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Introducción 
 
Uno de los grandes problemas que enfrenta la humanidad en el presente siglo es el de la 

obtención de energía. En estos momentos la producción de energía eléctrica apenas alcanza 
para satisfacer algunas de las regiones del planeta, y la demanda crece más rápidamente que 
la producción. Si a eso le sumamos que la producción actual de energía depende 
mayormente de los combustibles fósiles el problema se agrava, pues: i) los combustibles 
fósiles están en agotamiento y ii) el daño que producen en el planeta comienza a ser 
irreversible. No es extraño entonces que los programas de ciencia y tecnología en casi todo 
el mundo comiencen cada vez más a convocar proyectos para investigación en el campo de 
las energías renovables. 

Dentro de las energías renovables, una de las que va ganando más interés es la de 
hidrógeno. Este es un gas abundante, el proceso de obtención de energía a través de él es 
muy eficiente y el residuo de este proceso es agua. Los dispositivos para obtener energía a 
partir del hidrógeno se denominan “celdas de combustible”. Su aplicación se ha ido 
implementando poco a poco, aunque aun hay aun varios aspectos que necesitan investigarse 
para minimizar los costos de producción y mejorar la eficiencia. 

Entre las celdas de combustible se encuentran las denominadas de “estado sólido”, las 
que se perfilan como las de mejor perspectiva para aplicaciones estacionarias por su alta 
eficiencia y durabilidad, entre otros aspectos. Sin embargo, su desarrollo se ha limitado 
fundamentalmente por las altas temperaturas de operación que requieren. Este es un límite 
que imponen los electrolitos. El material más utilizado como electrolito a la actualidad es el 
óxido de zirconio impurificado con itrio. Este es un material que tiene una alta 
conductividad iónica de oxígeno a temperaturas entre 900 y 1000 ºC y una conductividad 
iónica despreciable. Acorde a esto, actualmente la investigación sobre los electrolitos se 
basa en dos líneas fundamentales: i) la búsqueda de nuevos materiales como electrolitos y ii) 
el desarrollo de celdas de combustible en base a películas delgadas.  

Un nuevo aspecto que ha irrumpido en el ámbito científico es la nanotecnología. Los 
estudios en materiales nanoestructurados son bastante recientes y hay muchas divergencias 
en los reportes, pero algunos investigadores sugieren que el producir materiales 
nanoestructurados tendría una influencia en sus propiedades eléctricas. A partir de esto se 
plantea como hipótesis de este trabajo que los materiales nanoestructurados pueden 

mejorar sus propiedades eléctricas con respecto a los materiales microcristalinos. 
El objetivo principal de este trabajo es obtener películas nanoestructuradas de óxido 

de zirconio impurificado con itrio por rocío pirolítico para su aplicación en celdas de 

combustible de estado sólido. Se elige la técnica de rocío pirolítico por ser una técnica 
económica, escalable a la industria y que permite obtener materiales homogéneos y densos. 
A partir de este objetivo principal no proponemos los siguientes objetivos particulares: 

1. Optimizar las condiciones de crecimiento para obtener películas delgadas 
nanoestructuradas de óxido de zirconio impurificado con itrio por la técnica de rocío 
pirolítico ultrasónico. 

2. Caracterizar estructuralmente las películas obtenidas buscando obtener películas 
densas, homogéneas y sin fracturas que puedan afectar el material para la aplicación 
buscada. 

3. Estudiar los efectos de un tratamiento térmico sobre las películas obtenidas. 
4. Hacer una caracterización eléctrica de las películas y comparar los resultados 

obtenidos con los de materiales microcristalinos. 
La tesis está dividida en tres capítulos. El Capítulo I muestra las generalidades de los 

conductores iónicos, métodos de obtención y aplicaciones. El Capítulo II describe la parte 
experimental y las técnicas de caracterización utilizadas en el trabajo. En el Capítulo III se 
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muestran y se discuten los resultados obtenidos en este trabajo. Por último se añaden las 
Conclusiones y Referencias bibliográficas utilizadas para este trabajo. 
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Capítulo I. Generalidades. 
 
Desde su descubrimiento, la electricidad ha pasado a ser algo imprescindible en la vida 

del hombre. Estudiar las propiedades eléctricas de los materiales conductores y 
semiconductores fue una de las tareas principales que la ciencia abordó exitosamente el 
pasado siglo. El problema surgió cuando el hombre observó que los materiales dieléctricos 
presentaban una alta conductividad, sobre todo a elevadas temperaturas, y que esta 
conductividad no era debida al movimiento de los electrones. La justificación físico - 
química de las propiedades eléctricas de estos materiales fue por muchos años un misterio 
para la ciencia. Aunque se han ido desarrollando modelos de conductividad, aún no existe 
una teoría unificada que logre explicar la conducción iónica. 

Teniendo en cuenta la importancia del tema, en este capítulo se exponen algunas de las 
características generales de estos materiales, así como algunos de los métodos de obtención 
y aplicaciones, haciendo énfasis en óxido de zirconio, material de estudio en este trabajo. 

 
I.1 Materiales y características generales. 

 

Los conductores iónicos sólidos (CIS) son materiales con un transporte de carga y masa 
muy inusual, consistente en un movimiento a escala macroscópica de una o más de las 
especies iónicas que lo conforman, dando lugar a una corriente eléctrica independiente del 
tiempo. Una clase muy importante dentro de los CIS por sus propiedades eléctricas, son los 
denominados conductores superiónicos (CSI). Según el Prof. Chandra [1], sus principales 
características son: 

i) la presencia de una alta conductividad eléctrica (10
-1

 – 10
-4

 ΩΩΩΩ-1
 cm

-1
); 

ii) los principales portadores de carga son iones, con número de transporte cercano a 

uno (por número de transporte se entiende a la razón entre la conductividad iónica 

y la conductividad total); 

iii) son materiales con conductividad electrónica pequeña, con número de transporte 

electrónico no mayor a 10
-4

. 

Otros autores [2, 3] han enumerado una serie de características generales que se asemejan 
mucho a las anteriores, con la importante adición de: 

iv) la presencia de estructuras abiertas. Con el término de estructuras abiertas se quiere 
expresar que son estructuras en las cuales, para un determinado ión, el número de 
sitios cristalográficos disponibles por celda es mayor que el número de iones. Esto 
provoca un desorden estructural presente en todos los CSI; 

v) un pequeño radio iónico de los iones móviles. El radio iónico de los principales 
iones presentes en los CSI se muestra en la Tabla I, donde los iones móviles aparecen 
señalados con un asterisco. 

 
Tabla I: Radio iónico de algunos de los principales iones presentes en los CSI. Con un 
asterisco están señalados los iones móviles [1]. 
 

Ión Radio iónico 
(Å) 

Ión Radio iónico 
(Å) 

Ión Radio iónico 
(Å) 

*Li+ 0.60 *Ag+ 1.26 Ca2+ 0.99 

*Na+ 0.95 *O2- 1.40 Al3+ 0.50 

*K+ 1.33 *F- 1.36 Zr4+ 0.80 
*Cu+ 0.96 Cl- 1.81 Ce4+ 1.01 
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Los CSI se han clasificado atendiendo al tipo de ión móvil, a las características 
estructurales, o una mezcla de ellos. Esta última forma parece ser la más estandarizada y 
según el Prof. Catlow [4] los CSI se pueden dividir en: 

i) Sólidos con transiciones de fase: son aquellos compuestos dieléctricos cuyas fases 
de alta temperatura muestran una conductividad iónica significativa. Las transiciones 
pueden ser de primer orden, como en la transición β → α en el AgI, o difusa como 
en el SrCl2 y el PbF2 (y aparentemente todos los compuestos con estructura tipo 
fluorita). 

ii) Compuestos con estructuras laminares o de túneles: son materiales que presentan 
caminos conductivos preferenciales en el material. La conducción en estos 
materiales ocurre, en la mayoría de los casos, en una o dos dimensiones, como en el 
caso de las β- y β''-alúminas y el Li3N. No obstante, hay ejemplos de materiales, 

como el NASICON (Na3Zr2PSi2O12) y determinadas zeolitas deshidratadas, con 
túneles interconectados en tres dimensiones. 

iii) Sólidos altamente impurificados y masivamente desordenados: son compuestos con 
grandes concentraciones de defectos móviles. Estos se crean por la introducción de 
altas concentraciones de impurificadores, como en el óxido de zirconio estabilizado 
con ytrio o calcio, o por la presencia de una estructura altamente desordenada, como 
ocurre en el δ Bi2O3 y el RbBiF4. 

iv) Conductores protónicos: son esencialmente compuestos hidratados, como zeolitas e 
hidrógeno fosfato de uranilo, y óxidos metálicos impurificados, como las perovskitas 
de cerio impurificados con iterbio, en los cuales las vacancias de oxígeno, inducidas 
por los impurificadores, reaccionan con el agua formando grupos OH. 

v) Polímeros conductores iónicos: son polímeros orgánicos con sales inorgánicas 
disueltas, como por ejemplo haluros alcalinos disueltos en óxidos de polietileno o 
polipropileno. En la actualidad, estos compuestos han acaparado gran atención 
debido a su flexibilidad para la confección de dispositivos. 

Vi) Materiales vítreos: son materiales que en su mayoría están basados en boratos y 
silicatos. 

Esta clasificación no es exhaustiva y pudieran incluirse, como clase aparte por ejemplo, 
los electrólitos composites. 

En adelante sólo se hará énfasis en los materiales conductores de oxígeno, objeto de 
estudio de este trabajo. Los compuestos incluidos en este grupo son generalmente CSI, que 
en la clasificación anterior caen, como ya se señaló para el óxido de zirconio estabilizado, 
dentro de los materiales altamente impurificados. 

 
I.1.1 Materiales conductores de iones oxígeno. 

 

Los materiales clásicos conductores de oxígeno son los óxidos de zirconio [1, 5-9] y cerio 
[1, 7, 8, 10-15] impurificados con metales alcalino - térreos o de las tierras raras. Se 
caracterizan por poseer una energía de activación (Ea) relativamente alta, comúnmente entre 
0.5 y 1.5 eV. Estos valores de energía de activación están asociados, en primer lugar, al 
marcado carácter iónico - covalente de los enlaces y, en segundo lugar, a los altos valores de 
polarizabilidad y radio iónico del oxígeno comparado con los otros iones móviles (ver Tabla 
I.1). De acuerdo con este valor de Ea, estos óxidos sólo presentan conductividades 
apreciables por encima de 600 oC, dependiendo del material en cuestión.  

La química de los defectos en estos óxidos está dada por la compensación del desbalance 
de cargas, introducido por los impurificadores de valencia dos y/o tres, con vacancias de 
oxígeno [16]. De esta forma, a bajas concentraciones de impurificadores los iones 
responsables de la conducción (iones de oxígeno) migran siguiendo un mecanismo simple 
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de difusión de vacancias (saltos del ión de oxígeno hasta una posición vacante) [4]. Con el 
aumento de la concentración del impurificador el mecanismo de difusión de vacancias pasa 
a tener un carácter correlacionado. En semejante caso, los defectos que se crean en los 
materiales interactúan entre sí y la configuración de menor energía se logra al formarse 
complejos aglomerados o estructuras de defectos [17], conocidos como cúmulos (del inglés: 
clusters). En este caso, a la energía de activación del mecanismo de difusión (saltos) se le 
suma la energía de disociación de dichos cúmulos, de forma tal que la energía de activación 
total aumenta. En la figura 1 se muestra la dependencia de la conductividad y la energía de 
activación para el sistema CeO2-Y2O3 con el fin de ilustrar la influencia de la adición de 
impurificadores en exceso. 

 

 
 

Figura 1. Variación de la conductividad y la energía de activación con la concentración de 
Y2O3, para el sistema CeO2-Y2O3 [16]. 

 
 

 
Figura 2. Distintas fases del óxido de zirconio, a) monoclínica, b) tetragonal y c) cúbica. 
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De los conductores de oxígeno, quizás el más estudiado sea el óxido de zirconio por su 
mejor estabilidad mecánica y química. El óxido de zirconio puro es monoclínico a 
temperatura ambiente, tetragonal por encima de 1200 oC y cúbico, con estructura tipo 
fluorita, a partir de 1900 oC [18] (figura 2). Además de estas tres modificaciones, a este 
óxido se le conoce una configuración tetragonal metaestable, en dependencia del tamaño de 
partícula, la cual puede ser observada hasta 650 oC [18]. 

Está bien establecido en la literatura que la adición de iones aliovalentes (Ca2+, Y3+, entre 
otros) como impurificadores al ZrO2 en un rango de concentraciones determinado, estabiliza 
la fase cúbica a temperatura ambiente [19]. Es precisamente dicha fase, la que presenta la 
conductividad iónica más elevada. Es muy importante señalar que la estabilización del óxido 
de zirconio no es sólo una necesidad geométrica, sino que la introducción de impurezas 
aliovalentes aumenta el número de vacancias de oxígeno mejorando, de esta forma, la 
conductividad iónica del material [19]. 

Intensas investigaciones se han llevado a cabo en los últimos veinte años en los 
materiales conductores de oxígeno, motivadas en primer lugar por sus aplicaciones en 
sensores químicos [1, 5, 9, 20], celdas de combustible [1, 5, 6, 21, 22], descomposiciones de 
gases [1]y soportes para catalizadores [18] entre otras. 

 
I.2 Métodos de obtención. 

 
En general los métodos de obtención de materiales en capas delgadas se pueden clasificar 

de forma general en dos grupos: físicas y químicas. Los métodos físicos cubren las técnicas 
que dependen de evaporación o de espurreo catódico (sputering), mientras que los métodos 
químicos dependen de reacciones químicas específicas. 

Entre las técnicas de crecimiento de materiales, el depósito físico de capas delgadas 
comprende muchas formas experimentales. Ellas pueden ser clasificadas en procesos de 
equilibrio y no equilibrio, acorde al camino por el cual el material se evapora. Entre los 
procesos de equilibrio podemos encontrar la evaporación térmica, la evaporación por haces 
de electrones y epitaxia de haces moleculares (M.B.E). Los procesos de no equilibrio 
incluyen las técnicas de espurreo catódico y formas derivadas del depósito por haz de iones. 
La evaporación láser no puede incluirse estrictamente en ninguna categoría. En dependencia 
de los parámetros del láser los procesos pueden ser de equilibrio, no equilibrio o una mezcla 
de ellos. 

En el depósito de capas delgadas por métodos químicos, pueden ser definidos dos grupos 
metodológicos: 1) Formación química de capas desde el medio, donde podemos mencionar, 
a modo de ejemplo, el depósito electroquímico, la metalización por reducción química y el 
depósito químico en la fase de vapor y 2) Formación química de capas desde el sustrato 
donde se incluyen técnicas como la anodización. Entre ellas la evaporación química desde la 
fase de vapor (CVD, del inglés Chemical vapor deposition) es uno de los métodos más 
versátiles y más utilizados en la obtención de películas delgadas. 

 
I.2.1. Depósito químico en fase vapor. 
 
