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Résumé  

Le photovoltaïque nécessite de nouveaux matériaux pour diminuer ces coûts et améliorer le 

rendement. Ces travaux de thèse portent sur l’étude, l’élaboration et la caractérisation des couches 

minces d’oxyde transparent conducteur (OTC) de type n et p; dioxyde d’étain (SnO2), oxyde de zinc 

(ZnO) et oxyde mixte cuivre et fer (CuFeO2) préparés par la méthode de pulvérisation cathodique 

magnétron. L’objectif principal recherché est la réalisation de couches minces d’OTC non coûteuses 

avec des propriétés favorables pour applications comme couche émettrices dans les cellules solaires à 

hétérojonction. Pour se faire, dans un premier temps l’élaboration et les caractérisations structurales, 

morphologiques, optiques et électriques des films minces obtenus ont été menées. Les résultats obtenus 

montrent que les propriétés des films SnO2, ZnO et CuFeO2 sont adéquates pour la réalisation des 

hétérojonctions envisagées. De plus, afin de prévoir et améliorer les caractéristiques photovoltaïques, 

nous avons pu modéliser par simulation, l’impact des divers paramètres de cellule solaire ZnO/Si sur 

les performances photovoltaïques. Les résultats indiquent que les défauts de couche absorbante et les 

états d’interface interviennent de manière sensible dans l’efficacité des hétérojonctions ZnO/Si. Enfin, 

la réalisation des hétérostructures à partir de ces matériaux (OTC) conduit à des caractéristiques I(V) en 

obscurité prometteuses. Ces résultats encourageants prouvent l’utilisation d’OTC en plus de couche 

antireflet mais comme une couche émettrice dans les cellules solaires ce qui réduit le coût de production 

de ces dernières.  

Mots clés: OTC, couches minces, pulvérisation cathodique, hétérojonction, cellule solaire, modélisation 

Abstract 

New materials are needed to decrease cost and improve photovoltaic cell performance. These 

thesis works are focused on the study, elaboration, optimization and characterization of transparent 

conductive oxide (TCO) thin films with n and p type; tin dioxide (SnO2), zinc oxide (ZnO) and mixed 

copper and iron oxide (CuFeO2) prepared by the magnetron sputtering method. The main objective is 

the development of TCO thin films with a law production costs and better quality for applications as an 

emitter layer in heterojunction solar cells. In order to achieve this, first the elaboration and the structural, 

morphological, optical and electrical characterizations of the obtained thin films have been carried out. 

The obtained results exhibit that the properties of the SnO2, ZnO and CuFeO2 films are suitable for 

realizing the desired heterojunctions. In order to anticipate and improve the photovoltaic characteristics, 

we have been modeled by simulation, the impact of the various Ag/ZnO/Si/Al solar cell parameters on 

the photovoltaic performances. The results show that the absorber layer defects and interface states 

affect significantly the efficiency of ZnO/Si heterojunctions. Finally, the realization of heterostructures 

from these materials (OTC) leads to promising dark I(V) characteristics. These encouraging results 

prove the use of OTC in addition to the anti-reflection layer but as an emitter layer in solar cells which 

reduces the cost of production of the latter.  

Keywords: OTC, thin films, magnetron sputtering, heterojunction, solar cell, modeling 
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Introduction 

Notre travail se situe dans le cadre d’une contribution à la réalisation de cellules solaires 

photovoltaïques de faible coût et des rendements adéquats avec des technologies de mise en 

œuvre faciles. Ceci dans le cadre global de l’utilisation de l’énergie solaire. Cette source 

d’énergie, abondante, sûre et inépuisable apparaît comme idéale à exploiter par principe de 

conversion photovoltaïque. L’énergie solaire repose sur le principe de l’effet photovoltaïque, 

qui consiste à convertir l’énergie émise par le soleil en électricité.  

Les cellules photovoltaïques les plus performantes à l’heure actuelle sont composées de 

semiconducteurs inorganiques comme le silicium principalement la structure à homojonction. 

Cependant, le coût élevé pour réaliser la structure appropriée avec un rendement élevé est un 

inconvénient majeur pour ces cellules solaires. La recherche dans ce domaine se penche plus 

particulièrement sur l’amélioration des propriétés des cellules photovoltaïques tout en réduisant 

leur coût de fabrication. 

 En conséquence, des cellules solaires à hétérojonction obtenues par dépôt d'un Oxyde 

Transparent Conducteur (OTC) à large bande interdite sur une couche de silicium ont attiré 

beaucoup d'attention, en raison de la simplification des étapes de fabrication, de réduction des 

coûts de production notamment du faite des faibles températures de dépôt des couches minces 

des matériaux utilisés dans leur élaboration. En effet, la technologie des structures à 

hétérojonction permet un meilleur compromis entre le coût de fabrication et les performances 

grâce à la combinaison des avantages des couches minces et du silicium cristallin. En outre de 

sa compatibilité avec les procédés à basse température, ce type de cellules solaires permettent 

la liberté de choisir le matériau, l'épaisseur des couches ainsi que les concentrations des dopants. 

Grâce à leur bonne conductivité électrique et leur transmittance dans le visible et aussi 

dans le proche infrarouge, les oxydes conducteurs optiquement transparents (transparent 

conducting oxides, TCO) suscitent l’intérêt de nombreuses recherches. Pour, une cellule solaire, 

il est essentiel que le rayonnement solaire la traverse jusqu’à la couche absorbante de Si et que 

les électrons générés puissent circuler jusqu’à leur point de collecte. Pour cela, le matériau 

constituant doit avoir une énergie de bande interdite élevée et être suffisamment conducteur. 

Avec une large bande interdite, les oxydes transparents conducteurs répondent à ces critères et 

demeurent, dans ce domaine de structure à hétérojonctions, les matériaux les plus utilisés à ce 

jour. 
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Ainsi, les recherches effectuées au cours de cette thèse ont consisté à faire l’élaboration 

et la caractérisation des oxydes transparents conducteurs (OTC) sous forme de couches minces, 

leur intégration dans les dispositifs photovoltaïques à hétérojonction ainsi que l’étude et la 

modélisation numérique, des hétérojonctions en Oxyde Transparent Conducteur (OTC) et 

silicium. 

Ce manuscrit est composé de cinq chapitres. Dans le premier chapitre nous aborderons 

le fonctionnement d’une cellule solaire photovoltaïque, la structure des cellules à 

hétérojonctions en silicium et les oxydes transparents conducteurs (OTC).  

Dans le deuxième chapitre nous présenterons le principe de la technique mise en œuvre pour 

l’élaboration des films OTC. Une description du dispositif expérimental utilisé sera donnée. 

Les différentes techniques de caractérisation seront également présentées.  

Le troisième chapitre est consacré à la synthèse des films d’oxydes transparents conducteurs: 

l’oxyde d’étain SnO2, l’oxyde de zinc ZnO et oxyde mixte fer et cuivre CuFeO2, ainsi qu’à 

l’analyse de l’influence des paramètres de dépôt sur les propriétés des films obtenus. 

Dans le quatrième chapitre nous utilisons la simulation numérique pour mettre en évidence les 

paramètres prépondérants pour l’obtention de rendements élevés pour les cellules 

photovoltaïques Ag/OTC/Si/Al. Nous y présenterons les modèles physiques ainsi que l’outil de 

simulation SCAPS utilisé dans ce travail. 

La partie résultats et interprétations consistant en l’incorporation des films développés 

précédemment dans les hétéorojonctions OTC/Si est décrite dans le dernier chapitre. Les 

propriétés optoélectroniques des films ainsi élaborées seront confronter à celles utilisées dans la 

modélisation. 

Ce manuscrit s'achèvera par les conclusions et les perspectives du fait des résultats obtenus.  

 



 

 

 

 

 

 

 

 

Chapitre I : Les oxydes transparents semiconducteurs 

pour les cellules solaires à hétérojonction 
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I.1 Introduction 

  Les cellules solaires à hétérojonctions à base d’oxyde transparent conducteur/silicium 

cristallin (OTC/Si) ont suscité beaucoup d'intérêt au cours de la dernière décennie [1–9]. Les 

publications sur différents aspects de la cellule solaire à hétérojonction silicium, allant de la 

compréhension des phénomènes physiques fondamentaux à l'optimisation des dispositifs, ont 

considérablement augmenté.  Dans ce chapitre, nous présentons et expliquons le principe de la 

création d’énergie électrique grâce à l’énergie lumineuse dans les cellules solaires. Nous 

donnerons également une description générale des oxydes transparents conducteurs et le 

développement d’oxydes de type p seront présenté. 

I.2 Principe de fonctionnement d’une cellule solaire     

 Le principe fondamental de fonctionnement d’une cellule solaire est basé sur l'effet 

photovoltaïque, c'est-à-dire la génération de tension et de courant électrique par l'interaction 

entre le rayonnement électromagnétique reçu du soleil sur une jonction de deux matériaux 

différents, à savoir les semiconducteurs de type n et p. Trois processus physiques se produisent 

lorsque la cellule solaire conventionnelle est éclairée: 

• Absorption des photons du rayonnement incident par le matériau semiconducteur et 

génération de paires électrons-trous  

• Séparation des porteurs de charge grâce à un champ électrique créé par la jonction p-n 

entre les deux semiconducteurs 

• Transport et collecte des porteurs aux électrodes de sortie 

 La conversion de la lumière en énergie photovoltaïque repose sur les propriétés des 

matériaux semiconducteurs à absorber la lumière. Cependant, la lumière visible que nous 

voyons tous les jours n'est qu'une partie du rayonnement solaire total incident sur la terre. Dans 

le secteur photovoltaïque, le spectre solaire global AM1.5 Global est utilisé comme référence 

standard, avec une puissance générée d'environ 1000 W/m2. Le suffixe G dans AM1.5G signifie 

que le rayonnement global (direct, diffus et réfléchi) a été pris en compte. Le spectre AM1.5 

présente une large gamme de longueurs d'ondes, de l'ultraviolet à l'infrarouge comme le montre 

la Fig I.1. Toutefois, il n'existe pas de matériau idéal capable d'absorber tout le spectre solaire. 

Seuls les photons ayant une énergie supérieure à l’énergie de la bande interdite Eg du matériau 

semiconducteur peut être absorbée.  
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Fig I.1 Spectre solaire AM1.5 en fonction de la longueur d'onde (Données extraites de 

pvlighthouse.com.au) 

De plus, chaque photon d'énergie suffisante (h>Eg) ne peut créer qu'une seule paire électron-

trou, l'énergie excédentaire étant transférée en chaleur via des phénomènes de thermalisation 

(création de phonons). La Fig I.1 montre la fraction maximale du spectre solaire qui pourrait 

être convertie en électricité en utilisant une cellule solaire au silicium à homojonction.  

Un semiconducteur est constitué d’une bande de valence et d’une bande de conduction, dans 

lesquelles circulent les porteurs de charges, respectivement positives (les trous) et négatives 

(les électrons). La différence d’énergie entre le haut de la bande de valence Ev et le bas de la 

bande de conduction Ec forme la bande interdite ou gap Eg. Pour les cellules à base de silicium 

(Eg = 1.12 eV), le rayonnement solaire utilisé lors de la conversion électrique se situe aux 

longueurs d’ondes inférieures à 1.1 µm. 

 

 

 

 

Fig I.2 Schéma des interactions entre un semiconducteur et des photons incidents 
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Les cellules solaires à base silicium cristallin sont basées sur une jonction p-n. Le silicium dopé 

au bore est le semiconducteur de type p, la partie n étant obtenue par diffusion de phosphore à 

sa surface. Lorsqu’un photon est absorbé au niveau de la ZCE et donc une paire électron-trou 

créée. Ces porteurs de charge sont soumis au champ électrostatique régnant dans la ZCE : 

l’électron diffuse vers la région de type n et le trou vers la région de type p. Les porteurs ainsi 

séparés pourront être collectés par les contacts avant et arrière, pour pouvoir générer du courant 

(Fig I.3). 

 

 

 

 

 

 

 

Fig I.3 Schéma représentatif d’une jonction pn (hétérojonction) sous illumination 

 

Fig I.4 Diagramme de bande d’une jonction pn à l’équilibre thermodynamique 
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Pour la caractérisation des cellules solaires, la courbe de courant-tension (JV) est une 

caractéristique importante qui permet d'évaluer la performance des cellules solaires. La Fig I.5 

présente la densité de courant J en fonction de la tension V d'une cellule solaire standard.  Cette 

caractéristique JV peut être décrite simplement par le modèle à une diode comme suit : 

𝐽(𝑉) = 𝐽0 (exp (
𝑞(𝑉−|𝐽.𝑅𝑆|)

𝑛𝐾𝐵𝑇
) − 1) +

𝑉−|𝐽.𝑅𝑆|

𝑅𝑆ℎ
− 𝐽𝑝ℎ      [10]  (I.1)                

Avec J0 la densité de courant de saturation, q la charge élémentaire de l’électron, KB la constante 

de Boltzmann, T la température, n le facteur d'idéalité décrivant la qualité de la diode, Rs la 

résistance série, Rsh la résistance shunt, Rp la résistance parallèle et Jph la densité de courant 

photogénéré. Sous obscurité, la cellule solaire possède la caractéristique d’une diode, comme 

le montre le premier terme de l'équation I.1. Lorsque la cellule est éclairée, la courbe 

caractéristique est translatée vers le bas par rapport à celle sous obscurité, comme représenté 

sur la Fig I.5, en ajoutant la densité de courant photogénérée Jph.  La tension de circuit ouvert 

Vco et la densité de courant de court-circuit Jcc sont les points d'intersection de la courbe JV 

avec les axes tension et courant, respectivement. La courbe JV permet également de calculer la 

puissance électrique maximale Pm générée par la cellule solaire qui correspond à un produit 

d'une densité de courant Jm et d'une tension Vm. Un autre paramètre important est ce qu'on 

appelle le facteur de forme FF qui est le rapport Pm au produit de Vco et Jsc. Enfin, le rendement 

de conversion d'énergie η est le quotient de la puissance fournie par la puissance incidente : 

 =
𝑃𝑚

𝑃𝑖𝑛
=

𝐽𝑠𝑐𝑉𝑂𝐶𝐹𝐹

𝑃𝑖𝑛
    (I.2) 

 Lorsque les deux parties de la jonction p-n sont constituées du même matériau, la 

jonction est une homojonction. Lorsque la partie n et la partie p sont constituées de matériaux 

différents, la jonction est appelée hétérojonction. Le principe des cellules solaires à base de 

couches minces d’OTC est le même, si ce n’est que les deux matériaux impliqués dans la 

création de la jonction p-n sont différents, ce qui est appelé hétérojonction. 
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Fig I.5 Caractéristique J(V) dans l'obscurité et sous éclairement d'une cellule solaire standard 

en fonction de la tension externe 

I.3 Cellules solaires OTC/ Si  

Les cellules solaires OTC/silicium sont composées d’une plaquette de silicium 

monocristallin dopé n ou p sur lequel est déposée une fine couche d’oxyde transparent 

conducteur intrinsèque ou dopé, constituant une hétérojonction p-n. La Fig I.6 présente 

l’empilement standard utilisé pour ces dispositifs. 

 

 

 

 

 

 

 

Fig I.6 Structure de la cellule Al/Si/OTC/grille Ag(a), et son diagramme de bandes (b) 
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Les photons incidents sont absorbés dans le Si, appelé absorbeur, et créent des paires électrons-

trous. Ces porteurs sont ensuite séparés par le champ électrique existant au niveau de la jonction 

p-n et collecté par les contacts avant et arrière, pour pouvoir générer du courant. 

I.3.1 Diagramme de bandes OTC/Si 

Dans le cas des cellules solaires OTC/Si les deux semiconducteurs impliqués dans la 

jonction ne sont pas de même nature, ils forment donc une hétérojonction. Le matériau de type 

n a une largeur de bande interdite plus grande que celle de l’absorbeur, et n’absorbera pas ou 

peu les photons incidents, dans la gamme de longueurs d’ondes intéressantes pour la 

conversion. 

Le Fig I.7 montre un diagramme des bandes d’une hétérojonction OTC/c-Si. À cause de 

la différence de largeur de bande interdite des deux semiconducteurs, il existe un désaccord des 

bords de bande de valence (∆𝐸𝑉) et un écart des bords de bande de conduction(∆𝐸𝑐). 

• Discontinuité de bandes de valence et de conduction Ev, Ec  

 

∆𝐸𝑐 = 
𝑂𝑇𝐶

− 
𝑆𝑖

 (I.3) 

∆𝐸𝑉 = (𝐸𝑔𝑂𝑇𝐶 − 𝐸𝑔𝑆𝑖) − ∆𝐸𝑐   (I.4) 

Une hétérojonction est caractérisée par la hauteur de barrière Eb entre le OTC et Si, la barrière 

Schottky (Vd) entre le Si et l’OTC. 

 

Cas n-Si : 𝐸𝑏𝑛 = 𝑒𝑂𝑇𝐶 − 𝑒                                             𝑉𝑑 = 𝑒𝑂𝑇𝐶 − 𝑒𝑠𝑖    (I.5)                                        

 

Cas p-Si :  𝐸𝑏𝑝 = 𝐸𝑔 + 𝑒 − 𝑒𝑂𝑇𝐶                                    𝑉𝑑 = 𝑠𝑖 − 𝑂𝑇𝐶            (I.6)                         

𝑂𝑇𝐶: le travail de sortie d’OTC,  

𝑠𝑐: le travail de sortie du silicium 

 : l'affinité électronique du silicium. 
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Fig I.7 Diagramme de bandes d'énergie d’une hétérostructure du type OTC/Si 

I.3.2 Le modèle d’Anderson 

Le modèle d’Anderson est le modèle de base pour décrire les conditions de mise en 

contact de deux matériaux semiconducteurs. Ce modèle est basé sur les propriétés électroniques 

des matériaux que sont le gap Eg, la permittivité électrique ε, l’affinité électronique χ et le 

niveau de dopage δ. Lors du raccordement des bandes de conduction et de valence, la différence 

entre les gaps et les affinités électroniques sont à l’origine des discontinuités (écart des bords 

de bande ∆𝐸𝑉 et∆𝐸𝑐). Dans ce modèle, on considère que le transport de charges se fait par 

injection dans les régions quasi-neutres et aussi par les phénomènes de 

génération/recombinaison dans la zone de charge d’espace. 
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I.3.3  Hétérojonction OTC/Si en présence d’états d’interface (Compléments au modèle 

d’Anderson) 

Le modèle d’Anderson ne prend pas en compte les états d’interface. Or le transport de 

charge à travers ces états n’est pas négligeable et peut être prédominant par les phénomènes de 

piégeage au niveau ces états d’interface. L’introduction de défauts d’interface peut être à 

l’origine des deux phénomènes suivants [11]: 

 

• les états d’interface chargés peuvent modifier la structure de bandes en diminuant ou 

augmentant le niveau de la bande de conduction par rapport au niveau de Fermi.  

• les états d’interface sont à l’origine d’un grand nombre de centres de recombinaison qui 

expliquent les valeurs élevées du courant de saturation souvent mesurées. 

 

L’influence de ces états d’interface sur les recombinaisons peut être quantifiée par les vitesses 

de recombinaison de surface (Sit). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig I.8 Diagramme de bandes d’énergie en présence d’états d’interface 

Dans cette configuration, la hauteur de barrière dépend de la valeur de 0 : 

𝑩 =
𝑬𝒈

𝒆
− 𝟎  (I.7) 

Le niveau de Fermi est dit bloqué par les états d’interface à une énergie 0. 
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I.3.4 Conduction dans l’hétérojonction OTC/Silicium 

Dans l’hétérojonction OTC/silicium, le courant est essentiellement dû aux porteurs 

majoritaires. Ce courant est conditionné par des phénomènes physiques différents dans les 

différentes régions de la structure, à savoir à l’interface et dans la zone de charge d’espace du 

silicium. 

Dans la zone de charge d’espace du silicium, compte tenu de la présence d’un gradient de 

concentration et d’un champ électrique, les porteurs de charges diffusent et donnent naissance 

à un  courant dit de diffusion selon l’équation (I.8). 

𝑗 = 𝑗𝑠𝑑(𝑒𝑒𝑉 𝐾𝑇⁄ − 1)  (I.8)                      

  𝐽𝑠𝑑 = 𝑒𝑁𝑑𝑣𝑑𝑒−𝑒𝑉𝑑 𝐾𝑇⁄   (I.9) 

Avec  

Jsd : courant de saturation 

𝑣𝑑  : vitesse des porteurs à l’interface 

Nd : densité d’électrons dans le silicium 

Vd : tension de diffusion de la structure 

T : la température, K la constante de Boltzmann. 

 

A l’interface la barrière de potentiel peut être traversée par les électrons de plusieurs façons. 

On compte cinq modes de conduction que l’on retrouve sur la Fig 1.9: 

Le principal mode de conduction est décrit par le modèle thermoélectronique (1). Il correspond 

au passage des électrons au-dessus de la barrière du silicium vers l’OTC. Ce mode peut être 

complété par une conduction par effet tunnel (2), qui correspond au passage des porteurs au 

travers de la barrière. Ensuite, un courant de génération-recombinaison (3), correspondant à 

l’association d’un électron et d’un trou dans la ZCE, peut venir s’ajouter au courant 

thermoélectronique (en polarisation directe, l’électron vient du silicium et le trou vient d’OTC). 

Cette recombinaison électrons-trous peut également se produire dans la zone quasi-neutre du 

silicium: injection de porteurs minoritaires (4). Enfin, le dernier mode de conduction correspond 

au courant de recombinaison à l’interface (5) entre les deux matériaux. Les électrons du silicium 

sont piégés à l’interface et la franchissent par effet tunnel.  
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Fig I.9 Modes de conduction dans la jonction OTC/n-Si polarisée en direct 

• Courant thermoélectronique 

 

L’expression du courant thermoélectronique existant au niveau d’une hétérostructure OTC/Si, 

en fonction de la barrière de potentiel existant à l’interface. En absence de toute polarisation, le 

courant résultant est nul de sorte que chacun des courants thermoélectroniques s’écrit : 

𝐽𝑂𝑇𝐶→𝑠𝑐 = 𝐽𝑠𝑐→𝑂𝑇𝐶 = 𝐴∗𝑇2𝑒−𝑒𝑏 𝐾𝑇⁄  (I.10) 

 

T étant la température, K la constante de Boltzmann, A* la constante de Richardson. 𝐴∗ =

4𝜋𝑒𝑚∗𝐾2

ℎ3 , 𝑚∗ est la masse effective d’un électron libre et h est la constante de Planck. 

