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INTRODUCCIÓN 

Desde h ace más d e 2 5 añ os M éxico h a v enido ap ortando al  d esarrollo d e las 

energías renovables mediante tecnologías para la fabricación de celdas solares de silicio 

tanto en bulto como en películas delgadas y sus combinaciones. En los ú ltimos 15 años 

se han logrados aportes importantes al desarrollo de nuevas estructuras e incremento en 

la eficiencia d e estos d ispositivos con base en innovaciones y n uevos m ateriales 

utilizados e n e l p roceso tecnológico d e las ce ldas s olares d e silicio. P or su s d iversas 

ventajas económicas y tecnológicas, hoy en día el material semiconductor más utilizado 

en t oda la industria microelectrónica e s e l silicio e n su s d iversas formas, lo q ue hace 

necesario q ue los nuevos d esarrollos t ecnológicos s e ap eguen a la integración d e es te 

material. Sin embargo, e l silicio en forma de obleas resulta aún muy caro de producir 

para determinadas aplicaciones, por lo que se ha optado por la obtención del silicio en 

forma de películas delgadas sobre substratos de bajo costo y así poder bajar los costos 

de producción. Desde hace algún tiempo en el Instituto de Investigaciones en Materiales 

de la UNAM (IIM) se ha venido trabajando en la obtención de películas de silicio en sus 

diferentes fases obtenidas a partir de la descomposición de haluros de silicio (SiH4, SiF4, 

SiH2Cl2, S iCl4) mediante la t écnica d e d epósito en  fase vapor as istido p or p lasma, 

PECVD ( por su  s iglas en inglés) [1-5]. En p articular, las p elículas d elgadas d e s ilicio 

amorfo hidrogenado (a-Si:H) crecidas co n PECVD, y producidas de  forma masiva e n 

muchos p aíses, han s ido ut ilizadas e n la industria fotovoltaica d ebido a  s u mejor 

coeficiente de absorción y bajo costo de producción, en comparación con los materiales 

cristalinos [6-9]. Sin embargo, a pesar de los esfuerzos que han permitido optimizar los 

procesos de plasma y el diseño de las celdas solares, la degradación inducida por la luz 

en estos materiales sigue siendo uno de los principales obstáculos de esta tecnología [10-

13]. Por otra parte, las películas de silicio microcristalino (μc-Si) obtenidas también por 

PECVD presentan mejores p ropiedades d e t ransporte d e p ortadores d e car ga y 

estabilidad ante exposición prolongada a la radiación solar [14-17]. A pesar de esto, este 

material no t iene la cap acidad d e a bsorción d el a-Si:H y s u c osto de  p roducción e s 

mayor [8, 18 -20]. Idealmente, se busca un material económico que t enga las propiedades 

ópticas d el a -Si:H, co n las p ropiedades d e t ransporte y  e stabilidad d el μc-Si. Este 

objetivo ha llevado a muchos g rupos en  busca d e nuevas condiciones d e cr ecimiento 

que favorezcan la transición de la red amorfa hacia una más relajada en los dominios del 

μc-Si [8, 18-21].  
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Con e l g ran au ge de la N anociencia y la N anotecnología, mediante e l s istema 

PECVD y utilizando silano (SiH4) como gas precursor de silicio en altas diluciones de 

hidrógeno, se han obtenido nuevos materiales formados por una matriz de silicio amorfo 

con inclusiones nanométricas d e s ilicio c ristalino para s u aplicación en di spositivos 

fotovoltaicos. Tales materiales han s ido d enominados indistintamente c omo s ilicio 

nanocristalino (nc-Si:H) o  silicio polimorfo (pm-Si:H) [15, 18, 22-25], éste último debido al 

hecho d e q ue co nsiste en u na mezcla d e t res fases: a morfa, n anocristalina y 

microcristalina. Por tanto, debido a su estructura única intermedia entre silicio amorfo y 

microcristalino, e l p m-Si:H r esulta buen c andidato para utilizarse en la fabricación de 

celdas solares a  base d e películas d elgadas. No o bstante, s e h a r eportado que este 

material presenta una amplia gama de características, tanto desde el punto de vista de la 

absorción óp tica como d e los mecanismos d e t ransporte, donde la v ariación es tá 

definida básicamente por el tamaño promedio de las nanopartículas de Si, su densidad y 

su fracción volumétrica cristalina [8, 19-23].  

 Una de las t écnicas a mpliamente utilizadas p ara crecer p elículas d e d iferentes  

microestructuras, y  en consecuencia d iferentes propiedades o ptoelectrónicas, es la  

técnica PECVD, donde al v ariar l os parámetros d el p roceso (como la p resión e n la 

cámara, la potencia de radio frecuencia (RF), la dilución de  hidrógeno, la t emperatura 

del substrato, et c.) se o btienen d iversas es tructuras [15, 18,  21 -26]. Típicamente en  los 

depósitos, tanto d e p elículas d e a-Si:H c omo d e pm-Si:H, por P ECVD s e u tiliza g as 

silano (SiH4), como precursor de Si, diluido con gas hidrógeno (H2), con lo que se ha n 

reportado transiciones de fase d e a morfo a m icrocristalino co n la variación e n la 

relación H 2/SiH4 [8, 15,  20,  27-29]. Sin embargo, se ha constatado que a altas diluciones de 

SiH4 en hidrógeno, además de deteriorar las superficies por la erosión producida por el 

hidrógeno atómico, se contribuye a la degradación de las propiedades optoelectrónicas 

después d e someter l as p elículas a i luminación p rolongada y q ue s ólo mediante u n 

recocido en hidrógeno es posible estabilizarlas [8, 15, 30-33].  

Recientemente se ha observado que utilizando diclorosilano (SiH2Cl2), en lugar de 

SiH4 como gas precursor de silicio en el sistema PECVD, se puede promover más aún el 

crecimiento d e los n anocúmulos c ristalinos, gr acias a  las pr opiedades qu ímicas de l 

cloro. D e m odo q ue c on la v ariación d e los p arámetros en  e l r eactor d el p lasma es 

posible lograr un mejor control de la estructura interna y la posible manipulación de las 

propiedades o ptoelectrónicas del material o btenido sin a fectar la r ugosidad e n la 
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superficie d e la p elícula cr ecida, parámetro i mportante para la i ndustria f otovoltaica. 

Además, y t ambién debido a las propiedades del cloro, es posible que las películas de 

pm-Si:H a base d e SiH2Cl2 sean más e stables ante prolongadas e intensas radiaciones 

solares sin la necesidad de realizar el recocido térmico subsecuente [3, 5, 20, 19, 27, 34-37].  

En la presente investigación se presenta la caracterización morfológica (rugosidad 

y t opografía), estructural (densidad y t amaño pr omedio de  nanocristales de ntro de  la 

matriz a morfa) y óptica (brecha ó ptica pr ohibida, op
gE ) de muestras d e películas 

delgadas de p m-Si:H depositadas po r PECVD usando S iH2Cl2 como gas p recursor de 

Si, cada una a distinta dilución de hidrógeno (DH) y a dos presiones distintas de trabajo. 

Se r ealizó un a nálisis q uímico a cad a muestra (composición at ómica p or X PS y 

densidad y t ipos de  e nlaces po r F TIR) para discutir e i nterpretar las d iferencias 

observadas e n las caracterizaciones debidas a las distintas condiciones de crecimiento. 

Posteriormente las m uestras se so metieron a u na pr olongada exposición d e radiación 

equivalente a la d el s ol para de es ta f orma medir la s v ariaciones en l a 

fotoconductividad. También se r ealizaron mediciones d e conductividad e n o bscuridad 

en diferentes t iempos para obtener las diferencias en sus propiedades electrónicas (una 

estimación d el producto movilidad-tiempo de  vida y de l a longitud de  d ifusión de lo s 

portadores minoritarios) y con ello se determinó el grado de pasivación y estabilidad de 

cada estructura en base a la composición y comportamiento químico.  