El depósito químico en fase vapor (CVD) (del inglés: Chemical vapor deposition) es un 

proceso química utilizado para producir materiales sólidos de alta pureza. Este proceso se 
utiliza también con mucha frecuencia para producir películas delgadas de materiales. En un 
proceso típico de CVD el substrato se expone a uno o más precursores volátiles, los cuales 
reaccionan o se descomponen en la superficie del substrato para producir la película 
deseada. En general el precursor está formado por el material a depositar y otros compuestos 
volátiles que se eliminan por el mismo flujo de gas que atraviesa la cámara donde está el 
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substrato. Por esta técnica se pueden obtener tanto materiales en diferentes formas: 
monocristalinos, policristalinos, amorfos e incluso crecimiento epitaxial. 

Hay varios tipos de CVD reportados en la literatura. Estos procesos se pueden diferenciar 
por la forma en la que se inician las reacciones químicas o por las condiciones del proceso: 

• Si los clasificamos por la presión de operación se distinguen  
o CVD a presión atmosférica (APCVD) – Como dice el nombre es cuando el 

proceso de crecimiento se hace a presión atmosférica. 
o CVD a baja presión (LPCVD) – Es cuando el proceso de CVD ocurre a 

presiones menores a la presión atmosférica. La disminución de la presión 
tiende a reducir reacciones en fase gaseosa indeseadas y mejora la 
uniformidad de la película en el substrato. 

o CVD de ultraalto vacío (UHVCVD) – En este caso los procesos de CVD se 
realizan a muy baja presión, típicamente por debajo de 10−6 Pa (~10−8 torr).  

• Si se clasifica por las características físicas del vapor se tienen:  
o CVD asistido por aerosol (AACVD) – Este es un proceso de CVD en el cual 

los precursores se transportan al substrato por medio de un aerosol líquido o 
gaseoso, el cual puede ser generado ultrasónicamente. Esta técnica es muy 
útil cuando se trabaja con precursores no volátiles. 

o CVD de inyección directa de líquido (DLICVD) – En este caso los 
precursores están en forma líquida (líquida o sólida disuelta en un disolvente 
adecuado). Las soluciones líquidas se inyectan en una cámara de 
vaporización hacia los inyectores. Entonces los precursores ya en fase vapor 
se transportan hacia el substrato como en el clásico proceso de CVD. Por esta 
técnica se pueden alcanzar altas velocidades de crecimiento. 

• Métodos de plasma 
o CVD asistido por plasma (PECVD) – En este caso el proceso de CDV utiliza 

un plasma para incrementar las velocidades de reacción química del 
precursor. La obtención de películas por PECVD permite obtener películas a 
bajas temperaturas del substrato, lo que es crítico en el procesamiento de 
semiconductores, por ejemplo. 

o CVD asistido por plasma remoto (RPECVD) – Es muy similar al PECVD, 
pero el substrato no esté directamente en la región donde se forma el plasma.  

• CVD de capas atómicas (ALCVD) – En este caso se depositan los materiales capa 
atómica a capa atómica. En general las velocidades de crecimiento por este método 
son muy pequeñas. 

• CVD por combustión (CCVD) – Esta es una variante de CVD a presión atmosférica 
a través de la descomposición de precursores con una flama. 

• CVD con un filamento caliente (HWCVD) – En este caso es un filamento caliente 
lo que se utiliza para descomponer los gases. 

• CVD metalorgánico (MOCVD) – En este caso la denominación viene de utilizar 
precursores metalorgánicos. 

• CVD térmico rápido (RTCVD) – Esta variante de CVD utilice lámparas de 
calentamiento u otros métodos para calendar casi instantáneamente la superficie del 
substrato. El hecho de calentar solo el substrato en vez del gas o la cámara ayuda a 
reducir las reacciones indeseadas en fase gaseosa y permite la formación de 
partículas. 

 
La técnica de rocío pirolítico, utilizada en este trabajo, puede considerarse en condiciones 

óptimas como una variante de CVD. Cuando se utilizan precursores metal-orgánicos se le 
denomina MOCVD [23, 24], aunque puede definirse también como AACVD. En general se 
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prepara una solución con los precursores contenidos en un disolvente, la cual se convierte en 
gotas que se trasladas con un flujo de gas hasta un substrato que se encuentra a una 
temperatura superior a la temperatura de descomposición de los precursores. Existen muchas 
variantes de esta técnica, pero en este trabajo queremos destacar dos variantes 
fundamentales de la técnica de rocío pirolítico en cuanto a como se forman y trasladan las 
gotas: 

• Neumática. En este caso el líquido que contiene el precursor se lleva a una boquilla 
en la cual entra también un gas a velocidades grandes de flujo que convierte el 
líquido en gotas. 

• Ultrasónica. En este caso la disolución se somete a un ultrasonido el cual la 
descompone en pequeñas gotas, las cuales se trasladan hasta el substrato con un flujo 
de gas. 

 
I.3. Técnicas de caracterización utilizadas en el estudio de materiales sólidos iónicos. 

 
I.3.1. Técnicas eléctricas (dieléctricas). 
 
Son las técnicas más importantes en el estudio de estos materiales, pues de ellas se 

derivan los parámetros más significativos respecto a la naturaleza de los mismos: la 
conductividad y la energía de activación. 

Originalmente las mediciones se realizaban con corriente directa y fueron sustituidas por 
mediciones con corriente alterna debido fundamentalmente a los problemas presentados con 
efectos de polarización. La espectroscopía de impedancia compleja pasó a ser, por tanto, una 
de las técnicas esenciales de caracterización de estos materiales [25-28]. 

En el año 1969 por primera vez se aplica la espectroscopía de impedancia compleja a 
conductores iónicos [6]. En ese primer trabajo se utilizaron las expresiones obtenidas por 
Cole – Cole [29]. Con el tiempo fueron apareciendo modelos que ajustaban los datos 
experimentales con mayor exactitud [25, 26, 28, 30]. Todos ellos tenían como raíz común el 
modelo de Debye [31]. 

Los trabajos realizados posteriormente por Jonscher y su grupo evidenciaron que para los 
sólidos la teoría de Debye no era la más adecuada [32, 33]. Ellos se basan en modelos que 
toman en cuenta la interacción de muchos cuerpos y encuentran que la conductividad como 
función de la frecuencia (w) responde a una ley potencial del tipo: 

( )
n

o
Aωσ σ ω= +                                                                                                             (1) 

 
Este comportamiento ha sido observado en conductores iónicos por otros autores [25, 

26]. La parte no dependiente de la frecuencia (σo) corresponde a la conductividad DC. Este 
modelo no solo nos da una explicación más válida y ajuste a los datos experimentales, sino 
que nos brinda un método mucho más cómodo de medición de la conductividad DC. El 
valor del parámetro n representa la correlación de los portadores a corto alcance y toma 
valores entre 0.6 y 1. 

 
 
 
I.3.1.1 Espectroscopía de impedancia. 
 
Dentro de las medidas eléctricas es importante destacar los análisis de impedancia que, 

por su alto desarrollo, han pasado a considerarse como una espectroscopía independiente: la 
Espectroscopía de Impedancia (EI) [25, 28]. Desde los primeros trabajos de Bauerle et. al. 
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[34] en cerámicas, esta técnica ha sido ampliamente usada para investigar las contribuciones 
a la respuesta dieléctrica de los distintos procesos eléctricos y mecanismos de polarización 
en presencia de inhomogeneidades en el sistema [1, 7-9, 13, 25-28, 32, 33, 35-39]. Desde el 
punto de vista práctico, estas contribuciones pueden ser esbozadas en términos de circuitos 
equivalentes, o sea, combinación de determinados parámetros eléctricos (resistencias, 
inductancias y capacitancias), cuyas magnitudes se ajustan para reproducir los espectros de 
impedancia medidos. Esos parámetros circuitales son asociados a los distintos procesos 
físicos que ocurren en el material. Así, por ejemplo, las resistencias representan la existencia 
de caminos conductivos, mientras que las capacitancias e inductancias están generalmente 
asociadas a mecanismos de polarización por orientación dipolar, regiones de polarización de 
la carga espacial, procesos de absorción específica o electrocristalización en los electrodos 
[25, 26, 28]. 

En la fig. 3 se muestra la representación en los planos de impedancia de la respuesta 
eléctrica que corresponde a algunos de los circuitos que con frecuencia se pueden encontrar 
en la literatura [25, 26, 28]. En dicha figura se han incluido también los respectivos 
espectros de permitividad, por su importancia en los estudios dieléctricos. 

 
Figura 3 Representación esquemática de la respuesta eléctrica de algunas combinaciones de 
circuitos simples de capacitores C y resistencias R ideales. Los circuitos se muestran en la 
primera columna. En la segunda columna se muestran los gráficos de impedancia Z* 
correspondientes y en la tercera los diagramas logarítmicos de permitividad real e 
imaginaria contra frecuencia. 

 
Se puede ver que la combinación de una resistencia con un capacitor en paralelo muestra 

un arco en el gráfico de planos complejos de impedancia. A esta combinación circuital se 
puede comprobar que corresponde una dispersión de la parte imaginaria de la permitividad, 
siendo ε”(ω) ~ ω-1, típica de un proceso conductivo, mientras que la parte real se mantiene 
independiente de la frecuencia. Es muy importante señalar la utilidad de hacer un análisis en 
cada estudio dieléctrico de ambas partes (real e imaginaria) de la permitividad (o capacidad), 
ya que la ausencia de una de ellas puede llevar en algunas ocasiones a interpretaciones 
erradas de los resultados. En la figura 2.3 puede verse también la combinación de una 
resistencia en serie con un capacitor, cuya respuesta dieléctrica revela una dispersión de ε’ y 
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un pico de relajación en ε”, lo que es típico de un proceso de relajación dipolar. Resulta 
interesante señalar que una respuesta bastante semejante a ésta, en términos de permitividad, 
se obtiene cuando se procede a la combinación de dos procesos conductivos, o sea, dos 
circuitos RC en paralelo conectados en serie entre sí [25, 26, 28]. Nótese, sin embargo, el 
comportamiento totalmente diferente que muestra este arreglo circuítal (dos arcos) con 
respecto al circuito RC en serie en el gráfico de impedancia. He aquí una muestra de la 
importancia del empleo de los distintos métodos de graficación para la interpretación de 
respuestas dieléctricas. 

En el caso del modelo circuítal RC en paralelo, típico de un proceso conductivo como ya 
se señaló, la impedancia del arco obedece la siguiente relación: 

 
Z = R/ (1 + ωωωω2R2C2) - j ωωωωCR2/ (1 + ωωωω2R2C2)                                 (2) 
 
Donde R y C son la resistencia y la capacidad asociadas al proceso y ω la frecuencia de 

medición. De esta ecuación se puede observar que el valor máximo de Z” se alcanza para ω 
= ωo tal que ωoRC = 1. Para dicha frecuencia se cumple que Z’ = R/2, lo que quiere decir 
que el diámetro del semicírculo (medido sobre el eje real) es una medida del valor de la 
resistencia. 

En general, la EI ha sido ampliamente aplicada en el estudio de sistemas dieléctricos y 
semiconductores, tanto monocristalinos como policristalinos. Cuando se aplica a materiales 
dieléctricos de tipo cerámicos, esta técnica puede a menudo ser capaz de caracterizar las 
contribuciones eléctricas provenientes de las distintas regiones del material, dígase granos, 
fases secundarias, fronteras de granos e interfaces material - electrodos, entre otras [1, 25, 
26, 28, 36, 39]. De este modo, luego de un análisis minucioso de la respuesta dieléctrica de 
un material, el problema, desde el punto de vista práctico, se puede resumir en la 
construcción del modelo circuí tal equivalente más apropiado para dicha respuesta y la 
determinación o caracterización cuantitativa de los parámetros eléctricos (resistencias 
internas y capacidades) envueltos en dicho modelo.  

Los espectros dieléctricos mostrados en la figura 2.3 corresponden a respuestas de tipo 
Debye, donde el arco de impedancia (igualmente pasaría para el arco de permitividad en un 
gráfico de  ε” vs. ε’) tiene su centro sobre el eje real. Este resultado es consecuencia de 
haber asumido capacidades ideales (independientes de la frecuencia) en los modelos 
circuitales correspondientes. En la práctica, como ya se ha señalado oportunamente, los 
materiales reales tienen generalmente desviaciones del comportamiento predicho por el 
modelo de Debye. Estas desviaciones se traducen en una depresión más o menos fuerte (en 
dependencia del material) de los centros de los arcos por debajo del eje real. Esto lleva a 
pensar que esta metodología no es la más adecuada para profundizar en el origen 
microscópico de los procesos de relajación. 

No obstante, esto no quiere decir que la interpretación de la ED y, en particular, la EI en 
términos de Debye haya dejado de ser útil en el estudio y caracterización de materiales, 
sobre todo desde el punto de vista aplicado como una buena aproximación. De hecho, esta 
metodología se sigue manejando hasta nuestros días con alta frecuencia en la literatura [1, 
25, 26, 28, 36, 39] y constituye la herramienta fundamental de este trabajo. Es importante 
señalar, además, que esta técnica no sólo se ha empleado en el estudio de la dinámica de las 
cargas móviles y enlazadas en el volumen e interfaces de prácticamente cualquier tipo de 
material sólido o líquido, sino que tiene amplias aplicaciones en estudios de corrosión de 
materiales [25, 26, 28] y en la determinación de importantes parámetros de diversos 
dispositivos de estado sólido como sensores, baterías de estado sólido y celdas solares, entre 
otros [1, 9, 25-28, 36, 39]. 
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I.3.2. Técnicas estructurales. 
 
La caracterización es una parte esencial de todas las investigaciones realizadas con 

materiales sólidos. Los aspectos más importantes a tomar en cuenta son composición 
química y homogeneidad composicional, estructura cristalográfica y fina, y posteriormente 
la identificación y análisis de defectos e impurezas y sus influencias en las propiedades del 
material. También se deben describir todas las fases de composición y estructura de una 
preparación particular que puede bastar para reproducir el material. En los últimos años se 
han dado grandes avances en lo que respecta a técnicas de caracterización, especialmente en 
definición de estructuras, las cuales han tenido gran impacto y tienen abiertos nuevos 
caminos en la ciencia del estado sólido. 

La difracción de Rayos-X ha jugado un rol central en la identificación y caracterización 
cristalográfica de sólidos, sobre todo en la primera mitad de este siglo. Mientras este método 
permanece como el más usado para obtener información, programado sobre un gran número 
de celdas unitarias, muchos otros han aparecido en el arsenal de los materiales científicos y 
este continuará aumentando. Hablaremos algo ahora sobre algunos de los métodos más 
conocidos. 

 
a) Métodos de difracción. 
 
Una descripción de la estructura de un sólido requiere la determinación del sistema 

cristalino, grupo espacial, dimensiones de la celda unitaria, número de coordinación atómico 
y finalmente la densidad de distribución de electrones alrededor de los átomos. Para obtener 
mucha de esta información se emplean esencialmente los métodos de difracción, tanto de 
Rayos-X, electrones o neutrones. 

 
a.1) Difracción de Rayos-X. 
 
