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“There are certain queer times and occasions in this strange mixed affair we call life
when a man takes this whole universe for a vast practical joke, though the wit thereof he
but dimly discerns, and more than suspects that the joke is at nobody's expense but his
own.”

— Herman Melville, Moby-Dick; or, The Whale
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Resumo

As células solares policristalinas de maior eficiéncia sdo baseadas nas ca-
madas absorvedoras dos compostos de Cu(ln,Ga)Se; (CIGS). Visando a aplicacdo dos
conceitos de células solares nanoestruturadas, as nanoestruturas 0D e 1D de CulnSe;
(ClISe) sdo de grande interesse. Neste trabalho mostramos processos de crescimento
compativeis com técnicas de vacuo, coevaporacdo, em superficie amorfa de nanofios
(NWs) e nanodots (NDs). O processo apresentado para o crescimento de NWs resulta
em amostras compostas por NWs de CISe crescidos no topo de uma camada base
policristalina de CISe. As nanoestruturas foram extensamente caracterizadas por mi-
croscopia eletronica de transmissao, confirmando a sua composi¢ao e estrutura crista-
lina com baixa densidade de defeitos estruturais. A Partir dessas andlises, inferimos que
0os NWs crescem ao longo da direcao cristalina [111]. A camada base policristalina pos-
sui estrutura tetragonal e é opticamente ativa, conforme comprovado por experimentos
de difracdo de raios-x e fotoluminescéncia, respectivamente. O potencial de aplicacao
para conversdo de energia fotovoltaica do material composto camada-base/NWs de
ClISe é mostrado através da refletividade reduzida do material e sua intensa emisséo de
fotoluminescéncia. As propriedades das amostras de NDs crescidas por coevaporagao,
tais como, densidade superficial das nanoestruturas, tamanho médio e energia de emis-
séo Gtica, podem ser controladas através da mudanca na temperatura do crescimento.
Experimentos de microscopia eletrénica de transmissado confirmam a cristalinidade dos
NDs, assim como sua composi¢do quimica e estrutura cristalina compativel com
CulnSe,. Experimentos de fotoluminescéncia dos NDs passivados com CdS mostram
gue as nanoestruturas sdo ativas optoeletrénicamente com uma emisséo larga, que se
estende para energias acima do bandgap do CulnSe; e, em concordancia com a distri-
buicao de tamanhos. Um desvio para o azul da luminescéncia é observado quando o
tamanho médio dos NDs diminui, evidenciando os efeitos de confinamento quantico em
todas as amostras. Usando calculos simples de confinamento quantico, correlaciona-
mos a energia de pico da emissao de fotoluminescéncia com os tamanhos médios dos
NDs.

As células solares baseadas na tecnologia dos compostos Cu;ZnSnSe.
(CZTSe) ja nos primeiros passos de implementacdo mostraram grande potencial para
colecéo de energia solar com baixo custo quando comparadas as tecnologias do CIGS
(devido a escassez de In e seu alto custo, que limitam sua aplicabilidade). Um assunto
importante na fabricagao das células solares de CZTSe é o controle das fases cristalinas
e da composi¢ao quimica durante a deposicao, ja que a formagédo de compostos secun-
dérios e ternarios é favorecida em condi¢ges de crescimento fora da estequiometria.
Devido as similaridades estruturais, torna-se uma tarefa dificil identificar a presenca de
tais fases indesejaveis, como Cu,SnSes; (CTSe), que possui bandgap pequeno e pode
formar curtos-circuitos na camada absorvedora. Neste trabalho produzimos amostras
de filmes finos de CTSe por coevaporacao e as amostras foram analisadas por experi-
mentos de elipsometria espectroscopica. Com a parametrizacdo dada para a fungéo
dielétrica do CTSe, a identificacdo da presenca do composto ternario nos filmes de
CZTS pode ser realizada in situ, de forma rapida e ndo destrutiva.

Os métodos apresentados para crescimento de nanoestruturas de ClSe e
filmes finos de CTSe séo baseados na evaporacdo dos elementos constituintes sob
condicdes de vacuo utilizando substratos de Si, o que os torna compativeis com a fabri-
cacao de dispositivos fotovoltaicos de alta eficiéncia e permite a integracdo com a mai-
oria das técnicas utilizadas na industria de semicondutores.



Abstract

The most efficient polycrystalline solar cells are based on the Cu(In,Ga)Se>
compound as a light absorption layer. In view of hew nanostructured solar cell concepts,
CulnSe; 0D and 1D nanostructures are of high interest. In this work, we report CulnSe;
nanowires (NWs) and nanodots (NDs) grown by a vacuum compatible growth process,
coevaporation, on an amorphous surface. The presented growth process for the NWs
results in a composite material consisting of CISe NWs on top of a polycrystalline CISe
base layer. The nanostructures were extensively characterized by transmission electron
microscopy, confirming their composition and atomic-scale crystal structure with a very
low number of structural defects. From these analyses, we infer that the growth axis is
along the [111] direction. The polycrystalline base layer has a tetragonal chalcopyrite
structure and is optically active as confirmed by X-ray diffraction and photoluminescence
(PL) analysis, respectively. Potential applications of this composite CISe NW/base-layer
material for photovoltaic energy conversion are supported by the reduced reflectivity of
the material and its strong PL intensity. The properties of CulnSe; NDs samples grown
by coevaporation, such as nanostructure’s areal density, mean size, and peak optical
emission energy can be controlled by changing the growth temperature. Scanning trans-
mission electron microscopy measurements confirmed the crystallinity of the NDs as well
as chemical composition and structure compatible with tetragonal CulnSe,. Photolumi-
nescence measurements of CdS-passivated NDs showed that the nanodots are optoe-
lectronically active with a broad emission extending to energies above the CulnSe; bulk
band gap and in agreement with the distribution of nanostructures sizes. A blueshift of
the luminescence is observed as the average size of the NDs get smaller, evidencing
quantum confinement in all samples. By using simple quantum confinement calculations,
we correlate the photoluminescence peak emission energy with the average size of the
NDs.

CuxZnSnSes (CZTS) solar cells technology, already in the first steps of im-
plementation has shown a great potential for low cost solar energy harvesting in com-
parison with CIGS related compounds (due to In scarcity and high cost that limits its
applicability). An important issue in the fabrication of CZTS solar cells is the crystalline
phase and chemical composition control during deposition, since the formation of sec-
ondary and ternary phases can be favored in out of stoichiometry growth conditions. Due
to structural similarities, it's a difficult task to detect the presence of unwanted crystalline
phases, such as Cu,SnSe; (CTSe) that has a low bandgap and can shunt the device’s
absorption layer. In this work we produced CTSe thin films by coevaporation and the
samples were analyzed by spectroscopic ellipsometry experiments. With the given die-
lectric function parametrization, the in situ identification of ternary compound formation
in CZTS could be performed in a fast and nondestructive way.

Furthermore, the presented growth method for CISe nanostructures and for
CTSe thin films is based on elemental evaporation under vacuum conditions using Si
wafers as substrates, which makes the process compatible with the fabrication of high
efficiency photovoltaic devices and Si compatible, allowing for integration with the most
of techniques used in semiconductor industry.

Vi
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Capitulo 1.

Introducéo

Neste capitulo introdutério serdo apresentados as motivacdes e 0s objetivos
da realizacao do presente trabalho. Uma revisédo bibliografica sobre o estado da arte da
fabricagdo de células solares baseadas nos compostos Cu(In,Ga)Se, e uma descri¢éo
breve do funcionamento das células solares sdo apresentadas para mostrar o potencial
de aplicagdo dos materiais estudados e dos processos desenvolvidos.



1.1 - Células solares e calcogenetos

Com o grande aumento no consumo mundial de energia, especialmente nos
paises em desenvolvimento, tém-se buscado alternativas renovaveis para a producao
mundial de energia. As energias renovaveis representam, também, uma promessa para
0 combate ao problema das altera¢@es climaticas, acentuado principalmente a partir das
tltimas décadas do século XX, onde o ritmo dessas mudancas acelerou com o aumento
das emissbes de gases de efeito estufa [1]. A temperatura média global aumentou 0,8 °C
desde 1880 até hoje, sendo que nas ultimas quatro décadas esse aumento foi mais
significativo. Para inverter este problema, é necessario alterar o modelo atual de produ-
¢ao de energia primaria baseado sobre o consumo de combustiveis fésseis, que em
2014 representaram 83,8 % da demanda global de energia [2]. A energia fotovoltaica
(PV), certamente, tera papel fundamental na composi¢cao da matriz energética do futuro
[3], que deve ser composta por diversas tecnhologias renovaveis, como a energia edlica
[4]. Nos Ultimos anos, registrou-se 0 maior crescimento histérico no setor de energias
renovaveis gragas aos avangos no mercado da tecnologia PV.

No mapa abaixo (Fig. 1), podemos ver a média de 1983 a 2005 da insolagéo
recebida em um ano para cada regido do globo. Nota-se que as regifes que recebem
maior quantidade de energia solar sdo principalmente as regides do terceiro mundo ou
em desenvolvimento, como América do Sul e Africa. Nessas regides subdesenvolvidas,
a geracdo de energia PV tem grande potencial de aplicacdo e poderia impulsionar o
crescimento econdmico e social de regies como a Africa, onde 30 dos 52 paises do
continente sofrem cortes regulares no fornecimento de luz elétrica e os 48 integrantes
da Africa Subsaariana geram, juntos, menos eletricidade que a Espanha [5].

Média anual de energia
solar incidente no solo

(1983-2005)
7.5

7

s 3
kwh/m?/dia

Fig. 1: Insolacdo anual média no globo terrestre, de 1983 até 2005. As regibes com maior inso-
lacdo se concentram no hemisfério sul e coincidem com as regides menos desenvolvidas do
globo. Adaptado de [6].

Os grandes desafios para integrar uma rede elétrica composta por painéis
solares as redes atuais envolvem a reducado dos custos de instalagdo dos painéis (su-
portes dos painéis e rede elétrica), a reducdo dos custos dos conversores e estabiliza-
dores necessérios para integracdo a rede convencional, a producédo de melhores bate-
rias para armazenamento da energia gerada, entre outros varios aspectos que vao além
da producdo de energia no mdédulo PV e estdo fora do escopo desse trabalho. O leitor



interessado pode se referir a [7,8], onde é feita uma extensa revisao de todo o cenario
da implementacdo da energia PV.
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Fig. 2: Diagrama custo/eficiéncia dos dispositivos PV. Adaptado de [9].

Atualmente existem diversas tecnologias PV, que podemos separar em trés
categorias de acordo com a posi¢do no diagrama da Fig. 2:

I. Primeira Geracao de sistemas fotovoltaicos: utiliza células solares de silicio monocris-
talino e policristalino (totalmente comercial). Representam as primeiras tecnologias em-
pregadas e possuem pouco rendimento, comparado ao custo de instalacéo.

Il. Segunda geracgéo de sistemas fotovoltaicos: usando células solares de filmes finos
(implantacéo comercial parcial). As trés principais tecnologias deste grupo, e ja disponi-
veis comercialmente, sdo: Si amorfo, CdTe, Culn (S,Se».,) e CulnGai«(SySei.v).. Re-
presentam as tecnologias que estdo transitando dos laboratérios para a industria, com
melhor relacé@o custo/beneficio, como indicado na Fig. 2.

[ll. Terceira geracao de sistemas fotovoltaicos: que inclui as tecnologias que ndo tém
mercado ou que ainda estdo em desenvolvimento, como as células solares organicas,
concentradas, de CuZnSn(S,Se)s, nanoestruturadas ou de bandas intermediérias. Es-
ses dispositivos sdo baseados em tecnologias emergentes e almejam ultrapassar 0s
limites tedricos de eficiéncia estabelecidos, com baixo custo de produgéo.

A principal vantagem das células de filmes finos é a reducao na quantidade
de material absorvedor utilizado, reduzindo o custo de fabricacdo dos dispositivos. Outra
vantagem é que h4 uma grande variedade de substratos que podem ser utilizados (rigi-
dos ou flexiveis, opacos ou transparentes, de plastico ou de metal, etc.) e uma enorme
diversidade de técnicas de deposicdo existentes, abrindo grandes possibilidades na
concepcao e fabricacdo dos dispositivos, proporcionando-lhes uma versatilidade incri-
vel. Para explicar brevemente o funcionamento de uma célula solar, a Fig. 3 mostra
esguematicamente uma tipica célula solar de filmes finos. Nela podem ser vistas as
principais camadas que compde o dispositivo, assim como a espessura tipica delas.
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Fig. 3: Diagrama esquematico de uma célula solar de filmes finos. Na figura estdo indicados as
espessuras tipicas de cada camada e o diagrama de alinhamento de bandas do dispositivo, com
0 bandgap em torno de 1,4 eV, ideal para uma célula solar.

O substrato tem como principal fungéo servir de suporte para toda a estru-
tura da célula, que pode ser rigida ou flexivel. Para a fabricac@o de células com subs-
tratos rigidos, alguns tipos de vidro tém sido usados (como o Soda Lime Glass, SLG).
Como substratos flexiveis, destacam-se as folhas metalicas de Mo e Ti, e alguns com-
postos organicos, como as poliamidas [10]. A escolha do material que servira de subs-
trato deve levar em consideracdo o processo de fabricacdo, notando que o substrato
deve resistir as temperaturas de crescimento das camadas subsequentes.

O contato elétrico inferior devera apresentar varios requisitos para que se
garanta bom desempenho do dispositivo, como boa adesdo ao substrato e a camada
absorvente para garantir a integridade do dispositivo e baixa resistividade, minimizando
perdas elétricas. A resisténcia de série das células é particularmente sensivel a este
parametro. Também deve ser refletora, para aumentar a probabilidade de absorcao de
um féton, permitindo a fabricacdo de camadas absorvedoras mais finas e deve ser inerte
aos processos de crescimento das camadas posteriores, principalmente & camada ab-
sorvente.

O Mo é um dos materiais que satisfaz grande parte dessas propriedades
[11]. Para resolver o comportamento antagbnico entre a adeséo e a resistividade que
este elemento apresenta, deve ser utilizado um processo de deposi¢ao por pulverizagédo
catddica (Sputtering) de duas etapas [12]. No primeiro passo é feita uma deposicédo a
pressdes elevadas garantindo uma boa adeséo ao substrato. Para o segundo passo a
presséo é reduzida, diminuindo a resisténcia elétrica da camada de Mo. Na Fig. 4 é
apresentada uma micrografia Scaning Electron Microscopy (SEM) da sec¢éo reta de uma
célula solar, onde é visivel parte do substrato de SLG e o contato elétrico traseiro de Mo
(constituido de duas camadas).

Substrato, SLG
SU-70 7.0kV 8.5mm x30.0k SE(M) 1.00um

Fig. 4: Micrografia SEM dos contatos elétricos posteriores de Mo, na figura podem ser vistas as
duas camadas depositadas com pressdes diferentes. Adaptado de [12].



O principal elemento de uma célula solar € a juncéo p-n formada pela ca-
mada absorvedora e a camada janela. Apesar de também acontecer na camada n, € na
camada p que grande parte dos fétons sdo absorvidos pelo material. Na camada p, 0s
portadores minoritarios poderdo difundir-se pelo material atingindo a zona de deplegéo
e sendo coletados ou recombinados. Se atingirem a zona de deplecéo, os elétrons serdo
forcados a seguir para contato frontal e os buracos em diregcéo ao contato posterior, sob
a acao do campo elétrico criado pela junc¢éo, contribuindo assim para a fotocorrente. Se
a absorcao ocorrer proximo ou na regido de deplecdo, a probabilidade deste processo
contribuir para a fotocorrente é maior. Para que este processo ocorra de forma eficiente,
o material de que é constituida a camada absorvedora devera possuir um coeficiente de
absorcéo elevado para maximizar a probabilidade de absor¢cdo de um foton, aumen-
tando a probabilidade de formac&o de um par elétron-buraco. Quanto maior for o coefi-
ciente de absorcédo do material, menor pode ser a espessura da camada absorvedora
e, consequentemente, menor o custo da célula.

O bandgap 6ptico do material devera ter valores entre 1,1 eV e 1,5 eV, para
melhor absor¢é@o do espectro solar. Nesses dispositivos, as perdas oOticas e de coleta
reduzem a eficiéncia quéntica, diminuindo a fotocorrente gerada, enquanto os efeitos na
tensao de circuito aberto sdo despreziveis. O material devera apresentar poucos centros
de recombinacdo para maximizar a fotocorrente gerada pela radiagdo absorvida. A di-
minuicdo das recombinac¢des tem como principal efeito direto o aumento do tempo de
vida médio dos portadores minoritarios, aumentando a probabilidade desses portadores
de carga atingirem a zona de deplecéo e serem coletados.

A camada janela constitui a regido n da juncao p-n do dispositivo e também
fornece protecdo para a camada absorvedora dos processos de deposi¢cdo das cama-
das de éxidos condutores transparentes (TCO) subsequentes [13]. As camadas janela
baseadas em CdS, o composto mais usado, permitem a passivagao dos defeitos super-
ficiais na camada absorvedora, reduzindo possiveis recombinacdes na interface ca-
mada absorvedora/camada janela [14]. Embora a camada depositada seja fina (cerca
de 70 nm), o fato de usar Cd na sua composi¢ao tem levado alguns grupos a explorar
alternativas a este composto. Materiais como Zn(X,0OH) ou In(X,0H) com X=S ou Se,
depositados por processo de banho quimico sdo candidatos promissores para constituir
a camada janela.
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Fig. 5: Coeficiente de transmisséo para TCOs de ZnO e ITO em (a). Em (b), resistividade dos
TCOs mais utilizados para a fabricagdo das células solares de filmes finos. Adaptado de [12]

O contato elétrico frontal, que é formado por um éxido transparente condutor
(TCO), tera de apresentar uma transmitancia elevada na regido do visivel, minimizando
a atenuacédo da radiacdo solar incidente. Também deve ter uma resisténcia baixa, de
forma que a dissipacao da fotocorrente seja reduzida. Dois dos compostos mais usados
para esta funcéo séo o 6xido de zinco dopado com aluminio (AZO) e o 6xido de indio



dopado com estanho (ITO) [15]. O primeiro apresenta uma vantagem clara relativa-
mente ao ITO, devido ao fato de dispensar o uso de In. Na Fig. 5 (a) estdo representadas
as transmitancias do AZO e do ITO para o espectro compreendido entre 300 nm e
1500 nm, ambos 0s compostos apresentam transmitancias elevadas, acima dos 80 %.
A Fig. 5 (b) mostra a evolucao da resistividade dos TCOs, baseados em SnO;, ZnO e
In,O3 dopados, de 1972 até 2005. Pode ser visto que, tanto os TCOs feitos com SnO
guanto os feitos com In,O3, ndo apresentam uma queda significativa na resistividade da
camada apés 1990, enquanto que a qualidade dos TCOs baseados em ZnO consegui-
ram reduzir significativamente os valores da resistividade, igualando desempenho dos
baseados em In,O3 dopados.

Embora néo esteja indicado na Fig. 3, as células solares de filmes finos po-
dem incluir uma camada de ZnO intrinseco. A sua aplicacdo n&o € necessaria para o
funcionamento da célula solar, no entanto, os ganhos séo facilmente provados pelos
desempenhos alcancados com a sua inclusdo, sendo o parametro mais beneficiado a
tensao de circuito aberto (Voc), com aumentos de até 40 mV [16]. A resisténcia adicional
criada por esta camada reduz o efeito negativo das recombinac¢des nas fronteiras de
gréos e/ou em possiveis curto-circuitos que poderdo existir devido a heterogeneidade
do material. Também pode ser adicionado um filme antirefletor depositado sobre a ca-
mada de TCO. Esse filme deve melhorar o acoplamento éptico entre a célula e o ar,
reduzindo as reflexdes e consequentemente as perdas oOticas. Para tanto, o material
deve possuir um indice de refracé@o intermediario (como o MgF). Com o intuito de me-
lhorar a extracdo da fotocorrente gerada pela célula solar e facilitar a ligagéo elétrica da
célula ao resto do circuito, também é incluida uma malha metdlica. Estes eletrodos sé&o
constituidos por Ni e Al e sao depositadas por técnicas de litografia. O Ni é introduzido
no contato para impedir a difusédo do Al para as camadas inferiores evitando a formacgéo
de Al,O3; (um isolante) na interface.

O preco de um sistema fotovoltaico é definido em parte pelo custo da célula
solar em si, por isso, aumentar a eficiéncia de converséo do dispositivo PV é um fator
chave para reduzir o custo da energia solar [17]. Dessa forma, grandes sistemas de
geracgao de energia exigem eficiéncias de conversao altas (superiores a 20 %), enquanto
gue as células de menor eficiéncia, como as células flexiveis [18], podem encontrar
aplicacdes em menor escala, como modulos solares integrados a arquitetura de edifica-
¢bes. O Cu(In,Ga)Se: (CIGSe), representa hoje o material absorvedor em células sola-
res de filmes finos policristalinos com a maior eficiéncia de converséo energética, com
23,3 % [19], superando as células solares de Silicio policristalino (com 21,25 % de efi-
ciéncia de conversdo[20]), sendo assim, um forte candidato a material absorvedor para
células solares de grandes sistemas geradores. Esse recorde € devido as suas propri-
edades oOticas e estruturais Unicas, como um alto coeficiente de absor¢éo na regido da
luz visivel [19], propriedades benignas de fronteira de gréo, interfaces e defeitos [21-24]
e bandgap direto entre 1,04 eV e 1,68 eV [19], ideal para a aplicacdo em PV e conversao
energética eletroquimica foto-assistida. Porém, a eficiéncia recorde dentre as células
solares de filmes finos de calcopiritas ainda € muito inferior a eficiéncia teérica maxima
prevista por Siebentritt et al. em torno de 28-30 % [25]. Os valores de eficiéncia de con-
versao para as diversas tecnologias PV (valores certificados para dispositivos de pes-
quisa cientifica) estdo reunidos na Fig. 6, a seguir.
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Fig. 6: Gréafico de eficiéncia de converséo solar para diversas tecnologias. Adaptado de [26].

Dentre as calcopiritas ternarias I-111-Vl,, o CulnSe; (ClSe) se destaca como
material promissor para aplicacdo em PV. Recentemente, células solares de filme fino
de ClISe atingiram o recorde de 15 % de eficiéncia de converséo [27]. A camada absor-
vedora desse dispositivo recorde foi produzida por coevaporacao de trés estagios sobre
substratos de SLG. A primeira etapa da deposi¢&o ocorre a 260-300 °C depositando-se
simultaneamente In e Se. A essa temperatura ira se formar no substrato InSex. A tem-
peratura entdo é elevada a 550 °C sob fluxo de Cu e Se, no segundo passo do processo,
formando o composto CISe+Cu,Se. A Ultima etapa consiste em evaporar novamente In
e Se a 550 °C, eliminando as fases de Cu,Se presentes na amostra. O processo leva
em torno de 50 min e a espessura final da amostra € em torno de 2,7 ym. A amostra
entdo é resfriada até 350 °C sob pressao de fluxo de Se. Uma camada passivadora de
CdS de 500 A foi depositada por Chemical Bath Deposition (CBD) seguida da deposi¢&o
de ZnO por Sputtering. Foram utilizadas grades metélicas de Ni/Al sobre o contato su-
perior para melhor cole¢cdo dos portadores e uma camada antirefletora de MgF. de
100 nm foi depositada sobre o dispositivo.

