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Resumen

En este trabajo de tesis se presenta el proceso de śıntesis y caracterización óptica de Si-
QDs (puntos cuánticos de silicio) en una matriz dieléctrica (śılice). El método utilizado para
la śıntesis de los Si-QDs en la matriz de śılice fue la implantación de iones. Se sintetizaron 8
muestras manteniéndose fijos parámetros tales como el ángulo de incidencia del haz (0 oC) y la
afluencia; mientras que la implantación se llevó a cabo a temperatura ambiente. Se formaron
cuatro grupos de muestras con las mismas caracteŕısticas de enerǵıa de implantación y número
de implantaciones, pero variando el tiempo de tratamiento térmico y atmósferas de recocido
(atmósfera oxidante (A.O.) y atmósfera reductora (A.R.)). El primer grupo de muestras (M1,M2
y M3) tienen un proceso implantación a una enerǵıa de 5 MeV, el segundo y tercer grupo poseen
dos procesos de implantación a 3 y 5 MeV (M4-M5), 1.5 y 5 MeV (M6-M7). La última muestra
fue implantada tres veces a enerǵıas de 1.5, 3 y 5 MeV (M8).

Para realizar la implantación iónica con iones de silicio, aśı como para conocer la concentra-
ción de hidrógeno presente en las muestras después de los tratamientos térmicos, se utilizó el
acelerador de part́ıculas Pelletron de 3 MV del Instituto de F́ısica de la UNAM y los expe-
rimentos de caracterización óptica, que consistieron en estudios de fotoluminiscencia (PL) a
temperatura ambiente, PL en función de la temperatura, PL variando la potencia del láser
y absorción óptica, se llevaron a cabo en el Instituto de Investigaciones en Materiales de la
UNAM.

La simulación de la distribución de iones en la matriz de śılice se obtuvo con el software
SRIM. La profundidad máxima de iones se obtiene cuando la enerǵıa de implantación es mayor
siendo 3.6, 2.75 y 1.85 µm para las enerǵıas de 5, 3 y 1.5 MeV respectivamente.

Se encontró que las muestras con una sola implantación son las que menos absorción óptica
presentan. Este resultado coincide con las muestras que presentan mayor señal de PL. Con
respecto a las muestras con dos y tres procesos de implantación, se observó que la señal de PL
se vio disminuida en relación a la muestra testigo que contiene una sola distribución de Si-QDs.

Los experimentos de PL en función de la temperatura mostraron resultados interesantes.
La máxima señal de PL se obtuvo a los 100 oK para las muestras M1, M2 y M3; mientras que
para temperaturas por debajo y arriba de este valor, la señal PL disminuyó.

Se observó que las muestras M1 y M3 podŕıan presentar ganancia óptica, lo cual resulta
interesante para posibles aplicaciones.

Los resultados de concentración de hidrógeno en las muestras coincidieron con lo repor-
tado en la literatura. En las muestras con una mayor concentración de hidrógeno la señal de
PL aumentó; sin embargo, el exceso de éste debido a los prolongados tratamientos térmicos,
provocó una saturación de hidrógeno, desactivando los centros luminiscentes y por tanto dis-
minuyendo la emisión.
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3. Desarrollo teórico 11
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Caṕıtulo 1

Introducción

Los circuitos integrados de silicio manipulan con facilidad el flujo de electrones. Si éstos
también controlaran y manipularan los flujos de luz, posibilitaŕıan el desarrollo de la fotónica
basada en el silicio; sin embargo, durante mucho tiempo la naturaleza del silicio hab́ıa imposi-
bilitado tan ambicioso reto.

El éxito de la industria microelectrónica se debe a varios factores. El silicio es un mate-
rial abundante que posee excelentes propiedades mecánicas y térmicas, lo que permite que el
procesamiento y la manufactura de dispositivos sean sencillos; además de la presencia de una
única tecnoloǵıa de procesamiento dominante, CMOS (semiconductor complementario de óxi-
do metálico), la cual representa el 95 % de todo el mercado de los chips semiconductores [1].
Aspectos como los mencionados anteriormente han hecho posible la revolución de la era de la
información en los últimos 50 años.

Sin embargo, en años recientes se han observado una serie de preocupaciones referidas con
el avance de la industria microelectrónica y uno de ellos está relacionado con las limitaciones
en la velocidad de operación, debido al gran número de interconexiones dentro de un chip. En
la década pasada, la longitud total de interconexiones por unidad de área en un chip era de
aproximadamente 5 km/cm2 con una área del chip de 4.5 cm2; hoy en d́ıa los números alcanzan
los 20 km/cm2 para un chip con una área de 8 cm2 [2].

El problema no sólo está relacionado con la longitud de las interconexiones, sino también
con la complejidad de la arquitectura, que trae consigo retardos en la transmisión de la señal
como consecuencia de la reducción de las dimensiones y el incremento en la densidad de co-
nexiones. Una posible solución a los problemas planteados está en usar conexiones ópticas, ya
que presentan grandes ventajas como mayores anchos de banda y velocidades de transmisión
de información más alta; sin embargo, la integración a gran escala de componentes ópticos en
circuitos integrados que permita reducir los costos y la alta reproducibilidad no es aun factible.

Es aqúı donde entra la gran importancia de investigar y estudiar la fotónica del silicio, la cual
está viviendo un punto de inflexión único. La construcción de dispositivos ópticos con las mismas
herramientas de procesamiento del silicio y que la misma industria de semiconductores utiliza
para fabricar CMOS, permitiŕıa la producción de nuevos dispositivos en los próximos años, ya
que es bien conocido que los dispositivos optoelectrónicos basados en los semiconductores III-V
de la tabla periódica son incompatibles con la tecnoloǵıa del silicio. Se estaŕıa hablando de una
integración completa de dispositivos ópticos y electrónicos con un único material dominante: el
silicio.

El campo de la fotónica del silicio se ha beneficiado de los miles de millones de dólares
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invertidos en la fabricación CMOS. Esta infraestructura establecida permite un alto nivel de
integración, dispositivos que modulan, detectan, gúıan y filtran la luz, todos ubicados en una
misma oblea y construidos con las mismas herramientas [3].

En la década de 1990 se predijo que la integración del silicio en la optoelectrónica seŕıa una
realidad antes del final del siglo [4]. Hasta el d́ıa de hoy se tienen todos los componentes básicos
mencionados anteriormente construidos en base al silicio; sin embargo, todav́ıa no se cuenta
con una fuente eficiente de luz.

Las ventajas del silicio son enormes, no obstante éste pertenece al grupo de semiconductores
con banda prohibida indirecta. En semiconductores con banda prohibida directa el mı́nimo de
la banda de conducción coincide con el máximo en la banda de valencia; de tal manera que el
electrón al ser excitado salta de la banda de valencia a la banda de conducción y el regreso a su
estado base lo hace emitiendo un fotón, sin cambio en el vector de momento. Por lo tanto, todos
los semiconductores utilizados en optoelectrónica presentan banda prohibida directa. El silicio
posee banda prohibida indirecta; es decir, el mı́nimo de la banda de valencia no coincide con el
máximo en la banda de conducción; siendo esta la razón por la cual el proceso de recombinación
radiativa se vuelve ineficiente.

Fue en 1990 cuando se observó una acentuada fotoluminiscencia (PL, por sus siglas en
inglés) en peĺıculas de silicio poroso y nanoestructuradas, despertando un gran interés por
sus posibles aplicaciones en fotónica. El descubrimiento de una señal fotoluminiscente eficiente
en el espectro visible de nanopart́ıculas de silicio ha atráıdo mucho la atención debido a que
esto puede conducir a la fabricación de dispositivos emisores de luz. De esta manera se han
investigado las nanoestructuras o puntos cuánticos (QDs, por sus siglas en inglés) de silicio
como emisores eficientes de luz. Los Si-QDs (puntos cuánticos de silicio) tienen excelentes
propiedades, como el presentar una señal fotoluminiscente a temperatura ambiente y una alta
eficiencia cuántica; además, la emisión de enerǵıa puede ser ajustada a cualquier intervalo del
espectro visible variando el tamaño de los Si-QDs [5].

¿Qué sucede con los Si-QDs para que tengan excelentes propiedades fotoluminiscentes?.
Principalmente difieren de su contraparte el silicio en bulto por sus pequeñas dimensiones (del
orden de nm). Cuando las dimensiones de la materia se reducen a escala nanométrica, los
efectos cuánticos comienzan a jugar el rol más importante alterando las propiedades originales
del material. Uno de los efectos más importantes es la del confinamiento cuántico, que ocurre
cuando los portadores se localizan en un espacio de tamaño nanométrico. Como resultado del
confinamiento cuántico, el incremento de la banda prohibida ocurre.

Otro comportamiento debido al confinamiento cuántico se deriva del principio de incerti-
dumbre de Heisenberg. Cuando los portadores están confinados, la posición en el espacio k no
puede ser determinada con precisión; lo cual significaŕıa que la cola de la función de onda del
electrón y el hueco podŕıan parcialmente traslaparse, incluso en semiconductores con banda
prohibida indirecta, incrementándose la probabilidad de recombinaciones radiativas (ver figura
1.1).
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Figura 1.1: Bandas de enerǵıa del silicio en bulto y en tamaño nanométrico, representación de
la recombinación radiativa.

La fotoluminiscencia observada en Si-QDs aún no es eficiente para aplicaciones directas. Es
por eso que se han buscado métodos para aumentar la emisión. En la literatura los estudios de
fotoluminiscencia de los Si-QDs se han llevado a cabo en función de los procesos de śıntesis (im-
plantación de iones, evaporación de gas, sputtering y PECVD), utilizando diferentes atmósferas
para pasivar defectos, aśı como variando parámetros propios del método utilizado para la śınte-
sis. La implantación de iones es una de las técnicas más mencionadas para sintetizar Si-QDs
en una matriz aislante, posee una ventaja importante con respecto a los métodos de sputtering
y PECVD (depósito qúımico de vapor asistido por plasma), la cual radica en que los Si-QDs
producidos por esta técnica se encuentran protegidos por la matriz, ya que están inmersos en
ella, lo cual les permite mantener sus propiedades f́ısicas. Dentro de los parámetros variados al
utilizar este método se encuentran la afluencia, las atmósferas de recocido, la implantación de
algún metal y tiempo del tratamiento térmico; todo con el objetivo de determinar el mecanismo
de emisión y por lo tanto maximizar la señal fotoluminiscente de los Si-QDs.

El objetivo general de este trabajo es estudiar la fotoluminiscencia de multicapas de puntos
cuánticos de silicio, embebidos en una matriz de dióxido de silicio, como función del tiempo del
tratamiento térmico llevado a cabo en el material. Lo anterior se realizará con el fin de obtener
las condiciones necesarias para maximizar la señal fotoluminiscente producida por la emisión
de los puntos cuánticos de silicio.

Los objetivos particulares son:

1) Obtener las condiciones experimentales necesarias (enerǵıa y ángulo de implantación,
aśı como afluencia) para realizar la implantación de los iones de silicio. Lo anterior se
llevará a cabo en el acelerador Pelletron de 3 MV del Instituto de F́ısica, UNAM.

2) Realizar diferentes tratamientos térmicos a las muestras para nuclear los defectos creados
en la matriz de śılice y formar las nanopart́ıculas de silicio.

3) Caracterizar las muestras con técnicas ópticas como la fotoluminiscencia y la absorción
óptica.

4) Estudiar la variación de la fotoluminiscencia, en función de los tratamientos térmicos
aplicados a las muestras

La estructura del trabajo de investigación que se presenta en esta tesis será la siguiente:
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En el caṕıtulo 1 se da una breve introducción al tema.

El caṕıtulo 2 plantea el problema que se pretende desarrollar en este trabajo. Se describe el
gran dominio del silicio y del dióxido de silicio como elemento principal para el desarrollo de la
microelectrónica y por qué no puede ser utilizado en áreas de desarrollo tan importantes como
la optoelectrónica. Por último se plantea la posible solución para que el silicio sea utilizado
como emisor de luz.

En el caṕıtulo 3 se desarrollan los fundamentos teóricos relacionados con las caracteŕısticas
del silicio cuando es llevado a una escala nanométrica, los conceptos relacionados con la im-
plantación de iones, la técnica de origen nuclear ERDA (espectrometŕıa de análisis de iones de
retroceso) para conocer la concentración de hidrógeno presente en las muestras sintetizadas y
las técnicas de caracterización ópticas como la fotoluminiscencia y la absorción óptica.

El caṕıtulo 4 presenta el desarrollo experimental llevado a cabo para la śıntesis de las mues-
tras, desde la implantación de iones hasta la parte de la śıntesis de los Si-QDs en la matriz de
śılice; también se describen los experimentos de caracterización: ERDA, fotoluminiscencia (PL)
a temperatura ambiente, PL variando la potencia del láser y PL en función de la temperatura,
aśı como absorción óptica.

En el caṕıtulo 5 se presentan los resultados y la discusión de los experimentos. En el último
caṕıtulo se exponen las conclusiones derivadas de los resultados.
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Caṕıtulo 2

Planteamiento del problema

2.1. Importancia del silicio

Antoine Lavoisier, el qúımico francés pionero que (junto con Joseph Priestley en Inglaterra)
identificó el ox́ıgeno como un elemento y le dio su nombre, en 1789 llegó a la conclusión de que
el cuarzo era probablemente un compuesto con un elemento muy común aún no descubierto.
Ese fue también el año en que la Revolución Francesa estalló. Cinco años después, los Jacobinos
acusaron a Lavoisier de delitos contra las personas y le cortaron la cabeza. No fue sino hasta
1824 que Jöns Berzelius en Suecia logró confirmar la especulación de Lavoisier aislando silicio.
De inmediato se desató la discusión entre la élite cient́ıfica en cuanto a si el elemento recién
descubierto era un metal o un aislante. Se tardó más de un siglo para resolver ese dilema: como
tantas otras veces, cuando las alternativas de una idea u otra se argumentan con fuerza, la
verdad resultó ser ni una ni otra [6].

El silicio es el material de nuestro tiempo. Vivimos la era del silicio; está a nuestro alrededor
en aparatos electrónicos y computadoras. Un acontecimiento que dio lugar a que el silicio sea
un material tan importante ocurrió el 10 de mayo de 1954, cuando Texas Instruments dio a
conocer la invención del transistor de silicio. Una revolución de nuevos productos electrónicos
llegó a ser toda una realidad cuando además Texas Instruments Incorporated anunció el inicio
de la producción comercial de transistores de silicio. Años más tarde se desarrolló el chip de
silicio, y los microprocesadores, llamados las estructuras más complejas hechas por el hombre.

Tal fue el impacto del descubrimiento del silicio que hoy en d́ıa los dispositivos de silicio
dominan la industria microelectrónica. De hecho, representan más del 98 % de las ventas en el
mercado global de semiconductores, en gran parte debido a su bajo costo de fabricación [7].

La pregunta es: ¿Qué propiedades posee el silicio que lo convierte en el material dominante
en la industria microelectrónica?

2.2. Propiedades del silicio

El silicio (Si) tiene número atómico 14, lo cual significa que un átomo de Si aislado tiene 14
protones en su núcleo y 14 electrones. Diez de los 14 electrones están estrechamente ligados al
núcleo y tienen menos importancia para las uniones qúımicas con otros elementos. Los cuatro
electrones restantes determinan cómo los átomos de silicio se organizan entre śı para formar el
material de silicio sólido.

El silicio es el segundo elemento más abundante en la corteza terrestre. La arena común
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2.3. SILICIO SEMICONDUCTOR CAPÍTULO 2. PLANTEAMIENTO DEL PROBLEMA

tiene un alto porcentaje de silicio. El silicio (material de partida para los chips de computadora)
es un semiconductor, lo que significa que se puede hacer variar fácilmente su conductividad,
puede ser un excelente conductor o un aislante de la electricidad, esto mediante la introducción
de pequeñas cantidades de impurezas.

Se presenta en fase amorfa y cristalina. El silicio en forma amorfa contiene átomos que
no presentan un orden bien definido; una de las aplicaciones del silicio en fase amorfa es para
dispositivos fotovoltaicos. En silicio cristalino los átomos poseen un orden estricto que se repite,
además es la base de la industria microelectrónica.

En la corteza terrestre el silicio normalmente no se encuentra en estado puro, sino en forma
de śılice (compuesto de silicio y ox́ıgeno, SiO2, comúnmente aparece en la forma de cuarzo) y
silicatos (grupo de minerales de mayor abundancia que forman las rocas).

Cuando los átomos de silicio se unen para formar un sólido, lo hacen a través de enlaces
covalentes formando una estructura cristalina, como se muestra en la figura 2.1. Los enlaces
covalentes tienen las siguientes caracteŕısticas:

Figura 2.1: Representación de un cristal de silicio ilustrando los enlaces covalentes.

• Se comparten electrones con dos o más átomos. De esta manera la capa electrónica exterior
del átomo se encuentra llena.

• Es un enlace fuerte.

• Presentan baja ductilidad y baja conductividad eléctrica y térmica.

• Al tratarse de enlaces fuertes, para romper un enlace, es necesario aplicar altas enerǵıas.

2.3. Silicio semiconductor

Los materiales en fase sólida se pueden clasificar en tres grupos: aislantes, semiconductores
y conductores, esta clasificación se realiza con base en las propiedades de conductividad de cada
grupo de materiales. La conductividad de un material está dada por su estructura electrónica.

Entre los aislantes y los conductores se encuentran los “semiconductores” cuya principal vir-
tud radica en que se puede hacer variar su conductividad mediante diseño; es decir, es posible
fabricarlos con las caracteŕısticas necesarias para alguna aplicación espećıfica. La conductivi-
dad de un semiconductor es generalmente sensible a la temperatura, la iluminación, el campo
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magnético aśı como a la adición de impurezas. Esta sensibilidad los convierte en algunos de los
materiales más importantes para aplicaciones en la electrónica.

En la figura 2.2 se presentan las bandas de enerǵıa de los conductores, semiconductores
y aislantes. Las bandas de enerǵıa son diferentes para cada tipo de material. Las principales
diferencias eléctricas entre los aislantes, semiconductores y conductores radican en el tamaño
del band gap y en la manera en la que los electrones ocupan estas bandas de enerǵıa.

Figura 2.2: Bandas de enerǵıa: conductor, semiconductor y aislante.

El mecanismo de conducción de los semiconductores es por medio de e− (electrones) o h+

(huecos). Supongamos que tenemos un cristal de silicio puro, al aplicarle una variación de tem-
peratura (o enerǵıa), el enlace covalente que forma la estructura se rompe; como consecuencia,
algunos electrones pueden saltar de la banda de valencia (BV) a la banda de conducción (BC),
generándose huecos en la BV. Los huecos (h+) pueden tratarse como part́ıculas iguales al e−

pero con carga positiva. Es a través de los electrones que saltan de la BV a la BC que se lleva
a cabo la conducción en el silicio puro (intŕınseco).

Figura 2.3: Proceso de conducción en el silicio.

Cuando al silicio se le adicionan impurezas, es decir, es dopado se le denomina silicio extŕınse-
co. Los elementos utilizados para dopar a los semiconductores, tales como el silicio, pertenecen
a los grupos III y V de la tabla periódica. Dependiendo de qué elementos se elijan para dopar,
se tienen dos tipos: silicio extŕınseco tipo P y tipo N.
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El silicio tipo P se forma al adicionar impurezas como el galio que pertenece al grupo III;
de esta manera, el enlace covalente que se forma no está completo debido a que el silicio posee
4 electrones de valencia y el galio tres. Para completar el enlace se creará un hueco h+ en la
banda de valencia que actúa como aceptor de e−, aśı la conducción se realiza mediante huecos.

Si ahora se adiciona antimonio (Sb) que tiene 5 electrones de valencia, solo 4 e− del Sb
participan en el enlace covalente, por lo tanto queda un e− extra en un nivel de enerǵıa justo
debajo de la BC, que se conoce como donador. Debido a que este electrón no está ligado y a que
la separación energética entre los niveles del donador y la BC es muy pequeña, sólo requiere de
una enerǵıa mı́nima para pasar a la BC. Lo anterior implica tener silicio tipo N.

2.4. Dióxido de silicio

Otro de los materiales utilizados en la electrónica es el Dióxido de Silicio (SiO2), el cual
es el aislante cuyas caracteŕısticas mejor se aproximan al dieléctrico ideal. Eléctricamente, sus
caracteŕısticas son excepcionales: presenta una brecha de enerǵıa de 8.8 eV que resulta gran-
de comparada con cualquier material alternativo, confiriéndole excelentes caracteŕısticas como
aislante, con resistividades entre 1012 y 1014 Ωm, a una temperatura de 25◦C. En particular, el
SiO2, es la base para los dispositivos de metal-óxido-semiconductor (MOS) [8].