La estructura del trabajo es la siguiente. En la sección de marco teórico se dan las 

bases t eóricas en las cu ales nos ap oyamos p ara d ar u na e xplicación r azonable y 

sostenible de l propósito de l pr esente e studio. Después e n la sección d e técnicas d e 

caracterización y m ontaje e xperimental s e dan l as condiciones y c aracterísticas 

experimentales empleadas para el análisis. Posteriormente se muestran e interpretan los 

resultados en la sección de resultados y d iscusión. Por último, se dan las conclusiones 

de la investigación y s e p roponen a lgunos t rabajos futuros p ara c oncretar u n m ejor 

estudio a l r especto. Es i mportante d estacar lo n ovedoso d el t rabajo ya q ue no s e 

encuentra en la literatura un vínculo directo, como pretende resaltar este trabajo, entre la 

microestructura, la composición química y  l a f otodegradación de es tos m ateriales 

obtenidos a partir del diclorosilano como gas precursor del silicio.  
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Hipótesis: 

• A diferentes condiciones de crecimiento, como presión de la cámara de reacción 

y dilución de hidrógeno en el sistema PECVD, es posible obtener materiales de 

películas d elgadas d e p m-Si:H, con d istinta morfología, es tructura interna y 

propiedades optoelectrónicas.   

• Conociendo las propiedades estructurales de cad a muestra analizada y  basados 

en las co ndiciones d e cr ecimiento c omo v ariables intensivas d el sistema 

PECVD, puede ser posible reproducirlas en cualquier reactor bien calibrado, de 

modo que se puedan obtener películas delgadas de pm-Si:H con las propiedades 

optoelectrónicas necesarias. 

• Mediante el análisis de la composición química de las muestras de pm-Si:H e s 

posible inferir una explicación a las d iferencias en las pr opiedades 

optoelectrónicas. 

• El p m-Si:H crecido a  p artir d el d iclorosilano, en co mparación co n el crecido a 

partir del silano, puede presentar una mayor estabilidad en la fotoconductividad 

cuando es  sometido a  t iempos prolongados bajo radiación solar, co n lo que e s 

posible contribuir en la solución del problema de fotodegradación que tienen las 

celdas solares actuales. 

• Es posible obtener películas delgadas a base de pm-Si:H clorado que mantengan 

una brecha ó ptica pr ohibida ( o Gap óptico ef ectivo) y u n coeficiente d e 

absorción parecidos al d el a-Si:H, p ero con propiedades de t ransporte co mo la 

del c-Si y que el material p resente una menor f otodegradación ante r adiación 

solar. 
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Objetivo General: 

 

Realizar un análisis de cómo se ve afectada la fotoconductividad y conductividad 

en obscuro por la composición química y la  estructura interna de películas delgadas de 

pm-Si:H depositadas po r P ECVD a d iferentes diluciones de hidrógeno, 

H2/(SiH2Cl2+H2), (de 83.3, 90.9, 93.8 y 95.2) y a dos diferentes presiones de la cámara 

(250 y  500 m Torr). El análisis s e r ealizará sometiendo l as m uestras a prolongados 

tiempos de exposición a una radiación parecida a la del sol. 

 

Objetivos específicos: 

 

 Analizar la influencia d e las 4  d iluciones de  hi drógeno pa ra las do s 

presiones mencionada, parámetros de crecimiento del s istema PECVD y la 

influencia d e la c omposición q uímica sobre las pr opiedades morfológicas 

superficiales y nanoestructurales de las p elículas delgadas de p m-Si:H, e n 

términos de rugosidad RMS y topografía, fracción volumétrica cr istalina y  

tamaño promedio de nanocristal, respectivamente.  

 Determinar l a i nfluencia de l as propiedades estructurales s obre el Gap 

óptico efectivo.  

 Realizar u n a nálisis d el co mportamiento d e conductividad o bscura y 

fotoconductividad del material, con exposición de las muestras a r adiación 

parecida a la d el s ol s obre la superficie t errestre ( ~100 mW/cm2) dur ante 

~15,000 min y a temperatura controlada, en función de la estructura interna 

y la composición química.  

 Determinar la  in fluencia de la  estructura in terna y  la  composición química 

de las muestras s obre el  nivel d e fotoestabilidad, asociada a la foto-

sensibilidad y al g rado d e p asivación del m aterial y s u vínculo c on la 

longitud de difusión de los portadores fotogenerados.   
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1. MARCO TEÓRICO 

El p ropósito principal de e studiar las p ropiedades optoelectrónicas y q uímico-

estructurales de las pe lículas d elgadas d e pm-Si:H e s, en p articular, para poder 

promover su utilización en l a f abricación de celdas solares. Para lo cu al es  necesario 

entender l as condiciones y  car acterísticas físicas y q uímicas que d ebe cu mplir este 

material en dicha implementación. Cabe señalar que la investigación es exclusivamente 

a la aplicación del material y  no al funcionamiento de un dispositivo, por lo c ual las 

características de los dispositivos fotovoltaicos se omiten en el presente trabajo.    

 

1.1 Características de materiales fotovoltaicos.  

A grandes rasgos, un dispositivo fotovoltaico es aquel que cuando es expuesto a 

radiación solar, que es absorbida por el material del cual está conformado, es capaz de 

transformar la energía de los fotones en potencia eléctrica, es decir, la generación de una 

corriente e léctrica y una diferencia d e p otencial bajo iluminación. T odo m aterial 

semiconductor con co ndiciones optoelectrónicas ap ropiadas (coeficiente d e ab sorción, 

ancho de  b anda pr ohibida) es cap az d e e xhibir p ropiedades p ara ap licaciones 

fotovoltaicas. Sin embargo, pocos son los materiales semiconductores capaces de lograr 

que haya transformación d e radiación solar a energía eléctrica con alta eficiencia para 

poder ser considerados de interés en ap licaciones prácticas (del orden de 20%), a bajo 

costo y con gran estabilidad bajo su propia operación. 

 Las c aracterísticas más imp ortantes d e un material semiconductor p ara p oderlo 

implementar en las celdas solares de alta eficiencia, se pueden resumir en 5 puntos [38].  

 

1. La b recha de e nergía prohibida del m aterial a bsorbente, Eg (o Gap): D ebe s er 

suficientemente pequeño para permitir la máxima absorción de radiación solar y 

suficientemente g rande para minimizar la d ensidad d e co rriente inversa d e 

saturación del dispositivo (parámetro del dispositivo). 

2. Longitud d e d ifusión d e p ortadores minoritarios: D ebe ser t an g rande co mo sea 

posible para garantizar que los portadores excitados por  la luz se d ifundan en e l 

material y sean co lectados an tes d e q ue s e r ecombinen co n p ortadores d e s igno 

opuesto.   
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3. Estabilidad del material expuesto a la radiación solar por tiempos prolongados: El 

material debe garantizar una gran estabilidad para que la eficiencia del dispositivo 

no disminuya en su propia operación.       

4. Calidad de las uniones: Debe ser excelente ya que las interfaces en las uniones de 

la estructura del dispositivo fotovoltaico determinan la calidad de los procesos de 

transporte en esas uniones y el factor de idealidad (parámetros del dispositivo).    

5. Contribución a  las r esistencias d el d ispositivo: Dado que  un buen dispositivo se 

modela co n u na r esistencia e n s erie ( RS) cas i nula y o tra en  paralelo ( Rp) cas i 

infinita, para ser lo más parecido a u n d ispositivo ideal, es necesario controlar y 

optimizar las contribuciones del material. Por ejemplo, las resistencias intrínsecas 

del propio semiconductor en bulto, intrínseco y/o dopado, y las de contacto con él 

para formar e l c ircuito, c ontribuyen a l incremento d e RS. M ientras q ue los 

defectos estructurales y otros pueden reducir Rp.    

 

Pocos son los materiales que han mostrado u na eficiencia solar por e ncima del 

10% [38], como son: silicio, arseniuro de  ga lio, fosfuro d e indio, t elururo d e cad mio, 

entre o tros. De éstos, el m ás versátil es e l s ilicio, que se pue de ut ilizar para pr oducir 

celdas solares eficientes en distintas fases.  

Conociendo lo anterior, es  importante señalar que la p resente investigación s ólo 

tratará d e an alizar mediciones y resultados e xperimentales enfocados a cu brir las 

primeras tres características de materiales fotovoltaicos y sólo se hará para el silicio. 