La difracción de Rayos-X nos dice el tipo de estructura, las dimensiones de la celda 

unitaria y el número de coordinación [40]. Un análisis detallado de los espectros permite 
determinar con gran precisión la ocupación de los iones en las distintas posiciones 
cristalográficas y la amplitud de las vibraciones térmicas conocido como factor de Debye-
Waller, a partir del cual se puede calcular la altura del pozo de potencial en el que se 
encuentran los iones, o sea, la energía de activación para la conductividad iónica. Para estos 
estudios se emplean comúnmente programas de refinamiento de estructuras y dentro de ellos 
han tomado gran popularidad los basados en el método de Rietveld [41], originalmente 
propuesto para difracción de neutrones [42]. 

Además de la determinación de estructuras la difracción de Rayos-X nos ofrece otras 
facilidades como análisis cuantitativo de una mezcla de fases, análisis de tamaño de 
cristalitas y caracterización de imperfecciones físicas.  

En el caso de los conductores iónicos amorfos, de los datos de la difracción de Rayos-X 
se obtiene la función de distribución radial, la cual da el número de átomos por unidad de 
volumen a una distancia del átomo de referencia. La función de distribución radial de un 
sólido amorfo exhibe picos a la distancia correspondiente a la separación interatómica de la 
primera capa, la segunda capa y así, todo superpuesto a una curva de fondo. De este modo se 
estudia el ordenamiento a corto alcance existente en estos materiales. La interpretación 
estructural de  la función de distribución radial en un material amorfo es muy difícil porque 
esta es un promedio cuantitativo que describe el promedio espacial del arreglo estructural 
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sobre un átomo dado, y es también un promedio químico sobre todos los tipos de átomos en 
la muestra. 

La difracción de Rayos-X a temperatura variable de materiales cristalinos es usada para 
estudiar transiciones de fase, expansión térmica y amplitud térmica vibracional de átomos en 
sólidos. Similarmente la difracción de rayos-X a altas presiones permite estudiar las 
transiciones de fase inducidas por presión. Dentro de las transiciones de fase son 
interesantes las de no-conductor a conductor iónico, que se caracteriza por un gran 
ensanchamiento de algunos picos en el patrón demostrando el carácter "amorfo" de una de 
las subredes. 

 
a.2) Difracción de electrones. 
 
Aparece más adelante en el tópico de microscopía electrónica. 
 
a.3) Difracción de neutrones. 
 
La dispersión elástica de neutrones ofrece todas las bondades de la difracción de Rayos-

X, con la ventaja de que no hay interacción electrostática. Neutrones térmicos (velocidades 
del orden de 4000 m/s, lo que implica longitudes de onda del orden de los 10 nm) son 
usados en los experimentos. Dicha difracción tiene como ventajas fundamentales mayor 
precisión y es sensible a átomos ligeros. Además de la dispersión elástica, la dispersión 
inelástica también puede ocurrir. La dispersión inelástica de neutrones por cristales es 
utilizada en el estudio de modos vibracionales cuantizados (fonones, magnones y otros) y de 
dinámica en sólidos [42]. 

 
b) Microscopía electrónica. 
 
Las pequeñas longitudes de onda de los electrones guían a pequeños ángulos de Bragg y 

hace posible grabar amplias secciones de la red recíproca directamente con un pequeño 
cristal estacionario. Como además los electrones están cargados, la interacción de estos con 
los átomos es mucho más fuerte que la de los Rayos-X, esto hace posible grabar los patrones 
de difracción de electrones casi instantáneamente, la fuerte interacción pone condiciones 
muy exigentes con el espesor de la muestra. Empleando la difracción de electrones uno 
puede investigar eficientemente: orden de defectos, superestructuras, muestras de partículas 
finas y otras. Los electrones con energías en el rango 10 - 200 eV tienen su longitud de onda 
en el mismo orden del espaciamiento interatómico en cristales. Estos electrones de baja 
energía tienen muy poco poder de penetración. La difracción de electrones de baja energía 
nos da patrones característicos del arreglo atómico de las capas superficiales [43, 44].  

El microscopio electrónico es uno de los instrumentos más versátiles para estudiar la 
estructura fina de materiales, fases nuevas o ya conocidas y simultáneamente obtener 
información de campos en composición. Usualmente la difracción de electrones es empleada 
en los microscopios de transmisión electrónica. El mecanismo de formación de imágenes en 
dicho microscopio envuelve la dispersión elástica e inelástica. El contraste de la imagen en 
el microscopio electrónico surge del contraste de la amplitud y de la fase. En las muestras 
cristalinas surge un contraste adicional debido a la fuerte preferencia de la dispersión de 
Bragg en cierta dirección bien definida. 

En el microscopio electrónico de barrido un haz electrónico finamente focalizado se 
mueve de un punto de la muestra a otro en forma de un patrón de barrido. Las intensidades 
de los electrones (secundarios) dispersados son medidas continuamente y llevadas a la 
pantalla de un monitor de televisión formando una imagen de barrido. 
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Otra de las aplicaciones más importantes de la microscopía electrónica es la 
espectroscopía Auger, pues además de brindar una información detallada de la composición 
química del material ofrece un panorama de la coordinación atómica en el material. 

 
c) Microscopía óptica. 
 
Esta es una técnica simple que nos da un nivel cualitativo de la estructura de la muestra a 

gran escala. Mediante ella podemos observar las distintas fases que componen el material, 
en el caso de materiales con estructuras granulares se puede determinar el tamaño de grano, 
obtener fotos a escala microscópica de la muestra, etc. 

 
I.3.3. Técnicas ópticas. 
 
a) Espectroscopía Raman. 
 
En este caso la muestra es excitada con un láser y lo que se observa es la respuesta de los 

fonones en el material. Los saltos iónicos en sólidos van acompañados de una fuerte 
interacción ion-fonón la cual se estudia eficientemente por medio de estas técnicas.  

 
b) Absorción. 
 
Los electrones en los átomos aislados se encuentran en niveles de energía cuantizados. Al 

formarse un sólido estos niveles se van solapando y degenerando formando lo que se conoce 
como bandas de energía. De dichas bandas las más importantes, por ser las causantes de la 
conductividad electrónica, son la última que está ocupada por electrones y la primera sin 
ocupar, denominadas bandas de valencia y conducción respectivamente, las cuales están 
separadas por una denominada banda prohibida (gap).  

Para el proceso de conducción (electrónica) los electrones deben tener una energía mayor 
o igual al ancho de esta banda prohibida (Eg). Mientras mayor sea la energía del gap más 
difícil le será a los electrones saltar a la banda de conducción y por tanto más dieléctrico, 
desde el punto de vista electrónico, será el material. 

En todo material sólido la probabilidad de que ocurran saltos electrónicos e iónicos es 
diferente de cero, por tanto en una sencilla aproximación la conducción se produce a través 
de dos resistores en paralelo uno representativo de cada portador. En los conductores iónicos 
se desea que la conductividad electrónica sea mucho menor que la iónica. Es de esperar que 
el gap electrónico sea apreciablemente mayor al iónico, al cual se le denomina comúnmente 
energía de activación. Por tanto, un parámetro importante para caracterizar los conductores 
iónicos es la energía de ambos bandas prohibidas. 

Cuando un fotón interacciona con un sólido le comunica su energía. Si dicha energía es 
igual a la diferencia de dos niveles energéticos el electrón la absorbe y salta al estado más 
energético. El mayor salto en energía corresponde al saltar el gap, esto implica que la 
absorción es función del gap electrónico. En las transiciones directas permitidas el 
coeficiente de absorción α (parámetro que la caracteriza) sigue una relación del tipo: 

A h Egα ν= −                                                                                                                 (3)                                 

 
Donde: 
A:   constante, 

h:    constante de Planck,  

ν:    frecuencia de la onda incidente, 
Eg: energía del gap electrónico. 
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c) Elipsometría 
 
La Elipsometría es una técnica que determina el cambio en el estado de polarización de la 

luz reflejada de la muestra. Es una técnica usada para caracterización de películas delgadas. 
Con esta técnica se pueden obtener propiedades ópticas del material, como son índice de 
refracción, coeficiente de extinción, brecha óptica y la constante dieléctrica. También se 
pueden obtener modelos estructurales de las películas con sus respectivos espesores y 
rugosidad. 

 
I.4. Aplicaciones de los materiales sólidos iónicos. 

 
Los CIS están presentes en casi cualquiera de las posibles vías energéticas alternativas a 

los combustibles sólidos. Sus aplicaciones van desde la obtención de energía eléctrica a 
partir del hidrógeno (celdas de combustible) o baterías, hasta el almacenamiento de carga, 
imprescindible para el uso de otras fuentes de energía que tienen su uso limitado a 
determinados períodos (como las celdas solares, por ejemplo) [1, 27, 45]. Se utilizan 
también en sensores electroquímicos, catalizadores y ventanas electrocrómicas [1, 5, 9, 18, 
20]. 

Entre todas estas aplicaciones en energía una de las más importantes son las celdas de 
combustible por la alta eficiencia y por ser el hidrógeno una fuente de energía no 
contaminante. Las celdas de combustible se pueden dividir en cuatro grandes grupos; PEFC 
(Celdas poliméricas, del inglés: polymer electrolyte fuel cells); PAFC (Celdas de ácido 
fosfórico, del inglés: phosphoric acid fuel cells), MCFC (Celdas de carbonato fundido, del 
inglés: Molten carbonate fuel cells) y SOFC (Celdas de estado sólido, del inglés: solid oxide 
fuel cells). Algunas de las características fundamentales de estas celdas se muestran en la 
tabla II. 

 
Tabla II. Tipos de celdas de combustible y sus parámetros más importantes [46]. 
 
 PEFC PAFC MCFC SOFC 
Electrolito Nafion, 

etc. 
H3PO4 Na2CO2-

Li2CO3 
ZrO2-

Y2O3 

Temperatura de 
operación (ºC) 

70-80 200 650-700 900-
1000 

Combustible H2 H2 H2, CO, 
NH4 

H2, CO, 
NH4 

Eficiencia esperada (%) 30-40 35-42 45-60 45-65 
Potencia (kW)  12.5 100 1000 100, 15 

Eficiencia (%) 40 40 45 43, 50 
 
Las celdas poliméricas se espera que sean la base de los coches del futuro. Las de ácido 

fosfórico son las más estudiadas al momento y ya se emplean en diversas aplicaciones, sobre 
todo en necesidades locales de electricidad. Sin embargo, la producción de energía eléctrica 
a gran escala recae en las celdas de carbonato fundido y de estado sólido. Como ya se señaló 
en la introducción el problema fundamental de estos dispositivos recae en la alta 
temperatura de operación, la que a su vez está marcada por la baja conductividad del 
electrolito a temperaturas inferiores. 
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CAPITULO II. Parte experimental y Resultados. 
 
II.1 Introducción. 
 

En este capítulo exponemos los pasos seguidos para la preparación y elaboración de las 
películas delgadas objeto de estudio. Posteriormente se describen las técnicas 
experimentales usadas para su caracterización estructural. Asimismo se presentan las 
técnicas y metodologías utilizadas para la caracterización de las propiedades eléctricas de 
los materiales. 

 
II 2. Obtención de capas delgadas por rocío pirolítico. 
 

En la figura 4 se muestra un diagrama del dispositivo experimental utilizado para crecer 
los materiales. 

 

 
 
Figura 4. Esquema de un dispositivo de rocío pirolítico. 

 
Para obtener películas delgadas por esta técnica se prepara primero una solución donde 

aparezcan los iones que nos interesa depositar (precursor) disueltos en un líquido 
(disolvente) que no contenga iones que puedan funcionar como contaminantes en la película 
final. En general se prefiere utilizar agua o alcoholes, los cuales se evaporan a 100 ºC o 
menos y están compuestos esencialmente de hidrógeno, oxígeno y carbono. El disolvente se 
elige en función del tipo de precursor. El precursor se espera que tenga una temperatura de 
descomposición baja, pues determina la temperatura de crecimiento como se explicará más 
adelante. Una vez obtenida la solución se lleva a un ultrasonido que la convierte en una nube 
pequeñas gotas. Estas gotas son conducidas por el gas de transporte (también denominado 
gas de arrastre) hasta una parrilla de calentamiento, donde se encuentra el substrato a una 
temperatura determinada y ocurre el crecimiento. En el caso de nuestro sistema 
experimental se añade un segundo flujo, denominado gas director, el cual permite modificar 
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la velocidad de las gotas que se aproximan al substrato sin alterar el flujo de transporte de 
estas. 

Los parámetros importantes a tomar en cuenta en la técnica de rocío pirolítico son: tipo 
de precursor y disolvente, concentración, velocidad de flujo y temperatura del substrato. 
Hay otros parámetros importantes como la selección del substrato (la cual depende de la 
caracterización o aplicación de interés), el diseño de la boquilla por la que sale el gas (el 
cual es muy importante sobre todo en la variante neumática del rocío pirolítico), la distancia 
de la boquilla al substrato, la potencia del ultrasonido. Muchos de estos parámetros están 
correlacionados, con lo cual se puede fijar alguno de ellos, acorde al sistema experimental 
en uso, y modificar los otros buscando optimizar el proceso de crecimiento. 

En este trabajo se utilizó una boquilla de vidrio la cual tiene un diámetro de 16 mm y una 
distancia fija al substrato de 20 mm. Las muestras se depositaron sobre substratos de silicio 
tipo n de alta resistividad orientado en la dirección (100) con el objetivo de hacer 
mediciones de conductividad a altas temperaturas. Este substrato permite además hacer la 
caracterización del espesor por elipsometría. Los substratos se limpiaron con ultrasonido en 
tricloroetileno y acetona, para eliminar la grasa. Posteriormente se somete a un ataque en 
solución p (una mezcla de ácido nítrico, fluorhídrico y agua) para eliminar el óxido nativo. 

Los precursores utilizados en este caso fueron acetilacetonatos de zirconio (zirconium 
(IV) acetylacetonate [Zr (acac)4=Zr (C5H7O2)4]) e itrio (yttrium acetylacetonate hydrate [Y 
(acac)3(H2O) x=Y (C5H7O2)3(H2O) x]), y el disolvente fue methanol anhidro de 99% de 
pureza, todos de Sigma-Aldrich Chemicals. La solución se preparó mezclando una 
concentración 0.025 M de acetilacetonato de zirconio y 0.01 M de acetilacetonato de itrio en 
el disolvente, lo que ya en estudios previos había mostrado que permitía una relación óptima 
de 8 % molar de itrio en el zirconio en la película. 

Los flujos de gases (aire comprimido en todos los casos) establecidos fueron 3.5 l/min. y 
de 1.5 l/min. para el gas de transporte y director respectivamente. Los parámetros que se 
variaron fueron la temperatura del substrato, la cual se varió entre 300 ºC y 475 ºC, con un 
paso de 25 ºC, y el tiempo de crecimiento, variable entre 5 y 30 min., con un paso de 5 min. 
El tiempo se varió con el objetivo de obtener muestras con espesores entre 200 y 500 nm, 
los cuales se espera que sean óptimos para su aplicación en celdas de combustible. 