𝑏: la hauteur de la barière  

 

En présence de polarisation, la barière OTC-silicium est inchangée, le courant 

thermoélectroniques 𝐽𝑂𝑇𝐶→𝑠𝑐 est donc inchangé. 

La barière OTC/silicium devient 𝑒′𝑏 = 𝑒𝑏 − 𝑒𝑉 = 𝑒(𝑉𝑑 − 𝑉). 

le courant du silicium vers l’OTC s’écrit: 

 

𝐽𝑠𝑐→𝑂𝑇𝐶 = 𝐴∗𝑇2𝑒−𝑒(𝑏−𝑉) 𝐾𝑇⁄  (I.11) 
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Le courant résultant est donné par : 𝐽 = 𝐽𝑠𝑐→𝑂𝑇𝐶 − 𝐽𝑂𝑇𝐶→𝑠𝑐 

 

𝐽 = 𝐴∗𝑇2𝑒−𝑒(𝑏−𝑉) 𝐾𝑇⁄ − 𝐴∗𝑇2𝑒−𝑒𝑏 𝐾𝑇⁄  

 

𝐽 = 𝐴∗𝑇2𝑒−𝑒𝑏 𝐾𝑇⁄ (𝑒𝑒𝑉 𝐾𝑇⁄ − 1) 

 

𝐽 = 𝐽𝑠𝑒(𝑒𝑒𝑉 𝐾𝑇⁄ − 1) (I.12) 

𝐽𝑠𝑒 = 𝐴∗𝑇2𝑒−𝑒𝑏 𝐾𝑇⁄  (I.13) 

 

𝐽𝑠𝑒 : courant de saturation thermoélectronique 

 

La majeure partie des porteurs suivent ce mode de conduction.  

 

Le courant thermoélectronique est souvent remplacé par une relation semi-empirique de la 

forme suivante : 

𝐽 = 𝐽𝑠𝑒(𝑒(𝑒𝑉−𝑅𝑠) 𝑛𝐾𝑇⁄ − 1) (I.14) 

Avec    n: facteur d’idéalité 

 Rs : résistance série. 

 

• Courant par effet tunnel   

 

Pour le contact ohmique, lorsque le dopage en surface d’un semiconducteur de type n est très 

élevé (supérieur à quelques 1018 at.cm-3), les électrons de la couche active traversent la barrière 

de potentiel au lieu de passer par-dessus, c’est l’effet tunnel. Dans le cadre d’un contact 

Schottky, pour un semiconducteur moins dopé, on retrouve également cet effet. En polarisation 

directe, l’effet tunnel est quasiment inexistant car la zone de charge d’espace est trop grande et 

le champ électrique trop faible pour permettre aux électrons de traverser. En revanche, en 

polarisation inverse la probabilité d’observer un courant tunnel augmente avec de fortes 

tensions pour les semiconducteurs à grand gap, de part l’importance des champs électriques 

régnant à ces fortes tensions. Ce courant vient alors s’ajouter au courant d’émission 

thermoélectronique, ce qui donne des courants de fuites en inverse, à tension élevée, bien 

supérieurs à ceux prédits par le modèle thermoélectronique.  
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En résumé, dans le cas du contact Schottky, l’effet tunnel n’intervient qu’en polarisation 

inverse. Dans ce cas, le courant de saturation est la somme du courant thermoélectronique et du 

courant tunnel, avec une prédominance du courant thermoélectronique par rapport au courant 

tunnel à faible tension et inversement au fur et à mesure que la tension augmente.  

 

I.4 Oxydes transparents conducteurs (OTC) et semiconducteurs (OTS)  

Les matériaux transparents conducteurs (MTC) peuvent être divisés en deux catégories: 

OTC et non- OTC. Dans les deux catégories, il existe des matériaux de type p et de type n. Les 

différents matériaux transparents conducteurs sont présentés à la Fig I.10. Dans ce paragraphe, 

nous traitons des oxydes transparents conducteurs (OTC) de type n et p. 

Les oxydes sont des composés constitués d’atomes d’oxygène (électronégatif) ainsi que 

d’autres atomes moins électronégatifs que ce dernier.  En effet, il est possible de trouver des 

isolants (Al2O3, SiO2), des conducteurs (ITO, AZO) et des semiconducteurs (ZnO, IGZO, 

SnO2). 

Les oxydes transparents et conducteurs (TCO pour Transparent Conducting Oxides ou 

OTS Transparent Semiconducting Oxides) développent une combinaison de deux propriétés 

qui les rendent particulièrement attractifs. Ils sont transparents dans la région du visible voire 

de l’infrarouge grâce à leurs gaps énergétiques supérieurs à 3 eV et leurs conductivités se 

rapprochent fortement de celles des métaux quand ils sont dopés. Ces Oxydes Transparents et 

Conducteurs sont en réalité des semiconducteurs dégénérés, possédant un niveau de Fermi très 

proche de leur bande de conduction (BC), voire même à l’intérieur de cette bande.  

Pour des matériaux Semiconducteurs à petit gap comme le silicium (EgSi=1.12 eV) ou 

le germanium (EgGe=0.75 eV), la transparence dans le visible est de 0% et les conductivités (à 

300K) de 10-3 S.m-1 et 1 S.m-1 respectivement. Au contraire, pour un matériau à grand gap (>4 

eV) tel que SiO2 (un isolant) la transparence dans le visible est de 100% mais la conductivité 

chute à 10-17 S.m-1. Un matériau transparent dans le domaine du visible ne doit pas absorber la 

lumière dans une gamme de longueurs d'onde allant de 3.3 à 1.5 eV (du violet vers le rouge). 

Afin de parvenir à une transparence élevée et une conductivité suffisante, il faut choisir des 

matériaux avec une bande interdite appropriée.  
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 Fig I.10 Graphique de différents MTC [12, 13] 
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Selon la théorie des bandes, une large bande interdite (> 3.0 eV) est nécessaire pour 

permettre la pénétration de la lumière visible. Néanmoins, la plupart de ces matériaux 

présentent un caractère isolant. Afin de rendre les matériaux conducteurs, un niveau accepteur 

ou un niveau donneur doivent coexister au niveau de la bande interdite. Ces dopages sont 

généralement associés à des défauts structuraux ou à des éléments dopants induisant les niveaux 

accepteurs ou donneurs dans la structure de bandes en fonction du type de dopage. Dans ce cas, 

les photons visibles avec des énergies variant d’environ 1.6 à 3.2 eV ne peuvent pas exciter les 

électrons pour sauter de la bande de valence vers la bande de conduction. Malgré tout, ces 

énergies pourraient exciter les électrons à partir du niveau donneur vers la bande de conduction 

(semiconducteur de type n) ou à partir de la bande de valence vers le niveau accepteur 

(semiconducteur de type p). Ce dernier phénomène induit la création de trous dans la bande de 

valence et, en conséquence, les matériaux deviennent ainsi conducteurs (semiconducteur de 

type p). Le schéma de principe des semiconducteurs (types n et p) est présenté dans la Fig I.11.  

En physique du solide, les bandes de conduction et de valence peuvent être décrites 

comme une combinaison linéaire des orbitales atomiques impliquées dans la liaison. Par 

définition, dans les oxydes l’atome le plus électronégatif est l’oxygène quel que soit le métal. 

Ainsi, les électrons de la plus haute orbitale de type s du métal sont transférés à l’orbitale 2p de 

l’oxygène (Fig I.12). Globalement, la bande de valence d’OTC est créée par l'orbitale 2p de 

l'oxygène, alors que la bande de conduction est créée par des orbitales issues du métal (orbitales 

s, p ou d suivant l'atome/ion concerné), le diagramme énergétique de liaison oxygène-métal est 

illustré à la Fig I.12. 

Une nouvelle classe d’oxyde semiconducteur focalise l’attention des chercheurs. Il 

s’agit des oxydes semiconducteurs amorphes (AOS). La capacité d’un semiconducteur à se 

former en phase amorphe repose sur sa tendance à former des liaisons ioniques. En effet, comme 

on l’a déjà cité, la liaison métal-oxygène est principalement ionique : les électrons de l’atome 

de métal sont attirés par l’atome d’oxygène. Ainsi, les électrons de la plus haute orbitale de type 

s du métal sont transférés à l’orbitale 2p de l’oxygène. Grâce à leur structure amorphe, ils ont 

une très bonne uniformité sur une grande surface, ainsi que de bonnes propriétés mécaniques. 

De plus, leur mobilité est supérieure à celle du silicium amorphe hydrogéné et celle des 

molécules organiques. 
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 Fig I.11 Schéma de principe de semiconducteurs (types n et p) 

 

 

 

        

 

 Fig I.12 a) Diagramme énergétique des atomes d’Oxygène et de Métal non liés b) diagramme 

énergétique d'une liaison ionique Oxygène-métal VBM : Maximum de la bande de valence, 

CBM : Minimum de la bande de conduction [14] 

I.4.1 OTC de type n  

Actuellement, les oxydes transparents conducteurs offrant les meilleures propriétés sont 

ceux dopés n (n-OTC). En 1907, Badeker et al.[14] ont rapporté pour la première fois un 

matériau conducteur transparent de CdO qui n’est pas couramment employé à cause de sa 

toxicité. Les expériences sur ces matériaux ont permis de rapides développements des OTC, les 

recherches étant orientées vers les matériaux les plus attractifs commercialement. Depuis 1960, 
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plusieurs matériaux OTC de type n ont été étudiés tels que des oxydes simples (ZnO, In2O3 et 

SnO2) [13–15] ainsi que des composés plus complexes (Zn2SnO4, ZnSnO3, Zn2In2O5, Zn3In2O6, 

In2SnO4, Cd2SnO4 [18]) et les oxydes métalliques multi-composants qui sont des combinaisons 

de ZnO, In2O3 et SnO2 [17–26]. Actuellement, l’oxyde d'indium dopé à l'étain (In2O3:Sn, 

généralement appelé l'oxyde d'indium-étain ou ITO) est un matériau largement utilisé pour la 

plupart des applications. Ce matériau a une densité de porteurs de charges (électrons) de 

51020cm-3 avec une mobilité de 15 cm2 V-1 et une conductivité de l’ordre de 104 S.cm-1. Sa 

transparence est de l’ordre de 85% entre 400 et 1100 nm sous forme de couche mince. 

Toutefois, du fait de la rareté et du prix élevé de l’indium, l’utilisation croissante des ITO est 

limitée. Par conséquent, il s’avère nécessaire de développer de nouveaux OTC pour se 

substituer à l’ITO. Récemment, des structures binaires, ternaires et quaternaires ont été 

obtenues [18, 29–34], ayant de bonnes propriétés optoélectroniques, ont fait l’objet de 

nombreuses investigations. Les n-OTC sont généralement composés de cations métalliques 

ayant une configuration d10 tels que Cd2+, Zn2+, Ga3+, In3+, et Sn4+ afin de s'affranchir de 

l'absorption optique due aux transitions d-d au sein de ces éléments. Le Tableau I.1 récapitule 

les caractéristiques (composition, conductivité, transparence, gap) des principaux n-OTC. 

Le meilleur candidat à considérer est l’AZO, qui a une résistivité inférieure à 10-4 Ω∙cm, 

et il est peu coûteux et non toxique. Néanmoins, la technologie doit évoluer afin de le déposer 

dans de bonnes conditions sur de grandes surfaces et à haute vitesse. 

Les applications de ces matériaux sont nombreuses, on note majoritairement les contacts 

électriques transparents (pour les écrans plats par exemple), mais aussi les cellules solaires, les 

fenêtres fonctionnelles, les diodes électroluminescentes, les applications 

électrochromiques [32–36]. 

Tableau I.1 Principaux OTC de type n et leurs propriétés 

Matériaux 
Epaisseur 

(nm) 

Transmittance 

moyen (spectre 

visible) (%) 

Conductivité 

(S.cm-1) 

Gap optique 

(eV) 
Année Ref 

ITO ~200 85 4.7103 3.86 2019 [37] 

ZnO-Al ~276 82 1.9103 3.76 2015 [38] 

ZnO-Ga ~550 ~80 4.9103 - 2015 [39]  

ZnO-Ti 352 90 0.68103 3.45 2018 [40] 



CHAPITRE I : LES OXYDES TRANSPARENTS SEMICONDUCTEURS POUR LES 

CELLULES SOLAIRES A HETEROJONCTION 

19 

 

ZnO-V 200-240 90 104 3.74 2016 [41] 

SnO2-F ~440 86 2.7103 - 2013 [42] 

CdO:Ce, 

Gd 
- ~80 3.2103 2.99 2013 [43] 

TiO2:Nb ~300 60-70 1.4103 - 2014 [44] 

Zn2In2O5 400-500 >85 3.4103 3 1998 [45] 

In4Sn3O12 >300 >80 5103 3.5 1997 [46] 

Cd2SnO4 240 ~80 5103 3.52 2014 [47] 

 

I.4.2 OTC de type p 

Les matériaux cités précédemment sont tous de type n. Les matériaux transparents conducteurs 

de type p sont eux relativement rares. Les premiers travaux sur des OTC de type p concernent 

des films minces de NiO est datent de 1993[48]. Sa résistivité à température ambiante est de 

1.4 × 10-1 Ω∙cm, et sa transmittance moyenne dans le spectre visible est d’environ 40% pour 

une épaisseur de couche d’environ 110 nm. En 1997, la voie des OTC de type p est ouverte 

avec les travaux de H. Kawazoe sur CuAlO2 [49] présente une haute transparence (80%). En 

effet, de nombreux p-OTC sont désormais étudiés et notamment à base de cuivre monovalent 

(Cu(I)) à structure delafossite non dopés tels que CuGaO2, CuCrO2, CuScO2… ou dopés (K, 

Ca, Mg, Fe…) [49–57] . Les dopages au magnésium sur ces delafossites se sont révélés être 

très prometteurs permettant d'augmenter significativement les conductivités (jusqu'à 2.2102 

S.cm-1 pour CuCrO2:Mg) [58]. Des oxydes mixtes ont également été répertoriés de type p 

comme SrCu2O2, In2O3-Ag2O3, [32, 45, 54] ou encore NiCo2O4 à structure spinelle [59]. Des 

oxy-chalcogénures (LaOCuS, LaOCuSe, LaOCuTe) [59–61] ont tous été référencés comme des 

p-OTC. Les différents p-OTC étudiés à l'heure actuelle sont présentés dans la Fig I.10. Ces 

matériaux sont pour la plupart des semiconducteurs intrinsèquement de type p dont la 

conductivité peut être accentuée par un dopage approprié. Il est possible de modifier une 

conductivité de type n en p par un dopage. Le cas probablement le plus connu est celui du ZnO, 

OTS de type n dans son état naturel. De nombreux dopages soit sur le site du zinc (Li, Na, K, 

Cu, As, Sb...), soit sur le site de l'oxygène (N, P…) [62,63] ont pour objectif de stabiliser le 

ZnO de type p.  

Le problème majeur à l'élaboration d’OTC type p (ou p-SCs) performants est la 

difficulté de stabiliser des porteurs de charge positive au sommet de la bande de valence. En 
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effet, dans les oxydes métalliques, la bande de valence est majoritairement à caractère 2p de 

l’oxygène [64]. Lors d'un dopage p, les niveaux accepteurs auront donc plutôt tendance à se 

former sur l'oxygène. Cependant, le déficit d'électrons engendré par le dopage p est alors 

souvent naturellement compensé par auto-compensation de charge en créant une sous 

stœchiométrie en oxygène. De plus, compte tenu de la forte ionicité de la liaison oxygène-métal, 

la faible hybridation entre les orbitales 3d du métal et 2p de l'oxygène ne permet pas (en général) 

aux trous une grande mobilité sur l'ensemble de la BV du solide. Pour ces raisons, les p-OTC 

ne possèdent pas encore de conductivités semblables à celles des n-OTC. 

Hiroshi Kawazoe et al. [49] proposent une explication et une solution possible à ce 

problème. Le problème vient de la forte différence entre les niveaux d'énergie des orbitales de 

valence de l'oxygène (2p) et du métal (variable suivant l'élément considéré). En particulier, 

l'orbitale de valence de l'oxygène est située à un niveau d'énergie significativement inférieur à 

celui de l'orbitale de valence du métal. La conséquence est que dans le solide, ces orbitales 

n'interagissent pas entre elles, et le solide possède un caractère ionique. Globalement, la bande 

de valence du matériau est donc créée par l'orbitale 2p de l'oxygène, alors que la bande de 

conduction est créée par des orbitales issues du métal. Or que les trous assurant la conduction 

sont localisés dans la bande de valence du matériau. Si la bande de valence du matériau est 

uniquement créée par l'oxygène, comme dans le cas présent, alors il en résulte que les trous sont 

localisés au niveau de l'oxygène et sont donc très peu mobiles. 

Afin de pallier ce problème, une possibilité est de faire en sorte que la bande de valence 

soit formée par une interaction entre les orbitales de valence de l'oxygène et du métal, ce qui 

signifie que la liaison oxygène-métal doit être non pas ionique mais covalente, ce qui revient à 

dire que l'orbitale de valence du métal (orbitale de type d pour les éléments de transition) doit 

être située à un niveau d'énergie le plus proche possible de l'orbitale 2p de l'oxygène. Si cette 

condition est remplie, alors, dans le solide, l'orbitale 2p de l'oxygène et l'orbitale de valence du 

métal interagissent afin de former la bande de conduction et la bande de valence (comme illustré 

dans la Fig I.13). Les trous présents dans la bande de valence ne sont alors plus localisés au 

niveau de l'oxygène mais délocalisés dans le matériau, et sont donc significativement plus 

mobiles que si l'orbitale de valence est formée par l'oxygène seul. Cette méthode consistant à 

synthétiser un oxyde volontairement choisi covalent est appelée modulation chimique de la 

bande de valence par Kawazoe et al.. De nombreux OTCs de type p conçus à l’aide de la 

CMVB sont résumés dans le Tableau I.2. 
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Tableau I.2 OTC de type p conçus conformément à la CMVB 

Matériaux Année Technique Epaisseur 

(nm) 

Transmittance 

moyen (vis)(%) 

Conductivité 

S.cm-1 

Réf 

CuAlO2 2000 PLD 500 80 9.510-1 [32] 

CuGaO2  PLD 500 80 6.310-2 [32] 

SrCu2O2  PLD 120 - 4.810-2 [32] 

ZnRh2O4 2002 - - - 710-1 [65] 

LnCuOCh(L

n=La,Pr ;Nd

 ;Ch=Se,Te) 

2002-

2005 

PLD - - - [66]

–

[68] 

InGaO3(Zn

O)m 

2003 R-SPE 120   [69] 

YCuOSe 2007 - - - 1.410-1 [70] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig I.13 Illustration schématique de la liaison chimique entre un ion oxyde et un cation 

adaptée pour l’approche CMVB 

 

 

 

Ion oxyde O2- 2p6 
d10 orbitale d’ions 

de métaux de 

transition 

Haut de bande de 

valence 

Bas de bande de 

conduction 

E
n
er

g
ie

 

Covalence 

Eg 



CHAPITRE I : LES OXYDES TRANSPARENTS SEMICONDUCTEURS POUR LES 

CELLULES SOLAIRES A HETEROJONCTION 

22 

 

I.4.2.a OTC de structure delafossite 

Certains oxydes de formule chimique A+B3+O2 cristallisent dans la structure delafossite. 

Dans cette structure cristallographique, A représente le cation monovalent tel que A+ = Ag+, 

Cu+, Pd+ ou Pt+ et B3+ représente le cation trivalent tel que Al3+, Ga3+, In3+, Cr3+, Fe3+, Co3+, 

Y3+, La3+, Sc3+, etc. 

La structure délafossite présente un empilement alternatif des couches de cations A+ et 

de couches d’octaèdres BO6 reliés entre eux par les arêtes. Chaque cation A+ est linéairement 

coordonné à deux atomes d’oxygène appartenant aux couches d’octaèdres B3+O6 supérieure et 

inférieure (Fig I.14 cas CuFeO2). Selon la séquence d’empilement des plans compacts d’atomes 

d’oxygène, deux polytypes sont essentiellement formés: le polytype rhomboédrique 3R (Fig 

I.14 a) et le polytype hexagonal 2H (Fig I.14 b). Si l’on appelle O1, O2 et O3 les trois types de 

plan d’oxygène possibles, nous pouvons observer des séquences … O1AO1-B-O2AO2-B … 

(polytype 2H) ou …O1AO1-BO2AO2-B-O3AO3-B … (polytype 3R). Le polytype le plus 

fréquemment rencontré est le polytype 3R correspondant au groupe d’espace R3 m, et 

seulement quelques delafossites présentent également le polytype 2H comme CuAlO2, CuScO2 

ou encore CuYO2 [60] correspondant au groupe d’espace P63/mmc. Les deux polytypes sont 

présentés dans la Fig I.14. 

 

Fig I.14 Structure delafossite polytype 3R et polytype 2H (cas CuFeO2) 
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Concernant la conductivité de type p des delafossite, une forte stabilité des trous est 

observée eu égard à une forte hybridation entre l’orbitale d10 de l’ion A+ et l’orbitale 2p de 

l’oxygène. Ceci provoque une délocalisation du trou et lui fait gagner en stabilité 

thermodynamique. Deux autres mécanismes expliquent la conductivité de type p. D'une part, 

des lacunes de l’ion A+ se forment dans le matériau. Ainsi une non-stœchiométrie en l’ion A+ 

induira la présence de trous dans le matériau. D'autre part, l'oxygène peut être présent dans la 

structure dans des sites interstitiels. De plus, l’existence d’un défaut de l’atome B sur le site de 

l’atome A qui induit la présence de deux oxygènes interstitiels afin d’expliquer le caractère p 

des delafossites. 

Dans le cas d’oxyde mixte fer et cuivre (CuFeO2) par exemple, un excès de cuivre 

entraîne immédiatement la formation de Cu2O ou de Cu ou de CuO en fonction de la quantité 

d’oxygène présente, alors qu’un excès de fer entraîne la formation de phase spinelle Cu2Fe2O4. 

Il est intéressant de noter que la phase delafossite se transforme en phase spinelle à la fois en 

atmosphère oxydante (CuFe2O4 + CuO) et en atmosphère réductrice (Fe3O4 + Cu). La rupture 

des liaisons O-Cu-O de la structure delafossite due, soit à l’insertion d’oxygènes excédentaires, 

soit à la migration des espèces cuivre dans ces plans de cuivre, génère des glissements des 

couches les unes par rapport aux autres et permet de stabiliser ainsi la structure spinelle. 