O composto CISe é uma calcopirita com estrutura tetragonal do grupo espa-
cial 142d, com parametros de rede = 5,781 A e ¢ = 11,552 A que apresenta excelentes
propriedades para a fabricagédo de células solares, como boa estabilidade radiativa [28],
bandgap direto em torno de 1,04 eV [29], alto coeficiente de absorcdo (da ordem de
10°cm™) [30] e grande comprimento de difusdo dos portadores minoritarios [31]. Ainda,
ajustando a relacédo Cu/In, os filmes finos de CISe podem apresentar conducéo tipo p
ou tipo n, viabilizando sua utilizacdo em células solares de homojuncéo ou heterojuncéo
[32,33].

A eficiéncia de conversdo maxima da tecnologia das células solares de fil-
mes finos de jungdo Unica € limitada a aproximadamente 33 %, conhecido como limite
de Shockley-Queisser (S-Q) [34]. Esse limite é baseado no principio de balango deta-
lhado, igualando o fluxo de fotons incidentes na célula solar com o fluxo de particulas
(fétons ou portadores de carga) que saem do dispositivo, ignorando todos os mecanis-
mos de perda de eficiéncia internos, como recombinac¢éo radiativa de portadores, rela-
xacao térmica de portadores quentes, entre outros. Varias alternativas foram propostas



na literatura para contornar o limite imposto para as células de filmes finos de juncéo
Gnica como, por exemplo:

e a utilizacdo de multiplas juncdes p-n, empilhadas em um dispositivo para formar
uma célula com espectro de absorcao ajustado idealmente ao espectro solar [35].
O absorvedor da primeira juncao tem o bandgap ajustado para absorver os fétons
mais energéticos, enquanto a Ultima juncdo absorve os fétons menos energéti-
cos. Dessa forma, pouca energia € perdida por relaxacéo térmica dos portadores
nas bandas;

e Uuso de pontos quanticos ou nanoestruturas na camada absorvedora para criar
bandas de energia intermediarias dentro do bandgap do material, permitindo a
absorcéao de fétons com energia inferior ao bandgap do material da matriz absor-
vedora[36];

e a colegcdo de portadores quentes: contatos seletivos sé@o introduzidos na matriz
absorvedora para coletar os portadores gerados com energia cinética muito maior
que o bandgap do material, antes do seu relaxamento nas bandas [37];

e exploracdo da geracéo de éxcitons multiplos, através da criagdo de niveis excitb-
nicos discretos nas bandas, para que os portadores, ao invés de relaxarem emi-
tindo fénons, relaxem formando éxcitons. Assim, cada féton incidente poderia ge-
rar diversos pares elétron-buraco [38].

Células solares nanoestruturadas representam uma promissora classe de
dispositivos PV. Em particular, a aplicagdo de nanoestruturas como NWs tem atraido
muito interesse devido a grande razao area/volume apresentada, o0 que permite econo-
mia de material depositado e é benéfico para os processos de absor¢éo da luz e para a
separacao dos portadores de carga [39-41]. Em [42] é demonstrado que o limite de S-
Q pode ser ultrapassado por uma célula solar nanoestruturada. Neste trabalho Xu et al.
exploram conceitos das células solares da terceira geragéo para mostrar que uma célula
solar nanoestruturada de juncao Unica pode atingir eficiéncia maxima de conversao de
42 %. Ao comparar a expressao para a tensdo de circuito aberto Vo para uma célula
solar de filme fino convencional, com a expressao obtida para um dispositivo composto
de apenas uma nanoestrutura, Xu et al. mostraram que a nanoestrutura funciona como
um concentrador do fluxo de fétons incidente, com fator de concentracdo X relacionado
apenas as secdes de choque de absorcao 6tica da nano estrutura. No caso ideal, onde
a nanoestrutura tem secao de choque maxima para angulos inferiores ao meio angulo
de aceitacdo solar (0,267 é o angulo minimo para cobrir o disco solar com o observador
na superficie terrestre) e nula para angulos superiores, o fator X pode atingir valores da
ordem de 4,6 x 10*.

A Fig. 7 mostra, em funcéo do fator X, o limite tedrico obtido em 42] para a
eficiéncia de conversdo energética de células solares nanoestruturadas e os valores
obtidos até entdo para os dispositivos fabricados utilizando nanoestruturas 1D, como
nanofios (NWs) de Si, GaAs, InP e InN, respectivamente. Como pode ser visto, os valo-
res de eficiéncia dos dispositivos fabricados com os materiais classicos da industria dos
semicondutores (como o GaAs, InP e Si) estdo limitados muito abaixo do maximo tedrico
previsto, indicando que a pesquisa de novos materiais como o CIGSe e ClSe, que ja
sdo estabelecidos como materiais excelentes para células solares de filmes finos, pode
trazer grandes contribui¢cdes para aproximar a eficiéncia de converséo dos dispositivos
nanoestruturados ao limite teorico.
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tam os valores de eficiéncia obtidos em células solares de nanofios encontrados na literatura.
Adaptado de [42].

Algumas técnicas de producdo de NWs de CIGSe foram desenvolvidas,
como técnicas de crescimento por solucao [43,44], onde precursores como InCls, CuCl
e Se sdo misturados em uma solugdo aquecida de nanoparticulas (catalisadoras da
formacéo das nanoestruturas). Os nanofios produzidos dessa forma apresentam diver-
sas estruturas cristalinas, altas densidades de defeitos cristalinos como twinning e as
amostras apresentam diversos subprodutos, como particulas de CuxSe e ClSe. A téc-
nica de eletrodeposi¢céo em solucdo também ja foi utilizada para produzir nanoestruturas
1D de CISe [45]. Neste caso, um substrato de Alumina poroso é imerso no eletrélito com
precursores CuSQOy, In2(S0O4)3 e SeO, dispersos em acido citrico e um potencial elétrico
€ aplicado entre as costas do substrato e a solu¢do. O substrato serve como gabarito
para a formacdo dos NWs. As nanoestruturas produzidas por esse método apresentam
baixa cristalinidade e alta densidade de defeitos intrinsecos, ndo sendo possivel contro-
lar a dopagem do material. O substrato com poros também pode ser imerso em solugéo
[46] e aquecendo o conjunto (sem a aplicagdo de um potencial elétrico, como no caso
anterior), os NWs sao formados nos poros do substrato através da reacdo quimica dos
precursores. A estrutura cristalina é determinada pela temperatura do conjunto e razéo
entre as concentragdes dos reagentes.

Também ha na literatura algumas técnicas de crescimento de NWs de ClISe
por Chemical Vapor Deposition (CVD) [47], transformacédo de fase através de solucbes
[48,49] ou através de sinterizacdo [50,51]. Para o crescimento por CVD é necessario a
utilizagcdo de nanoparticulas catalisadoras, geralmente Au. O substrato com as nanopar-
ticulas é colocado em um tubo de quartzo e aquecido junto com um cristal ou pé de
CISe. O crescimento da nanoestrutura se da por vapor-liquido-sélido (VLS), ilustrado a
seguir. Por transformacao de fase, um NWs de composto binario como CuxSe ou InSey
tem sua composicéo e estrutura cristalina transformadas em processos de reacao qui-
mica ou de sinterizacdo. Entretanto, levando em conta a aplicacdo dos NWs na fabrica-
cdo de células solares de alta eficiéncia, o método de producao das nanoestruturas deve
ser de coevaporacao e em condicdes de vacuo, ja que os dispositivos com eficiéncia
recorde sdo produzidos dessa forma [19,27].
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Fig. 8: Mecanismo de crescimento VLS. Em (&), a nanoparticula metalica forma a liga eutética
com o material semicondutor e o processo de precipitacdo e nucleacéo se inicia. Em (b) forma-
se a interface de crescimento e o crescimento do nanofio se da no regime camada por camada.
Em (c) é representado o processo de difusdo de material do substrato para o nanofio, com cres-
cimento radial da nanoestrutura. O final do crescimento é representado em (d), onde a nanoes-
trutura possui forma conica, com uma gota metalica no topo e uma fina camada de filme crescida
junto ao substrato. Adaptado de [56].

O mecanismo de crescimento de nanoestruturas (nanofios, nanobastdes ou
nanofitas) por VLS proposto por Wagner e Ellis em 1964 [52], até hoje € prevalente entre
as técnicas de deposicdo em vacuo. Crescimento por VLS esta representado na Fig. 8,
onde uma gota metalica age como catalisador do processo de crescimento unidimensi-
onal. Em (@), a nanoparticula metélica depositada sob o substrato forma uma liga euté-
tica com o material semicondutor da fase vapor e, apds atingir o regime supersaturado,
0 processo de precipitacdo de material e nucleagdo na base da gota se inicia. Em (b)
forma-se a interface de crescimento entre o substrato e a gota supersaturada, o cresci-
mento do nanofio se da no regime camada por camada. Em (c) é representado esque-
maticamente o processo de difusdo de material adsorvido no substrato para o nanofio,
com crescimento radial da nanoestrutura. Ao final do crescimento a hanoestrutura pos-
sui forma cbnica, com uma gota metéalica no topo e uma fina camada de filme crescida
junto ao substrato, representado em (d). Crescimento de nanoestruturas por VLS pode
ser implementado em diversas técnicas de [53], mas as mais utilizadas sao as técnicas
de CVD [54] e Molecular Beam Epitaxy (MBE) [55].

A nanoparticula metélica utilizada para catalisar o crescimento unidimensio-
nal pode ser uma particula elemental, como Au, Ni, Ag, Cu, Al ou alguma de suas ligas
metalicas [57]. A nanoparticula é responséavel por iniciar e definir a nucleagéo e facilitar
a decomposicdo de espécies moleculares, quando usadas no crescimento. Para isso é
necessario que o material seja escolhido de forma que o sistema metal-semicondutor
forme uma liga eutética a uma determinada temperatura. Na presenca do vapor consti-
tuinte do semicondutor a ser crescido, a liga eutética eventualmente ird supersaturar e
0 material semicondutor precipitara, criando uma interface liquido/solido, chamada de
interface de crescimento, representada na Fig. 8 (a) e (b). O crescimento do nanofio
prossegue, como indicado na Fig. 8 (b) e (c), com a continua adigcdo de material na liga
eutética, da fase vapor na interface vapor/liquido, seguida da continua deposicao solida
na interface liquido/sélido. Processos de difus@o pelo substrato e pela nanoestrutura,
responsaveis pelo crescimento radial da nanoestrutura, estdo representados na Fig. 8
(). Ao final do crescimento a nanoestrutura comumente apresenta forma conica, com a
gota metalica ao topo, uma fina camada de filme semicondutor depositada junto ao
substrato, representado esquematicamente na Fig. 8 (d).

Porém, dependendo do material e da aplicacado, a introducédo de um catali-
sador metélico externo pode destruir as boas propriedades intrinsecas de um material,
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como é o caso do Au em silicio, que forma armadilhas de niveis profundos nesse mate-
rial [58, 59]. Tomando o material InAs como exemplo, uma nanoparticula de Au promo-
veria a decomposicdo do material a temperaturas de aproximadamente 500 C [59] e a
utilizacdo de nanoparticulas de Ni formaria NWs compostos de NixInAs a temperaturas
em torno de 220-300 °C [60]. Dessa forma, a temperatura de processamento de um
dispositivo que fosse fabricado com NWs de InAs produzidos por essas técnicas, seria
limitada por esses valores. Varios métodos foram desenvolvidos para crescer nanofios
auto-organizados sem a necessidade de introdu¢do de uma nanoparticula metalica ex-
terna, para assegurar a compatibilidade com a tecnologia empregada, e.g. tecnhologia
do Si[59]. Uma grande variedade de mecanismos de crescimento autocatalisados foram
sugeridos na literatura, porém poucos estudos sistematicos foram realizados para o0s
compostos IlI-V e IV, mas nenhum (até onde sabemos) para as calcopiritas CIGSe e
ClSe.

(b) Casca oxidada

(c)

Semicondutor+Oxido
Particula homo
catalisadora

Fig. 9: Mecanismos de crescimento de nanofios autocatalisados. (a) uma mascara é usada para
selecionar a area onde havera crescimento epitaxial. (b) o crescimento é assistido por 6xido. (c)
o crescimento é catalisado por uma nanoparticula elemental constituinte do semicondutor. Adap-
tado de [61].

Na Fig. 9 estdo representados alguns mecanismos de crescimento autoca-
talisado de nanofios que sdo comumente empregados para nanofios de compostos IlI-
V e IV [61]. Em (a) esta representada a epitaxia de area selecionada, onde uma camada
mascara contendo um padrdo pré-determinado é depositada sobre o substrato, e o cres-
cimento vertical da nanoestrutura se da nas regides expostas do substrato. Em (b) esta
representado um crescimento assistido por 6xido, onde o semicondutor e o 6xido estao
adsorvidos na superficie do substrato, criando centros de nucleagéo, que crescem ver-
ticalmente em uma nanoestrutura de centro semicondutor (core) com uma camada pas-
sivadora de 6xido (shell). Em (c), o crescimento é assistido por uma nanoparticula ele-
mental ou composta constituinte do semicondutor que sera crescido, e.g. Ga [62] ou
GaAs [63] para NWs de GaAs e In em InAs [61].

Em células solares de pontos quéanticos (QDs), nanocristais de material se-
micondutor sdo utilizados como camada absorvedora do dispositivo. QDs de CISe séo
promissores absorvedores de luz para a fabricacdo desses dispositivos, pois possuem
um grande raio de Bohr do éxciton (10,6 nm) e energia de bandgap minima de 1,04 eV
[29] que permite a extensao do limite de absor¢éo até a regido do infravermelho préoximo
[64]. Porém, as mesmas dificuldades apresentadas aqui para a fabricagdo de células
solares de CISe nanoestruturadas de altas eficiéncias sdo encontradas para os dispo-
sitivos de QDs de CISe, onde poucos métodos de producdo das nanoestruturas utili-
zando técnicas de vacuo foram empregados. Assim como no caso dos NWs, diversos
métodos de producdo de nanodots (NDs) usando solu¢des quimicas foram demonstra-
dos [64-71]. Entretanto, a industria dos dispositivos PV de alta performance ainda ndo
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investe nessa linha de producéo, devido a uma combinacdo de escassez de estudos e
incompatibilidade dos processos de solug¢do quimicas com as tecnologias utilizadas atu-
almente pela industria.

McDaniel et al. produziram células com QDs de CulnSe1.xSx com eficiéncias
de converséao de 5,5 % [72] e recentemente Yang et al. [73] produziram dispositivos com
8,1 % de eficiéncia de conversao, otimizando a deposicdo da camada passivadora de
ZnS nesse tipo de dispositivo. Du et al. [64], produziu células solares sensibilizadas por
QDs, utilizando pontos quanticos coloidais de (CulnSez)«(ZnSe):-x com eficiéncia de
conversdao recorde (11,6 % certificada). Neste trabalho, mostrou-se que a introdug&o do
ZnSe na estrutura dos pontos quanticos aumentou a regido espectral de absor¢édo do
dispositivo, incluindo a janela do infravermelho préximo, aumentou a taxa de transferén-
cia de elétrons no eletrodo de TiO, do dispositivo e diminuiu a taxa de recombinacdo
dos portadores na interface entre as nanoestruturas e o eletrélito de S+Na,S aquoso.

A performance observada para as células solares de pontos quanticos esta
limitada drasticamente por niveis de defeitos nessas nanoestruturas, que funcionam
como centros de recombinacado para os portadores e assim deterioram as propriedades
dos dispositivos [72,74-77]. Esses defeitos podem ser evitados (ou reduzidos) utilizando
técnicas de deposicdo em vacuo que sdo capazes de produzir cristais de alta qualidade
cristalina e com materiais precursores de alta pureza, assim como as técnicas de coe-
vaporacao utilizadas para producao dos dispositivos que apresentam eficiéncia recorde,
garantindo compatibilidade entre a produgdo das nanoestruturas e da matriz absorve-
dora.

Os estudos apresentados aqui sobre as nanoestruturas de ClSe tem como
objetivo produzir NWs e NDs autocatalisados, por coevaporacao sob substratos de Si e
investigar suas propriedades cristalinas e optoeletrénicas, com fins para aplicagdo em
dispositivos PV. A condi¢do de vacuo da técnica de coevaporagéo permitira que o ma-
terial CISe mantenha suas propriedades adequadas para os dispositivos PV enguanto
que, a utilizacdo de substratos de Si permite a integracéo das diversas tecnologias as-
sociadas ao Si, abrindo portas para o uso das nanoestruturas em dispositivos com ar-
quiteturas avancadas e com grande aplicabilidade para producdo em larga escala. Os
resultados obtidos sobre o crescimento e caracterizacdo éptica, quimica e estrutural das
nanoestruturas de ClSe fabricadas por coevaporagédo, em ambiente de UHV, estéo reu-
nidos em forma de publicacdes cientificas [78, 79] e serdo apresentados na integra no
Capitulo 3 deste trabalho.

1.2 Filmes finos de Cu,SnSes

O alto custo de In devido a sua escassez na crosta terrestre junto com a
competicdo com a industria de displays planos, podem ser um fator limitante da aplica-
bilidade em larga escala das células solares baseadas nas tecnologias ClISe e CIGSe.
Células solares utilizando camadas absorvedoras de calcogenetos de CuZnSnS,
(CZTS), atingiram recentemente eficiéncias de 12,6 % [80]. Isso, associado a abundan-
cia na crosta terrestre de Sn (2,2 ppm), aproximadamente 45 vezes maior que de In
(0,049 ppm), faz com que as tecnologias baseadas nos calcogenetos de estanho sejam
fortes candidatas para a producdo de modulos solares de grandes areas com baixo
custo.
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As kesteritas de estrutura Cu.ZnSnX4 (com X=Se, S) derivadas da estrutura
blenda de zinco sao similares as estruturas monoclinicas Cu,SnXsz, sendo assim, essas
kesteritas podem ser consideradas como uma mistura das fases ZnX e Cu,SnhXs; em
uma rede blenda de zinco. Devido a essa semelhanca, os padrdes de difracdo de raios-
X para ZnX, Cu,SnXs e CuzZnSnX4 sdo praticamente idénticos [81], impossibilitando a
identificacdo dessas fases secundérias em uma amostra de kesterita Cu,ZnSnXas. Para
0 CuzZnSnSe, (CZTSe), a formacéo da fase Cu,SnSes; (CTSe) é favorecida quando o
filme é crescido em condi¢6es ricas em Cu (Cu/Zn>2). Isso ocorre porque o CTSe é
formado substituindo trés &tomos de Zn por dois atomos de Cu em um atomo de Sn no
composto CZTSe, portanto, condic¢des ricas em Cu (em relacdo ao Zn) favorecerao es-
sas substituicdes, formando um cristal de CTSe na estrutura do CZTSe [82]. O impacto
da presenca de cristais de CTSe nessas amostras pode ser visto ha dependéncia da
energia do bandgap do material com a razdo Cu/Zn. Como o bandgap do material CTSe
€ consideravelmente menor que o bandgap do CZTSe [83-88], o bandgap aparente da
camada de CZTSe diminui ao aumentar a razdo Cu/Zn. Portanto para interpretar corre-
tamente as propriedades optoeletronicas desses filmes é necessario levar em conside-
racdo a formacédo de fases secundarias como CTSe [82].

°Cu

OSn
) se

OCu/Sn

Fig. 10: Estruturas cristalinas do Cu2SnSes. A célula unitaria esta representada pela linha preta.
Em (@) estrutura monoclinica com grupo espacial C1cl. Em (b) a estrutura cubica de blenda de
zinco do grupo espacial F-43m, nessa estrutura a ocupag¢do de Cu ou Sn no sitio atbmico é
fracionaria (2/3 por 1/3, respectivamente).

Além de constituir fases secundarias importantes no CZTSe, o sistema ter-
nério calcogeneto de cobre e estanho Cu-Sn-Se (com X=Cu, Ag) tem atraido muita aten-
¢ao recentemente, pois tem grande potencial para aplicacées em fotovoltaicos e para
Otica nao linear [89]. O material CTSe é um semicondutor tipo p com bandgap de
0,4 - 1,7 eV, possui um coeficiente de absorcdo 6ptica da ordem de 10%- 10° cm? e
possui mobilidade de buracos relativamente elevada [82-90]. O composto se forma em
pelo menos trés estruturas cristalinas distintas: monoclinica [89], cubica (blenda de
zinco) [91] e hexagonal (wurtzita). As duas primeiras possuem bandgap em torno de
0,4 eV [89,91] e a Ultima possui bandgap em torno de 1,7 eV [92]. As primeiras sdo as
mais comuns e suas estruturas cristalinas estéo representadas esquematicamente na
Fig. 10.
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Suas propriedades de transporte elétrico foram extensivamente estudadas.
Marcano et al. [93] encontraram que em baixas temperaturas (abaixo de 110 K) as pro-
priedades de transporte sdo dominadas por conduc¢do por banda de impureza e a mo-
bilidade aumenta exponencialmente com a temperatura devido a ativacdo de processos
de hopping. Em temperaturas acima de 140 K, a condutividade é dominada por defeito
aceitador, causado por Se intersticial e com energia de ativacdo em torno de 70 meV.
Em [94], Kuo et al. produziram filmes por DC Sputtering ndo dopados e encontraram
valores de condutividade elétrica de 8,33 S cm™, concentracdo de buracos de 1,8x10%°
cm e mobilidade de portadores de 2,9 cm?V-is? e, em [90], produziram pela mesma
técnica filmes de CTSe dopados com Mg e obtiveram uma transicdo na condutividade
p — n, ao aumentar a concentracdo de Mg acima de 7,5 %. Kim et al.[95] produziram
filmes por coevaporagéo e encontraram valores de 10'7-10%' cm™ para a concentracédo
de buracos e 6,3 - 14 cm?V-'s! para a mobilidade de portadores, respectivamente.