Gran parte del silicio y ox́ıgeno en la corteza terrestre está presente como el compuesto
dióxido de silicio, también conocido como śılice. El dióxido de silicio tiene una estructura
covalente tal como se observa en la figura 2.4, donde los átomos de ox́ıgeno se muestran de
color gris obscuro y los de silicio gris claro.

Figura 2.4: Estructura del dióxido de silicio.

Cada átomo de silicio está unido covalentemente a cuatro átomos de ox́ıgeno y cada átomo
de ox́ıgeno está unido covalentemente a dos átomos de silicio, teniéndose la siguiente relación:
por cada dos átomos de ox́ıgeno corresponde un átomo de silicio, quedando la fórmula SiO2.

Otras de las propiedades importantes del SiO2, es su dureza y su alto punto de fusión
(1,610oC), tales caracteŕısticas son debidas al enlace covalente que forman sus elementos.
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2.5. ¿Por qué el silicio no emite luz?

Para que los materiales semiconductores emitan luz (fotones) se tienen que cumplir ciertas
condiciones. La mayoŕıa de los materiales semiconductores utilizados en fotónica son compuestos
del grupo III y IV, estos compuestos tienen la caracteŕıstica de poseer una banda prohibida
directa, lo que significa que el máximo en la banda de conducción coincide con el mı́nimo en la
banda de valencia (figura 2.5).

Figura 2.5: Estructura de bandas de un semiconductor con band gap directo.

Cuando un e− es excitado y adquiere cierta enerǵıa para saltar a la banda de conducción
(BC), éste deja un h+ en la banda de valencia (BV). En este punto el estado del hueco es
inestable, pero sólo durante un corto periodo de tiempo, pues el e− tiende a ocupar nuevamente
su lugar en la banda de valencia; es decir, pasa del nivel excitado al nivel de menor enerǵıa.
Durante la transición se libera enerǵıa; en el caso del arseniuro de galio (GaAs), como el mı́nimo
y el máximo tanto de la BC como de la BV coinciden en el mismo punto, el resultado es la
emisión de un fotón. De tal manera que se cumple:

• El fotón emitido tendrá una enerǵıa igual a la banda del gap hv = EBC − EBV .

• No existe cambio en el momento (p) del e− al realizar la transición; es decir, p = 0, lo
cual se conoce como una transición vertical.

• La recombinación radiativa tiene un tiempo de vida muy corto del orden de nanosegundos
[9].

Lo anterior muestra que en semiconductores con banda prohibida directa se tienen las
condiciones necesarias para la emisión de fotones.
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Veamos ahora la figura 2.6, donde se muestra la estructura de bandas de semiconductores
con banda prohibida indirecta, lo cual significa que existe un desfasamiento entre el mı́nimo en
la banda de conducción y el máximo en la banda de valencia, tal es el caso del silicio. Debido
a este desfasamiento, cuando se presenta el proceso de transición, se requiere no solamente un
cambio de enerǵıa ≥ Eg (enerǵıa del gap), sino también se debe tomar en cuenta la magnitud
del momento, que es diferente de cero.

Figura 2.6: Estructura de bandas se un semiconductor con band gap indirecto.

Durante los procesos de transición se tienen que conservar la enerǵıa y el momento (ten-
dencia de seguir viajando en la misma dirección). Al presentarse un exceso de momento, para
conservarlo es necesaria la emisión de un fonón (disipación de calor). En este tipo de proce-
sos los fotones que intervienen en la excitación poseen una cantidad de momento muy inferior
a la que necesitan los electrones para saltar a la banda de conducción. Entonces, el electrón
debe esperar a que un fonón, con el momento extra adecuado, se cruce en su camino y actúe
como intermediario en la transferencia de enerǵıa. Desgraciadamente, esos electrones excitados
se pierden con frecuencia en forma de calor, y su enerǵıa adicional se transfiere al resto del
material, antes de que aparezca el fonón esperado y pueda proporcionarle la enerǵıa extra que
necesita para que se produzca la transición[10].

De esta manera el proceso de emisión de un fotón termina siendo un proceso de segundo
orden. El tiempo de vida de la recombinación radiativa es del orden de microsegundos. Esta es
la razón principal por la cual el silicio no ha sido utilizado en aplicaciones en fotónica.
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CAPITULO 2. PLANTEAMIENTO DEL PROBLEMA SILICIO EN FOTÓNICA

2.6. Solución para que el silicio sea utilizado en el área

de fotónica

Durante los últimos años ha habido un auge por querer incorporar el silicio en áreas de
la óptica, es bien conocido que los chips en microelectrónica hechos de silicio son baratos y
fáciles de fabricar en masa. No es sorpresa por lo tanto que las investigaciones en el área de
fotónica estén encaminadas a crear un dispositivo óptico basado en silicio, que pueda tomar las
ventajas que ofrece el silicio y también sea compatible con la electrónica actual. Sin embargo,
una limitación importante para este desarrollo es la falta de una eficiente fuente de luz a base de
silicio, debido a que es un material con banda prohibida indirecta, y en consecuencia es un mal
emisor de luz. Se créıa que su integración en dispositivos ópticos no era factible; sin embargo,
en 1990, algunas investigaciones mostraron que si se redućıa la dimensión del silicio hasta escala
nanométrica, como en el caso de los puntos cuánticos de silicio o nanocristales de silicio, sus
propiedades ópticas y eléctricas eran bastante diferentes a las que presentaba el silicio en bulto.
En particular la emisión de luz en nanoestructuras de silicio es un tema de interés debido a
su potencial para aplicaciones en dispositivos optoelectrónicos basados en silicio [11] ya que
presentan una eficiente fotoluminiscencia en el espectro visible y en el infrarrojo cercano, pues
la banda prohibida llega a ser cuasidirecta y por tanto se incrementa la recombinación radiativa
[12]; no obstante, su tasa de emisión radiativa es baja comparada con otros semiconductores,
por lo que la intensidad de la fotoluminiscencia no es la óptima.

Ya se comprobó que los Si-QDs emiten luz; sin embargo, el mecanismo de emisión aún es un
debate. Algunos autores atribuyen la emisión a los defectos presentes cuando el sistema formado
es Si/SiO2 [13, 14], mientras que otros autores se lo atribuyen al confinamiento cuántico del
exicitón [15, 16].

Entender el mecanismo de emisión de los Si-QDs permitiŕıa avanzar en el proceso de crear
una fuente eficiente de luz en base al silicio. Las ventajas tecnológicas que ofrece seŕıan bastantes
por lo que, muchos investigadores y empresas han enfocado sus investigaciones en desarrollar
la tecnoloǵıa denominada fotónica del silicio.

En este trabajo se pretende estudiar cómo influyen los tratamientos térmicos en la emisión
de la luz de nanocristales de silicio en una matriz de śılice. Las muestras sintetizadas mediante
la implantación de iones se sometieron a diversos tratamientos térmicos variando las atmósferas
de recocido y el tiempo. Lo que se busca es entender cómo afectan los tratamientos térmicos
ya sea en la pasivación de los defectos presentes en la interfaz aśı como en la formación de las
nanoestructuras, de tal manera que se tenga las mejores condiciones de śıntesis de Si-QDs para
obtener la óptima señal fotoluminiscente.
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Caṕıtulo 3

Desarrollo teórico

3.1. Nanoestructuras

El diseño, śıntesis y caracterización de los nanomateriales proporcionan la capacidad para
manipular la materia en el nivel más fundamental, permitiendo la implementación de nuevos
dispositivos de escala nanométrica y sistemas con propiedades únicas y de gran importancia
tecnológica. Cuando las dimensiones f́ısicas de un dispositivo se reducen a la escala nanométrica,
los fenómenos cuánticos se vuelven frecuentes, al igual que la modificación de las propiedades
ópticas y electrónicas del material. Esto puede permitir el diseño y la fabricación de materiales
con propiedades adaptadas para una aplicación en particular.

Una nanoestructura puede definirse como una estructura atómica, molecular o macro-
molecular que tiene al menos una dimension f́ısica de aproximadamente de 1- 100 nm, y poseen
la propiedad de proporcionar una función o un efecto que es exclusivamente atribuible al tamaño
nanométrico de la estructura [17]. La interacción de las nanoestructuras con la luz depende de
los siguientes parámetros.

• Tamaño y forma de la part́ıcula.

• Distancia entre part́ıculas adyacentes.

• Material que conforma las part́ıculas y sus propiedades de absorción de luz.

• Naturaleza de la luz incidente.

Gracias a los avances tecnológicos es posible fabricar sistemas nanométricos artificiales en
donde se pueden observar claramente los efectos de confinamiento cuántico en dos, una y cero
dimensiones (2D, 1D y 0D, respectivamente).

3.1.1. Puntos cuánticos (QDs) o nanocristales (NCs)

El término de punto cuántico se utiliza generalmente para describir un nanocristal con confi-
namiento cuántico en tres dimensiones espaciales. Un punto cuántico es un dispositivo artificial
o una región del espacio de dimensiones muy pequeñas, desde algunas decenas de nanóme-
tros, que es capaz de confinar electrones en tres dimensiones. Usualmente están fabricados con
material semiconductor y pueden albergar varios miles de electrones [18].
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Figura 3.1: Diferentes tipos de puntos cuánticos. Reproducida de [17].

Si consideremos un material de tamaño macroscópico, observamos que en éste los electrones
están deslocalizados, lo cual significa que pueden moverse libremente. Si ahora disminuimos
alguna de las dimensiones del material, por ejemplo en una dirección, lo que observaremos es
que los electrones estaŕıan deslocalizados en dos dimensiones y restringidos a moverse en la
dirección en la cual disminuyeron las dimensiones.

En un punto cuántico se tiene confinamiento en tres dimensiones, es decir, no hay electro-
nes deslocalizados. Los QDs podŕıan tener la forma de diminutos cubos, esferas, cilindros con
dimensiones de pocos nanometros (figura 3.1).

3.1.2. Confinamiento cuántico en tres dimensiones

Las caracteŕısticas de emisión de luz en materiales semiconductores están fuertemente in-
fluenciadas por la transición de niveles energéticos entre el par electrón-hueco. El movimiento
de los electrones es controlado en estructuras a nanoescala mediante la aplicación de restriccio-
nes en ellos, de barreras de potencial, las cuales impiden que los electrones y huecos se muevan
en ciertas direcciones o en todas ellas, como en el caso de los QDs.

Si consideramos un nanocristal esférico rodeado por una barrera de potencial infinita, y
resolvemos su ecuación de Schrödinger en tres dimensiones, los niveles de enerǵıa del electrón
y el hueco caracterizados por el número cuántico ”l” (momento angular) se escriben como:

En,l =
~2φ2

n,l

2ma2
(3.1)

con n = 1,2,3... y l = 0,1,2... (n-1). En la ecuación 3.1, m representa la masa efectiva del
electrón y el hueco, a es el radio del nanocristal, φ2

n,l es la función esférica de Bessel de orden
l , jl(φn,l) = 0, con φ1,0 = π. Los niveles de enerǵıa en nanocristales son discretos.

Para el caso de un punto cuántico con confinamiento en tres dimensiones, la enerǵıa de los
portadores confinados con respecto a los bordes de la banda se puede escribir como:

En,l,m =
~2π2

2m

(
l2

L2
x

+
m2

L2
y

+
n2

L2
z

)
(3.2)

donde l,m,n = 1,2,3... son los números cuánticos de los niveles de enerǵıa debido al confi-
namiento de los portadores en las direcciones x, y, y z, respectivamente.
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3.1.3. Densidad de estados

Una de las ventajas de fabricar materiales a nanoescala se origina del notable incremento
de la densidad de estados, ρ(E), para electrones y huecos con la reducción de las dimensiones
(figura 3.2). Como sabemos, la densidad de estados proporciona información de la cantidad
de portadores que son permitidos que ocupen un estado de enerǵıa dado. Para los QDs la de
densidad de estados está dada por la expresión:

ρ0D(E) =

(
2

LxLyLz

)∑
l,m,n

δ(E − El,m,n) (3.3)

donde δ es la función delta de Dirac
Es importante conocer la densidad de estados para determinar las propiedades eléctricas,

térmicas etc. de un material.

Figura 3.2: Ilustración de la densidad de estados de un punto cuántico.

3.1.4. Forma de los NCs

Una consecuencia importante del confinamiento cuántico es la dependencia del tamaño de
la banda prohibida. Para confinar al excitón de un nanocristal, la banda prohibida puede ser
variada a una enerǵıa espećıfica dependiendo de la dimensión y el grado de confinamiento.

Lo anterior es consecuencia de la forma de las nanoestructuras, y en la figura 3.3 podemos
observar tal efecto. Se grafica en el eje de la ordenada la enerǵıa de la banda prohibida y en el
eje de las abscisas la longitud de la dimensión del confinamiento para QDs, alambres y pozos
cuánticos. En el caso de QDs, a medida que disminuye la longitud de confinamiento la enerǵıa
de la banda prohibida aumenta.

También se sabe que en los QDs (confinamiento en 3D) el confinamiento cuántico es más
fuerte que en alambres cuánticos (confinamiento en 2D) y que en pozos cuánticos (confinamiento
en 1D). Estas conclusiones predicen que la variación de la enerǵıa prohibida debe ser mayor en
puntos cuánticos, seguido de alambres y al final pozos cuánticos [19]. Tal como se observa en
la gráfica 3.3.
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Figura 3.3: Gráfica de la enerǵıa de la banda prohibida (Band Gap), Eg, contra la longitud
de confinamiento de varias nanoaestructuras: Un punto cuántico esférico, un alambre cuántico
ciĺındrico y un pozo cuántico en forma de hexágono. Reproducida de [20].

3.1.5. Propiedades de superficie

La dependencia de las propiedades ópticas referidas al tamaño de la part́ıcula es en gran
parte resultado de la estructura interna de los nanocristales. Cuando el tamaño del cristal se
reduce, el número de átomos en la superficie se incrementa; lo cual puede afectar las propiedades
ópticas del material.

Los átomos en la superficie de una cara del nanocristal están unidos de forma incompleta
(dangling bonds). Un dangling bond se define como un enlace interatómico no saturado dentro
de la red cristalina, electrónicamente activo, y que puede alterar la periodicidad de la red,
dejando uno o mas orbitales desenlazados (dangling orbital) en cada átomo.

La mayoŕıa de los nanocristales tiene caras planas en formas geométricas y cada superfi-
cie contiene una matriz periódica de orbitales no pasivados con simetŕıa de traslación de dos
dimensiones, que puede formar una estructura de bandas similar a la del propio cristal tridi-
mensional. Si estos estados de enerǵıa de superficie se encuentran dentro de la banda prohibida
del nanocristal, pueden atrapar a los portadores de carga en la superficie, reduciendo aśı la
superposición entre el electrón y el hueco, y aumentando la probabilidad de recombinaciones
no radiativas [21].

Ahora veamos qué sucede con el número de átomos en la superficie para diferentes nanoes-
tructuras. En la figura 3.4 se grafica la fracción de átomos en superficie contra el total de átomos
en la nanoestructura. Por ejemplo, si se tiene una nanoestructura con 104 átomos, aquélla que
posee mas átomos en superficie son los alambres cuánticos, seguida por la barra cuántica, disco
cuántico y al final los puntos cuánticos.
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Figura 3.4: Fracción de átomos en superficie para diferentes nanoestructuras. Reproducida de
[20].

3.2. Interfaz Si/SiO2

Cuando una peĺıcula de SiO2 es crecida sobre un sustrato de silicio se forma la interfaz
Si/SiO2. Defectos e imperfecciones pueden existir en la interfaz llegando a afectar las carac-
teŕısticas de los dispositivos.

La interfaz Si/SiO2 es sin duda una de las interfaces tecnológicas más importantes debido
a que el SiO2 en un elemento fundamental en la tecnoloǵıa CMOS y el silicio es el elemento
utilizado por excelencia para la fabricación de dispositivos semiconductores, por tal motivo ha
recibido gran atención de teóricos y experimentales.

3.2.1. Formación de la interfaz

La región de la interfaz puede ser definida utilizando el concepto de número de coordinación
del ox́ıgeno, el cual es el número de átomos de ox́ıgeno que se enlazan a un determinado átomo
de silicio. Por ejemplo, si un átomo de silicio en el sustrato de silicio se enlaza a cuatro átomos
de silicio el número de coordinación de ox́ıgeno es igual a cero. La región donde el número de
coordinación del ox́ıgeno vaŕıa de cero a cuatro se refiere a la región de la interfaz Si/SiO2.

El paso esencial en la formación de dióxido de silicio, SiO2 es la oxidación de una pieza de
silicio puro. El proceso qúımico para lograrlo es colocar una oblea de silicio en un horno donde
se hace fluir ox́ıgeno a una temperatura de 800o a 900o C [22]. De esta forma se crea una capa
delgada de óxido de silicio sobre la superficie de silicio (ver figura 3.5).
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Figura 3.5: Proceso de formación de la interfaz Si/SiO2.

El crecimiento del SiO2 se realiza sobre la superficie del silicio y ésta presenta defectos. El
átomo de silicio posee cuatro electrones de valencia y por lo tanto requiere de cuatro enlaces
para completar su capa de valencia. En la estructura cristalina cada átomo de silicio establece
enlaces con sus cuatro átomos vecinos, no dejando ningún enlace insaturado. En la superficie
los átomos del cristal de silicio se han perdido y se forman las trampas como se observa en la
figura 3.6 (a). Cuando el silicio reacciona con el O2, parte de esas trampas son saturadas con
átomos de ox́ıgeno (figura 3.6 (b)); Sin embargo, no todas las trampas son saturadas y es en
la interfaz donde se presentan defectos tales como: enlaces libres (dangling bonds), centros Pb
e impurezas trivalentes.

(a) (b)

Figura 3.6: Estructura de: (a)Superficie del silicio, (b)Interfaz Si/SiO2.

3.2.2. Defectos de la interfaz

La interfaz Si/SiO2 normalmente contiene dangling bonds y enlaces fuertemente distorsio-
nados. Estos defectos son el resultado del irregular acoplamiento de dos materiales (Si y Si02),
causados por una desviación en los parámetros de red. A continuación se describen algunos de
los defectos más comunes en la interfaz.

Dangling bonds. Un dangling bond es caracterizado por un electrón no apareado. Conse-
cuentemente, estos dangling bonds hacen que aparezcan estados en la interfaz como por ejemplo,
un estado donador. Sin embargo, para un átomo de silicio no enlazado localizado en la interfaz,
éste tiende a completar su capa aceptando un electrón; en esta situación el estado en la interfaz
actúa como un estado aceptor.
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Centros Pb. La familia de centros Pb consiste de Pb0 y Pb1. El primero es un átomo trivalente
de silicio que está enlazado a tres átomos de silicio y posee un enlace libre; el segundo es un
átomo de silicio trivalente que está enlazado a dos átomos de silicio y un átomo de ox́ıgeno, y
posee un enlace libre (ver figura 3.7).

Figura 3.7: Estructura del Si/SiO2.

Impurezas trivalentes. Existen tres formas de átomos de silicio trivalentes: Si•S, Si•O
y Si+OS. Estos átomos trivalentes de silicio tienen ligeras diferencias qúımicas y propiedades
eléctricas. El defecto Si•S, es un átomo de silicio trivalente en la superficie del silicio, enlazado
a otros tres átomos de silicio y a un enlace libre restante. El segundo tipo es Si•O, el cual es un
átomo de silicio trivalente enlazado a otros tres átomos de ox́ıgeno, este defecto se localiza en
lo profundidad de la capa de óxido. El tercer tipo es el Si+OS, un óxido trivalente, localizado en
la vecindad de la interfaz. El Si+OS usualmente queda como un estado cargado positivamente
(ver figura 3.8).

Figura 3.8: Defectos trivalentes en la interfaz Si/SiO2.
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3.3. Implantación iónica para la formación de materiales

La implantación de iones es un proceso muy conocido en la industria microelectrónica. Es
esencial para la fabricación de circuitos integrados modernos, especialmente donde se requieren
capas finas de silicio dopado de algunos elementos del grupo III y V de la tabla periódica. Tal es
la importancia, que algunos circuitos integrados requieren de hasta 35 pasos de implantación,
y los circuitos son raramente procesados con menos de 10 pasos de implantación [23].

