les rendements ont progressé de 9 % à 17 % avec les meilleurs Vco compris entre
660 mV et 677 mV (à l’époque un record). Une excellente passivation a été obtenue avec une
vitesse de recombinaison de 16 cm/s moyennée sur 25 cm2.

Un travail plus théorique associant mesures ellipsométriques in situ, mesures HR-TEM et
mesures de capacité, SIMS et simulations a permis d’obtenir plusieurs résultats originaux et de
montrer que la physique des cellules à hétérojonctions a-Si:H/c-Si était encore mal comprise.
Des paradoxes ont été découverts et élucidés concernant le rôle du « bombardement ionique »,
de la croissance épitaxiale et des discontinuités de bande. Une conclusion essentielle est que les
discontinuités de bande du système a-Si:H/c-Si ne sont pas constantes et que leur valeur dépend
(notamment) du contenu en hydrogène. Cela ouvre la voie à une ingénierie des discontinuités
de bande des cellules solaires à hétérojonctions.

Abstract

This thesis is the first such work in France on a-Si:H/c-Si heterojunction solar cells. This
technology is based on the deposition of amorphous silicon onto crystalline silicon substrates,
thus enabling the fabrication of high efficiency solar cells entirely at low temperatures (< 200 °C).
It also makes it possible to process very thin c-Si substrates (< 150 µm). In this work, we have
dealt exclusively with p-type doped c-Si substrates, upon which a-Si:H, pm-Si:H or µc-Si layers
have been deposited by RF-PECVD. We have paid particular attention to the ITO deposition,
the cleaning procedure steps, and the resulting reproducibility issues. Industrialization was one
of the goals of the research; hence, solar cells with large areas (25 cm2) and using a low-cost,
screen-printed metallization step were developed. Power conversion efficiencies of the resulting
cells were improved from 9 % to 17 % and record values of Voc between 660 mV and 677 mV
were achieved. An outstanding quality of passivation (surface recombination of 16 cm/s avera-
ged over 25 cm2) has been obtained.

We have carried out in-situ ellipsometric measurements, SIMS, HR-TEM, capacitance mea-
surements, and numerical simulations in order to gain further insight in the poorly understood
physics of heterojunction solar cells. Original results have been obtained, and as well, some
existing paradoxes have been resolved concerning the role of “ion bombardment”, the impact
of epitaxial growth, and the behaviour of band offsets. One of our major conclusions is that the
band offsets of a-Si:H/c-Si heterojunctions are not constant and are especially governed by hy-
drogen content. This discovery opens the door to the possibility of engineering heterojunction
band offsets.
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