As fases cristalinas monoclinica (Fig. 10 a) e cubica do CTSe (Fig. 10 b)
podem ser derivadas da estrutura blenda de zinco, sendo apenas o arranjo dos cations
diferente entre elas. A fase monoclinica pode ser vista como uma superestrutura da fase
blenda de zinco, onde os atomos de Cu e Sn ocupam sitios tetraédricos separadamente,
como mostrado na Fig. 10, e a fase cubica é formada pelos atomos de Cu e Sn com
ocupacao de sitio atbmico fracionaria (2/3 e 1/3, respectivamente). Dessa forma, ambas
estruturas apresentam propriedades quase idénticas, com espectro Raman e difratogra-
mas de raios-x similares [82], como pode ser visto na Fig. 11 a seguir. Como o CZTSe
também possui estrutura cristalina derivada da blenda de zinco, isso faz com que a
identificacdo da presenca dessas fases cristalinas em células solares de filmes finos de
CZTSe ndo possa ser facilmente realizada por técnicas de difracdo de raios-X, pois a
separacao entre os picos de Bragg, como mostrado na Fig. 11 é muito pequena para
ser detectada mesmo com o uso de difratdbmetros de alta definicdo e grandes tempos
de integracgéo.
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Fig. 11: Difratogramas de referéncia para as fases CTSe cubica e monoclinica e CZTSe extraidos
da base de dados ICSD [97]. As ampliagBes das regides indicadas mostram a dificuldade de
identificacdo das fases devido a proximidade dos picos de Bragg.
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Além disso, calculos de primeiros principios indicam que a estrutura eletro-
nica do CTSe é praticamente insensivel a configuracdo do cétion, portanto, as proprie-
dades oticas das duas fases cristalinas deveriam ser similares [81]. Entretanto, em [82]
e [96], as propriedades de filmes de CTSe sdo analisadas por Elipsometria espectros-
copica (SE) e duas distintas parametriza¢6es para a fungéo dielétrica dos materiais sao
apresentadas. Em [82], filmes de CZTSe sdo analisadas através de SE levando em
consideracao a formacdo de CTSe como fase secundéria nos filmes. Filmes CZTSe e
CTSe de 20 nm a 1 um de espessura foram preparados por coevaporacdo em substra-
tos de vidro e Si, usando baixas temperaturas de substrato. As amostras de CTSe pro-
duzidas nesse trabalho sdo de fase cristalina cubica, possuem condutividade tipo p e
concentracéo de portadores da ordem de 10 cm=. Na andlise de SE, Hirate el al. apre-
sentam uma proposta de parametrizacdo composta por 6 osciladores do tipo Tauc-Lo-
rentz para a funcéo dielétrica dos filmes estudados, obtendo uma energia de bandgap
de 0,387 eV.

Em [96], as propriedades 6ticas do CTSe de fase monoclinica sdo também
investigadas por SE. Um filme policristalino de CTSe com espessura de 2,6 um foi de-
positado em um substrato de SLG com superficie rugosa, de forma que as reflexdes de
luz na interface substrato/filme fossem atenuadas e o filme de CTSe se comportasse
como material bulk para os experimentos de SE (essa abordagem € chamada de
pseudo-bulk). A melhor parametrizacéo para a funcéo dielétrica do material obtida neste
trabalho é composta de 9 osciladores de Tauc-Lorentz, com valor de bandgap de
0,49 eV. Esse resultado é bem distinto do apresentado por Hirate et al. (cuja parametri-
zagao usa apenas 6 osciladores) e contradiz os resultados de [81], onde Zhai et al.
encontraram, através de célculos de primeiros principios, um bandgap de 0,39 eV e que
as propriedades o6ticas do CTSe devem independer da fase cristalina.

Um dos objetivos desse trabalho é produzir amostras de filmes finos de
CTSe por coevaporacado e obter uma parametrizacdo para a funcao dielétrica do mate-
rial depositado utilizando a técnica de elipsometria espectroscopica de angulo variavel
(VASE). Com essa parametrizacdo, seria possivel utilizar a técnica de VASE, que é
rapida, de facil implementacdo e ndo destrutivel, para identificar a presenca das fases
ternarias de CTSe em filmes finos de CZTSe. Os detalhes da técnica de VASE seréo
apresentados no Capitulo 2, e as propriedades 6ticas de filmes finos de CTSe monocli-
nico depositados por coevaporagdo em ambiente de UHV seréo analisadas através da
técnica de SE no Capitulo 4 deste trabalho, baseadas na parametrizacdo proposta por
Hirate et al.
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Capitulo 2:

Técnicas Experimentais

Aqui apresentaremos uma breve descricao das técnicas experimentais utili-
zadas nesse trabalho. Nas primeiras se¢fes serdo apresentados alguns aspectos das
técnicas de deposicdo por coevaporagdo de nanoestrutras e filmes finos de CiSe e
CTSe, utilizadas para fabricar as amostras estudadas nesse trabalho. A seguir, na secao
2.2, serdo apresentadas, de forma simples, as técnicas de microscopia eletrdnica utili-
zadas para a caracterizacdo de filmes finos e nanoestruturas cristalinas auto-organiza-
das. Na sec¢édo 2.3 é apresentado um resumo das técnicas de difracdo de raios-x, se-
guido por uma descri¢cdo da técnica de elipsometria espectroscopica. Na sec¢édo 2.5 a
técnica de espectroscopia de fotoluminescéncia é descrita brevemente.
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2.1 - Crescimento de CTSe e CISe por coevaporacéo

2.1.1-Coevaporacgéo
Tela fluorescente

Janela /____, 4
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Fig. 12: Diagrama esquematico da camara de crescimento de um reator de MBE.

A técnica de coevaporacdo foi desenvolvida para deposi¢cdo de materiais
compostos através da evaporagao de seus elementos constituintes em ambiente de alto
vacuo, produzindo filmes espessos de boa qualidade cristalina. Utilizando a técnica, é
possivel evitar processos metallrgicos que usualmente sdo extremamente demorados
e caros, pois sao utilizados fornos sofisticados de altas temperaturas [115]. Para realizar
uma deposicao por coevaporacdo sdo necessarios uma camara de vacuo com o bom-
beamento apropriado, fornos de evaporacdo adequados para cada elemento a ser eva-
porado e um porta-substratos que permita aquecimento do mesmo. Portanto, um reator
de Epitaxia por Feixes Moleculares (MBE), como mostrado na Fig. 12, é ideal para a
implementacéo de técnicas de coevaporacgao, permitindo ainda o crescimento de filmes
com baixa incorporagédo de impurezas néo intencionais, devido ao ambiente de ultra-
alto vacuo (UHV).

O equipamento para MBE é basicamente uma camara de aco-inox de dia-
metro entre 360 a 450 mm, com uma pressdo interna residual da ordem de 107° torr.
Para atingir a condigdo de UHV, geralmente s&o utilizados uma bomba mecénica aco-
plada a uma bomba turbo-molecular para obter-se o vacuo inicial (até 10 torr) e em
seguida uma bomba ibnica associada a uma bomba de sublimacédo de titanio. Painéis
criogénicos séo utilizados para obter a condigdo de UHV, mesmo durante 0s processos
de deposicéo, e evitar contaminacdo cruzada a partir da reevaporacdo de material das
paredes da camara. Cada elemento a ser evaporado é introduzido no sistema através
de células de efusé@o isoladas termicamente por painéis criogénicos, cuja temperatura
de efuséo é controlada com preciséo superior a 1 °C.
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Fig. 13: Fotos das camaras de crescimento dos reatores de MBE do Laboratério de Epitaxia por
Feixe Molecular do Departamento de Fisica — ICEX/UFMG (a esquerda) e do reator do Laboratory
for Nanostructured Solar Cells instalado no INL em Portugal.

2.1.2-Coevaporacédo de CTSe

O reator de MBE utilizado para deposicéo dos filmes de CTSe por coevapo-
racdo € modelo Riber 2300 R&D e pode ser visto na Fig. 13 a esquerda. Atualmente
consta com quatro camaras de vacuo: uma camara de introducdo de amostras, uma
camara de armazenamento das amostras, uma camara de crescimento de semicondu-
tores Ill-V e uma camara de andlises adaptada para deposi¢cdo de metais e calcogene-
tos. Todas as camaras estdo interconectadas e separadas por valvulas de gaveta, de
forma que as amostras podem ser transferidas em UHV de uma camara a outra. Antes
de serem introduzidas na camara de crescimento, as amostras recebem tratamento tér-
mico na cAmara de armazenamento, para desor¢do de impurezas residuais presentes
na superficie do substrato. A camara utilizada para a deposicdo dos filmes de Cu,SnSes
conta com células de efuséao tipo Knudsen para Cu, Sn, Zn e Se, todas carregadas com
material de altissima pureza (99,999 % puro).

Por coevaporacao, assim como pela técnica de MBE, uma grande variedade
de materiais pode ser obtida com bom controle da homogeneidade e estequiometria ao
longo do filme. Porém, diferente do crescimento bidimensional da técnica de MBE, um
filme depositado por coevaporacao cresce de forma tridimensional devido as pressdes
de fluxo elevadas e a utilizag&o de substratos néo cristalinos, como o vidro. Isso resulta
em altas taxas de deposicdo, maior rugosidade da superficie e menor qualidade crista-
lina do filme comparado a deposicéo por MBE.

Neste trabalho, foram depositadas 8 amostras policristalinas de Cu,SnSes
sobre substratos de vidro e Si cristalino com orientacdo (100). Antes de serem introdu-
zidos na camara de crescimento, os substratos foram aquecidos a temperaturas de
400 °C em UHV para desorcéo de impurezas superficiais. Na cAmara de crescimento,
a pressao residual durante a deposicéo foi mantida em torno de 10° torr, pelo bombea-
mento ativo com bomba turbo molecular, com alta capacidade de sorcao, e pela circu-
lacdo de N liquido em armadilhas criogénicas instaladas na camara de deposi¢do. O
tempo de deposicgéo foi fixado em 180 min e as temperaturas de evaporagéo de Cu, Sn
e Se fixadas em Tc, = 1000 °C, Tsh =941 °C e Tse = 180 °C, respectivamente, mantendo
uma relacéo de presséao equivalente de fluxo (BEP) de 2:1:10 (a deposi¢éo de calcoge-
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netos geralmente é realizada com excesso de pressao de Se, devido a sua baixa tem-
peratura de reevaporacao) [78]. Nessas temperaturas, as pressdes de vapor para Cu,
Sn e Se sdo, respectivamente, 1,1 x 104, 5,0 x 10° e 5,1 x 10 Torr. A Fig. 14, a seguir,
mostra as curvas de pressdo de vapor (a) e as taxas de deposicdo elemental de Sn e
Cu (b). As curvas de pressédo de vapor estao disponiveis em [116,117] e os valores de
taxa de deposicao foram obtidos determinando a massa de material depositado sob um
substrato de Si (de area superficial conhecida), mantido a temperatura ambiente durante
a deposicao (para evitar reevaporacao de material). Dessa forma temos uma estimativa
da taxa de deposicéo real de cada elemento no substrato. Adicionalmente uma balanca
de cristal de quartzo posicionada ao lado do substrato foi utilizada para conferéncia dos
valores obtidos.
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Fig. 14: Curvas de calibragdo para o sistema de MBE Riber 2300 R&D. Em (a) pressoes
de vapor para os elementos Se, In, Sn e Cu [116,117]. Em (b) Taxas de deposicéo a
temperatura ambiente para os elementos Cu e Sn.

A temperatura de crescimento foi variada de T¢ = 400 °C a T = 530 °C a
fim de produzir amostras com espessuras distintas. As amostras foram resfriadas até a
temperatura do substrato atingir 300 °C sob fluxo reduzido de Se, para evitar a perda
superficial de Se durante o processo de resfriamento. Os resultados obtidos na carac-
terizagdo dessas amostras podem ser encontrados no Capitulo 4: Estudo dos filmes
finos de CTSe.

2.1.3-Coevaporacéo de ClSe

As amostras nanoestruturadas de ClSe foram crescidas no sistema de MBE
Omicron EVO 50, instalado no International Iberian Nanotechnology Laboratory - INL.
Como pode ser visto na Fig. 13 a direita, o sistema é composto por duas camaras, uma
de introducédo e uma de crescimento. Na camara de introducéo é possivel realizar trata-
mento térmico das amostras sob alto vacuo. Apds atingir a condicdo de UHV na camara
de introducédo, a amostra é transferida para a cadmara de crescimento onde recebe novo
tratamento térmico para desorcao de impurezas superficiais por 15 min a temperatura
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de 600 °C. O aguecimento é feito lentamente de forma que a condi¢do de UHV néo seja
guebrada durante o processo. A cdmara conta com 3 células de evaporacao do tipo
Knudsen Hot-Lip, para evaporacéo dos elementos solidos de alta pureza Cu, Ine Ga; e
conta com uma célula cracker valvulada, para evaporagdo de Se. Além de produzir um
feixe de Se altamente reativo, esse tipo de célula de evaporacao permite a mudanca do
fluxo de material rapidamente, através do controle de abertura da valvula instalada no
corpo da célula. O porta-amostras € montado no topo da camara, com a superficie do
substrato a ser depositada voltada para baixo. O aquecimento do substrato é feito de
forma radiativa, por uma resisténcia de Ta e um difusor de PBN, suportando temperatu-
ras aproximadamente até 700 °C para wafers de Si. A temperatura do substrato é con-
trolada por um termopar instalado no conjunto e pode ser aferida por um pirdmetro 6p-
tico de dois canais, instalado em uma janela no fundo da camara e voltada para a face
do substrato.

Antes da introducéo no sistema de MBE, substratos de Si (100) tipo p, do-
pados com B, foram limpos de acordo com os métodos de limpeza padrdo RCA [118].
Para produzir amostras de referéncia, além do processo de limpeza RCA, alguns subs-
tratos de Si foram submetidos a corrosdo quimica para remog¢éo da camada de 6xido
nativo. O procedimento de remocao de 6xido realizado foi baseado no apresentado em
[119], utilizando uma solugédo tamponada de HF e solucdo piranha basica. Nesse pro-
cedimento as amostras sdo, primeiramente, imersas em solu¢cdo piranha basica
H.S04:H20- (5:1) por 10 min, para limpeza da superficie, enxaguadas em agua DI e em
seguida, séo imersas por 1 min em solu¢cdo tamponada de HF. As amostras sdo nova-
mente submergidas em solucdo piranha béasica por 5 min e enxaguadas com agua DI.
A camada de 6xido formada nessa etapa € menos rugosa que a original e ao remové-la
com novo banho de solugédo tamponada de HF, obtém-se uma superficie atomicamente
plana de Si passivada com H. A passivacao da superficie é evidenciada pelo comporta-
mento hidrofébico das amostras apds o processo. Os processos de corrosado quimica
foram realizados nas capelas disponiveis na sala limpa do INL. As amostras foram trans-
portadas em agua DI até o laboratério de MBE, onde foram secadas com N seco ga-
s0so0 e introduzidas imediatamente no sistema de deposicao.

Durante o crescimento das amostras, a pressao residual na camara foi man-
tida na ordem de 107 Torr. O bombeamento foi realizado por uma bomba turbomolecu-
lar, com capacidade de sor¢do de 250 I/s e uma bomba i6nica, associada a uma bomba
de sublimacgé&o de Ti. As taxas de evaporagéo dos elementos constituintes foram deter-
minadas através de uma balanca de cristal de quartzo como aproximadamente rc, =
1 A/min para Cu e r,= 2-7 A/min para In. Selénio elemental foi evaporado em excesso
estimado de pelo menos 30 vezes as taxas de deposicao de Cu e In. A taxa de deposi-
cao total do sistema foi determinada através de deposicdo de camadas de espessuras
da ordem de 100 nm a 400 nm (determinadas através da medida de um degrau nas
amostras utilizando um perfildmetro de contato) com o substrato aquecido a temperatura
de 530 °C. As temperaturas de evaporacao de In e Cu foram ajustadas para depositar
filmes de CISe com razédo Cu/In<1 (determinado por espectroscopia de raios-x por dis-
persédo em energia), como mostrado na Fig. 15 (a).

A taxa de evaporacao dos precursores metélicos J(T) deve seguir uma rela-
¢cdo com a temperatura da célula de evaporacdo T da forma [116]:

J(T) < T~1/2104-8/T (1)

com os parametros A e B distintos para cada elemento. Tabelas com os valores de A e
B para diversos materiais podem ser encontradas em [117]. Na Fig. 15 (b) podemos ver
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que ao fixar a temperatura da célula de Cu e Se, e a temperatura de crescimento, a taxa
de deposicao é definida unicamente pela taxa de evaporacéo de In e obedece o com-
portamento previsto em (1).
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Fig. 15: Curvas de calibracdo para o sistema de MBE Omicron EVO 50. Razdo de concentragéo
de metais Cu/In determinada por EDS em (a) e taxa de deposicéo total rcise multiplicada por Tint/2
contra Tin'l, mostrando a dependéncia linear da quantidade como esperado em (1).

Para tornar a deposicao homogénea no substrato, o porta-amostras é girado
com taxa de 10 rpm e para evitar a perda de Se da amostra apds o crescimento, a
temperatura do substrato é reduzida com taxa de 10 °C/min, sob fluxo de Se até atingir
a marca de 300 °C. ApOs essa temperatura a taxa de diminuicdo da T¢ é reduzida para
5 °C/min e o fluxo de Se é encerrado. Esse procedimento é importante para evitar a
perda de Se das camadas superficiais da amostra [78]. As temperaturas da célula de
Se e da regido de crack foram mantidas a Tse = 300 °C e T = 900 °C, respectivamente,
enquanto que as temperaturas das células de Cu e In foram mantidas a Tcy = 1000 °C
e Tin =700 °C, para os crescimentos de NDs de CISe e em T¢y = 1000 °C e Tin = 680-
725 °C, para os crescimentos de NWs de CISe. O tempo de deposicao para as amostras
de nanodots de ClSe foi de 5 min, enquanto que para produzir amostras de NWs de
CISe, o tempo de deposicao foi de 8 h. As amostras produzidas pela técnica de coeva-
poracdo no reator de MBE do INL foram analisadas usando diversas técnicas de carac-
terizacao estrutural, morfolégica e optoeletrénica. A descri¢éo e analise dos dados obti-
dos para a caracterizacao das nanoestruturas de ClSe estdo apresentados no Capitulo
3: Estudo das nanoestruturas auto-organizadas de ClSe.
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2.2 Microscopia Eletronica

Essa secao trataremos de introduzir brevemente as ferramentas que foram
utilizadas na andlise das amostras produzidas nesse trabalho. O leitor que desejar mais
detalhes na descricdo das técnicas de microscopia eletrénica pode procurar livros texto
sobre microscopia eletrdnica [120-122], para uma descricao mais completa.

2.2.1 SEM (Scanning Electron Microscopy)

A microscopia eletrdnica de varredura (SEM) é amplamente utilizada para
analise da morfologia de amostras de filmes finos semicondutores, sendo uma técnica
ndo destrutiva na maioria dos casos e capaz de analisar grandes areas. A preparacao
de amostras geralmente é simples, sendo necessério algumas vezes a deposi¢do de
uma fina camada condutora sobre o espécime, caso a condutividade elétrica da super-
ficie seja baixa.

Um microscépio eletrénico de varredura é composto por uma coluna eletré-
nica, um estagio de manipulacao da amostra um sistema de vacuo e diversos detectores
(o tipo de detector utilizado depende da aplicagdo desejada). Os detectores mais co-
muns encontrados nos microscopios eletrdnicos comerciais sédo: Detector de elétrons
secundarios, detector de elétrons retroespalhados e detectores de raios-X. Na Fig. 16
esta representado um diagrama esquematico de um microscépio de varredura comum.

Canhio eletrénico

Feixe eletrénico

3
4

Primeira condensadora

\T\
E.
[

~

Abertura

Segunda condensadora

Detector de raios-X
Bobinas de deflexéo -

Abertura final Lente objetiva

Detector de BSE

Amostra

" Detector de SE

Sistema de vacuo

Fig. 16: Diagrama esquematico de um microscopio eletrdnico de varredura. Adaptado de [123].

O canhdo eletrdnico é responsavel por gerar os elétrons do feixe e, geral-
mente, é do tipo Field Emission Gun (FEG), onde o emissor € uma ponta extremamente
fina (de W, por exemplo) mantida a um potencial extremamente alto (da ordem de kV)
em relacdo a um eletrodo préximo, de forma que ha emissao de elétrons por campo. As
lentes condensadoras tem a funcao de reduzir o diametro do feixe de elétrons para va-
lores da ordem de 0,5 a 5 nm. Esse feixe condensado passa pelos defletores, que rea-
lizam a varredura do feixe na regido de interesse da amostra. O feixe é focalizado na
amostra utilizando a lente objetiva, também indicada na Fig. 16. A imagem é formada
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através da varredura do feixe eletronico através da amostra usando as bobinas de de-
flexdo. O feixe eletrdnico deve possuir secao reta circular quando atingir a amostra, para
evitar efeitos de astigmatismo. Para corrigir a forma eliptica do feixe, na lente objetiva
h& um corretor magnético de astigmatismo.

A interacao do feixe com a amostra pode ser descrita de maneira simplificada
através da Fig. 17 (a). Nela estéo representados a geracéo de elétrons Auger (AE), os
elétrons secundarios (ES), os elétrons retroespalhados (BSE) e a emissdo de radiacao
eletromagnética. A Fig. 17 (a) também indica o volume de interacdo do feixe com a
amostra e a regido desse volume de onde surge cada um desses sinais gerados que
podem ser detectados.

Os processos de espalhamento eletrdnico com ejecao de elétrons estao re-
presentados na Fig. 17 (b)-(d). Os AE, representados em (b) sdo gerados muito super-
ficialmente e podem ser usados para determinar a composi¢cao quimica da superficie,
pois sua energia cinética esté relacionada com os niveis de transi¢do eletrénicos do
atomo que o gerou. Indicados em (c), os ES gerados pelo espalhamento de elétrons da
camada k dos atomos da amostra, sdo detectados e utilizados para formagéo de ima-
gem para analise topoldgica. Os ES possuem baixas energias e, portanto, somente
agueles gerados a poucos nm da superficie da amostra podem ser coletados. Assim,
usando os elétrons secundarios é possivel gerar imagens com resolucéo de até 0,5 nm.
Os BSE séo elétrons de alta energia refletidos da amostra por espalhamento elastico
pelos nucleos dos atomos. Quanto mais massivo for o nicleo atémico, maior a probabi-
lidade de retroespalhamento, portando, um atomo mais pesado aparecera com maior
brilho que um atomo leve em uma imagem de BSE. Os BSE séo espalhados em pro-
fundidades de centenas de nm na amostra e, consequentemente, ndo permitem a ge-
racdo de imagens de alta resolucgéo lateral.

(a) Feixe eletrénico

Elétrons Auger (AE) Elétrons secundarios (ES)

Elétrons retroespalhados
(BSE)
Continuo de raios-X
((Eremsstrahlung)

Espalhamento inelastico

(EELS) Espalhamento elastico
(difragdo)

Catodo luminescéncia (CL)

Raios-X caracteristicos
(EDX)

Amostra

Espalhamento Rutherford

(HAADF STEM) ) -
Feixe transmitide

(TEM)

Fig. 17: Interacéo do feixe eletrbnico com a matéria. Em (a), volume de interacéo do feixe eletro-
nico com a amostra. Em (b), diagrama esquematico do espalhamento Auger eletrénico. Em (c),
processo de geracéo de elétrons secundarios. Em (d) processo de geracéo de elétrons retroes-
palhados. Adaptado de [124].
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O processo de emissao de radiacdo de raios-X caracteristico esta ilustrado
na Fig. 17 (d), onde um elétron da camada L1 do atomo decai para a camada K, emitindo
um féton com energia igual a separacao entre esses dois niveis. Esses fétons podem
ser coletados por um detector de raios-X e fornecer informacao da composicéao local da
regido da amostra que o gerou, dando origem a técnica de microandlise de Espectros-
copia de Raios-X de Energia Dispersiva (EDS ou EDX). De forma similar aos BSE, o
sinal de raios-x carrega informacao quimica da amostra, mas apresenta uma baixa re-
solucgéo lateral.