3.3.1. Implantación iónica

El proceso de implantación iónica consiste en el bombardeo de un material con átomos
ionizados con suficiente enerǵıa para penetrar las capas superficiales de un sustrato sólido.
Dependiendo de la aplicación, las enerǵıas de los iones pueden variar desde electrón-volt (eV)
hasta mega-electrón-volt (MeV). Los iones implantados en el material modifican las propiedades
mecánicas, ópticas, electrónicas, magnéticas, etc.

La implantación de iones es un proceso que ocurre fuera del equilibrio y puede ser utili-
zado para crear soluciones sólidas sobresaturadas. El método de implantación presenta ciertas
ventajas con respecto a otras técnicas de śıntesis de nanopart́ıculas, por ejemplo:

• Un haz de iones lleva carga eléctrica, por lo tanto el control preciso de la dosis de implan-
tación es posible meramente midiendo la corriente.

• La profundidad a la cual los iones penetran y el desorden introducido en la red, están
directamente relacionados con la enerǵıa, la masa del ion y el material de la matriz a
implantar.

• En cristales perfectamente alineados pequeñas dosis de iones pueden ser dirigidas a una
profundad mayor dentro del cristal debido a que se reduce la interacción ion-blanco.

• La introducción de impurezas solamente depende de la enerǵıa del ion, no esta limitado
por consideraciones termodinámicas. Esto significa que virtualmente cualquier tipo de
ion puede ser implantado en cualquier matriz, pero el destino posterior de los iones en
términos de sustitución en la red, precipitación o separación de fase será gobernado por
la termodinámica convencional [24].

• La implantación se realiza a un alto vaćıo, lo cual asegura un elevado grado de limpieza
en la implantación.

• Los iones depositados quedan localizados totalmente dentro de la muestra, por tanto
quedan protegidos por la misma matriz, formando parte integral de la misma.

El esquema de un proceso de implantación se observa en la figura 3.9. Se lanza un gran
número de proyectiles del orden de 105 a 1018 sobre un objetivo, este flujo de proyectiles es
el número de iones que cruzan una superficie por unidad de tiempo. La densidad de flujo (o
afluencia) φ, se define como el número de ellos que pasa por unidad de área en un tiempo
determinado y tiene unidades [proyectiles/cm2].
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Figura 3.9: Esquema general de un proceso de implantación de iones.

3.3.2. Interacción de los iones positivos con la materia

Cuando un ion penetra en la materia llevando cierta velocidad, al avanzar dentro del mate-
rial, va perdiendo enerǵıa cinética gradualmente debido a interacciones con el gran número de
part́ıculas cargadas que va encontrando. Esto provoca un frenado gradual del proyectil, que va
depositando enerǵıa a lo largo de su trayectoria, hasta que finalmente se frena totalmente.

El frenado de un proyectil se define como la enerǵıa perdida por unidad de longitud recorrida
y tiene unidades de [MeV/cm]. Estudios han demostrado que al interaccionar los iones con la
materia lo hacen de la siguiente manera:

• Con los electrones del material, lo cual provocara un frenado electrónico.

• Menos frecuentemente con los núcleos atómicos produciendo el frenado nuclear.

En la tabla 3.1 se presentan las caracteŕısticas principales tanto del frenado nuclear como
del electrónico.

Tabla 3.1: Tabla comparativa de los tipos de frenado que se dan durante la implantación de
iones

Frenado electrónico Frenado nuclear
Interacción proyectil-electrón Interacción proyectil-átomo

Produce: Produce:
Ionización y excitación Desplazamiento de los átomos

Caracteŕısticas Caracteŕısticas
Las trayectorias son esencialmente rectas. Las trayectorias son quebradas

La transferencia de enerǵıa es pequeña La transferencia de enerǵıa en el material puede ser considerable.
por cada colisión.

Se requiere de un gran número de En este caso no existe un gran número de colisiones. Incluso,
colisiones para producir el frenado. el proyectil cede gran parte de su enerǵıa en una colisión.
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3.3.3. Alcance lineal

Durante los procesos de implantación de iones es de suma importancia conocer la trayectoria
que sigue el ion hasta que se frena. El término utilizado para referirse a la distancia total
recorrida sobre la trayectoria, desde el punto de incidencia hasta que se detiene, es el alcance
lineal .

En la figura 3.10 se visualiza la trayectoria de un ion en un material. Rp es la proyección de
R en la dirección del ion incidente y representa la profundidad a la que llegan los proyectiles
en el material. Dado que las trayectorias no son rectas, el ion sufre desviaciones en su camino,
el alcance transversal Rt, es la proyección de R en la dirección perpendicular al ion incidente.

Figura 3.10: Trayectoria de un ion en el material.

Para conocer las trayectorias de los iones en diversos sustratos se utiliza el programa TRIM
(Transport of Ions in Matter). El código es empleado en el software SRIM en el cual se simulan
los efectos de las interacciones de los iones con la materia. Este programa toma en cuenta
cantidades como el alcance proyectado y el lateral, la ionización producida a lo largo de la
trayectoria, el número de desplazamientos atómicos producidos, la composición del material
donde se produce la implantación, el tipo de proyectil y su enerǵıa; entre otras. A partir de
estos datos simula las condiciones experimentales que se tendŕıan al interactuar un proyectil
con los átomos del material que se estudia. Al concluir la simulación se tienen las curvas de
distribución de estas cantidades (alcance, trayectoria, ionizaciones, defectos creados en la red)
como función de la profundidad.

Un ejemplo de simulación realizada con el software SRIM se muestra en la figura 3.11. En
las imágenes podemos ver las trayectorias y el alance de iones de silicio implantados en un
sustrato de dióxido de silicio, para diferentes enerǵıas de implantación.

En el inciso (a) la enerǵıa de implantación de los iones de silicio es de 5 MeV y la profundidad
máxima alcanzada por estos iones es de aproximadamente 3.5 µm. Como se hab́ıa mencionado,
las trayectorias no son rectas debido al gran número de interacciones de los iones con los
electrones y átomos del sustrato. En el inciso (b) la enerǵıa es de 3 MeV y la profundidad es
de aproximadamente 2.71 µm. En la imagen (c) podemos ver las trayectorias para los iones
de silicio de 1.5 MeV, con un alcance de 2.34 µm. De esta manera vemos que a medida que
aumenta la enerǵıa de implantación, la profundidad que alcanzan los iones es mayor.

Es importante mencionar que el programa SRIM permite realizar simulaciones de implan-
taciones de una gran variedad de iones (todos los elementos de la tabla periódica) en sustratos
tan diversos como: metales, plásticos, poĺımeros, materiales biológicos, ĺıquidos, gases, etc.
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(a) (b) (c)

Figura 3.11: Simulación con el programa SRIM de: (a) iones de silicio implantados a una
enerǵıa de 5 MeV, (b)3 MeV y (c) 1.5 MeV en un sustrato de SiO2.

3.3.4. Distribución de los iones

En experimentos de implantación se tienen un gran número de proyectiles incidiendo en el
material en una misma dirección y con la misma enerǵıa. La manera en la cual se acomodan
los iones en el material se relaciona con el carácter aleatorio del frenado, esto significa que el
alcance de los iones podŕıa ser diferente para cada evento. La distribución que siguen los iones
en el material será una distribución de probabilidad.

En el caso de proyectiles ligeros de alta enerǵıa se supone que la distribución es gaussiana;
pero la forma de la distribución real depende del tipo de proyectil, de su enerǵıa inicial y del
material en el cual se va a implantar. En la figura 3.12, se presentan las distribuciones de iones
de silicio implantados a las enerǵıas de 5, 3 y 1.5 MeV en SiO2.

Figura 3.12: Distribuciones de iones de silicio en SiO2 implantados a una enerǵıa de 5, 3 y 1.5
MeV.
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3.3.5. Desplazamientos y daños producidos por la implantación

Cuando ocurre la colisión del ion con alguno de los átomos del material puede suceder
que la enerǵıa transferida no sea suficiente como para desplazar al átomo de su posición, lo
que provoca que el átomo golpeado sufra vibraciones en su posición original. Dicha enerǵıa
es compartida con los átomos cercanos y se disipa en forma de calor; sin embargo, cuando se
produce el frenado nuclear se tendrán defectos en la estructura cristalina del material debido
a que la transferencia de enerǵıa en este tipo de interacción es considerable. Los principales
daños se deben a los dos tipos de colisiones.

• Colisiones de desplazamiento.

• Colisiones de reemplazo.

Cuando hablamos de Colisiones de desplazamiento nos referimos a aquellas interacciones
proyectil-átomo en las cuales la enerǵıa con la que choca el ion es suficiente para producir el
desplazamiento del átomo de su posición en la red cristalina. De esta manera se tiene que la
enerǵıa de desplazamiento Ed de un sólido es la enerǵıa que se debe transferir a un átomo
de sustrato para producir su desplazamiento permanente. El desplazamiento se efectuará si la
enerǵıa transferida es mayor o igual que Ed

Si un proyectil choca con átomos del material, éstos adquieren enerǵıa cinética, de tal
manera que se convierten en proyectiles que chocan con átomos cercanos a ellos. A los átomos
desplazados por el proyectil original se les conoce como PKA (primary knock on atom) y cada
uno genera una cascada. Dicho fenómeno termina una vez que los átomos pierden enerǵıa, de
modo que ya no poseen suficiente enerǵıa para desplazar a otro átomo. La figura 3.13 muestra
el esquema de colisiones en cascada.

Figura 3.13: Esquema de colisiones en cascada. La figura muestra los efectos provocados al
chocar el ion con el átomo[25].

En términos generales se puede decir que las colisiones PKA tienen las siguientes carac-
teŕısticas:

• La cascada es creada por una secuencia de colisiones de dos cuerpos.

• Todas las colisiones son elásticas.

• Si un átomo recibe menor enerǵıa que Ed, no se desplaza.

• Si el átomo recibe una enerǵıa dentro del intervalo Ed y 2Ed, éste será desplazado, pero
no provocará desplazamientos secundarios.
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• Si la enerǵıa transferida por el PKA al átomo de la red excede Ed, pero es menor que
2Ed, habrá desplazamiento; si la enerǵıa del PKA es menor que Ed, el átomo golpeado se
moverá de su sitio en la red y el PKA caerá en un sitio vacante. Este proceso se denomina
colisión de reemplazo (figura 3.14).

Figura 3.14: Esquema que representa la colisión de reemplazo.

3.3.6. Efectos de la implantación de iones en la materia

Las estructuras de los materiales no son perfectas y en algunos casos llegan a tener imper-
fecciones; dichas imperfecciones son propias del material y en otros casos son producidas por la
presencia de impurezas. Las propiedades del material a implantar, tales como la composición
qúımica, el estado f́ısico, la pureza, la homogeneidad, la estructura cristalina y las dimensiones,
son determinantes durante la implantación iónica. Los defectos presentes en los materiales se
pueden clasificar como:

Desorden Impurezas
Vacantes Sustitución

Intersticiales Intersticiales

Los defectos de desorden no implican la presencia de material extraño alguno y son propios
del material; dentro de estos se encuentran las vacantes o efecto Shottky, y se definen como
posiciones en la red cristalina a la cual le hace falta un átomo (figura 3.15 (a)).

Otro defecto son los átomos intersticiales, los cuales son átomos de la misma especie, pero que
se encuentran situados en un intersticio (lugar entre la red cristalina), en lugar de encontrarse
en el lugar que normalmente les corresponde, como se observa en la figura 3.15 (b).

Cuando se incorporan impurezas en el material, como en el caso de la implantación de
iones de un material diferente al de la red cristalina, se presentan los defectos producidos por
impurezas. Los átomos de impurezas pueden encontrarse en posición sustitucional o en posición
intersticial. (figura 3.15 (c)).
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Figura 3.15: Esquema de los principales defectos en los materiales a) vacancia, b) intersticio y
c) impureza sustitucional e intersticial.

3.4. Tratamientos térmicos

Cuando la implantación implica altas dosis de iones se produce una sobresaturación de
impurezas. La nucleación y el crecimiento de nanocristales (NCs) ocurre a veces durante la
implantación, pero se da el caso de que las impurezas introducidas en el sustrato sean inmóviles
durante la implantación y entonces la formación de NCs necesitará un subsecuente tratamiento
térmico [26].

La figura 3.16 ilustra el proceso de śıntesis de nanopart́ıculas mediante la técnica de im-
plantación de iones y el posterior tratamiento térmico. La profundidad que alcanzarán los iones
al incidir en un sustrato dependerá de la enerǵıa y la composición del material. Las impurezas
quedarán disueltas hasta llegar a un punto de sobresaturación a partir del cual comienzan a
nuclearse.

Figura 3.16: Esquema de śıntesis de nanoestructuras [26].
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3.4.1. Nucleación y Crecimiento de NCs

Para niveles bajos de sobresaturación, la formación de NCs durante el recocido después de
la implantación puede ser descrito por la teoŕıa clásica de nucleación y crecimiento.

La formación de una nueva entidad cristalina a partir de una solución comienza con la
Nucleación. La nucleación se define como la serie de procesos atómicos o moleculares por
los que los átomos o moléculas de una fase reactante se reorganizan en un grupo (cluster) de
una fase producto lo suficientemente grande como para tener la capacidad de crecer de forma
irreversible a un tamaño más grande. El cluster se define como núcleo [27].

El crecimiento del cristal se refiere a una serie de procesos por los cuales un átomo o
molécula es incorporada a la superficie de un cristal, causando un incremento en su tamaño.

Resumiendo ambos procesos, la evolución de NCs se presenta en tres fases:

• Nucleación de pequeños pero estables NCs.

• Crecimiento normal (relativamente rápido) de NCs por la unión de átomos suministrados
de los alrededores de la matriz.

• Crecimiento competitivo (relativamente lento) de NCs por el intercambio de átomos,
durante el cual los NCs más grandes crecen a expensas de los NCs más pequeños (Oswald
ripening).

La siguiente imagen es una simulación realizada con el método Monte-Carlo de la evolu-
ción de los NCs en la vecindad de la interfaz Si/SiO2 durante el proceso de recocido. Este
experimento fue realizado a bajas concentraciones de impurezas, por lo tanto, la nucleación,
crecimiento y el fenómeno de Oswald ripening darán lugar al precipitado de NCs [28].

En el primer recuadro se observan los iones de silicio implantados en el cuarzo como pe-
queños puntos. Cuando la muestra es sometida a tratamientos térmicos esos pequeños puntos
se aglutinan formando núcleos y posteriormente comienzan a crecer hasta que se forman los
nanocristales de silicio de forma esférica, como se observa en la figura 3.17.

Figura 3.17: Simulación de la separación de fase en 8 nm de grosor de SiO2 sobre (001) Si
implantado con silicio con una enerǵıa de 1 KeV y afluencia de 2x1015cm2 [28].

3.4.2. Atmósferas utilizadas durante los tratamientos térmicos

Los tratamientos térmicos son procesos de suma importancia para la śıntesis de Si-QDs
en SiO2 por medio de la implantación de iones, sobre todo; porque se ha encontrado que la
elección de las atmósferas utilizadas durante el recocido influyen en las propiedades ópticas de
los nanoscristales.
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Con respecto a la temperatura utilizada, en la literatura se reporta que la temperatura a
la cual se lleva a cabo la nucleación y posterior crecimiento de nanocristales de silicio es de
1000− 1100◦ C durante 1 hora [29].

Los gases que se utilizan durante el recocido son variados, y algunos de los más utilizados son:
hidrógeno (H2), nitrógeno (N2), argón (Ar) y ox́ıgeno (O2). La proporción y combinación de los
gases vaŕıa; sin embargo, dentro de las atmósferas más utilizadas se encuentran: 5 %H2+95 %N2

[30, 31, 32], la atmósfera reductora (A.R.) en la cual se tiene una proporción 50 %H2 + 50 %N2

y la atmósfera que contiene 100 % Ar [33].

Lo importante en la elección de las atmósferas en los procesos de recocido radica en que
los Si-QDs contienen defectos en superficie que provocan que la fotoluminiscencia (PL) se vea
disminuida [34]. Se sabe que el Ar resulta ser una atmósfera inerte; es decir, no tiene gran
influencia en las propiedades luminiscentes de los Si-QDs y en el caso del N2 śı puede llegar a
pasivar defectos en la interfaz Si/SiO2. Los defectos que se presentan en la interfaz Si/SiO2

son muy conocidos cuando de sistemas planares se trata. Cuando se habla de sistemas planares
se refiere a la interfaz que se forma cuando el silicio puro es oxidado produciendo SiO2 amorfo
[22].

Los defectos encontrados en la interfaz Si/SiO2 son los denominados dangling bonds y los
centros Pb. En diversos estudios realizados se ha concluido que los defectos responsables de la
extinción de PL en nanocristales de silicio son similares al sistema planar Si/SiO2 [35, 36, 37].

Es por eso que resulta importante pasivar los defectos, y para ello se ha demostrado que una
forma de hacerlo es someter a las muestras implantadas con iones de silicio a tratamientos de
pasivación en atmósferas que contengan hidrógeno molecularH2 [31]. También se ha evidenciado
que el incremento de la PL en puntos cuánticos de silicio se ve aumentada en un factor de 3
después de pasivar las muestras en atmósferas que contengan hidrógeno [38].

3.5. Fotoluminiscencia

En la naturaleza existen materiales luminiscentes. Estos materiales son capaces de absorber
enerǵıa y volver a emitirla en forma de radiación óptica. Los fotones de luz emitida se generan
por transiciones electrónicas en el sólido. Cuando se absorbe enerǵıa mayor o igual a la enerǵıa
del “gap”, un electrón en su estado base tiene la enerǵıa suficiente para saltar a un estado exci-
tado. Cuando este electrón cae a un estado energético inferior, se desexcita emitiendo radiación
visible.

Cuando el tipo de excitación es radiación electromagnética, entonces el proceso de emisión
es denominado fotoluminiscencia (PL). La PL es una técnica poderosa, no destructiva, para
medir las propiedades ópticas de los materiales.

En un experimento de fotoluminiscencia los pares electrón-hueco (e− − h+) son excitados
mediante la absorción de luz. Los pares (e− − h+) retornan a su estado de equilibrio a través
de recombinaciones radiativas y no radiativas (figura 3.18).

Durante la fotoluminiscencia se llevan a cabo tres procesos principales:

• Excitación par e− − h+: la absorción del fotón en el material se debe a la excitación
de un electrón de la banda de valencia a la banda de conducción. Los estados iniciales y
finales se deben a la enerǵıa de excitación.
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• Termalización y difusión de los pares e− − h+: cuando la enerǵıa de excitación es
mayor que la enerǵıa del gap, los pares e−−h+ presentan una enerǵıa cinética mayor que
la enerǵıa térmica de la red. Los portadores previamente excitados tienden a alcanzar el
equilibrio térmico con la red (termalización) y como consecuencia tienden a los ĺımites de
las bandas. Cuando sucede el proceso de termalización, los portadores se mueven dentro
del material (difusión). Los mecanismos para alcanzar el equilibrio térmico compiten con
los procesos radiativos de la recombinación de pares e− − h+

• Recombinación de pares e−− h+: una vez que los electrones ya han sido excitados de
la banda de valencia a la banda de conducción, éstos tienden a su estado de equilibrio;
el electrón ocupa nuevamente el hueco dejado y para ello libera enerǵıa. Existen diversas
maneras de liberarla, pero cuando la enerǵıa liberada es en forma de un fotón, el proceso
es conocido como recombinación radiativa.

Figura 3.18: Esquema de bandas de enerǵıa con gap directo de un semiconductor [39].

3.5.1. Procesos de recombinación

Dentro de los mecanismos de recombinación podemos enumerar los siguientes:

• Recombinación radiativa.

• Recombinación Auger.

• Recombinación por trampas.

Recombinación radiativa. Este proceso es caracteŕıstico de semiconductores con banda
prohibida directa. Básicamente la recombinación radiativa ocurre cuando un electrón de la
banda de valencia adquiere suficiente enerǵıa para saltar a la banda de conducción y al regresar
a su estado base lo hace emitiendo fotones, la enerǵıa del fotón equivale a la enerǵıa del gap
(figura 3.19).