 
II.3 Microscopía electrónica de barrido (SEM y EDS) 
 

En este trabajo se realizó una observación microscópica de los materiales con el 
propósito de observar la homogeneidad morfológica y composicional de las muestras, 
calcular los tamaños de grano y comparar los resultados obtenidos por diferentes técnicas. 
Los análisis de SEM se realizaron en un microscopio XL 30 FEG/SIRION con un haz de 
iones y electrones enfocados y espectroscopía de energía dispersiva de rayos X (EDS) 
GENESIS 4000. Las muestras fueron cubiertas con una fina capa de oro para evitar efectos 
visuales indeseados por la acumulación de cargas en la superficie de la película. 
 
II.4 Microscopía de fuerza atómica (AFM) 
 

La microscopía de fuerza atómica se utilizó con el objetivo de estudiar la superficie de la 
muestra a nivel micro y nanométrico. Para este propósito se utilizó un microscopio Jeol, 
JSPM-4210. 
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II.5 Difracción de Rayos-X 
 

Con el objetivo de identificar la fase presente en la película y determinar los parámetros 
de la celda unidad y el tamaño de grano el producto obtenido fue analizado por difracción de 
rayos-X (DRX). Los análisis se hicieron en un difractómetro Siemmens D-500, usando la 
radiación Kα del cobre (λ=1.54056 Å). La fuente de rayos X se operó con un voltaje de 25 
kV y una corriente de 30 mA para producir un haz intenso. El ángulo de incidencia fue 1° 
buscando que el haz atraviese la mayor cantidad de muestra y evitar reflexiones 
provenientes del substrato. El espectro de DRX se obtuvo para ángulos 2Θ en el rango de 2° 
a 70° con un paso de 0.02°. Se utilizó un tiempo de integración largo (6.9 s) para obtener un 
espectro de calidad, considerando el pequeño espesor de la muestra. Bajo esas condiciones 
experimentales el tiempo total de adquisición de cada espectro fue de alrededor de 11 h. 

La designación de los índices de Miller y el cálculo de los parámetros de celda se han 
llevado a cabo mediante el programa Cel [47]. El parámetro de celda fue comparado con 
resultados previos reportados, lo que permite tener un estimado del porcentaje de itrio 
presente en la película. 

El tamaño de grano fue estimado de los patrones de DRX para el pico (111) utilizando la 
fórmula de Scherrer [39]: 

 

        (3) 
 
En esta ecuación, λ es la longitud de onda del haz incidente, β es el ancho intrínseco a la 

mitad del máximo de la línea hkl y ΘB es el ángulo de difracción de Bragg. 
 
II.6 Cálculos de espesor de las películas 
 

El espesor de las películas se midió con un perfilómetro Sloan Dektac. Para esto, una 
pequeña parte del substrato se cubrió antes del crecimiento para formar un escalón durante 
el depósito. El espesor de la capa también se midió por elipsometría con un elipsómetro 
Gaertner 117A utilizando la línea de 633 nm de un láser de He-Ne. Los valores del espesor 
obtenidos por ambos métodos de medición, elipsometría y perfilometría, fueron similares. 
 
II.7 Espectroscopía dieléctrica 

 
Los materiales se estudiaron por espectroscopía dieléctrica para analizar la conductividad 

de cada microrregión del material y conocer cual es el paso limitante en la conductividad 
total del material. Las mediciones se realizaron en un analizador de impedancias Solartron 
1260 en combinación con una interfase electroquímica 1287 en el rango de frecuencias de 
0.1 Hz a 32 MHz y en un rango de temperaturas entre 25 ºC y 650 ºC. Los contactos de oro 
se depositaron por espurreo catódico utilizando una máscara de dimensión conocida. En 
algunos casos las medidas se hicieron tanto subiendo, como bajando temperatura con lo que 
se comprobó la reproducibilidad de los resultados obtenidos. Las muestras se analizaron 
utilizando los planos de impedancia compleja por el formalismo de los circuitos 
equivalentes. 
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CAPITULO III. Resultados y discusión. 
 
III.1 Estudio morfológico estructural de las películas. 
 

Como ya se señaló, uno de los parámetros más importantes en la obtención de materiales 
por rocío pirolítico es la temperatura del substrato. La Figura 5 muestra la imagen de SEM 
de una muestra crecida a 310 ºC por 10 min. En la imagen se puede apreciar una capa 
homogénea con algunas partículas en la superficie, donde llama la atención la presencia de 
burbujas. Esto es un efecto indeseado, pues puede provocar fracturas e inhomogeneidad en 
la película. La presencia de burbujas indica que la temperatura del substrato no es 
suficientemente alta y el precursor se está descomponiendo sobre la superficie del substrato. 

 

 
Figura 5. Imagen de SEM de capas de YSZ crecidas a 310 °C por 10 min. 

 

 
             Figura 6. Imagen de SEM de capas de YSZ crecidas a 400 ºC por 10 min. 
 

La figura 6 muestra la imagen de SEM de una muestra crecida a 400 ºC. Se puede 
observar que las burbujas desaparecen y se observa una superficie más homogénea. Llama la 
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atención en este caso la presencia de zonas oscuras. Un estudio de EDS en toda la superficie 
no mostró diferencias en composición, por lo que se decidió rotar la muestra a ver si era un 
efecto de espesor. 

 

 
               Figura 7. Imagen de SEM de capas de YSZ crecidas a 400 ºC  por 10 min.  

La figura 7 muestra una imagen de la muestra rotada en la que se observa que las zonas 
negras son ondulaciones en la superficie y no poros en la película. En general la formación 
de películas en la superficie de un substrato tiene una primera etapa en la cual se forman 
centros de nucleación a modo de pequeñas islas, a partir de las cuales se comienza a formar 
la capa. Con el aumento del tiempo de crecimiento estas islas se unen formando una capa 
que poco a poco alcanza un espesor homogéneo. Los pequeños tiempos de crecimiento de 
estas películas podrían ser la causa de esta rugosidad. Se debe señalar que la altura de estas 
ondulaciones es de unos pocos nanómetros. 

 

 
Figura 8. Acercamiento de una imagen de SEM de capas de YSZ                                 

obtenidas a   400 ºC por 10 min. 
 

Un acercamiento a la máxima resolución que permite el microscopio para estas muestras 
permite observar la superficie nanoestructuradas de la película, como se muestra en la figura 
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8. Utilizando el software Digital Micrograph [48] se analizaron las imágenes y se obtuvo un 
tamaño de grano menor a 10 nm en todos los casos en que pudo ser medido. Es importante 
señalar que esta superficie nanoestructurada solo pudo ser observada en muestras crecidas a 
temperaturas del substrato de 400 ºC o más. 

Al aumentar la temperatura no se observan cambios apreciables en la morfología de las 
películas, como se muestra en la figura 9 para una película crecida a 475 ºC. 

 

 
               Figura 9. Imagen de SEM de capas de YSZ crecidas a 475 ºC por 10 min. 

 
Sin embargo, con el aumento del tiempo de crecimiento desaparece la rugosidad 

observada en las figuras anteriores y se obtiene una superficie suave (figura 10). Esto hace 
pensar que dicha rugosidad era debida fundamentalmente a la formación de islas en las 
primeras etapas del crecimiento, como se discutió antes.  

 
               Figura 10. Imagen de SEM de capas de YSZ crecidas a 400 ºC por  25 min. 

Se debe destacar que en todos los casos las películas obtenidas tienen buena adherencia a 
los substratos y no se observan fracturas, aun a bajas temperaturas de crecimiento. La 
presencia de fracturas es algo bastante común en trabajos reportados de obtención de 
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películas delgadas de YSZ a bajas temperaturas de crecimiento. Estas fracturas se atribuyen 
a que el solvente no se evapora antes de arribar al substrato y se produce un gran estrés en la 
película durante el proceso de secado rápido de este [49]. En este trabajo se utiliza metanol 
como disolvente, el cual tiene una menor temperatura de ebullición que el butyl-carbitol [49-
54] utilizado en la mayoría de los trabajos. Esto, unido al pequeño tamaño de las gotas y al 
uso de un pequeño flujo del gas portador, lo cual permite la evaporación de los solventes 
antes de arribar a la superficie del substrato y que la reacción ocurra sobre esta. La ausencia 
de fracturas es imprescindible en la posible aplicación de estos materiales en celdas de 
combustible de estado sólido o en sensores de oxígeno. 

Con el objetivo de hacer un estudio más detallado de la superficie de las muestras se 
realizaron medidas de AFM. En la figura 11 se observa la imagen de AFM de una muestra 
crecida a una temperatura del substrato de 310 ºC por 10 min. 

 

 
Figura 11. Imagen de AFM de una película de YSZ crecida a 310 ºC por 10 min. 

 
En la figura 11 se puede observar la superficie ondulada que marca como la presencia 

gotas dispersadas en la superficie, más que un material policristalino como se espera en 
estos crecimientos. Este hecho sugiere que la temperatura de crecimiento es baja tal y como 
se discutió en el análisis de las imágenes de SEM. Esta capa puede ser amorfa e incluso 
contener residuos indeseados de los precursores, aunque estos no hayan sido observados por 
EDS. 

Con el incremento de la temperatura de crecimiento se observa una superficie 
nanoestructurada, homogénea, sin poros y con tamaño de grano de aproximadamente 10 nm 
(figura 12). El hecho de tener un material tan denso permite utilizar películas muy delgadas, 
y por tanto menos resistivas, sin riesgo de difusión de gases a través de ellas. La pequeña 
rugosidad superficial permite lograr buenas interfases y por tanto mejores propiedades de los 
dispositivos como ya se comentó. 
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Figura 12. Imagen de AFM de una película de YSZ crecida a 400 ºC por 10 min. 

 
La figura 13 muestra una imagen de AFM de una muestra obtenida a una temperatura de 

crecimiento de 475 ºC. Se puede observar que la película tiene una estructura tipo coralina 
con muchos poros en su interior. El aumento de la temperatura del substrato no solo incide 
en la superficie, también incrementa la temperatura de las gotas en la medida de que acercan 
a él. El pequeño tamaño de las gotas favorece la evaporación del solvente y que la reacción 
de descomposición de los precursores ocurra antes de llegar a la superficie del substrato, con 
lo cual el material se deposita en forma de polvos. Este tipo de estructura tampoco es 
deseada para las aplicaciones de interés en este trabajo. 

 
Figura 13. Imagen de AFM de una película de YSZ crecida a 475 ºC por 10 min. 

 
En la figura 14 se muestra el patrón de difracción de rayos X de una muestra crecida a 

400 ºC por 30 min. Se pueden distinguir sobre todo tres picos anchos coincidentes con los 
picos principales correspondientes a la fase cúbica del óxido de zirconio estabilizado con 
itrio (JCPDS30-1468). No se pueden distinguir picos de otras fases, aunque el ruido de 
fondo del difractograma es muy grande como para tener resultados conclusivos. La fórmula 
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de Scherrer se utilizó para estimar el tamaño de grano y se obtuvieron valores de 8.4 nm, lo 
que está en concordancia con los valores obtenidos de AFM y SEM. Aun cuando cada una 
de estas técnicas tiene limitaciones en cuando a medir tamaño de granos, el hecho de que las 
tres coincidan da una mayor seguridad de los resultados obtenidos. El valor del parámetro de 
red calculado se reporta en la tabla III. El hecho de introducir itrio en el óxido de zirconio 
provoca un cambio en el parámetro de red que es proporcional a la relación y/Zr en el 
material final [55]. A partir de los valores reportados se puede hacer un estimado de dicha 
relación en la película comparando el parámetro de la red (o las posiciones de los picos) 
obtenido con lo reportado anteriormente. Considerando esto podemos decir que la relación 
molar Y/Zr en la composición final para nuestras películas está en concordancia con la 
relación en la solución precursora.  
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Figura 14. Patrón de difracción de rayos X de una película crecida a 400 ºC por 30 min. 
 
Tabla III Posición de los cuatro picos principales y parámetros de la celda para las muestras 
analizadas, así como los reportados en la referencia [55]. 
 
Muestra 1er pico 2do pico 3er pico 4to pico a (Å) 

Sin tratamiento térmico 30.292  50.162 59.680 5.14 

Con tratamiento 

térmico 

30.106 34.683 50.291 59.575 5.14 

Ref. 23 30.31 34.96 50.39 59.66 - 

 
Un parámetro importante para la industria es la velocidad de depósito. La figura 15 

muestra la variación del espesor con el tiempo de depósito para una muestra crecida a 425 
ºC. Se puede observar que el aumento del espesor se puede ajustar como una línea recta con 
una buena aproximación. Esto es muy importante, pues permite ajustar el espesor de la 
película con facilidad sin necesidad de hacer mediciones in situ. La velocidad de 
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crecimiento obtenida a esta temperatura (29 nm/min.), calculada de la pendiente del mejor 
ajuste, es superior a la reportada en la mayoría de las películas obtenidas por esta técnica 
[49, 51, 52, 54, 56-59]. Esto se atribuye a la pequeña distancia de la boquilla al substrato, lo 
cual disminuye la cantidad de gotas que se escapan sin reaccionar en el substrato. 

 
Figura 15. Espesor contra tiempo de depósito en una película crecida a 425 ºC. 

 

 
Figura 16. Variación del espesor con el tiempo de depósito. 

 
La velocidad de crecimiento se incrementa con el aumento de la temperatura del 

substrato. Este incremento varía en dependencia del proceso de crecimiento. La figura 16 
muestra que hay una buena linealidad entre el logaritmo natural de la velocidad de 
crecimiento y el inverso de la temperatura para las películas crecidas entre 300 y 450 ºC. La 
energía de activación de la velocidad de crecimiento obtenida de la pendiente del mejor 
ajuste es 52 kJ/mol. Está reportado en la literatura que cuando esta energía de activación es 
mayor a 42 kJ/mol la reacción en el depósito está controlada por reacciones en la superficie 
[24].Por tanto, la energía de activación obtenida puede ser relacionada a un proceso de 
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depósito térmicamente activado tipo CVD, en el cual los precursores se descomponen al 
alcanzar la superficie de la película.  

 
III.2 Influencia de un tratamiento térmico en la película. 
 

Estudios previos de espectroscopía infrarroja en los precursores utilizados en este trabajo 
muestran que todas las estructuras de acetilacetonato descomponen completamente a 310 ºC. 
Sin embargo, en las curvas termogravimetricas se puede observar una pérdida de peso hasta 
temperaturas de 440ºC [60]. Considerando esto se realizó un tratamiento térmico a 500 ºC 
por dos horas a todas las películas crecidas. La figura 17 muestra imágenes de SEM de 
películas crecidas a 310 y 400 ºC después del tratamiento térmico. En ninguno de los dos 
casos se observan cambios apreciables en las características de las películas, aun cuando la 
muestra crecida a 310 ºC está crecida a una temperatura del substrato por debajo de la 
temperatura de descomposición de los precursores. Este no es un resultado esperado, pues 
con el tratamiento térmico debían ocurrir reacciones en esta película que al menos afecten su 
superficie. 