 

1.1.1 El silicio como material fotovoltaico.  

Actualmente la t ecnología d el silicio e stá a mpliamente d esarrollada y ha 

dominado la industria electrónica en aplicaciones de dispositivos semiconductores. Esto 

se d ebe en g ran p arte a  q ue es  el  segundo el emento m ás ab undante en  la corteza 

terrestre, es table (térmica y  me cánicamente), no t óxico y con la po sibilidad d e 

purificarlo (o impurificarlo) de manera controlada. Además, materiales como el dióxido 

de s ilicio ( SiO2) y e l nitruro d e s ilicio ( Si3N4) pasivan n aturalmente la s uperficie d el 

silicio, son excelentes dieléctricos y sirven como barrera de difusión. A pesar de no ser 

un s emiconductor de  Gap directo, e l s ilicio t iene u n Gap cercano a l óptimo p ara 

aplicaciones fotovoltaicas solares y gran versatilidad, ya que se puede utilizar en fo rma 
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cristalina, policristalina o amorfa. Todas estas características llevan a q ue el silicio sea 

el material fotovoltaico dominante en aplicaciones de celdas solares [38-39]. 

Para lograr entender a plenitud las 5 características necesarias que debiera cumplir 

un s emiconductor p ara ap licaciones fotovoltaicas, es  importante en tender primero las 

propiedades ó pticas y e lectrónicas de estos materiales y de e ste modo comprender las 

propiedades que caracterizan al silicio, así como sus limitaciones. 

 

1.2 Estructura básica  

Para u n e ntendimiento f undamental d e las p ropiedades ó pticas y electrónicas 

(entre otras) d el s ilicio, y e n g eneral d e los s emiconductores, se r equiere u n 

conocimiento del tipo de su estructura o arreglo atómico.  

La u nión o disposición d e los á tomos en l a n aturaleza puede producirse de 

maneras d iferentes y d ependiendo de  las c ondiciones d e simetría y de e nergía, la 

disposición de los átomos puede dar lugar a diferentes estructuras cr istalinas. El factor 

decisivo e s la característica de los electrones en los orbitales atómicos de la capa más 

externa del átomo, llamados electrones de valencia. Para un átomo de silicio aislado con 

14 electrones, 10 de ellos ocupan niveles energéticamente más profundos, con radios de 

orbitales mucho más pequeños que la separación interatómica en e l cr istal. Los cuatro 

electrones d e valencia r estantes s on d e e nlace r elativamente d ébil y p ueden es tar 

involucrados e n las r eacciones q uímicas. Esta car acterística hace q ue los 

semiconductores pertenezcan a los elementos del grupo IV de la tabla periódica, lo que 

significa que sus á tomos t ienen 4 electrones de valencia y estén rodeados a la m isma 

distancia por otros 4 p rimeros v ecinos y unidos a e llos p or en laces covalentes. Los 

enlaces covalentes son enlaces direccionales formados por la compartición de electrones 

de valencia, formando la configuración termodinámicamente más estable. De tal manera 

que gracias a l mecanismo d e hibridación, los 4 o rbitales híbridos sp3 de lo s 

semiconductores inorgánicos hacen q ue u n át omo se en lace a sus 4  p rimeros vecinos 

formando una configuración tetraédrica la cual genera una red estructural tipo diamante 

(Figura 1.1). Las energías de enlace de los semiconductores más t ípicos son para Si-Si 

de 1.8 eV y para Ge-Ge de 1.6 eV. Por lo tanto, la energía del cristal no sólo depende de 

la d istancia de l os n úcleos, s ino t ambién de su d isposición g eométrica o estructura 

cristalina [40].  
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Los átomos de silicio en estructura amorfa mantienen e n g ran medida la m isma 

estructura básica tetraédrica del cristal de silicio. Sin embargo, la red de silicio amorfo 

(a-Si) t iene t res pr incipales de sórdenes estructurales: d iferentes longitudes d e e nlaces, 

diferentes án gulos d e e nlaces y s itios d e co ordinación incompletos.  La figura 1.1 

esquematiza la comparación.  

 

  
Fig. 1.1. a) Red estructural del silicio cristalino, mostrando la configuración 

tetraédrica y b) red del silicio amorfo, mostrando los desórdenes estructurales. 

 

1.3 Bandas de energía y formación del Gap.  

Al co nsiderar d os át omos idénticos cu ando es tán a lejados, cad a u no t iene los 

mismos niveles e nergéticos. C uando s e acer can, cada n ivel de e nergía s e desdobla 

separándose en  d os n iveles d ebido a las interacciones e ntre l os át omos. C uando N 

átomos aislados se acercan entre sí para formar un sólido, los orbitales de electrones de 

cada át omo s e t raslapan e interactúan en tre s í formando d os g rupos d e niveles 

espacialmente separados, cada uno de N niveles de energía más cercanos. Cuando N es 

muy g rande resulta en  d os b andas d e e nergía e sencialmente co ntinuas; la banda d e 

valencia, llena d e e lectrones d e v alencia (estados de en lace co valente) y la banda d e 

conducción, vacía (estados de n o en lace). A medida q ue d isminuye la d istancia 

interatómica las bandas de energía cada vez se amplían más. A una distancia específica  

entre los átomos, determinada por la estructura cristalina de un material semiconductor, 

existe una diferencia de energía entre las dos bandas. El intervalo de energía se llama la 

brecha de energía prohibida del semiconductor, Eg (o Gap).  
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Debido a la estructura tetraédrica de un semiconductor, su estructura de bandas es 

tal que  a temperatura ambiente algunos electrones puedan s altar el Gap dando lugar a  

conductividad e léctrica. En los a islantes la d istancia es t an grande que a t emperatura 

ambiente no hay electrones pueden saltar la brecha. Los valores normales de la energía 

de es ta banda pr ohibida de s emiconductores están d entro d el r ango de u nas p ocas 

décimas de electronvolts a aproximadamente 2 eV, mientras que para los aislantes estas 

energías son s ignificativamente m ayores. La figura 1. 2 e jemplifica la  f ormación del 

Gap. 

 
Fig. 1.2.  Formación del Gap en semiconductores, mostrando los estados de 

energía para N átomos a diferentes separaciones, generando diversos rangos del Gap [41].  

 

De es te modo, l a estructura cr istalina d e los semiconductores juega u n p apel 

importante en su conductividad ya que, a d iferencia de otros materiales, las vibraciones 

térmicas de la red pueden romper los enlaces covalentes liberando e lectrones. Además 

cuando u n e lectrón s e co nvierte en  u n e lectrón d e co nducción, d eja en l a ba nda de 

valencia un hueco. Bajo estas condiciones se dice que se genera un par electrón-hueco y 

ambos son portadores de carga que contribuyen a  la conductividad del semiconductor. 

Entonces, en estos materiales cuando T = 0 K no hay enlaces que se rompan, por lo cual 

ninguno de los niveles de energía en la banda de conducción será ocupado. En la banda 

de valencia, s in embargo, todos los niveles de  e nergía d isponibles están o cupados. El 

semiconductor es entonces un aislante y  s ólo aumentando l a t emperatura se  muestra 

conductividad, porque entonces hay e xcitaciones externas y algunos electrones ocupan 

los niveles de energía en la banda de conducción y huecos en la banda de valencia. Así, 

la g eneración d e p ares d e p ortadores d e car ga s ucede p or acc ión d e excitaciones 

externas que pueden ser de tipo eléctrico, térmico u óptico.  
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Para el caso de excitaciones ópticas, la interacción del material es con la radiación 

electromagnética con f recuencias alrededor d e la  luz visible. P or lo tanto, los fotones 

incidentes sobre un material pueden ser reflejados, absorbidos o transmitidos. El que un 

fotón sea a bsorbido o t ransmitido po r un  material d epende d el Gap del ma terial y la 

energía del fotón. Lo interesante de la estructura de bandas, es que está influenciada por 

el g rado d e c ristalinidad d el material y, por lo t anto, materiales como v idrios o 

polímeros pue den ser t ransparentes en el  es tado amorfo, p ero opacos en es tado 

cristalino, o viceversa [41].  

En g eneral el r ango óptico d el espectro e lectromagnético relevante en un 

semiconductor se muestra en la tabla 1.1. 

 

 
Tabla 1.1.  Rangos del espectro electromagnético relevantes para las propiedades 

ópticas de los semiconductores [42].  

 

Donde la e nergía, E, y la longitud de  o nda de l fotón λ , están relacionadas 

mediante  λν hchE == , con h la constante de Planck.  