Actuellement, les recherches d’OTC de type p de structure délafossite se concentrent 

principalement sur des matériaux à base de cuivre. Il existe relativement peu de travaux sur les 

matériaux à base d’argent car les matériaux de structure délafossite basés sur Ag sont difficiles 

à synthétiser par une réaction simple à l’état solide. De plus, les coûts élevés des matières 

premières limitent également ses applications futures. 

Les applications des délafossites liées à leurs propriétés optoélectroniques nécessitent 

l’élaboration de ces composés sous forme de films minces. L’élaboration de phases délafossites 

sous forme de couches minces reste toutefois compliquée et nécessite soit des températures de 

dépôt relativement élevées (de l’ordre de 500°C-600°C) soit des traitements thermiques post-

dépôt pouvant aller jusqu’à 1100°C afin de cristalliser les phases délafossite. Dans les cas où 

les films sont déposés à haute température, les substrats utilisés sont en quartz ou en saphir.  
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• Problème de recuit des delafossite 

Par exemple, dans les cellules solaires, il est nécessaire d'élaborer plusieurs couches 

successives. Il est important que l'élaboration d'une couche ne détruise pas les couches 

précédemment déposées. Les conditions difficiles d'élaboration de la phase CuFeO2 [66], 

notamment les recuits à 600°C, peuvent présenter un danger pour les couches déjà déposées. 

I.5 Jonctions p-n transparentes 

Pour voir l’apparition d’une électronique active (transistors bipolaire, diode), il est 

nécessaire de fabriquer des jonctions p-n transparentes. La jonction p-n est un module 

élémentaire de la plupart des appareils électroniques tels que les diodes, les transistors, les 

cellules solaires, les LED et les circuits intégrés.  

L’intérêt des jonctions transparentes est d’autoriser la transmission visible du spectre 

solaire toute en absorbant les UVs. Ces dispositifs pourraient être utilisés simultanément en tant 

que barrière anti UV et cellules photovoltaïques. La synthèse de nouveaux matériaux et 

l’amélioration des propriétés optélectronique des p-OTC a permis de réaliser des dispositifs 

électroniques transparents.  

I.6 Conclusion 

 La première partie de ce chapitre s’est concentrée sur les bases du fonctionnement des cellules 

photovoltaïques, les notions d’absorption du rayonnement, ainsi que les principaux paramètres 

électriques des cellules solaires. Les propriétés des hétérojonctions qui sont au centre des 

performances photovoltaïques des dispositifs ont été montrées, principalement la structure du 

diagramme de bande et le mode de conduction. Enfin, la dernière partie est consacrée aux 

oxydes transparents conducteurs, de type n et type p. Ces derniers ont été choisi dans ce travail 

comme candidats potentiels pour former l’hétérojonction OTC/Si, vu leurs propriétés très 

intéressante. 
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II.1 Introduction 

Dans ce chapitre, nous décrivons la méthode utilisée pour la croissance des films ainsi 

que les différentes techniques d’analyses employées pour caractériser les couches minces 

synthétisées. 

Nous avons utilisé la technique de pulvérisation cathodique magnétron pour la 

croissance des couches minces de l’oxyde d’étain (SnO2), de l’oxyde de zinc (ZnO) et de 

l’oxyde mixte fer cuivre (CuFeO2). 

Nous avons utilisé diverses techniques de caractérisation pour déterminer les propriétés 

physicochimiques des couches minces synthétisées. Nous présenterons et décrirons ci-après le 

fonctionnement des instruments de mesure ainsi que le principe de chaque analyse.  

II.2 Pulvérisation cathodique magnétron 

La pulvérisation cathodique magnétron est un procédé de dépôt en phase vapeur appelé 

PVD (Physical Vapor Deposition) qui a été utilisée au cours de cette thèse pour réaliser des 

couches minces d’oxyde transparents semiconducteurs. 

La technique de dépôt par pulvérisation magnétron est l’une des techniques de synthèse 

de films minces les plus utilisées car elle permet d’obtenir par voie sèche tous types de 

matériaux : métalliques ou céramiques en les déposant sur n’importe quel substrat qu’il soit 

isolant ou conducteur qui peut supporter de haute température de travail. Elle permet également 

d’obtenir des matériaux homogènes à faible températures avec généralement une bonne 

adhésion sur les supports. Un autre avantage important de cette technique est la possibilité de 

contrôler les paramètres de dépôts pour produire des films de structures contrôlées. 

II.2.1 Principe de pulvérisation cathodique magnétron  

La synthèse des couches minces par les procédés PVD se déroule principalement en trois 

étapes: la création d’une vapeur métallique à partir d’une source solide, le transport des espèces 

pulvérisées sous forme de vapeur vers le substrat et enfin la condensation de cette vapeur au 

niveau du substrat et la formation du film. 

  Un schéma de dispositif et principe de pulvérisation cathodique magnétron sont 

représentés dans la Fig II.1. Le procédé de pulvérisation cathodique consiste en l’application 

d’un champ électrique entre une cathode (cible) et une anode (le substrat), suivie de 

l’introduction d’une faible quantité de gaz neutre (l’Argon) dans une chambre de dépôt sous 
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vide à l’aide d’un système de pompage (une pompe primaire et une pompe secondaire). La 

décharge électrique permet de générer un plasma à la surface de la cible constitué par des 

atomes d’Ar faiblement ionisés et neutres (Fig II.1). Les ions Ar+ sont alors accélérés vers la 

cible chargée négativement et acquièrent ainsi de l’énergie qu’ils libèrent lors de leur impact à 

la surface de la cible. Cela peut entraîner l’éjection d’un atome par transfert de quantité de 

mouvement, l’implantation de l’ion incident, la réflexion de l’ion incident neutralisé par 

transfert de charge ou l’émission d’électrons qui serviront à entretenir la décharge. Les 

différents processus qui se produisent au cours du bombardement d’ions incidents sont 

représentés dans la (Fig II.2). 

 

  

 

 

 

 

Fig II.1 Schéma d’un dispositif (a) et principe de pulvérisation cathodique magnétron (b) 

 

 

 

 

 

 

 

Fig II.2 Différents mécanismes d’interaction d’un ion énergétique avec la surface de la cible 
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II.2.2 Effet magnétron 

L’effet magnétron est basé sur l’application près de la surface de la cible d’un fort champ 

magnétique généré par deux aimants concentriques de polarités inverses, installés à l’arrière de 

la cible. Ce champ magnétique sert à piéger à la surface de la cible les électrons secondaires 

émis et ainsi d’accroître leur possibilité de rencontrer un atome d’argon dans le cadre d’une 

interaction ionisante. Ce qui permet d’augmenter le taux d’ionisation des atomes d’Ar et donc 

d’obtenir un meilleur taux de pulvérisation des atomes de la cible. L’utilisation d’un magnétron 

conduit également à l’augmentation de vitesse de dépôt dans la gamme de 10 µm.h–1 et favorise 

la synthèse de films plus dense. 

II.2.3 Pulvérisation cathodique magnétron en condition réactive 

La synthèse de films céramiques, oxydes, carbures, nitrures peut être réalisée suivant deux 

méthodes : la pulvérisation d’une cible céramique ou la pulvérisation d’une cible métallique 

avec l’ajout d’un gaz réactif au gaz porteur [71], appelée pulvérisation cathodique magnétron 

en condition réactive. Pour l’oxyde, la pulvérisation d’une cible céramique nécessite 

l’introduction d’une fraction de gaz réactif (O2) pour rétablir la stœchiométrie du film. En effet, 

lors de l’introduction d’un gaz réactif dans un réacteur, simultanément à l’argon, une proportion 

du gaz chimiquement actif (O2, CH4, N2…) interagit avec les parois de la chambre de déposition 

et la cible, le reste étant évacué par le groupe de pompage. La proportion réagissant avec la 

cible est alors pulvérisée sur le métal pour créer le dépôt. Ce mode de travail induit des 

phénomènes d’instabilité électrique de régime de pulvérisation à cause de l’interaction du gaz 

réactif avec la surface de la cible. 

II.2.3.a Apparition de décharges (instabilité) électrique 

L’interaction entre le gaz réactif et la cible entraine la formation du composé à la surface de 

la cible (contamination), ces composés sont souvent des isolants électroniques. Par conséquent, 

lors du bombardement de la cible avec les espèces positifs Ar+, il se produit une accumulation 

de charges positives sur la surface de films diélectriques jusqu’à atteindre la tension de claquage 

de l’isolant (composé) et alors produire un arc électrique. Cet arc électrique s’accompagne de 

projections de matière de la surface de la cible, ce qui détériore la qualité du dépôt. Pour palier 

à ce problème de l’instabilité électrique (arc électrique), plusieurs méthodes ont été proposées 

dans la littérature [72–76].  
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Une première manière est d’utiliser un courant continu pulsé à moyenne fréquence (10 à 

100 kHz) schématisé sur la Fig II.3. Le principe du processus est le suivant : pendant le temps 

de polarisation (Ton), la cible est polarisée négativement, ce qui entraine une accumulation des 

charges positives sur sa surface, préférentiellement sur la zone contaminée. Puis, durant l’arrêt 

de l’application de la tension négative (Toff), voire une tension légèrement positive, les électrons 

présents dans le plasma sont attirés par la cathode et neutralisent les espèces positives 

accumulées sur la cible. La cible est alors à nouveau disponible pour une période de 

pulvérisation sans encombre. Le déchargement complet a une durée de l'ordre de la dizaine de 

microsecondes. Cela correspond à des fréquences typiques de l’ordre de 50 kHz pour éviter 

l’instabilité électrique [72]. 

   

 

 

 

 

 

 

Fig II.3 Exemple de signal issu d’un générateur de courant continu pulsé à moyenne 

fréquence [72] 

Il est également possible d’utiliser une tension alternative (d’une fréquence radio fixée par 

convention à 13,56 MHz), elle permet de neutraliser les charges accumulées au cours de chaque 

cycle à la surface d’un matériau isolant. Avec la fréquence utilisée, les électrons sont attirés 

pendant la polarisation positive et sont repoussés pendant la polarisation négative. La surface 

de la cible se comporte comme un condensateur qui prend une charge négative appelée tension 

d’autopolarisation permettant d’équilibrer le nombre de charges positives et négatives. Avec 

cette technique, des matériaux isolants peuvent être pulvérisés. L’utilisation de systèmes diodes 

RF conduit à un bombardement intense de la couche en croissance, dû aux électrons secondaires 

très énergétiques, et aux faibles vitesses de dépôt.  
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II.2.4 Dispositifs des pulvérisateurs utilisés 

Pour l’élaboration des films minces d’oxydes transparents semiconducteurs du type n: 

SnO2 et ZnO, nous avons utilisé  la pulvérisation magnétron assistée par radiofréquence. Pour 

le dépôt des films d’oxydes transparents semiconducteurs du type p d’oxyde mixte fer et cuivre 

(CuFeO2), nous avons opté pour la pulvérisation cathodique à courant continu pulsé à moyenne 

fréquence. 

II.2.4.a Dispositif RF magnétron utilisé pour les films SnO2 et ZnO 

Le réacteur utilisé pour la réalisation des films SnO2 et ZnO est un pulvérisateur 

fonctionnant en radiofréquence de marque Kart.l Lesker, la Fig II.4 montre la machine de dépôt 

utilisée. Le plasma est démarré et entretenu par une source électrique alternative fonctionnant 

à 13,56 MHz. Le dispositif est équipé d’une jauge de pression (PFEIFFER Vacuum) pour 

mesurer la pression de travail, ainsi que de débitmètres massiques de marque Hastings (power 

Pad 400) afin de contrôler les débits de gaz introduits. Trois cibles sont montées à l’intérieur de 

la chambre, elles sont alimentées par un générateur RF (TRUPlasma RF1003).  Le porte substrat 

est placé en vis-à-vis des cibles, lesquelles sont ajustables en hauteur.  

Ce mode de fonctionnement permet de réaliser des dépôts de bonne qualité à basse température 

d’OTC (AZO et ITO) et d’argent, si bien qu’il permet de réaliser des échantillons de manière 

plus reproductible et à plus grand débit. 

 

Fig II.4 Représentation de la machine de dépôt utilisée pour les films SnO2 et ZnO 
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II.2.4.b Dispositif DC magnétron pulsé utilisé pour les films CuFeO2 

L’´equipement utilisé pour la réalisation des films CuFeO2 est le dispositif de 

pulvérisation (Alcatel 604). La photographies de dispositif expérimental utilisé est illustré sur 

la Fig II.5. Le réacteur est équipé d’un groupe de pompage (pompe primaire et pompe turbo-

moléculaire) permettant d’atteindre un vide de l’ordre de 10-5 Pa. Les débits des gaz O2 et Ar 

sont contrôlés par des débitmètres massiques de marque Brooks. La pression totale de travail 

est mesurée en utilisant une jauge absolue MKS Baratron. Les cibles sont alimentées à l’aide 

d’un générateur DC pulsé (Advanced Energy Pinnacle+) et d’un générateur continue (Pinnacle 

MDX 500). Un dispositif de chauffage à résistance électrique est positionné derrière le porte-

substrat. Les revêtements sont déposés à des températures différentes et le substrat est placé en 

rotation pendant le dépôt à une vitesse de 60 tours par minute. 

 

Fig II.5 Photographies d’ensemble (a) et de l’intérieur (b) du dispositif expérimental de dépôt 

(Alcatel 604) des films CuFeO2 
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II.3  Techniques d’analyses et de caractérisations  

L’épaisseur des films SnO2 est déterminée par l’éllipsométrie spectroscopique (SE). La 

morphologie des revêtements CuFeO2 est observée par Microscopie Electronique à Balayage 

(MEB), tandis que la composition des films est obtenue à l’aide d’un spectromètre à dispersion 

d’énergie des photons X (EDS) monté sur le MEB. La caractérisation structurale des films est 

réalisée par Diffraction des Rayons X (DRX). La conductivité électrique à température 

ambiante est mesurée par la méthode quatre pointes. La concentration et la mobilité des porteurs 

de charge des films SnO2 sont évaluées à l’aide de mesures par sonde de Hall. Ainsi, la 

transmittance optique des films CuFeO2 est déterminée à l’aide d’un spectrophotomètre UV-

VIS-NIR et les films SnO2 et ZnO par l’éllipsométrie spectroscopique. Les détails de chaque 

technique sont décrits dans les paragraphes suivants. 

II.3.1 Propriétés morpho-structurales 

II.3.1.a Diffraction des rayons X (DRX) 

Cette analyse permet d’identifier les phases présentes dans les films et de mettre en 

évidence leur caractère cristallin. Afin de caractériser la structure des films minces, la 

Diffraction des Rayons X (DRX) a été utilisée. L’équipement mis en œuvre dans ce travail est 

un diffractomètre BRUKER D8 focus équipé d’un détecteur linéaire LynxEye et d’une 

anticathode en cobalt (λkαCo= 0,178897 nm). Les diagrammes de diffraction sont collectés en 

configuration Bragg-Brentano (θ-2θ) sous air pendant 8,3 minutes sur une plage angulaire allant 

de 20° à 80° avec une vitesse de balayage (2θ) de 0,1°/s. Une illustration schématique de DRX 

en configuration θ/2θ est représentée dans la Fig II.6. De nombreuses informations liées à la 

structure cristalline des films peuvent être obtenues à partir de la mesure de DRX.  
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Fig II.6 Schéma de diffraction des rayons X (DRX) en configuration θ/2θ et la photographie 

du dispositif utilisé 

La taille moyenne des grains et les paramètres de maille peuvent être calculés par la formule de 

Scherrer et la relation de Bragg depuis les raies de diffraction principales. Le principe de base 

de la diffractométrie est présenté sous la forme de la loi de Bragg [77]:  

2𝑑 sin 𝜃 = 𝑛 (II.1) 

Avec d = distance interréticulaire 

θ = angle d’incidence des rayons X par rapport à la surface de l’échantillon 

n = ordre de diffraction,  

λ = longueur d’onde des rayons X. 

II.3.1.b Microscopie électronique à balayage (MEB)  

La morphologie de surface des couches minces AZO et CuFeO2 est observée par Microscopie 

Electronique à Balayage (JEOL JSM-7800F) qui permet d'obtenir des résolutions 

nanométriques et ainsi de révéler les reliefs d'extrême surface grâce à une tension d’accélération 

pouvant monter jusqu’à 1.5 kV. Son principe consiste en un faisceau d’électrons finement 

focalisé et dévié à travers des lentilles électromagnétiques qui balaie la surface d’un échantillon. 

L’interaction électrons-matière donne naissance, en tous points de la surface balayée aux 

émissions suivantes : électrons secondaires, rétrodiffusés, photons lumineux et rayonnement X. 

b 
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L’exploitation de ces émissions permet d’observer la morphologie, la topographie et la 

microstructure d’un film et la détection qualitative et quantitative des éléments atomiques 

présents. 

Le microscope est équipé d’un détecteur EDS pour l’estimation de la composition des 

films. La photographie de dispositif expérimental de MEB est présentée par la Fig II.7. 

Plusieurs informations telles que l’épaisseur des couches, leur morphologie, leur microstructure 

et leur orientation cristalline peuvent être obtenues. 

 

 Fig II.7 Photographie du MEB utilisé 

II.3.1.c Mesure des épaisseurs de films  

L’épaisseur des films est un paramètre de base très important qui a un impact sur 

plusieurs propriétés, en particulier pour des couches d’OTC. Dans notre travail, on a utilisé la 

méthode optique à l’aide de l’éllipsometrie spectroscopique pour mesurer l’épaisseur des films 

SnO2 et ZnO. Concernant les couches minces CuFeO2, l’épaisseur est déterminée par le MEB. 

II.3.2 Propriétés optiques  

II.3.2.a  Mesures spectrophotomètriques 

Les propriétés optiques des films CuFeO2, sont mesurées avec un spectrophotomètre 

Shimadzu UV-3600 UV-VIS-NIR. La gamme spectrale de travail s’étend de 200 nm à 2600 

nm, couvrant le spectre ultra-violet (UV), le visible, et le proche infrarouge (NIR). Il est doté 

du logiciel de contrôle/acquisition Cary WinUV et permet de faire des mesures de transmission 

et de réflexion dans la plage de longueur d’onde (200 nm à 2600 nm). Le principe de 
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fonctionnement est illustré sur la Fig II.8 [78]. Lors de nos expériences, les films sont déposés 

sur des substrats du verre qui constitue la référence pendant les mesures afin d’éliminer 

l’influence du substrat lors de l’interprétation des spectres. 

 

 

Fig II.8 Principe et photographie d'un spectrophotomètre à double faisceau utilisé [78] 

II.3.2.b Mesures par l’ellipsométrie spectroscopique  

Les courbes de transmissions des films SnO2 et ZnO déposés sur substrat de quartz 

amorphe sont mesurées par l’ellipsométrie spectroscopie conventionnelle. 

L’ellipsométrie spectroscopique (SE) est une technique optique d’analyse de surface. 

Elle est basée sur la mesure du changement de l’état de polarisation de la lumière après réflexion 

sur une surface plane. La quantité mesurée dans cette technique est le rapport noté ρ entre les 

coefficients de réflexion de l’échantillon pour des polarisations parallèle et perpendiculaire au 

plan d’incidence : 

𝑟𝑝

𝑟𝑠
= 𝑡𝑎𝑛  𝑒𝑥𝑝𝑗∆ = 𝜌  (II.2) 

a 

b 
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𝑡𝑎𝑛  =
|𝑟𝑝|

|𝑟𝑠|
 

où tan(ψ) et Δ représentent respectivement, le rapport des modules |ρ| et la différence de phase 

introduite par la réflexion. Ce paramètre ρ est fonction des indices de réfraction et de l’épaisseur 

des couches minces. La photo de l’ellipsométrie spectroscopie utilisée est montrée à la Fig II.9. 

L’utilisation d’un modèle physique est nécessaire pour déterminer l’indice de réfraction 

complexe (n et k), l’épaisseur et l’énergie du gap (Eg) de la couche déposée à partir des mesures 

de  et .  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig II.9 Vue extérieure de l’ellipsométrie spectroscopie utilisée (a), réflexion des axes de 

polarisation à la surface de l’échantillon (b) 
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Les épaisseurs et les indices de réfraction des films de SnO2, ZnO déposés sur substrats 

de silicium ont été déterminés par ellipsométrie spectroscopique WVASE 32 Woollam. A partir 

des mesures réalisées à différents angles d’incidence (60° jusqu’à 75°), on peut obtenir 

l’épaisseur et l’indice de réfraction des films. On utilisant le modèle optique de Cauchy [79, 80] 

avec un coefficient d’extinction K=0 :    𝑛(𝜆) = 𝐴𝑛 +
𝐵𝑛

(𝜇𝑚)2
   (II.3) 

 Cette analyse a été faite dans la gamme de longueur d’onde 380-1500 nm.  

• Calcul du gap à partir des courbes de transmission optique 

En effet, la transmission optique T est le rapport entre l’intensité de lumière transmise 

par l’échantillon et l’intensité de lumière incidente (𝑇𝑆𝑛𝑂2/𝑆𝑖𝑂2
= 𝐼 𝐼0⁄ ). Afin de mettre en 

considération la transmission dans le substrat, la transmission du substrat nu (quartz amorphe 

sans couche de SnO2) a été mesurée. Les spectres de transmissions du quartz et des couches de 

SnO2 sont présentés à la Fig II.10. Pour la transmission dans les couches SnO2, on a fait deux 

calculs, avec et sans tenir en compte de transmission du substrat (c'est-à-dire 𝑇𝑆𝑛𝑂2
=

𝑇𝑆𝑛𝑂2/𝑆𝑖𝑂2
𝑇𝑆𝑖𝑂2

⁄ ). Le spectre obtenu prend alors en compte le substrat et le film d’oxyde d’étain. 

Le deuxième calcul est réalisé sans prendre en considération la transmission du substrat. Cette 

mesure est représentée par la courbe indexée « TSnO2/TSiO2» sur le graphique. 

➢ Sans tenir en compte de transmission du substrat (juste la transmission de couche de 

SnO2, TSnO2) : 𝑇𝑆𝑛𝑂2
=

𝐼𝑆𝑛𝑂2

𝐼0
   (II.4) 

Avec I0 : intensité de rayonnement incident, ISn02 : intensité de rayonnement transmis 

par la couche de SnO2.  