 

  
Figura 17.  Imagen de SEM de capas de YSZ crecidas a  a) 310 ºC y  b) 400 ºC por  
25 min. con un tratamiento térmico a 500 ºC por 2h. 
 

 
Figura 18. Imagen de AFM de una película de YSZ crecida a 310 ºC por 10 min. sometida a 
un tratamiento térmico a 500 ºC por 2h. 
 

Con el objetivo de analizar con mayor resolución la superficie de las muestras se hicieron 
mediciones de AFM de las muestras con tratamiento térmico. En la figura 18 se muestra una 
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imagen de AFM de la muestra crecida a 310 ºC después del tratamiento térmico. Se puede 
observar un cambio importante en la superficie de la película si se compara con la figura 11. 
La película pasa a tener una estructura de granos nanométricos pero con abundantes poros 
en la superficie, lo que debe ser producto a la cristalización de la capa y la descomposición 
total de los precursores. El hecho de que el tamaño de granos y poros sea pequeño es lo que 
determina que no puedan observarse en las imágenes de SEM. 

En la figura 19 se observa que con el aumento de la temperatura del substrato no se 
observa la formación de poros en la superficie de la película. Esto indica que a esta 
temperatura quedan pocos o ningún residuo orgánico de los precursores, lo que está acorde 
con lo planteado en el epígrafe anterior. Lo que si se observa en este caso es un pequeños 
aumento en el tamaño de los granos, el cual se asocia con la reunificación de pequeños 
granos y el aumento en la cristalinidad del material. 

 
Figura 19. Imagen de AFM de una película de YSZ crecida a 400 ºC por 10 min. sometida a 
un tratamiento térmico a 500 ºC por 2h. 
 

 
Figura 20. Imagen de AFM de una película de YSZ crecida a 475 ºC por 10 min. y sometida 
a un tratamiento térmico a 500 ºC por 2h. 
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Para las muestras crecidas a 475 ºC se observa aun una superficie tipo coralina con 
abundantes poros, con lo que el tratamiento térmico no mejora las propiedades de la película 
(figura 20). 

La figura 21 muestra el patrón de difracción de rayos X de una muestra crecida a 400 ºC 
por 30 minutos después del tratamiento térmico. Se observan los cuatro picos fundamentales 
de la fase cúbica del óxido de zirconio bien definidos. La cristalización parcial de estas 
muestras ya había sido sugerida a partir de los resultados de AFM. La posición de los picos 
fundamentales y el valor del parámetro de red están reportados en la tabla I. Las posiciones 
de los picos no varían. Esto es esperado si se mantiene la estructura cristalina, ya que este 
valor solo dependería del contenido de itrio y no se esperan pérdidas de este compuesto 
durante el tratamiento térmico. El tamaño promedio de grano calculado a partir de la 
fórmula de Scherrer si aumenta a 9.5 nm, resultado que coincide con las observaciones de 
AFM. 
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Figura 21. Patrón de difracción de rayos X de una película crecida a 400 ºC por 30 min. con 
un tratamiento térmico a 600 ºC por 2 h. 

 
Es importante hacer notar que en ningún caso se obtuvieron fracturas en el material 

durante el crecimiento o el tratamiento térmico, independientemente de la velocidad de 
crecimiento. Este es un buen resultado y se asocia al hecho de utilizar una baja 
concentración molar en la solución de partida y la utilización de un ultrasonido que permite 
generar gotas homogéneas y muy pequeñas [59]. Es bueno recordar que entre los parámetros 
que más influencian la morfología en estas películas está el tamaño de gotas y la 
temperatura del substrato. La temperatura del substrato debe estar por encima de la 

temperatura de ebullición del solvente y alrededor de la temperatura de sublimación de 

los precursores, pero si las gotas son muy grandes necesitan más tiempo o más 

temperatura para evaporarse durante su trayecto al substrato. La disminución del tamaño 

de gota, permite reducir la velocidad de flujo, la distancia al substrato y la temperatura de 

crecimiento. Reducir la velocidad de flujo disminuye la probabilidad de la formación de 

turbulencias y evita la aglomeración de las gotas. El uso de un gas director permite 

aumentar la velocidad de las gotas que se aproximan al substrato sin cambiar el flujo del 

gas de arrastre. La disminución de la distancia al substrato permite mejorar la velocidad 
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de crecimiento y la homogeneidad de la capa. La disminución de la temperatura es un 

parámetro fundamental para reducir costos al aplicar este procedimiento en la industria. 
 

III.3 Propiedades eléctricas. 
 

De los resultados obtenidos en el epígrafe anterior se tomó como temperatura óptima de 
crecimiento de los materiales 425 ºC. Las propiedades eléctricas se estudiaron para muestra 
crecidas en estas condiciones  utilizando espectroscopía de impedancia en un rango de 
temperaturas de 25-650 oC. La figura 22 muestra la respuesta de impedancia de una muestra 
medida a una temperatura de 450 ºC.  

 

  
                       Figura 22. Gráfico de impedancia compleja de una muestra a 450 ºC. 

 
 
En la figura 22 se puede observar la presencia de dos semicírculos solapados, con el 

centro ubicado por debajo del eje real. Este comportamiento indica la presencia de dos 
procesos diferentes en el material. Los diagramas de impedancia fueron simulados a través 
del software Zview utilizando la metodología de circuitos equivalentes [61]. Para simular 
cada uno de los semicírculos se utiliza un subcircuito formado por una resistencia, un 
capacitor y un elemento de fase constante (CPE). La respuesta total se estudia colocando los 
dos subcircuitos en serie. El resistor indica las pérdidas en cada proceso, el capacitor la 
polarización y el CPE indica la presencia de procesos correlacionados, típica de materiales 
con conductividad iónica donde el movimiento conductivo implica no solo un transporte de 
carga a través del material, sino también un transporte de masa [26, 62-64]. La discusión 
acerca de la interpretación física de este parámetro es objeto de estudio de muchos grupos 
alrededor del mundo y va más allá de los intereses de este trabajo.  
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Tabla IV. Valores de capacidad y su posible interpretación [25, 26, 65]. 
 

Capacidad (F) Fenómeno responsable 

10-12 volumen del material (granos) 

10-11 fases secundarias (granos) 

10-11 - 10-8 frontera de granos 

10-10 - 10-9 volumen en ferroeléctricos 

10-9 - 10-7 efectos superficiales 

10-7 - 10-5 interfaces muestra - electrodo 

10-4 reacciones electroquímicas 

 
El cálculo de la capacidad asociada a cada semicírculo reportó valores de 10-9 y 10-12 F. 

Está bien establecido en la literatura que en materiales policristalinos los valores de 
capacidad de las diferentes microrregiones son muy diferentes y su cálculo permite definir 
en que región ocurre el proceso (tabla IV). A partir de este análisis la respuesta observada en 
la figura 22 se puede asociar a procesos conductivos en la región del grano y de la frontera 
de grano [25, 26, 64, 65]. Considerando que el óxido de zirconio tiene un número de 
transporte electrónico (relación entre la conductividad electrónica y la conductividad total) 
bajo (te<10-5), se entiende entonces que la respuesta de impedancia observada se refiere al 
movimiento de los iones oxígeno a través del material. La respuesta de los electrodos no se 
observa en este caso, posiblemente por el hecho de trabajar a bajas temperaturas si se 
compara con las temperaturas comunes de trabajo (~900-1000 ºC). Es importante señalar 
que con el aumento de la temperatura los tiempos de respuesta del material disminuyen, o lo 
que es igual, el espectro se va desplazando a frecuencias más altas con el aumento de la 
temperatura. Esto quiere decir que se pueden compensar las limitaciones del espectro de 
frecuencias acorde a las posibilidades del equipo cambiando la temperatura. Si a una 
temperatura determinada de observa el comportamiento típico de una región del material 
subiendo la temperatura se pierden los procesos más rápidos (se desplazan hacia fuera del 
espectro) y se observan los procesos más lentos. Esta es una de las ventajas de esta técnica 
de caracterización. 

El hecho de variar la temperatura también permite calcular la energía de activación de 
procesos térmicamente activados. De la simulación circuí tal anterior se determinó la 
resistencia de la película a cada temperatura en que pudo ser medida. A partir de estos 
valores se calculó la conductividad acorde a la expresión σ=K/R, donde K es un factor 
geométrico que considera el tamaño y la posición de los electrodos. En todos los casos se 
despreció la contribución del substrato de silicio, por ser órdenes de magnitud más baja que 
el la de la película. Con los valores de conductividad obtenidos se hizo un gráfico de log 
(σT) contra inverso de la temperatura, el cual ajusta bastante bien a una línea recta para 
ambos procesos estudiados (figuras 23 y 24). Esto indica que la conductividad para todas las 
muestras sigue una relación tipo Arrhenius: σT=A exp (-Ea/kT), donde Ea es la energía de 
activación para la migración iónica, A es el factor preexponencial, k es la constante de 
Boltzmann y T es la temperatura en Kelvin.  



 32

0 ,0 0 1 2 0 ,0 0 1 4 0 ,0 0 1 6 0 ,0 0 1 8 0 ,0 0 2 0 0 ,0 0 2 2
-1 2

-1 0

-8

-6

-4

-2

0

 

 

E a = 1 .1 4  e V

ln
(σ

T
)

1 /T  (K -1)

 

Figura 23. Gráfico de Arrhenius para la respuesta de los granos. 
 
La figura 23 muestra el gráfico de Arrhenius para el proceso asociado a la respuesta de 

los granos. La energía de activación calculada reportó un valor de 1.14 eV. Este valor 
coincide con los valores reportados para el material en bulto [7, 9, 62, 66]. Este es un 
resultado esperado ya que la energía de activación es un parámetro intrínseco del material y 
no se espera que cambie con su forma de preparación. Los efectos cuánticos electrónicos 
que aparecen con la disminución del tamaño no se espera que afecten la conductividad 
iónica. El hecho de obtener el mismo valor de energía de activación que el reportado en 
materiales en bulto indica que el proceso de conducción iónica no ha cambiado y que no hay 
efectos apreciables de la conductividad electrónica en la respuesta del material con la 
disminución del tamaño de grano. Esto es importante para la utilización del material como 
electrolito sólido. 
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Figura 24. Gráfico de Arrhenius para la respuesta de la frontera de granos. 
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La figura 24 muestra el gráfico de Arrhenius para el proceso asociado a la frontera de 
granos. En este caso se obtiene una energía de activación menor a la obtenida normalmente 
en materiales policristalinos [9, 62]. Las fronteras de granos son regiones de muchos 
defectos producido por la ruptura de la red cristalina. La energía de activación es una 
medida de la concentración de estos defectos y sobre todo de la cantidad de contactos entre 
los granos a través de los cuales deben pasar los iones oxígeno en su camino a través del 
material. El decrecimiento de este parámetro para este material es una medida de que con la 
disminución del tamaño de grano aumenta la cantidad de uniones entre los granos y por 
tanto la cantidad de caminos percolativos posibles a través del material. Es importante 
señalar que en materiales policristalinos son precisamente las regiones de interfase, frontera 
de granos y electrodos, las más resistivas, y por tanto las que determinan la resistividad del 
dispositivo. Bajar la energía de activación de estas regiones es uno de los resultados más 
importantes de este trabajo. 

En este trabajo obtuvimos una conductividad total de 0.033 S/cm a 650 ºC. Este valor es 
tres órdenes de magnitud más bajo que el obtenido para materiales policristalinos de YSZ a 
esta misma temperatura [62]. Incluso es superior al obtenido por Jiang et al. [23] a 800 ºC en 
películas de YSZ obtenidas por la misma técnica de rocío pirolítico, pero utilizando 
diferentes precursores. Esto implica que se podrían construir dispositivos electroquímicos 

a películas delgadas que trabajen a temperaturas del orden de los 600 ºC y que aun 

tengan menos pérdidas que los convencionales en bulto a 1000 ºC. Resultados similares 

de la mejora de la conductividad y la energía de activación con la disminución del tamaño 

de grano a los obtenidos en este trabajo ya fueron reportados por Kosacki et al. [67] en 

películas de 50 nm de espesor obtenidas por ablación láser. Quiero resaltar que la técnica 
de rocío pirolítico es una técnica más atractiva para la industria que la de ablación láser en 
cuanto a costos y maniobrabilidad del proceso productivo. En general el hecho de que la 
conductividad de las películas se pueda incrementar con la reducción del tamaño de grano 
en estos materiales es un paso muy importante en la fabricación de dispositivos 
electroquímicos de baja temperatura basados en YSZ [7, 67]. 
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Conclusiones 
 
• La técnica de rocío pirolítico permite obtener películas de óxido de zirconio 

impurificados con itrio, con buena densidad, homogéneas, poco rugosas, sin fracturas y 
con buena adherencia al substrato. 

• El uso de un ultrasonido para generar las gotas, unido a una baja concentración del 
precursor permite obtener gotas pequeñas. El decrecimiento del tamaño de las gotas 
permite el uso de una baja temperatura del substrato y una menor distancia de la boquilla 
al substrato con una alta velocidad de depósito. 

• Con las condiciones experimentales óptimas se obtuvieron capas nanoestructuradas de 
óxido de zirconio impurificado con 8 % de itrio con tamaño de grano menos a 10 nm. 

• El tratamiento térmico mejora la cristalinidad y produce un ligero aumento del tamaño 
de grano, pero no afecta la morfología de la película. 

• Las películas obtenidas tienen una conductividad y energía de activación asociada al 
grano similar a la de los materiales en bulto, con lo cual el proceso de obtención no 
afecta sus propiedades conductoras. 

• La conductividad y la energía de activación asociada a la frontera de granos disminuyen 
considerablemente, permitiendo que la conductividad final del material sea varios 
órdenes de magnitud más alta que la de los materiales policristalinos convencionales a 
temperaturas de 600ºC, lo que permite bajar la temperatura de operación de dispositivos 
electroquímicos basados en estos materiales. 