Para a caracterizacdo da morfologia superficial das amostras nanoestrutu-
radas de CISe foram utilizados os microscopios eletrénicos disponiveis nas instalacdes
do INL: FEI Quanta 650 FEG SEM e FEI Dual-Beam Helios 450S, tanto para andlise de
varredura quanto para microanalise EDS. Para as amostras de filmes finos de CTSe foi
utilizado o microscoépio eletronico de varredura com sistema de nanofabricagdo FIB
Quanta FEG 3D FEl, disponivel nas instala¢cdes do Centro de Microscopia UFMG. Em
nenhum dos casos foi necessario a preparacdo das amostras através de deposi¢éo de
finas camadas condutoras na superficie, devido a alta condutividade das superficies
analisadas e ao uso de substratos dopados para as deposic¢oes.

2.2.2 TEM (Transmission Electron Microscopy)

Diferentemente da técnica SEM, na microscopia eletrdnica de transmissao
(TEM) requer uma preparagdo mais cuidadosa e trabalhosa das amostras. Somente
amostras finas o suficiente para permitir a transmissao de parte significativa do feixe
eletrdnico (o feixe transmitido esta representado na Fig. 17 (a)) podem ser estudadas.

Na Fig. 18, estao representados 0s componentes principais de um TEM. O
feixe eletrbnico é gerado no topo da coluna eletrdnica por um canhao eletrénico, nesse
tipo de microscépio os elétrons sédo acelerados até atingirem energias da ordem de cen-
tenas de keV. O feixe eletrbnico entdo passa por uma série de lentes condensadoras
para produzir um feixe colimado com o didmetro de secédo reta desejado. Ao passar
pelas lentes o feixe € modificado e podem ocorrer aberracdes devido aos defeitos na
fabricac@o das lentes ou devido as falhas no canhéo eletrdnico. A aberracao esférica
surge quando elétrons em trajetorias distantes do eixo 6tico da lente séo defletidos mais
intensamente pelo campo magnético que os elétrons que passam préximos ao eixo
Otico. Aberracao cromatica surge quando ha flutuacdes de energia no feixe, geralmente
originadas no canhd&o eletrdénico. Para reduzir o efeito da aberragdo cromética séo utili-
zados canhdes eletrénicos do tipo FEG, que séo capazes de gerar altas correntes ele-
trénicas com estabilidade energética da ordem de 0,3 eV. Também ha microscopios que
possuem correcdo de aberracao esférica, cuja implementacao requer a utilizagéo de
lentes de multiplos polos (quadrupolo/octapolo ou hexapolo) para induzir uma aberracao
esférica negativa para corrigir a aberracéo positiva produzida pelas lentes [125].
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Fig. 18. Diagrama esquematico de um microscopio eletrénico de transmissao, operado no modo
Transmisséo (a) e no modo de varredura (b). Adaptada de [126]

O microscopio pode ser operado em dois modos de iluminagdo, como indi-
cado na Fig. 18, dependendo do experimento que sera realizado: feixe paralelo para
TEM convencional e feixe convergente para varredura (STEM), analise de EDS e difra-
cdo de elétrons em area selecionada (SAED). Como mostrado na Fig. 18 (a), no modo
TEM convencional a imagem € projetada numa tela fosforescente, enquanto que no
modo STEM o detector utilizado é o HAADF (high angle anular dark field detector), indi-
cado na Fig. 18 (b). HAADF é um detector de elétrons espalhados a &ngulos altos, da
faixa de 50 a 110 mrad (esse valor depende do fabricante do equipamento). Nessa faixa
angular, os elétrons coletados séo provenientes de espalhamento incoerente de Ruther-
ford, portanto, o contraste na imagem carrega informag&o do niumero atbmico Z de cada
coluna atdmica provada pelo feixe. Na Fig. 19, ao passar o feixe eletrénico sobre a co-
luna de atomos leves em (a), pouco espalhamento a altos angulos é observado, por-
tanto, um sinal fraco seré captado pelo HAADF. Porém, ao mover o feixe sobre a coluna
de atomos pesados, uma grande quantidade de elétrons é espalhada e essa coluna
atdbmica aparecerd na imagem mais clara. Dessa forma, a imagem de HAADF STEM
pode ser analisada diretamente, onde regides claras representam colunas atémicas.
Fatores como variacdes de espessura ou densidade e a presenca de regides amorfas
podem alterar o contraste da imagem obtida. Na Fig. 19 (c) também est4 ilustrado o
efeito do aumento da espessura da amostra estudada. Regibes mais espessas irdo es-
palhar mais eficientemente elétrons a altos angulos e, devido a limitacdo da profundi-
dade focal da sonda, irdo contribuir para a perda de resolucédo da imagem ao aumentar
a probabilidade de espalhamento eletrénico em colunas vizinhas.

25



(a) {b)

Feixe eletrénico

( X A (N |

o009 00

Atomos 4 ®0
Pesados/Leves o0 o0
DY) (X))

(X 2 K N J

o000

Intensidade 90000
Baixa/Alta 0/000
eec9e0

X X L’\ o

oP0QO

Fig. 19: Interacao do feixe eletrdnico com a amostra e a forma do feixe transmitido. Em (a) o feixe
varre a amostra da esquerda para a direita e, ao passar sobre uma coluna atbmica composta por
atomos pesados, maior intensidade de sinal chega ao HAADF. Em (b) e (c) é ilustrado o efeito,
no feixe eletrdnico, do aumento da espessura da amostra. Adaptada de [127]

Para a analise das amostras de NWs de CISe produzidas por coevaporagao,
foi utilizado o microscépio FEI Titan ChemiSTEM 80-200 kV com correcdo de sonda.
As amostras foram preparadas através da raspagem dos nanofios do substrato em so-
lugcdo de isopropanol e, posteriormente, pingando a solugdo em uma grade de transmis-
sdo Lacey carbon (grade de Au) ou Holey carbon (grade de Cu). Apés a secagem, as
amostras foram aquecidas em vacuo para eliminar contaminantes volateis e transferida
para o porta-amostras do microscopio. O microscépio foi operado a 200 kV no modo
STEM para produzir imagens HAADF de alta resolugdo das regibes de interesse de
NWs individuais. O microscépio esta equipado com um SuperX-Bruker silicon drift de-
tector para deteccdo do sinal de raios-x provenientes da interagdo do feixe eletrénico
com a amostra. Assim foram realizados experimentos de EDS para determinar a com-
posi¢cdo quimica e homogeneidade da amostra. A estrutura cristalina dos NWs individu-
ais foi investigada por SAED. As imagens de SAED e de altaresolu¢cdo de HAADF STEM
foram tratadas utilizando o software Gatan DigitalMicrograph.

Para andlise das amostras de NDs de CISe foi utilizado o mesmo microscoé-
pio eletrdnico de transmissédo, FEI Titan ChemiSTEM 80-200 kV operado em 200 kV,
porém a preparacao das amostras foi realizada de forma distinta. As lamelas foram pre-
paradas por lift out [128] realizado no microscépio de feixe de ions focalizado (FIB) FEI
Dual-Beam Helios 450S. Para proteger a superficie dos NDs e melhorar a qualidade das
imagens adquiridas, as amostras foram recobertas com uma fina camada amorfa de C
e, posteriormente, uma bicamada de Pt, para proteger a regido de interesse do feixe
ibnico. As trincheiras foram, entdo, escavadas na amostra e a lamela retirada com o
auxilio de uma sonda nanomanipuladora (OmniProbe). Utilizando o feixe de ions, a la-
mela é entdo afinada até espessuras em que apresente transmissao consideravel do
feixe eletrénico e, em seguida, € polida utilizando baixas energias de feixe (1 keV) para
reduzir os danos laterais causados pelo afinamento da lamela a altas energias.
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Fig. 20: Padrao de difracdo de elétrons (esquerda) e relacdo das distancias interplanares e os
indices de Miller para algumas redes cristalinas (direita).

Dos padrdes de difracdo obtidos por SAED é possivel determinar a estrutura
cristalina da regido analisada, obter a distancia entre os planos atbmicos do cristal e
determinar a direcdo de crescimento do NW. O padréo de difracdo € obtido sob condi-
¢cOes de iluminacao por feixe eletrénico paralelo e uma abertura € usada para selecionar
a regido a ser estudada. O padrao de difracao obtido € uma projecéo da rede reciproca
do cristal, onde cada ponto de difracédo representa a projecdo no plano de analise de
um vetor reciproco g, como indicado na Fig. 20.

Cada vetor g € normal a uma familia de planos atémico na rede cristalina e
as distancias de um ponto de difracdo (hkl) até o centro do padréo de difracdo |g| estdo
relacionadas com a distancia entre esses planos dng da seguinte forma:

1
dpi’

lgl = 2

onde dny se relaciona com os indices de Miller de forma diferente para cada rede de
Bravais, como, por exemplo, pode ser visto na Fig. 20 para as redes cubica, tetragonal
e hexagonal, por exemplo. Para realizar a identificagdo correta, deve-se comparar as
distancias e os angulos interplanares para o padrao de difrac&o obtido e para a estrutura
cristalina candidata. Esses dados de estrutura cristalina estdo contidos nos arquivos CIF
(cristalografic information file), que podem ser obtidos em diversos banco de dados cris-
talograficos [129].

Das imagens de HAADF STEM é possivel determinar as distancias interpla-
nares: pode-se medir a distancia interplanar diretamente na imagem ou aplicando uma
transformada de Fourier rdpida (FFT) a imagem de resolucdo atdbmica. Através da FFT
€ possivel obter um padrdo semelhante ao de SAED, que contém informacéo estatistica
da estrutura cristalina da regiao analisada. Com imagens de resolucdo atémica, também
€ possivel observar a morfologia das fronteiras das nanoestruturas e ainda observar
defeitos cristalinos, como twins e falhas de empilhamento. Depois de identificada a es-
trutura cristalina, as imagens de HAADF podem ser comparadas com uma reconstrucao
da estrutura cristalina, realizada a partir do CIF. O software livre VESTA [130] é utilizado
para obter a representacdo bidimensional da estrutura cristalina no devido eixo de zona
e o software livre GIMP [131] é utilizado para superpor esse resultado a imagem de
HAADF. Dessa forma é possivel determinar se h& efeito de drift térmico durante a aqui-
si¢cdo das imagens de STEM e a possivel presenga de tenséo de compressao ou tracao
na amostra.
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2.3 Difracao de raios-X

Difracdo de raios-x (XRD) € uma técnica de caracterizacéo rapida e nao
destrutiva usada principalmente para identificacédo da estrutura cristalina de um material.
Além da identificacdo do material, também pode fornecer informacdes sobre microstrain,
composicao e tamanho de graos.

A técnica é baseada na interferéncia construtiva de radiagdo monocromatica
incidida sobre uma amostra cristalina.

Os raios-x sao gerados num tubo de raios-x, através do aquecimento de um
filamento para produzir elétrons, que sao acelerados contra um alvo através da aplica-
cdo de uma tensdo. Quando os elétrons acelerados possuem energia suficiente para
arrancar elétrons das camadas atémicas mais internas dos a&tomos do alvo, o espectro
de raios-x caracteristico do alvo sera emitido com o decaimento dos elétrons das cama-
das mais externas preenchendo as vacancias eletrénicas que foram criadas. Essa radi-
acao caracteristica possui varias componentes, como Ka e KB, e precisa ser filtrada
para produzir radiacdo monocromatica, geralmente por cristais monocromadores de Ge,
Si, entre outros. A radiagdo é entdo colimada e direcionada para amostra através do uso
de espelhos e slits. Alvos de Cobre sé@o os mais utilizados para gerar raios-x, produzindo
radiacdo com comprimento de onda Cukq= 1,5418 A.

Na Fig. 21, o feixe incidente com &ngulo 6 e comprimento de onda 4, espalha
na rede cristalina com planos atbmicos separados por uma distancia dna. As ondas es-
palhadas irdo interferir construtivamente se a diferenca entre as distancias percorridas
for igual a inteiros de comprimento de onda: 2dsen(6) = nA (lei de Bragg).

Fig. 21: Geometria para difrac8o de raios-X. O feixe de raios-x incide com angulo 8 em relagao
aos planos cristalinos (separados por uma distancia d) da amostra.

A geometria de um difratbmetro de raios-x é tal que a amostra gira lenta-
mente em relacdo ao feixe incidente e o detector de raios-x é posicionado num braco
mével num angulo 26. Essa configuracao é conhecida como Bragg-Brentano 6 — 26. A
conversao do angulo de difracdo para distancias interplanares permite a identificacao
do material, guando comparamos essas informacgdes com as contidas no respectivo CIF.

Em um cristal perfeito, com incidéncia de radiacdo monocromatica, a condi-
cdo de Bragg é satisfeita apenas para angulos 6 bem definidos, produzindo assim um
padrdo de difracdo composto por linhas finas. Porém, para aplicagdes reais, os padrées
de difracdo sdo compostos por picos de Bragg largos, que surgem devido ao alarga-
mento associado a instrumentacdo, presenca de microstrain e presenca de graos cris-
talinos de tamanho finito. O alargamento instrumental deve ser determinado utilizando-
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se uma amostra padrdo e, posteriormente, deve ser deconvoluido dos difratogramas
das amostras. A equacdo de Scherrer relaciona o tamanho médio D de cristalitos sub-
micrométricos presentes na amostra com o alargamento do pico de difragdo S, da se-
guinte forma:

kA
b= Bpcos(6)’

®3)

onde k € uma constante que depende da forma geométrica do cristalito. Essa expresséo
€ derivada da determinacdo analitica da intensidade do padrédo de difracdo para um
cristal composto de cristalitos livres de strain e defeitos [132].

Na Fig. 22 (a) esta representado o caso, onde o grao esta completamente
deformado, resultando em um deslocamento do pico de Bragg. Entretanto, se a defor-
magédo ndo é homogénea, os deslocamentos do angulo 26 serdo variaveis, provocando
um alargamento do pico de Bragg. Como ilustrado em (b), esse alargamento pode ser
induzido por defeitos estruturais, como intersticios, vacancias, discordancias e falhas de
empilhamento. Uma expressdo aproximada pode ser derivada da lei de Bragg, para
relacionar a tenséo local (microstrain) com o alargamento S, produzido. Considerando
a tensdao local linearmente proporcional a razao entre a deformacéo e a distancia inter-
planar relaxada 6d/d, com constante de proporcionalidade C. (coeficiente de micros-
train):

Be = C.tanf. (4)
(@) pico deslocado (b) alargamento
. @
)
- . posi¢do -, 3 \£\
\\/mlgmal \\//v
NN ,:—::4:-
==

Deformagdo nédo
Compressédo homogénea
homogénea

Fig. 22: Deslocamento e alargamento dos picos de XRD por strain. Em (a), origem do desloca-
mento dos picos de difracéo devido a strain homogéneo, em B o alargamento dos picos de difra-
¢ao devido a strain ndo homogéneo causado por um defeito no cristalito. Adaptado de [133]

G.K.Williamson e W.H.Hall [134] juntaram essas duas contribuicdes (3) e (4)
para o alargamento dos picos, a partir da suposicdo de que a convolucéo dos dois efei-
tos é simplesmente a soma ou a soma dos quadrados. A expressao que descreve 0
alargamento observado S devido a microstrain e de graos toma a simples forma:

B cos(6) = C.sen(8) + %’1, (5)

Com a expressao (5) e utilizando os valores de angulos 6 e largura a meia
altura B, para pelo menos dois picos de Bragg de uma estrutura cristalina, é possivel
obter simultaneamente o tamanho médio de cristalitos D e o microstrain C,, a parti da
solucdo desse sistema linear de duas equagfes e duas incognitas. A técnica de XRD
foi utilizada para o estudo das propriedades cristalinas e identificacdo das estruturas
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cristalinas das diversas amostras produzidas nesse trabalho e os resultados obtidos
serdo apresentados nos capitulos a seguir.

2.4 Elipsometria Espectroscopica

Elipsometria espectroscépica € uma técnica 6ética caracterizacdo de materi-
ais dielétricos capaz de determinar a funcdo dielétrica de um material através da inci-
déncia de luz polarizada sobre a superficie da amostra. A técnica é baseada na medida
da mudanca do estado de luz polarizada ao se propagar e ser refletida por uma camada
de material dielétrico [135]. Um esquema bésico do experimento esté ilustrado na Fig.
23 (a), onde dois polarizadores (polarizador e compensador) sédo utilizados para gerar
luz polarizada com estado de polarizacdo conhecido. A luz é refletida pela amostra e
um analisador é usado para detectar a mudanca em seu estado de polarizagédo. Através
da comparacgéo do estado de polarizacao inicial (conhecido) e final (medido) da luz é
possivel determinar a funcdo dielétrica da amostra refletora a partir de um modelo de
camadas. Um elipsémetro espectrométrico de angulo variavel J.A. Woollam M-2000
pode ser visto em Fig. 23 (b). O instrumento possui dois bragos moveis que permitem a
mudanca do angulo de incidéncia e detec¢éo da luz. Cada um dos bracos do elipséme-
tro possui seu conjunto de polarizadores para gerar um estado de polarizacdo conhecido
ou analisar o estado de polarizacéo refletido pela amostra.

(b)
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Fig. 23: Diagrama esquemaético para Elipsometria espectroscépica (a) e imagem de um elipso-
metro espectroscépico de angulo variavel da J.A. Woolam (b). Adaptado de [136].

A expressao para 0 campo elétrico propagante E(t) de uma onda eletromag-
nética polarizada que se propaga na dire¢éo z pode ser escrita da seguinte forma ma-
tricial:

o= [E]-wlty ] o

onde X e Y sdo as amplitudes de oscilacdo nas direcGes x e y, w € a frequéncia angular
da radiacdo, § € uma fase e to € o instante de tempo que foi gerado a onda. Essa de-
composi¢do é muito util para a derivagdo das expressdes elipsométricas e esta repre-
sentada no diagrama polar da Fig. 24.
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Fig. 24: Decomposi¢éo polar do campo elétrico perpendicular a dire¢do de propagacao

da onda eletromagnética. Os angulos W e A sao conhecidos como angulos elipsométri-
cos. Adaptado de [135].

X

Conhecendo a representagéo matricial dos elementos 6ticos do elipsémetro,
a expressao para o campo elétrico incidente no detector pode ser determinada da se-
guinte forma:

Ep = [Analisador][Amostra][Polarizador][Feixe incidente]. @)

Por simplicidade, vamos considerar na Fig. 23 (a) o compensador alinhado
com o polarizador. Nessa configuracao, o feixe incidente na amostra pode ser escrito
matricialmente na base descrita pela Eq. (6) na forma:

[cos P —sen P] [(1)] ’ (8)

senP cosP

onde P é o angulo do eixo 6ético do polarizador indicado na Fig. 23 (a). A matriz para
representar a amostra sera dada pela matriz de Jones:

R, 0
l 0 R’J ’ ©)

em que R, e R, s&o os coeficientes de reflexdo de Fresnel complexos nas dire¢des s e
p, indicadas na Fig. 24. A matriz que representa o analisador pode ser escrita ha forma:

[(1) 8] cosA senA (10)

—senA cos Al’

4

%

Fig. 25: Reflexao e refracao da luz em uma amostra de filme fino com uma camada de material
com espessura d sob substrato infinito.
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onde A é o angulo do eixo 6tico do analisador, indicado Fig. 23 (a). Inserindo as equa-
cOes (8-10) na expressao (7) e realizando os produtos matriciais, obtemos:

ED=

[RpcosP cosA + RgsenP senA]. (11)

0

A intensidade luminosa no detector Ip é proporcional ao quadrado da ampli-
tude do campo elétrico e sera dada por:

2 -~

g—p —tan? P 2Re (g_;:) tan P
Ip <1+ 27— cos(24) + —— sen(24). (12)
|%| +tan? P |%| +tan?P

A expressdao (12) pode ser reescrita utilizando os angulos elipsométricos W
e A, definidos pela expressao tan W exp(id) = Rp/ﬁs, da seguinte forma:

tan? ¥—tan? P
tanZ WY+tan? P

2tanW¥cosAtanP

Ip 1+
b tanZ W+tan? P

cos(24) +

sen (24). (13)

Se observarmos com atencado a expresséao (13), vemos que se trata de uma
série de Fourier I, «< 1 4+ a cos(24) + f sen(2A) com 0s respectivos coeficientes a e S.
Dessa forma, os angulos elipsométricos ficam convenientemente escritos da seguinte
forma:

tan¥ = 1Jr—a|tanP|
1-a . (14)
A= B tan P
cosa = V1-a? [tanP|

Assim, para obter os angulos elipsométricos, basta medir a intensidade lu-
minosa que chega ao detector ao mudar-se o angulo A de forma periédica e tomar a
transformada de Fourier do sinal obtido, assim determinando os coeficientes a e 8. Por
definicdo, os angulos elipsométricos ¥ e A se relacionam com a mudanga absoluta e
com a mudancga de fase dos coeficientes de reflexdo de Fresnel da amostra, respecti-
vamente. E com a utilizagdo de um modelo de camadas, podemos encontrar uma rela-
cao entre os coeficientes de reflexdo com o indice de refracdo do material a ser investi-
gado.

Para uma amostra como a ilustrada na Fig. 25, composta por um filme fino
com espessura d, de material dielétrico com indice de refracdo N e depositado sobre
um substrato infinito de indice de refracéo N3, iluminada por radiacdo com comprimento
de onda A, os coeficientes de Fresnel complexos serédo dados por [137]:

rfz +er3 exp(—j2B)

Ry, = :
P 1+r1p21‘2p3 exp(—j2B) (15)
P — 12 +735 exp(—j2B) ’
S 147,715, exp(—j2B)
np cos(¢1)—n4 cos(¢z) s _ MNicos(¢q)—ny cos(¢pz)

d
comB = ZRanCOS(d)z)’ T1pz = 2

ny cos(pq)+ nycos(dy) 12 nycos(dpy)+ ny cos(¢y)’

A dependéncia com o comprimento de onda da radiagdo est4 contida no
termo B e a dependéncia com o angulo de incidéncia ¢, esta contida nos termos rlpz e
r7,. Em principio o experimento de elipsometria poderia ser executado, tanto variando o
angulo de incidéncia da luz polarizada, quanto modificando o comprimento de onda da
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luz incidente, porém a precisdo na medida dos angulos num elipsémetro é bem inferior
que a precisao na determinacéo da frequéncia da luz por um espectrémetro. Para obter
medidas mais precisas, opta-se por manter o angulo fixo a cada medida espectroscopica
de elipsometria. Apés o término de um ciclo de medidas, o angulo de incidéncia é mo-
dificado e a medida espectroscopica é realizada novamente. Esse procedimento de me-
dida é conhecido como elipsometria espectroscépica de angulo variavel (VASE).