Cuando un semiconductor es iluminado, s i la energía del fotón incidente (hν) es 

igual al ancho de la brecha prohibida de energía del material, los fotones son absorbidos 

realizando el proceso de generación de pares electrón-hueco. Pero si la energía del fotón 

es mayor a Eg, además de excitar a los electrones, se genera un exceso de energía que se 

disipa en forma de calor. A ambos procesos se les denomina “transiciones intrínsecas” 

(o transiciones banda-banda). Sin embargo, cuando la energía del fotón es menor de Eg, 

el fotón pasa a t ravés del material y sólo podrá ser absorbido cuando haya es tados de 

energía p ermitidos e n la brecha p rohibida, d ebidos a impurezas q uímicas o  d efectos 

físicos. E stos p rocesos so n llamados “transiciones e xtrínsecas”. De modo que  los 

semiconductores son típicamente opacos a longitudes de ondas cortas y transparentes a 

longitudes de onda largas.  
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1.3.1 El Gap y la estructura cristalina del silicio. 

El Gap del S i c ristalino, c -Si ( o s implemente S i), a  t emperatura a mbiente e s d e 

1.12 eV y reside en la región infrarroja del espectro, lo que en principio significaría que 

el c -Si podría absorber todos los fotones incidentes con energía mayor o igual a 1.12 

eV. S in e mbargo, es te Gap es d e t ransición indirecta, es to es , en el  es pacio d e 

momentos “ k ” el mínimo d e la banda de  c onducción no c oincide en e l mismo 

momentum d e la r ed cr istalina co n e l máximo d e la banda d e valencia. La figura 1.3 

muestra una comparación entre la estructura de bandas para el silicio, de Gap indirecto 

y el arseniuro de galio, semiconductor de Gap directo.  

 

 
Fig. 1.3. Estructura de banda de energías para el silicio (Si), de Gap indirecto, y el 

arseniuro de galio (GaAs), de Gap directo [41]. 

 

En u n semiconductor de  Gap indirecto como e l s ilicio, se r equiere u na mayor 

energía que hν = Eg para la t ransición intrínseca, ya que es necesario un cambio en e l 

momentum k  para r ealizar la t ransición indirecta h acia e l m ínimo de l a b anda de 

conducción. E ste c ambio de  momentum pue de s er inducido mediante vi braciones 

térmicas en la red, es decir, un fonón (de energía fononhν ), el cual puede ser absorbido 

por la r ed de sde e l exterior o  e mitido po r e l fotón incidente de bido la d isipación de l 

exceso de energía ( fonong hEh νν ±= ), figura 1.4.  
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Fig. 1.4. Transición en un semiconductor de Gap indirecto [41]. 

 

Entonces e l inicio d e la a bsorción no co incide e xactamente co n Eg aunque s í se 

acerca a medida que fononhν es pequeña (< 0.1eV). Aunque un fonón, comparado con un 

fotón, tiene menor energía pero su momento k  es mayor. Es por esto que el proceso de 

absorción de luz en un semiconductor de Gap indirecto es de mucha menor probabilidad 

que para uno de Gap directo ya que implica dos diferentes partículas para la transición 

intrínseca: fotón y fonón. 

 

1.3.2 El Gap y la estructura amorfa del silicio. 

El Si en su fase amorfa no tiene un Gap definido como tal, lo que permite que sus 

propiedades ó pticas no es tén limitadas co mo en  e l c aso d e s u fase cr istalina. A 

diferencia d el c-Si, l a red d e s ilicio am orfo ( a-Si) t iene t res p rincipales d esórdenes 

estructurales, que  t ambién son r esponsables de  q ue pr esente una  menor movilidad d e 

portadores e n co mparación co n e l c-Si, y  éstos s on: d iferentes longitudes d e e nlaces, 

diferentes án gulos d e e nlaces y sitios d e co ordinación incompletos. L o q ue h ace 

interesante a u n semiconductor a morfo, en  co mparación co n los semiconductores 

cristalinos, es q ue los d os p rimeros d esórdenes e structurales g eneran e stados 

electrónicos p ermitidos d entro d el Gap, l lamados es tados localizados, los cu ales a  s u 

vez forman las llamadas co las de banda. Estos estados electrónicos se encuentran muy 

cerca de los estados extendidos, que son los que forman las bandas de conducción y de 

valencia q ue d elimitan al  Gap en u n material cristalino. S in e mbargo, l os e stados 

localizados están separados de los extendidos por los llamados extremos de movilidad, 

que s on es tados e lectrónicos q ue s e e ncuentran e n co ndiciones intermedias. Así, la 

estructura de densidad de es tados en un semiconductor amorfo puede ser construida a 
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partir d e la d el cr istalino, co nsiderando la ca ntidad d e d esordenes es tructurales d el 

material. Este análisis lleva a determinar la inexistencia de un Gap directo o indirecto en 

un material amorfo, y en su lugar se puede hablar de un Gap de movilidad. La figura 1.5 

muestra el  Gap de movilidad, el cual está formado por estados localizados y delimitado 

por los extremos de movilidad y es cuantitativamente similar a una brecha prohibida de 

absorción óptica, o Gap óptico, op
gE  [38, 39, 43- 45].  

 

 
Fig. 1.5. Esquema del Gap de movilidad de un semiconductor amorfo [45].  

 

El efecto del Gap de movilidad hace que el op
gE  del silicio amorfo esté desplazado 

a e nergías mayores ( alrededor d e 1.75 e V) en  co mparación co n e l Eg del s ilicio 

cristalino (1.12 eV), haciendo que el Gap óptico d el a -Si resida en una zona del rango 

visible d el es pectro el ectromagnético [46]. Lo qu e podría h acer interesante a l s ilicio 

amorfo p ara ap licaciones fotovoltaicas es  que los es tados localizados h acen q ue el 

material tenga un gran coeficiente de absorción óptica (α) para el máximo rango de luz 

incidente c on hν ≥ op
gE . E sto s ignifica q ue los fotones q ue p enetran co n hν ≥ op

gE  

recorren muy poca distancia dentro del material antes de ser absorbidos para realizar la 

generación de pares e lectrón-hueco mediante una t ransición indirecta. Sin embargo, la 

cantidad de sitios de coordinación incompletos (comúnmente llamados enlaces sueltos o 

Dangling bonds (Db)), que es el tercer desorden estructural, es muy alta, lo que aumenta 

los c entros de r ecombinación, debido a q ue son estados electrónicos e xactamente a la 

mitad de l op
gE . E sto reduce l a fotoconductividad d el material e  impide s u do paje, 

impidiendo a sí la buena e stabilidad d el material p ara s u a plicación e n d ispositivos 

fotovoltaicos. Por lo tanto, el a-Si, como tal, no puede ser usado para la fabricación de 

este tipo de dispositivos [38, 39, 43- 45]. 
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1.3.3 El Gap en materiales nanoestructurados. 

A grandes rasgos, los materiales nanoestructurados son materiales formados por 

grupos o c úmulos d e á tomos c on un ión molecular de diez a  diez m il átomos [47]. 

Entonces, debido a l a es tructura i nterna d istinta d e u na r ed cr istalina o u na r ed 

completamente a morfa, e n u n material nanoestructurado e l Gap óptico s e ve 

influenciado por efectos de confinamiento cuántico. Por lo tanto, a primer orden el Gap 

óptico efectivo para materiales nanoestructurados queda descrito por la ecuación 1.1: 

 

2

22

2 R
EE g

op
g µ

π
+≈                          (1.1) 

 

Con gE  como e l Gap del m aterial en b ulto, R el r adio p romedio d e los 

nanocúmulos y µ  es la masa reducida del excitón (par electrón-hueco), dada por  
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he mm
+=

µ
                         (1.2) 

 

 Donde *
em  y *

hm  son las masas efectivas del electrón y hueco respectivamente, 

parámetros que d ifieren de la masa d el e lectrón libre ( o h ueco), ya q ue co nsidera la 

influencia del t ipo de red cristalina. Por ejemplo, para semiconductores típicos la masa 

efectiva del el ectrón es ap roximadamente d e 1 0-100 veces menor que la  ma sa de 

electrones libres [42]. De manera que el op
gE  de los materiales nanoestructurados no sólo 

está influenciado por el grado de cristalinidad del material en bulto, sino también por el 

tamaño promedio de los propios nanocúmulos.   