Recombinación Auger. La recombinación Auger es un proceso que involucra la partici-
pación de tres part́ıculas, las cuales pueden interactuar de la siguiente manera: la colisión de
dos electrones en la banda de conducción seguida por la recombinación en huecos de la banda
de valencia ( figura 3.20 (a)), o la colisión de huecos con huecos en la banda de valencia seguida
por la recombinación de electrones en la banda de conducción ( figura 3.20 (b)).
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Recombinación por trampas. Las impurezas y defectos en los semiconductores pueden
dar lugar a niveles energéticos permitidos situados en la banda prohibida, creando un proceso
de recombinación eficiente. De esta manera el electrón se relajaŕıa de la banda de conducción
a un nivel aceptor y de ah́ı a la banda de valencia ( figura 3.21 (a)).

También se pueden encontrar defectos superficiales debido a que en la superficie de cual-
quier semiconductor se presentan una gran cantidad de defectos de diferentes tipos en mayor
concentración que en el interior, éstos se ven reflejados en sitios de estados permitidos dentro
de la banda prohibida ( figura 3.21 (b)) .

Figura 3.19: Proceso de recombinación radiativa.

Figura 3.20: Proceso de recombinación Auger.

Figura 3.21: Proceso de recombinación por medio de trampas.
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3.6. Espectrometŕıa de absorción UV-visible

La espectrometŕıa de absorción UV-visible se refiere a una variedad de técnicas que em-
plean la interacción de la radiación electromagnética con la materia. En la espectrometŕıa de
absorción, se compara la intensidad de un haz de luz medida antes y después de la interacción
con un determinado material.

Existe una gran variedad de intervalos de longitudes de onda que se utilizan como haz
incidente, los cuales van desde el ultravioleta, ultravioleta-visible (UV-visible) y rayos X.

La espectrometŕıa UV-visible se refiere a técnicas donde se mide cuánta luz de una longitud
de onda particular es absorbida por una muestra. Ya que el color a menudo puede correlacionarse
con la presencia y/o la estructura de una sustancia qúımica particular, esta espectrometŕıa se
usa ampliamente en cálculos cualitativos, cuantitativos y estructurales.

3.6.1. Absorción, absorbancia y transmitancia

Cuando un haz de luz incide sobre la materia se pueden producir diversos fenómenos, uno de
ellos es la absorción. La absorción se produce cuando la luz penetra en el interior del material
e interactúa con éste. La radiación se puede convertir en enerǵıa cinética de los átomos y por
tanto en calor. Frecuentemente, la absorción es selectiva; es decir, la enerǵıa correspondiente a
determinadas frecuencias es absorbida y no otras.

Para caracterizar este fenómeno se define el coeficiente de absorción óptica α de la siguiente
manera:

I2
I1

= e−αx (3.4)

donde I1 es la intensidad de la luz que llega a la superficie del material, I2 es la intensidad
de la luz que penetra el material y X es el espesor del material, tal como se observa en la figura
3.22.

Figura 3.22: Esquema del proceso de interacción de la luz en una material.

De la ecuación 3.4, el cociente
I2
I1

se denomina transmitancia, T:

T =
I2
I1

(3.5)

La transmitancia es siempre un valor numérico entre cero (toda la radiación es absorbida)
y uno (la radiación no es absorbida). Es común convertir la transmitancia en porcentaje de
transmitancia, %T , multiplicando la ecuación 3.5 por 100.
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%T =
I2
I1
× 100 % (3.6)

El porcentaje de transmitancia vaŕıa entre el 100 % (toda la radiación transmitida) y 0 %
(no hay radiación transmitida).

Cuando se grafica el espectro de porcentaje de transmitancia, el 100 % está comúnmente en
la parte superior y el 0 % en la parte inferior del eje de las ordenadas. Idealmente, la ĺınea base
de un espectro está al 100 % de la transmitancia, porque la ĺınea base se define como “una señal
no presente”; es decir, si la radiación de una frecuencia particular no es absorbida, entonces
la gráfica de transmitancia permanecerá alrededor de la ĺınea base. Ahora, si la radiación es
absorbida o emitida, entonces la gráfica variará lejos de la ĺınea base [40].

La absorbancia, A, se define como el logaritmo negativo en base diez de la transmitancia:

A = −logT = −log I2
I1

(3.7)

La absorbancia puede tomar valores que van desde 0 (no hay absorbancia) hasta ∞ (toda
la luz se absorbe). En un espectro de absorbancia la ĺınea base se graficará en la parte inferior
de la gráfica, contrario al espectro de transmitancia.

3.6.2. Análisis por absorción UV- visible

Para llevar a cabo este análisis se realizan dos mediciones de la cantidad de luz absorbida:

1) Se mide la cantidad de radiación (a una longitud de onda elegida), que es registrada en
el detector al introducir un blanco al aparato (intensidad del haz I1). Es decir, se mide la
intensidad de la radiación cuando el material a analizar no contiene ninguna concentración
de impurezas y a partir de aqúı se obtiene la ĺınea base.

2) Se mide la cantidad de radiación de la muestra que contiene alguna concentración de
impurezas y se compara con el valor obtenido de la primera medición (intensidad del haz
trasmitido I2).

De acuerdo a los conceptos explicados anteriormente, se tiene lo siguiente: el haz con una
intensidad I1 incide en la muestra perpendicularmente y atraviesa una longitud X del material.
La interacción de la radiación con el gran número de part́ıculas dentro de éste provocará que
la radiación sea absorbida; de esta manera la intensidad de la radiación va a disminuir hasta
un valor de I2 (figura 3.23).

Figura 3.23: Esquema de un proceso de medición de Absorción UV-visible.
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La longitud de onda de la fuente de radiación con la cual se realizó la medición es de 190
a 1100 nm; es decir, va desde el ultravioleta hasta el visible, de ah́ı que la técnica se llame
absorción UV-visible, porque corresponde a esas longitudes de onda.

En un experimento de absorción UV-visible se obtiene una gráfica donde en el eje de las
ordenadas se tiene el porcentaje de transmitancia y en el eje de las abscisas la longitud de onda.
La figura 3.24 presenta un espectro de transmitancia de la śılice (SiO2) utilizado en esta tesis
como matriz para implantar los iones de silicio. En la figura se observa que la śılice presenta
excelentes propiedades de transmisión para longitudes de onda en el rango del ultravioleta, pues
se tiene un 90 % de transmisión.

Figura 3.24: Gráfica de transmisión de śılice (SiO2).

3.6.3. Método de Tauc para el cálculo de la banda prohibida óptica

El método de Tauc se utiliza para describir la absorción de luz en un semiconductor amorfo.
Se asume que la densidad de estados electrónicos es parabólica, de esta forma, el coeficiente de
absorción α esta dado por:

α =
B

~ω
(~ω − Eg)2 (3.8)

La ecuación 3.8 comúnmente se escribe como:

(α~ω)1/2 = B1/2(~ω − Eg) (3.9)

Donde B es una constante, ~ω es la enerǵıa del fotón y Eg es la brecha óptica. La determi-
nación emṕırica de la brecha óptica se determina graficando (α~ω)1/2 contra ~ω está gráfica se
conoce como la ”gráfica de Tauc”(ver figura 3.25). Para estimar la brecha energética óptica se
realiza la aproximación a una recta justo en el borde de absorción, se obtiene que la intercepción
de la recta con el eje de las abscisas es el valor de la enerǵıa de la banda prohibida (Eg).
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Figura 3.25: Ilustración de la gráfica de Tauc.

En la figura 3.26 muestra gráficas de Tauc de diversos semiconductores amorfos. El método
funciona bien cuando se considera el borde de absorción excepto para enerǵıas de absorción
baja.

Figura 3.26: Ejemplos de gráficas de Tauc para semiconductores amorfos [50].

3.7. Espectrometŕıa de Análisis de Iones de Retroceso

(ERDA)

La técnica de Análisis de Iones de retroceso ERDA (Elastic Recoil Detection Analysis)
permite analizar la composición de una muestra, especialmente cuando se trata de elementos
ligeros. Esta técnica es de especial interés para la detección de hidrógeno, ya que existen pocas
técnicas experimentales capaces de realizar un análisis cuantitativo de este elemento.

La técnica ERDA se basa en la incidencia de un haz de iones energéticos sobre la muestra,
arrancando en el proceso átomos del blanco con una masa menor que la del proyectil (figura
3.27). La enerǵıa del átomo dispersado depende del tipo de colisión (la naturaleza del ion a
átomo del blanco) y de la profundidad a la que ésta se ha producido. Durante el experimento, se
discriminan los átomos que inciden en el ángulo sólido generado por el detector atendiendo a su
enerǵıa. A partir de esta enerǵıa y conocida la masa del átomo detectado, se puede determinar
la profundidad a que ha sido dispersado por el haz incidente. De esta forma, mediante el valor
de la dosis recibida (número total de iones incidentes) y la expresión de la sección eficaz o de
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la probabilidad de dispersión, los espectros experimentales (número de eventos por canal de
enerǵıa) se puede transformar en perfiles de concentración [41].

Figura 3.27: Esquema del proceso ERDA.

3.7.1. Conceptos f́ısicos de ERDA

El proceso de dispersión en ERDA está descrito por la interacción entre el proyectil y el
átomo del blanco. Las expresiones que describen las colisiones en el experimento de ERDA son
análogas a las que se obtienen para Retrodispersión de Rutherford RBS, siempre teniendo en
cuenta que la detección se realiza sobre los átomos que provienen de la muestra y no sobre los
iones incidentes.

• Factor cinemático.

• Sección Eficaz diferencial.

• Poder de frenado.

Factor cinemático

Cuando los iones incidentes chocan elásticamente con los núcleos de la muestra, tales iones
inciden con una enerǵıa E0 y como resultado son dispersados ahora con una enerǵıa dado por:

E = KE0 (3.10)

donde K es el factor cinemático de dispersión. Este factor proporciona información acerca
de la masa del átomo del material. Dado que se tiene una colisión elástica, K, puede calcularse
si se considera la conservación de la enerǵıa y el momento lineal.

De acuerdo a la figura 3.28 se tienen las siguientes ecuaciones:

M1V1 = M2V2 cosϕ+M1V
′
1 cos θ (3.11)

0 = M1V
′
1 sin θ +M2V2 sinϕ (3.12)

1

2
M1V

2
1 =

1

2
M2V2 +

1

2
M1V

′
1 (3.13)

A partir de las ecuaciones 3.11, 3.12 y 3.13 realizando operaciones algebraicas se llega a que
el factor cinemático en el sistema de laboratorio es:
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Figura 3.28: Diagrama para el cálculo del factor cinemático de dispersión.

K =

(
M1 cos θ +

√
M2

2 −M2
1 sin θ

M1 +M2

)2

(3.14)

El factor cinemático K depende del ángulo de dispersión θ y de las masas M1 y M2 y es
el que se utiliza para la técnica RBS. Para obtener el factor cinemático en función del ángulo
de retroceso, ϕ, se relaciona la enerǵıa de la part́ıcula incidente y la enerǵıa del átomo que
retrocede.

E2 = K ′E1 (3.15)

donde K ′ es:

K ′ =
4M1M2 cos2 ϕ

(M1 +M2)
2 (3.16)

De la expresión del factor cinemático se concluye lo siguiente:

• Los átomos del blanco con menor masa son dispersados a mayor enerǵıa.

• Se deben emplear ángulos rasantes para aumentar la eficacia de la detección (∼ 30◦ ).

Sección eficaz diferencial

La sección eficaz representa la probabilidad de que ocurra el fenómeno de dispersión. Un
experimento de dispersión de part́ıculas se muestra en la figura 3.29, en el cual se observa un
material delgado, con densidad areal (número de átomos por unidad de área) Nx. El detector va
a registrar cada una de las part́ıculas dispersadas dentro del ángulo sólido dΩ y está colocado
con su centro a un ángulo θ (ángulo de dispersión) respecto a la dirección del haz incidente. En
un intervalo de tiempo dado, un número (generalmente muy grande) de proyectiles bombardea

al material Q. De éstos, dQ son registrados en el detector. La sección eficaz diferencial
dσ

dΩ
se

define como:

dσ

dΩ
=

1

Nx

[
1

Q

(
dQ

dΩ

)]
(3.17)

Al transformar la expresión 3.17 al sistema de referencia del laboratorio se obtiene la sección
eficaz diferencial para los átomos del blanco que retroceden.
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Figura 3.29: Experimento de dispersión.

dσ

dΩ
=

(
Z1Z2e

2

2E0

)2(
1 +

M1

M2

)2
1

cos3 ϕ
(3.18)

donde:

Z1 Y Z2 son los números atómicos del proyectil y el núcleo.

e es la carga del electrón.

M1, M2 son la masa del proyectil y del núcleo.

E0 es la enerǵıa del proyectil antes de la dispersión.

ϕ es el ángulo de retroceso.

Poder de frenado

El poder de frenado de un proyectil (ion) dE1/dx se define como la enerǵıa perdida por
unidad de longitud recorrida y tiene unidades de [MeV/cm].

Para entender mejor este concepto veamos la figura 3.30, en la cual se tiene un proyectil
incidente con enerǵıa E1, que va a recorrer una distancia (∆x) en un material. Durante la tra-
yectoria el proyectil perdió una enerǵıa ∆E1 a consecuencia de la interacción con los electrones
y los núcleos del material. Como resultado se tiene que la enerǵıa final del proyectil será la
diferencia entre la enerǵıa inicial y la enerǵıa perdida durante el trayecto; es decir: E1 −∆E1.

Si se hace tender ∆x a cero, el poder de frenado ∆E1/∆x se puede expresar como una
diferencial.

Poderdefrenado =
dE1

dx
(3.19)

El poder de frenado másico ε se define como:

ε =
1

N

(
dE1

dx

)
(3.20)

donde N es la densidad del material.
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Figura 3.30: Frenado de un proyectil que pasa por un material delgado.

3.7.2. Geometŕıa de un experimento ERDA

El esquema de la disposición experimental de un experimento ERDA se presenta en la figura
3.31.

Figura 3.31: Configuración de un experimento ERDA.

La disposición del experimento ERDA consiste en lanzar un haz de part́ıculas con enerǵıa
E1, en el material a analizar; estas part́ıculas chocan elásticamente con los núcleos de los átomos
del material. Dado que la masa del ion incidente es mayor que la de los átomos del blanco no
sólo las part́ıculas incidentes son dispersadas sino también en el proceso átomos del blanco son
arrancados. El conjunto de part́ıculas son dispersadas a un ángulo ϕ. Normalmente se busca
obtener la concentración de un determinado elemento y para ello se utiliza un filtro de part́ıculas
(absorbedor) colocado antes del detector (figura 3.31).

3.7.3. Absorbedor

Parte importante de la técnica ERDA es la elección del absorbedor, este debe ser uniforme,
sin imperfecciones y su espesor debe ser mayor o igual al alcance del proyectil, pero menor que
el alcance de los átomos de retroceso, de tal manera que los últimos puedan ser detectados. Los
materiales mas utilizados son el aluminio, el mylar y el kapton.
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Caṕıtulo 4

Desarrollo experimental

4.1. Preparación de la muestra

4.1.1. Matriz de śılice

El material elegido para implantar los iones de silicio fue la silice (vidrio de cuarzo sintético
T-4040). Comparado con el vidrio de cuarzo convencional éste contiene menos del 10 % de
impurezas metálicas y es altamente homogéneo. Lo anterior es de gran importancia debido a
que la presencia de impurezas en el material podŕıa afectar la emisión de luz de los QDs de
silicio. Las muestras consisten en placas de śılice de 2.5×2.5 cm y un espesor de 1mm ±0.13
mm.

4.1.2. Implantación iónica

Acelerador Pelletron

Los aceleradores de part́ıculas son instrumentos que emplean campos eléctricos para ace-
lerar part́ıculas estables (protones, electrones, iones pesados) a alta enerǵıa. El desarrollo de
los aceleradores se ha debido en gran medida al estudio de la estructura de la materia a nivel
subatómico; sin embargo, aunque en su origen, la motivación para su construcción fue princi-
palmente cient́ıfica, su desarrollo está más asociado a la f́ısica de materiales, la ingenieŕıa, la
tecnoloǵıa y el diseño.

La implantación de iones, aśı como el experimento ERDA, se llevaron a cabo en el acelerador
de part́ıculas tipo PELLETRON, modelo 9SDH-2 de National Electrostatic Corporation del
Instituto de F́ısica de la UNAM . Este es un acelerador tandem electrostático de 3.0 MV y es
capaz de acelerar una gran variedad de iones en un intervalo amplio de enerǵıas.

La configuración experimental del acelerador se muestra en la figura 4.1. Se compone de dos
fuentes de iones, un tubo o tanque acelerador y las ĺıneas de análisis. El acelerador de part́ıculas
está contenido en un tanque que se encuentra relleno con hexafluoruro de azufre SF6; este gas
permite trabajar con altos voltajes, evitando las descargas eléctricas que pudieran producirse
durante el funcionamiento del acelerador. El Pelletron cuenta con dos fuentes de iones negativas:
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Figura 4.1: Imagen del acelerador de part́ıculas tipo PELLETRON modelo 9SDH-2.

* Alphatross: genera iones que provienen de elementos gaseosos usando para ello una fuente
de radiofrecuencia. Un gas o mezcla de gases se hace fluir dentro de un tubo de cuarzo conectado
a un oscilador de RF (radiofrecuencia) cuya tarea es disociar el gas. Una diferencia de voltaje
(cerca de 2 o 6 kV) es usada para empujar los iones fuera de la cámara a través de un orificio de
salida, creando un haz continuo. Este haz es inmediatamente inyectado a una celda de rubidio
para llevarse a cabo el intercambio de carga y producr el haz negativo (figura 4.2).

Figura 4.2: Esquema del funcionamiento de la fuente Alphatross.

* SNICS (fuente de iones secundarios producidos por erosión iónica debida al cesio): genera
iones provenientes de elementos sólidos depositados en cátodos. La fuente de iones SNICS
produce un haz de iones negativos. El funcionamiento es el siguiente: el cesio se mantiene dentro
de un depósito, que es calentado aproximadamente a 120◦C, de modo que se forma vapor de
cesio. Este vapor se eleva del depósito a una región encerrada entre un cátodo refrigerado y una
superficie caliente que sirve como ionizador. El cesio ionizado es acelerado hacia el cátodo del
material, impactándose con éste, erosionándolo y sacando átomos del material. Las part́ıculas
obtenidas del proceso anterior ganarán electrones al entrar en contacto con el cesio, lo que
provocará que se carguen negativamente (figura 4.3).

En este trabajo se utilizaron las dos fuentes de iones, la primera para producir los iones de
helio, utilizados en la técnica ERDA para cuantificar el hidrógeno en la muestra y la segunda
para generar los iones de silicio, que seŕıan implantados en la matriz de śılice para sintetizar
los Si-QDs.
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Figura 4.3: Esquema del funcionamiento de la fuente SNICS.

Una vez que se tiene el haz de iones negativos, éste entra a una sección denominada de baja
enerǵıa, donde se produce una pre-aceleración mediante un imán inyector. Posteriormente, los
iones se aceleran debido a la presencia de una terminal de alta tensión cargada positivamen-
te. Como los iones están cargados negativamente y la terminal tiene carga positiva, los iones
negativos son atráıdos por la terminal y se da una primera gran aceleración. Una vez alcanza-
da esta primera aceleración, los iones pasan a través de un dispositivo llamado Stripper, cuya
función es extraer electrones de los iones, que, como consecuencia, adquieren carga positiva.
Ahora, los iones y la terminal están cargados positivamente, por lo que éstos son repelidos por
la terminal, obteniéndose una segunda aceleración. Esta es la gran ventaja de los acelerado-
res tipo Pelletron, pues es posible obtener una doble aceleración de los iones usando sólo un
tubo acelerador. Después de la aceleración, el haz de iones es enfocado por medio de campos
magnéticos (cuádruplo magnético) para llevarlo hasta las ĺıneas de análisis, donde se llevan a
cabo los estudios de implantación iónica y las medidas de ERDA.

Implantación iónica

El sustrato de śılice se colocó en la cámara de implantación del acelerador de part́ıculas tal
como se muestra en la figura 4.4.