Para obter a funcéo dielétrica do material de interesse (filme fino) € neces-
séria a utilizacdo de um modelo de camadas, como o da Fig. 25, onde cada camada
compreendida no modelo deve possuir os parametros espessura e indice de refracao.
Geralmente, os paradmetros para o substrato sdo conhecidos e séo introduzidos no mo-
delo inicialmente; enquanto que os parametros desconhecidos do filme fino podem ser
ajustados no modelo para coincidir com os dados obtidos experimentalmente.

A funcéo dielétrica pode ser parametrizada de diversas formas em funcéo
de parametros de relevancia fisica, tais como: resistividade de folha, mobilidade de por-
tadores de carga, energia do gap do material, entre outros. Algumas das parametriza-
¢Oes (osciladores) mais utilizadas sdo as de Lorentz, Drude, Sellmeir, Cauchy e Tauc
[135]. A parametrizagdo de Lorentz é resultado de um modelo de interag&o nucleo-elé-
tron do tipo massa-mola amortecido, onde a polarizagdo nesse sistema obedece uma
equacdao diferencial de segunda ordem e a funcéo dielétrica ¢ pode ser escrita em fun-
¢ao da frequéncia w como:

e(w) _ wF

o S a0
onde €,€ a permissividade dielétrica do vacuo, w,, € a frequéncia de plasma e w, € a
frequéncia de oscilagdo natural do sistema massa-mola. O grafico das partes real €; e
imaginaria €, da expressao (16) em funcao de hw, pode ser visto na Fig. 26 (a) a seguir.
A frequéncia w, esta associada a posicao central do pico em €,, enquanto y esta asso-
ciado ao alargamento do mesmo. Para ajustar a funcéo dielétrica de materiais reais,
mais de um oscilador de Lorentz s&o necessarios. A contribuicdo de cada oscilador sera
somada e a funcdo dielétrica parametrizada tomara a forma:

2

e(w)=1+%i— (17)

—witjoy;

O modelo de Lorentz descreve bem a absorgéo de radiacéo devida as tran-
sicdes interbandas, porém falha em descrever as propriedades o6ticas de materiais
amorfos e a presenca do bandgap de energia em semicondutores; por isso modificacdes
empiricas no modelo foram propostas em diversos trabalhos [135,138,139].

O oscilador de Drude, descreve os efeitos de portadores de carga livres em
metais e semicondutores dopados, porém falha em descrever a forma do espectro de
absorcdo para altas frequéncias. A expressao analitica para o oscilador de Drude é
equivalente a fazer wy; = 0 em (17). O oscilador de Tauc-Lorentz é uma parametrizacao
da funcéao dielétrica proposta por Jellison [138] que usa a fun¢éo de densidade conjunta
de estados de Tauc e 0 modelo de Lorentz para descrever mais precisamente as tran-
si¢cdes interbandas acima do band edge. A parte imaginéria da funcéo dielétrica € dada
pelo produto da parte imaginaria da funcéo proposta por Lorentz com a parte imaginaria
da proposta por Tauc [139]. Dessa forma, €, do modelo de Tauc-Lorentz pode ser es-
crita como:
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A(E—Eg)2 O(E-Eg)
(52-g2)°4r2  E '

€(E) =

(18)

onde E é a energia do féton (hw), A é amplitudo do oscilador, E4 € a energia do bandgap
do material, ® é a funcdo de Heaviside, E, esta associada com a posi¢do central do
oscilador e T' com a sua largura. A parte real da funcao dielétrica é encontrada inte-
grando diretamente (18) a partir das relagées de Kramers-Kronig. A forma de um osci-
lador de Tauc-Lorentz esta representada na Fig. 26 (b). Essa parametrizacao descreve
bem as propriedades o6ticas de materiais amorfos, assim como o comportamento do
coeficiente de extingdo para altas energias e para energias menores que o bandgap de
materiais semicondutores. Porém, o modelo ndo permite transicbes intrabandas, pois
exige €, = 0 para E < Ej,.

(a) Lorentz (b) Tauc-Lorentz

8

€,

-

- ey v T . T ; T v
1.5 3.0 45 1.5 3.0 4.5

Energia do foton (eV)

Fig. 26: Funcao dielétrica para os modelos de Lorentz e Tauc-Lorentz, para um oscilador. Para
ilustrar as diferencas entre os modelos, ambos osciladores estdo centrados em 3,0 eV e possuem
fator de alargamento de 300 meV. O valor do bandgap, para o oscilador de Tauc-Lorentz foi
escolhido como 2,9 eV.

Para determinar a fungdes dielétricas das amostras de filmes finos de CTSe
produzidos nesse trabalho, foi utilizado um elipsémetro espectroscépico de angulo vari-
avel J.A. Woollam M-2000 RCE com faixa espectral de 245 nm a 1690 nm (de 0,73 eV
a 5,06 eV) e faixa angular de 45° a 80°. As amostras foram analisadas a temperatura
ambiente expostas a atmosfera. A suite CompleteEASE da J.A. Woollam foi utilizada
para aquisicdo, ajuste dos modelos e tratamento dos dados. Os resultados dessas ana-
lises estao apresentados no Capitulo 4: Estudo dos filmes finos de CTSe.

2.5 Espectroscopia de Fotoluminescéncia

Fotoluminescéncia é um fendmeno de emissédo de radiacao eletromagnética
por um material semicondutor devido a excitagédo por luz (UV, IR ou visivel), em que o
material absorve a radiacéo incidente e reemite fotons. Nesse caso, os fétons que pro-
movem a excitagdo devem possuir energia maior que o bandgap do material [140]. H&
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dois processos de relaxacao radiativos na fotoluminescéncia [141]: a fluorescéncia e a
fosforescéncia. No primeiro processo, o elétron excitado pelo féton incidente relaxa di-
retamente para o estado fundamental emitindo fluorescéncia, processo que tem duragao
de até algumas dezenas de ns, enquanto que, na fosforescéncia, o elétron excitado
passa por um estado intermediario de maior multiplicidade de spin (um tripleto, por
exemplo) [141]. Para o ultimo, a transi¢do para o estado fundamental ainda ocorrera,
mas com tempo de duracdo bem maior. Isso permite que a luminescéncia persista
mesmo apos o término da excitacao.
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Fig. 27: Mecanismos de recombinagdo comuns em um semicondutor bulk. As transi¢des
radiativas indicadas sdo: DA é uma transicdo doador-aceitador, CA é uma transicao da
banda de conducéo para o aceitador, A°X é uma transicdo de um nivel excitdnico para
um aceitador neutro, X é a recombinacédo de éxciton livres e C-V é a transicdo da banda
de conducao para valéncia (gap). Os processos ndo radiativos estéo indicados por NR.

Adaptada de [142].

Nos materiais semicondutores usualmente os elétrons (buracos) excitados
nao permanecem nos seus estados excitados iniciais por muito tempo, rapidamente re-
laxam para os estados de menor energia da banda de conducéo (banda de valéncia) de
forma nao radiativa. O par elétron-buraco pode entdo recombinar radiativamente, emi-
tindo um féton com energia similar ao bandgap do material (CV), ou ndo radiativamente
(NR), transferindo a energia do sistema para impurezas, defeitos no material, estados
de superficie, entre outros [142]. Alguns processos de excitacdo e de recombinacdo
radiativa estdo representados de forma simples na Fig. 27, onde Aw é a energia da
radiacdo incidente. Outros mecanismos de recombinacdo importantes envolvem elé-
trons ligados aos niveis doadores (D) e buracos ligados a niveis aceitadores (A), que,
dependendo da concentracdo dessas impurezas, podem dominar as caracteristicas de
emisséo da amostra [143]. A temperatura ambiente a recombinacdo DA tem baixa efici-
éncia, porém a baixas temperaturas todos os portadores estdo congelados ou sao rapi-
damente capturados por doadores ou aceitadores, de forma que restam apenas alguns
poucos portadores de carga livres. Assim, as transigcdes DA tém pouca concorréncia e
tornam-se mais significativas [142]. Transi¢cdes envolvendo éxcitons (X e AX) também
tornam-se mais significantes a baixas temperaturas, quando éxcitons e portadores de
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carga sao capturados, principalmente, por centros radiativos. Em temperaturas suficien-
temente grandes, os mecanismos de recombinacdo nao radiativos sédo ativados, dimi-
nuindo a probabilidade de uma recombinacgéo radiativa de éxcitons livres ou ligados,
que resulta na diminuicdo da intensidade da luminescéncia [142]. Os mecanismos de
recombinacéo por defeitos envolvem transicées com energias menores que o bandgap
do material e, portanto, sdo importantes para explicar as emissdes no espectro de PL
de materiais reais, que geralmente apresentam bandas de emisséo devido a presenca
defeitos na estrutura do material [142,143].

Computador

Espectrometro

Lentes e
filtros
Lente
LASER : e Amostra
Criostato

Fig. 28: Diagrama esquematico de uma montagem experimental para espectroscopia de PL. Um
laser é focado sobre a amostra para excitar os portadores de carga que, ao recombinarem radi-
ativamente emitem luminescéncia. A luz emitida pela amostra é analisada utilizando um espec-
trébmetro ligado a um computador.

A fotoluminescéncia é, em geral, uma técnica muito conveniente para a ca-
raterizacdo Otica de materiais semicondutores bulk, necessitando apenas de uma fonte
de radiacdo adequada para excitar o material, um espectrémetro e um detector ade-
guado para a radiagdo emitida pela amostra [144]. O diagrama esquematico de um ex-
perimento de fotoluminescéncia é mostrado na Fig. 28. Lentes séo utilizadas para foca-
lizar o laser na superficie da amostra e para coletar a luminescéncia [145] e um filtro na
entrada do espectrometro é utilizado para eliminar a fragcdo do feixe do laser refletido
pela amostra.

Diferente do caso bulk, onde os elétrons movem-se livremente pelo material,
para nanoestruturas surgem efeitos de confinamento quantico que podem ser observa-
dos através do espectro de PL. No caso de uma nanoestrutura 1D com secao reta re-
tangular, como uma nanofita de largura dyx e espessura dy, 0s elétrons movem-se livre-
mente ao longo do comprimento da nanoestrutura (direcdo 2), enquanto que no plano
Xy sao confinados espacialmente. O potencial U(x, y) dependente da posicao do elétron
para esse sistema pode ser descrito como:

0, parax,y<dy,,

Ux,y) = ©, parax,y = dy,.

(19)

A equacéo de Schrédinger independente do tempo nesse caso é separavel
e as partes ao longo do eixo de crescimento e no plano xy podem ser resolvidas inde-
pendentemente. A contribuicdo para a energia do sistema da parte axial da equacéo de
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Schrédinger € dada por A%k2/2m, , que é o termo de energia cinética do sistema, de-
pendente do momento do elétron na direcdo axial k; e da massa efetiva do elétron na
nanoestrutura me. A contribuigdo para a energia do sistema da parte confinada é encon-
trada utilizando fun¢des de onda da tipo sen(nmx/d,). Dessa forma a energia total do
sistema sera dada por:

2
ny

ET -
2
dy

hkz  m2h? (n2
= Z 4+ ( =+

@

), ny,n, =1,2,3 .. (20)

2me  2me

A energia de separacao entre o estado fundamental para elétrons e o es-
tado fundamental para os buracos sera dado por:

m2h? (1 1 1 1
Enw = Eg +E(G) + 2= (= + =) (d—§+d—§) (21)

me Mp
com E(k) é a contribuicdo do termo cinético e m, é a massa efetiva dos buracos na
nanoestrutura. O menor valor energia de transicdo possivel para esse sistema, (i.e.
quando E(k) — 0) sera maior que o bandgap do material bulk. O espectro de PL espe-
rado para nanoestruturas 1D de sec¢do reta retangular devera apresentar emissdes com
energia superior ao bandgap do material bulk, definidas pela forma da nanoestrutura.

De forma similar, para o caso onde o confinamento dos portadores de carga
€ apenas em uma direcao cristalina (pogo quantico bidimensional, QW), pode-se mos-
trar que para um QW de largura de L e com barreira de potencial infinito, a energia de
transicdo do primeiro estado excitado para 0 QW pode ser escrita da seguinte forma
[146]:

EQW=Eg+ﬂ(1 +L)—[1_8_E—£’/2ao (22)

212 \m, my ] ’
2

onde Eg é 0 bandgap do CISe bulk, h é a constante de Plank, me € a massa efetiva dos
elétrons, my é a massa efetiva dos buracos, e é a carga eletrdnica fundamental, € é a
constante dielétrica para ClISe, Eq é 0 Rydberg efetivo e ap € o raio de Bohr efetivo para
0 éxciton 3D no material, esses ultimos podem ser obtidos utilizando os valores de me,
Mh € €.

Pontos quanticos sao cristais hanométricos de material semicondutor, onde
os portadores de carga sao confinados nas trés dimensdes espaciais e distribuidos em
estados discretos de energia. A forma mais simples de descrever esse problema é utili-
zando o modelo de poco quéantico de paredes infinitas. O potencial pode ser escrito
como:

0, parar <R,

Vi) = o, parar = R.

(23)

Os elétrons confinados na nanoestrutura OD irdo ser distribuidos em niveis
de energia permitidos, obtidos a partir da solu¢do da equacéo de Schrddinger para um
elétron confinado nesse potencial que, nesse caso, sdo dados por [147]:

w2 h?

n T 2mR2

n?, n=123.. (24)

Como pode ser visto analisando a expresséo (24), a separagdo entre 0s
niveis de energia permitido dependem do raio R da nanoestrutura e o bandgap, definido
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como a separacao entre o estado fundamental para os elétrons e o0 estado fundamental
para os buracos, sera aumentado em relacdo ao material bulk da seguinte forma:

m2h? (1 1
EQDzEg+W(m—e+m—h). (25)

A estrutura de niveis permitidos esperados para a nanoestrutura estao mos-
trados na Fig. 29, a seguir. O aumento do bandgap com a diminuic&o do raio da nanoes-
trutura, aumentando o efeito do confinamento quantico dos portadores de carga se-
gundo a expressao (24) também esta representado. Dessa forma, as nanoestruturas 0D
sdo atrativas devido a possibilidade de controle do bandgap através da manipulacéo do
tamanho das nanoestruturas.

bulk Pontos quinticos esféricos

banda de
condugio

bandgap I I

banda de
valéncia

Energia

Tamanho do ponto quéntico

Fig. 29: Niveis de energia permitidos para os pontos quanticos. Em (a) a forma do potencial do
poco quéntico de paredes infinitas V(ri) est4 representado em vermelho e os niveis de energia
do sistema estéo representados em azul. Em (b) sdo comparados os valores de bandgap para o
material bulk e para pontos quanticos de tamanhos diferentes. Adaptado de [148].

A expresséo (25) ndo leva em consideracgéo a interacdo Coulombiana entre
o par elétron-buraco, que devido as pequenas dimensdes da nanoestrutura, ndo pode
ser desprezada. Essa interacdo forma um éxciton ligado ao QD e a equacdo de
Schrédinger tridimensional independente do tempo para um par elétron-buraco confina-
dos em um QD esférico de raio R pode ser escrita na forma:

[2E 4 Pho_ e V)| W = Ey, (26)

2m,  2mp  €|re—Ty|

Em (26), € é a constante dielétrica do material. Para resolver a equacao (26)
com o potencial mostrado em (23), vamos considerar as fungdes g da forma:

Y = £ sen (%) sen (HTT’I) (27)

TeTh

com re € ry, respectivamente, a posicao do elétron e buraco e C uma constante. O termo
cinético do Hamiltoniano T junto com o potencial V(r)) leva aos valores de energia ja
conhecidos, mostrados em (24).

Ao calcular os valores esperados do termo de interacdo Coulombiana utili-
zando as fungdes y em (27), surgem fun¢des Seno Integrais [149] que devem ser re-
solvidas numericamente. O valor do bandgap do QD, incluindo o termo de correcdo de-
vido a formacgéo do éxciton, sera dado por [150, 151]:
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n'zhz( 1 1 ) 1,786e2

Eqp = Eg + 2R? \im, €R

e (28)

Na expressao acima, o valor 1,786 vem da resolucdo numérica das funcdes
integrais seno com as condi¢cBes de contorno do problema. Dessa forma, o espectro de
emissdo de uma amostra com nanoestruturas uniformes e de mesmo raio R sera similar
aos espectros mostrado na Fig. 30 (a) [152], com um pico de emissdao fino, simétrico e
com posicao espectral definida pelo diametro do QD. Para amostras reais, em que as
nanoestruturas apresentem uma distribuicdo de tamanhos e formas, o espectro de emis-
séo sera deformado de acordo com as caracteristicas especificas dessas distribui¢des.
Na Fig. 30 (b) estd mostrado um espectro para uma amostra com QDs de CulnS;-ZnS
(core-shell) [153] com distribuicdo de tamanhos de 1 nm até 6 nm, conforme indicado
em (c). Em (b) nota-se uma assimetria na regido de grandes comprimentos de onda
(menores energias), devido ao fato da distribuicdo de tamanhos em (c) se estender para
a regido de maiores didmetros de nanoestruturas.
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Fig. 30: Espectro de PL para QDs. Em (a) cada curva representa o espectro simulado em [152]
para QDs com diametros de 5-9 nm. Em (b) espectro de PL para amostra de QDs de CulnS2-
ZnS, com distribuicdo de tamanhos mostrada em (c). Adaptado de [152, 153].

A técnica de PL foi utilizada para estudo das propriedades Gticas das amos-
tras de CISe nanoestruturadas. Para as amostras de NWs os espectros foram adquiri-
dos a temperaturas de 5 K, em um criostato de fluxo de He liquido, usando espectréme-
tro Bruker IFS 66v FTIR com detector de Ge resfriado a N; liquido (com faixa espectral
de 0,7 a 1,55 eV). A fonte de excitacdo foi a linha de 514,5 nm do laser Ar*, com ponto
focal de cerca de 1 mm de didmetro e poténcia de 5 mW (medida em frente ao criostato).
As propriedades de emissdo das amostras de NWs de CISe foram comparadas as
amostras de referéncia sob as mesmas condi¢bes de medida e os resultados estdo
apresentados na secao 3.1 do Capitulo 3. A mesma montagem experimental foi utilizada
para as amostras de NDs de ClISe. Essas amostras foram mantidas a temperatura de 7
K e a excitagao foi realizada com a linha de 514,5 nm do laser de Ar* com potencias
variando de 10 mW a 220 mW.
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Capitulo 3:

Estudo das nanoestruturas
auto-organizadas de ClSe

Os resultados apresentados nesse capitulo foram obtidos durante a realiza-
cao do estagio doutorado-sanduiche no International Iberian Nanotechnology Labora-
tory - INL em Braga - Portugal, durante o ano de 2014. Os resultados apresentados aqui
para as amostras de NWs de CISe estédo publicados em [78] e para as amostras de NDs
de CISe, estdo reunidos em [79] e aguardam revisédo para publicacdo. Ambos trabalhos
podem ser encontrados na integra no apéndice B desta Tese de Doutorado.
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3.1 Nanofios (NWs) de CISe

Nanofios de CISe foram crescidos sob substratos de Si (100) por coevapo-
racdo em um reator de MBE Omicron EVO 50, como descrito na sec¢do 2.1 do Capitulo
2. Os parametros de crescimento foram variados extensivamente para obter amostras
com diferentes concentracfes de NWs e diferentes razdes [Cu]/[In] e estdo resumidos
na tabela |, a seguir. Ap6s a remoc¢ao das amostras do sistema de MBE, notou-se um
aspecto ndo especular para todas, com coloracéo preta para amostras crescidas com
[Cu)/[In] < 1 e [Cu)/[In] = 1, enquanto para as amostras com [Cu]/[In] > 1 foi observado
uma coloragéo azulada. Os valores da razdo [Cu]/[In] e taxa de deposicéo R, indicados
na tabela | foram obtidos por EDS, como descrito na se¢éo 2.2.1 do Capitulo 2.

Apesar dos filmes finos de ClSe ricos em cobre ([Cu]/[In]>1) apresentarem
menor densidade de defeitos, maiores mobilidades de portadores, menor grau de com-
pensacao e menor taxa de recombinacao no bulk quando comparados aos filmes pobres
em cobre ([Cu]/[In]<1), os filmes pobres em Cu sdo amplamente utilizados para fabrica-
¢ao de células PV. Isso é devido aos filmes com [Cu]/[In]<1 apresentarem taxas de re-
combinacéo reduzida nas interfaces com as outras camadas do dispositivo [31]. Ao re-
mover fases cristalinas indesejadas ou passivar a superficie de um filme de CISe (atra-
vés da deposicao de CdS, por exemplo) espera-se que a corrente de curto circuito do
dispositivo seja aumentada, no entanto, para os filmes ricos em Cu isso ndo acontece
enquanto que para os filmes pobres em Cu o ganho é expressivo [31]. Seguindo essa
tendéncia da industria dos médulos PV, ajustamos as condi¢cbes de crescimento para
produzir a maioria das amostras pobres em Cu, como pode ser visto na Tabela I.

Tabela |. Parmetros de crescimento das amostras de NWs de CISe. O tempo de deposigéo foi
de 8 h para todas amostras.

Processo | Te (°C) | Tm (°C) | Tcu (°C) | Tse (°C) | [Cul/[In] | p (um™?) | R (um/h)
A 530 700 1000 300 0,8 0,5 0,04
B 530 680 1000 300 1,1 0,33 0,03
C 555 700 1000 300 0,8 0,14 0,03
D 555 725 1000 300 0,5 0,23 0,03
E 580 700 1000 300 0,8 0,13 0,03

A Fig. 31 mostra algumas imagens de SEM obtidas para a amostra crescida
no processo A da Tabela I. A formacao dos NWs se da no topo de uma camada de filme
policristalino de ClSe somente nas deposi¢coes realizadas sob substratos de Si (100)
gue nao tiveram a camada de Oxido nativa removida como mostrado em (a). Em (b) e
(c) podem ser vistos dois nanofios isolados, com as duas morfologias presentes na
amostra: NWs em forma de laminas serrilhadas e com secao reta retangular. Imagens
como essas foram utilizadas para analise estatistica da densidade de NWs p em cada
amostra (apresentada na Tabela I), dos comprimentos L, larguras w e espessuras t de
aproximadamente 400 NWs para a amostra A. Os filmes depositados sobre substratos
cristalinos de Si (100) que tiveram a camada de SiOy nativo removida e passivados com
H, séo policristalinos, bastante rugosos e sem a formacdo de NWs, como mostrado em

(d).

41



Fig. 31: Caracterizac@o das amostras do processo A por SEM. Em (a), visdo inclinada dos na-
nofios crescidos sobre a camada policristalina de ClSe. Duas morfologias de crescimento podem
ser observadas, em (b) é visto um NW isolado com secao reta retangular e faces laterais lisas e
em (c), um NW laminar serrilhado em um dos lados. Em (d) € vista por cima a amostra de refe-
réncia, sem a formacao de NWs. Em (e) e (f), comparacédo em secao reta entre a amostra de NW
com a respectiva referéncia.