 



 35

Apéndice 1

Available online at www.sciencedired.com 
SOLlD 
STATE 
IONles 

--." 
-.;- ScienceDirect 

ELSEVIER Solid State Ionics 179 (2008) 243 - 249 
www.elsevier.comllocate/ssi 

Nanostructured YSZ thin films for solid oxide fuel cells deposited by 
ultrasonic spray pyrolysis 

M.F. García-Sánchez a, J. Peña a, A. Ortiz a, G. Santana a, J. Fandiño b, M. Bizarro a, 

F. Cruz-Gandarilla c, J.e. Alonso a.* 

a Instituto de Investigaciones en Materiales, Universidad Nacional Autónoma de México, Ciudad Universitaria, 
b Universidad Autónoma de la Ciudad de México, Prolongación San Isidro 151, Iztapalapa 09790, México 

e Escuela Superior de Física y Matemáticas, IPN, Edif. 9, U.PALM., 07738, México D.F, México 

Rt:I.;t:ivt:u 28 May 2007; Tt':1.;t:ivt:u in Tt':vist:u [uI1Il26 St:pLt:mbt:r 2007; <U;1.;t:pLt:u 21 January 2008 

Absfracf 

Nanostructured thin films of yttria-stabilized zirconia (YSZ) have been prepared on single-crystalline silicon substrates by ultrasonic spray 
pyrolysis using zirconium acetylacetonate and yttrium acetylacetonate hydrate as metallo-organic precursors dissolved in anhydrous methano1. 
The morphology, structure and electrical properties were studied by X-ray diffraction (XRD), scanning electron microscopy (SEM), atomic force 
microscopy (AFM) and impedance spectroscopy (IS). The substrate temperature was optimized for obtaining smooth, dense and homogeneous 
nanocrystalline films with grains sizes as small as 10 run. The influence of thennal annealing on structural properties of fi1ms was studied. The 
activation energy measured for electrical conduction through the grains (1.14 eV) \Vas similar to that obtained in bu1k ofYSZ, but for conduction 
through the grain boundaries it acquires a value ofO.79 eY, increasing the total conductivity ofthe material up to 0.033 S/cm at 650 oc. These 
activation energy values are related to the small grain size and the close boundaries obtained at the optimized conditions. The obtained films are 
good candidates for applications as electrolytes in solid oxide fuel cells (SOFe) operating at relatively low temperatures. 
© 2008 Elsevier B.V All rights reserved. 

Keywords: YSZ; Nanostructure; Ultrasonic spray deposition 

1. Introduction 

Yttria-stabilized zirconia (YSZ) is cornmonly used as electro
lyte material in solid oxide fuel cells (SOFC) and oxygen sensors 
due lo its chemical and therma! stabilities, and its high oxygen 
ionic conductivity at high tempemture [1 - 4]. However, in order lo 

improve the performance of these devices, a lower operation 
temperature is desrred. One approach to reduce this temperature is 
to increase the ionic conductivity of the YSZ electrolyte by 
decreasing its thickness as much as possible [5- 9]. Sorne studies 
in this direction show that the ionic conductivity ofYSZ can be 
enhanced by preparing cubic or tetmgonal polycrysta!line films 
with grain sizes in the nanometer range [8,9]. 

CmT"I>on,ling author. Tel.: +52 55 5622 4606; fax: +52 55 5616 1251. 
alonso@servidor.unam..mx (l.e. Alonso). 

0167-2738/$ - see front matter!El 2008 Elsevier B.v. AH rights reserved. 
doi: 10.1016!j.ssi.2008.01 .088 

Several physical and chemical processes have been em
ployed to prepare YSZ thin films, including pulsed laser 
ablation, electron-beam evaporation, sol-gel, polymeric pre
cursor spin coating, spray pyrolysis in its three versions; 
electrostatic, pneumatic and ultrasonic, and others [6- 25]. 
Among them, the spray pyrolysis techniques are very attractive 
for the industry of planar SOFes, because they allow the 
deposition of a wide variety of ceramic films over large areas. 
Besides, they are probably the cheapest and simplest processes. 
Each one of the spray pyrolysis versions has advantages and 
drawbacks in terms of complexity and quality of deposit. 
Electrostatic spray deposition (ESD) has been widely used for 
preparing YSZ and other Zr02 based films [7,12- 16]. This 
technique produce almost mono-dispersed and fine drops, 
however, the effect of preferential landing characteristic of 
the charged droplets can lead to porous and/or cracked films. 
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Pressurized spray deposition is reported as a more adequate 
technique to deposit dense films compared to the ESD 
technique, however, there is less control on the microstructure 
of the deposited films due to a higher dispersion in droplet sizes 
[15]. Allhough in several papers an optimization of the ESD 
process parameters has been made to prepare dense YSZ films, 
their electrical properties were not reported in sorne of these 
cases [12- 16]. Dltrasonic spray deposition (USD) allows a 
smaller and homogeneous droplet size than electrostatic or 
pressurized spray. This technique allows the deposition of 
homogeneous lhin fihns with excellent physical properties [17]. 
USD using different solvents and precursors has been used for 
obtaiinng high quality Zro2 [18,19] and YSZ fihns [20- 23]. For 
example, Matsuzaki et al. deposited thin films of YSZ using 
yttrium and zirconium octylates and substrate temperatures in 
lhe range from 873 to 1023 K. Allhough these YSZ films were 
dense, they have cubic crystalline structure with columnar 
growth and grains with sizes in the range from 73.5 to 265 nm. 
However, their electrical properties were not reported [20]. 
Beltrán et al. [22] used inorganic precursors and rapid lhermal 
annealing at 900 oc to obtain crystalline YSZ fihns with cubic 
phase and activation energy for ionic conduction of 1.3 e V 
Wang et al. [21] andRamirez et al. [23] obtained better electrical 
properties in fihns deposited using yttrium and zirconium 
acetylacetonates at lower substrate temperatrnes (525-700 OC). 
In lhe former case lhe YSZ fihns deposited at 600 oC hud a 
mixtrne of monoclinic and tetragonal crystalline phases with 
grain sizes from 80 to 120 nm, and the activation energy for ionic 
conduction was of1.08 eVo In lhe latter case, YSZ film deposited 
at 525 oC had a cubic crystalline structure, with average grain 
size of ~ 22 nm and activation energy for ionic conduction of 
1.0 eV However, in both cases the effect of lower substrate 
temperatures on the microstructural and electrical properties of 
lhe films has not been investigated [21 ,23]. 

In the present work, ultrasonic spray deposition was used to 
deposit YSZ fihns at substrate temperatrnes lower than those 
previously used. In addition to ultrasonic mist, the influence of 
short distance of nozzle to substrate and a second gas injection 
zone in the nozzle was analyzed in order to improve the 
structrnal and electrical properties of lhe fihns. A stody of lhe 
influence oftemperature and deposition time on the morphology 
of lhe films was made. The electrical properties of lhe obtained 
films were measured and compared with previous reports. 

2. Experimental 

An experimental setup similar to that shown in reference [21 ] 
was used. However, in the present case the nozzle is equipped 
with a gas injection tube at lhe top oflhe nozzle (Fig. 1). This 
system allows to introduce a director gas for increasing or 
modifying the velocity of the droplets aniving on the heated 
substrate without altering the flow rate ofthe aerosol carrier gas. 
The diameter ofthe nozzle was 16 mm and the distance nozzle
substrate was fixed to 20 mm. Films were deposited onto (lOO) 
n-type, 200 n cm single-crystalline silicon slices in order to 
perform electrical measurements at high temperatures. The 
substrates were ultrasonically cleaned, with trichloroethylene, 

Fig. l. Experimental setup used for ultrasonic spray deposition. 

acetone, methanol and 5% HF solution in order to remove the 
native oxide. The spray solution was 0.025 M of zirconium 
(IV) acetylacetonate [Zr(acac)4~Zr(C5H702)4] from Sigma
Aldrich Chemicals and 0.01 M of yttrium acetylacetonate 
hydrate [Y(acacHlhO)x~Y(C5H702HlhO)x], dissolved in 
anhydrous melhanol. The canier gas and director gas flow 
rates, air in both cases, were fixed at 3.5 l/min and 1.5 l/min, 
respectively. The temperature of lhe heating plate (Ts) was 
controlled in lhe range of300-475 oC, and the deposition time 
(t<Il was varied between 5 and 25 mino 

SEM images were obtained with a XL 30 FEG/SIRION with 
focused ion- and electron-beam, energy dispersive X -ray 
spectroscopy, and energy dispersive angle X-ray GENESIS 
4000. An atomic force microscope (AFM) (Jeol, JSPM-42l0) 
was used to analyze the surface ofthe samples. X-ray diffraction 
(XRD) spectra were obtained wilh a Siemens D-500 diffract
ometer using lhe CuKo wavelenglh (1.54056 A). The X-ray 
source was operated with a voltage of 25 kVand a current of 
30 mA, to produce an intense X-ray beam whose incidence 
angle was 1 0. The XRD spectra were obtained for 2e angles in 
the range from 2° to 70° with steps of 0.020°. Considering the 
small thickness oflhe film, a long integration or step time (6.9 s) 
was used in order to obtain high quality XRD spectra. Dnder 
these experimental conditions the total acquisition time of each 
spectrum was around 11 h. 

The thickness oflhe films was measured wilh a Sloan Dektac 
HA profilometer. For lhis purpose a small par! ofthe substrate 
was covered with a cover pyrex glass to fmm a step during 
deposition. The thickness of films was also measured by 
ellipsometry wilh a Gaertner 117 A ellipsometer using the 
633 nm line from a He-Ne laser. Both melhods, ellipsometry 
and profilometry, gave similar thickness values for films 
deposited at the same conditions. 

AC measurements were carried out using a Solartron 1260 
Frequency Response Analyzer in combination with 1287 
electrochemical interface over the range 0.1 Hz<f<32 MHz 
and for temperatrnes between 25 and 650 oC. A parallel pattem 
of two gold electrodes was sputtered on the film surface to be 
used as electrodes [21,26]. 

3. Results and discussion 

Fig. 2a shows lhe dependence of lhe thickness of lhe fihn 
deposited at 425 oC as a function of deposition time. As can be 
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Eg. 2. a) Variation ofthiclrness with deposition time and b) deposition rate as a fimction of substrate temperature. 

seen, the thickness of the film rncreases linearly with the 
deposition time. A similar behavior was fOillld for films 
deposited at the other substrate temperatures. The deposition 
rate, ca1culated from the slope of the best fitted straight line, 
increases as the substrate temperature increases. Fig. 2b shows a 
good linearity between the naturallogarithm of deposition rate 
and the inverse of temperature for films deposited at 
temperatures between 310 and 450 oC. The activation energy 
ofthe growth rate obtained from the slope ofthe best-fit line in 
Fig. 2b is 52 kI/mol. It is general!y accepted that when the 

activation energy is greater than 42 kI/mol, the deposition 
reaction is controlled by suITace reactions [20]. Thus, the 
activation energy obtained in the present work can be related to 
a thennally activated deposition process in which the precursors 
decompose on reaching the growing film surface. 

Typical SEM micrographs of the films grown during 10 min 
at 310, 400 and 475 oC are shown in Fig. 3a, b, and e, 
respectively. The films have good adherence to substrates, and 
no cracks or detachments were observed, even for films 
deposited at low temperatures. It must be due to the smal! 

Eg. 3. SEM images ofYSZ films grown at a) 310 oC for 10 min, b) 400 oC for 10 min, e) 475 oC for 10 min, d) 400 oC for 25 mino 
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droplet size and the small flow rate of the carrier gas, which 
allows the evaporation of solvents from droplets before arriving 
to the substrate, avoiding additional stresses during the fast 
drying process [24] . Moreover, taking into aecount that the 
temperature of substrate must be higher than the boiling 
temperature of the solvents [15], the use of methanol, with 
lower boiling temperature than that of the most used solvent 
butyl carbitol [6,12- 16,24,27], is important in obtaining crack
free films at low substrate tempemtures. This is a very important 
factor considering the potential application of these films in 
SOFC or oxygen sensor. 

Fig. 3a shows that in samples deposited at the lowest sub
strate temperature (300 OC) can be observed splashes, forming 
more or less regular disk with a thin outer border. Inside the 
droplets there are trapped bubbles indicating that substrate 
temperature is not high enough to avoid that the solution boils 
on the surfaee of the substrate [16]. Then, the presence of 
splashes in the fihn is a c1ear indication that higher temperatures 
are necessary, as is described with details in reference 16. The 
splashes disappear with the increase of temperature. 

In samples grown at 400 and 475 oC (Fig. 3b and c, 
respectively) similar microstructures were observed in SEM 
images. Dark zones were observed on surface of samples grown 
at substrate temperatures of 400 oC, or higher, for 10 min 
(Fig. 3b). During SEM observations, the samples were rotated 
so that it can be inferred that the dark zones were a consequence 
of a rolling surface, as is shown in Fig. 3c, but without pores in 
the films. The height of these undulations with reference to 
surface is of few nanometers. Increasing the magnification of 
SEM images, a nanostructured surface can be observed in 
samples grown at substrate temperatures higher to 400 oC (see 
inset in Fig. 3b). Using the Digital Micrograph software, the 
SEM images of these samples were analyzed and an average 
size of nanocrystals less to 10 nm was obtained. 

The increase in deposition time does not produce important 
changes in morphology (cracks or roughness), but the dark 
zones are not present in samples grown at 400 oC (Fig. 3d). This 
suggests that the decomposition of precursors occurs after the 
droplet impaets on the surface ofthe substrate and a thin layer of 
liquid fonns on the surface due to the fused precursors. This 

liquid layer may be responsible for the healing of surface 
defects observed in individual splats allowing a smooth surface 
[16] . We did not use too long deposition times as other reports 
[12- 16,19,24,27,28] because it was not necessary to obtain 
fihns with thickness larger than 0.5 filll. 

The low concentration of splashing residues at the surface of 
the film with respect to another report [12- 16,24,26] is also a 
consequence of low substrate temperature and the low pre
cursors concentration in the solution [16]. 

Considering that the decomposition temperature of Zr(aeae)4 
and Y(aeae)3 is over 440 oC [21], a thermal armealing ofthe 
fihns was made at 500 oC. Although sorne changes should be 
expected with the total decomposition of organic precursors 
with the armealing (at least in films grown at 310 oC), the SEM 
results do not show any important change in the microstructure 
ofthe fihns (Fig. 4). 

Fig. 5 shows the images obtained from AFM measurements 
for samples grown for 10 min with and without thermal 
rumealing. At the lowest substrate temperature, the films have 
the prints of the droplets in their early states of spreading at the 
fihn surfuce [16] . This faet indicates that the temperature is too 
low, so that the droplets reaeh the heated substrate and there 
they form a liquid state before being decomposed into oxides 
(Fig. 5a), as was discussed in SEM measurements results 
(Fig. 3a). This fihn must be amorphous with residues of the 
precursors, which is illldesirable. With the thennal rumealing 
(Fig. 5b) sorne grains ofless than 10 nm star! to form in the fihn, 
but sorne nanopores also appear, which must be due to 
crystallization of the film and the total decomposition of the 
precursors. The small grain size could be the reason that c1ear 
differences can not be observed in SEM images. 

The films grown at 400 oC show a homogeneous surface 
with grains of approximately 10 nm, without pores (Fig. 5c). 
The thermal armealing produces growing ofthe grain size [13], 
although without pores either (Fig. 5d). The faet that any 
important structural changes were observed with the thennal 
rumealing indicates that this result is near to the optimal 
condition. That is, the solvent is evaporated while approaching 
the substrate surface, but the mist reaches the growing film 
surface, where the decomposition and chemical reaction 

Eg. 4. SEM images ofYSZ films grovm at a) 310 oC and b) 400 oC for 10 min with a thennal annealing at 500 oC for 2 h. 
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Eg. 6. XRD patterns ofthe film deposited at 400 oC a) without and b) with 
thennal annealing. 

undergoes fonning a dense thin film ofYSZ [20,25]. This result 
is very important, as was commented, for applications of this 
material in SOFC. 