Figura 4.4: La imagen muestra el haz de iones pasando por el deflector, el cual cambia la
dirección del haz, el barredor de haz se utiliza para producir una distribución uniforme de iones
en la muestra.
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PREPARACIÓN MUESTRA CAPITULO 5. DESARROLLO EXPERIMENTAL

Se implantaron 8 muestras de śılice con iones de Si+2 a temperatura ambiente, afluencia
nominal de 1.4×1017 Si/cm2 y a un ángulo de 0o. La enerǵıa de implantación utilizada fue de 5,
3 y 1.5 MeV. En cada una de las muestras se realizaron múltiples implantaciones para conseguir
varias distribuciones de nanopart́ıculas de silicio a diferentes distancias dentro del sustrato. En
las muestras con múltiples implantaciones se tuvo cuidado de implantar primero los iones de
Si con mayor enerǵıa, pues si no se hace aśı, los iones implantados con menor enerǵıa seŕıan
irradiados por los de mayor enerǵıa y sufriŕıan daño, tal como deformación. En la tabla 4.1 se
presentan las caracteŕısticas experimentales de las muestras implantadas, aśı como las etiquetas
con las que serán nombradas a lo largo del trabajo.

Tabla 4.1: Caracteŕısticas de las muestras implantadas.

Muestra Número de implantaciones Enerǵıa de implantación (MeV)
M1, M2 y M3 1 5

M4 y M5 2 5 y 3
M6 y M7 2 5 y 1.5

M8 3 5, 3 y 1.5

La simulación de la distribución de los iones de silicio para cada muestra a diferentes enerǵıas
se realizó con el software SRIM. La figura 4.5 presenta la distribución de iones de silicio para
las muestras M1, M2 y M3, las cuales sólo tienen una capa de iones. En la simulación se observa
que el máximo del pico se encuentra a 3.24 µm, mientras que la distribución de silicio va de 2
a 3.6 µm.

Figura 4.5: Simulación de la distribución de los iones de Si en śılice de las muestras M1, M2 y
M3.

La figura 4.6 muestra la distribución de los iones de silicio para las muestras M4 y M5.
Éstas se implantaron a 3 y 5 MeV en el mismo sustrato. En la gráfica se observa el pico
máximo cuando la enerǵıa de implantación es de 3 MeV y se encuentra en 2.45 µm; este valor
es menor que cuando se implanta a 5 MeV (3.24 µm). La profundidad a la cual se interceptan
las distribuciones es en 2.72 µm.
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Figura 4.6: Silmulación de la distribución de los iones de Si en śılice de las muestras M4 y M5.

La figura 4.7, muestra la distribución de los iones de silicio para las muestras M6 y M7,
éstas también se implantaron dos veces; pero en este caso las enerǵıas de las implantaciones
fueron de 5 y 1.5 MeV. Se observa que las distribuciones están totalmente separadas. El pico
máximo de concentración para la enerǵıa de 1.5 MeV es de 1.65 µm y para la enerǵıa de 5 MeV
es de 3.24 µm.

Figura 4.7: Simiulación de la distribución de los iones de Si en śılice de las muestras M6 y M7.

En la figura 4.8 se observa la distribución de los iones de Si de las muestra M8, la cual tiene
tres procesos de implantación (1.5, 3 y 5 MeV). Las distribuciones que se interceptan son las
implantadas a una enerǵıa de 1.5 y 3 a una profundidad de 1.95 µm, para el caso de 3 y 5 MeV
la profundidad de intercepción ocurre a los 2.72 µm.
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Figura 4.8: Simulación de la distribución de los iones de Si en śılice de la muestra M8.

Es muy importante mencionar que las distribuciones de los iones de las muestras con múlti-
ples implantaciones son una aproximación, ya que después de la primera implantación la matriz
de śılice sufre daños, pierde homogeneidad (afectando su estequimetŕıa) y tales cambios no se
consideran en las simulaciones con el software SRIM.

4.1.3. Śıntesis de Nanopart́ıculas

Tratamiento térmico

Las muestras que se obtuvieron por implantación iónica fueron sometidas a tratamientos
térmicos con la finalidad de nuclear los defectos producidos durante la implantación y sintetizar
las nanopart́ıculas de silicio. Las atmósferas utilizadas fueron la atmósfera reductora y atmósfe-
ra oxidante. La atmósfera reductora (A.R.) consiste de una mezcla de gases de nitrógeno e
hidrógeno en una proporción de 50 % para cada uno. La atmósfera oxidante (A.O.) es aire;
es decir, en su mayoŕıa compuesta de ox́ıgeno y nitrógeno. La temperatura utilizada para el
tratamiento en la A.R. fue de 1100oC, mientras que en el caso de la A.O. esta fue de 600oC.

El horno utilizado para llevar acabo el tratamiento térmico de las muestras fue el THER-
MOLYNE 79300. Esta mufla alcanza una temperatura máxima de 1100◦C y es de atmósfera
positiva; es decir, no es posible reducir la presión del sistema por debajo de la presión atmosféri-
ca. El dispositivo consta de un tubo de cuarzo de 3.85 cm de diámetro y 1.15 metros de largo,
que se coloca dentro del horno. En él se calientan los gases a utilizar durante el experimento,
los cuales pueden ser un único gas o la combinación de ellos. En el tubo se introduce un por-
tamuestras de cuarzo donde se coloca el material al cual se le realizará el tratamiento térmico,
éste queda en el centro del tubo, tal como se observa en la figura 4.9.
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Figura 4.9: Imagen del horno Thermolyne 79300 utilizado para realizar el tratamiento térmico
a las muestras.

Los tratamientos a los cuales fueron sometidas las muestras implantadas se presentan en la
tabla A.1

Tabla 4.2: Tratamientos térmicos de la muestras.

Muestra Número de implantaciones Enerǵıa de implantación MeV Tratamientos térmicos

M1 1 5 A.R.

M2 1 5 Doble en A.R.

M3 1 5 A.R. + A.O.

M4 2 5 y 3 A.R. (ambas implantaciones)

M5 2 5 y 3 A.R. (ambas implantaciones) + tratamiento extra A.R.

M6 2 5 y 1.5 A.R. (ambas implantaciones)

M7 2 5 y 1.5 A.R. (ambas implantaciones) + tratamiento extra A.R.

M8 3 5, 3 y 1.5 A.R. (ambas implantaciones)
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4.2. CARACTERIZACIÓN CAPITULO 5. DESARROLLO EXPERIMENTAL

4.2. Caracterización

Las técnicas ópticas empleadas para caracterizar las muestras fueron: fotoluminiscencia
(PL) a temperatura ambiente, PL variando la temperatura, PL variando la potencia del láser,
absorción óptica y medición de la atenuación de la śılice. Para cuantificar el hidrógeno presente
en las muestras se utiliza la técnica ERDA.

Los procesos, condiciones y arreglos experimentales utilizados para realizar estos estudios
se describen a continuación.

4.2.1. Fotoluminiscencia (PL) a temperatura ambiente

Los experimentos de fotoluminiscencia se realizaron a temperatura ambiente y nos ayudaron
a entender el proceso de emisión de luz debido a los Si-QDs. Los experimentos de fotoluminis-
cencia se realizaron con las siguientes variaciones:

a) La respuesta fotoluminiscente se midió del lado de la implantación y de lado contrario de
ésta.

b) Se hizo incidir el haz del láser en la esquina de cada una de las muestras y se obtuvo el
espectro fotoluminiscente.

La figura 4.10 muestra el arreglo experimental para medir la PL a temperatura ambiente.
Para llevar a cabo las mediciones se utilizó un láser He-Cd (Helio-Cadmio) con una longitud
de onda de 325 nm, la potencia de excitación fue de 10.98 mW. El espectro se obtuvo en el
intervalo de longitud de onda 500-900 nm.

Figura 4.10: Dispositivo experimental utilizado para medir la PL de las muestras.

El experimento se llevó a cabo de la siguiente manera: el haz del láser incide primero en un
filtro, con el objetivo de atenuar la potencia de 24 mW a un valor de aproximadamente 10.98
mW. Una vez atenuado el haz, éste incide en un espejo el cual tiene la función de subirlo 10
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cm, de tal forma que todos los componentes queden en un mismo plano óptico; los dos espejos
siguientes dirigen el haz hasta que incide en las muestras. Una vez que el haz incide en las
muestras se produce la excitación y desexcitación de los electrones del sistema, presentándose
el efecto luminiscente. La radiación emitida se enfoca mediante lentes y ésta es detectada en
un espectrógrafo.

4.2.2. Fotoluminiscencia (PL) en función de la temperatura

Figura 4.11: Dispositivo experimental para medir la PL en función de la temperatura.

El diagrama experimental que se utilizó para realizar las mediciones de PL en función de
la temperatura es el que se observa en la figura 4.11. Para esta medición se usó el mismo láser
He-Cd con las condiciones mencionadas en el experimento de la sección 4.2.1.

Básicamente el mecanismo de medición es igual al anterior, sólo que en este caso se utiliza
un criostato de entrada y salida de He donde se enfŕıan las muestras. Éstas alcanzan una
temperatura desde 10 K hasta 300 K, con incrementos de 20 K.

El proceso de medición consistió en colocar las muestras como se observa en la figura 4.11
dentro del criostato. Una vez adentro se sella y se procede a hacer vaćıo, utilizando una bomba
turbo-molecular; cuando la presión ha alcanzado un valor de aproximadamente 1×10−4 mbarr
se hace fluir el gas dentro del criostato para enfriar las muestras. Cuando la temperatura alcanza
los 10 K se realizaron las mediciones.

El experimento de PL variando la temperatura permitió conocer si la emisión de los Si-QDs
es debida a defectos o es propia de los puntos cuánticos.

4.2.3. Fotoluminiscencia (PL) variando la potencia del láser

El objetivo de medir la PL variando la potencia del láser fue determinar si los Si-QDs
sintetizados mediante la implantación de iones presentan ganancia óptica.

La configuración experimental utilizada es semejante a la que se utiliza para medir PL a
temperatura ambiente y se muestra en la figura 4.12. La diferencia consiste en retirar el filtro
colocado a la salida del láser para usar la potencia máxima que es de 24 mW y tener un intervalo
más amplio para variar la potencia.
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Para variar la potencia del láser se utiliza un filtro de densidad neutra y un medidor de
potencia; el filtro regula la intensidad de la luz. Ésta variación se cuantifica con el medidor de
potencia.

Figura 4.12: Dispositivo experimental utilizado para medir la PL variando la potencia del láser.

Estas mediciones se realizaron sólo para las muestras M1, M2 y M3, debido a que eran las
que presentaban valores más altos de fotoluminiscencia.

4.2.4. Absorción óptica

El experimento de transmitancia o absorción óptica se presenta en la figura 4.13. Para las
mediciones se utilizó un espectrofotómetro V-630 UV-Vis. Para medir la transmitancia primero
se creó la ĺınea base; es decir, se midió el silice puro para tener una referencia, después se
procedió a medir cada una de las muestras.

El experimento consiste en hacer incidir la luz en las muestras en el intervalo de longitudes
que va desde 190 hasta 900 nm, para ello se utilizan dos lámparas, una de deuterio cuya longitud
de onda es de 190 a 350 nm y una halógena de 350 a 1100 nm. Debido a la interacción de la
luz con las muestras, la luz incidente será diferente de la luz transmitida, y de esta manera se
tendrá un espectro de transmitancia para cada muestra.
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Figura 4.13: Dispositivo experimental para el experimento de absorción óptica.

La medición de transmitancia permitió medir la banda prohibida de los Si-QDs mediante el
método de Tauc.

4.2.5. ERDA

Dado que los Si-QDs se sintetizaron en presencia de una A.R., la cual está compuesta en
parte por hidrógeno se creyó conveniente conocer la concentración de hidrógeno, presente en
las muestras. Para ello se realizó el estudio de ERDA en la cámara de análisis del acelerador
Pelletron. Los dispositivos que componen el sistema de experimentación son: portamuestras,
colimador, absorbedor, detector de barrera superficial (conectado a un preamplificador y des-
pués a un amplificador, cuya salida va a un analizador multicanal) y el sistema de vaćıo de la
cámara.

Para llevar a cabo las mediciones de ERDA se utilizaron part́ıculas α (átomos de He do-
blemente ionizados; es decir, que han perdido sus dos electrones) a una enerǵıa de 3 MeV. Las
muestras se colocaron en el portamuestras, el cual se sitúa a 15o con respecto a la dirección del
haz y se irradiaron una a una con part́ıculas α. A medida que las part́ıculas α interactúan con
cada uno de los elementos que componen la muestra, éstos se dispersan hacia el absorbedor de
Mylar de 13 µm. El espesor del absorbedor depende de los elementos presentes en la muestra.
A partir de los poderes de frenado y de la enerǵıa de dispersión de cada elemento en el mylar,
es posible calcular el espesor del mylar que permitirá dejar pasar átomos de H y frenar todas
las part́ıculas más pesadas que éste. Los átomos de H que atraviesan el absorbedor llegan al
detector situado a 30o con respecto a la dirección del haz, para ser cuantificadas y obtener el
espectro ERDA.

En la figura 4.14 se ilustra el esquema experimental ERDA.
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Figura 4.14: Dispositivo experimental ERDA.
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Caṕıtulo 5

Resultados

5.1. Implantación iónica

La matriz de śılice utilizada para implantar los iones silicio fue la śılice T-4040, cuyo fabri-
cante es Toshiba (ver figura 5.1). De acuerdo a las especificaciones del fabricante el material es
altamente homogéneo, posee excelentes propiedades de transmisión de los rayos ultravioleta y
no presenta el fenómeno de fluorescencia que estos crean. El compuesto base para la śıntesis de
la śılice es el tetracloruro de silicio de alta pureza cuya fórmula es SiCl4, y es a partir de este
compuesto que se obtiene SiO2 de alta pureza. La cantidad de hidroxilos (OH) presentes en la
śılice es de 800 ppm.

La śılice no contiene sustancias alcalinas las cuales propician la conductividad eléctrica, lo
anterior lo convierte en un excelente aislante en comparación con otros vidrios.

La śılice es completamente transparente y la presentación consiste en cuadrados de 2.5 x
2.5 cm2 y un espesor es de 1.33 mm.

Figura 5.1: Matriz de śılice antes de implantar.

En este trabajo se sintetizaron 8 muestras mediante la técnica de implantación de iones. Las
muestras consistieron en matrices de śılice de alta pureza implantadas con iones de silicio. La
afluencia de implantación fue la misma para todas las muestras, 1.4X1017 Si/cm2, lo mismo
que el ángulo de implantación de 0oC. La implantación se llevó a cabo a temperatura ambiente.

Los parámetros variados fueron: enerǵıa de implantación, tratamiento térmico y atmósferas
utilizadas durante los mismos.
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Las muestras sintetizadas se presentan en la figura 5.2. Lo primero que se observa es el
cambio en el color, lo cual es producido por el número de tratamientos térmicos y las capas de
Si-QDs en la śılice.

Figura 5.2: Fotograf́ıa de las muestras sintetizadas.

Los procesos de śıntesis de las muestras estudiadas en esta tesis se presentan en las figuras
5.3, 5.4, 5.5 y 5.6. En cada ilustración se aprecian las implantaciones y los procesos térmicos a
los que fueron sometidas las muestras. Es importante mencionar que el número de tratamientos
térmicos en A.R. fue correspondiente al número de implantaciones; es decir, por cada implanta-
ción las muestras se sometieron a un tratamiento térmico en A.R. a 1100 oC, lo cual provoca la
nucleación y el crecimiento de los Si-QDs. Los tratamientos térmicos posteriores se realizaron
con el objetivo de pasivar los defectos en la superficie de los Si-QDs.

Durante los primeros minutos de recocido el exceso de Si en la matriz de śılice se reduce,
mientras que los nanocristales se nuclean y crecen. Entonces la interfaz Si−QDs/SiO2 comienza
a formarse y los defectos (dangling bonds) comienzan a aparecer. Tanto la emisión de PL de los
Si-QDs y la concentración de defectos se incrementan rápidamente con el tiempo de recocido;
sin embargo, se llega a un punto en donde la concentración de defectos y la intensidad de PL de
los Si-QDs están correlacionadas inversamente; es decir, a mayor cantidad de defectos menor
señal fotoluminiscente. Se sugiere que los defectos destruyen recombinaciones radiativas y es
adecuado someter a tratamientos térmicos para reducir su concentración y aśı aumentar la PL
[42].

Resulta por lo tanto de gran importancia pasivar los defectos en la superficie de los Si-QDs,
aśı como en la interfaz presente en el sistema. Las atmósferas elegidas en esta tesis fueron A.R.
y A.O. La primera contiene H2, un elemento que puede saturar los dangling bonds presentes
en el sistema y además la pasivación con hidrógeno no evidencia un cambio en el tamaño y la
concentración de los Si-QDs [31]. Con respecto a la A.O., la cual está compuesta en su mayoŕıa
de ox́ıgeno y nitrógeno, también se utiliza para saturar dangling bonds [43]; sin embargo, se
ha demostrado que el ox́ıgeno provoca un corrimiento en el espectro de emisión de los Si-QDs
aśı como en la intensidad de la misma [13].
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Las muestras fueron sometidas a 1, 2 y 3 procesos de implantación; de esta forma, se tendrán
una, dos o tres capas de Si-QDs inmersos en SiO2. Las enerǵıas de implantación se calcularon
usando el programa SRIM para que las distribuciones no se traslaparan. La idea general de
tener varias capas de Si-QDs es que si la emisión depende del número total de Si-QDs excitados,
entonces una mayor cantidad de nanocristales implicaŕıa una mayor señal de PL.

Figura 5.3: Proceso llevado a cabo para sintetizar los Si-QDs en la matriz de śılice. Muestras
M1, M2 y M3.

Figura 5.4: Proceso llevado a cabo para sintetizar los Si-QDs en la matriz de śılice. Muestras
M4 y M5.
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Figura 5.5: Proceso llevado a cabo para sintetizar los Si-QDs en la matriz de śılice. Muestras
M6 y M7.

Figura 5.6: Proceso llevado a cabo para sintetizar los Si-QDs en la matriz de śılice. Muestra
M8.
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5.1.1. Programa SRIM

El programa SRIM permitió calcular la distribución de los iones implantados en la matriz
de śılice, aśı como el daño producido por éstos. Las distribuciones son cuasi-gaussianas con un
máximo en el pico que varió de acuerdo a la enerǵıa de implantación, siendo estos valores de
1.65 µm, 2.45 µm y 3.24 µm, medidos a partir de la superficie, para las enerǵıas de 1.5, 3 y 5
MeV, respectivamente. El FHWM calculado para cada distribución fue de 0.3252 µm.

La figura 5.7 presenta la distribución de los iones de silicio para las muestras M1, M2
y M3. La distribución teórica de iones de silicio es la misma; sin embargo, su color difiere.
Esto se debe a que fueron sometidas a tratamientos térmicos diferentes lo que provocó que
los defectos creados durante la implantación se pasivaran de diferente manera, obteniendo las
diversas coloraciones que se muestran. Otra posible causa del cambio de color de los sustratos
es que durante los tratamientos térmicos, los iones de silicio se reacomodarán sintetizando
nanopart́ıculas de silicio de diferente tamaño lo cual se refleja como un cambio de color de la
muestra. El mismo comportamiento se observa en las muestras M4, M5, M6, M7 y M8 que se
presentan en las figuras 5.8, 5.9 y 5.10.

Figura 5.7: Simulación de la distribución de los iones en las muestras M1, M2 y M3.

Figura 5.8: Simulación de la distribución de los iones muestras M4 y M5.

De primera instancia y a partir de estos primeros resultados, se puede decir que el número
de tratamientos térmicos, aśı como el tiempo de éstos, están influyendo en las propiedades
ópticas del sistema compuesto por śılice implantada con iones de silicio. Es posible observar

53
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que caracteŕısticas como el brillo y el color son distintas para cada muestra a pesar de tener el
mismo número de implantaciones y la misma afluencia de implantación.

Figura 5.9: Simulación de la distribución de los iones en las muestras M6 y M7.

Figura 5.10: Simulación de la distribución de los iones en la muestra M8.

Ya que la implantación de iones produce defectos en la matriz de śılice, el programa SRIM
permitió también calcular las vacancias producidas por cada ion implantado. En la figura 5.11 se
presenta la distribución de iones, aśı como de las vacancias producidas por los iones implantados
en SiO2. Se observa que en las muestras M1, M2 y M3 la distribución de vacancias se incrementa
a mayor profundidad y presenta un máximo muy cerca de la concentración de los iones de
silicio. Una vez que se llega al alcance máximo de los iones de silicio implantados, las vacancias
caen abruptamente. Lo anterior se explica ya que los iones de silicio pierden toda su enerǵıa,
deteniéndose donde su alcance es máximo. Después de este punto, el daño producido es mı́nimo.
Es importante hacer notar que durante los tratamientos térmicos el hidrógeno presente en las
atmósferas se difundirá con mayor facilidad debido a las vacancias producidas.