Dado q ue l os c úmulos se e ncuentran en u n p unto i ntermedio entre el  át omo 

simple p or u n lado y  el estado s ólido infinitamente e xtendido por e l ot ro, existen 

trabajos d onde s e r ealizan ap roximaciones d el Gap del s ilicio en función d e una 

longitud t ípica, por ejemplo el radio del cúmulo, la longitud de un alambre o el radio de 

un d isco. L a figura 1 .6 muestra la e nergía d e la b recha p rohibida d e e nergía vs e l 

recíproco de la longitud para e l estado sólido del s ilicio. E l  Gap siempre converge a l 

valor 1.12 eV conocido del silicio [47].  
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Fig. 1.6. Gráfica teórica de Gap vs confinamiento. Los diferentes símbolos 

representan los diferentes programas de cómputo usados en la simulación [47]. 

 

 

1.4  Coeficiente de absorción de semiconductores. 

El c oeficiente d e absorción α , caracteriza l a pérdida de fotones de  luz que  s e 

propagan a lo largo de una dirección determinada en un medio. Es el cambio fraccional 

en la intensidad de la  l uz por unidad de  d istancia a l o l argo de la d irección d e 

propagación. El proceso de absorción se describe a partir de la mecánica cuántica por el 

acoplamiento de electrones y  f otones. Esto permite g enerar modelos basados e n 

relaciones entre α  y gE  ampliamente comprobados que se apegan a las transiciones. 

 

1.4.1 Modelos para transiciones intrínsecas. 

Las t ransiciones intrínsecas son las que sólo relacionan a los estados extendidos, 

es d ecir, s on t ransiciones banda-banda, y d e las cu ales hay d irectas e indirectas 

dependiendo e l t ipo de  Gap. En transiciones d irectas l a co nservación d e momento 

requiere de transiciones exclusivamente verticales en el diagrama de energía (E vs k ), 

debido a  que  la lo ngitud del vector k de la  luz, k = 2π / λ, es mucho menor que  e l 

tamaño de la zona de Brillouin | k | ≤ π/a0. En la aproximación d e bandas parabólicas 
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donde la masa efectiva es independiente de la energía, ya que si 
1

2

2

*
−
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




∂
∂

∝
k
Em y E tiene 

forma d e p arábola entonces la segunda d erivada es  co nstante, el c oeficiente d e 

absorción se determina por [42]: 

 
2/1)( gEh −∝ να                         (1.3) 

 

En las transiciones indirectas, donde además del fotón se involucra un fonón, la 

absorción es menos probable que la absorción directa debido a que el proceso involucra 

dos p artículas. E n es te ca so, e l coeficiente d e ab sorción tiene u na d ependencia 

cuadrática con la energía mediante [42]: 

  
2)( fonong hEh ννα −−∝        (1.4) 

 

Sin e mbargo, de bido a  la c omplejidad de  organización at ómica, n o h ay a lguna 

relación teórica para obtener el coeficiente de absorción para un material de transiciones 

extrínsecas, co mo es  el s ilicio amorfo o  n anoestructurado. P ara es te cas o, ex isten 

diferentes t écnicas e mpíricas p ara o btener d icha r elación y co n la cu al también es 

posible conocer su op
gE . Una de las técnicas ampliamente utilizadas es mediante el uso 

del modelo de Tauc  [44, 46]. 

 

1.4.2 Modelo de Tauc para transiciones extrínsecas. 

Las t ransiciones e xtrínsecas son las que involucran es tados l ocalizados y 

extendidos. Aunque ex isten trabajos que m uestran modelos e mpíricos para m ateriales 

de t ransiciones extrínsecas con mejores aproximaciones entre α  y op
gE  [48], el mo delo 

de Tauc e s el más a mpliamente u tilizado p ara o btener op
gE  en materiales amorfos. E l 

modelo indica que para la absorción óptica extrínseca, por encima de los extremos de 

movilidad e n la r egión d e absorción fuerte, h ay u na d ependencia d el co eficiente de 

absorción de un semiconductor de t ransiciones extrínsecas y la energía de los fotones 

absorbidos en él, descrita por  [44, 46]. 
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Donde α es e l coeficiente de absorción del material, νh  es la energía del fotón 

absorbido ( con h  la co nstante d e P lanck ( 6.626069x10-34 Js) y  ν la frecuencia d el 

fotón). P or s upuesto, op
gE  es la brecha ó ptica p rohibida efectiva d el semiconductor 

amorfo y B es una constante de proporcionalidad llamada pendiente de Tauc, que es un 

parámetro es tructural q ue s e r elaciona co n la d istribución d e án gulos d e los en laces 

presentes en el material (por ejemplo, ~690 (cm eV)-1/2 para a-Si:H).  

El modelo de Tauc es ampliamente utilizado para obtener op
gE  de un material con 

estructura n o c ristalina. La  técnica consiste en  g raficar 2/1)( hvα vs hv  a p artir d e 

mediciones del c oeficiente d e ab sorción α , haciendo u n barrido e n u n r ango q ue 

abarque e l r ango v isible d e e spectro electromagnético ( hv  típicamente d e 1  a 3  eV). 

Posteriormente se r ealiza una r egresión lineal en l a z ona do nde a mbas va riables s on 

proporcionales (región l ineal o de alta absorción, conα > 104 cm-1), de manera que e l 

ancho de banda óptica prohibida, op
gE  corresponde al valor donde intercepta la recta de 

ajuste c on el  ej e d e en ergía ( las ab scisas d e la g ráfica). É sta técnica es  u na buena 

aproximación d el Gap óptico e fectivo y es r epresentativo p ara t odo e l material no 

cristalino [34, 44].  

 

1.4.3 Espectro de absorción y longitud de penetración. 

La mayoría de la absorción de fotones ocurre en una distancia de α1  dentro del 

material y  a  partir de l a s uperficie de i ncidencia, donde α1  es llamada longitud de  

penetración. La figura 1.7  muestra el comportamiento del coeficiente de absorción α, o 

la longitud de penetración de los fotones, en función de la energía (o longitud de onda) 

de la r adiación incidente, para a lgunos semiconductores importantes t ípicos u tilizados 

en los dispositivos fotovoltaicos.  
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Fig. 1.7. Coeficientes de absorción óptica a temperatura ambiente para algunos 

semiconductores, mostrando su longitud de onda de corte entre paréntesis [41].  

 

De la f igura 1.7 es posible observar que e l coeficiente de absorción inicialmente 

se eleva lentamente con la d isminución d e la lo ngitud de onda de co rte (λc), que es la 

longitud de onda umbral a partir de la cual los fotones ya no pueden ser absorbidos en el 

material, es decir, es la longitud de onda correspondiente a Eg o op
gE , según el caso. De 

modo que el coeficiente de absorción de un semiconductor de cierto Gap, depende de la 

energía del fotón hν incidente y de cuánto puede penetrar este fotón dentro del material.  

De la figura 1.7 sobresale el silicio amorfo ya que sus propiedades de absorción 

son muy p rometedoras p ara colectar l a e nergía solar, co mo s e ejemplifica a  

continuación. En la Figura 1.8, la gráfica superior muestra el espectro de coeficiente de 

absorción óptica α (hv) para el s ilicio amorfo y para e l s ilicio cristalino. En la gráfica 

inferior se muestra e l espectro de la " irradiación solar integrada"; que es la  in tensidad 

(en W/m2) de la energía solar de fotones por encima de un umbral de energía hv  [11]. 
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Fig. 1.8. (Gráfica superior) espectros de coeficiente de absorción óptica  α(hv) como 

función de la energía del fotón hv para el silicio cristalino (c-Si) y silicio amorfo 

hidrogenado (a-Si: H). (Gráfica inferior) Irradiación de fotones en el espectro solar con 

energías hv o mayores. Una película de a-Si:H de espesor cerca de 500 nm absorbe 

fotones por encima de 1.9 eV; como se indica por las áreas sombreadas, esto 

corresponde a una irradiación absorbida de unos 390 W/m2 [46].  

 

El e jemplo u sado en la  f igura 1.8 es una capa de a-Si:H con un espesor d = 500 

nm. Tal capa absorbe esencialmente todos los fotones con energías mayores que 1.9 eV 

(la energía a la q ue α = 1/d). Suponiendo que  la reflexión de l a l uz solar se h a 

minimizado, la radiación solar por encima de 1.9 eV es de aproximadamente 420 W/m2 

la cual e s absorbida por la capa (área gris con la et iqueta "absorbida"),  y a travesando 

dicha capa hay aproximadamente 580 W/m2 de energía t ransmitida. Estas energías se 

pueden comparar co n resultados para una cap a d e 500 nm de  c-Si, po r la que sólo se  

absorben menos de 200 W/m2. Por lo tanto, para absorber la misma energía que la capa 

de 500 nm de a-Si:H, una capa de c-Si tiene que ser mucho más gruesa. La implicación 

es que se requiere mucho menos material para hacer una celda solar de a-Si que de c-Si  
[46]. Esto implica que a d iferencia del c-Si, para el a-Si sólo se requiere del orden de 1 

μm para absorber la mayor parte del espectro d e radiación solar p or ar riba d el Gap 

óptico del material [38]. 
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1.5 Propiedades electrónicas de un semiconductor. 