➢ Tenir en compte de la transmission dans le substrat (TSiO2): 

𝑇 𝑆𝑖𝑜2
=

𝐼 𝑠𝑖𝑜2

𝐼0
        ;       𝑇𝑆𝑛𝑂2

=
𝑇 𝑆𝑛𝑂2

𝑇 𝑆𝑖𝑜2

   (II.5) 
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 Fig II.10 Courbes de transmission du quartz et du dépôt d'oxyde d'étain sur quartz 

Un exemple de spectre de transmission en fonction de la longueure d’onde obtenu est 

présenté en Fig II.11 sur lequel on distingue 3 régions, la région 1 dans laquelle tout le faisceau 

émis est absorbé (forte absorption), la région 2 qui représente la région d’absorption des photons 

d’énergie légèrement supérieure à celle de la bande interdite du matériau, et la région 3 

caractérisée par la présence d’interférence due à la réflexion des ondes lumineuses incidentes à 

l’interface et par la surface de l’échantillon (faible absorption) . 

 

 Fig II.11 Exemple de courbe de transmission de SnO2  

Le spectre d’absorption des films sont déduits par les spectres de transmission en 

appliquant la relation de Bouguer-Lambert-Beer (loi de Beer) [81] :  = − ln (𝑇) 𝑑⁄   (II.6) 
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Dans les semiconducteurs amorphes, l’absorption optique fait intervenir, en plus des états 

délocalisés (bande de valence et bande de conduction), des états localisés des queues de bandes 

et de la bande interdite. Ce spectre peut être divisé en trois régions distinctes, associées à 

l’absorption du matériau. 

1) Une zone de faible absorption, aux basses énergies, caractéristique du dopage, 

2) Une zone à la limite du gap, où l’absorption suit la loi d’Urbach,  

3) Et une zone où α augmente fortement, qui peut être modélisée par la loi de Tauc.  

A basse énergie, l'absorption résulte de transitions entre états localisés de la bande 

interdite. Elle est très peu intense et la région spectrale correspondante est considérée comme 

transparente. A moyenne énergie, l'absorption résulte de transitions entre états localisés en bord 

de bande de valence et de conduction, qui résultent de la structure partiellement désordonnée 

du matériau, et des états étendus de la bande opposée. La forme expérimentale du coefficient 

d'absorption dans cette zone appelée "queue d'Urbach" suit une loi du type [82] : 

(ℎ) = 0exp [(ℎ − 𝐸𝑎)/𝐸𝑢]  (II.7) 

où α0, σ et E0 sont des constantes représentatives du matériau. Eu présente l’énergie d’Urbach, 

mesure "l'extension" de la queue d'Urbach et constitue une mesure indirecte du désordre de 

structure. Cette loi empirique, qui se vérifie pour un grand nombre de solide ionique, cristallin 

ou amorphe, peut s’expliquer par la présence de deux effets dans le solide: un couplage électron-

phonon, et la présence d’impuretés et de défauts. 

A haute énergie, l'absorption résulte de transitions électroniques entre états étendus de 

bande à bande. Elle est couramment décrite par la loi de Tauc [83]: 

 (𝛼ℎ)𝑛 = 𝐴(ℎ − 𝐸𝑔)  (II.8) 

Où n et A sont des constantes. n caractérise le type de transition optique et prend les valeurs de 

1/2, 2, 3/2 ou 3 si la transition est respectivement : permise indirecte, permise directe, interdite 

directe ou interdite indirecte. Il a été montré qu’une transition permise indirecte (n=0.5) 

impliquant une bande d’énergie due à des défauts situés dans le gap, pouvait avoir lieu dans le 

cas d’oxyde semiconducteurs amorphes [84]. Pour les films SnO2 recuit, des transitions direct 

(n=2) ont été considérés [85].  
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La Fig II.12 illustre la détermination de l’énergie de la bande optique Eg à partir des données 

de transmission. Pour calculer l’énergie du gap, on trace (h)n en fonction de l’énergie d’un 

photon E= h et l’extrapolation linéaire de la partie quasi-linéaire de (h)n jusqu'à l’axe des 

abscisses c’est-a-dire pour =0, permet d’obtenir la valeur du gap optique (gap indirect n=0.5, 

gap direct n=2).  

 

 

Fig II.12 Détermination de la bande optique, a) gap indirecte et b) gap direct 

II.3.3 Caractérisations électriques  

II.3.3.a Mesures par la technique des quatre pointes 

La conductivité électrique des films déposés sur substrats en quartz est mesurée à 

température ambiante par la méthode des quatre pointes (système Jandel). La configuration 

utilisée est illustrée à la Fig II.13. Pendant les mesures, les quatre pointes métalliques sont mises 

en contact avec la surface de l’échantillon. Une source de courant traverse les deux sondes 

externes ; un voltmètre mesure la tension V aux bornes des deux sondes internes. La distance 

entre les sondes est de 1 mm. La source de courant est un générateur Keithley 237 et la tension 

est mesurée avec un multimètre Keithley 2700.  La résistance du film est dérivée de la formule 

(II.8). La valeur moyenne de cinq mesures a été prise en compte. 

 𝑅𝑠 = 4.532 ×
𝑉

𝐼
  (II.9) 

Où 4,532 est un facteur de forme propre à la mesure sur les couches minces, V : tension mesurée 

entre les pointes 2 et 3 (V), I : courant appliqué entre 1 et 4 (A) 
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Connaissant l’épaisseur du film d, sa résistivité peut être obtenue à partir de l’équation 

suivante [86]. 

 𝜌 = 𝑅𝑆𝑑 (II.10) 

A partir de la résistivité du film, on peut calculer sa conductivité par la formule ci-dessous. La 

conductivité électrique est la grandeur inverse de la résistivité et s’exprime en (S.cm-1). 

  𝜎 =
1

𝜌
 (II.11) 

 

Fig II.13 Photographie et schéma de principe de la méthode des 4 pointes 

II.3.3.b Mesures par effet de Hall 

L’effet Hall permet de déterminer les propriétés électriques (la concentration, la 

mobilité des porteurs de charge et le type de conductivité) d’un matériau parcouru par un 

courant électrique en présence d’un champ magnétique.  

La Fig II.14 montre le schéma du principe de l’effet Hall. En absence de champ 

magnétique, les porteurs de charges se déplacent à une vitesse vx suivant l’axe x, l’application 

du champ magnétique dévie la trajectoire des porteurs dans une direction parallèle à l’axe y, la 

force Lorentz exercée sur les porteurs pour générer ce déplacement est donnée par l’équation 𝑭 

= 𝑞𝒗 × 𝑩. En conséquence, une tension de Hall VH peut être produite entre les deux faces 

latérales du film.  

Cet effet s'observe pour un barreau semiconducteur traversé par un courant électrique I 

(Fig II.14), tout en étant soumis à un champ magnétique B. Si ce champ magnétique est 

perpendiculaire au sens de passage du courant, une tension de Hall VH apparait sur les faces 

d 

I I V 
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latérales du barreau. Cette tension est proportionnelle au courant et à l'intensité du champ 

magnétique.  

 

 

 

   

 

Fig II.14 Schéma du principe de l’effet Hall 

Pour les mesures électriques par effet Hall, les 4 coins de l’échantillon sont reliés à une 

plaquette par un contact électrique. Les liaisons des contacts par des fils métalliques sont 

montrées à la Fig II.15. Cette plaquette possède plusieurs configurations de câblage qui peuvent 

être modifiées pour des mesures en configuration Van der Pauw par exemple. Les contacts ont 

été réalisés par la pulvérisation cathodique aux 4 coins de l’échantillon. Le positionnement des 

contacts pour les mesures électriques est illustré à la Fig II.16. 

Le théorème de Van der Pauw permet de calculer une résistance carrée RS (Ω/surface). La 

résistivité est alors calculée en multipliant RS par l’épaisseur d de l’échantillon.  

La résistivité ρ est la solution de l'équation de Van der Pauw (II.12). 

𝑦(𝑥) = 𝑒−𝜋𝑅𝐴/𝑅𝑆 + 𝑒−𝜋𝑅𝐵/𝑅𝑆 − 1  (II.12) 

Avec : 𝜌 = 𝑅𝑆 ∗ 𝑑,  

RA et RB sont les résistances calculées entre la tension entre deux coins et le courant mesuré 

entre les deux autres coins comme illustré sur la Fig II.16b. 

                     

   

 Fig II.15 Liaisons des contacts par des fils métalliques sur le support de mesures électriques 

𝑑 
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 Fig II.16 Positionnement des contacts pour les mesures Van der Pauw (a) et Hall (b) 

En présence de champ magnétique B perpendiculaire au sens de passage du courant, la tension 

de Hall VH est donnée par la formule (II.13).  

|𝑉𝐻   | =  
𝐼.𝐵𝑧

𝑁𝑆𝑞
 (II.13) 

La concentration de porteurs (cm-3) est calculée à partir de la tension Hall selon la formule 

suivante (II.14). 

|𝑁𝑆   | =  
𝐼.𝐵𝑧

𝑉𝐻𝑞
  (II.14) 

𝑁𝑆   =  
𝑁

𝑑
    

Avec I l'intensité du courant en mA, Bz l'intensité du champ magnétique en T, NS la densité 

surfacique de porteurs en cm-2, q la charge élémentaire (1.60210-19 C). 

Connaissant la résistivité ρ, la constante de Hall RH et la concentration N, la mobilité de Hall et 

la durée de vie peuvent être calculé par les formules (II.15 et II.16). 

   =
𝑅𝐻


   (II.15) 

𝜏 =
𝑚∗

𝑁𝑒2𝜌
 (II.16) 

Avec m* la masse effective. 

 

II.4 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons présenté les deux procédures expérimentales: la pulvérisation 

cathodique rf-magnétron et DC pulsé pour développer la synthèse de nos couches minces 

d’oxyde transparent conducteur (OTC) pour les applications envisagées. Par la suite, les 

différentes techniques de caractérisations utilisées pour analyser les propriétés structurales, 

morphologiques optiques et électriques ont été détaillées.  
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III.1 Introduction 

Dans ce chapitre, nous avons étudié l’effet de différents paramètres de dépôt sur les 

propriétés optoélectroniques des oxydes transparents conducteurs ou semiconducteurs (OTC ou 

OTS). À cet effet, à partir du procédé de pulvérisation cathodique décrit précédemment dans le 

chapitre II, nous avons synthétisé des films minces d’OTS du type n (oxyde d’étain (SnO2), 

oxyde de zinc non dopé (ZnO) et dopé Aluminium (AZO)) et OTS du type p (oxyde mixte 

cuivre et fer, CuFeO2); en vue de leur utilisation comme couche émettrice pour les cellules 

solaires OTC/Si. Pour ce faire, nous décrivons d’abord les conditions de synthèse des films 

OTS (n et p), puis l’effet des paramètres de dépôt sur les propriétés des films de SnO2, ZnO, 

AZO et CuFeO2.  

III.2 Synthèse des couches minces d’oxyde d’étain et d’oxyde de zinc par RF magnétron 

Afin d’obtenir les caractéristiques souhaitées des films élaborés, il est indispensable au 

préalable de maitriser et optimiser les paramètres de dépôt. De nombreux résultats ont été 

publiés concernant l’effet des conditions du dépôt par pulvérisation cathodique sur les 

propriétés des couches minces [37, 40, 87–93]. Nous nous focalisons ici sur l’influence de la 

pression de dépôt, la pression partielle d’oxygène, la température de substrat et le traitement 

thermique après dépôt sur les propriétés structurales, optiques et électriques des films ainsi 

élaborés.  

III.2.1 Dépôt de couches minces amorphes de SnO2 et ZnO par pulvérisation 

cathodique-RF  

Les films minces non dopé de SnO2 et de ZnO ont été élaborés par la pulvérisation 

cathodique magnétron assisté par radiofréquence à température ambiante. Une cible céramique 

d’oxyde d’étain, de diamètre de 38.1 mm et une épaisseur de 3mm, et une cible métallique de 

zinc ont été utilisées pour les films de SnO2 et ZnO respectivement. Nos dépôts ont été réalisés 

sur les substrats de silicium monocristallin d’orientation (111) et de quartz amorphe. Les 

substrats (quartz amorphe, silicium) sont nettoyés à l’éthanol dans un bain à ultrasons pendant 

dix minutes pour éliminer les contaminants de la surface. Puis, ils sont séchés à l’aide d’un 

pistolet en azote. Les dépôts sont opérés à une puissance de dépôt de 50 W pour SnO2 et 40 W 

pour ZnO pendant 30 min. La pression de consigne avant dépôt est d’environ 2.010-6 mbar. 

Avant chaque dépôt, une durée de 20 min de pré-pulvérisation a été effectuée pour éliminer les 

impuretés dans le vide. 
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Une série de dépôts des films SnO2 a été effectuée sous différentes pression de 

pulvérisation (allant de 0.22 à 0.40 Pa), avec une distance cible-substrat de 170 mm et dans les 

conditions opératoires résumées dans le Tableau III.1. Ainsi, la concentration partielle 

d’oxygène a été variée pour une autre série de couches minces de SnO2. Dans ce cas une 

distance cible-substrat a été fixée à 80 mm. Les expériences ont été faites en variant la pression 

partielle d’oxygène de 0% à 10% avec un débit d’argon constant de 70 sccm, et une pression 

totale de dépôt de 0.4 Pa. Tableau III.1 résume les conditions de dépôt de SnO2 en fonction de 

pression de travail et de débit d’O2.  

Concernant les films de ZnO, la pression partielle d’oxygène a été variée de 2% à 10% 

(III.1) avec un débit d’argon constant de 50 sccm, et une pression totale de dépôt de 0.3 Pa. Une 

distance cible-substrat de 80 mm.  

𝑂2 [%] =
𝑑é𝑏𝑖𝑡 𝑑′𝑂2 [𝑠𝑐𝑐𝑚]

𝑑é𝑏𝑖𝑡 𝑑′𝑂2[𝑠𝑐𝑐𝑚]+𝑑é𝑏𝑖𝑡 𝐴𝑟[𝑠𝑐𝑐𝑚] 
100[%] (III.1) 

Tableau III.1 Conditions de dépôt de SnO2 en fonction de pression de travail et de débit d’O2 

Débit d’argon 

(sccm) 

 70 60 50 45 35 

Pression de 

dépôt (Pa) 

 0.4 0.34 0.3 0.25 0.22 

Mode réactif 

Oxygène (%) 0 2 4 6 8 10 

Débit d’oxygène 

(sccm) 

0 1.42 2.91 4.46 6.08 7.7 

 

III.2.1.a Effet de pression d’argon 

L’influence de la pression de travail sur les propriétés des couches minces SnO2 a été 

étudiée dans un plasma d’argon. La Fig III.1a montre l’évolution de l’épaisseur pour des 

pressions d’argon allant de 0.22 à 0.40 Pa. L’évolution de l’épaisseur en fonction de la pression 

de dépôt (Fig III.1a) semble beaucoup moins impactée par la pression de dépôt. On constate 

une très faible augmentation de l’épaisseur (autour de 3 nm) entre 0.22 et 0.34 Pa, puis elle 

diminue de 8 nm à la pression de 0.4Pa. 
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Le libre parcours moyen des particules éjectées de la cible est calculé en fonction de la 

pression de travail, en utilisant l’équation suivante [94] : 

  =
𝑅𝑇

√2𝜋𝑑2𝑁𝐴𝑝
  (III.2) 

tel que : T est la température de gaz de molécule, 398 et 323 K, d: présente le diamètre de 

molécule  (pour SnO2 d=0.145 nm), NA: est le nombre d’Avogadro. La Fig III.1b montre le 

libre parcours moyen des espèces pulvérisées en fonction de la pression de travail. 

Selon l’équation (III.2) la variation de libre parcours moyen des particules pulvérisées () est 

inversement proportionnelle à la pression du travail. En effet, la pression de travail augmente 

le nombre des particules pulvérisées et le degré de diffusion [95], et comme la valeur de libre 

parcours moyen des particules pulvérisées () et la distance cible-substrat (l) sont comparables. 

Par conséquent, un faible effet de pression de travail sur l’épaisseur des films SnO2. A une 

pression de 0.4 Pa, le  décroit à 111 mm (<l) et les espèces pulvérisées subissent plusieurs 

collisions ce qui induit à l’effet de thermalisation et donc une petite réduction de l’épaisseur. 

Donc elles perdent toute leur énergie cinétique au cours des chocs contre les autres espèces et 

ne peuvent pas atteindre le substrat. 

Par contre à basse pression, la perte d’énergie des espèces pulvérisées au cours de leur trajet est 

plus faible qu’à haute pression, car les collisions sont moins nombreuses entre la cible et le 

substrat. 

 

Les couches minces préparées par pulvérisation cathodique magnétron à une pression 

de pulvérisation de 0.25 Pa ont subi un recuit. La caractérisation structurale des films déposés 

à une pression de pulvérisation de 0.25 Pa avant et après recuit est présentée à la Fig III.2. 

D’après les résultats obtenus par la diffraction des rayons X (DRX), les films de SnO2 juste 

après le dépôt présentent une structure amorphe. Ils se cristallisent après le traitement thermique 

à 400°C pendant une heure sous la structure tétragonale (Fig III.2). Ces pics (110)26.61°, 

(101)33.89° et (211)51.77°, sont indexés à partir des données cristallographiques fichier (icdd 

# No.00-041-1445) du Centre International pour Données de Diffraction (CIIDD ou ICDD). 

Les spectres de transmission optique résultant de nos couches minces de SnO2 déposées 

sous différentes pressions de travail sont illustrés dans la Fig III.3a. Les films SnO2 présentent 

une faible diminution de transparence dans le domaine du visible pour les faibles pressions 

d’argon, puis la transmission montre une petite augmentation à une pression de 0.4 Pa. Ceci est 

dû à la présence des défauts lors de la croissance des films, et la diminution de la transmission 

à 0.4 Pa revient à la faible épaisseur.   
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Fig III.1Variations de l’épaisseur des films SnO2 (a) et le libre parcours moyen des espèces 

pulvérisées (b) en fonction de la pression de travail 

 

 

Fig III.2 Spectre DRX d’échantillon déposé à une pression de 0.25 Pa avant et après recuit 

Le gap optique est déduit de la courbe de (αh)0.5 en fonction de l'énergie du photon (hυ) en 

extrapolant la courbe à l'axe énergétique (Fig III.4a). Dans les Fig III.5a et Fig III.5b, les 

coefficients d'absorption et les logarithmes des coefficients d'absorption des couches minces de 

SnO2 sont représentés en fonction de l'énergie photonique à des pressions de travail allant de 

0.22 à 0.4 Pa. Le gap optique des couches SnO2 augmente avec l’augmentation de la pression 

de dépôt. La variation de l’énergie d’Urbach (EU) est constante au départ puis elle diminue à 

0.4 Pa (Fig III.4b). Cette augmentation du gap peut être corrélée à l'augmentation de la 

concentration des défauts dans les couches amorphes [96]. En effet, les films amorphes 
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contiennent une concentration élevée des défauts due à la présence des impuretés et des  

vacances, ce qui induit à la présence des états localisées dans le gap [97]. 

 

Fig III.3 Variations de la transmittance optique sous différentes pressions de dépôt (a), la 

transmittance avec et sans tenir en compte de transmittance de substrat (b) en fonction 

d’énergie du photon (hν)  

 

 

Fig III.4 Courbes (𝛼ℎ)
1

2⁄  et l’extrapolation linaire de (h)1/2 (a), Eg et Eu (b) en fonction 

d’énergie du photon (hν) pour les films SnO2 déposés sous différentes pressions de 

pulvérisation 

Il est clair que la densité est liée à l'indice de réfraction [98–100], elle augmente avec 

l'augmentation de l'indice de réfraction. Fig III.6 présente les courbes de dispersion des films 

SnO2 en fonction de la pression de dépôt. D’après la Fig III.6, l’indice de réfraction des couches 

minces de SnO2 montre une faible diminution (de 2.17 à 2.15) avec l’augmentation de pression 

de dépôt. Par conséquent, les films plus denses s’obtiennent à des basses pressions de dépôt. 
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Fig III.5 Coefficient d’absorption α (a), et son logarithme (b) des couches minces SnO2 pour 

différentes valeurs de pression de travail en fonction de l’énergie photonique (hν) 

 

Fig III.6 Courbes de dispersion des films SnO2 en fonction de la pression de dépôt 

 

La résistivité électrique, la concentration, la mobilité et la durée de vie des porteurs de 

charge, mesurés par effet Hall, sont présentées dans les Fig III.7a et Fig III.7b. Quand la 

pression de l'enceinte de dépôt varie de 0.25 à 0.30 Pa, la résistivité électrique montre une légère 

augmentation (de 8.71 à 11.18 .cm). A 0.4 Pa, la résistivité diminue à une valeur de 0.62 

.cm. Ceci est dû probablement à l'augmentation des porteurs libres. On constate d’après la Fig 

III.7b, que la concentration des films SnO2 augmente (de 2.141016 jusqu’à 1.501018 cm-3) 

avec l’augmentation de la pression de dépôt (de 0.25 à 0.4 Pa). Dans la gamme de 0.3 à 0.4 Pa, 

la mobilité µ et la concentration n des porteurs de charge augmentent avec l’augmentation de 

pression de travail. Ceci est du à l’augmentation des défauts dans les pressions de travail élevées 

[101–103]. La variation de résistivité peut être expliquée par l’équation suivante : 
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  =
1


= 𝑒𝑁   (III.3) 

tel que ρ est la résistivité, N est la concentration des porteurs de charge, μ est la mobilité, et e 

est la charge d’électron.  

 

Fig III.7 Résistivité électrique, durée de vie (a), mobilité et concentration de Hall (b) des films 

SnO2 déposés à différentes pressions de pulvérisation 

III.2.1.b Effet de la concentration partielle d’oxygène 

Outre le dopage, les vacances d'oxygène dues à la non stoechiométrie des films déposés 

sont les principaux facteurs de conduction électrique dans les oxydes. Ces vides d'oxygène 

forment des niveaux donneurs d'électrons peu profonds près de la bande de conduction et sont 

facilement ionisables à la température ambiante. Ainsi, chaque vacance d'oxygène doublement 

chargée contribue pour deux électrons libres, en préservant la neutralité de charge [104–106]. 

Par conséquent, la variation de la concentration partielle d’oxygène (%O2) est l'un des moyens 

les plus efficaces pour contrôler les propriétés électriques d'oxyde transparent semiconducteur. 

L’évolution de l’épaisseur des films de SnO2 en fonction de la concentration d’oxygène 

est présentée à la Fig III.8. Cette courbe montre une décroissance de l'épaisseur des films SnO2 

de 293 nm à 120 nm quand la concentration partielle d’oxygène augmente de 0 % à 10 %. 