The image of sample deposited at 475 oC shows a coral-like 
strocture (Fig. 5e), which is indicative tIlat dry material is 
impacting on the substrate. The rncrease of substrate tempera
ture not only acts on its surface, but it also rncreases the droplets 
temperature while they are approaching lo it. Due lo tIle smal! 

Table 1 
Position of the four main XRD peaks and the detennined cell parameters for 
analyzed samples, as well as the reported in Ref. [23] 

Sample 1st peak 2nd peak 3rd peak 4th peak a (A) 

WithoutTA 30.292 50.162 59.680 5.14 
WithTA 30.106 34.683 50.291 59.575 5.14 
R,f. [231 30.31 34.96 50.39 59.66 
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Eg. 7. hnpedance response measured at 450 oC, for a sample grown at 425 oc. 

droplets size and the low boiling point of the solvent, at 475 oC 
the droplets lose completely the solvent and the precursors 
begin to decompose before reaching the substrate. Conse
quently, the dry material simply adhere on the surface with no 
spreading, favouring the fonnation of a coral-like structure. The 
thermal annealing does not change appreciably the morphology 
of the fihn (Fig. 5t). These results indicate that chemical 
reaction and elimination of organic residues from precursors 
take place in the range between 400 oC and 475 oC, which is in 
agreement with previous reports [13]. 

Fig. 6 shows the results of DRX of a fihn grown at 400 oC. 
Before the thermal annealing three broad peaks can be observed 
(Fig. 6a), corresponding lo a metastable cubic phase [19]. With 
the thermal annealing (Fig. 6b), more defined peaks appears, 
which could be attributed to either, the cubic andJor tetragonal 
phases since both exhibit diffraction peaks at nearly overlapping 
angles [21,23,24]. Given the yttria content and that the cubic 
phase is more stable at these temperatures [21,23], this phase 
was considered to make the analyses of the XRD spectra, 
although grain size effects must not be ruled out. In zirconia, 
with crystallite size below 30 nm, there exists either the 
metastable tetragonal phase at low temperature as result of the 
crystallite size effect [21,25], or amorphous material at sizes of 
few nanometers [29]. The partial crystallization in as-grown 
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samples is in correspondence with the results discussed for 
AFM measurements. 

Table 1 summarizes the position ofthe four main XRD peaks 
for analyzed samples, as well as those reported in Ref. [23]. 
Considering the relation between the peaks position and the 
content ofyttrium [23], the ratio Y/Zr in the [mal composition is 
in concordance with the ratio in the precursor solution. 

The average crystallite size was ca1culated from the Scherrer 
formula, corrected from the mstrument contribution, for the 
(111) peak zirconia. The crystallite sizes in as-grown and 
annealed samples were of 8.4 and 9.5 nm, respectively, in 
agreement with the measured values by SEM. In this system 
setup the use of a low precursor concentration and an ultrasonic 
generated aerosol, allows lo obtain small particle sizes [15]. 
The most important parameters for the fihn morphology are 
the substrate temperature and the initial droplet size. Firstly, the 
substrate temperature has to be aboye the boiling point of the 
solven!. Secondly, the initial droplets have lo be large enough so 
they can reach the substrate without complete evaporation. The 
small partic1e size and the low gas flow rate allow the reduction 
ofthe distance lo substrate [12,14]. The use of a short distance 
to substrate lead to a major deposition rate and the use of a 
second gas injection point allow the increase of the [mal gas 
flow rate without changing the camer gas flow rateo 

AC measurements were carried out from 25-650 oC for 
fihns grown at substrate temperature of 425 oC for 10 min 
(Fig. 7). 

Two overlapping and httle depressed semicirc1es were 
observed in the impedance complex plane plots (Fig. 7). This 
behavior is indicative of two processes which are associated 
with the electrolyte bulk (grain) and the grain boundary, in 
correspondence with previous reports [22,23,30,31]. The 
impedance diagrams were simulated, using the Zview program, 
by a series network of two sub-circuits, each one consisting of 
one resistor, and Constant Phase Element (CPE) and one 
capacitor in paralle!. The CPE is incorporated lo adjust the 
depression below the basehne of semicirc1es, typical in ionic 
conductors [32-34]. From this simulation, the total resistance, 

0,0010 0,0012 0,0014 0,0016 0,0018 0,0020 

Eg. 8. Arrhenius ionic conductivity plots for a) grain and b) grain bmUldary. 
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R, was detennined for each impedance diagram and then, the 
conductivity of each film as a function of temperature was 
ca1culated from the expression a=K/R, where K is the 
geometric factor. The contribution of the Si substrate to the 
total resistance can be neglected because it is several orders of 
magnitude smaller. 

The plot oflog (crT) versus lITadjust quite wel! to straight 
lines (Fig. 8), which indicates lhat lhe conductivity for al! these 
samples can be expressed in the fonn of the Arrhenius 
relationship: crT~A exp(-EalkT), where Ea is lhe aetivation 
energy for ion migration, A is the pre-exponential factor, k is the 
Boltzmmm constant and T is the temperature in Kelvin. 

The activation energy of grains (Fig. 8a) is in concordance 
with previous reports in bulk [4,8,10] and thin films 
[8,22,23,25,30,31]. This is an expected result because the 
activation energy is an intrinsic parameter of the material and it 
is supposed that not change with its way ofpreparation [8,33]. 
The aetivation energy of the grain boundary is slightly lower 
(Fig. 8b). In this case this value is related to concentration of 
defects in tbis zone and to the amoilllt of contact points 
between the grains. The decrease of this parameter indicates 
that smooth bOillldaries were obtained with these experimental 
conditions. A total conductivity of 0.033 S/cm is obtained at 
650 oC, which is better than that obtained at 800 oC by Jiang 
et al. [25] and is in correspondence wilh the results obtained by 
Kosaeki et al. [8] in fihns with lhickness of 50 nm obtained by 
pulsed laser ablation. This faet indicates lhat lhe conductivity 
of films is increased with the reduction of nanopartic1es size, 
which is very important in low temperature electrochemical 
devices based in YSZ [8,9]. 

4. Conclusions 

Smooth, dense and homogeneous YSZ films have been 
deposited in silicon substrates by ultrasonic spray pyrolysis. 
The use of ultrasonic generated mist and low concentration of 
precursor permitted to obtain smal! droplets. The decrease of 
droplet diameter allowed the use of low substrate temperature 
and short nozzle-substrate distance, increasing the deposition 
rate and reducing the splashing residues on the surface. Good 
adherence without cracks was obtained. With these experi
mental conditions nanostructured films with partic1es sizes 
smaller than 10 nm were obtained, which result in lower 
activation energy for conductivity through grain bOillldaries 
increasing the total conductivity of material. 
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Nanostructured lhin films of cerium dioxide have been prepared 
on single-crystalline silieon substrates by ultrasonie spray 
pyrolysis using ceriuOl acetylacetonate as a metal-organic pre~ 
cursor dissolved in anhydrous Olethanol and aeetie acid as aD 
additive. The moqilOlogy, structure, optical index, and electri~ 
ca! properties were studied by X-ray diffraction, scanning elec
tron microscopy, atomic Corce microscopy, ellipsometry, and 
impedance spectroscopy. The use oC additives is very important 
to obtain erack~free filOls. The substrate teOlperature and flow 
rate was optimized COI obtaining smooth (Ra < 0.4 nm), dell"le 
(n > 2), and homogeneous nanocrystalline fibllS with grain sizes 
as small as 10 nm. The influence oC thermal anneallng on the 
structura! properties of films was studied. The low activation 
energy ca!culated for tota! conductivity (0.133 eV) is attributed 
to the nanometric size oC the grains. 

l. Introduction 

CERIUM dioxide (Ceo2) has been of great interest during the 
last years due to its multiple applications in several key ar· 

eas of thin film technology. This material has a cubic fluorite· 
type crystal structure (lattice spacing 0.5411 nm) and combines a 
large bandgap «3.5 eV) with a high dielectric constant (.",26), 
high ionic conductivity, and high·ternperature stability.l 8 Be· 
cause ofits chernical stability and dose lattice parameter match· 
ing with silicon (0.35% lattice matching), ceO, has potential 
applicability in the area of optoelectronics: in silicon·on·insula· 
tor structures, stable capacitor devices for large· scale integra· 
tion, photoelectrodes in dye·sensitized solar ceUs, and stable 
buffer layers between high·temperature sUJ)erconducting mate· 
rials and silicon substrates.6 

14 The high ionic conductivity has 
attracted great interest for applications such as gas sensors15

,16 

and electrolyte or anode materials for interrneruate·ternperature 
solid oxide fuel cells (IT -SOFC)17 28 

Several physical and chernical processes have been used to 
prepare ce02 thin filrns, including flash evaP2:ratioll,3 electron· 
bearn eva~oration,4,5,9, 1 5 spin coating,I,2,6,23 sputtering,6,29 
MOCVD, laser ablation,31 33, and spray pyroltsis in its three 
versions: electrostatic, pneumatic, and ultrasonic. ,11 14,18 20,33,34 
Among thern, the spray pyrolysis techniques are very attractive 
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for the industry, because they a llow the deposition of a wide 
variety of ceramic films over large areas with a simple process at 
low costs. Each one of the spray pyrolysis versions has advan· 
tages and drawbacks in tenns of complexity and quality of the 
deposit.35

,36 Electrostatic spray deposition (ESDJ. has been used 
for preparing YSZ- and CeO,-based filmsI4,18~ ,36,37 This tech
nique produces alrnost monodispersed and fine drops; however, 
the effect of preferentiallanding of the charged droplets can lead 
to porous and/or cracked filrns. In pressurized spray depositioll, 
there is less control on the microstructure ofthe deposited filrns 
due to a higher dispersion of droplet sizes.38 However, it is re
ported as a more adequate technique to deposit dense films 
compared with the ESD technique. Ultrasonic spray deposition 
(USD) allows a smaller and homogeneous droplet size than 
electrostatic or pressurized w.ray, 35 and it has been widely used 
to prepare YSZ thin films.' ,3 9 41 In contrast, ceO, thin films 
have been produced only by Wang el al. 13 using USD. Anyway, 
in the three cases, the selection of precursors and the process of 
parameters' optirnization have a great influence in the final 
properties of the films. 

Nanostructured materials are characterized by unique 
physico·chernical properties with important applications. One 
of the most rapidly growing areas of investigation is the IT· 
SOFc.21 24,27,2S',34,35,4}:,43 Recently, ultrasonic spray pyrolysis 
with optirnized process conditions has been used for obtaining 
nanostructured YSZ thin films, improving their electrical prop· 
erties, 35 but conductivities are still low. The efficiency of this 
material as an electrolyte in SOFC can be increased usin~ rnul· 
tilayer systerns with nanostructured ceria·based materials. 8,26,28 

But there are no reports of nanostructured ceria thin films ob· 
tained by this technique. 

In this work, ultrasonic spray pyrolysis was used to deposit 
dense Ce02 thin films with nanometric grain size. A study ofthe 
influence of different deposition parameters and the thennal an· 
nealing in the morphology of the films was made. The electrical 
properties of the films obtained were measured and compared 
with previous reports. 

11. Experimental Procedure 

The experimental setup shown in García·Sánchez et a1.35 was 
used. The diameter of the nozzle was 16 mm and the distance 
nozzle·substrate was fixed to 20 mm. Films were deposited onto 
(100) n-type, 200 n· cm single crystalline silicOIl slices in order to 
perfonn electrical measurernents at high ternperatures. The sub· 
strates were ultrasonically c1eaned, with trichloroethylene, ace~ 
tone, methanol, and 5% HF solution in order to rernove the 
native oxide. The spray solution was O.025M of cerium (IV) 
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acetylacetonale [Ce(acac)4 = Ce(CSH70 2)4] from Sigma-Aldrich 
Chemicals, (México D.F., México) dissolved in anh ydrous 
metha nol. The additivc's inflllcnce was studied by adding 1 
mL of acelic acid (CH 3COOH) in 0.5 L of anhydrous metha-
11 0 1. Tile temperature of the heating plate (Ts) was controlled in 
the range of 325°--600°C, and lhe deposition time (td) was varicd 
between 5 and 30 mino The carrier gas How Tate was fixed al 1.5 
L/min and Ihe director gas, air in both cases, \Vas va ried belween 
1 and 3. 5 L/min. 

The rnass 1055 pro file was registe red by simultaneous lhermo
gravimetric an<llysis (TGA) and differential scanning calorimety 
(DSC) (TA lnstruments model SDT Q600 version 8.3, México 
D.F. , México). The instrument control software (" Universa l 
Analysis" ) was used lo process rhe data . The heating rate \Vas 
5"C/min in a ftow of air. The fi lms wece examined wilh field 
emission scanni ng electron microscopy (SEM) (XL 30 FEG/ 
SIRION with focused ion- and electfon-beam , energy-dispersive 
X-ray spect roscopy. aod energy-dispersive angle X-ray GENE
SIS 4000) . An atomic force microscope (AFM) (Jeol, JSPM -
4210, México D.F. , México) was used to analyze rhe surface of 
rhe samples. The crysta lline structure was studied by X-ray 
diffraction (XRD) (Siemens D-500 diffractometer .(México 
D.F., México) lIsing the CuKo. wavelength (1.54056 A)) . The 
X-ray source \Vas operated with a vo ltage of25 kV and a current 
of 30 mA, lo produce an intense X-ray beam whose incidence 
anglc was 1°, The XRD spectra wefe obtained for 29 angles in 
the range from 2° to 700 with steps of 0.0200. Considering rhe 
small rhickness ol' the fi lm, a long inlegration or step time (6.9 s) 
was used in order to obta in high-quality XRD spectra. Under 
these experimental conditions, lhe total acqllisition time ofeach 
spectrum was around II h. The unit cell parameters were cal
culated using lhe CelrefJ programo 

Founer-transformed infrared spectroscopy measurements 
(FTLR Nicolet Nexus 670, México D.F., México) demonstrated 
the ahsence of water in the fi lms. The thickness of the fi lms was 
measured with a profilomeler (Sloan Dektac HA, Tucson, AZ). 
For this purpose, a small part of the sllbstrale was covered wilh 
a cover pyrex glass 10 form a step during deposition . The truck
ness of fi lms was also measured by ellipsometry (Gaertner 117A 
eUipsometer, Skokie, IL) using the 633 run line from a He- Ne 
laser. Bolh melhods ellipsomelry and profilometry indicaled 
similar thickness vallles for fi lms deposited at the same condi
tions. The room-temperawre refractive index was calculated us
ing the AUTOST program provided by rhe ellipsometer. 

AC measurements \Vcre carried out using a Frequency Re
sponse Analyzer (Solartron 1260) over the range 0.1 Hz<! < lO 
M Hz and for temperatures bet\Veen 25° and 350°C. A para llel 
pattern oftwo gold electrodes was sputtered 011 the film surl'ace 
to be used as eleclrodes.3,35 
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Fig. lo Thennogravimetric and diOerential scanning calorimetric data 
rol' Ce(acac)4 in air, 5°C(min. 