Muchas de las características necesarias para un material fotovoltaico tienen que 

ver con las propiedades electrónicas o de transporte de portadores de carga dentro de un 

semiconductor. E n es ta s ección se t ratarán de expresar l as relaciones y  p ropiedades 

específicas que son involucradas en la conducción de materiales fotovoltaicos.  

 

1.5.1 Tiempo libre medio y movilidad de portadores de carga. 

Por el  hecho d e r ecibir e nergía t érmica, los e lectrones es tán e n u n movimiento 

constante en todas d irecciones sin t ener a lguna posición particular en la e structura. E l 

movimiento térmico d e u n e lectrón individual p uede s er vi sto c omo un a s ucesión de  

movimientos al eatorios co n co lisiones co n át omos d e la e structura cr istalina, co n 

impurezas, et c. Este movimiento a leatorio d e los e lectrones co nduce a  u n 

desplazamiento n eto igual a  cero para un e lectrón e n u n pe riodo de  t iempo 

suficientemente largo ( siempre y cu ando n o es té s ometido a ningún c ampo e léctrico 

externo). De modo que la distancia promedio entre colisiones es llamada recorrido libre 

medio, l. Por lo t anto, s e d efine e l tiempo l ibre me dio, τc, como el tiempo p romedio 

entre colisiones debido a los mecanismos de dispersión y el cual está relacionado con el 

recorrido libre medio, l, y la velocidad térmica promedio, vth, mediante la relación 1.6: 

 

th
c v

l
=τ                       (1.6) 

 

Cuando se somete a l semiconductor a u n pequeño campo e léctrico ε  el e lectrón 

experimenta u na fuerza εqF −= , d e manera q ue e s acelerado y  l os e lectrones del 

material adquieren una velocidad de arrastre nv  menor a vth. Entonces por conservación 

del momento, e l momento p roporcionado por la acc ión d el ca mpo eléctrico (es d ecir, 

cqετ− ) deberá ser igual a l momento lineal ( nevm* ) ganado entre colisiones, por lo que 

se obtiene que: 

 

ετ








−= *

e

c
n m

qv          (1.7) 
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Esta ex presión a firma q ue la velocidad d e ar rastre es  p roporcional a l ca mpo 

eléctrico externo aplicado. El factor de proporcionalidad, que depende del t iempo libre 

medio cτ  y de la masa e fectiva *
em , es llamado movilidad del e lectrón y sus unidades 

son cm2/V⋅s.  

 

*
e

c
n m

qτµ −=            (1.8) 

 

El t ratamiento h echo h asta e l momento p ara l os e lectrones en  la banda d e 

conducción puede extrapolarse para los huecos en la banda de valencia. La movilidad es 

un p arámetro i mportante en e l transporte d e p ortadores de car ga ya q ue e xpresa 

cuantitativamente la facilidad o no de movimiento de los electrones frente a la acción de 

un campo e léctrico. Este p arámetro está d irectamente r elacionado con i mpurezas, 

defectos y d esórdenes e n la r ed, me diante el tiempo libre me dio del recorrido entre 

colisiones (relacionado con l as i mpurezas del s emiconductor) y  l a m asa efectiva del 

portador de carga (relacionado con la estructura) [42]. La tabla 1.2 muestra una lista de 

las movilidades a t emperatura a mbiente d e e lectrones y huecos e n los p rincipales 

materiales semiconductores. 

 

Tabla 1.2 Movilidades (en cm2/V s) de electrones y huecos a temperatura 

ambiente para algunos semiconductores [42]. 

 
 

Dado que  pa ra las masas e fectivas d e electrón y h ueco se t iene q ue *
em < *

hm , 

entonces la movilidad d e los e lectrones resulta mayor q ue la d e los huecos p ara u na 

misma concentración de impurezas. 



25 
 

1.5.2 Procesos de transporte de portadores de carga. 

Las d ensidades d e co rriente (corriente e léctrica p or u nidad d e ár ea) para l a 

concentración de electrones n y d e huecos p dentro de un semiconductor resulta de la 

contribución d e los dos p rincipales mecanismos de t ransporte de po rtadores d e car ga 

(arrastre y  d ifusión). E sta c ontribución e s s i p or u n lado ha y presencia d e u n ca mpo 

eléctrico ε , en d irección x (por e jemplo), y por e l o tro, existiendo e n e l material 

gradientes de concentración de portadores en la misma dirección, 
dx
dn  y 

dx
dp ,  entonces 

la densidad de corriente total está dada de la siguiente manera [41]: 

 

)()(
dx
dpDpq

dx
dnDnqj ppnnT −++= εµεµ              (1.9) 

 

Donde q es el valor de la carga del electrón (1.6 x 10-19 C).  Lo que significa que dentro 

de u n semiconductor, con las c ondiciones d adas, la densidad de  corriente total, JT, 

depende de la movilidad de los portadores ( nµ  y pµ ) y de su coeficiente de difusión o 

difusividad (Dn y Dp), respectivamente. A su vez, la d ifusividad para concentración de 

electrones y huecos está r elacionada con su r espectiva movilidad en el semiconductor 

mediante la relación 1.10, conocida como la relación de Einstein. 

 

µ







=

q
kTD                        (1.10) 

 

De modo que la densidad de co rriente se puede expresar, para co ncentración d e 

electrones y huecos, como: 

 

)()(
dx
dpkTqp

dx
dnkTqnj pnT −++= εµεµ            (1.11) 

 

Los p rocesos d e g eneración-recombinación involucran variación d e 

concentraciones de electrones y huecos. En equilibrio termodinámico, donde no existen 

excitaciones e xternas, estos p rocesos tienen lugar d e f orma s imultánea, ya q ue e l 

número d e pares el ectrón-hueco g enerados iguala a l n úmero d e p ares e lectrón-hueco 
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aniquilados por r ecombinación, de forma q ue s e m antiene l a l ey de acción de m asas, 
2
inpn = . Cuando se rompe una situación de equilibrio, las velocidades de generación y 

recombinación no son iguales, causando que la concentración de un tipo de portador de 

carga ex ceda su valor d e eq uilibrio ( es d ecir, 2
inpn > ), afectando las de nsidades d e 

corriente. Entonces e l proceso de generación-recombinación s iempre actúa ca mbiando 

las velocidades d e cad a p roceso p or s eparado con e l p ropósito d e q uerer mantener el 

equilibrio en la ley de acción de masas.  

Una s ituación fuera d e eq uilibrio s e d a cuando s e pr oduce un a i nyección de  

portadores minoritarios en  e xceso en  u n e xtremo d e u na b arra s emiconductora. Por 

ejemplo, c uando ha y inyección d e electrones p or p roceso d e g eneración. E ntonces la 

concentración d e p ortadores m inoritarios e n e xceso n∆  es proporcional a l a razón d e 

generación G, y la constante d e p roporcionalidad es  llamada t iempo d e v ida d e los 

portadores generados, entonces se tiene que 

 

τGn =∆                      (1.12) 

 

Donde τ  es el tiempo de vida de los portadores generados, que es el tiempo desde 

su generación y hasta que suceda su recombinación. Mientras, hay un desbalance en la 

ley de acción de masas 2)( innnp >∆+ , teniendo una situación fuera del equilibrio en el 

material co n p ortadores en  e xceso y e l mecanismo q ue r estaura e l equilibrio e s la 

recombinación. Hay v arios métodos para inyectar portadores, de los cu ales destaca l a 

excitación ó ptica donde se i rradia la muestra d e s emiconductor g enerando p ares 

electrón-hueco. 