L'origine de ces effets peut s'expliquer par deux phénomènes. Le premier est l’oxydation de la 

surface de la cible [107,108]. En effet, à faible concentration d'O2, le dépôt a lieu dans une 

atmosphère uniquement composée d’argon, la surface cible sera moins oxydée avec une 

réaction d'oxydation qui se produit sur le substrat. Ainsi les éléments pulvérisés sont 

principalement des atomes, ce qui induit à des épaisseurs plus élevées. Cependant, pour une 

concentration d'O2 plus élevée, la surface cible de SnO2 s'oxyde en raison de la basse pression 

et les éléments pulvérisés sont majoritairement des d'agrégats d’atomes. Ce qui diminue le 
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rendement de pulvérisation (épaisseur) et l’énergie cinétique des espèces pulvérisées. Le second 

phénomène est la repulvérisation du substrat. En effet, lors de la pulvérisation cathodique de 

cibles d'oxydes, des ions d'oxygène hautement énergétiques ainsi que des atomes neutres 

d’argon (Ar) bombardent la surface en développement, ce qui produit une répulvérisation du 

film en formation [109–112].  

 

Fig III.8 Epaisseur des films SnO2 en fonction du taux d’oxygène (%O2) 

 

Fig III.9 Transmission pour différentes concentrations d’O2 des films SnO2 et ZnO en fonction 

de la longueur d’onde 
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Fig III.10 (h)0.5 des couches SnO2 et ZnO en fonction de la longueur d’onde 

 

Fig III.11 Variations de ln() des films SnO2 et ZnO en fonction des teneurs en O2 

 

Fig III.12 Evolution du gap optique (a) et Énergie d’Urbach (b) des films SnO2 et ZnO en 

fonction de concentration partielle d’O2 
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La Fig III.9 illustre la transmittance des films SnO2 et ZnO de différentes concentrations 

d’O2 en fonction de la longueur d’onde. La transmission optique dans le visible des films 

augmente avec l'augmentation de la concentration d’O2. En effet, la croissance des films dans 

des conditions riches en oxygène (O2/O2+Ar croit), améliore la stœchiométrie des films et ils 

deviennent plus transparents.  

La Fig III.10 nous montre la variation de (αh)0.5 en fonction de l’énergie d’irradiation h des 

couches minces de SnO2 et ZnO déposées sur substrats de verre pour les différentes 

concentration d’O2. L’extrapolation linéaire à partir des courbes montrées sur la Fig III.10 nous 

permet de déterminer les énergies de gap de ces couches. L’évolution du gap optique des films 

SnO2 est montrée à la Fig III.12a, elle présente une augmentation, de 2.10 eV à 2.50 eV, dans 

un premier temps (<6% O2), puis il devient quasiment constant à 2.74 eV, dans un second temps 

(>6% O2). Même comportement est observé pour les films du ZnO (le gap optique augmente 

de 2.28 eV à 3.22 eV). Ainsi, l'amélioration de la transmittance et du gap optique des films peut 

être attribuée à la compensation des vacances d'oxygène par l’augmentation de la pression 

partielle d'oxygène [107,113,114].  

L'énergie d'Urbach des couches minces est liée aux défauts structurels, à la densité des 

dislocations, aux impuretés involontaires et à certains défauts des états de vacance de l'oxygène 

(VO) et de l'étain interstitiel (Sni) [96]. La variation de l’énergie d’Urbach des films SnO2 et 

ZnO en fonction de la concentration partielle d’O2 est illustrée dans la Fig III.12b. Notre fitting 

montre que la valeur de l'énergie d'Urbach des films de SnO2 augmente puis elle diminue avec 

l’augmentation de la concentration d’O2. Pour les films ZnO, l’EU diminue. Cela est dû au fait 

que la quantité de vide d'oxygène et de Sn (ou Zn) interstitiel dans les films diminue lorsque la 

concentration d'O2 augmente de 4 à 10 % et que la stoechiométrie des films s'améliore. Par 

conséquent, on peut observer que la largeur des états localisés dans la bande optique des films 

est plus importante en cas de faible concentration d’O2 (0 à 2 %) et que ces défauts diminuent 

à mesure que la concentration en O2 augmente.  
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Fig III.13 Fonction de dispersion d’énergie et indice de réfraction n, des films SnO2 et ZnO en 

fonction du taux d’O2 

 

                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                                           

Fig III.14 Résistivité électrique des films SnO2 en fonction de concentration partielle d’O2 
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Le maximum de l’indice de réfraction est présenté dans la Fig III.13. Cette courbe 

montre deux tendances, une diminution rapide suivie d’une réaugmentation. La variation de 

l'indice de réfraction avec l'augmentation de la concentration d'O2 peut être expliquée par la 

variation de la densité des films de SnO2 [98–100]. En effet, sans oxygène dans l’enceinte, les 

atomes sont pulvérisés avec une énergie cinétique plus élevée ce qui produira des films plus 

denses. La repulvérisation du substrat va également engendrer une augmentation de la densité. 

Par conséquent, la densité diminue avec l’augmentation de concentration d’O2.  

Les résistivités mesurées des films SnO2 sont présentées dans la Fig III.14, en faible 

concentration d’O2, le film est conducteur (=4.010-2 Ω.cm), deux phénomènes peuvent 

expliquer ce comportement. D’une part, la stœchiométrie n’est donc pas corrigée par 

l’incorporation de nouveaux atomes d’oxygène. D’autre part, les films déposés sans oxygène 

sont plus denses, ce qui peut favoriser la mobilité des porteurs. Par conséquent, les films 

produits sont riches en lacunes d’oxygène et devraient présenter de très bonnes mobilités: il est 

donc conducteurs. Dans les hautes concentrations d’O2, la résistivité montre une augmentation 

jusqu’à 2.0102 Ω.cm, ce comportement peut être expliqué par le fait que à des hautes 

concentrations d’O2, les ions d'oxygène hautement énergétiques peuvent provoquer une 

répulvérisation considérable du film déposé, induisant des défauts structuraux sur la surface de 

film en croissance, ce qui augmente la résistivité [107]. 

III.2.1.c Effet du recuit thermique  

La Fig III.15 montre l’évolution des spectres de diffractions des rayons X (DRX) de nos 

couches SnO2 synthétisées pour différentes concentrations d’O2. L’identification des phases 

existantes dans ces films est faite en comparant ses spectres expérimentaux aux données de 

références qui constituent le fichier (icdd # 00-041-1445) avec le numéro No.00-041-1445, du 

Centre International pour Données de Diffraction (CIIDD). L'analyse par diffraction des rayons 

X montre que les couches minces déposées sans recuit présentent une structure amorphe, due 

au dépôt à température ambiante. Après recuit sous air à une température de 500°C pendant 2 

heures, les films présentent des pics de diffraction intenses à des angles de Bragg 2=26.61°, 

33.89°, 51.77° qui correspondent respectivement aux plans (110), (101) et (211) de la structure 

tétragonale du SnO2 sans phase secondaire. Les spectres DRX montrent l'augmentation de 

l'intensité du pic avec l'augmentation de la concentration partielle d'oxygène. Le pic le plus fort 

provient de la diffraction du plan (110) pour une concentration d'O2 de 8 %, tandis qu'à un taux 

d’oxygène de 10 %, l'intensité des pics (101), (101) et (211) est réduite. Par conséquent, avec 
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l'augmentation du taux d’oxygène dans le plasma pendant la croissance des films de SnO2, la 

concentration des vides d'oxygène diminue progressivement dans les films. Ainsi, 

l'incorporation d'atomes d'oxygène aux sites du réseau améliore la formation de la qualité 

cristalline des films de SnO2, dans des orientations spécifiques [91,113]. Cependant, à une 

concentration d'O2 de 10 %, la qualité cristalline diminue en raison de la nouvelle pulvérisation 

des particules provenant des films en croissance et de la collision des atomes éjectés avec les 

ions d’oxygène [95,101].  

 

Fig III.15 Spectres DRX des films du SnO2 déposés sous différentes concentrations d’O2 

après recuit à 500°C/2h 
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Fig III.16 Spectres de transmittance optique et diagrammes (h)2 des films SnO2 pour 

différentes concentrations partielles d’O2 après recuit 

Les spectres de transmittance des films SnO2 pour différentes concentrations partielles 

d’O2 après recuit sont présentés à la Fig III.16. Pour les couches recuites à 500°C, les courbes 

montrent une excellente transparence dans le domaine du visible, avec une légère augmentation 

à des hautes concentrations d’O2, présentant une transmission moyenne de l’ordre de 90 %. 

Cette augmentation de la transmission des films recuits avec l’augmentation de la concentration 

d’O2 peut être expliquée par l’amélioration de la cristallinité de ces films. Pour cette 

température, la concentration en oxygène des films doit être en équilibre avec l'atmosphère de 

recuit, donc une meilleure répartition entre les atomes d'étain et d'oxygène obtenue pour toute 

la gamme d’O2 [107]. Cela veut dire que la température de recuit joue un rôle primordial non 

seulement sur les propriétés cristallographiques mais aussi sur les propriétés optiques. 

  

Fig III.17 Variations du gap optique (a) et de l’énergie d’Urbach (b) en fonction du taux 

d’oxygène avant et après recuit 
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Les valeurs des gaps optiques de ces films en fonction de concentration d’O2 après recuit 

sont représentées sur la Fig III.17a en utilisant la relation de Tauc comme il est expliqué en 

détail dans le Chapitre II. Nous remarquons que ces valeurs varient entre 4.06–4.00 eV. Le gap 

optique des couches minces de SnO2 augmente dans les films recuits à 500°C/2h, 

comparativement aux couches amorphes. De plus, la variation de la bande interdite des films 

en fonction de la concentration d’O2 est constante. Cette augmentation peut être attribuée à la 

réduction des lacunes d’oxygène dans les couches minces recuites [113,114].  

L’energie d’Urbach en fonction du taux d’oxygène avant et après recuit est décrite à la 

Fig III.17b. A température ambiante, la quantité des vacances d'oxygène et des sites interstitiels 

Sn dans les films diminue quand la concentration d’O2 augmente, ainsi la stoechiométrie des 

films s'améliore (Section III.2.1b). A une température de recuit de 500°C, l'étain est plus 

facilement oxydé par l'oxygène. Ensuite, la quantité de défauts due aux sites interstitiels Sn est 

plus élevée que celle induite par les lacunes d’oxygène ce qui provoque la diminution de l'EU 

quand la concentration d’O2 augmente.  Pour les matériaux cristallins, l'EU est liée directement 

aux défauts induit par la température, tandis que pour les couches amorphes, l'EU devient plus 

grande en raison des contributions des défauts thermiques et structurels [115,116]. En plus  des 

haute concentration d’O2, l’EU recuit à 500°C montre une légère augmentation par rapport à EU 

des échantillons amorphes. Par conséquent, tous ces défauts induisent une augmentation 

exponentielle de la limite d'absorption fondamentale (queue d'Urbach).  

La variation de l'indice de réfraction à λ=630 nm pour les films amorphes et recuits est 

présentée en Fig III.18. On observe que la valeur de l'indice de réfraction des films amorphes 

diminue de 2.08 à 1.94 avec l'augmentation de la concentration partielle d'O2 puis elle augmente 

(n=1.96) à une concentration de 10% d'O2. Le même comportement est observé pour les films 

recuits à 500°C/2h. Cette variation de l'indice de réfraction avec l'augmentation de la 

concentration en O2 peut s'expliquer par la variation de la densité des films de SnO2. Par 

conséquent, la densité diminue avec l’augmentation de la concentration partielle d’O2 et la 

température de recuit. De plus, les variations de la stoechiométrie et les contraintes dans les 

couches de SnO2 [117–119] induisent la modification de l'indice de réfraction [120] dans les 

films recuit à 500°C. 
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Fig III.18 Variations de l’indice de réfraction des films SnO2 avant et après recuit 

La variation de la résistivité électrique des films SnO2 avant et après recuit est illustrée 

à la Fig II.19. La résistivité est plus petite dans les films sans recuit (amorphes) à des faible 

concentrations d’O2, elle est de 4.010-2 ohm.cm. Après recuit à 500°C, la variation de la 

résistivité montre des fluctuations, elle augmente à des concentrations d’O2 (de 0 à 4% et à 8%), 

puis elle diminue à des concentrations d’O2 de (6% et 10%). L'augmentation initiale de la 

résistivité de 0.01 .cm à 3.19 .cm causée par le recuit à 500°C peut être attribuée à la 

présence de centres de diffusion [121].  Le recuit peut également favoriser le réarrangement 

structurel et réduire les effets de stress interne des films [121,122]. En outre, les joints des grains 

constituent des voies préférentielles pour la pénétration de l'oxygène dans les couches, ce qui 

augmente la concentration d'oxygène dans le film.  

 

Fig III.19 Variations de la résistivité électrique des films SnO2 avant et après recuit 
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III.3       Elaboration des couches minces de ZnO dopé Al par pulvérisation DC pulsé 

Afin d’obtenir des couches minces ZnO dopé Al (AZO) avec la pulvérisation magnétron 

DC pulsé, on a utilisé deux cibles métalliques Zinc (Zn) et Aluminium (Al). Le débit d’argon 

est fixé à 200 sccm et celui de l’oxygène est de 10 sccm. Le dépôt est réalisé sur un substrat de 

silicium (Si) monocristallin et sur des substrats rectangulaires en verre. Les substrats ont été 

chauffé jusqu’à environ 520°C pendant le processus d’élaboration des dépôts. Les autres 

paramètres opératoires sont présentés dans le Tableau III.2. 

Tableau III.2 Conditions d’élaboration des couches minces d’AZO 

Cible Tension 

(V) 

Puissance (W) Fréquence 

(KHz) 

Temps Off 

(µs) 

Zn 234 59 70 4 

Al 152 29 50 4 

 

III.3.1 L’influence de l’épaisseur des couches AZO sur les propriétés optoélectroniques 

Les dépôts des couches minces AZO ont été réalisés pendant différentes durées de dépôt, les 

valeurs des épaisseur obtenues sont listées dans le Tableau III.3. Il montre une augmentation de 

l’épaisseur du film avec la durée de dépôt. 

Tableau III.3 Epaisseurs des couches minces d’AZO en fonction du temps de dépôt 

Durée du dépôt (minutes) 15 30 60 

Epaisseur (nm) 94 216 562 

 

Les micrographies issues des observations au MEB de la surface du film AZO déposées sur 

substrat du verre obtenues pour différentes épaisseurs sont comparées à la Fig III.20. Tous les 

films montrent une bonne couverture avec une morphologie granulaire. Lorsque l’épaisseur 

augmente, la morphologie des films devient plus rugueuse avec une taille de grains plus grande 

à une épaisseur de 562 nm. En dépit du fait que les dépôts ont été réalisés à haute température 

aucune fissure n’a pu être observée sur la surface des films. Certains auteurs [123] relient 

l'évolution de la morphologie de surface des films AZO en fonction de l’épaisseur avec les 

différents modes de croissance du film pendant le dépôt. Cependant, à des faibles épaisseurs 

(94 nm), des fines nanocristallites se développent avec une surface lisse et uniforme. En 



CHAPITRE III : ELABORATION ET CARACTERISATION DES COUCHES MINCES 

D’OXYDES TRANSPARENTS SEMICONDUCTEURS 

62 

 

augmentant l'épaisseur de la couche de 216-562 nm, la taille des grains augmente et ils forment 

des petites cristallites en conséquence la morphologie devient plus rugueuse. 

   

 

 

Fig III.20 Micrographies électroniques de la surface des films en fonction de l’épaisseur 

AZO: (a) 94 nm, (b) 216 nm et (c) 562 nm 

Les résultats de diffraction des rayons X obtenus sur des revêtements à différentes 

épaisseurs sont présentés dans la Fig III.21. On remarque que tous les films présentent une raie 

de diffraction autour de l’angle 2θ de 40.34°correspond bien au plan (002) de la structure 

wurtzite du ZnO (JCPDS 01-079-0205), donc une orientation préférentielle (002) par rapport à 

l'axe c perpendiculaire aux substrats. L’intensité du pic de diffraction est plus intense pour la 

plus grande épaisseur, ce qui signifie que l’épaisseur des films a un effet sur la cristallinité des 

couches. Ceci est dû à l’accroissement de la taille des grains dans les couches plus épaisses (Fig 

III.20).   

 

(b) 

(a) 

(c) 

          50.000                                         100 nm                50.000                                       100 nm      

          50.000                                        100 nm      
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Fig III.21 DRX des films AZO pour différentes épaisseurs 

L’influence de l’épaisseur des couches minces AZO sur la transmission optique est 

présentée dans la Fig III.22. Les spectres de transmission montrent des fluctuations dues à 

l'interférence de la lumière sur les interfaces film/air et film/substrat. L’augmentation du 

nombre d’oscillations lors de la prolongation du temps de dépôt indique que les films 

deviennent de plus en plus épais. Les résultats montrent une excellente transparence dans le 

domaine de visible.  La transmittance moyenne, qui est définie comme le rapport entre la 

transmission total et le nombre des points enregistrés dans la plage du visible de 300 à 800 nm, 

est présentée en médaillon de Fig III.22, indique que la transmission moyenne dans le spectre 

du visible diminue dans les films plus épais. Cette diminution de la transmission des films avec 

l’augmentation de l’épaisseur peut être expliquée par l’augmentation de l’absorption dans les 

couches épaisses [124]. 

La valeur du gap est estimée à partir du seuil fondamental d’absorption du film pour un 

gap direct. Les valeurs des gaps sont calculées à partir de ces courbes d’absorption, elles sont 
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estimées à 3.45, 3.70 et 3.59 eV pour les épaisseurs de 94, 216 et 562 nm respectivement. La 

bande interdite Eg des films AZO augmente au départ avec l'augmentation de l'épaisseur puis 

elle rétrécit à 562 nm d’épaisseur. Ce qui signifie que l'épaisseur affecte l'écart entre les bandes 

optiques des films AZO. En effet, l’énergie de gap (Eg) du film est affectée par la microstructure 

et les propriétés électriques des films, y compris la taille de cristallite, le stresse et la 

concentration des porteurs de charge. Avec l'augmentation de l'épaisseur du film, la 

concentration de porteurs de charge augmente, par conséquence le gap croit selon l'effet 

Burstein-Moss (BM). 

 

 

Fig III.22 Spectres de transmission pour différentes épaisseurs d’AZO 

L'effet bien connu de Burstein-Moss [125,126] suggère que l'écart de bande peut être augmenté 

avec une augmentation de la concentration des porteurs de charges. En général, quand la 

concentration des porteurs augmente, le semiconducteur de type n devient un semiconducteur 

dégénéré et le niveau de Fermi monte dans la bande de conduction. Les états inférieurs de la 

bande de conduction sont d'abord occupés par des électrons; par la suite, il y a plus d'énergie 

nécessaire pour que les électrons soient excités à partir de la bande de valence à des états 

supérieurs dans la bande de conduction, conduisant à une extension de la bande interdite optique 

[127]. Toutefois, la réduction de la largeur de bande interdite à 562 nm peut être causée par la 

diminution du nombre de défauts dans les films. 

La variation de la résistivité électrique en fonction de l’épaisseur des films AZO est 

présentée sur la Fig III.23. L’allure de la résistivité montre une faible augmentation (de    
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9.510-3 à 1.0210-2 .cm) suivie d’une diminution de 4.610-3 .cm à 562 nm d’épaisseur. 

La diminution de la résistivité dans les films épais est liée à l’augmentation de la concentration 

des porteurs dans les couches épaisses induit par l’amélioration de la cristallinité et la croissance 

de taille des grains dans les couches à des épaisseurs élevées [123,128]. Donc la diminution des 

joints de grains et par conséquent l’augmentation de la mobilité des porteurs de charge. 

 

Fig III.23  Résistivité des films AZO pour différentes épaisseurs 

III.4 Synthèse des couches CuFeO2 par pulvérisation DC pulsé 

Nous avons élaboré des couches minces de l’oxyde mixte cuivre et fer (Cu-Fe-O), par la 

pulvérisation cathodique DC pulsé. Les films sont déposés sur des substrats rectangulaires en 

Verre Equipement, 76 × 26 mm2 d’épaisseur de 1.1 mm) et sur des plaques de silicium. Deux 

cibles métalliques ont été utilisées: fer et cuivre. Les débits d’argon et d’oxygène sont fixés 

respectivement à 100 sccm et 10 sccm. Les dépôts ont été effectués sous une pression de travail 

de 2 Pa. Une distance cible-substrat égale à 60 mm. Les paramètres de dépôt utilisés pour 

chaque cible sont illustrés dans le Tableau III.4.  

Tableau III.4 Conditions d’élaboration des couches minces CuFeO2 

Cible Tension 

(V) 

Puissance (W) Fréquence 

(KHz) 

Temps Off 

(µs) 

Cu 290 8 / / 

Fe 356 128 50 4 
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III.4.1 Effet de la température du dépôt sur les propriétés des films CuFeO2  

La température de dépôt est un paramètre important dans tous les procédés de dépôt: 

plus la température est élevée, plus les atomes déposés disposent d’une énergie importante pour 

se réorganiser. Les températures de dépôts ont été variées de la température ambiante (RT), 

380°C et 460°C.  La composition des films est mesurée par analyse EDS et les résultats sont 

présentés dans le Tableau III.5. Les mesures EDS montrent que la température du substrat n’a 

pas d’influence significative sur le rapport [at.%Fe/at.%Cu] qui reste proche de 1.00 pour tous 

les films.  

Tableau III.5 Concentration atomique de différentes espèces chimiques des films CuFeO2 

étudiés 

Température (°C) RT 380 

Cu (%) 45.66 50.92 

Fe (%) 54.34 49.08 

 

L’analyse structurale par diffraction des rayons X des couches minces de CuFeO2 

déposées sur des substrats chauffés in situ à différentes températures est présentée dans la Fig 

III.24. Les films déposés à température ambiante présentent une structure amorphe. A partir de 

380°C, on observe l’apparition des pics caractéristiques de la structure délafossite CuFeO2. Les 

pics DRX apparaissent à 2= 36.59, 40.37°, 41.80° et 72.43°, ce qui correspond respectivement 

aux plans (006), (101), (012) et (110) qui sont caractéristique de la phase 3R orthorhombique 

du CuFeO2 avec les paramètres de maille suivants: a = 3.0278 Å, c = 17.0936 Å, z = 3 Å (fiche 

JCPDS N° 01-085-0605). Aucun pic correspondant à des phases secondaires n’est observé.  
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Fig III.24 Diffractogrammes des rayons X du film CuFeO2 en fonction de la température de 

dépôt 

La transmission optique des couches minces a été étudiée pour les longueurs d’onde 

allant de 200 à 1600 nm. La variation de la transmittance du film en fonction de la température 

du dépôt est présentée dans la Fig III.25. En partant du dépôt RT, la température du dépôt des 

couches minces CuFeO2 favorise une légère réduction de la transmission. Comparativement à 

d’autre délafossite CuCrO2, CuAlO2, CuInO2, CuGaO2, le CuFeO2 est caractérisé par une faible 

transmittance dans le spectre du visible. Ce comportement peut s’expliquer par l’absorption de 

la lumière visible par CuFeO2, qui possède une largeur de bande interdite (2.28 eV) plus petite 

que celle de CuAlO2 (3.5 eV) [129], de CuGaO2 (3.6 eV), de CuInO2 (3.9 eV) [130] et de 

CuCrO2 (3.1 eV) [131,132]. 