En las figuras 5.12, 5.13 y 5.14 se presenta la distribución de las vacancias para las muestras
M4 a M8. Se observa que justo en la intercepción de las distribuciones de los iones se presentan
un gran número de vacancias.
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CAPÍTULO 5. RESULTADOS 5.1. IMPLANTACIÓN IÓNICA

Figura 5.11: Simulación de la distribución de los iones implantados en las muestras M1, M2 y
M3, aśı como con las vacancias producidas por éstos durante la implantación.

Figura 5.12: Simulación de la distribución de los iones implantados en las muestras M4 y M5,
aśı como las vacancias producidas por éstos durante la implantación.

Figura 5.13: Simulación de la distribución de los iones implantados en las muestras M6 y M7,
aśı como las vacancias producidas por éstos durante la implantación.
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Figura 5.14: Simulación de la distribución de los iones implantados en la muestra M8, aśı como
las vacancias producidas por éstos durante la implantación.

5.2. Propiedades ópticas

5.2.1. Absorción óptica

Influencia de la absorción óptica con el tiempo de calentamiento

El primer estudio realizado a las muestras fue la medición de la absorción óptica. Tal como
se explica en el caṕıtulo 4, lo anterior se hizo con el objetivo de observar la relación entre el
tiempo de calentamiento y las propiedades de absorción de los sistemas nanoestructurados. Los
resultados de la transmitancia a temperatura ambiente se muestran en la figura 5.15.

Figura 5.15: Espectro de transmitancia de las muestras sintetizadas.

Las muestras M1, M2 y M3 (ver figura 5.16) son las que presentan la mayor transmisión,
es decir, son las más transparentes. En estas muestras el tiempo de calentamiento en A.R. fue
de 1.5 y 3 horas, para M1 y M2 respectivamente y de 1.5 horas en A.R. y 1 hora en A.O. para
M3. Estos sustratos solamente tienen un proceso de implantación bajo las mismas condiciones
de afluencia, ángulo de incidencia y enerǵıa (1.4X1017 Si/cm2, 0o y 5 MeV).
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Figura 5.16: Espectro de transmitancia de las muestras M1 y M2 calentadas en A.R. a 1100oC
durante 1.5 horas y 3 horas, respectivamente y M3 calentada en A.R. a 1100oC durante 1.5
horas y posteriormente en A.O. a 600oC por 1 hora.

Figura 5.17: Espectro de transmitancia de las muestras M2, M4 y M6 calentadas en A.R. a
1100oC por 3 horas.

La figura 5.17 presenta los espectros de las muestra calentadas por 3 horas utilizando la
misma atmósfera de calentamiento (A.R.). La muestra M2 posee buenas propiedades de trans-
misión a partir de los 300 nm teniendo un porcentaje de transmisión de aproximadamente 70 %;
sin embargo, no sucede lo mismo para las muestras M4 y M6 cuyas propiedades de trasmisión
a esa longitud de onda apenas llegan al 5 %. La diferencia entre las muestras M2, M4 y M6 es
el número de implantaciones: M2 presenta una implantación a 5 MeV mientras que en M4 y
M6 se realizaron dos implantaciones a 5 y 3 MeV para M4, y 5 y 1.5 MeV en el caso de M6. A
partir de estos resultados se infiere que una doble implantación podŕıa ser la responsable de la
cáıda en el valor de la transmitancia, pues las muestras M4 y M6 poseen más defectos que M2,
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haciendo más opaca la muestra.

El espectro de transmitancia de las muestras calentadas en tres etapas de 1.5 horas en A.R.
hasta alcanzar las 4.5 horas se presenta en la figura 5.18. M5 y M7 tienen dos procesos de
implantación. En el primer caso las enerǵıas de implantación fueron 5 y 3 MeV y las colas de
las distribuciones de ambas implantaciones se interceptan (ver figura 5.12). Para la muestra M7
la enerǵıa de la primera implantación fue la misma (5 MeV) y para la segunda implantación
fue de 1.5 MeV, teniéndose distribuciones completamente separadas (ver figura 5.13).

De las tres muestras las más transparentes resultan ser M5 y M7, aun aśı sus valores de
trasmitancia resultan ser pobres alcanzando un valor máximo de 25 % en aproximadamente 400
nm. Una vez más se observa el mismo comportamiento que en la figura 5.17, sólo que en este
caso las muestras presentan 2 y 3 implantaciones. Los sustratos con dos implantaciones (M5 y
M7) muestran una mayor transmitancia que M8, la cual cuenta con 3 distribuciones de Si-QDs.
Con este resultado se confirma el hecho de que las implantaciones están mermando el nivel de
transmitancia en las muestras. Se tiene claro que si el objetivo es sintetizar una muestra con
Si-QDs y una buena transmitancia, es suficiente contar con una sola distribución de iones de
silicio.

Figura 5.18: Espectro de transmitancia de las muestras M5, M7 y M8 calentadas en A.R. a
1100 oC por 4.5 horas.

Realizando una comparación del espectro de transmitancia de la śılice antes de ser implanta-
da es evidente que las propiedades de transmisión cambian debido a la presencia de los Si-QDs.
Por ejemplo, el espectro de transmitancia de la muestra M3 (ver figura 5.16) la cual resulta
ser la muestra más transparente, tiene buenas propiedades de transmisión a partir de 300 nm
y para el caso de la śılice antes de implantar, éste iniciaba en 200 nm.

Fijando la longitud de onda en 200 nm, de las gráficas de transmisión es posible obtener el
porcentaje de transmisión de cada muestra a esa longitud de onda (figura 5.19). Una tendencia
que se observa es que a medida que aumenta el tiempo de calentamiento y el número de procesos
de implantación, la transmitancia disminuye y esto se observa en el color de las muestras que
se vuelven más opacas.
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Figura 5.19: Porcentaje de transmisión medido a una longitud de onda de 200 nm de las mues-
tras sintetizadas en función del tiempo de calentamiento.

La misma gráfica de la figura 5.19 se realizó, pero ahora para longitudes de onda del espectro
visible a 400 y 700 nm. Los resultados se presentan en las figuras 5.20 y 5.21, respectivamente.

Figura 5.20: Porcentaje de transmisión medido a una longitud de onda de 400 nm de las mues-
tras sintetizadas en función del tiempo de calentamiento.
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Figura 5.21: Porcentaje de transmisión medido a una longitud de onda de 700 nm de las mues-
tras sintetizadas, en función del tiempo de calentamiento.

De manera general se observa que tanto para las longitudes de onda de 200, 400 y 700 nm las
muestras M1, M2 y M3 con un solo proceso de implantación resultan ser las más transparentes,
siendo la más transparente M3 seguida de M2 y M1. En el intervalo del espectro visible el valor
de la transmitancia para la muestra M3 se aproxima al de la śılice virgen (90 %).

Considerando las muestras con iguales condiciones de implantación M4-M5 y M6-M7, las
muestras M4-M5 presentan una irregularidad pues en este caso la muestra más transparente
resulta ser la M5 la cual tiene más tiempo de recocido. La razón podŕıa relacionarse con las
atmósferas de calentamiento utilizadas.

En las muestras M6-M7 la tendencia continua y a tiempos prolongados de calentamiento la
muestra se vuelve más opaca, lo mismo sucede con la muestra M8 la cual presenta la menor
absorción.

Influencia en la atmósfera de calentamiento

Del espectro de transmitancia (ver figura 5.15) se observa que la muestra que presenta mayor
porcentaje de transmisión es la muestra M3, cuyas atmósferas de calentamiento consistieron en
A.R. durante 1.5 horas y tratamiento extra en A.O. durante 1 hora; después se encuentran las
muestras M2 y M1, donde solamente se utilizó la A.R. en ambos casos. Esto puede deberse a
que en la A.R. se utilizó hidrógeno durante el tratamiento térmico. El exceso de hidrógeno en la
muestra pudo provocar un exceso de enlaces libres de H, quedando como defectos. Al momento
de poner en contacto al sistema con un atmósfera oxidante los átomos de ox́ıgeno pudieron
haberse unido a los enlaces libres de H, creando moléculas de agua, las cuales se evaporarán
durante el tratamiento térmico, eliminando los enlaces sueltos de H y desapareciendo los defectos
creados por el H.

Las muestras M5 y M4 presentan valores de trasmitancia similares. Aunque la M5 es más
transparente que la muestra M4, las dos tienen dos capas de Si-QDs, cuyas distribuciones se
interceptan a una profundidad de 2.72 µm; la muestra M5 fue sometida a tres tratamientos
térmicos en A.R., mientras que la muestra M4 solamente a 2 bajo las mismas condiciones.
Durante el primer tratamiento térmico los Si-QDs se forman y los daños producidos por la
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implantación se revierten, para la segunda implantación sucede lo mismo. Sin embargo, puede
ocurrir que los daños en la muestra M4 aun estén presentes y sean los responsables de la alta
absorción, por el contrario, en la muestra M5 el tratamiento térmico extra ayudo a terminar
de revertir los daños de las dos implantaciones.

Para el caso de las muestras M6 y M7 donde sus distribuciones están separadas aproxima-
damente 3 µm de sus picos máximos de concentración, la muestra más transparente es la M6
seguida de la M7. Las atmósferas de calentamiento usadas en ambas muestras fueron A.R., con
tres tratamientos térmicos para la M6 y dos para la M7. Lo anterior sugiere que los Si-QDs en
la muestra M5 son de menor tamaño que en la muestra M4, de tal forma que los primeros absor-
ben menos radiación electromagnética que los segundos. El recocido gúıa a una redistribución
de los iones implantados y a la formación de los Si-QDs.

Por último se encuentra que la muestra que más luz absorbió es M8, con 3 tratamientos
térmicos en A.R.

De los resultados previos se puede resumir que las muestras más transparentes fueron aque-
llas con solo un proceso de implantación. A medida que fueron aumentando tanto el tiempo de
calentamiento como el número de capas, las muestras se tornaron opacas.

Medición de la banda prohibida

Con los espectros de transmitancia se calculó la banda prohibida aproximada de los Si-
QDs utilizando el método de Tauc. La absorción de un fotón gúıa a la transición entre estados
electrónicos extendidos de la banda de valencia a la banda de conducción, la diferencia de esa
enerǵıa resulta ser la Eg. Graficando (αhv)1/2 contra hv y realizando una aproximación a una
recta justo en el borde de absorción, se obtiene que la intercepción de la recta con el eje de las
abscisas es el valor de la enerǵıa de la banda prohibida.

Para calcular la enerǵıa de la banda prohibida, primero se calculó α utilizando la ecuación
5.1.

α =
1

d
ln

(
100

%transmitancia

)
(5.1)

De la ecuación (5.1), d es el grosor de la muestra, y del experimento de absorción óptica
se conoce la transmitancia. El grosor d de las muestras se obtuvo con el programa SRIM,
calculando la profundidad que alcanzan los iones de silicio en la matriz.

Una vez calculado α se gráfica (αhv)1/2 vs E(hv). En la región lineal se ajusta una recta, y
la intersección de ésta con el eje X corresponde al valor de la banda prohibida (Eg) de los QDs
en cada muestra.

La enerǵıa de la banda prohibida para las muestras M1 y M2 se muestra en la figura
5.22, los valores de enerǵıa encontrados son de 1.95 y 2.13 eV, respectivamente. Calculando la
diferencia de enerǵıa entre ambas muestras el valor es 0.18 eV. Este resultado implicaŕıa que el
calentamiento extra de la muestra M2 produjo un aumento en la enerǵıa de la banda prohibida.
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(a) (b)

Figura 5.22: Gráfica (αhv)1/2 vs E(hv) para las muestras (a)M1 (b)M2.

La muestra M3 (figura 5.23) presenta un Eg de 3.8 eV. Si comparamos las muestras M2
y M3, notamos que ambas tienen dos tratamientos térmicos diferentes. Aun cuando ambas
presentan dos tratamientos térmicos, el hecho de que la muestra M3 haya sido calentada en
presencia de ox́ıgeno, produjo un aumento considerable en la enerǵıa de la banda prohibida

Figura 5.23: Gráfica (αhv)1/2 versus E(hv) para la muestra M3.

Para las muestras M4 y M5 (ver figura 5.24) se encontraron valores de 1.76 eV y 2.9 eV,
respectivamente. La diferencia de enerǵıa entre ambas muestras es de 1.14 eV el cual es un
valor alto si consideramos que tienen igual número de distribuciones de Si y la misma afluencia;
sin embargo, lo importante radica en que la atmósfera y el tiempo de calentamiento de cada
muestra están influyendo en el tamaño de los Si-QDs. De manera general se podŕıa pensar que
los QDs de la muestra M5 son de menor tamaño que los de la muestra M8. Se repite la tendencia
mostrada tanto para las muestras M1-M2 y M4-M5: a mayor tiempo de calentamiento de las
muestras, la banda de enerǵıa prohibida aumenta.
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(a) (b)

Figura 5.24: Gráfica (αhv)1/2 vs E(hv) para las muestras (a)M4 (b)M5.

La Eg para M6 fue de 2.25 eV y en el caso de M7 fue de 1.85 eV (ver figura 5.25). En este
par de muestras la enerǵıa de la banda prohibida disminuyó cuando el tiempo de calentamiento
aumentó, la disminución fue de 0.4 eV.

(a) (b)

Figura 5.25: Gráfica (αhv)1/2 vs E(hv) para las muestras (a)M6 (b)M7.

La M8 fue la muestra que presentó la menor enerǵıa de la banda prohibida con un valor
de 1.11 eV. Este valor coincide con la enerǵıa de la brecha prohibida del silicio en bulto y su
gráfica se observa en la figura 5.26.

Figura 5.26: Gráfica (αhv)1/2 vs E(hv) para la muestra M8.
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Es muy importante mencionar que la enerǵıa de la banda prohibida es un cálculo aproxi-
mado, debido a que no sólo se están excitando los Si-QDs, sino también la matriz de śılice y la
interfaz que se forma QDs-SiO2. Un posible modelo del sistema que se tendŕıa es el mostrado
en la figura 5.27.

Figura 5.27: Probable estructura de bandas del sistema SiO2 / Si-QDs. Reproducida de [44].

La transmitancia calculada tiene una contribución de la śılice, de los Si-QDs y de la interfaz.
En el modelo de la figura 5.27 se representan dichos componentes del sistema y permitirá mas
adelante entender el proceso de la fotoluminiscencia en el sistema sintetizado en este trabajo.

5.3. Fotoluminiscencia

5.3.1. Fotoluminiscencia a temperatura ambiente

Los espectros de PL a temperatura ambiente de las muestras se presentan en la figura
5.28 (a), mientras que en la figura 5.28 (b) se observan los máximos de los picos normalizados
a la muestra testigo M1. Se observa una correlación entre la señal de PL y la transmitancia
(figura 5.15), observándose que las muestras más transparentes son las que presentan una mayor
señal de PL. El pico de PL de la muestra testigo M1 está en 793 nm; sin embargo, se observan
corrimientos hacia longitudes de onda mayores a medida que aumenta el tiempo de tratamiento
térmico y el número de capas de Si-QDs.

A partir de la figura 5.28, se pueden observar dos grupos bien definidos: sistemas que con-
tienen una distribución de nanopart́ıculas de Si, y los que contienen dos ó tres distribuciones.
En el primer grupo se aprecia un incremento en PL, respecto a la muestra testigo M1, tal como
se presenta en la figura 5.29; mientras que en la figura 5.30 se pueden observar las curvas de
PL que disminuyeron su señal, y forman parte del segundo grupo.
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(a) (b)

Figura 5.28: (a) Espectro de PL de las muestras sintetizadas (b)máximos de los picos normali-
zados a la muestra testigo M1.

Figura 5.29: Espectro de PL de las muestras sintetizadas que presentan mayor señal fotolumi-
niscente.
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Figura 5.30: Espectro de PL de las muestras sintetizadas que presentan menor señal fotolumi-
niscente.

¿Qué sucede con el pico de emisión de PL de las muestras con respecto al tiempo de ca-
lentamiento? La figura 5.31 muestra el espectro de las muestras M3, M2 y M1, la primera y
segunda con dos tratamientos térmicos y la tercera con uno (muestra testigo). La muestra M3
es la que mayor señal PL presenta de todos los sistemas sintetizados, incrementando la señal
de PL 2.54 unidades con respecto a la muestra testigo. El pico máximo de PL de este espectro
muestra un ligero corrimiento hacia el azul. En el caso de la muestra M2, ésta también presenta
un incremento en PL respecto a M1, aunque ligeramente menor del que se observa en M3. En
esta caso, el pico de PL está localizado prácticamente en el mismo lugar que el de M1.

El incremento en PL en M2 y M3 se puede atribuir a que ambas muestras presentan 2
tratamientos térmicos. Como se hab́ıa mencionado anteriormente, el primer tratamiento térmico
en A.R. (inmediatamente posterior a la implantación iónica) permite la nucleación de los Si-QDs
y revierte los daños ocasionados durante la implantación. En ambas muestras se cuenta con un
segundo tratamiento térmico, que aunque bajo diferentes condiciones de tiempo y atmósfera
de tratamiento, conducen a un mismo resultado: el incremento en la señal de PL. Se puede
suponer que este segundo tratamiento térmico puede estar pasivando los defectos en la interfaz
que permanecen aun después del primer tratamiento térmico, disminuyendo los estados no
radiativos (producto de estos defectos no pasivados) e incrementado el mecanismo de emisión.

En el caso de la muestra M3 (con tratamiento en atmósfera oxidante), la pequeña diferencia
en intensidad de PL respecto a M2, puede deberse en parte al nitrógeno molecular contenido
en la A.O., cuyos componentes principales son nitrógeno (78.1 %) y ox́ıgeno (20.9 %). Se ha
observado que el nitrógeno puede incrementar la señal de PL [45].

Los espectros de PL de las muestras calentadas durante 3 horas se observan en la figura
5.32. La muestra M2 resulta ser la que presenta mayor intensidad de la señal PL. La muestra
fue sometida a dos tratamientos térmicos en A.R. y sólo posee un proceso de implantación.

Las muestras M4 y M6 poseen una intensidad mucho menor que la muestra M2 y el pico
del espectro fotoluminiscente se recorre a longitudes de onda del infrarojo. Tanto la muestra
M4 como M6 poseen dos distribuciones de silicio, pero las distribuciones en el primer caso śı se
interceptan y en el segundo están completamente separadas. En este punto se podŕıa decir que
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Figura 5.31: Espectro de fotoluminiscencia las muestras M1, M2 y M3, calentadas en diferentes
atmósferas.

durante el primer tratamiento térmico se sintetizan los Si-QDs de la primera implantación y
los enlaces libres (dangling bonds) son pasivados debido al hidrógeno. Posteriormente la misma
muestra es implantada por segunda vez a una enerǵıa menor y nuevas vacancias aparecen. Es
posible que los Si-QDs ya formados crezcan a expensas de los nuevos, y al aumentar el tamaño
de los QDs los efectos de confinamientos cuántico dejan de ser relevantes y por lo tanto la PL
medida deriva de los defectos en la interfaz. El efecto de crecimiento de los Si-QDs se manifiesta
por el corrimiento hacia el IR de las muestras M4 y M6. De acuerdo al modelo de confinamiento
cuántico el aumento en la longitud de onda del pico de PL corresponde a un incremento en el
tamaño de la nanopart́ıcula.

Figura 5.32: Espectro de fotoluminiscencia las muestras calentadas en A.R. durante 3 horas.

En el espectro de las muestras calentadas durante 4.5 horas (ver figura 5.33), la muestra
con mayor señal fotoluminiscente es la muestra M5 seguida de la muestra M7 y M8. Sucede
lo mismo en estos casos, los primeros Si-QDs formados en el primer tratamiento térmico están
creciendo a expensas de los nuevos Si-QDs además de causar defectos en la matriz de śılice, es
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por ello que la probabilidad de transiciones radiativas decrece. El aumento de tamaño de los
Si-QDs se ve reflejado en la emisión de luz que ocurre a longitudes de onda más grandes.

Figura 5.33: Espectro de fotoluminiscencia las muestras calentadas durante 4.5 horas.