Os NWs crescem distribuidos aleatoriamente sobre toda a superficie da
amostra e ao analisar as distribuicdes de tamanhos e angulos para as amostras A, ob-
tém-se distribuicdes Gaussianas centradas em <L> = (1,72 + 0,70) um para o compri-
mento dos NWs, uma espessura média de <t> = (46 + 17) nm e uma largura média de
<w> = (94 + 46) nm, como mostrado na Fig. 32. Para determinar o &ngulo que o eixo da
nanoestrutura faz com o plano do substrato, € utilizada a geometria de sec¢éo reta no
microscopio eletrénico de varredura e é necessario alinhar a nanoestrutura no plano
correto para medir o &ngulo corretamente. Portanto, poucos NWs foram analisados por
esse método devido as dificuldades de alinhamento e, a distribuicdo de angulos indica
apenas a direcdo vertical preferencial do crescimento. O comprimento médio dos na-
nofios indica que o crescimento das nanoestruturas tem taxa de crescimento aproxima-
damente 3 vezes maior que do filme policristalino de CISe, considerando a amostra A e
sua respectiva amostra de referéncia. Uma comparacgao entre essas duas amostras em
geometria de secao reta pode ser vista na Fig. 31 (e) e ().
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Fig. 32: Histogramas de comprimento L (a), espessura t (b) e largura w (c) dos nanofios para as
amostras do processo A. Em (d) esta representado o histograma do angulo que o eixo de cres-
cimento dos NWs formam com a dire¢c&o horizontal, conforme indicado em (a).

Experimentos de difragcdo de raios-x foram realizados para determinar as
estruturas cristalinas presentes na camada policristalina sob os nanofios. Na Fig. 33
podem ser vistos os difratogramas para a amostra A (NWs) e sua respectiva amostra
de referéncia (sem NWSs). Os picos de difracdo foram identificados utilizando os CIFs
indicados na figura, obtidos em [129].

Além da fase cristalina principal ClISe, no difratograma pode ser identificada
a presenca das fases cristalinas minoritarias CuSe, e CuOsSe. A fase de seleneto de
cobre é uma fase de impureza bem conhecida por se formar em filmes de CISe e CIGSe
crescidos em condi¢Bes proximas da estequiometria para a fase CulnSe, e em regimes
ricos em cobre e podem ser eliminadas por tratamento quimico corrosivo seletivo
[78,154-156]. A presenca da fase CuOsSe é atribuida a oxidag&o da superficie da amos-
tra devido a exposicdo a atmosfera apds remogédo da amostra do sistema de vacuo para
aquisicao do difratograma e realizagdo dos demais experimentos. Os picos de difracéo
indexados 112, 103, 121, 204, 116, 206, 127, 411 e 109 para CulnSe; tetragonal séo
vistos claramente em ambos difratogramas nas posi¢oes 26 = 26,67 °, 27,75, 35,59,
44,24°, 52,44°,57,27°,67,07°, 67,29 e 76,35 °". Esses valores estdo em concordancia
com a posicao esperada para a fase CulnSe; tetragonal [157].
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Fig. 33: Difratogramas de raios-x das amostras de NWs e de referéncia do processo A. Os indices
de Miller dos picos de Bragg para ClISe estéo indicados em vermelho. As fases minoritarias pre-
sentes estdo indicadas pelos simbolos * para CuSez, ¢ para CuO:Se e o para o substrato de Si.

ApoOs confirmar a estrutura cristalina da camada policristalina de base atra-
vés do XRD, iniciamos a caracterizacao estrutural dos NWs. As amostras foram prepa-
radas para a analise das nanoestruturas individuais no microscopio eletrénico de trans-
missdo como descrito no final da secdo 2.2.2 do Capitulo 2. Foram produzidas imagens
de resolugdo atdbmica no modo HAADF STEM e padrbes de difragdo SAED. Na Fig. 34
podem ser vistas uma imagem de alta resolu¢cdo em (a), o padrédo de SAED (b) para
area indicada na figura e a imagem de resolugcdo atdmica junto com a simulacdo da
estrutura cristalina para ClSe [157], obtidas para a amaostra A. O eixo de zona utilizado
para a aquisicdo das imagens na Fig. 34 foi o0 [110]. Em (b) o padrdo de SAED foi iden-
tificado de acordo com [157] com o auxilio de simulacGes do padrdo de difracdo de
elétrons para diversos eixos de zona para essa estrutura cristalina. A simulacéo é facil-
mente realizada utilizando o programa WebPDF-4+ da ICDD (International Centre for
Diffraction Data). Os valores de distancia interplanar d, obtidos através dos padrdes de
SAED e FFT das imagens de resolucao atémica, estdo resumidos na Tabela Il a seguir.
Os valores obtidos estdo em concordancia com os valores conhecidos para ClSe tetra-
gonal, identificando inequivocamente a estrutura cristalina dos NWs nas amostras. To-
dos os nanofios analisados possuem direcéo cristalina de crescimento, determinada pe-
los padrdes de SAED, compativeis com as dire¢des [111] ou [112].
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Fig. 34: STEM para NWs as amostras do processo A. (a) imagem de HAADF para NW da amos-
tra do processo A, em (b) padrdo de SAED para a regido indicada e em (c) imagem de resolugéo
atdbmica de HAADF no eixo de zona [110] com a respectiva reconstru¢éo da estrutura cristalina
do CISe superposta.

Tabela II: Distancias interplanares extraidas das imagens de resolucdo atémica (FFT) e para 0s
padrées de SAED mostrados na Fig. 34.

. d- SAED d-FFT d-CIF
Amostra Eixo de zona hkl
A A A
220 2,0 2,13 2,05
A [110] 112 3,4 3,46 3,35
004 2,9 3,09 2,91
= 204 2,1 2,03 2,05
B [221] 220 2,1 2,25 2,05
- 004 2,9 2,62 2,91
E [130] 312 1,8 1,86 1,74

Para obter as imagens de resolucéo atdbmica, os NWs foram girados para
alinhar eixo do par atbmico com a direcéo de varredura rapida (horizontal, no caso) do
microscopio, para evitar efeitos significativos de drift da amostra nessa dire¢éo, assim
tornando possivel determinar com melhor precisdo essa distancia interplanar. A super-
posicao da simulagcéo da estrutura cristalina, como descrita na sec¢édo 2.2.2, mostra que
na direcdo rapida de varredura, o desvio das posi¢cdes das colunas atbmicas € menor
gue 1 %, enquanto que na direcdo lenta de varredura o desvio é aproximadamente 3 %.
Esse desvio € atribuido ao drift e a deformacé@o da amostra durante a aquisi¢ao da ima-
gem. Na Fig. 35 sao mostrados NWs da amostra B e E, nos quais foi possivel observar
outros dois eixos de zona: [221] para a amostra B em (a) e [130] para a amostra E em
(b). Para o NW da imagem (a), a deformacéo apresentada é de apenas 2 % na direcéo
de varredura lenta, porém em (b), a reconstrucdo da estrutura cristalina indica uma de-
formacédo grande, de aproximadamente 7 %, 0 que poderia indicar a presenca de stress
na nanoestrutura. Porém, o padrdo de SAED indica que a estrutura esta relaxada e
possui os parametros da rede do ClSe tetragonal sem grandes desvios.
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Fig. 35: STEM para amostras dos processos B e E. Imagem de HAADF, SAED e simulacdo da
estrutura cristalina para dois NWs, da amostra B em (a) e para a amostra E em (b). Para A, foi
observado o eixo de zona [221] e, em (b), o [130]. As imagens de HAADF foram giradas em
relacdo ao padréo de SAED para a confeccéo da figura.

A analise dos mapas de EDS nas Fig. 36 e 37, para dois NWs de morfologias
distintas (liso e serrilhado) mostra uma distribuicdo homogénea dos elementos Cu, In e
Se ao longo de todo NW. A quantificacdo standard-less, de cada espectro de EDS ad-
quirido, também esté indicada em cada figura. Os valores obtidos para as concentracdes
atbmicas estdo de acordo com a estequiometria 1:1:2 esperada para ClSe. Todos os
NWs analisados, independentemente da morfologia, apresentam essas mesmas carac-
teristicas. Na Fig. 36 podem ser notados os picos de emissao de raios-x relacionados
as linhas de emissédo M do Au. Esse sinal é proveniente da grade de Au de suporte
utilizada para a preparacdo da amostra. Na Fig. 37, onde uma grade de Cu foi utilizada
para a preparacdo da amostra, ndo ha sinal de Au presente no espectro. Porém, um
excesso de Cu pode ser notado no espectro de EDS da Fig. 37, devido a grade. Esse
excesso foi corrigido nos valores apresentados na figura, quantificando a concentracdo
atbmica de Cu de uma regido adjacente ao NW e subtraindo-a do valor obtido para a
medida no NW.
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Fig. 36: EDS, espectro e mapa para NWs de morfologia lisa da amostra A.
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Fig. 37: EDS, espectro e mapa para NWs de morfologia serrilhada da amostra A.

Os parémetros de crescimento foram variados para investigar os detalhes
do mecanismo de crescimento dos NWs, como pode ser visto na tabela |. A temperatura
de crescimento foi variada entre T¢ = 530 °C e 580 °C, enquanto que a temperatura de
efusdo de In entre Ti» = 680 °C e 725 °C. A densidade p de NWs em cada amostra é
mostrada em funcdo de T¢ na Fig. 38 (a). Ao aumentar a Te, a densidade de NWs dimi-
nui na amostra. Ao se comparar 0s processos A-B e C-D, vemos que ao aumentar a Ti,
a densidade de NWs na amostra aumenta, porém, o aumento na taxa de evaporagao
de In também altera a composi¢éo do material (vide coluna [Cu]/[In] na tabela I).

Na maioria dos estudos publicados sobre crescimento de NWs, as nanoes-
truturas sao crescidas diretamente sobre o substrato, depositando antes do crescimento
nanoparticulas de metal catalisador no substrato ou induzindo o crescimento da nanoes-
trutura por criacéo de padrdes no substrato. Porém esse néo é o presente caso, nenhum
catalisador ou padréo foi utilizado, tornando o crescimento de NWs apresentado nesse
trabalho tnico. Como nao foram utilizados catalisadores metélicos e nenhuma evidéncia
foi encontrada para a presenca de goticula de material no topo dos nanofios, sugerimos
que o crescimento ocorre por mecanismo VLS autocatalisado.
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Fig. 38: Densidade de NWs em cada amostra e facetas cristalinas. Em (a), densidade de NWs
em funcdo da Ts, em B reconstru¢cdo do NW, indicando as possiveis dire¢des cristalinas das
facetas.

O excesso de presséo de Se utilizado para os crescimentos ndo é compati-
vel com a hipotese de formacéo de gotas metélicas de Cu ou In na superficie da amostra
durante o crescimento. Ainda, para a faixa de temperatura utilizada nos crescimentos,
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superiores a 530 °C, tanto Cu-Se e In-Se podem coexistir em estado liquido na superfi-
cie [158,159]. Porém, como foi observada uma variacdo da densidade de NWs com a
variacdo do fluxo de In, propomos gque o crescimento é catalisado por goticulas de In-
Se distribuidas aleatoriamente na superficie do substrato. Durante o crescimento da
camada policristalina de CISe, goticulas de In-Se se formam na superficie e, se o tama-
nho da gota atinge um tamanho critico, um NW comega a crescer. As dire¢des cristali-
nas de crescimento [111] ou [112], obtidas pela andlise de TEM, sdo compativeis com
a estabilidade das facetas das calcopiritas de Cu, onde as facetas [112] sdo as mais
estaveis [160]. Porém, considerando a secao reta do NW (retangular), a direcao de cres-
cimento mais provavel é a [111]. Assim, identificamos as faces dos NWs conforme indi-
cado na Fig. 38 (b). O serrilhado observado para alguns NWs € devido a transicdo da
faceta [110] em [112], como ja observado anteriormente para superficies de filmes finos
[161] e € compativel com os angulos observados nas imagens de SEM.

Também foi observada a formacdo dos NWs nos substratos de Si (111),
porém, nenhuma propriedade distinta das descritas anteriormente foi observada para
essas amostras. A formacdo dos NWs nos substratos de Si com 6xido nativo esté rela-
cionada com a presenca da camada policristalina de CISe, que, provavelmente, propicia
o surgimento de gotas de In-Se nas facetas adequadas para a formacao dos NWs. Até
0 momento, ndo possuimos uma ideia clara de como o mecanismo funciona, porém
especulamos que a presenca do 6xido nativo propicia o surgimento dessas facetas na
superficie da camada policristalina de ClISe levando a formacé&o de goticulas de In-Se e
ao crescimento dos NWs.

As propriedades 6ticas das amostras foram investigadas através de experi-
mentos de fotoluminescéncia (PL) e por reflexéo 6ética. Os detalhes experimentais des-
sas medidas podem ser vistos em [78]. A Fig. 39 mostra os espectros de PL normaliza-
dos obtidos para a amostra A e sua referéncia sob as mesmas condi¢ées de medida.
Como pode ser visto na Fig. 31 (e)-(f), as espessuras das camadas policristalinas sdo
distintas para as duas amostras e, para remover a influéncia dessa diferenca nas es-
pessuras, 0s espectros foram normalizados pelo sinal de Si do substrato em cada es-
pectro.

CulnSe, NW
S 2 U CulnSe, referéncia

de PL normalizada

missao

E

0.7 0.8 0.9 1.0 1.1
Energia do foton (eV)

Fig. 39: Espectros de PL para amostra de NWs e para amostra de referéncia.

Ambos espectros apresentam uma emisséo forte e larga em energias abaixo
do bandgap do CISe (1,05 eV). Os espectros apresentados sao caracteristicos de filmes
policristalinos de CISe pobre em Cu, em que a posi¢ao da emissédo pode variar signifi-
cativamente com a composicdo das amostras [160]. As emissoes finas em 0,767 eV e
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1,092 eV séo atribuidas ao substrato de Si [161-164]. Como pode ser visto na Fig. 39,
a principal diferenca entre os espectros da amostra com NWs e a amostra de referéncia
€ a intensidade da emissao, cerca de 7 vezes mais intensa na amostra de NWs. A
amostra de referéncia apresenta um ombro centrado aproximadamente em 0,9 eV que
pode ser associado com transi¢cdes doador-aceitador [163-167], porém, considerando a
natureza assimétrica dos espectros e o desvio da estequiometria das amostras (pobres
em Cu), flutuacdes de potencial devem desempenhar papel importante nas proprieda-
des Oticas dessas amostras, criando diversos canais de recombinacdo radiativa
[168,169].

Na Fig. 40 estdo comparados os espectros de refletancia para amostras de
NWs do processo A, sua respectiva referéncia de filme fino policristalino, substrato de
Si limpo, um filme fino epitaxial de CISe crescido sobre substrato de Si e uma amostra
de CIGSe comercial, produzida por coevaporagéo de trés estagios [170]. Como pode
ser visto na figura, a amostra de NWs reflete significativamente menos para todos com-
primentos de onda observados que qualquer outra das amostras. Os valores baixos de
refletividade encontrados sdo benéficos para a fabricacao de dispositivos fotovoltaicos.
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Fig. 40: Espectros de refletancia para amostras de NWs de ClSe, amostra de referéncia
(processo A), amostra de CIGS comercial, amostra de CulnSe: epitaxial depositada em subtrato
de Si e para substrato de Si.

3.2 Nanodots (NDs) de CISe

Nanodots (NDs) de ClSe foram crescidos sob substratos de Si (100) por
coevaporacdo em um reator de MBE Omicron EVO 50, como descrito na secéo 2.1 do
Capitulo 2. Os parametros de crescimento foram variados para obter amostras com di-
ferentes densidades e tamanhos de NDs. Foram depositadas 3 amostras sobre subs-
tratos de Si (100) com camada de SiO; de aproximadamente 1,6 nm. As amostras foram
depositadas usando as mesmas condi¢fes de crescimento, Tin»=700 °C, Tcy = 1000 °C,
Tse = 300 °C, mudando apenas a temperatura de crescimento Te= 490, 530 e 580 °C.
Para a menor temperatura de crescimento utilizada, a Fig. 41 (a) evidencia a presenca

49



de nanoestruturas separadas formadas na superficie e a0 aumentar a temperatura em
(b), as estruturas tornam-se maiores e mais separadas, o que fica evidente em (c), onde
Te = 580 °C. Como pode ser visto na figura, todas amostras apresentam grande quan-
tidade de NDs facetados com forma triangular.

Diversas imagens de SEM, como as mostradas em (a)-(c), foram analisadas
usando as ferramentas de analise de grdos do programa ImageJ [171], para obter o
namero total de NDs em cada imagem e a area individual de cada nanoestrutura. Na
Fig. 41 (d)-(f), sdo apresentadas as distribuicbes de tamanho equivalente de base cir-
cular para cada amostra. Para construir esses histogramas, foram medidos cerca de
7300 NDs, mostrando uma distribuicdo de tamanhos larga e assimétrica, com o raio
médio dos NDs Rc (definido como o raio da area da base circular equivalente mais pro-
vavel) desviando para valores maiores com o aumento de Tg. A densidade de NDs p
diminui quase uma ordem de grandeza ao aumentar a temperatura de 490 a 580 °C.
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Fig. 41: SEM e histogramas de tamanho dos NDs. (a)-(c), imagens de SEM de vista superior
das amostras crescidas a Te = 490, 530 e 580 °C, respectivamente. (d)-(e) histogramas de raio
de base circular equivalente para cada amostra.

A estrutura cristalina dos NDs foi determinada por STEM. Uma lamela da
amostra crescida a T¢ = 530 °C foi preparada no FIB (Focused lon Beam Microscope)
seguindo os procedimentos padréo de preparacédo de amostras para TEM. A Fig. 42 (a)
mostra uma imagem de HAADF da secéo reta de um ND de CISe. Devido a grande
densidade de nanoestruturas na amostra, h4 uma superposicao de pelo menos outros
dois NDs vizinhos (a direita e a esquerda). A camada amorfa de SiO, com aproximada-
mente 1,6 nm, também pode ser vista ha imagem separando o ND do substrato de Si.
Aplicando a FFT a imagem de alta resolugéo, obtemos o padrdo mostrado na Fig. 42
(b), e em (c) pode ser vista a simulacédo dos padrbes de difracdo para o Si e CISe, no
eixo de zona [110]. Da Fig. 42 (b) podemos extrair as distancias interplanares de
0,322 nm, 0,185 nm e 0,322 nm, a partir dos pontos (122), (220) e (112). Os valores das
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distancias interplanares para essas familias de planos séo respectivamente, 0,335 nm,
0,205 nm e 0,335 nm. Os desvios dos valores observados aqui para as distancias inter-
planares sdo atribuidos a efeito de drift durante a varredura do feixe eletrénico. Como
mostramos para o caso dos NWs na secao anterior, nas imagens de varredura podem
haver discrepancias préximas de 10 % nas posi¢6es atdmicas observadas, devido aos
efeitos de drift e deformacdo da amostra durante a aquisicdo da imagem. Por isso, as
distancias interplanares ndo podem ser determinadas com preciséo para a estrutura
cristalina dos NDs. Porém, os angulos e as distancias extraidos da Fig. 42 (b) estdo em
concordancia com o esperado para CulnSe, com estrutura tetragonal, considerando a
precisdo da medida. E importante ressaltar que, apesar de haver apenas uma pequena
rotacdo entre os cristais de Si e CISe, uma relacdo epitaxial entre o ND e o substrato
ndo € esperada, pois as nanoestruturas ndo crescem diretamente no substrato, mas
sobre a camada amorfa de SiO2, como mostrado em (a).

2229 93, 002 1. 9

CulnSe,[110]
Si[110)

Fig. 42: TEM para regido com NDs da amostra crescida a 530 °C. Imagem de sec¢éo reta HAADF
da regido com NDs, em A e FFT em B. Em (c) estdo os padrbes de difracdo esperados para o
CISe e Si, no eixo de zona [110], para comparacdo com o padrdo obtido em B.

Mapas de EDS foram tomados para a amostra crescida a 530 °C, para de-
terminar as composi¢des quimicas das estruturas presentes na amostra. A Fig. 43 (a)
mostra uma imagem de baixa resolucdo de HAADF STEM em geometria de secao reta
de umaregido da amostra onde podem ser vistos alguns NDs. Os mapas de composi¢cao
guimica em (b)-(f), mostram que os NDs crescem sobre uma camada de SiO,, como
pode ser visto em (f), onde uma camada contendo O é vista separando os NDs do subs-
trato de Si. Também pode ser vista uma fina camada de material contendo Cu, In e Se
de espessura (1,3 £ 0,3) nm formada na regido entre a camada amorfa de SiO; e 0s
NDs. A presenca dessa camada fica evidente nas Fig. 43 (g) e (h), onde estdo mostra-
dos o perfil de intensidade da imagem de HAADF STEM e um perfil de varredura EDS
realizado sobre as regides indicadas em (a). Essa camada provavelmente surge nos
primeiros passos do crescimento como uma wetting layer (WL) 2D e converte-se em um
crescimento 3D a medida que o crescimento avanca. Da quantificacédo de varios espec-
tros de EDS a composicdo quimica dos NDs pode ser estimada como: [Cu]/[In] = (1,05
+ 0,13) e [Se]/([Cu]+[In]) = (0,83 + 0,14), compativel com a estequiometria esperada
1:1:2 para CISe. A composicdo aproximada da WL pode ser obtida tomando como refe-
réncia a composi¢cdo média dos NDs e usando o método de Cliff-Lorimer [172] para
comparar as razdes de intensidades de emisséo de raios-x para obter as frages atomi-
cas de cada elemento na WL. Dessa forma, a WL possui composicdo aproximada
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[Cul/[In] = (0,5 £ 0,1) e [Se)/([Cu]+[In]) = (0,9 £ 0,1), compativel com a composi¢cao qui-
mica do composto CuzlnsSe;. Esse composto € conhecido como uma fase de defeitos
ordenados do sistema Cu-In-Se que se forma em préximo da fronteira que separa 0s
sistemas binarios (CuzSe)x-(In2Ses)1x [160,173], com bandgap de aproximadamente
1,02 eV [174]. Entretanto, devido a dificuldade de realizar quantificacdes quimicas e
estruturais confidveis nessa camada fina, mais estudos serdo necessarios para enten-
der profundamente a estrutura, composicdo quimica e o mecanismo de formacgéo dessa
camada, assim como a possivel transi¢cdo de crescimento 2D-3D que leva a formacao
dos NDs.
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Fig. 43: Andlise quimica da amostra de NDs crescida a 530 °C. (a) Imagem de baixa resolugdo
de HAADF STEM. (b)-(f) Mapas de EDS para os elementos Se, Cu, In, Si, e O, respectivamente.
(g) Perfil de linha de EDS em regi@o com ND, retdngulo azul indicado em (a). (h) perfil de linha
de EDS na regidao sem ND, retangulo verde indicado em (a).
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Para estudar as propriedades optoeletrénicas dos NDs de CISe, experimen-
tos de PL foram realizados sob as mesmas condigBes experimentais em substratos lim-
pos de Si, has amostras de NDs como crescidas e nas amostras de NDs ap0s serem
cobertas com CdS. Os espectros foram adquiridos em um criostato de fluxo de He li-
quido com a amostra mantida a 7K, usando espectrometro Bruker IFS 66v FTIR com
detector de Ge resfriado a N liquido. A fonte de excitacdo foi a linha de 514,5 nm do
laser Ar*, com ponto focal de cerca de 1 mm de didmetro e com potencias variando de
10 mW a 220 mW. Na Fig. 44 sdo mostrados os espectros adquiridos. Os detalhes ex-
perimentais dessas medidas podem ser encontrados em [79]. Os espectros para o subs-
trato limpo e a amostra de NDs de CISe como crescida, mostram apenas as transicoes
finas comuns para um substrato de Si dopado com B [163]. Essas linhas observadas
correspondem as recombinacdes radiativas de éxciton livre (FE), éxciton ligado a defeito
de B (b), as respectivas réplicas fondnicas (TA, TO e TO+QO") e a linha n&o-fondnica de
éxciton ligado a defeito de B (B"P), indicadas na Fig. 44 (a).
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A PL das amostras cobertas com CdS mostradas na Fig. 44 (b)-(e) apre-
senta uma banda larga entre 0,8 e 1,2 eV superposta com as emissdes finas do subs-
trato de Si para todas amostras. A camada de CdS age como passivadora dos estados
de superficie dos NDs, influenciando a PL das amostras. Os efeitos da passivacéo de
estados de superficie, usando uma camada de CdS depositada sobre CIGS, sdo bem
conhecidos [174], assim como a passivacao dos estados de nanodots tendem a aumen-
tar a intensidade do sinal de PL [175, 176].
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Fig. 44: Espectros de PL para as amostras de NDs estudadas. (a) Espectros de PL medidos a 7
K com poténcia de excitacdo de 104 mW para o substrato de Si e para as amostras de NDs de
ClISe sem cobertura de CdS. (b) Espectros de PL para as amostras de NDs de CISe cobertas
com CdS, adquiridos has mesmas condi¢des experimentais que em (a). Um espectro de PL para
uma camada de CdS, depositada sobre substrato de Si € mostrada para comparagdo. Em (c-e)
sdo mostrados os espectros nhormalizados das amostras de NDs, a linha pontilhada indica o ban-
dgap a baixas temperaturas do ClSe.