   

1.6 Fotoconductividad. 

La fotoconductividad es la respuesta de un material semiconductor a la inyección 

de portadores mediante excitación ó ptica. Este p arámetro resulta f undamental p ara 

describir la ca lidad d e u n material fotovoltaico ya q ue está determinado por d os 

factores: las propiedades de absorción óptica del semiconductor, con la cual son creados 

los p ortadores l ibres, y l as p ropiedades d e t ransporte el ectrónico, c on las c uales los 

portadores libres contribuyen a la conducción eléctrica. 
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En condiciones oscuras (es decir, sin inyección óptica de portadores minoritarios) 

un semiconductor típico contiene electrones y  h uecos l ibres, lo cual debe obedecer l a 

ley de Ohm ( σε=j ). Entonces de la relación 1.11 es posible definir la conductividad 

en oscuro, debida a ambos tipos de portadores de carga, como. 

 

)( poonooo pnq µµσ +=               (1.13) 

 

En c ondiciones d e iluminación, c on f otones c uyas energías sean iguales o 

superiores al Gap del semiconductor, la radiación es absorbida y ocurre una generación 

de portadores en exceso que desequilibra la concentración de portadores que existía en 

condiciones d e o scuridad, de m anera que l a co nductividad se incrementa por la  

fotoconductividad σ∆ , de modo que la conductividad total, designada por pσ , queda. 

 

σσσ ∆+= 0p                             (1.14) 

 

De manera q ue s i se t iene u na muestra s emiconductora s ometida a u n ca mpo 

eléctrico, ε , la corriente generada de la ley de Ohm queda; 

 

IIAIT ∆+=∆+= 00 )( εσσ                (1.15) 

 

Donde A es el área de la sección transversal que atraviesan los portadores de carga 

dentro del semiconductor, 0I  es la corriente obscura y I∆ es la foto-corriente.  

Por s implicidad, considerando e l caso de un sólo t ipo de portadores de carga, la 

conductividad en oscuro para electrones es ooo qn µσ =  y en condiciones de luz se tiene 

 

))(( µµσσ ∆+∆+=∆+ ooo nnq                 (1.16) 

 

Donde σ∆  es la f otoconductividad y n∆  es la d ensidad d e p ortadores 

fotogenerados. S in e mbargo, l a r elación 1 .16 s e ex tiende t ambién a s emiconductores 

polimorfos (material con inclusiones nanométricas dentro de una matriz amorfa) y para 

este cas o, a demás también hay un i ncremento de l a m ovilidad, µ∆ , p or l a foto-
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excitación. E ste incremento p uede s er debido a la disminución de  la a ltura de  las 

barreras d e p otencial e ntre las zo nas cr istalina y  la  ma triz amorfa y /o debido a  una  

disminución d e las zo nas d e car ga es pacial en  las interfaces. D e d onde la 

fotoconductividad es [39]: 

 

[ ] [ ]µµµµσ ∆+∆=∆∆++∆=∆ nnqnnnq ooo )(              (1.17) 

 

Entonces e s po sible o bservar que  la fotoconductividad en u n material p olimorfo 

resulta de la c ontribución d el a umento e n los portadores f otogenerados n∆  y d el 

aumento en la movilidad de los portadores en el material µ∆ .  

 

1.6.1 Producto µτ  y longitud de difusión de los portadores minoritarios. 

 Si co nsideramos u n material poco co nductor s ometido a a ltos niveles d e 

inyección d e p ortadores f otogenerados ( τGn =∆ ), es d ecir 0nn >>∆ , 0pp >>∆ , la 

fotoconductividad se puede expresar en términos de la velocidad de generación G y e l 

tiempo de vida de los portadores fotogenerados τ , mediante: 

 

)( pnGq µµτσ +≈∆                        (1.18) 

 

O simplemente para los portadores minoritarios fotogenerados 

 

µτσ
=

∆
Gq

                                        (1.19) 

 

La r elación 1 .19 resulta muy ú til p ara materiales fotoconductores y a q ue e l 

producto “movilidad-tiempo de vida” es una medida de la sensibilidad del material para 

la fotoexcitación. Existe otra relación un poco más orientada a dispositivos para obtener 

la fotosensibilidad porcentual, la cual está dada por [39, 44]:                                                            

 

µτ
σ

σ
≈

∆

0
  (%)                                  (1.20) 
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Además, cuando ha y un g radiente d e co ncentración cerca d e la s uperficie d el 

material, e l c oeficiente d e d ifusión Dn, q ue es  la f acilidad co n la q ue s e d ifunden los 

portadores dentro del material en respuesta al gradiente de concentración, comienza ser 

considerable. De manera que la distancia promedio que recorren estos portadores dentro 

del material desde la superficie y hasta su recombinación, se define como la longitud de 

difusión de los portadores minoritarios LDif, que es uno de los parámetros eléctricos más 

importante para calificar un semiconductor para aplicaciones fotovoltaicas [49]. Entonces 

en términos del t iempo de vida τ,  la longitud de difusión para electrones y huecos está 

dada por. 

 

( )µττ
q

kTDLDif ==                         (1.21) 

 

Por lo tanto, la calidad de un semiconductor para aplicarlo en celdas solares puede 

medirse, en parte, a través de este parámetro, LDif, definido como la distancia recorrida 

por el portador entre su generación y su recombinación [49, 50]. De manera que para una 

muestra de espesor W de silicio cristalino, donde LDif  solo es debida al bulto, se tiene  

 

WLDif ≈                              (1.22) 

 

Así por ejemplo, la longitud de difusión de los portadores minoritarios en obleas 

de silicio de grado electrónico es de aproximadamente 500 µm y por lo tanto las obleas 

se co rtan ap roximadamente d e es e es pesor [43, 49, 50]. Así como p ara s ilicio a morfo 

hidrogenado l a l ongitud de di fusión d e los p ortadores minoritarios e s r eportada d e 

aproximadamente 250 nm  [49-51], mientras q ue  para s ilicio p olicristalino s e han 

reportado valores de decenas de m icrómetros [50], todo iluminando con lu z b lanca del 

espectro visible.  

Por lo t anto, la  longitud d e di fusión de  los por tadores minoritarios e s muy 

utilizada p ara c aracterizar la calidad d e los materiales fotovoltaicos a ntes d e s er 

procesados en  u na ce lda solar, ya q ue p roporciona información de l a ef iciencia en l a 

energía de conversión que podría alcanzarse en una celda solar [49, 50]. De manera que 

considerando las relaciones 1.19-1.21 es notable la importancia del producto τµ  en l a 

determinación de LDif  de portadores fotogenerados en un material fotoconductor.  Por lo 
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cual, basta medir la fotosensibilidad de una muestra para poder estimar las propiedades 

electrónicas de la misma [49, 50]. 

 

1.7 Importancia del hidrógeno en materiales fotovoltaicos. 

El papel de hidrógeno en la creación de diversos defectos y en la estabilización de 

defectos metaestables se co noce bastante b ien experimental y t eóricamente en c-Si, 

incluyendo la adaptación con fósforo o boro para pasivar los dopantes [52]. La s ituación 

es mu y diferente en a-Si. A pesar de muchos esfuerzos, aún se s igue investigando una 

medida que indique el papel directo del hidrógeno en la producción de los defectos que 

dan origen al efecto Staebler-Wronski [53], que es la metaestabilidad más importante en 

el silicio amorfo hidrogenado (a-Si:H) por excelencia.  

En este apartado se tratará de explicar un poco sobre los efectos más importantes 

del hidrógeno para los propósitos de la presente investigación.  

 

1.7.1 El silicio amorfo hidrogenado a-Si:H. 

Debido a su  orden at ómico, el c -Si es u n semiconductor q ue p ermite t ener una 

longitud de difusión (o tiempo de vida) en el rango de 40 μm < LDif  < 3 mm (o 0.5 μs < 

τ < 3 ms), lo q ue hace q ue este material t enga mejores p ropiedades de t ransporte 

eléctrico en comparación con a-Si [38, 39,  43,  49,  50].  El s ilicio amorfo tiene u na densidad 

alta (del o rden de  1019 cm-3) de defectos de c oordinación ( enlaces s ueltos, Db ) que  

actúan como centros de recombinación reduciendo considerablemente el tiempo de vida 

y por lo tanto la lo ngitudes de difusión. Sin embargo, los estados localizados en el a-Si 

permiten, a d iferencia d el c -Si, que  s ólo 1 o 2  μm d e es pesor s ean r equeridos p ara 

absorber la mayor parte del espectro solar, lo que  hace que  su costo de producción se 

vea d isminuido en co mparación con materiales c ristalinos [38, 39 ]. No o bstante, la gran 

cantidad de centros de recombinación dentro del Gap de este material lo inhabilitan para 

poder u tilizarlo como ma terial fotovoltaico ya q ue, en tre otras co sas, no p ermite e l 

dopado. Para reducir la de nsidad de  Db en a-Si, la t écnica q ue s e u sa hoy d ía e s 

hidrogenar el material durante el proceso de depósito y así producir lo que llaman a-Si 

hidrogenado, a -Si:H. L a hidrogenación d e a -Si, entre o tras co sas, p ermite q ue los 

átomos d e H  a yuden a s aturar la mayoría d e Db, pe rmitiendo a sí la pa sivación de l 

material (figura 1. 9). Por lo t anto, l as superficies, bordes d e g rano, impurezas 

superficiales y profundas (donadoras y receptoras), etc. se vuelven pasivos, lo cual hace 
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al semiconductor más apropiado para su utilización en d ispositivos fotovoltaicos [13, 39,  

43-45].  