Si comparamos la muestras con respecto a la enerǵıa de la banda prohibida se observa que los
pares de muestras M1 y M7, M2 y M6 poseen valores similares. Para el primer par de muestras se
tienen condiciones diferentes tanto de capas de silicio como de tratamientos térmicos y además
el pico de PL en la muestra M7 tiende a una longitud de onda mayor. Considerando la teoŕıa
del confinamiento cuántico se puede decir que el tamaño de los Si-QDs sintetizados para las
muestras M1 y M7 vaŕıan y eso se ve reflejado en el pico de PL. El tamaño de los Si-QDS es de
esperarse que modifique pues la muestra M7 tiene dos procesos de implantación y las vacancias
producidas son mayores, por lo tanto es posible que los iones de silicio se difundan en la matriz
de śılice provocando que durante el recocido del primer tratamiento los Si-QDs ya formados
crezcan más a expensas de los más pequeños.

En la tabla A.2, se presenta un resumen de la enerǵıa de la banda prohibida, el número de
capas de silicio, tratamientos térmicos de las muestras sintetizadas, posición del pico de PL y
valores normalizados a M1 de cada curva.

Tabla 5.1: Resumen de resultados de PL obtenidos

Muestra Eg (eV) # capas de Si Posición del pico de PL Tratamientos térmicos Valores normalizados a M1

M1 1.95 1 765 nm A.R. 1

M2 2.13 1 767 nm Doble en A.R. 2.45

M3 3.8 1 757 nm A.R. + A.O. 2.68

M4 1.76 2 800 nm A.R. (ambas implantaciones) 0.39

M5 2.9 2 808 nm A.R. (ambas implantaciones) + tratamiento extra A.R. 0.86

M6 2.25 2 805 nm A.R. (ambas implantaciones) 0.30

M7 1.85 2 814 nm A.R. (ambas implantaciones) + tratamiento extra A.R. 0.15

M8 1.11 3 808 nm A.R. (ambas implantaciones) 0.10
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En resumen, tener multicapas de Si-QDs no es el escenario ideal si se busca incrementar la
PL del sistema. Se pensó que las implantaciones consecutivas ayudaŕıan a incrementar la señal
de PL, pues se contaŕıa con un número mayor de iones de Si que podŕıan sintetizar más Si-QDs.
Lo anterior no se observó en ninguna muestra con más de una distribución de silicio. La cáıda
en la PL de los sistemas multicapas puede deberse a muchos factores, como lo son:

• Las múltiples irradiaciones iónicas podŕıa desactivar los centros luminiscentes al deshacer
los Si-QDs previamente sintetizados.

• Las irradiaciones aumentan los defectos creados en la red, que no alcanzan a pasivarse.

• Los prolongados tratamientos térmicos podŕıan saturar los sistemas con hidrógeno, des-
activando los centros luminiscentes.

• La posible amorfización del material atribuido a la acumulación de defectos puntuales en
la interfaz. Éstos producen defectos no radiativos que podŕıan apagar la emisión de los
centros luminiscentes.

Influencia en la atmósfera de calentamiento

Todas la muestras presentadas en esta tesis fueron sometidas a tratamientos térmicos en
A.R., a excepción de la muestra M3, la cual fue recocida en A.O. La A.R. contiene hidrógeno,
el cual funciona como pasivante de los defectos creados en la matriz de SiO2 y en la interfaz
Si/SiO2, por lo que la eliminación de los defectos resultaŕıa en un aumento de la intensidad
de la PL. En la literatura se menciona que la utilización de una A.R. en tratamientos térmicos
no evidencia cambio de tamaño, distribución espacial o concentración de los Si-QDs [31]; esto
refuerza la idea de que el tiempo de calentamiento pudiera ser el causante del aumento en el
tamaño de los Si-QDs y de la disminución de la señal de PL.

En el caso de la muestra M3 pasivada en A.O. lo primero que se observa es que el pico de
PL esta en 757 nm, siendo la muestra con la longitud de onda más cercana al color rojo. Este
resultado concuerda con estudios anteriores en donde se ha observado que Si-QDs expuestos a
atmósferas que contienen argón u ox́ıgeno presentan emisión en ese intervalo de longitudes de
onda. Hipotéticamente la emisión hacia longitudes de onda más cortas estaŕıa relacionada con
la pasivación de la superficie y probablemente a la presencia de ox́ıgeno.[46]. Algunos resultados
sugieren que la recombinación e−-h+ en muestras expuestas a ox́ıgeno se produce a través de
portadores atrapados en estados localizados, relacionados con el ox́ıgeno que se estabilizan por
el ensanchamiento de la banda prohibida inducida por el confinamiento cuántico [5].

Lo anterior hace pensar que el mayor incremento de PL en la muestra M3 sometida a un
tratamiento térmico en A.O., se debe a una combinación del aumento en PL producto de tanto
del nitrógeno como el ox́ıgeno presente en la atmósfera de tratamiento. Por otro lado Yoon
[47] sugiere que el aumento en la PL de los nanocristales de Si en presencia de ox́ıgeno, tiene
su origen en la pasivación de los defectos localizados en la interfase Si/SiO2, conocidos como
centros Pb (−Si ≡ Si3).

69



5.3. FOTOLUMINISCENCIA CAPÍTULO 5. RESULTADOS

5.3.2. Fotoluminiscencia en función de la temperatura

De las muestras sintetizadas se decidió realizar las mediciones de PL en función de la tem-
peratura sólo a las muestras M1, M2 y M3, que son las que mayor señal señal fotoluminiscente
presentan.

Figura 5.34: Espectros de PL tomados a diferentes temperaturas para la muestra M1.

La figura 5.34 presenta el espectro de PL medido a diferentes temperaturas en vaćıo para
la muestra M1. Cada gráfica fue normalizada y se observa que a medida que disminuye la
temperatura el pico de PL se desplaza a longitudes de onda menores; es decir, a enerǵıas más
altas. Inicia en 1.64 eV para la temperatura más alta (300 K) y termina en 1.70 eV para 11 K.
Es importante hacer notar que la forma espectral apenas cambia. El hecho de que el espectro
de PL no cambie de forma, pero se recorra a longitudes de onda mayores con el incremento de
la temperatura sugiere que la dependencia de la temperatura con respecto a la intensidad de
emisión es la misma para todos los tamaños de Si-QDs que contribuyen al espectro.

En la figura 5.35 se presenta la intensidad de la PL integrada en el intervalo de temperaturas
de 11 a 300 K. Para la muestra M1 se observa que la gráfica coincide con los resultados presen-
tados por Brongersma et al. [48]. El pico de intensidad se incrementa con la temperatura hasta
alcanzar los 100 K y decrece para temperaturas por debajo de ese valor. También se observa
que para bajas temperaturas la intensidad de PL decrece y el pico se recorre a enerǵıas más
altas; caso contrario se tiene cuando la temperatura aumenta, pues también decrece la señal
PL, pero el pico se recorre a bajas enerǵıas. Calcott et al. [49] introdujeron un modelo para
explicar dicho comportamiento, inicialmente para silicio poroso. En el modelo que presenta los
estados excitónicos. De esta forma se tiene que un excitón es el acoplamiento de un electrón
y un hueco. Los excitones libres son especies móviles, pero también pueden estar enlazados a
impurezas o defectos este tipo de excitones son llamados excitones ligados. La recombinación
radiativa tanto de excitones libres como de excitones ligados dan origen a la fotoluminiscencia.
Cuando un electrón en un estado fundamental (banda de valencia) es excitado a un nivel de
mayor enerǵıa (banda de conducción) se puede describir como un par electrón-hueco, se tiene
un estados excitónico. La figura 5.36 muestra estados excitónicos localizados.
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Figura 5.35: Intensidad PL integrada en función de la temperatura.

Figura 5.36: Diagrama de estados localizados (estados base y estados excitados) [50].

Los estados excitónicos están separados por una enerǵıa ∆ debido a la interacción de inter-
cambio del electrón y el hueco. El nivel más bajo corresponde a un estado triplete y el nivel
más alto corresponde a un estado singlete (ver figura 5.37).

El excitón triplete tiene esṕın electrónico 1. El excitón singlete, sin embargo, no tiene esṕın
electrónico lo cual permite que la recombinación óptica sea permitida mientras que en el estado
triplete la recombinación óptica es prohibida [50].

A baja temperatura, sólamente el estado triplete es ocupado y la tasa de decaimiento ra-
diativo es más largo. Cuando la temperatura se eleva, la población del nivel superior, la cual
está caracterizada por un decaimiento más rápido, llega a ser más importante.

La tendencia mostrada en la muestra M1 se repite para las muestras M2 y M3 (ver figuras
5.38 y 5.39). En el caso de la muestra M2 el pico de PL se encuentra en aproximadamente 1.66
eV en 300 K y se recorre hasta 1.71 eV cuando se llega a 11 K. El pico de mayor intensidad
aparece en 100 K, para temperaturas por debajo y por arriba de este valor la señal PL decrece.
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Figura 5.37: Modelo introducido por Calcott et al. [51].

En la muestra M3, el pico de enerǵıa aumenta de 1.64 a 1.70 eV cuando la temperatura
disminuye de 300 a 11 K. El pico de PL más intenso también se presenta a 100 K.

(a) (b)

Figura 5.38: (a) Espectros de PL tomados a diferentes temperaturas para la muestra M2
(b)Intensidad PL integrada en función de la temperatura.

Dovrat et al. [52] sugieren que los procesos no radiativos dominan el nivel más bajo (triplete).
La concentración de fronteras entre los Si-QDs podŕıa ser el origen de recombinaciones no
radiativas en el nivel inferior y este comportamiento domina a bajas temperaturas; mientras
que para temperaturas altas, el tiempo de decaimiento llega a ser significativamente más corto,
suministrando menos tiempo para que los procesos que dan origen a decaimientos no radiativos
tengan lugar. La transición del nivel superior (singlete) está asociada con Si-QDs donde la
enerǵıa de la banda prohibida se incrementa cuando decrece el tamaño de los Si-QDs.
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(a) (b)

Figura 5.39: (a)Espectros de PL tomados a diferentes temperaturas para la muestra M3
(b)Intensidad PL integrada en función de la temperatura.

5.3.3. Fotoluminiscencia en función de la potencia del láser

La medición de PL variando la potencia del láser fue para determinar si los Si-QDs sinteti-
zados mediante la implantación de iones presentan ganancia óptica, ya que en el año 2000 fue
reportada la evidencia de ganancia óptica en Si-QDs sintetizados mediante la implantación de
iones de silicio en dióxido de silicio crecido sobre obleas de silicio [17]. La técnica utilizada para
medir la ganancia óptica fue VSL (variable stripe length).

La ganancia óptica es una propiedad que adquieren los materiales semiconductores cuando
en ellos se consigue la inversión de población, que permite que se produzca el fenómeno de
emisión estimulada, y que éste predomine frente al de emisión espontánea. De acuerdo a lo
anterior en este trabajo de tesis se realizó el experimento variando la potencia del láser para
inducir la inversión de población (llevar al sistema a un punto en donde la mayoŕıa de los Si-QDs
estén excitados). Lo anterior se realizó mediante la variación de la potencia iniciando en 0.2
mW, hasta alcanzar los 22 mW. Conforme aumenta la potencia también aumenta el número
de fotones por segundo que inciden en la muestra.

Los espectros de PL variando la potencia del láser para la muestra M1 se presentan en la
figura 5.40, donde se observa que a medida que aumenta la potencia del láser, la señal de PL se
intensifica. Cada uno de los espectros se integró y en la figura 5.41 se presentan los resultados.
En el intervalo de 0.2 mW hasta 20 mW se observa un comportamiento lineal, lo cual indicaŕıa
que no se presenta ganancia óptica; sin embargo, cuando se llega a la máxima potencia del
láser, el comportamiento resulta irregular y esto podŕıa ser un indicativo de que las muestras
presentan ganancia óptica.
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Figura 5.40: Espectro de PL para la muestra M1 variando la potencia del láser.

Figura 5.41: Espectro de PL integrado en función de la potencia del láser.

El espectro para la muestra M2 (ver figura 5.42) también presenta la caracteŕıstica de que
a medida de que aumenta la potencia del láser la señal aumenta. La gráfica de PL integrada
se presenta en la figura 5.43. El comportamiento en esta muestra es lineal de tal forma que no
presentaŕıa ganancia óptica.
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Figura 5.42: Espectro de PL para la muestras M2 variando la potencia del láser.

Figura 5.43: Espectro de PL integrado en función de la potencia del láser.

El espectro de PL para la muestra M3 (ver figura 5.44) sigue la misma tendencia que la
muestra M1. Para tener resultados más factibles sobre ganancia óptica seŕıa importante realizar
mediciones con láseres pulsados de tal manera que los pulsos sean rápidos y con suficiente
potencia para lograr la inversión de población necesaria para provocar la emisión estimulada. Los
resultados obtenidos con la medición indican que las muestras que podŕıan presentar ganancia
óptica seŕıan sólo las muestras M1 y M3 (figura 5.41 y 5.45).

Es importante mencionar que para que exista ganancia óptica primero se deben de superar
las pérdidas en la emisión y dos mecanismos que imposibilitaŕıan dicho fenómeno son la:

• Absorción de portadores libres.

• Dispersión de la luz durante la emisión.
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Figura 5.44: Espectro de PL para la muestras M3 variando la potencia del láser.

La absorción de portadores libres es un proceso en el cual un fotón emitido es absorbido por
un electrón en la banda de conduccción. De esta manera los fotones se pierden y no contribuyen
a la ganancia óptica. Lo importante radica en que el incremento en la recombinación radiativa
de los Si-QDs está acompañado por una disminución en la absorción de portadores libres. En el
caso de la dispersión de la luz en la emisión, si se observa el espectro de PL de Si-QDs, éste es
amplio, lo que significa que se tiene una distribución de varios tamaños de part́ıcula, cada uno
emitiendo a una determinada longitud de onda y no todos contribuyendo de la misma forma.

Figura 5.45: Espectro de PL integrado en función de la potencia del láser.

Origen de la posible ganancia óptica

Pavesi et al [17] proponen un modelo para explicar el origen de la ganancia óptica en Si-
QDs. El modelo consiste de tener tres niveles energéticos. Dos niveles corresponden con el nivel
más bajo desocupado o el borde de la banda de conducción y el nivel más alto ocupado o la
parte superior a la banda de valencia. El tercer nivel es debido a estados en la interfaz entre
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la banda de conducción y la banda de valencia (ver figura 5.46). La excitación óptica provoca
que los electrones de la banda de valencia salten a la banda de conducción, vaciando la parte
superior de la banda de valencia. Los electrones en la banda de conducción se relajan muy
rápidamente al estado en la interfaz. Los electrones en el estado de la interfaz tienen un tiempo
de vida más largo. Para que se lleve a cabo la inversión de población, la tasa de despoblación
del estado inicial es mucho más rápida que la velocidad de llenado v́ıa la recombinación de
portadores mediante los estados en la interfaz; de tal forma que la inversión de población
ocurre entre el nivel superior de la banda de valencia y el estado radiativo asociado con la
interfaz Si−QDs/SiO2

Figura 5.46: Diagrama de enerǵıa para un nanocristal que muestra como la inversión de pobla-
ción se alcanza en el sistema Si-QDs/SiO2. Reproducido de [17].

5.4. Experimento ERDA

El experimento de ERDA se realizó para cuantificar el hidrógeno presente en las muestras.
Como ya se ha reportado en la literatura el hidrógeno es utilizado para pasivar los defectos
en la interfaz Si-QDs /SiO2; sin embargo, para tiempos prolongados de tratamientos térmicos
podŕıa ocurrir lo contrario, el exceso de hidrógeno podŕıa desactivar los centros luminiscentes
produciendo una disminución de la señal de PL.

En la figura 5.47, se presenta el perfil de concentración de hidrógeno para la muestra M1. La
mayor cantidad de hidrógeno en la muestra se encuentra en la superficie desde una profundidad
de 0 hasta 0.23 µm, a partir de este valor la concentración de hidrógeno comienza a disminuir
y nuevamente a una profundidad de 0.45 µm aparece otro pico de menor concentración que el
primero. Para profundidades mayores a 1 µm la cantidad de hidrógeno tiende a disminuir.

Realizando la comparación de la profundidad de los átomos de hidrógeno con la profundidad
que alcanzan los iones de silicio en la muestra M1, vemos que los iones de silicio están totalmente
separados de los átomos de hidrógeno, éstos alcanzan hasta 1 µm mientras que la distribución
de silicio va de 2 a 3.6 µm.
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Figura 5.47: Perfil de concentración de hidrógeno de la muestra M1, obtenido con la técnica
ERDA.

En la muestra M2, la concentración de hidrógeno aumentó 8 % con respecto a la muestra
M1 (ver figura 5.48); esto es de esperarse ya que la muestra M2 se sometió a dos tratamientos
térmicos. Relacionando la señal de PL con la pasivación de defectos debido al hidrógeno, se
puede decir que el aumento de éste mejoró la señal de PL al pasivar una mayor cantidad de
defectos presentes en la muestra.

Figura 5.48: Perfil de concentración de hidrógeno de la muestra M2, obtenido con la técnica
ERDA.

La muestra M3 presenta una disminución en la concentración de hidrógeno con respecto
a las muestras M1 y M2. Sin embargo, en cuanto a la señal de PL es la muestra que mayor

78
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señal de PL exhibe. La muestra M3 tiene dos procesos de implantación en A.R. (N2 50 % + H2

50 %) y A.O. (N2 78.1 % + O2 20.9 %). La disminución de hidrógeno en la muestra es debida
a que el porcentaje de hidrógeno utilizado en los tratamientos térmicos es menor, ya que en la
A.O. la concentración de elementos son N2 y O2. Considerando los dos tratamientos térmicos
el porcentaje de nitrógeno utilizado es de 128.9 %; por lo tanto, y de acuerdo con Hiller et al.
[53] la utilización de N2 durante el recocido de las muestras ayuda a disminuir la densidad de
enlaces libres (defectos Pb en la interfaz Si-QDs /SiO2) produciendo un incremento en la señal
de PL, tal como se observa en la muestra M3.

Figura 5.49: Perfil de concentración de hidrógeno de la muestra M3, obtenido con la técnica
ERDA.

Los perfiles de concentración de hidrógeno del par de muestras M4-M5, que tienen iguales
condiciones de implantación se presentan en las figuras 5.50 y 5.51. La muestra que contiene
una concentración más alta de hidrógeno es la M5, 12 % más que la muestra M4. En este par
de muestras se cumple nuevamente que la concentración de hidrógeno está relacionada con el
aumento de la señal de PL, puesto que es precisamente la muestra M5 la que presenta la señal
de PL con mayor intensidad respecto a la muestra M4. El aumento en la concentración de
hidrógeno en la muestra M5 es producto del tratamiento térmico extra.

79



5.4. EXPERIMENTO ERDA CAPÍTULO 5. RESULTADOS

Figura 5.50: Perfil de concentración de hidrógeno de la muestra M4, obtenido con la técnica
ERDA.

Figura 5.51: Perfil de concentración de hidrógeno de la muestra M5, obtenido con la técnica
ERDA.

El perfil de concentración de hidrógeno en la muestra M6 (ver figura 5.52) presenta una con-
centración máxima del 10 % a una profundidad de 0 a 0.9 µm. Se observa que la concentración
de H oscila desde este valor hasta 0.024 µm y el hidrógeno comienza a disminuir para profun-
didades mayores a 0.8 µm. En la muestra M7 (ver figura 5.53) la concentración de hidrógeno
aumenta en un 10 % y presenta un máximo del 50 % a una profundidad de 0.8 µm. Este valor
tan alto podŕıa tratarse de un error experimental, o bien de una acumulación de hidrógeno a
esta profundidad.
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Para este par de muestras resulta interesante observar que la muestra con una menor con-
centración de hidrógeno (M6), es precisamente la que mayor señal de PL exhibió. ¿Qué sucede
con la muestra M7 cuya concentración de hidrógeno aumentó por el tratamiento térmico ex-
tra? En este caso es posible que se tenga un sistema saturado con hidrógeno, el cual estaŕıa
desactivando los centros luminiscentes y por lo tanto disminuyendo la señal de PL.

Figura 5.52: Perfil de concentración de hidrógeno de la muestra M6, obtenido con la técnica
ERDA.

Figura 5.53: Perfil de concentración de hidrógeno de la muestra M7, obtenido con la técnica
ERDA.

El perfil de concentración de la muestra M8 (ver figura 5.54) podŕıa confirmar la suposición
de que la saturación de hidrógeno inducida por prolongados tratamientos térmicos contribuye
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al descenso en la señal de PL, pues la muestra M8 tiene la mayor concentración de hidrógeno
70 %.