Para obter uma estimativa da posicao de maximo de emissao dessa banda,
0 espectro foi ajustado com duas componentes gaussianas (ignorando a contribuicéo
das linhas de emissdo do substrato), mostradas em (c-e). Para a amostra crescida a
Te = 490 °C, o maximo de emissdo esta em (1,10 £ 0,02) eV, para T¢ = 530 °C em
(1,069 £ 0,015) eV e para Tg = 580 °C em (1,05 + 0,02) eV. Todas as emissdes estao
significativamente desviadas para o azul em relacdo a emisséo excitbnica e ao bandgap
do CISe bulk a baixas temperaturas [29, 162], indicando um possivel efeito de confina-
mento quéantico nos NDs. Um desvio para o vermelho consistente pode ser observado
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na posicdo de maximo de emissado obtida com o aumento da temperatura de cresci-
mento da amostra. Esse efeito de confinamento quantico estd em boa concordancia
com 0s pequenos tamanhos dos NDs apresentados na Fig. 41, e com o fato de ao au-
mentar a temperatura de crescimento o tamanho médio dos NDs também aumenta, re-
duzindo o efeito de confinamento e, assim, desviando a emisséo para o vermelho. Além
disso, uma grande assimetria € observada nas emissdes, com um aumento lento da
intensidade para baixas energias e uma rapida queda da intensidade ap6s o0 maximo de
emissdo, em concordancia com a forma das distribuicdes de tamanho dos NDs apre-
sentadas na Fig. 41 (menor populacdo de NDs pequenos e maior populacdo de NDs
grandes).

Junto com o espectro de emissdo dos NDs, mostrado expressdo (26) da
secao 2.5 do Capitulo 2, poderiamos esperar observar a emissao proveniente da WL.
Considerando que essa camada se comporta como um pogo quantico 2D (QW) de lar-
gura de L e com barreira de potencial infinito, a energia de transi¢cao do primeiro estado
excitado sera dada pela expresséo (22) da secao 2.5. Os valores encontrados na litera-
tura para os parametros presentes nas expressoes (22,26) para o ClSe estdo apresen-
tados na Tabela Ill.

Tabela Ill: Pardmetros conhecidos para ClSe bulk utilizados nas expressodes (25-26).

Parametro Valor Referéncias
Eq 1,04 - 1,05 eV [177, 161]
Me 0,09 mo [178]
mh 0,23 - 0,73 mo [179-182]
€ 8,1- 16 €o [179, 183]

Na faixa de composi¢cédo das nossas amostras, i.e. pobres em Cu, 0s mate-
riais Cu-In-Se tetragonais sao capazes de manter a sua estrutura cristalina tetragonal,
assim como, suas propriedades optoeletrbnicas quase inalteradas [172]. Portanto, ao
calcular as energias de transigdo para a camada WL, utilizamos os parametros iguais
aos encontrados na literatura para ClSe [161,177-183]. Para comparar os valores obti-
dos experimentalmente com o modelo de confinamento quéntico 0D, a Fig. 45 mostra a
menor energia de transicdo para um QD de CISe esférico, em funcdo de seu raio R.
Uma banda de valores é mostrada, devido a variacdo de valores obtidos na literatura
para o CISe, como mostrado na tabela Ill. Os valores de energia de emisséo 1,10, 1,069
e 1,05 eV, determinados experimentalmente estdo mostrados em azul. Os valores obti-
dos experimentalmente estdo em concordancia com a faixa de energias esperadas para
a emissdo dos elétrons confinados nos NDs de ClSe.

Para uma fina camada de CISe, com espessura de 1,3 nm, a emissao es-
perada utilizando a expresséo (22) esta entre 3,77 - 4,78 eV e cai para 2,18 - 2,49 eV
para um QW com 2 nm de largura. Mesmo considerando as incertezas na determinagao
da espessura da WL para as nossas amostras, a energia de emisséo esperada para o
QW esta significativamente acima da regido observada nos espectros de PL e, portanto,
mesmo considerando a simplicidade do modelo, a emissdo observada ndo pode ser
proveniente da camada WL. A concordancia dos dados experimentais com o modelo de
confinamento quéntico 0D, junto com a alta energia esperada para a emissdo do QW,
corroboram a interpretacdo da banda de emisséo larga e assimétrica observada nos
espectros de PL como sendo originada do confinamento quantico dos portadores de
carga nos NDs.
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Fig. 45: Simulacdo da primeira energia de transi¢do em funcdo do tamanho dos NDs. A funcgéo
(26) é mostrada para os parametros apresentados na tabela lll. A regido sombreada é devido a
variacao de valores para esses parametros presentes na literatura. Os valores de pico de emis-
sdo determinados experimentalmente para as amostras de NDs cobertos com CdS estéo repre-
sentados pelos pontos azuis.
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3.3 Conclusdes dos estudos das nanoestruturas de ClSe

Foi desenvolvido um processo de deposicdo por coevaporagao de nanoes-
truturas de CISe em substratos de Si. NWs e NDs de CulnSe; tetragonal foram produ-
zidos e caracterizados utilizando técnicas de microscopia eletrénica, difracdo de raios-
X, fotoluminescéncia e espectroscopia de reflexdo. No caso dos NWs, a mudanca das
condicbes de crescimento permite o controle da densidade de estruturas presentes na
amostra, sem alterar a estrutura ou a qualidade cristalina do NWs. O potencial de apli-
cacdo em PV dessas amostras foi demonstrado através dos experimentos de PL e es-
pectroscopia de refletividade, que mostram uma intensidade de emisséo cerca de sete
vezes maior e uma refletividade significativamente menor para a amostra com NWSs,
quando comparada a amostra de filme fino de referéncia. Adicionalmente, foi mostrado
que o crescimento dos NWs é autocatalisado, nhdo necessitando a introdu¢cdo de uma
nanoparticula externa (que pode ser prejudicial as propriedades optoeletrénicas do
CISe) ou a fabricacdo de padrdes no substrato, que aumentaria o custo e o tempo de
producdo de um dispositivo PV.

Para os NDs, foi observada uma dependéncia do tamanho médio e da den-
sidade das nanoestruturas com a mudancga da temperatura de crescimento. Foi obser-
vada a formacdo de uma WL pobre em Cu separando os NDs da camada amorfa de
SiO, do substrato. As emissbes de PL observadas, em conjunto com os resultados do
modelo tedrico de confinamento quantico, mostram que as nanoestruturas possuem
confinamento quéntico e a posi¢cdo de maximo de emissao da banda de NDs pode ser
ajustada mudando a temperatura de crescimento da amostra (assim modificando o ta-
manho médio dos NDs). Essas amostras possuem potencial de aplicagdo em células
PV de banda intermediaria, onde seria possivel ajustar o tamanho das nanoestruturas
para construir um dispositivo com espectro de absor¢édo mais adequado ao espectro de
emissao solar.

Os processos apresentados nesse capitulo integram a tecnologia PV do
CISe com os processos da industria do Si, sem a utilizacdo de técnicas como wafer
bonding. Esse também é um importante passo para reduzir os custos de fabricacdo das
células solares, que atualmente precisam da instalacdo de plantas completas e especi-
ficas para processamento da tecnologia a ser utilizada (CISe, CIGS, CdTe, etc.). Porém,
ainda sdo necessarios mais estudos para determinar com confian¢ca 0 mecanismo de
crescimento dos NWs de ClSe autocatalisados, as propriedades da mudanca no meca-
nismo de crescimento 2D-3D que ocorre no crescimento dos NDs e a influéncia da WL
formada nas propriedades dos NDs.
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Capitulo 4.

Estudo dos filmes finos de CTSe.

As amostras e o0s resultados apresentados neste capitulo foram obtidos no
ano de 2015, utilizando as dependéncias do Departamento de Fisica - ICEXUFMG. Es-
ses resultados aguardam revisdo e serdo reunidos em forma de publicacéo cientifica.

57



4.1 Crescimento e Morfologia.

Filmes finos policristalinos de Cu.SnSes foram depositados sobre substratos
de Si (100) cristalino por coevaporagdo dos elementos precursores Cu, Sn e Se em
ambiente de UHV. Conforme descrito na secdo 2.1.2, as amostras foram depositadas
por 180 min a temperaturas de crescimento T variadas entre 400 °C e 530 °C. As tem-
peraturas de efusdo de cada célula foram mantidas constantes durante todo processo
de crescimento, com as respectivas temperaturas indicadas na Tabela IV.

Tabela IV: Parametros de crescimento para as amostras de CTSe.

Amostra Ts (°C) Tsn (°C) | Tecu(°C) Tse (°C)
CTSe400 400 941 1000 180
CTSe450 450 941 1000 180
CTSe500 500 941 1000 180
CTSe530 530 941 1000 180

Apo0s o crescimento as amostras foram removidas do sistema de deposi¢ao
e apresentaram superficie homogénea, nao especular e com coloracao acinzentada. As
amostras foram levadas ao Centro de Microscopia - UFMG para analise no microscépio
eletrbnico de varredura. Algumas imagens de SEM representativas para as amostras
depositadas estdo reunidas na Fig. 46, a seguir.

Fig. 46: Imagens de SEM ra as amostras de CTSe crescidas com T = 400 °C até 530 °C. O
insert nas figuras representa ampliacdo de 10x das imagens.

Os filmes finos depositados apresentam cobertura homogénea da superficie
do substrato. As amostras sédo policristalinas, com aspecto superficial rugoso, como
pode ser visto nas imagens de SEM mostradas na Fig. 46. A superficie das amostras
se torna rugosa a medida que T¢ diminui, com a presenca de grdos maiores. O aumento
da rugosidade superficial € provavelmente devido & mudanga na composicao da super-
ficie, com o surgimento de fases secundarias de CuxSey, que sdo conhecidas por se
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formar superficialmente em calcopiritas de Cu crescidas a baixas temperaturas e em
regimes ricos em Cu ou proximos do regime estequiométrico [78, 153-155]. A presenca
dessas fases é constatada nos difratogramas de raios-x, adquiridos no laboratério de
cristalografia (LabCri) do Departamento de Fisica - ICEX'UFMG.

530 °C
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o
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Fig. 47: Difratogramas de varredura 20 para as amostras de CTSe, com angulo de incidéncia fixo
60 = 0,25 °. Em (a) difratograma para amostra CTSe530, (b) CTSe450 e em (c) CTSe400. Os
difratogramas obtidos na base de dados ICSD [184-187] estdo mostrados em (d).

Foram coletados difratogramas de raios-x a angulos rasantes, onde a fonte
é fixa em um angulo 6, = 0,25° enquanto o detector € movimentado de 10 a 90 °. A
medida é realizada dessa forma, pois a incidéncia em angulo rasante promove maior
interagdo do feixe com a amostra de filme fino, aumentando a intensidade do sinal di-
fratado pelo filme com respeito ao substrato. Os difratogramas obtidos para as amostras
CTSe400-530 estdo mostrados na Fig. 47 para regido angular de interesse ap6s remo-
cdo do ruido de fundo. Todas amostras apresentam os picos de Bragg para as fases
Cu,SnSes, centrados nas posi¢des indicadas na tabela V. Nessa tabela também estao
indicadas as posi¢des esperadas para a fase Cu,SnSe; monoclinica [184], para a fase
cubica [185] e para as fases secundarias de Cu.Sey [186,187] identificadas nos difrato-
gramas, com seus respectivos indices de Miller [hKI].

Para andlise do comportamento do tamanho médio de cristalitos e micros-
train usando a expressao (5) (Capitulo 2), foram utilizadas as posi¢fes e larguras a meia
altura (FWHM) dos picos de difragao em 206 = 27,04° e 53,6°, devido a dificuldade em
separar as contribuicbes das fases secundarias na regido 20 = 45,3°. O alargamento
instrumental dos picos de difracdo foi obtido através da colecao do difratograma de uma
amostra padrdo de Si utilizando as mesmas condi¢des de medida utilizadas para cada
amostra. Apés a deconvolucdo do alargamento instrumental 8;, consideramos que o
alargamento resultante B, do pico de difracdo é devido a apenas ao tamanho finito dos
cristalitos D e microstrain Ce.
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Tabela V: Identificac@o dos picos de difracdo de Bragg mostrados na Fig. 47.

XRD CTS[‘lasrz]O”O' CTS[?LSCSU]b'Ca CuzSe [186] CusSez [187]
20 20 20 20
20(raus) | oo | MK | g | ™ | s | MM | (grausy | T
27,07 | 200
27,040,022 | 27,16 | 002 | 27,13 | 111
27,19 | 131
28,32 0,02 28,11 | 020
30,87 £ 0,02° 30,63 | 200
44,55 + 0,055 43,89 | 202
4495 | 202
45,06 | 331
453+017 2o 4505 | 202
4517 | 133
46,11£0,03° | 46,05 | 152
46,8 £ 0,2 46,9 | 102
53,01 + 0,025 52,83 | 112
53,28 | 331
53,38 | 133
536+0,1% | 5341 | 260 | 53,238 | 311
53,46 | 062
5355 | 333

a Valores médios de (a)-(c).
b Apenas em (b).
¢ Apenas em (c).

Aplicando a expresséo (5) para esses picos de Bragg, em cada difratograma
temos um sistema de duas equacdes lineares, que pode ser facilmente resolvido para
as duas incégnitas D e C.. Os valores de tamanho médio dos cristalitos obtidos resol-
vendo o sistema linear de equagfes para cada amostra estdo mostrados na Tabela V.
Os valores de desvio apresentados foram estimados utilizando as larguras dos picos de
difracdo da amostra e do padréo de Si. A largura dos picos de Bragg para a fase CTSe
aumenta a medida que a temperatura de crescimento diminui, indicando uma diminui¢ao
do tamanho médio dos cristalitos presentes na amostra enquanto o valor do coeficiente
de microstrain obtido permanece constante. A andlise do tamanho médio de cristalito
para as fases secundarias de Cu,Sey, ndo pode ser realizada de forma confiavel, devido
a superposicdo dos picos de difragdo, da largura desses picos ser similar ao alarga-
mento instrumental e ao grande tamanho dos grdos observados nas Fig. 46 e 48 (em
torno de 200 nm de diametro médio). A expressao (5) € uma aproximacao empirica
valida para tamanhos de cristalitos de até, aproximadamente, 100 nm [188].

Tabela VI: Tamanho médio de cristais e microstrain nas amostras de CTSe.

Amostra 6 (graus) B (graus) D (nm) Ce (%)
CTSe530 ;?ii 883: 14+3 12+3
CTSe450 ;223 88?; 204 12+3
CTSe400 ;2?2 88§3 306 10+ 2

60



Tanto as imagens de SEM das amostras quanto as carateristicas dos difra-
togramas de raios-X, que sugerem cristalitos muito grandes para as fases secundarias,
indicam que as amostras apresentam um filme fino de CTSe (compacto e formado por
graos e cristalitos pequenos) recoberto por gréos grandes das fases secundarias. Para
confirmar essa hipotese as amostras foram levadas ao Laboratério de Nanoscopia do
Departamento de Fisica - UFMG/ICEXx para a realizacdo de experimentos de microsco-
pia por sonda. Pequenos pedacos foram colados em um porta-amostras condutor utili-
zando tinta prata, para possibilitar a realizagdo do aterramento da amostra em relagcéo
a sonda condutora utilizada nos experimentos. O microscopio Bruker Veeco NanoScope
IV foi utilizado para aquisicdo das imagens mostradas na Fig. 48. Para as imagens de
microscopia de forca atdmica (AFM) foi utilizado o modo tapping e para as imagens de
microscopia de forca eletrostatica (EFM), foi aplicado um potencial entre a sonda (ater-
rada) e a amostra (+3V) e mantida uma separacao (lift-height) entre a superficie da
amostra e a sonda de 50 nm. Nesse modo, a sonda primeiro obtem o perfil de alturas
da amostra e numa segunda passagem usa esse perfil para manter a separacao entre
a sonda e a amostra. No modo EFM, o cantilever € posto a vibrar com frequéncia proé-
xima a frequéncia de ressonancia e, ao varrer a superficie, a interagdo entre a sonda
condutora e a polarizagéo da superficie altera a frequéncia de ressonéncia do sistema.
O desvio em frequéncia, que € proporcional ao gradiente de forga eletrostatica, é cole-
tado para formar a imagem de EFM [189]. A polarizag&o da superficie gerada pela apli-
cacdao do potencial tem seu mddulo dependente das propriedades de conducéao local da
amostra. As regifes que sdo mais isolantes de carga devem apresentar uma polarizacao
com resposta lenta a mudanca de intensidade de campo elétrico, assim o desvio da
frequéncia de oscilacdo deve ser maior para essas regioes. Essas regides devem apa-
recer na imagem de EFM com contraste claro, enquanto que as regiées menos isolantes
devem aparecer com contraste escuro na imagem [189].

80 nm|(b) TP T.=530°C 20.0 nm
b

70
. 16.0

14.0
12.0
10.0
8.0
6.0

0.0
135 Hz 16 Hz .

40 Hz
35.0
30.0 12.0
25.0

20.0

10.0
8.0
6.0
4.0

15.0

10.0

Fig. 48: Imagens de AFM e EFM para as amostras de filmes finos de CTSe. (a)-(c) Topologia em
modo tapping para as amostras CTSe400, CTSe450 e CTSe 530, respectivamente. (d)-(f) Ima-
gens de EFM para as amostras CTSe400, CTSe450 e CTSe 530, respectivamente.

Foram adquiridas imagens de 1 x 1 ym? com 256 x 256 pontos, nos dois
modos de varredura para regides representativas das amostras CTSe400, CTSe450,
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CTSe500 (ndo mostrada aqui) e CTSe 530. Na Fig. 48 (a)-(c) podemos observar a mu-
danca da morfologia superficial das amostras a medida que a temperatura de cresci-
mento aumenta, como observado por SEM. A amostra crescida a menor temperatura
apresenta uma cobertura por graos grandes sob uma camada rugosa de graos peque-
nos, em (a). Porém, ao aumentar a temperatura de crescimento o nimero e tamanho
dos graos grandes da cobertura diminuem e a camada de grdos pequenos se torna
menos rugosa, em (c). Ao comparar as imagens de AFM na Fig. 48 (a) com EFM, em
(d), notamos que os graos grandes em (a) também apresentam um sinal maior de EFM
(40 Hz ou mais) em quanto que 0s graos pequenos apresentam um sinal de EFM ~1.5x
menor (~25 Hz). Com o aumento da temperatura de crescimento, o contraste entre a
cobertura de grdos grandes e o filme de grdos pequenos fica mais evidente com um
contraste de EFM maior, cerca de 2x, veja (c) e (f). As diferencas morfoldgicas e de
contraste de EFM entre as duas estruturas (gréos grandes e graos pequenos) é compa-
tivel com a interpretacéo da formacao de um filme fino, compacto, e de pequenos graos
de CTSe (semicondutor de bandgap baixo, 0.4 eV [82]) coberto com gréos grandes de
CuxSey (semicondutores mais isolantes com bandgap entre 1.4 e 2.4 eV [190, 191]).
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Fig. 49: Perfis de linha de AFM para a amostra CTSe530. Em (a) imagem de topologia com
escala de cores ajustada para ressaltar a morfologia do filme fino de CTSe. Em (b) perfis de linha
indicados em (a).

Na Fig. 49 (a), a escala de cores foi ajustada para mostrar a morfologia da
superficie do filme fino. Os perfis de linha mostrados em (b), mostram um filme fino
composto por pequenos cristais, com diametros inferiores a 50 nm, compativeis com a
andlise de tamanho médio de cristais apresentada na tabela VI.

4.2 Andlise por Elipsometria Espectroscopica

Como mostrado Fig. 11 da secéo 1.2, os difratogramas de raios-x para as
fases cubica e monoclinica de CTSe e para o composto CZTSe séo praticamente indis-
tinguiveis, portanto o emprego de técnicas de difracao para diferenciacao e identificacédo
dessas fases é impraticavel em processos de producdo, como por exemplo em uma
linha de producgéo de dispositivos PV. A técnica de VASE € proposta para identificar a
presenca das fases ternarias de CTSe nesse tipo de amostras [82], ja que é uma técnica
rapida, de facil implementacéo e ndo destrutiva, que pode inclusive ser implementada
para monitoramento do crescimento dos filmes em tempo real. Para isso € necessario
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obter uma parametrizacéo confiavel da funcao dielétrica do material, para ser implemen-
tada no modelo de camadas exigido para interpretacdo dos dados de VASE.