La Fig III.26 nous montre la variation de (αh)2 en fonction de l’énergie d’irradiation 

h des couches minces de CuFeO2 déposées sur substrats de verre sous différentes températures 

de substrat RT, 380°C et 460°C. L’extrapolation linéaire à partir des courbes nous permet de 

déterminer les énergies de gap de ces films. Les résultats obtenus sont résumés dans le Tableau 

III.6. Les énergies de gap direct déterminées passent de 2.43 eV pour l’échantillon déposé à RT 

à 2.47 eV pour l’échantillon déposé à 380 °C puis tendent à se réduire pour les températures de 

dépôt de 460°C. 
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Fig III.25 Transmittance des films CuFeO2 avec la variation de la température de dépôt en 

fonction de la longueur d'onde 

 

 

Fig III.26 Variation de (αh)2 en fonction de h des couches minces CuFeO2 déposées sous 

différentes températures de substrat RT, 380°C et 460°C 
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Tableau III.6 Energies de gap optiques et résistivité électrique des couches minces de CuFeO2 

déposées sous différentes températures de substrat 

Température (°C) RT 380 460 

Eg (eV) 2.43 2.47 2.28 

Résistivité (.cm) 103 0.11 0.68 

 

Le dépôt à RT a la résistivité électrique la plus grande ( = 1103 .cm à 25 °C). Pour les 

échantillons déposés sur des substrats chauffés, la résistivité électrique diminue quand la 

température de dépôt varie de RT °C à 380 °C, elle atteint 0.11 .cm pour les couches minces 

déposées à 380 °C. Ensuite, elle augmente légèrement pour les températures de dépôt 

supérieures (Tableau III.6), elle atteint 0.68 .cm pour les couches minces déposées à 460 °C. 

Cette augmentation de la résistivité est due aux lacunes de cuivre et des oxygènes interstitiels 

[133,134]. Dans la littérature, la résistivité électrique des couches minces de CuFeO2 varie de 

0.32 à 1.56 .cm  [135–137] à température ambiante. Dans cette étude, la résistivité électrique 

déterminée pour les couches minces CuFeO2 est cohérente avec cette gamme de valeur.  

III.4.2 Effet du dédit d’oxygène sur les propriétés des films CuFeO2  

Le débit d’oxygène est un paramètre crucial dans la mesure où l’oxygène est un réactif 

qui intervient directement dans la chimie du dépôt (comme on a déjà cité paragraphe III.2.1.b). 

Une variation de ce paramètre peut favoriser ou défavoriser certaines réactions, pouvant se 

traduire soit par des vitesses de dépôt différentes, soit par des compositions de film différentes. 

En particulier, un excès d’oxygène pourrait aboutir à la formation de la phase CuFe2O4 et un 

défaut d’oxygène à la formation de cuivre ou de fer métallique. Ainsi, différentes valeurs de 

débit d’oxygène ont été testées. Le Tableau III.7 illustre les conditions d’élaborations des 

couches minces CuFeO2 en fonction du débit d’oxygène dans le réacteur. 

Tableau III.7 Paramètres de dépôt des films minces CuFeO2 

O2 (sccm) 
Duré de dépôt 

(min) 

Température du substrat 

(°C) 

PCu 

(watt) 
PFe(watt) 

10, 11, 12 30 380 8 85 

 



CHAPITRE III : ELABORATION ET CARACTERISATION DES COUCHES MINCES 

D’OXYDES TRANSPARENTS SEMICONDUCTEURS 

70 

 

Les mesures EDS montrent que le débit d’O2 a une influence sur le rapport [at.%Fe/at.%Cu] 

qui augmente à haut débit d’O2. La composition des films est mesurée par analyse EDS et les 

résultats sont présentés dans le Tableau III.8. 

Tableau III.8 Concentration atomique de différentes espèces chimiques des films CuFeO2 

étudiés 

Débit O2 (sccm) 10 11 12 

Cu (%) 49.59 52.59 58.20 

Fe (%) 50.41 47.41 41.80 

 

Fig III.27 illustre les spectres DRX en fonction du débit d’O2.Tous les films se cristallisent sous 

la structure délafossite (JCPDS # 01-085-0605) avec les pics (012), (110). On remarque que 

l’intensité de diffraction de pic (012) est plus grande pour 11 sccm d’O2, alors que pour les 

films déposés à 11 et 12 sccm, le pic de diffraction (110) disparaît et seul le pic de diffraction 

de (012) est observé. Ceci implique que le taux d’oxygène des films est essentiel pour la 

croissance de CuFeO2 orientée sur l'axe c. 

 

Fig III.27 Diffractogrammes des rayons X des films CuFeO2 en fonction du débit d’O2 
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La micrographie électronique de la surface des films déposés sur des substrats en verre 

à des débits d’oxygène de 10 et 11 sccm est présentée Fig III.28. Tous les films présentent une 

surface granulaire très dense. Une évolution de la morphologie des films avec la diminution du 

débit d’oxygène est observée. Pour le film déposé à 10 sccm, certains grains sont 

exceptionnellement gros, ce qui rend la surface plus rugueuse. Pour les films déposés à un débit 

d’O2 de 11 sccm, les granulométries se répartissent d’une manière uniforme. La surface du film 

déposé à 11 Sccm montre une morphologie dense et lisse.  

   

Fig III.28 Observations au MEB de la surface des dépôts CuFeO2 réalisés sur des substrats en 

verre en fonction du débit d’O2 :10 sccm(a) et 11sccm(b) 

Tableau III.9 Epaisseur et bande interdite des films CuFeO2 en fonction du débit d’oxygène 

O2 (sccm) Epaisseur (nm) Eg (eV) 

10 245 3.08 

11 233 3.27 

12 204 3.46 

 

L’épaisseur et bande interdite des films CuFeO2 en fonction du débit d’oxygène sont 

listées dans le Tableau III.9. Les épaisseurs des films CuFeO2 mesurées sont de 245, 233 et 204 

nm pour les débits d’O2 de 10, 11 et 12% respectivement. Ils montrent une décroissance quand 

O2 augmente, ceci est dû à l’amélioration de cristallinité des films dans les conditions riches en 

O2 (Fig III.28).  

Les spectres de transmission en fonction du débit d’O2 sont présentés dans la Fig III.29. 

Généralement, la transmission optique est influencée par les défauts, la taille des grains, les 

(b) 

          50.000                                   100 nm                50.000                                   100 nm      

(a) 
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conditions de surface et l'épaisseur des films. Ainsi, dans cette étude, les défauts et la taille des 

grains sont étroitement liés à la pression d’O2, ce qui peut contribuer à l'écart de transmission. 

Les films déposés à 10 sccm peuvent avoir beaucoup de lacunes d'oxygène. Ces défauts agissent 

comme des centres de diffusion de la lumière et diminuent la transmission optique. Avec 

l'augmentation du débit d’O2, les défauts diminuent et la taille des grains augmente, ce qui 

entraîne une augmentation de la transmission optique. Nous observons que la transmittance 

dans le proche infrarouge a une valeur près de 75 %, ce qui favorise l’utilisation de ces films 

dans les dispositifs actifs dans le visible et le proche infrarouge [138]. La bande interdite directe, 

Eg, a été déduite par la relation de Tauc. Comme montre le Tableau III.8, les valeurs d’Eg pour 

les films CuFeO2 déposés à des débits d’O2 de 10, 11, 12 sccm ont été estimées à 3.08, 3.27, 

3.46 eV respectivement. Il montre une légère augmentation de la bande interdite directe avec 

l’augmentation du débit d'oxygène. Un comportement similaire a été rapporté par plusieurs 

auteurs [136,137].  

 

Fig III.29 Effet du débit d’O2 sur la transmittance des films CuFeO2 
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Fig III. 30 Extraction linéaire de l’énergie du gap optique 

La Fig III.31 montre les variations de la résistivité à température ambiante des films 

CuFeO2 en fonction du débit d’O2. La résistivité augmente avec l'augmentation d’O2. La plus 

faible résistivité 26.62 Ω.cm a été obtenue avec 10 sccm d’O2, tandis que la plus forte résistivité 

4.5103 Ω.cm a été obtenue avec 12 sccm d’O2. Un débit d'oxygène plus élevé améliore la 

stoechiométrie et la taille des grains des films minces ce qui induit à l'augmentation de la 

résistivité électrique des couches minces CuFeO2 [138]. 

 

Fig III.31 Variations de la résistivité électrique des films CuFeO2 en fonction du débit d’O2 

Les résultats ont montré que, l'oxygène modéré pourrait améliorer l'orientation de l'axe c et la 

qualité cristalline du CuFeO2 et donc améliorer la transmission et la résistivité optique. 
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Les mesures de l’effet de Seebeck ont montré que tous les dépôts CuFeO2 élaborés dans les 

différentes conditions citées précédemment sont de type p. 

III.5 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons étudié l’impact de la pression de pulvérisation, la 

concentration partielle d’oxygène, le recuit thermique, la température du substrat et l’épaisseur 

des films sur les propriétés morphologiques, structurales, optiques et électriques de nos 

échantillons. Les résultats des caractérisations montrent que les films SnO2 préparés à une 

pression de 0.4Pa présentent une structure amorphe et une résistivité électrique de 0.61 Ω.cm 

avec une concentration en porteurs libre de 1.51018 cm-3 et une transparence optique de 85%.  

L’étude de la pression partielle a mis en évidence deux phénomènes : l’oxydation de la 

cible, ainsi que la repulvérisation du substrat. Ces deux phénomènes ont un effet à la fois sur 

les propriétés optoélectriques et sur l’indice de réfraction. En effet, pour les fortes 

concentrations d’oxygène, l’oxydation de la cible et la repulvérisation du film déposé peut 

diminuer la vitesse de dépôt des couches minces. Ainsi, la transmission optique dans le visible, 

le gap optique et la résistivité électrique des films SnO2 et ZnO augmentent avec l'augmentation 

de la concentration partielle d’O2. Cela peut s’expliquer par l’amélioration de la stoechiométrie 

des films dans des conditions riches en oxygène (moins conducteur) qui deviennent ainsi plus 

transparents. Cependant, l'incorporation d'oxygène entraîne une diminution de vacances 

d’oxygène dans les couches minces, ainsi qu'une diminution des défauts dans les films, ce qui 

induit à la réduction de l'indice de réfraction.  

Pour compléter cette étude, deux paramètres paraissent très intéressants à étudier, 

température de recuit et l’épaisseur des films. L’étude de l’influence de la température de recuit 

a permis de montrer que le dépôt à température ambiante est amorphe alors que les couches 

minces SnO2 recuites à 500°C/2h ont une structure tétragonale. Le traitement thermique 

appliqué aux couches minces SnO2 favorise l’augmentation de la transmission totale (90.46%), 

du gap optique (4.05 eV) et de la résistivité électrique (3.19 Ω.cm). L’énergie d’Urbach (EU) 

recuit à 500°C/2h présente une légère augmentation (autour de 1 meV) par rapport à l’EU des 

échantillons amorphes. 

De plus, l’influence de l’épaisseur des films d’AZO sur les propriétés structurales, 

morphologiques et optoélectriques a été étudiée. Les performances des films d’AZO peuvent 

être ajustées en modifiant leur épaisseur. L’augmentation de l’épaisseur des films favorise la 
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croissance des grains de structure hexagonale et donc la diminution de la densité de défauts, ce 

qui affecte les propriétés optoélectroniques. La transmittance moyenne optimale dans le 

domaine visible est de 81.59 % avec une résistivité électrique de 9.510-3 Ω.cm sont obtenues 

pour une épaisseur d’AZO d’environ 94 nm. 

Les films OTS du type p (CuFeO2) ont été également synthétisés par co-pulvérisation 

cathodique magnétron avec des cibles métalliques de Cu et Fe en présence d’une atmosphère 

réactive d’argon et d’oxygène. Afin d’obtenir des films bien cristallisés, ils sont déposés sur un 

substrat chauffé. Les résultats de diffraction des rayons X obtenus sur des films CuFeO2 déposés 

pour les températures 380 et 460°C, montrent l’apparition de la structure délafossite CuFeO2 

sans la phase secondaire (structure spinelle).  Les propriétés optoélectroniques des films 

CuFeO2 déposés sur un substrat chaud sont améliorées. La résistivité la plus petite, de 0.11 

Ω.cm, et la transmittance maximale, de 34.37% (correspondant à une longueur d’onde de 800 

nm), ont été atteintes pour la couche mince déposée à 380°C.  

En ce qui concerne le film de CuFeO2 déposé à différents débits d’oxygène, les couches 

CuFeO2 présentent une orientation préférentielle le long de l'axe c de la structure délafossite, 

ce qui est bénéfique pour l’amélioration de la conductivité dans un dispositif optoélectronique. 

Une résistivité de 26.62 Ω.cm est obtenue avec une faible transmittance pour le film déposé à 

10 Sccm d’oxygène.



 

 

Chapitre IV : Modélisation et simulation des cellules 

solaires OTC/Si
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IV.1 Introduction 

Les travaux de modélisation dédiés au photovoltaïque accompagnent efficacement les 

efforts de recherche pour améliorer les rendements et diminuer les coûts dans cette filière[131

–134]. Les études expérimentales d’optimisation des cellules à hétérojonction peuvent donc 

s’avérer longues et coûteuses et les travaux de modélisation électrique se sont imposés comme 

un outil indispensable à la conception et à l’optimisation de ce type de cellule. Ils permettent 

d’une part de simuler des dispositifs qui ne sont pas fabriqués systématiquement et d’autre part 

d’accéder à des grandeurs physiques internes de la cellule qui peuvent être difficilement 

accessibles sur le plan expérimental. La modélisation numérique est donc un outil précieux pour 

extraire plus d’informations possible sur le matériau étudié. Dans ce chapitre, on a fait une étude 

à l’aide de simulations numériques afin d’optimiser les performances des cellules à 

hétérojonctions oxyde transparent conducteur/Silicium (OTC/Si). Nous allons présenter les 

modèles physiques utilisés pour simuler le fonctionnement de dispositifs à base de 

semiconducteurs, le simulateur numérique SCAPS, employé durant notre étude ainsi que les 

résultats obtenus.  

IV.2 Modélisation 

L’objectif est de décrire la stratégie retenue pour simuler les paramètres de chaque 

couche et de la cellule Ag/OTC/c-Si/Al. On explicitera aussi les hypothèses et les modèles 

théoriques permettant de rendre compte de la conduction dans ces cellules. 

IV.2.1 Equations de base de la modélisation  

La modélisation numérique implique souvent la résolution des équations aux dérivées 

partielles avec certaines conditions aux limites en utilisant soit la méthode aux différences finies 

ou la méthode des éléments finis. Elle permet de contrôler les propriétés des couches constituant 

le dispositif (la cellule) en tant que paramètres d'entrée du modèle et par conséquent, 

l’évaluation des tendances des changements de performances de dispositif. Les équations de 

base permettant de simuler le fonctionnement des dispositifs à base de semiconducteur sont les 

équations de Poisson, de continuité et de transport pour les trous et les électrons. Celles-ci sont 

résolues de manière auto-cohérente par le simulateur.  
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• Equation de Poisson 

L’équation de Poisson (IV.1) relie le potentiel électrostatique ψ à la densité de charge 

locale ρ qui est la somme des charges mobiles créées par les électrons (n), les trous (p) et les 

charges fixes créées par les impuretés ionisées provenant des dopants (N+
D et N−

A) et des défauts 

(ρ def). ε est la permittivité électrique locale dépendant du matériau, E est le champ électrique.  

div(𝜀. ∇) = −𝜌 = −(𝑝 − 𝑛 + 𝑁𝐷
+ − 𝑁𝐴

− + 𝜌𝑑𝑒𝑓) (IV.1) 

𝐸 = −∇ (IV.2) 

• Equations de continuité 

Les équations de continuité des porteurs de charge décrivent l’évolution de la 

concentration des électrons et des trous en fonction du temps. Pour les électrons et pour les 

trous, l’équation de continuité relie la concentration d’électrons n (de trous p) au vecteur densité 

de courant Jn (Jp) et aux termes de génération G et de recombinaison R. q est la charge de 

l’électron en valeur absolue. 

𝜕𝑛

𝜕𝑡
=

1

𝑞
∇. 𝐽𝑛 + 𝐺𝑛 − 𝑅𝑛  (IV.3) 

𝜕𝑝

𝜕𝑡
= −

1

𝑞
∇. 𝐽𝑝 + 𝐺𝑝 − 𝑅𝑝 (IV.4) 

Pour la modélisation des cellules solaires, on travaille dans l’état permanent où la variation par 

rapport au temps est nulle. Alors, nous avons : 

−
1

𝑞
∇. 𝐽𝑛 = +𝐺𝑛 − 𝑅𝑛  (IV.5) 

1

𝑞
∇. 𝐽𝑝 = 𝐺𝑝 − 𝑅𝑝 (IV.6) 

Physiquement, cette équation veut dire que la variation de la densité du courant dans un volume 

donné est la différence entre le taux de génération et le taux de recombinaison, c’est-à-dire que 

le nombre des porteurs est conservé. La Fig IV.1 explique schématiquement cette équation pour 

une dimension. 
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Fig IV.1 Explication schématique de l’équation de continuité dans l’état permanent pour les 

cellules solaires 

• Equations de transport 

La conduction électrique est caractérisée par le mouvement des porteurs libres dans les 

bandes de conduction et de valence pour des températures supérieures à la température 

ambiante. En effet, l’existence de courants électriques dans un semiconducteur s’explique par 

la présence de champ électrique et aussi par l’existence d’un gradient de concentration des 

porteurs de charge dans le semiconducteur. Les courants induits par le champ électrique sont 

les courants de dérive et les courants induits par le gradient de concentration de porteurs sont 

appelés courants de diffusion. Le modèle de dérive-diffusion [10] est le plus couramment utilisé 

pour modéliser le transport de charge dans un semiconducteur. 

Dans le modèle de Dérive-Diffusion, les densités de courant Jn et Jp sont proportionnelles aux 

gradients des quasi-niveaux de Fermi n et p : 

𝐽 = 𝐽𝑛 + 𝐽𝑝 (IV.7) 

𝐽𝑛 = −𝑞𝑛𝜇𝑛∇∅𝑛 (IV.8) 

𝐽𝑝 = −𝑞𝑝𝜇𝑝∇∅𝑝 (IV.9) 

où μn et μp sont les mobilités des électrons et des trous. Les quasi-niveaux de Fermi des trous et 

des électrons sont donnés par les relations (IV.10) et (IV.11) valables dans l’approximation de 

Boltzmann, où ni est la concentration de porteurs du matériau intrinsèque (EF= Ei) définie par: 

∅𝑛 =  −
𝑘𝑇

𝑞
𝑙𝑛

𝑛

𝑛𝑖
  (IV.10) 

∅𝑝 =  +
𝑘𝑇

𝑞
𝑙𝑛

𝑝

𝑝𝑖
 (IV.11) 
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𝑛𝑖
2 = 𝑁𝑐𝑁𝑣exp (−

𝐸𝑐−𝐸𝑣

𝑘𝑇
)  (IV.12) 

On peut aussi réécrire les densités de courant en reliant les mobilités µn et µp aux 

coefficients de diffusion respectifs Dn et Dp. Les densités de courant (IV.13) et (IV.14) sont en 

fait la somme de deux termes: l’un exprime le mouvement des porteurs créé par le champ 

électrique E, l’autre terme révèle le mouvement de diffusion. 

𝐽𝑛 = 𝑞𝑛𝜇𝑛𝜀 + 𝑞𝐷𝑛∇𝑛 (IV.13) 

𝐽𝑝 = 𝑞𝑝𝜇𝑛𝜀 + 𝑞𝐷𝑝∇𝑝  (IV.14) 

En résolvant numériquement l’ensemble d’équations (IV.1), (IV.5), (IV.6), (IV.13) et (IV.14), 

le logiciel de modélisation trouve la solution convergente pour n, p et ψ pour toute la structure. 

IV.2.2 Génération optique 

Sous l’effet de la lumière, des paires électrons-trous peuvent être générées dans un 

semiconducteur par des transitions bande à bande ou par des transitions qui impliquent des états 

dans le gap. Le taux de photogénération G est ensuite calculé à partir de l’équation (IV.16) 

valable pour une lumière monochromatique et qui symbolise l’interaction photon-matière. On 

considèrera qu’un photon absorbé conduit à la génération d’une paire électron-trou, autrement 

dit, le rendement quantique interne est de 100%. 

𝑔𝑛 = 𝑔𝑝 =  𝐺(𝑥)  (IV.15) 

𝐺(𝜆, 𝑥) = 𝛼(𝜆)𝐼0(𝜆)𝑒−𝛼(𝜆)𝑥 (IV.16) 

Avec 𝐼0(𝜆) intensité de photon à x=0, 𝐼(𝜆, 𝑥) intensité de photon au point x,  𝛼(𝜆) le coefficient 

d’absorption qui dépend de la longueur d’onde de la lumière 𝜆. 

Le taux de photogénération total est l’intégral de taux de photogénération spectral pour le 

spectre solaire borné par λmax et λmin :   

𝐺(𝑥) = ∫ 𝐺(𝜆, 𝑥)
𝜆𝑚𝑎𝑥

𝜆𝑚𝑖𝑛
𝑑𝜆 (IV.17) 
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IV.2.3 Recombinaison dans les semiconducteurs 

Sous illumination continue, les porteurs libres photogénérés tentent de revenir à l’état 

initial par le processus de recombinaison. La recombinaison d’un électron avec un trou dans un 

semiconducteur peut se produire soit directement par la rencontre des deux particules, soit 

indirectement par l’intermédiaire d’une impureté. Le taux de recombinaison qui correspond au 

nombre de porteurs qui disparaissent par unité de volume et de temps permet d’évaluer les 

phénomènes de recombinaison. On associe souvent à chaque mécanisme de recombinaison des 

porteurs de charges une durée de vie, le paramètre le plus fréquemment utilisé dans un 

semiconducteur excité qui est relié au taux de recombinaison par l’équation (IV.18).  