11] . Results and Discussion 

(1) Thermal Allalysis o/ MetaJ- Orgallic Precu,.sors 
The TG and ose curves of metal- organic precursor obtained in 
air atmosphere are shown in Fig. 1. TGA curve shows three 
well-defined steps. The first t\Vo steps (weight loss of - 13%) 
start at room temperature and fini sh at approximately 120°C. 
These are attnbuted to water desorption. From 275° to 325°C, 
Ihere is a rapid weighl loss (of ,.....,53%) and fina lly, decomposi
lion of Ce(acac)4 is completed at 342"C. The rapid loss is 
accompanied by a strong exothermic peak, which can be attrib
ulcd to the decomposition of cerium acetylacetonate ioto oxides. 
The decomposition tempcrature of cerium acctylacetonate is 
thus found to be 342°C. 

In spray pyro lysis, vaponzation ol' rhe solvent occurs with the 
increase of droplets temperature while lhey gradually approach 
Ihe surface of Ihe substrale. Typical CVO characteri stics are 
obtained in Ihis melhod when the melal- organic precursor de
composes to meta l oxides just aboye the substrate.41 Then, the 
sllbstrate temperature shollld be hifher than the decomposition 
lemperarure of rhe precursors.35,),41 In trus work, \Ve chose 
325°-6000C as the deposirion temperatures fo r different films. 

(2) ,,,fluence oI A,/ditives 
SEM micrographs of lhe films grown during 10 min at 400"C 
wilh and withouL acetic acid are shown in Figs. 2(a) a nd (b), 
respectively. In fi lms grown without addilives, the presence of 
cracks is observed (Fig. 2(a)). 

AFM imagcs (supplemenlary infonnation) show thal the 
samples gro\V11 withotlt additives presenr pores when either the 
temperature or rime were varied. [t is important ro note that in 
Ihe precursor solution of these samples, low solubi lity was also 
observed. This 10\V solubility mus! be caused by the presence of 
water in the Sollltion . Althollgh anhydrous methanol is llsed, 
thi s solvent is hydrophi lic, and the presence of water in ccrium 
acetylacetonate \Vas observed in thennal a nalysis in Fig. 1. The 
water in the solution produces cenum hydroxides, which have 

Fig,2, Scanning electron microscopic images of films grown al 400"C 
rol' 10 min (a) withoul and (b) with additives. 
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low solubility and differmt deromposition temperature. Autic 
acid avoids the fmmation ofhydICIxides, allo.....mg the homoge
noty of the solution and the fmmation of &me filrru 
(Fig. 1(b).''''' In otJ>,r materiah too it h", been observod 
that the presmce of acetic acid changes the pH, the surfoce tm
,ion of ,olution andfavm, the forrnaúrn ofmme homogmwm 
and ,maller droplevL44--47 Anyway, '" cracl:-froe ,amples are 
desired, additives were used in the ,olution fm the rest of the 

,='"' 
(3) Injfuenu of Substrate TemperaJure 
SEM images (not ,hown) do not exhibit observable dilference, 
in,amples grown atdiffermt temperatures fm 10 mino The filrm 
have gooo adhermce to mbstrates, and no cracb m detach
mmtl were observed, evm fm fihru depmito:1 at low tempera
tures. Itmmt be dne to the ,mall droplet ,iM and the smallilow 
rate ofthe carrier g"', wl:ich albw, the evapmation of ,olvento; 
from droplets befme arriving to the ,ubstrate, avoiding addi
tional ,tresses during the f",t-drying proces,." T1ill is a very 
important factm comider~ tJ>, potential app&ation of these 
fihru in SOFC m oxygen sensors 

However, in AFM images can be observed a mme irregular 
,urface with larger grain ,iM (Fig. 3(a)) in the ,ample deposited 
at tJ>, lowest ,ubstrate temperature (315 'c). Although great 
,plashe, are not observod fm the ,mall ,iM of droplets, the tem
perature of these ,ample, i, lower than the deromposition of 
prl>GUI,m and the reacúon CICCUI' in the nuface of -the ,ample
fmrrmg 'Paced graim."," With the incre",e of temperature at 
415 'C (Fig. 3(b)). a ,mooth nufoce is obtainod indicating a 
CVD-like pICIceSS. 1 The grain size wa, calculato:1 incre",ing the 
magnilication of SEM images and using the Digital Micwgraph 
,oftware." An average grain size around 10 nm was estimato:1, 
incoIlCOrdancewithAFM resulto;. The,urface ICIUghneSS (RJ of 
the AFM ,cam in ,ampl", growth at these tempe:ratur", wa, 
lower than 0.4 nm, indioating a ,mooth mrface. At highe:r tem
peratures, once again an irregular .urfoce ¡. obtainecl by the ar
rivial of dry drop!m in the .urface ofthe .ubstrate (Fig. 3(c))." 

These resulto; are in coincidence with the variatiom ofrefrac
tive index with tJ>, mbstrate temperature (Fig. 4). It h", bem 
known that pmClSity docre""" the refractive index of 
fihru ' ,',9)',4i In gmera~ it ha. been r,,!=,orted that CeO, grown 
in a colunmar ,trncture mth a high amount of pme. in the 
'tructure. resulto; in a low refractIve index (n<l fDI "'-gmwn 
,amples) ,V,'" rdated tothe bulk (n _1.36'" m lA'1_ In Fig. 4 is 
observod that the refracúveindex increases mth tJ>, temperature 
of the .ubstrate until 450'C, after which it remaim comtant 
Fmm the analy'is of AFM remIto; (Fig. 3(c)), it is expocted that 
the refractIve index decre",,,, with the incre",e of poICI,ity at 
higher temperatur",. But the mcrease of expe:rirn..ntal uncer
tainties at higher temperature, dne to the increased '11='erficial 
ICIUghneSS that ,catters the laser ,ignal hI1der, a concluding 
result ü'I1g the Lmmtr Lmentrlaw to rdate the:film &mity 
with the refractive index,'"'" the relatIve dmsity of the fihru at 
415'C is 0.89. T1ill valne indicate. a higher dmsity than at ob
tainod in other repClrto;4:;,9)' Thm, 415'C w'" .elected '" the 
optimal ,rostrate tempe:rature 

(4) Injfuenu of FloMl RaJ~ 
Whm a liquid is .ubjocted to a ,uffic;,ntly high int=ity of ul
tra.omc field, the .¡iitting ofli:¡uid ClCCUrs to fmm droplets and 
they are ejected fmm the liquid interfoce into the ,urmunding 
air '" a very fine dmse fog. The ilow rate of aemsol carrier ga. 
adjmto; the fog dmsity varying the air ilow p",sing over the li't 
uid nuface, an important factm to obtaI1 homogen=us fihru 
T1ill ilow rate value w'" adjusted to L5 L/min ID obtain a &me 
and comiantfog.ln the experimmtal.ystem, a diroctm gas wa, 
added, which allowed to incre"", the velocity of droplets arriv
ing on the heated .ubstrate, but in the ,ame war reducod the 
time ofaWICIaching of droplets into the mbstrate. 'The change 
of ilow can aho proouce ,ome droplets that join together to 
increase their ,ize, and prooucing ,pl",hes in the .urface of 

Fil:.3. Atomie fo<'" micro",opic irnag:s of fi.lms gr= al (a) 325'C, 
(b) 425'C, and (e) 6OJ'C fo< 10 rnin 

the film, '" it is observed in Fig. 5 fm a dirocIDr g'" ilow rate of 
3.5 L/min. Thm, a diroctm g'" ilow rate (}f LO L/min w'" usod 
in the rest of the ,ample, 
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Fig. 4. Room tempcrature rcfractive indcx as a function of substra te 
tempcraturc ror film gro\\1 h. 

(5) Injlucnce o/the Deposition Time 
An ¡nerease in deposition time does 110l prod uce important 
changes in lhe morphology 01' fi lms.4,32,35,39 Figure 6 shows lhe 
dependence of lhe thickness of lhe film deposited al 425°C as a 
function of deposition time. As it can be seen, lhe thickness of 
the fi lm ¡nereases linearly with lhe deposition time. Trus shows 
that lhe film ¡ayer can be weH adjusted, which is very important 
in lechnological applicaLions. A similar result was found al the 
other subst rate temperal ures. 

(6) Illjlucllce ol Thennal AllIlealillg 

Considering tha t the decomposilion temperarure of Ce(acac)4 is 
over 342cC (Fig. 1), Ce02 films witilout organic residues must be 
expecLed in samples grown at temperatures higher lhan 350°C. 
Anyway, a thennal annealing at 600°C for 2 h, was conducted 
on to the film s, considering that this temperalure is dose Lo lhe 
expecled operating temperature of thin film fue! Ce! I. IR Figure 7 
shows Ihe results of XRD of a film grown al 425 oC \Vith and 
witlloul thermal annealing. 

T he XRD pattern shows Ihal lhe fLlm is crystalline in both 
cases, corresponding [O eubie eeria (JCPDS file no. 34-0394) 
having a fluorite Slruclure (s~ace group Frn3m) and lhe second 
phases are nOl presen1.2.3,l2, o The structure does nol ~hange 
wilh thermal annealing. No preferential orientaLion is observed 
in lhe XRD pattern in Ihe direclion of the subst rate. bUI il is 
important to note lhat an amorphous silicon dioxide fi lm ofthe 

Fig.5. Scanning eleclron microscopic image of film grown al 425°C 
with director gas ftow mle of 3.5 L/min. 
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order of 10 nm is formed al lhe Si/CeO" interface after 
and during Ihe growth process.5 t ,52 The latti¿e parameter (a), 
calculaled from [he peaks positions, is (0.5405 ± 0.00 1 O) and 
(0.54 18± 0.001 3) nn> for lhermal treated and as-grown 
samf.l~6~7., ~~,sr2;~.rovely, in coincidence ~vith . the reported va~
ues. The ave rage crysta lhte Slzes (D) \Vere estl
mated from XRD paLterns for the (200) peak, using the Scherrer 
formula corrected for illstrument contribution, as 

D =~ 
~ COSEl B 

(1) 

where A is Ihe wave!englh of the incident beam, ~ is Ihe in trinsic 
width at half maximum of lhe hkl tine alld El B is the Bragg 
ditTraction angle. The crystallite sizes in as-grown and annealed 
sall1ples were of 7.2 a nd 8.2 11m, respectiveJy, il1 agreement with 
Ihe mcasured values by SEM. As in previous rcports, Lhe crys
lallile sizc is higher in anncaled samples.35 

(7) Elecll'ical PropeJ"fies 

The ac impedance measurements \Vere carried out from 21 ° lO 
350"C for films grown at a subslrate temperature of425°C for 10 
mino Figure 8 shows the behavior 01' a real part 01' conduclivity 
vs . frequency al differenl temperatures. 
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Fig.7. X-ray difTracLion plOlS of IiIms grown al 425°C for 30 min (a) 
without and (b) with therma! annealing. 
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Al 10w frequencies, the conductivity shows a1m05t no depen
dence on rhe frequency, corresponding to a de conduction mech
anis111. 53 With thc increase of frequency, a dispersion of 
conductivity is observed suggesting a powcr la\\'. Next, rhe con
ductivi ty becomcs constan t again and fOTm s another plateau. 
Finall y, anothcr dispersion is obscrved al higher frequencies tha t 
overlap with lhe plateau. Comparing with report s in CeOz lhin 
fi lms obtained by flash evaporation, lhe electrode response is Ilot 
expected in thi s frequency range.) Then, lhe firsl dispersion can 
be associa led lo a grain boundary process and the other one lo 
the response of grains. The capacity associated to these pro
cesses (,...., lO- s and ,...., 10- 11 F, respectively) in an impedance 
complex plots confirms lhese resul ts. 53 In this case, the dc con
ductivily is associaled to lhe lotal response ofthe fi lm, including 
grain and grain bOllndary behavior. The conductivity is in
creased in one order of magnitude with respect to that obtained 
by fla sh evaporation.3 This result is anributed to dense and 
smooth film s with nanomerric size of grains obtained. Simj!ar 
results were recenl ly obtained in nanostructured YSZ lhin 
fi lms.35 

The va lues of dc conductivit)' \Vere measured at 1Hz, beca use 
lhis freq uency bc\ongs, for aU lemperalures, to lhe frcquc ncy
indcpendent in terval oft lle ac response. T hc plOl of log (al) vs 
I /T adjusts quite weU lO srraighr lines (Fig. 9), which indicates 
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Fig.9. Arrheni us ion ic cond uctivity plots r Ol" total conductivity. 

Ihal lhe condllclivity for a ll Ihese samples can be expressed in 
the form of lhe Arrhenius relationship: crT = A exp(- Ea/k 7), 
where Ea is lhe aclivalion energy for ion migration, A is the pre
exponetial factor, k is the Boltzmann constant, and T is the 
temperarure in Kelvin. The activation ellergy (0.1 3 eV) is 10\\1 

wirh respect to other repoTts.I- 3.9.33 Porqueras el al.9 report ac
tivarion energy va lues between 0.28 eV and 0. 1 eV in Ce02 thin 
fil111S deposited by e-bea111 PVD, when the le111perature is below 
100"C. Bll t in tha t case. this low vallle is attribmed to lhe loss of 
water in lhe healing process, which is not expecled al lhe mea
suremenl lemperatures in t rus work. Suzuki el al.1 report (\n in
crease of defect concentration with the decrease of grain size. 
They obtain activation energy ofO.99 eV, but they conc1ude that 
lhe e\ectrical conductivity of nanocrystalline Ce02 is microstruc
lure dependent, lhe activation energy decreases wilh lhe de
creasing o f grain size. Similar resul ts \Vere obtained by Rupp 
e l al. 33 in gadolinia-doped ceria lhin fi lms, where the activalion 
energy decreases linearly from 1.04 to 0.77 eV with a decreasing 
average grain size from 76 to 29 nm. Anyway, lrus is nOl a single 
phenomenon as the conducting species can be electrons or ox
ygen ions. Separation of ionic and eleclronic component using a 
method recenlly developed and lhe analysis ofilS infl llence in the 
tolal cond llctivi ty reported is now in progress.54 

rv. Conclusions 

Smooth, dense, and homogeneous ce02 fi lms have becn depos
ited in silicon substrates by ultrasonic spray pyrolysis. Acetic 
ac id was added lo lhe solu tion for obtaining crack-free film s. 
T he use of ullrasonic-generated mi st and low conccntrat ion of 
precursor permi tted lo obtain small droplets. The decrease of 
droplets diameter allowed the use o flow substratc tcmperaturc, 
increasing the deposition rate, and reducing rhe splashing resi 
dues on rhe surface. With these experimental conditions, nano
struclured fihllS Wilh parlicJes sizes < 10 nm were produced . The 
conductivity of film s is increased and lhe activalion energy is 
reduced with the reduclion of porosily and nanoparticles size, 
which is very important in low-temperature elect rochemical de
vices based on Ce0 2' 
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