Em [82] amostras de CTSe de fase cristalina cubica séo investigadas por
SE e uma proposta de parametrizacao para a funcéo dielétrica, composta por de 6 os-
ciladores do tipo Tauc-Lorentz é apresentada, obtendo uma energia de bandgap de
0,387 eV. Em [96], as propriedades 6ticas do CTSe de fase monoclinica sdo também
investigadas por SE. A melhor parametrizacao para a funcao dielétrica do material ob-
tida neste trabalho € composta de 9 osciladores de Tauc-Lorentz, com valor de bandgap
de 0,49 eV. Esse resultado € bem distinto do apresentado por Hirate et al. [82] e contra-
diz os resultados de [81], onde Zhai et al. encontraram, através de célculos de primeiros
principios, um bandgap de 0,39 eV e afirmam que as propriedades 6éticas do CTSe de-
vem independer da fase cristalina. No presente estudo, escolhemos a parametrizacéo
proposta por Hirate et al. por produzir ajustes com valores menores de MSE para as
nossas amostras e por possuir parametros como as energias Eo que sdo corroboradas
por calculos de primeiros principios da estrutura eletrénica para o CTSe.

(a) (b) (<) (d)
Cu,Se +Ar CTSe+Ar CTSe+CL,Se; Cu,Se +Ar
Filme de CTSe CTSe+Ar
SiO, Nativo Si0, Nativo $i0, Nativo Si0, Nativo
Substrato Si(100) Substrato Si(100) Substrato Si(100) Substrato $i(100)
MSE ~ 2 MSE ~ 9 MSE ~ &5 MSE ~ 6

Fig. 50: Modelos de camadas testados para as amostras de filmes finos de CTSe. (a) Um filme
fino de CTSe sobre substrato de Si é coberto por cristais de seleneto de cobre, (b) o filme de
CTSe € poroso, (c) as duas fases cristalinas CTSe e CuxSey coexistem no filme fino depositado
e (d) o filme de CTSe é poroso e esta coberto por cristais de selenetos de cobre. O erro médio
quadratico obtido est4 indicado abaixo de cada modelo.

Tabela VII: Pardmetros apresentados em [82], utilizados aqui como tentativa inicial para o ajuste
do modelo nas amostras produzidas no presente trabalho.

Eo (eV) A (eV) I (eV) Eq (eV)
0,684 5,27 1,084 0,387
1,768 7,19 1,491 0,411
2,257 28,80 1,467 1,249
3,216 89,53 4,499 1,908
3,917 49,14 1,508 2,517
4,333 93,36 0,544 4,093

Na Fig. 50 estéo indicados os modelos de camadas propostos para a inter-
pretacdo dos dados de VASE. O substrato utilizado em todos modelos é representado
por uma camada infinita de Si(100) coberta com uma fina camada de SiOy nativo (de
1~2 nm de espessura). As parametrizagfes das funcdes dielétricas para essas camadas
foram obtidas na base de dados do programa CompleteEASE [192]. Para o filme de
CTSe foi utilizada a parametrizagdo para a funcéo dielétrica proposta por Hirate et al.
[82], mostrada na tabela VII. Para a camada de rugosidade superficial, foi utilizada a
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aproximacao de Bruggeman de meio efetivo (EMA) [193,194], onde a camada é consti-
tuida de 50 % do material Cu,Sey e 50 % de ar. Para representar a fungéo dielétrica do
Cu,Sey foi utilizada como parametro de entrada uma parametrizagdo para a fase CuO,
semicondutora com bandgap ~ 1.3 eV [195] (valor préximo ao esperado para as fases
CuxSey observadas nos difratogramas de raios-x [190,191]), disponivel na base de da-
dos do programa e composta por um oscilador do tipo Tauc-Lorentz.

Os dados de VASE obtidos para a amostra CTSe530 foram ajustados
usando os modelos de camadas na Fig. 50 (a)-(d) e o conjunto de osciladores proposto
por Hirate et al. [82] como tentativa inicial para os ajustes. O modelo de camadas mos-
trado em (a) foi escolhido para ajustar os dados de VASE obtidos para todos os filmes
finos depositados, pois apresenta menor valor de MSE para todas amostras (Tabela A-
| no apéndice A), esta de acordo com a morfologia das amostras observadas nas ima-
gens de SEM, AFM e EFM (Fig. 46, 48-49) e, também, inclui a existéncia de fases se-
cundarias superficiais de CuxSey em acordo com os resultados de XRD e EFM (Fig. 47
e 48). Entretanto, para confirmar a validade do modelo de camadas, serdo necessarios
experimentos de TEM em secédo transversal para comprovar a existéncia do filme fino
continuo de CTSe, sua composi¢cdo quimica, assim como a composi¢cdo quimica dos
cristais superficiais. Os detalhes dos ajustes dos dados de VASE com os diferentes mo-
delos podem ser encontrados no Apéndice A.

A funcao dielétrica parametrizada para a amostra CTSe530 foi obtida apos
iterar o modelo até a convergéncia matematica para um valor minimo de desvio médio
quadratico (MSE). Essa parametriza¢cdo obtida foi entdo usada para ajustar os dados de
WY e A para as demais amostras, deixando livres como parametro de ajuste apenas a
espessura de cada camada. Os parametros obtidos para a amostra CTSe530 estdo
mostrados na Tabela VIl e apresentam pequenas diferencas entre os valores propostos
por Hirate. As energias de bandgap foram usadas para relacionar os osciladores com
0s pontos criticos (CP) da estrutura eletrénica do material [82, 196] e também estdo
indicadas na tabela VIII.

Tabela VIII: Parametros obtidos para a parametrizagdo da funcao dielétrica complexa para a
amostra CTSe530.

Eo(eV) | A(eV) | T (eV) | Egq(eV) CP
Osc. 1 | 0,684 1.22 0,397 | 0,387 Transi¢es no ponto " [196].
Osc. 2 1,742 13,03 1,372 0,411
Osc.3 | 4,219 11,87 0,452 1,08 E1 [82].
Osc.4 | 5,164 531 0,501 1,809 | Transi¢cBes no ponto M [196].
Osc.5 | 3,339 106 0,343 2,463 | Transicdes no ponto A [196].
Osc.6 | 3,737 141 0,951 2,537 E2 [82].

As energias Eg4 séo estdo relacionadas com os valores de energia para 0s
guais a funcéo densidade de estados (DOS) conjunta diverge ou é descontinua. Na Fig.
51 a seguir, esta representada o diagrama de bandas para a estrutura eletrdnica do
CTSe junto com as transicdes identificadas na tabela VIII. Como pode ser visto compa-
rando os valores apresentados nas tabelas VIl e VIl e ao observar a Fig. 51, com pou-
cas diferencas entre os valores apresentados por Hirate et al., nosso conjunto de para-
metros coincide com as energias esperadas para a separacao das bandas (Ey) nos pon-
tos de alta simetria I, A, M e Z da estrutura eletrénica do CTSe.
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Fig. 51: Pontos criticos na estrutura eletrénica do CTSe. Diagrama da estrutura eletrdnica para
0 CTSe obtida em [196] por calculos de primeiros principios. Na figura estédo indicados os pontos
criticos que correspondem aos osciladores da parametrizacdo da funcdo dielétrica, utilizada
nesse trabalho. Adaptado de [196].

Na Fig. 52 estéo representados os valores obtidos os angulos elipsométricos
Y e A para a medida de VASE da amostra CTSe530. O angulo de incidéncia da luz foi
varrido com passo de 5°, de 55° a 70° e resolucdo espectral de ~ 6,5 meV; essas con-
dicbes experimentais foram mantidas para as demais amostras. Os valores de W e A
ajustados a partir do modelo apresentado na tabela V com menor MSE esta represen-
tado por linhas pretas. Uma excelente concordancia ente medida experimental e modelo
ajustado pode ser vista na figura para toda regido espectral analisada.
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Fig. 52: Ajuste da variacdo dos angulos elipsométricos W e A obtidos por VASE para a amostra
CTSe530.

Para as amostras CTSe450 e CTSe400, a parametrizacdo mostrada na ta-
bela VIl foi usada como tentativa inicial para os ajustes, tendo como parametros livres
apenas a espessura das camadas: Oxido nativo SiOx (entre 1 e 2 nm), Filme de CTSe
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(entre 50 e 150 nm) e camada de CuxSey (entre 0 e 40 nm). Posteriormente, os para-
metros amplitude A e largura I' dos osciladores foram ajustados para reducao do MSE.
A espessura da camada de 6xido de Si nativo mostrou variacdo menor que 0,1 nm nos
ajustes, mostrando a boa qualidade dos substratos de Si utilizados. Apesar de ser es-
perada uma variacdo do valor do bandgap do material depositado com a mudanca da
temperatura de crescimento, o valor de bandgap do filme de CTSe foi mantido fixo na
parametrizagdo. Para diversos materiais semicondutores crescidos por MBE, a relacéo
entre a temperatura de crescimento e o valor de bandgap é bem conhecido [198]. Essa
variacdo do bandgap aparente € usualmente atribuida a presenca de defeitos cristalinos
(substitucionais e vacancias, por exemplo) [199, 200], a formacédo de fases cristalinas
distintas [198, 201] ou aos mecanismos de relaxacdo de strain no filme [202]. Todos
esses mecanismos devem atuar de forma distinta de acordo com a temperatura em que
o filme é depositado [202, 203].

Para o sistema Cu,SnSs, calculos de primeiros principios de energia de for-
macdao das vacancias Vcu, Vsn € Vs, sugerem que a formagéo de Vs (que néo introduz
niveis eletrénicos de defeito dentro do bandgap do material) seria favorecida ao aumen-
tar a temperatura de crescimento do filme em regimes ricos em Cu e S [204]. Portanto,
uma variacdo na energia de bandgap 6tico devido a mudanca na concentragcdo desses
defeitos ndo € esperada. Além disso, a formacgéo de Ve, € Vsn ndo afeta significativa-
mente o bandgap do material [205]. Ainda, a analise dos difratogramas de raios-x mos-
trados na secdo anterior mostra que os filmes depositados ndo apresentam variagéo
expressiva no valor do coeficiente de microstrain (tabela VI) e a faixa de temperaturas
utilizada néo é suficientemente grande para a formacdo de fases cristalinas ternarias
distintas do sistema Cu-Sn-Se [206]. Portanto, a possivel variagao do bandgap 6tico dos
filmes finos de CTSe depositados foi desconsiderada para a analise de VASE.

A tabela IX mostra os valores obtidos para as espessuras das camadas de
CTSe e Cu,Seyt+Ar, consideradas como parametros livres para serem ajustados, assim
como o valor do MSE para cada amostra. Os valores apresentados para as incertezas
de medida sdo os fornecidos pelo programa CompleteEASE apés a convergéncia do
modelo para 0 minimo MSE.

Tabela IX: Espessuras das camadas de CTSe e CuxSey+Ar obtidas para os diferentes filmes
finos de CTSe depositados.

Espessura Espessura
Amostra CTSe (nm) CuxSey+Ar (nm) MSE
CTSe530 56,2+0,2 6,1+3 2,8
CTSe500 62,0+0,8 24+11 1,39
CTSe450 69+1 49+4 1,928
CTSe400 90+1 4742 3,04

Os valores apresentados na tabela IX também estdo mostrados grafica-
mente na Fig. 53, onde pode-se notar um decaimento exponencial da espessura do
filme com o aumento da temperatura de crescimento. Esse comportamento é esperado,
ja que, ao aumentar a temperatura de crescimento, a taxa de reevaporacado das espeé-
cies moleculares na superficie em crescimento da amostra é aumentada [143]. No de-
talhe da figura também é mostrado como a espessura da camada rugosa de CuxSe,+Ar
diminui conforme T¢ € aumentada, em concordancia com o comportamento observado
nas imagens de SEM e nos difratogramas de raios-x. Ao aumentar a temperatura uma
menor quantidade de fases secundarias esta presente na superficie da amostra, dimi-
nuindo a rugosidade superficial.
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Fig. 53: Espessuras dos filmes finos de CTSe obtidas por VASE. A linha preta representa uma
curva de decaimento exponencial para guiar os olhos. No detalhe da figura € mostrado o com-
portamento da rugosidade superficial do filme com a variacdo da temperatura.

Ao comparar as curvas para o coeficiente de extingdo (parte imaginaria da
fungéo dielétrica) para o CTSe e CZTSe, mostradas na Fig. 54 (a) e (b), respectiva-
mente, notamos similaridades para as regifes de altas energias, porém uma diferenca
significativa é encontrada para a regido abaixo de 1 eV. No CZTSe a absorc¢ao cai rapi-
damente para zero valores menores que o bandgap 6tico do material (entre 1,0 e 1,5 eV
[207]) enquanto que no CTSe héa o surgimento de uma banda de absor¢éo (oscl mos-
trado em vermelho na Fig. 54 (a) que se estende além dos limites de detecc¢éo do elip-
sbmetro utilizado. Essa banda é devida ao bandgap fundamental do material em torno
de 0,39 eV [82,196,197] e poderia ser utilizada para identificagcdo da presenca das fases
ternérias de CTSe em filmes finos de CZTSe. Ainda, como as propriedades de absor¢éo
de luz sdo comparéaveis, com diferengas apenas na regido de baixas energias, o controle
da formacéo das fases ternarias em filmes finos de CZTSe poderia ser utilizado para
engenharia de bandgap para produzir dispositivos PV de maior eficiéncia.
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Fig. 54: Parte imaginaria da funcdo dielétrica €2 para a parametrizacdo obtida para CTSe e
CZTSe. Em (a) é mostrada €2 e sua parametrizagdo para a amostra CTSe530 e em (b) € mos-
trada a parametrizacdo obtida em [82] para CZTSe com 5 osciladores de Tauc-Lorentz.
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4.3 Conclusdes sobre os estudos dos filmes finos de CTSe

Filmes finos de CTSe foram obtidos por coevaporacdo em ambiente de
UHYV, utilizando substratos cristalinos de Si. A presenca de fases cristalinas secundarias
de CuxSey nas amostras crescidas a baixas temperaturas foi confirmada por experimen-
tos de difracdo de raios-x. Essas fases podem ser reduzidas ou eliminadas através da
deposicao a temperaturas em torno de 530 °C. Alguns aspectos morfologicos da super-
ficie foram determinados por microscopia eletrdnica de varredura e utilizados para com-
por o modelo de camadas proposto para a andlise por elipsometria espectroscopica.
Utilizando diversos modelos de camadas e a parametrizacéo proposta por Hirate et al.
[82] como ponto inicial para os ajustes foi obtida uma parametrizacdo para a fungao
dielétrica que ajusta com precisdo os valores obtidos por VASE e os osciladores pre-
sentes no modelo sdo consistentes com 0s pontos criticos da estrutura eletrénica do
material obtidos por célculos de primeiros principios em [82,199-200].

A partir da medida de elipsometria espectroscopica seria possivel detectar
a presenca das fases ternarias monoclinica e cubica de CTSe nos filmes finos do com-
posto CZTSe, eliminando o problema da dificuldade de identificagdo dessas fases atra-
vés de técnicas de difracdo. A identificacdo é possivel devido ao baixo bandgap funda-
mental dessas fases, que pode ser facilmente identificado através da medida da funcéo
dielétrica complexa do filme fino. Assim absorcdo de luz do material CTSe e do com-
posto CZTSe é comparavel, com pequenas diferencas nas posi¢coes dos picos de ab-
sorcdo e na energia de inicio da absor¢ao. Dessa forma, o controle da formacédo de
fases ternarias no composto CZTSe poderia ser utilizado para engenharia de bandgap
para fabricar dispositivos PV.
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Consideracodes finais

Neste trabalho apresentamos técnicas de producéo e propriedades de ma-
teriais e nanoestruturas como alternativas para aplicagcdo em dispositivos PV de se-
gunda e terceira geracdo. No Capitulo 3, foram apresentados os processos desenvolvi-
dos para a deposicao por coevaporacao em vacuo de nanoestruturas de ClISe em subs-
tratos de Si, cobertos com camada de 6xido de Si nativo com o objetivo de produzir
nanoestruturas de boa qualidade cristalina utilizando métodos de produg&o compativeis
com os utilizados para a producéo de células solares de alta eficiéncia. As hanoestrutu-
ras foram caracterizadas utilizando técnicas de microscopia eletrdnica, difracdo de
raios-X, fotoluminescéncia e espectroscopia de reflexdo. Os resultados apresentados,
como baixa refletdncia (no caso dos NWSs) e controle da regido de emisséo (no caso dos
NDs), mostram o potencial das nanoestruturas de CISe para a aplicagdo em dispositivos
PV de terceira geracdo. Adicionalmente foi mostrado que o crescimento dos NWs é au-
tocatalisado, ndo necessitando a introducdo de uma nanoparticula externa (que pode
ser prejudicial as propriedades optoeletrénicas do ClSe).

Os processos apresentados no Capitulo 3 integram a tecnologia PV do ClSe
com os processos da industria do Si, sem a utilizagédo de técnicas como wafer bonding.
Esse também é um importante passo para reduzir os custos de fabricacao das células
solares, que atualmente precisam da instalacdo de plantas completas e especificas para
processamento da tecnologia a ser utilizada (CISe, CIGS, CdTe, etc.). Porém ainda sao
necessarios mais estudos para determinar com confian¢ga 0 mecanismo de crescimento
dos NWs de CISe autocatalisados, os mecanismos da transicdo 2D-3D que ocorre no
crescimento dos NDs e a influéncia da WL nas propriedades dos NDs.

Além disso, como alternativa as tecnologias de ClISe cujo custo de producao
esta atrelado a escassez de In e a concorréncia do uso do elemento para a indastria de
displays sensiveis ao togue, no Capitulo 4 estudamos as propriedades da fase ternaria
CTSe, que pode ser formada como fase minoritaria durante a fabricagcdo da camada
absorvedora de CZTSe em células solares dessa tecnologia. A presenca de gréos des-
sas fases ternarias pode ser prejudicial ao desempenho do dispositivo, pois séo fases
com bandgap baixo (~ 0,4 eV), podendo formar curto circuitos na camada absorvedora
do dispositivo. Nesse estudo mostramos como a técnica de VASE pode ser utilizada
identificar a presenca de fases CTSe e apresentamos uma parametriza¢éo para a fun-
cao dielétrica complexa do material, com pequenas modificacdes em relagédo a apresen-
tada por Hirate [82].

Com o grande aumento no consumo mundial de energia, especialmente nos
paises em desenvolvimento, as fontes de energia renovavel serdo cada vez mais repre-
sentativas para alterar o modelo atual de producéo de energia priméria (que hoje é ba-
seado em combustiveis fosseis). A energia fotovoltaica (PV) certamente tera papel fun-
damental na composi¢cdo da matriz energética do futuro e as regides consideradas de
terceiro mundo, devem aproveitar o potencial energético solar que possuem para impul-
sionar seu crescimento econdémico e social.
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Apendice A:

Detalhes dos ajustes de VASE
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A tabela A-I mostra os valores de MSE obtidos para cada amostra uti-
lizando os diversos modelos de camadas propostos. Para o caso do modelo composto
por substrato + camada de filme CTSe poroso, o processo de iteracdo do modelo é
interrompido apds atingir o maximo de iteracdes permitidas (10% iteragGes), sem obter
convergéncia para um valor minimo de MSE.

Tabela A-l: Valores de MSE obtidos para cada modelo de camadas ao ajustar as amostras de

filmes finos de CTSe.

Modelo
Cu,Se,+Ar CTSorAr CTSe+Cu,Se; SU:SSAr

FilmedeCTSe CTSe+Ar
SiO, Nativo SiO, Nativo SiO, Nativo SiO, Nativo

Amostra Substrato Si(100) Substrato Si(100) [ Substrato Si(100) 4 Substrato Si(100) P
CTSe530 2.08 9.20* 5.55 6.05
CTSe500 1.39 12.94* 14.33 7.34
CTSe450 1.93 24.60* 17.65* 9.76
CTSe400 3.04 23.14* 23.42* 6.61

* O modelo ndo converge apos 104 iteracdes ou converge para valores de parametros ndo

Amostra CTSe500

fisicos.

A Fig. A-1 mostra os valores obtidos por VASE para os angulos elipsométri-
cos W e A para a amostra CTSe 500. Em preto esta representado o ajuste do modelo
utilizado sobre os dados. Os parametros os parametros obtidos apos iteragdo do modelo
até atingir um MSE minimo, estdo mostrados na tabela A-II.
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Fig. A-1: Ajuste da variagao dos angulos elipsométricos W e A obtidos por VASE para a amostra

CTSe500.
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Tabela A-Il: Parametros obtidos para a parametrizacao da funcéo dielétrica complexa para a

amostra CTSe500.

Amostra CTSe450

EeV) | o) | @) | v
Osc. 1 0,684 4.7 3,36 0,387
Osc. 2 1,742 1,2 1,09 0,411
Osc. 3 | 4,219 50 1,53 1,08
Osc. 4 5,164 95 0,26 1,809
Osc. 5 3,339 5,3 0,61 2,463
Osc. 6 3,737 116 3,2 2,537

A Fig. A-2 mostra os valores obtidos por VASE para os angulos elipsométri-
cos Y e A para a amostra CTSe 450. Em preto esta representado o ajuste do modelo
utilizado sobre os dados. Os parametros os parametros obtidos apés iteracdo do modelo
até atingir um MSE minimo, estdo mostrados na tabela A-Il1.
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Fig. A-2: Ajuste da variagao dos angulos elipsométricos W e A obtidos por VASE para a amostra

CTSe450.

Tabela A-Ill: Parametros obtidos para a parametrizacdo da fungdo dielétrica complexa para a

amostra CTSe450.

E@V) | vy | @) | v
Osc. 1 0,684 15,5 1,77 0,387
Osc. 2 1,742 16,3 0,10 0,411
Osc. 3 4,219 94 1,77 1,08
Osc. 4 5,164 16,2 0,35 1,809
Osc.5 | 3,339 76 1,55 2,463
Osc. 6 | 3,737 183 2,63 2,537
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Amostra CTSe400

A Fig. A-3 mostra os valores obtidos por VASE para os angulos elipsométri-
cos W e A para a amostra CTSe 400. Em preto esta representado o ajuste do modelo
utilizado sobre os dados. Os parametros os parametros obtidos apds iteracdo do modelo
até atingir um MSE minimo, estdo mostrados na tabela A-1V.
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Fig. A-3: Ajuste da variagao dos angulos elipsométricos W e A obtidos por VASE para a amostra

CTSe400.

Tabela A-IV: Parametros obtidos para a parametrizacao da fungéo dielétrica complexa para a

amostra CTSe400.

B | o) | ev) | @0
Osc.1| 0,684 | 10,9 | 0,23 | 0,387
Osc. 2 | 1,742 95 0,56 | 0,411
Osc. 3 | 4,219 104 1,34 1,08
Osc.4 | 5,164 | 11,8 | 0,51 | 1,809
Osc.5| 3,339 | 40,9 | 1,99 | 2,463
Osc.6 | 3,737 | 237 | 2,89 | 2,537
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— Experiéncia com técnicas de deposicao de filmes finos e nanoestruturas auto-organi-
zadas semicondutores em ambiente de vacuo (Molecular Beam Epitaxy, Coevaporacéo
e Sputtering).

— Experiéncia com processos quimicos de limpeza de substratos cristalinos de Si e
GaAs e com procedimentos em ambiente de sala limpa.

— Experiéncia com técnicas caracterizacdo de amostras de filmes finos como difracéo
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sometria espectroscopica.
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