𝑅 =
∆𝑛

𝜏𝑛
=

∆𝑝

𝜏𝑝
 (IV.18) 

∆n (∆p) étant la densité d’électrons (trous) en excès. Les durées de vie des électrons et trous 

sont n et p. La duré de vie correspond à la durée moyenne entre la génération d’un porteur et 

sa recombinaison. Les processus de recombinaison des porteurs en excès dans le 

semiconducteur peuvent avoir lieu dans le volume ou en surface. 

IV.2.3.a Les recombinaisons en volume  

Les recombinaisons en volume sont dues à des phénomènes différents, chacun étant lié à un 

taux de recombinaison propre. Ils regroupent trois types de recombinaisons: la recombinaison 

radiative URad , la recombinaison Auger UAuger et la recombinaison du mécanisme de Shockley 

Read Hall (recombinaison SRH) USRH. La recombinaison en volume Utot vaut donc : 

𝑈𝑣𝑜𝑙 = 𝑈𝑅𝑎𝑑 + 𝑈𝐴𝑢𝑔 + 𝑈𝑆𝑅𝐻 (IV.19) 

Les taux de recombinaison en volume s’expriment en cm−3.s −1. 

La recombinaison radiative est aussi appelée recombinaison de bande à bande. Elle 

correspond à la recombinaison d’un électron de la bande de conduction et d’un trou de la bande 

de valence avec l’émission d’un photon. 

𝑈𝑅𝑎𝑑 = 𝐵𝑛𝑝 (IV.20) 

où B est le coefficient de recombinaison radiative, n et p sont les concentrations des électrons 

et trous respectivement. Pour le silicium, le coefficient de recombinaison radiative B mesuré 

expérimentalement vaut 9, 510−15 cm−3.s−1 à 300 K [143]. 
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La recombinaison Auger est considérée comme une interaction à trois particules. Lors 

de la recombinaison d’un électron de la bande de conduction et d’un trou de la bande de valence, 

l’énergie excédentaire est transférée sous forme d’énergie cinétique à un autre porteur libre 

(électron ou trou). Ce porteur perd alors progressivement son énergie par thermalisation comme 

le montre la Fig IV.2. Le taux de recombinaison UAug :  

𝑈𝐴𝑢𝑔 = 𝐴𝑛𝑛2𝑝 + 𝐴𝑝𝑝2𝑛 (IV.21) 

avec An et Ap les coefficients Auger pour les électrons et les trous dont les valeurs mesurées 

expérimentalement (pour Si cristallin) sont Ap = 9, 9.10−32 cm6.s−1 et An = 2, 8.10−31 cm6.s−1 à 

300 K [144].  

 

 

 

 

 

Fig IV.2 Recombinaisons radiative, SRH et processus de recombinaison Auger 

La recombinaison Shockley-Read-Hall (SRH): les défauts présents dans le réseau 

cristallin peuvent jouer le rôle de centres recombinants pour les charges libres. La 

recombinaison Shockley-Read-Hall (SRH) décrit les processus de recombinaison des porteurs 

excédentaires via des défauts situés à une énergie Et dans la bande interdite d’un matériau 

semiconducteur [14,146]. On distingue le taux de recombinaison des électrons rn et le taux de 

recombinaison des trous rp tels que : 

𝑟𝑛 = 𝐶𝑛𝑛𝑁𝑅𝑉 − 𝑒𝑛𝑁𝑅𝑂 (IV.22) 

𝑟𝑝 = 𝐶𝑝𝑝𝑁𝑅𝑂 − 𝑒𝑝𝑁𝑅𝑉 (IV.23) 

dans lesquels en et ep sont respectivement les taux d’émission (en s−1) des électrons et des trous, 

Cp  et Cn sont les coefficients d’absorption des trous et des électrons. 

h 
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 Les termes 𝑁𝑅𝑂 = 𝑁𝑅𝑓𝑅 et 𝑁𝑅𝑉 = 𝑁𝑅(1 − 𝑓𝑅) sont respectivement les densités de centres 

recombinants occupés et vides, avec NR la concentration de centres recombinants et fR la 

fonction d’occupation donnée à l’équilibre thermodynamique par : 

𝑓𝑅 =
1

1+𝑒𝑥𝑝
𝐸𝑡−𝐸𝐹

𝐾𝑇

  (IV.24) 

IV.2.3.b La recombinaison en surface 

Les porteurs de charge (électrons ou trous) peuvent être engendrés ou se recombiner en 

surface. Les recombinaisons liées aux défauts à la surface du substrat de semiconducteur sont 

considérées comme des recombinaisons de type SRH. Le taux de recombinaison à la surface, 

qui s’exprime couramment en cm2.s −1, est défini par l’expression suivante 

𝑈𝑆𝑢𝑟𝑓 =
𝑛𝑆𝑝𝑆−𝑛𝑖

2

𝑛𝑆+𝑛1
𝑆𝑝

+
𝑝𝑆+𝑝1

𝑆𝑛

 (IV.25) 

avec ns la densité de défauts à l’interface (valeur par unité de surface), ps et ns les concentrations 

de trous et d’électrons à l’interface. Sn et Sp sont les vitesses de recombinaison pour les électrons 

et pour les trous. La recombinaison surfacique est majoritairement due aux états profonds. 

La diminution des recombinaisons à l’interface d’hétérojonction est l’un des éléments 

clés permettant l’augmentation de la durée de vie des cellules à hétérojonction. Deux voies 

permettent de minimiser les recombinaisons surfaciques : 

o La diminution des défauts, les densités de défauts à l’interface peuvent être réduites en 

déposant une couche qui passive les liaisons pendantes : SiO2, a-Si-H, i-TCO… 

o La diminution de la concentration des porteurs minoritaires à la surface par effet de 

champ. En appliquant une charge fixe à la surface ou en dopant la couche déposée sur 

le silicium cristallin, on impose une courbure des bandes qui provoque une diminution 

de la concentration d’un des deux types de porteurs dans le c-Si à proximité de la 

surface, ce qui réduit les recombinaisons à l’interface. 

IV.2.4 Défauts dans le semiconducteur 

De nombreux défauts sont créés dans les matériaux semiconducteurs pendant leur 

synthèse et leur élaboration. Ces défauts sont inévitables et leur impact sur la densité de courant 

car c’est impossible d’avoir des matériaux parfaitement constitués (sans défauts). 
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Du point de vue de formation, on peut distinguer les défauts volontairement introduits dans le 

matériau (par exemple par dopage où les impuretés sont ajoutées de façon contrôlée pour 

modifier la conductivité, le type de porteurs de charge) et ceux créés de façon non contrôlée 

(par exemple des lacunes du réseau, ruptures de chaînes des matériaux organiques…). Les 

liaisons pendantes et les impuretés font apparaître des états électroniques vers le milieu de la 

bande interdite que l’on qualifie de défauts profonds.  

 

 

 

 

 

  

Fig IV.3 La distribution typique des états dans la bande interdite du semiconducteur cristallin 

(a) et de l’amorphe (b) 

La Fig IV.3 résume les principales différences distinguant la densité d’états du semiconducteur 

cristallin et celle du semiconducteur amorphe. Dans le cas d’un semiconducteur cristallin, des 

états localisés discrets apparaissent dans sa bande interdite. Pour les matériaux semiconducteurs 

amorphes (désordonnés), il existe des états dans la bande interdite qui forment un ensemble 

continu d’états localisés [147].  

La distribution d’états dans la bande interdite est modélisée par deux queues de bande (tail 

bands) et deux gaussiennes (Fig IV.3). Ces queues de bande sont des états en bord de bande 

(tail states) de type donneur du coté de la bande de valence et accepteur du coté de la bande de 

conduction. Quant aux états profonds, ils correspondent à des liaisons non-satisfaites ou 

pendantes dans le semiconducteur. Ils sont modélisés par deux distributions gaussiennes de type 

donneur et de type accepteur. La largeur de la queue de bande de valence, aussi appelée énergie 

d’Urbach Eu = kBTV est associée au désordre dans le matériau. 

• La charge qui apparaît dans les états discrets de semiconducteur cristallin est donnée 

par: 

𝑞𝑁𝑛𝑒𝑡 = 𝑞(𝑁𝐷
+ − 𝑁𝐴

−)  (IV.26) 
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Où N+
D est la concentration des états discrets localisés de type donneur ionisés et N-

A est la 

concentration des états discrets localisés de type accepteur ionisés. 

• La densité nette d’états continus dans le semiconducteur amorphe est donnée par: 

                                                 𝑞𝑁𝑛𝑒𝑡 = 𝑞(𝑝𝑇 − 𝑛𝑇)  (IV.27) 

où pT représente la concentration des trous piégés dans les états localisés continus de type 

donneur du gap et nT représente la concentration des électrons piégés dans les états localisés 

continus de type accepteur. 

IV.3 Logiciel de simulation 

La simulation de l’hétérojonction OTC/Si exige de disposer d’un logiciel permettant de 

modéliser correctement les défauts dans la bande interdite du matériau et la densité d’états 

d’interface de l’hétérojonction. Ainsi, pour mettre en évidence l’influence de différents 

paramètres (épaisseur, type de dopage, défauts, états d’interface …) sur la caractéristique 

courant-tension, nous avons réalisé un projet de simulation en utilisant le logiciel SCAPS. 

IV.3.1 SCAPS 

Ce logiciel a été développé par le département électronique et information des systèmes 

(ELIS) à l’université de Gent en Belgique [148,149]. SCAPS-1D « Solar Cell Capacitance 

Simulator one Dimension » est un simulateur unidimensionnel pour simuler les caractéristiques 

électriques des cellules solaires en couches minces à hétérojonction. Il a été extensivement testé 

sur des cellules solaires à base de CdTe et Cu(In,Ga)Se2 par M. Burgelman et al. [150,151]. Il 

permet de définir et de simuler le fonctionnement d’une structure composée éventuellement 

d’un empilement de couches de matériaux semiconducteurs différents. Avec SCAPS, il est 

possible de simuler des structures constituées d’un nombre définis de couches (jusqu’à 7 

couches intermédiaires ainsi que les contacts avant et arrière). Avec des profils de dopage 

différents, et avec des distributions énergétiques des niveaux donneurs ou accepteurs donnés, 

dans le volume et aux interfaces pour un spectre de lumière arbitraire. SCAPS présente une 

interface accueillante qui permet une prise en main assez facile pour définir une structure 

donnée et simuler son fonctionnement à l’obscurité ou sous éclairement, l’interface de logiciel 

SCAPS est montrée à la Fig IV.4.  
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Fig IV.4 Interface de SCAPS permettant de définir la structure (b) et structure d’un 

échantillon simulé 

IV.3.2 Principales étapes de modélisation   

- Spécification de la Structure 

- Spécification des matériaux et des modèles : Définition du matériau constituant 

chaque région de la structure et choix des modèles physiques appropriés. 

- Sélection des paramètres à extraire 

- Analyse des résultats 
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IV.4 Structure et paramètres de modélisation 

La structure de la Fig IV.5 représentant une hétérojonction oxyde de zinc/Silicium (ZnO/c-Si) 

a été simulée. Le substrat est du silicium cristallin avec une épaisseur de 200 µm sur lequel se 

trouve une fine couche du ZnO de quelques nanomètres d’épaisseur. Pour mieux passiver la 

surface du silicium cristallin, une fine couche de c-Si fortement dopé [152] a été utilisée pour 

créer un champ qui va repousser les porteurs minoritaires dans le volume et ainsi diminuer les 

recombinaisons en surface, cet effet de champ communément appelé bulk surface field (BSF). 

Les contacts ohmiques sont placés aussi bien sur la face avant que sur la face arrière. Le Tableau 

IV.1 montre les paramètres de différentes couches de la cellule modélisée. 

  

 

 

                                                                                              

 

Fig IV.5 Structure des cellules ZnO/Si modélisée (a), vu de la structure sous SCAPS(b) 

Tableau IV.1 Paramètres de différentes couches de la cellule modélisée 

 n-ZnO i-ZnO c-Si 

Epaisseur 100-500 nm 20 - 50 nm 200 µm 

Affinité électronique (eV) 4.65 4.65 4.05 

mobilité d’électron (cm2/V.s) 100 100 1500 

mobilité de trou (cm2/V.s) 25 25 480 

Energie du gap (eV) 3.37 3.37 1.12 

Densité d’états effective de Bande de 

conduction  Nc (cm-3) 

2.8x1019 2.8x1019 2.8x1019 

Densité d’états effective de Bande de valence 

Nv (cm-3) 

2.8 x1019 2.8 x1019 1.04x1018 

Dopage (cm-3) 1x1019 0 1x1016 

Constants diélectrique () 8.5 8.5 11.9 

Section efficace des trous (cm2) 10-10 - 10-8 

Section efficace des électrons (cm2) 10-10 - 10-8 

Al 

P+-Si 

P-Si 

n-ZnO 

n+-ZnO 

   
   Ag 
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Durant nos simulations, la condition de bandes plates a été utilisée, elle permet de fixer 

automatiquement le potentiel de surface ψs à l’interface entre le contact et le semiconducteur, 

de façon à satisfaire la condition de neutralité à l’interface (bandes plates) : 

 = ∅𝑛 +
𝑘𝑇

𝑞
exp (

𝑛𝑠

𝑛𝑖
) 

= ∅𝑝 −
𝑘𝑇

𝑞
exp (

𝑝𝑠

𝑛𝑖
) (IV.28) 

Les concentrations de porteurs surfaciques ns et ps sont calculées de façon à respecter la 

neutralité électrique : ρs = 0, et avec nsps = ni
2.  

Les couches n-ZnO et i-ZnO constituant la cellule sont polycristallines. Elles contiennent donc 

un grand nombre de défauts qui dépendent du processus de fabrication. Le modèle pour la 

distribution d’états dans la bande interdite d’ZnO est décrit de deux gaussiennes au milieu de 

la bande interdite représentant les défauts profonds.  Pour une position simple de défauts dans 

la couche Si on a choisi un niveau de défaut au milieu de la bande interdite. De même, des 

défauts d'interface ont été considérés pour obtenir un modèle plus réaliste. Le pincement du 

niveau de Fermi à l'interface ZnO/Si a été modélisé par une densité variable (1 × 108 jusqu’ à 

1× 1013 cm-2), des défauts donneurs placés au milieu du gap Si. La cellule est simulée sous un 

éclairement solaire AM1.5 avec une densité de puissance de 100 mW/cm2 et à une température 

de 300K. Pour l’ensemble des modèles, les calculs ont été effectués pour une température de 

300 K.  

En intégrant les différents paramètres des matériaux dans le logiciel de simulation, les 

changements dans les valeurs de tension de circuit ouvert (Vco), densité de court circuit (Jcc), 

facteur de forme (FF) et de rendement photovoltaïque (η) en fonction de différents paramètres 

tel que la concentration de défauts, l’épaisseur de chaque couche ainsi que l'effet des états 

d’interface seront étudiés. 
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IV.5 Résultats 

Le fonctionnement de la cellule à hétérojonctions dépend d’un grand nombre de paramètres. 

Ces paramètres liés aux matériaux utilisés et à la géométrie de la cellule sont interdépendants 

ce qui rend indispensable l’étude de l’influence de tous ces paramètres. Pour étudier l’effet d’un 

paramètre, nous allons le faire varier sur un intervalle donné tout en fixant tous les autres 

paramètres. Pour chaque variation d’un paramètre donné, nous avons généré les caractéristiques 

courant-tension J(V) sous l’éclairement AM1.5 afin d’extraire les caractéristiques de sortie: la 

tension de circuit ouvert Vco, la densité de courant de court-circuit Jcc, le facteur de forme FF 

et le rendement de conversion  de la cellule. Le Tableau IV.2 recapitule l’ensemble de 

paramètres étudiés pour l’hétérojonction ZnO/p-Si. 

Tableau IV.2 Ensemble de paramètres étudiés pour l’hétérojonction ZnO/p-Si 

Structure 

Epaisseur 

de 

l’émetteur 

Epaisseur de 

couche 

tampon 

Densité de 

défauts de 

l’émetteur 

Densité de 

défauts de 

l’absorbeur  

Etats 

d’interfaces 

(Di) 

ZnO/p-Si 100-500 nm 10-50 nm 1016-1017 cm-2 109-1014 cm-2 108-1013 cm-2 

 

IV.5.1 Alignement de bandes 

Dans les simulations, l’alignement des bandes à l’interface ZnO/c-Si est réalisé selon la 

règle de l’affinité électronique [153,154]. Les différences d’affinité électronique et de largeur 

de bande interdite entre les deux semiconducteurs provoquent l’apparition de discontinuités au 

niveau des bandes de conduction ∆EC et des bandes de valence ∆EV, comme illustré sur le 

schéma de la Fig IV.6. On les calcule de la façon suivante : 

∆𝐸𝑐 = 
𝑂𝑇𝐶

− 
𝑆𝑖

  (IV.29) 

 
∆𝐸𝑉 = (𝐸𝑔𝑂𝑇𝐶 − 𝐸𝑔𝑆𝑖) − ∆𝐸𝑐  (IV.30) 

L’affinité électronique et la largeur de bande interdite du silicium cristallin étant bien connues 

et valant respectivement 4.05eV et 1.12eV, les valeurs de ∆Ec et ∆Ev dépendent alors des 

paramètres de bande des couches de ZnO. Ces discontinuités de bandes constituent des barrières 

de potentiel que les porteurs peuvent franchir par différents mécanismes physiques [10]: par 

effet thermoïonique, par effet tunnel, ou par une combinaison de ces 2 phénomènes (Chapitre 
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I, section.3). Dans cette structure, la barrière représentée est celle que doivent franchir les trous 

photogénérés dans le substrat silicium pour être collectés en face avant de la cellule. 

 

 

 

 

 

  

 

Fig IV.6 Diagrammes de bandes de l’hétérojonction ZnO/p-Si 

 

Fig IV.7 Diagramme de bandes à l’équilibre de l’hétérojonction ZnO/p-Si, caractéristiques 

J(V) de cellules simulées sous SCAPS en condition d’éclairement 

 La Fig IV.7 représente les diagrammes de bandes de la cellule ZnO/p-Si simulés sous 

SCAPS à l’équilibre thermodynamique. Le désaccord de bande au niveau de la bande de 

conduction est de 0.39 eV et de 2.54 eV au niveau de la bande de valence. 

IV.5.2 Rôle de la couche tampon 

Afin d’améliorer le Vco sans provoquer de pertes résistives, l’insertion d’une couche 

tampon entre le substrat c-Si et l’émetteur est nécessaire. La couche tampon (ou intrinsèque) 

est un matériau dont le gap doit être supérieur à celui de l’absorbeur. Le premier rôle de la 

couche tampon, est de former la jonction p-n avec l’absorbeur Si. Sans cette couche de 
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passivation, la concentration de centres recombinants est tellement élevée que les porteurs 

photogénérés dans l’absorbeur et ces porteurs seront recombinés avant d’être extraits de la 

cellule. La structure de bande d’une cellule en présence des états d’interface est montrée à la 

Fig VI.8. 

 

 

 

 

 

 

 

Fig IV.8 Diagramme de bandes à l’équilibre de l’hétérojonction ZnO/p-Si, caractéristiques 

J(V) de cellules simulées sous SCAPS en condition d’éclairement 

Le dépôt d’une couche tampon permet de réduire cette concentration et permet donc une 

meilleure passivation de la surface du silicium cristallin et l’alignement optimal des bandes de 

conduction. 

IV.5.3 Influence de l’épaisseur des couches émettrice et tampon 

Dépôt de couche i-OTC a pour but de passiver la surface du c-Si. Dans les cellules à 

hétérojonction OTC/i-OTC/Si, l’épaisseur de cette couche de (i)a-OTC est très faible, de l’ordre 

de quelques nanomètres. Nous nous sommes intéressés à étudier le rôle de cette couche de 

passivation et en particulier l’influence de son épaisseur sur les performances des cellules 

OTC/Si. Des cellules n-ZnO/i-ZnO/p-Si ont été simulées sous logiciel SCAPS avec différentes 

épaisseurs des couches émetteur (ZnO dopées n) et intrinsèque (i-ZnO). 

Etats d’interface 

Couche tampon 

e+ p-Si 

n-OTC 

h 

e_ 

Eg(OTC) 

Eg(Si) (OTC) 

(Si) 
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Fig IV.9 Paramètres I(V) des cellules mesurées en condition d’éclairement AM1.5G en 

fonction de l’épaisseur de couche ZnO (a1,a2) et des épaisseurs de couche i-ZnO (b1,b2) 

L'effet de l'épaisseur de l’émetteur (n-ZnO) sur la tension de circuit ouvert (Vco), la densité de 

courant de court-circuit (JCC), le facteur de forme (FF) et le rendement () de la cellule solaire 

n-ZnO/i-ZnO/p-Si est illustré à la Fig IV.9a. Les caractéristiques photovoltaïques JCC, Vco et  

montrent une légère diminution avec l'augmentation de l'épaisseur du ZnO de 100 à 500 nm. 

Ce phénomène est dû à l’augmentation de l’absorption optique de l’émetteur avec l’épaisseur 

[155–157]. En effet, la grande partie de la zone de charge d’espace se trouve dans le substrat Si 

en raison de la grande différence dans les niveaux de dopage de deux matériaux, les photons 

atteignant Si contribuent plus à la génération de porteurs. Comme JCC est directement lié aux 

porteurs photogénérés, l'absorption dans une couche de ZnO plus épaisse provoque une baisse 

de Jcc et une légère diminution de Vco avec l'augmentation de l'épaisseur du ZnO. Ensuite, on 

remarque que la variation de FF est quasiment constante, quelle que soit l’épaisseur de 

l’émetteur. Ce qui peut s’expliquer aisément par un faible effet de la résistance série de 

l’émetteur avec l’épaisseur [158]. L’optimum en rendement est obtenu à 17.60 % avec une 

épaisseur de l’émetteur de 200 nm. 

Les résultats d’extraction des paramètres J(V) des cellules n-ZnO/i-ZnO/p-Si, en 

fonction de l'épaisseur de la couche tampon i-ZnO, sont donnés en Fig IV.9b. Dans cette 
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simulation, l’épaisseur de l’émetteur est fixée à 200 nm. On observe que l’augmentation de 

l'épaisseur de la couche tampon de 10 à 50 nm entraîne une faible réduction de Jsc,  et du FF. 