Figura 5.54: Perfil de concentración de hidrógeno de la muestra M8, obtenido con la técnica
ERDA.
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Caṕıtulo 6

Conclusiones

6.1. Conclusiones

El objetivo de este trabajo fue estudiar la relación entre el tiempo del tratamiento térmi-
co y la señal fotoluminiscente de sistemas formados por multicapas de Si-QDs. Para ello se
sintetizaron 8 muestras con 1 ,2 y 3 procesos de procesos de implantación.

Dentro del grupo de muestras con una sola implantación, las muestras más transparentes
y con la señal de PL más intensa resultaron ser M3, M2 y M1 (testigo) respectivamente. La
señal de PL aumentó cuando las muestras M2 y M3 se sometieron a un segundo tratamiento
térmico la primera en A.R. y la segunda en A.O. Para la muestra M2 el aumento fue de 2.45
veces y en la muestra M3 de 2.68 veces con relación a la muestra testigo, de esta manera el
segundo tratamiento térmico está pasivando los defectos en la interfaz Si/SiO2. Lo anterior se
comprueba con el experimento de ERDA puesto que la concentración de hidrógeno presente
en la muestra M2 resulta mayor que en la muestra M1; de acuerdo con Wikilson et al. [36]
una mayor concentración de hidrógeno implica una mayor cantidad de defectos pasivados y por
consiguiente un aumento en la señal de PL.

En el caso de la muestra M3 la cantidad de hidrógeno resultó ser menor que en la muestra
M1 y M2, seguramente debido a que el porcentaje de hidrógeno total utilizado en ambos
tratamientos térmicos fue menor que en la muestra M1; no obstante, la señal de PL aumenta
ligeramente. La razón está en el nitrógeno, ya que la cantidad de nitrógeno utilizado en los
tratamientos resulta ser mayor. Al igual que el hidrógeno, el nitrógeno y el ox́ıgeno estaŕıan
pasivando defectos tales como enlaces libres en el sistema formado.

El pico de PL de la muestra M3 presenta un corrimiento hacia longitudes de onda menores
(azul), lo cual es un indicativo de Si-QDs sintetizados en presencia de nitrógeno [54]. El resultado
concuerda con la enerǵıa de la banda prohibida calculada de 3.8 eV y de acuerdo al modelo
del confinamiento cuántico, si la enerǵıa de la banda prohibida es grande, el tamaño de la
nanopart́ıcula decrece y esto se refleja en el espectro de emisión de la PL.

Se comprueba en este trabajo que las atmósferas que contengan hidrógeno, nitrógeno y
ox́ıgeno son las eficientes para pasivar defectos en el sistema Si-QDs/SiO2, obteniéndose un
aumento en la señal de PL.

El estudio de la PL en función de la temperatura arrojó resultados similares para las tres
muestras: el espectro se recorre a longitudes de onda mayores con el incremento de la tempe-
ratura, teniéndose un promedio de aumento de 0.056 eV. El espectro de mayor intensidad se
tiene a una temperatura de 100 oK.
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Con el experimento de PL variando la potencia del láser las muestras con posible ganancia
óptica son las muestras M1 y M3. En estas muestras cuando se llega a la potencia máxima del
láser se presenta un comportamiento irregular , dando indicios de probable ganancia óptica.
El posible origen de la ganancia óptica aún no está bien determinado, Dal Negro et al. [55]
proponen que la razón podŕıa deberse a estados en la interfaz entre la banda de valencia y
la banda de conducción producto de Si-QDs saturados de hidrógeno u ox́ıgeno. Lo cual en la
muestra M3 es posible pues se utiliza ox́ıgeno en la atmósfera de recocido.

El segundo grupo de muestras (M4-M5) con dos implantaciones a una enerǵıa de 5 y 3
MeV presentaron mayor absorción y la señal de PL en ambas muestras disminuyó con respecto
a la muestra testigo. La muestra M5 resultó ser la más trasparente y fue sometida a tres
tratamientos térmicos en A.R. Esta muestra también presentó la señal de PL más intensa con
respecto a la muestra M4 (dos tratamientos térmicos en A.R.) y en cuanto a la concentración de
hidrógeno el porcentaje es mayor que en la muestra M4. Al tener dos implantaciones, los defectos
creados en la matriz de śılice aumentan, cada tratamiento por cada implantación permite la
pasivación de defectos producidos; sin embargo, la señal de PL se ve favorecida cuando se
tiene un tratamiento extra por cada implantación. Es decir, se observa que los defectos no son
completamente pasivados cuando el número de tratamientos térmicos corresponde al mismo
número de implantaciones como en el caso del primer grupo de muestras.

Lo que sucede es que la mayor concentración de hidrógeno en las muestras es indicativo
de que los daños producidos en la matriz por las dos implantaciones favorece la difusión de
hidrógeno. En el caso de la muestra M4 no fueron suficientes dos tratamientos para pasivar los
defectos.

La disminución de la señal de PL es atribuida al aumento del tamaño de los Si-QDs. Los
Si-QDs formados en el primer tratamiento térmico crecen a expensas de los nuevos (maduración
de Oswald) producto de las dos implantaciones.

En el grupo de las muestras con dos implantaciones a una enerǵıa de 1.5 y 5 MeV (M7-
M8) se concluye lo siguiente. Las muestras absorben más radiación, por lo tanto el espectro de
transmitancia disminuye. En cuanto a la señal de PL también se reduce a 0.30 veces para la
muestra M6 y 0.15 para la muestra M7, esto con respecto a la muestra testigo. En este grupo
de muestras también se presenta un aumento de tamaño de los Si-QDs ya que los picos de PL
de los espectros se recorren a longitudes de onda más grandes. Del modelo de confinamiento
cuántico se predice que el aumento en la longitud de onda del pico de emisión corresponde a
un incremento en el tamaño de la nanopart́ıcula. La muestra M6 (dos tratamientos térmicos
en A.R.) posee la mayor señal de PL y la menor concentración de hidrógeno, caso contrario a
la muestra M7 (tres tratamientos térmicos en A.R.) donde la señal de PL es mı́nima pero la
concentración de hidrógeno es mucho mayor.

Se encontró que en este grupo de muestras, la saturación de hidrógeno en los sistemas
provoca la desactivación de centros luminiscentes y la señal de PL se ve disminuida. Tanto el
aumento del tamaño de los Si-QDs y la desativación de centros luminiscentes debido al exceso
de hidrógeno merman la señal de PL en las muestras.

Con los resultados de la muestra M8 se comprobó que en sistemas multicapas la disminución
de la señal de PL es evidente, ya que en ningún sistema con más de una distribución de iones de
silicio se observó un aumento en la señal de PL en relación a la muestra testigo. La disminución
de la señal de PL es una combinación de defectos que no alcanzan a pasivarse, aśı como la
saturación del sistema con hidrógeno.
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Si lo que se requiere es tener la señal de PL óptima, el método de śıntesis de las muestras
M2 y M3 resulta ser el más eficiente.

6.2. Trabajo a futuro

Con los resultados obtenidos se demostró que las múltiples implantaciones de iones de silicio
en śılice no mejoran la señal fotoluminiscente del sistema, de esta manera se pretende continuar
sintetizando sistemas con solo una implantación de iones de silicio. Ademas de llevar a cabo los
siguientes experimentos:

Tratar de medir la temperatura de la śılice durante la implantación.

Realizar estudios en superficie de la śılice virgen, la śılice implantada y después de nuclear
los puntos cuánticos de silicio.

Implantar diversas capas de iones metálicos con iones de silicio.
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Apéndice A

Caracteŕısticas de las muestras
sintetizadas

Tabla A.1: Tratamientos térmicos de la muestras.

Muestra # de implantaciones Enerǵıa-implantación MeV Tratamientos térmicos Tiempo de tratamiento hr

M1 1 5 A.R. 1.5

M2 1 5 Doble en A.R. 3

M3 1 5 A.R. + A.O. 2.5

M4 2 5 y 3 A.R. (ambas implantaciones) 3

M5 2 5 y 3 A.R. (ambas implantaciones) + tratamiento extra A.R. 3

M6 2 5 y 1.5 A.R. (ambas implantaciones) 3

M7 2 5 y 1.5 A.R. (ambas implantaciones) + tratamiento extra A.R. 3

M8 3 5, 3 y 1.5 A.R. (ambas implantaciones) 4.5

Tabla A.2: Resumen de resultados de PL obtenidos

Muestra Eg eV # capas de Si Posición del pico de PL Valores normalizados a M1

M1 1.95 1 765 nm 1

M2 2.13 1 767 nm 2.45

M3 3.8 1 757 nm 2.68

M4 1.76 2 800 nm 0.39

M5 2.9 2 808 nm 0.86

M6 2.25 2 805 nm 0.30

M7 1.85 2 814 nm 0.15

M8 1.11 3 808 nm 0.10
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Apéndice B

Medición de la rugosidad

B.0.1. Microscoṕıa de fuerza atómica (AFM)

La microscoṕıa de fuerza atómica o AFM es una técnica para conocer la forma de una
superficie en tres dimensiones (3D). Está basada en la medida de la fuerza de interacción entre
una punta aguda (< 10 nm) y una superficie a distancias muy cortas (0.2-10 nm).

En la figura B.1, se muestra el diagrama esquemático de un microscopio de fuerza atómica.

Figura B.1: Diagrama esquemático de un AFM, cuyos componentes principales son: 1) láser,
2) cantilever, 3) espejo, 4) fotodetector, 5) electrónica 6) escáner y muestra. [56]

La punta se monta sobre un cantilever este se pone en contacto con la muestra y da lugar
a la formación de la imagen mediante la fuerza de interacción entre la punta y la superficie a
estudiar. El ensamble punta-cantilever normalmente es fabricado de silicio o nitruro de silicio
y sus parámetros esenciales son la agudeza de la punta, medida por el radio de curvatura y la
forma de la punta (ver figura B.2).
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APÉNDICE B. MEDICIÓN DE LA RUGOSIDAD

Figura B.2: Parámetros esenciales de una punta: (r) radio de curvatura, altura (h) y ancho (w)
[56].

Hay dos diseños esenciales de cantilever, en forma de ”V 2de viga (B.3), ambas tienen
diferentes propiedades de torsión. La longitud, anchura y espesor de la viga determina las
propiedades mecánicas del cantilever y tiene que ser elegido dependiendo del modo de operación
y de la muestra a investigar. Los cantilevers son clasificados por su constante de fuerza (o
resorte) y su frecuencia de resonancia: si la constante de fuerza posee valores pequeños (suave)
y su frecuencia de resonancia baja, entonces el cantilaver es más adecuado para la formación
de imágenes en modo contacto, mientras que valores grandes en la constante de fuerza (ŕıgidos)
y altas frecuencias de resonancia, el catilever es más apropiado para utilizarse en modo de no
contacto.

Figura B.3: Formas más comunes de cantilevers A) triangular y B) viga sencilla) [56].

Los microscopios de fuerza atómica (AFMs) pueden generalmente medir deflexión vertical
del cantilever con resolución del orden de picometros. Para alcanzar la resolución, la mayoŕıa de
los AFMs utilizan el método de ”beam-bounce” en este sistema el haz de un láser es reflejado
desde la parte trasera en el cantilever a un fotodetector que consiste de dos fotodiodos unidos.
En el arreglo una pequeña deflexión del cantilever producirá un movimiento en el haz reflejado
y por lo tanto un cambio en la posición del haz será detectado en el fotodetector. La diferencia
de las dos señales en los fotodiodos indica la posición de la punta el láser en el detector y por
lo tanto la deflexión angular del cantilever.
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Formación de la imagen
Las imágenes se forman registrando el efecto de la interacción entre la fuerza de la punta

y la superficie, aśı el cantilever escanea sobre la muestra. El escaner y el circuito electrónico
de retroalimentación, junto con la muestra, cantilever y la palanca óptica forman el lazo de
retroalimentación para dicho propósito (ver figura B.1).

El escaner tiene forma de tubo y está hecho de un material piezoeléctrico (material que
cambia de dimensiones en respuesta a una diferencia de potencial que se le aplica) y se usa
para mover la punta sobre la muestra. Los escáneres se caracterizan por tener tres grados
de libertad, expandiéndose en una dirección y contrayéndose en otra. El mayor intervalo de
operación de un escáner es de ≈ 100 µm en movimiento lateral y ≈ 10 µm movimiento vertical.

Modos de operación del AFM

Se pueden distinguir tres modos de operación del AFM: contacto, contacto intermitente
(tapping) y no-contacto.

Modo de contacto: la punta hace contacto con la superficie de la muestra y la deflexión del
cantilaver se mantiene constante durante el escaneo (ver figura B.4). El contraste de la imagen
depende de la fuerza aplicada, la cual depende de la constante del resorte del cantilever.

Figura B.4: Modo contanto la punta sigue la topograf́ıa de la superficie mientras escanea.

Modo intermitente (tapping): el modo de operación consiste en la oscilación de la punta
la cual toca la superficie de la muestra. Un amortiguamiento en la amplitud de la oscilación
del cantilaver es inducida por la fuerza de repulsión presente en este modo de operación entre
la punta y la superficie (ver figura B.5). El modo de operación es mayormente utilizado para
obtener imágenes de muestras biológicas.

Figura B.5: Esquema que representa el modo de operación intermitente, las oscilaciones del
cantilever se amortiguan cuando la punta toca la superficie de la muestra en cada ciclo.
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Modo no-contanto: al igual que el modo intermitente, en el esquema de no-contacto tam-
bién el cantilever oscila, pero ahora sólo se acerca en la proximidad de la superficie del material
(no la toca). Las fuerzas resultantes presentes son atractivas de tipo Van der Waals e inducen
un corrimiento en la frecuencia de resonancia del cantilever (ver figura B.6). Las interaccio-
nes muestra-punta son muy pequeñas. El modo no puede ser utilizado en ambientes ĺıquidos
solamente en muestras secas.

Figura B.6: Esquema que representa el modo de operación no-contacto. La punta vibrante se
aproxima a la superficie de la muestra percibiendo fuerzas atractivas, esto provoca un corri-
miento en el pico de la frecuencia de resonancia del cantilever.

En el siguiente esquema se muestran las fuerzas presentes en los tres diferentes modos de
operación del microscopio de fuerza atómica.

Figura B.7: Esquema de las fuerzas de interacción punta-muestra.

B.0.2. Rugosidad

Entendemos por rugosidad o aspereza de una superficie la huella que se produce en la
misma como consecuencia de los procesos de mecanización a los que se ha sometido [57]; en
otras palabras, es una medida cuantitativa de la topograf́ıa superficial.
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Existen diversas técnicas para medir la rugosidad, dentro de las más comunes se encuen-
tra la utilización de un perfilómetro y el microscopio de fuerza atómica. En ambas técnicas
los parámetros utilizados para cuantificar la rugosidad pueden interpretarse como parámetros
propios de la distribución estad́ıstica de alturas del perfil o superficie bajo análisis.

Parámetros de rugosidad

Los parámetros a considerar para medir la rugosidad se presentan en la figura B.8 donde:

• Ĺınea media (Lm). Es la ĺınea imaginaria de tal forma que el área de las crestas (salientes)
sea igual a la de los valles (entrantes) y que corresponde al perfil medio.

• Ĺınea envolvente (Le). Es la ĺınea imaginaria que pasa por lo puntos más prominentes
(cimas) de las crestas, que es paralela a Lm y corresponde con el perfil de referencia.

• Ĺınea de fondo (Lf). Es la ĺınea imaginaria que pasa por lo puntos más profundos de los
valles, es paralela a Lm y corresponde con el perfil de base.

Figura B.8: Parámetros de un perfil de superficie.[57]

• Longitud básica. Es la longitud que se toma como base, tramo de referencia o de evaluación
de la aspereza del perfil efectivo elegida para estudiar la rugosidad.

• Profundidad de aspereza (Rt) o (Rmax). Es la altura máxima de las irregularidades que
se presentan en la longitud base o tramo de referencia, es decir, la diferencia entre el
punto de cota más alta y el de cota más baja o también la distancia entre las dos ĺıneas
paralelas (Le y Lf).

• Rugosidad media aritmética (Ra). Es la media aritmética de las desviaciones respecto a la
ĺınea media del perfil. Para el cálculo de la rugosidad media se toman dichas desviaciones
en valor absoluto. Este valor de la rugosidad es el valor práctico que suele utilizarse.

• Rugosidad máxima (Rt). Altura máxima, es la distancia vertical existente entre el punto
más alto y el más bajo, es decir; entre la cresta más elevada y el valle más profundo.

• Altura media (Rp). También denominada profundidad de alisadura. Es la distancia entre
la cresta más elevada y la ĺınea central.
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• Profundidad media sobre diez puntos (Rz). Es el valor medio de las diferencias entre los
cinco puntos más elevados y los cinco valles más profundos.

• Rugosidad rms (Rrms). Representa el promedio de las desviaciones cuadráticas respecto
a la altura media, es la desviación estándar de la distribución estad́ıstica de alturas.

B.0.3. Medición de la rugosidad utilizando AFM

Se midió la rugosidad de las muestras M1, M2, M4, M8 y la śılice virgen utilizando el
microscopio de fuerza atómica de la marca JEOL modelo JSPM- 4210, del Instituto de F́ısica
de la UNAM. Las medidas se realizaron en modo contacto utilizando una punta triangular de
silicio con una constante de fuerza de 40 N/m. Se eligieron en ese orden porque presentan 1, 2 y
3 procesos de implantación, ademas también se caracterizó la śılice virgen para poder comparar
lo daños que se producen al implantar.

Se consideraron dos áreas de estudio 5 y 20 µm2 y con el software WinSPMP se obtuvo
la rugosidad. De las imágenes se observa que la śılice virgen presenta la menor rugosidad, aún
aśı no posee una superficie lisa. La superficie de la śılice presenta defectos (ver figuras B.9 y
B.11) los cuales obviamente son debidos a los procesos de fabricación.

Las superficies más irregulares resultan ser las muestras con una sola implantación (M1 y
M2). Las muestras M1 y M2 fueron junto con la muestra M3 las que sometieron a más experi-
mentos en comparación con las otras muestras (M4 y M8) lo cual pudo haber provocado daños
en la superficie del material. Los picos y valles presentes en las muestras son del orden de nm.
Considerando que en las muestras M1 y M2 las distribuciones de iones de silicio alcanzan una
profundidad de aproximadamente 3.6 µm estos no se veŕıan afectados por el daño superficial.

Figura B.9: Imagen de la superficie de la śılice virgen.

De hecho, como se ha mencionado en otros caṕıtulos, una gran ventaja de sintetizar nano-
part́ıculas mediante la implantación de iones es precisamente que estos quedan inmersos en la
matriz dieléctrica, lo cual los protege del medio y permite que mantengan sus propiedades.

En la figura B.10 se muestra la topograf́ıa superficial de las 4 muestras considerando una
área de 5 µm2. En las muestras M4 y M8 se observan superficies más uniformes parecidas a la
de la śılice virgen.
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Figura B.10: Imágenes obtenidas del microscopio de fuerza atómica de las muestras M1, M2,
M4 y M8 considerando un área de 5 µm2.

Las imágenes de las muestras tomando un área de 20 µm2 se presentan en las figuras B.11
y B.12.

Las imperfecciones superficiales son más notables en la muestras M1 y M2. La interacción
del láser utilizado en la medición de fotoluminiscencia con las muestras pudo haber provocado
dichas imperfecciones; contrariamente, la topograf́ıa de las muestras M4 y M8 resultan ser
semejantes a la śılice virgen, la superficie de las muestras no fue dañada porque dado que la
señal fotoluminiscente producida fue menor sólo se realizaron estudios de PL a temperatura
ambiente.

Figura B.11: Imagen de la superficie de la śılice virgen.
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Figura B.12: Imágenes obtenidas del microscopio de fuerza atómica de las muestras M1, M2,
M4 y M8 considerando un área de 20 µm2.

La gráfica B.13 presenta los valores de rugosidad Ra para dos diferentes áreas (5 y 20 µm2).
Para el primer caso, como es de esperarse, la śılice virgen presenta menor rugosidad 17.3 nm
le siguen las muestras M8, M4, M1 y M2, siendo esta última la más rugosa con un valor de Ra
igual a 108 nm . En el segundo caso la tendencia se mantiene pero la muestra M1 ahora resulta
más rugosa (Ra igual a 142 nm). Estos valores coinciden con lo visto en las imágenes.

Figura B.13: Gráfica rugosidad Ra versus área de estudio de la las muestras µm2
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