La variation de Vco peut être considérée constante lorsque l'épaisseur de la couche tampon 

augmente. En effet, dans les cellules ayant une couche tampon plus épaisse, la grande quantité 

de photons entrants sera absorbée dans la couche tampon, par conséquent moins de photons 

peuvent atteindre la couche absorbante. Ceci est en bon accord avec les résultats expérimentaux 

qui indiquent que la réduction de l’épaisseur du ZnO inférieure à 20 nm améliore le rendement 

de la cellule solaire [156].  

IV.5.4 Influence de défauts présents dans le volume des couches émettrice et absorbeur  

Dans cette partie, on montre les défauts de quelle couche (les défauts de Si ou les défauts 

du ZnO) qui provoque la courbure des bandes de la cellule ZnO/Si, qui donne ainsi les 

mauvaises performances.  La simulation s'effectue de deux manières différentes. Dans la 

première simulation, les défauts ont été ajoutés à la couche de Si.  L’autre simulation, les défauts 

ont été introduits dans la couche de ZnO.  Le modèle pour la distribution d’états dans la bande 

interdite est décrit dans la partie 2.4. Ce modèle est utilisé dans le logiciel SCAPS. Il s’agit de 

deux gaussiennes au milieu de la bande interdite représentant les défauts profonds de type 

donneur et accepteur. La distribution d’états dans le gap du silicium et ZnO sont représentées 

sur la Fig IV.2. L’influence de défauts présents dans le volume des couches émettrice et 

absorbeur sur les performances des cellules ZnO/Si est présentée sur la Fig IV.10. 
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Fig IV.10 Effet des défauts volumiques de Si (a) et de ZnO (b) sur Vco, Jcc, FF et η des 

cellules ZnO/Si 

Quand la densité de défauts de couche absorbante Si augmente de 109 à 1014 cm-2, les 

caractéristiques de sortie Vco, FF et  des cellules ZnO/Si, montrent une diminution 

remarquable. La dégradation des performances des cellules, dues aux défauts de volume de 

l’absorbeur (Si), est en fait dicté par la position du niveau de Fermi dans la couche, c’est-à-dire 

par l’EA, pour une densité de défauts donnée. Lorsque celle-ci augmente, le niveau de Fermi 

entre dans la région énergétique correspondant au maximum de densité d’états de défauts 

profonds [159]. Les recombinaisons en volume augmentent alors fortement. Ces 

recombinaisons dégradent la collecte des porteurs photogénérés provenant du substrat cristallin 

: Voc, FF et η s’en trouvent fortement diminués. La chute de FF peut aussi être expliquée par 

la diminution de la concentration de porteurs libres dans la couche de Si, qui provoque une 

élévation significative de sa résistivité.  

La Fig IV.10b montre l’influence de densité de défauts de l’émetteur (ZnO) sur les 

performances de la cellule. Quand la densité de défauts de couche de ZnO varie de 1011 à 1017 

cm-2, on constate un effet négligeable sur les paramètres Jcc, Vco, FF et . 

Par conséquent, en utilisant une couche interfaciale du ZnO au lieu d'une couche 

interfaciale à base de Si donne une bonne courbe J-V.  Nous pouvons conclure que la raison 

principale de la dégradation des caractéristiques des cellules à hétérojonction n-ZnO/i-ZnO/Si 

est dûe aux défauts de la couche absorbante (c-Si). Ces défauts pourraient être affectés par une 

combinaison de l'épaisseur de la couche d'interface, de la densité des défauts, de la section 

efficace de capture des défauts et de l'emplacement des défauts.   
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IV.5.5 Effet d’états d’interfaces 

Des recombinaisons peuvent se produire au niveau de l’hétérointerface OTC/Si. En 

effet, il existe des états de surface (défauts) qui peuvent se comporter comme des centres 

recombinants et cela se traduit par une augmentation de la recombinaison sur la face avant de 

la cellule. Pour une bonne modélisation de l’hétérojonction OTC/Si, il est indispensable de tenir 

compte des défauts à l’interface OTC/Si. Ainsi, pour le calcul de la densité de défauts à 

l’interface ZnO/c-Si, nous projetons la densité calculée dans la couche de c-Si vers une fine 

couche défectueuse d’épaisseur 1 nm de silicium cristallin à cette interface [160]. La 

distribution d’états de ces défauts est prise comme étant un niveau d’énergie placé au milieu du 

gap de type donneur due aux lacunes d’oxygène.  

 

Fig IV. 11 Influence de la densité de défauts d’interface sur les caractéristiques de la cellule 

ZnO/p-Si 

 

Fig IV.12 Réponse spectrale de l’hétérojonction ZnO/p-Si en fonction des états d’interface 
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La Fig IV.11 montre l’influence de la densité Di de défauts d’interface sur les performances 

des cellules ZnO/p-Si. Pour les densités d’états d'interface inférieure à 1012 cm-2, le courant de 

court circuit Jcc n'est pas sensible aux défauts d’interface. En augmentant Di de 1012 à 1013 cm-

2, Jcc diminue de 35,29 mA/cm-2 à 34,82 mA/cm-2. Lorsque Di varié de 108 à 1013 cm-2, nous 

observons une dégradation de la tension de circuit ouvert Vco de 357 mV à 44 mV, par 

conséquent une baisse importante du rendement avec Di croissant. En effet, les porteurs qui se 

recombinent à l’interface OTC/Si sont des porteurs photogénérés dans l’absorbeur c-Si de la 

cellule. Les états d’interface affectent plus la tension de circuit ouvert Vco comme la montre 

l’équation (IV.31). 

 𝑉𝑂𝐶 =
1

𝑞
{𝜙𝐵 − 𝑛𝐾𝑇 𝑙𝑛 (

𝑞𝑁𝑣𝑆𝑖

𝐽𝑠𝑐
)} (IV.31) 

où B représente la hauteur effective de la barrière, n le facteur d'idéalité et Si la vitesse de 

recombinaison de l'interface (déduite de Di). 

L’effet des états d’interface sur le rendement quantique externe (EQE) de l’hétérojonction 

ZnO/p-Si est présenté sur la Fig IV.12. Ces résultats montrent que pour des valeurs Di 

inférieures à 1012 cm-2, les recombinaisons induites à travers ces états d’interface sont 

négligeables donc sans influence sur le rendement quantique externe de la cellule. Par contre 

une densité de défauts d’interface supérieure à 1012 cm-2 entraîne une réduction du EQE.  

On constate ainsi que Jcc et EQE se dégradent uniquement par la présence d’une grande densité 

de défauts à l’interface. 

La passivation des hétéro-interfaces émetteur/c-Si est donc très importante pour obtenir un bon 

Vco. Une densité de défauts importante à ces hétérointerfaces se traduit par une recombinaison 

plus importante à travers ces états ce qui limite les performances de la cellule. 

IV.5.6 Optimisation de l’hétéro-interface OTC/Si ou réduction de l’effet d’interface 

 Les recombinaisons à l’interface ZnO/c-Si sont dues à la présence d’une densité non-

nulle de pièges d’interface (Dit) dans la bande interdite du substrat silicium. Néfastes aux 

performances des cellules solaires, ces recombinaisons peuvent être réduites en améliorant la 

passivation de l’interface. Notamment, l’optimisation du dépôt de la couche intrinsèque permet 

d’abaisser la densité de pièges en-dessous de 1011cm−2 voire 1010cm−2 [161] ce qui permet 

l’obtention de tension de circuit ouvert (Vco) relativement élevée. 
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Les désaccords de bande peuvent être optimisés en jouant sur les paramètres d’OTC que 

sont l’affinité électronique et la largeur de bande interdite. Les propriétés d’OTC dépendent des 

conditions de dépôt et peuvent être « contrôlées » en jouant par exemple sur le taux d’oxygène 

présent dans l’OTC [162,163]. 

Le rendement des cellules OTC/Si dépend, en effet, du décalage de bandes de valence EV et 

de conduction EC entre OTC et c-Si, de l’épaisseur des couches émetteur et tampon, des 

défauts volumiques de l’absorbeur et des défauts d’interface. 

IV.6 Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons présenté une étude détaillée expliquant comment 

modéliser les cellules photovoltaïques à hétérojonction, toute en présentant les équations de 

base de simulation, les phénomènes de recombinaisons, la génération optique, les défauts 

volumiques et interfacialles présentant dans le semiconducteur.  

Nous avons également étudié la dépendance des performances de cellule n-ZnO/i-

ZnO/p-Si avec l’épaisseur des couches tampon et émetteur. Il s’est avéré que le rendement de 

conversion diminue légèrement à mesure qu’on augmente l’épaisseur des couches émetteur et 

tampon. Une épaisseur de 200 nm pour la couche émettrice et 20 nm d’épaisseur pour la couche 

tampon assure un meilleur transport des porteurs en réduisant leurs absorptions dans les couches 

moins épaisses. 

En outre, nos simulations de telles structures (n-ZnO/i-ZnO/p-Si) ont effectivement 

révélé que les défauts des couches et les états d’interface interviennent de manière sensible dans 

l’efficacité des cellules. De même, le rendement photovoltaïque fortement dépendant de la 

quantité de défauts profonds de l’absorbeur (Si). En effet, lorsqu’on augmente la densité de 

défauts Si, ces défauts favorisent les recombinaisons en volume, ce qui dégradent les 

performances photovoltaïques des cellules ZnO/p-Si. De plus, nous retrouvons avec nos 

simulations que l’interface d’une cellule ZnO/p-Si est la plus critique en terme d’impact sur le 

rendement de conversion en particulier à cause de la recombinaison des porteurs photogénères. 

Par ailleurs, la passivation des hétérointerfaces émetteur/c-Si est donc très importante pour 

obtenir une meilleure valeur de tension de circuit ouvert. Une densité de défauts importante à 

ces hétérointerfaces se traduit par une recombinaison plus importante à travers ces états ce qui 

limite les performances de la cellule. 



 

 

Résultats et interprétations 
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V.1 Introduction 

La technique de pulvérisation cathodique magnétron est une méthode d’élaboration 

intéressante, très efficace et facile à mettre en œuvre. Elle permet d’obtenir des dépôts en 

couches minces d’oxyde de zinc dopé Al (AZO) et d’oxyde fer cuivre (CuFeO2), présentant des 

propriétés prometteuses (structurales, optiques et électriques) pouvant servir dans les structures 

de base pour les cellules photovoltaïques.  

V.2 Cas du ZnO dopé Al  

Nous avons réalisé expérimentalement des couches minces de ZnO dopé Al sur les deux 

substrats de silicium n et p. Les conditions optimales d’élaboration des films d’AZO sont: une 

température de dépôt de 520 °C, les débits d’argon et d’oxygène sont fixés à 200 sccm et 10 

sccm respectivement avec une distance cible substrat de 60 mm.  Dans ces conditions 

d’élaboration, les couches minces d’AZO ont montré des meilleurs propriétés optoélectroniques 

(une bonne conductivité électrique de 217 S.cm-1, une importante transmission de 88% sur la 

gamme (UV-Vis-PIR) avec un large gap optique de 3.7 eV).  

Ce dépôt, nous a permis l’obtention des hétérojonctions n-AZO/n-Si et n-AZO/p-Si dont 

les caractéristiques I(V) à l’obscurité obtenues sont présentées à la Fig V.1. Les mesures 

indiquent que la structure n-AZO/Si présente bien un effet Schottky. 

 

 

Fig V.1 Caractéristique I(V) de structure n-AZO/Si pour le silicium de type n et p 
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V.3 Cas du CuFeO2 

Nous avons ainsi déposé des couches minces de l’oxyde mixte cuivre et fer (CuFeO2) 

sur les deux substrats de silicium (n et p). Dans ce cas, les débits d’argon et d’oxygène sont 

fixés respectivement à 100 sccm et 10 sccm. La distance cible-substrat est fixée à 60 mm avec 

une température de dépôt de 380°C. Les dépôts ont été effectués sous une pression de travail 

de 2 Pa. Les propriétés optoélectroniques optimales des films CuFeO2 obtenues sont: (un gap 

optique de 2.47 eV, une transmission moyenne de 34.37% et une conductivité électrique de 

9.09 S.cm-1).  

Les courbes présentant le courant en fonction de la tension appliquée sous obscurité, 

pour les hétérojonctions CuFeO2/p-Si et CuFeO2/n-Si sont rassemblées sur la Fig V.2. De 

même, nous remarquons que la structure p-CuFeO2/Si forme bien une hétérojonction. 

 

Fig V.2 Caractéristique I(V) d’hétérojonction p-CuFeO2/Si pour le silicium de type n et p 

V.4 Résultats de modélisation de structure ZnO/Si  

Dans le cadre de nos travaux de simulation de cellule ZnO/p-Si, dont les paramètres de 

modélisation de silicium (gap optique de 1.12 eV, dopage de 11016 et mobilité de 1500 

cm2/V.s), et de ZnO (gap optique de 3.37 eV, dopage de 11019 et mobilité de 100 cm2/V.s), 

permettent d’obtenir un rendement optimum de 17.62 %. La caractéristique J(V) obtenue pour 

la cellule ZnO/p-Si est présentée dans la Fig V.3.   
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Fig V.3 Caractéristique J(V) de cellule ZnO/p-Si simulée sous obscurité et en condition 

d’éclairement 

Dans le cas de la structure avec un substrat de type n, la cellule ZnO/n-Si ne donne pas un bon 

rendement photovoltaïque. En effet, les cellules solaires ZnO/p-Si possèdent un rendement 

théorique beaucoup plus élevée que les structures ZnO/n-Si, ces derniers sont plus stables 

expérimentalement et elles présentent moins de concentration de défauts. 

V.5 Récapitulatif  

Dans le cas des travaux expérimentaux, nous avons réalisé les couches minces d’AZO 

dont les propriétés optoélectroniques sont comparables à celle utilisées dans nos travaux de 

simulation.  

En effet, le gap optique (Eg) d’AZO élaboré de 3.70 eV proche de 3.37eV utilisé dans la 

simulation, une transmittance de 88% proche de 90% et une conductivité électrique de 217 

S.cm-1 un peu plus grande que la conductivité employée lors de modélisation, 160 S.cm-1.  

En se basant sur les résultats de simulation et d’expérimentation, on peut conclure que les 

couches minces d’AZO et CuFeO2 peuvent être servir comme couches émettrices dans les 

cellules solaires de type OTC/Si. 

Au regard des propriétés des films et des caractéristiques I(V) intéressantes obtenus dans 

ces travaux de thèse, des caractérisations I(V) sous lumière sont à mener sur les hétérostructures 

réalisées afin d’avoir les performances de ce type des cellules photovoltaïques. 
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V.6 Conclusion 

Les propriétés intéressantes des couches minces d’OTC (AZO et CuFeO2) élaborées 

dans cette thèse offrent la possibilité d’être utilisées comme émetteur dans les hétérostructures 

(AZO/Si et CuFeO2/Si) et d’obtenir ainsi des cellules photovoltaïques à hétérojonction.  

Les performances optoélectroniques des films d’AZO élaborées sont semblables aux 

paramètres utilisés lors de la modélisation. Nous avons pu atteindre par simulation un 

rendement de 17% pour les cellules solaires ZnO/Si.  
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Conclusions et perspectives 

Ces travaux de thèse portent sur la réalisation et la caractérisation des oxydes 

transparents conducteurs (OTC), en couches minces et leur intégration dans les cellules 

photovoltaïques à hétérojonction, présentant ainsi de bons rendements et un coût réduit. Afin 

de pouvoir atteindre notre objectif, deux approches principales ont été menées dans cette étude, 

la première consiste en la réalisation et la caractérisation des couches minces d’OTC en utilisant 

la technique de pulvérisation cathodique magnétron. La deuxième approche concerne la 

modélisation numérique d’une structure de cellules photovoltaïques à hétérojonction à base 

d’oxyde transparent conducteur (OTC). 

Dans un premier temps, nous avons élaboré des couches minces d’oxyde d’étain (SnO2), 

d’oxyde de zinc non dopé (ZnO) et dopé Aluminium (AZO) et d’oxyde mixte fer et cuivre 

(CuFeO2) par la technique de pulvérisation cathodique magnétron sous différentes conditions 

de dépôt. 

Nous avons étudié l’influence de la variation de pression de pulvérisation sur les propriétés des 

couches minces de SnO2. Les résultats des caractérisations montrent que les films SnO2 

préparés à une pression (optimale) de 0.4Pa présentent une résistivité électrique de 0.61 Ω.cm 

avec une concentration en porteurs libre de 1.51018 cm-3 et une transparence optique de 85%.  

Nous avons également présenté les évolutions des caractéristiques optoélectriques des films 

SnO2, ZnO et CuFeO2 en variant la concentration partielle d’oxygène. En effet, pour les fortes 

concentrations d’oxygène, la repulvérisation du film déposé peut diminuer la vitesse de dépôt 

des couches minces. Ainsi, la transmission optique dans le visible des films SnO2, ZnO et 

CuFeO2 augmente avec l'augmentation de la concentration partielle d’O2, alors que la 

conductivité électrique diminue. Cela peut s’expliquer par l’amélioration de la stœchiométrie 

des films dans des conditions riches en oxygène (moins conducteur) qui deviennent ainsi plus 

transparents. En plus, le traitement thermique appliqué aux couches minces SnO2 favorise 

l’augmentation de la transmission totale (90.46%), du gap optique (4.05 eV) et de la résistivité 

électrique (3.19 Ω.cm). L’énergie d’Urbach (EU) recuit à 500°C/2h présente une légère 

augmentation (autour de 1 meV) par rapport à l’EU des échantillons amorphes. 

En outre, les résultats de diffraction des rayons X obtenus sur des films CuFeO2 déposés à partir 

de 380°C, montrent l’apparition de la structure délafossite CuFeO2 sans la phase secondaire 

(structure spinelle). Les propriétés optoélectroniques des films CuFeO2 déposés sur un substrat 
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chaud sont améliorées. La résistivité la plus petite, de 0.11 Ω.cm, et la transmittance maximale, 

de 34,37% (correspondant à longueur d’onde de 800 nm), ont été atteintes pour les couches 

minces déposées à 380°C.  

L’influence de l’épaisseur du film AZO, qui est contrôlée via le temps de dépôt sur les 

propriétés électriques et optiques, a été également étudiée. L’augmentation de l’épaisseur des 

films favorise la croissance des grains de structure hexagonale et donc la diminution de la 

densité de défauts, ce qui affecte les propriétés optoélectroniques. La transmittance moyenne 

optimale dans le domaine visible est de 81.59 % avec une résistivité électrique de 9.510-3 

Ω.cm sont obtenues pour une épaisseur d’AZO d’environ 94 nm. 

 Afin d’optimiser la structure des cellules solaires OTC/Si, nous avons utilisé un logiciel 

à une dimension (SCAPS) pour simuler numériquement les performances photovoltaïques en 

fonction des divers paramètres de la cellule (épaisseurs de l’émetteur et couche interfaciale, 

défauts volumiques, états d’interfaces).  

Nous avons étudié la dépendance des performances de cellule n-ZnO/i-ZnO/p-Si avec 

l’épaisseur des couches tampon et émetterice.  Les résultats de la modélisation ont montré que 

le rendement de conversion montre une légère diminution à mesure qu’on augmente l’épaisseur 

des couches émettrice et tampon. De ce fait, une épaisseur de 100 nm pour l’émetteur et 20 nm 

d’épaisseur de couche tampon assure un meilleur transport des porteurs en réduisant leurs 

absorptions dans les couches moins épaisses. 

De plus, les résultats de nos simulations révèlent que les défauts de couche absorbante et les 

états d’interface interviennent de manière sensible dans l’efficacité des cellules. Ainsi, le 

rendement photovoltaïque dépend essentiellement de la quantité de défauts profonds de 

l’absorbeur (Si). En effet, lorsqu’on augmente la densité de défauts Si, ces défauts favorisent 

les recombinaisons en volume, ce qui dégradent les performances photovoltaïques des cellules 

ZnO/p-Si. Nous retrouvons également avec nos simulations que l’interface d’une cellule 

ZnO/p-Si a un impact sur le rendement de conversion en particulier à cause de la recombinaison 

des porteurs photogénérés. Par conséquent, la passivation des hétéro-interfaces OTC/c-Si est 

très importante pour obtenir une meilleure valeur de tension de circuit ouvert (Vco). 

Par la suite, nous avons comparé les propriétés des films obtenus à celle utilisées dans 

la modélisation et à la simulation numérique afin d’être en meilleur accord avec l’expérience et 
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donc de mieux comprendre le fonctionnement des cellules photovoltaïques à hétérojonction et 

de permettre ainsi d’identifier des voies d’amélioration de leur rendement. 

Les performances optoélectroniques des films d’AZO élaborées sont comparables aux 

paramètres utilisés lors de la modélisation. Nous avons d’ailleurs pu atteindre par simulation 

un rendement de 17% pour les cellules solaires ZnO/Si. Ces résultats nous ont permet de 

conclure que les propriétés intéressantes des couches minces d’OTC élaborées dans cette thèse 

offrent la possibilité d’être utilisées comme couche émettrice dans les hétérostructures (AZO/Si 

et CuFeO2/Si) et d’obtenir ainsi des bons rendements des cellules photovoltaïques à 

hétérojonction. De ce fait, des caractérisations I(V) sous lumière restent à mener sur les 

hétérostructures réalisées dans cette thèse. 

Le travail et les résultats acquis dans le cadre cette thèse permettent d’ouvrir de 

nombreuses perspectives dans les domaines des applications employant les hétérostructures 

électroniques avec des OTC. Il sera intéressant d’étudier l’impact des variations du travail de 

sortie des OTC dans la couche émettrice dans les cellules photovoltaïques, de même que le 

décalage des bandes d’hétérojonction et du gap de la couche tampon sur les performances de 

ces cellules. Il pourrait être également intéressant de faire des études avec d’autres structures 

différentes de celles étudiées durant ce travail, on peut penser par exemple aux: 

• structures bifaciales à hétérojonction en OTC et Si  

• cellules solaires à multijonctions toutes transparentes (hétérojonctions entre OTC type 

n et type p)  

• cellules solaires avec de couche tampon à base d’OTC en face arrière  

En dehors du photovoltaïque, les couches minces d’OTC peuvent retrouver une diversité 

d’applications dans d’autres domaines de l’optoélectronique, dans des multistructures 

électroniques voire même dans des structures hybrides organiques – inorganiques.  
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