 
Fig. 1.9. Esquema de saturación de un Db con átomos de hidrógeno que 

permiten pasivar al a-Si y formar a-Si:H [44].  

 

El hidrógeno d ebe ser típicamente in troducido como especies at ómicas en los 

semiconductores, por ejemplo, a partir de un plasma, en la proximidad de la superficie 

de irradiación de iones. El hidrógeno y el silicio en a-Si:H tienen diferentes propiedades 

de enlace. La estructura del S i contiene una a lta energía de deformación, s in embargo 

tiene una difusión despreciable. En contraste, el H puede difundirse dentro del material, 

por lo que su enlace es muy sensible a las condiciones de depósito. Conforme se realiza 

el cr ecimiento, el  S i e s e nlazado en  la r ed formando u na estructura r ígida en 

desequilibrio, mientras que el H tiene una estructura en equilibrio con mayor movilidad 
[45]. Así, una superficie de silicio bajo hidrógeno atómico exhibe una mayor cantidad de 

enlaces terminales de Si-H en lugar de dímeros de Si-Si [42]. 

 

1.7.2 Metaestabilidad y el efecto Staebler-Wronski. 

La degradación del a-Si:H durante exposición prologada de luz solar sigue siendo 

uno de  los mayores obstáculos de l a i ndustria f otovoltaica, ya q ue s us p ropiedades 

electrónicas son metaestables, lo que limita la movilidad y longitud de difusión de los 

portadores de carga que provocan un deterioro en el ma terial. Esto afecta la eficiencia 

de conversión fotovoltaica haciendo que los dispositivos fabricados con a-Si:H presente 

degradación en condiciones propias de operación [8-16].  

El f enómeno de m etaestabilidad se r elaciona co n las p ropiedades d e d efectos 

estructurales en el e quilibrio, ya q ue u n p roceso d e recocido es s implemente la 

restauración d el equilibrio t érmico. E l e quilibrio es p erturbado p or u na ex citación 

externa (iluminación, t emperatura, car ga, c orriente, et c.) que induce d efectos d e 
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recombinación i ndeseables que  pue den ser subsecuentemente e liminados mediante u n 

recocido térmico [45]. El mayor efecto metaestable que se encontró en a-Si:H, y e l cual 

es e l más e studiado, es  la cr eación d e d efectos inducidos p or p roceso d e a bsorción 

prolongada de la  lu z al o currir e fusión de  hidrógeno d e la matriz d e s ilicio a morfo y 

generar centros d e r ecombinación dentro d el Gap. Cuando e l a-Si:H está expuesto a 

altas intensidades d e r adiación t ales co mo la radiación s olar, la de nsidad de  e nlaces 

sueltos ( Db) se incrementa hasta llegar a la saturación después de u n largo t iempo de 

exposición. Este tipo de defectos se les conoce c omo reversibles ya que  hacen que e l 

material regrese a su estado original. A todo este proceso metaestable fotoinducido, se 

le denomina fotodegradación, también conocido como efecto Staebler-Wronski (SW) [38, 

52, 53].  

Staebler y Wronski ( 1977) [53] observaron q ue e n c ondiciones d e e xposición 

prolongada de luz solar, hay un decremento en la fotoconductividad y conductividad en 

oscuro de l a-Si:H (figura 1.10). S in embargo, t ambién o bservaron q ue c on e l 

recalentamiento d e l as muestras d e a-Si:H a t emperaturas ~ 150º C en am biente d e 

hidrógeno estos cambios son reversibles [53]. Ellos sugieren que estas observaciones son 

debidas a l incremento r eversible e n la d ensidad d e es tados act uando co mo cen tros d e 

recombinación dentro del gap óptico.  Lo que hace que, del producto μτ, el t iempo d e 

vida de  los po rtadores minoritarios τ disminuya c onsiderablemente. La f igura 1. 10 

muestra la g ráfica d el co mportamiento d e la co nductividad obscura e i luminada en 

función del t iempo.  

 
Fig. 1.10 Efecto Staebler-Wronski; comportamiento de la conductividad 

(obscura σ0 e iluminada con radiación solar σp) [53]. 
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De la relación 1.19, si la fotoconductividad (Δσ) está gobernada por  

 

τµσ qG=∆  

 

Donde p ara c ierto m aterial la movilidad ( µ) y  la v elocidad d e g eneración G son 

constantes, en tonces la fotodegradación e s cau sada s ólo por  c ambios e n el t iempo de  

vida (τ); el cual está directamente relacionado con la densidad de defectos. Este efecto 

ocurre incluso para energías del fotón por arriba de 1 eV, aunque el Gap óptico de a-

Si:H sea de alrededor de 1.7 eV [38].  

El p roceso d e cr eación d e estos d efectos es  r esultado d el movimiento d e l os 

átomos de  hidrógeno de ntro de l material [45]. E l p roceso inicia en la r ecombinación 

banda-banda no radiativa de pares electrón-hueco fotogenerados, en estados localizados 

de las co las de banda, co rrespondientes a los es tados de en lace y de a ntienlace de los 

enlaces débiles S i-Si. La recombinación libera suficiente energía para romper la unión 

débil y generar un defecto. Cuando un enlace débil Si-Si es roto, también un enlace Si-

H se rompe y el átomo de hidrógeno se mueve desde su sitio para estabilizar el enlace 

roto gracias a su alto rango de difusión y cuando el átomo de H se inserta, el resultado 

es otro enlace S i-H y u n Db que sólo puede ser enlazado con H. Existen modelos que  

sugieren q ue los d efectos ocurren mayormente en  la superficie d e micro p oros d onde 

hay mayor pr obabilidad de  r ompimiento d e en laces d ébiles y  m ás h idrógeno para 

estabilizarlos [45]. Sin embargo, en el proceso de recocido los átomos de hidrógeno de la 

atmósfera generada saturan los enlaces sueltos generados anteriormente [13, 44,  45,  52,  53 ]. 

De manera q ue e l efecto S taebler-Wroski, es  l a cr eación e n e xceso d e d efectos 

metaestables por la r ecombinación d e p ortadores fotoexcitados, donde su de nsidad se 

correlaciona con el contenido de hidrógeno y el gap óptico del material.  

 

1.7.3 El H en la organización estructural.  

Otro ef ecto q ue s e h a o bservado co n la hidrogenación d e a -Si e s que a yuda a  

organizar l a red, de  modo que  c uando se au menta la dilución de  hidrógeno pue de 

modificar la e structura d e la p elícula d epositada, incrementando el o rden de l argo 

alcance; por ejemplo, pasar de una película amorfa a una fase microcristalina, μc-Si:H.  
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Los en laces menos e stables d e Si-H y S i-Si d el a -Si:H s on más p ropensos a  

romperse por el efecto del hidrógeno atómico. Cuando son rotos, se forman enlaces Si-

Si más estables y ordenados, incrementando así e l orden de largo alcance del rearreglo 

de la red de Si  [44, 46,  54]. La figura 1.11 es un diagrama de fase de silicio que muestra 

que a  a ltas d iluciones de  hidrógeno la e structura a morfa pue de a doptar un a f ase 

microcristalina.  

 

 
Fig. 1.11 Diagrama de fase de Si para crecimiento de películas delgadas utilizando 

silano (SiH4) como gas precursor en PECVD, a una potencia RF y temperaturas fijas y 

usando sustrato de c-Si [46]. 

 

Es posible explicare e l efecto de la  d ilución de hidrógeno durante el crecimiento 

de la  siguiente manera. En e l m aterial, las configuraciones de enlaces más estables de 

Si-H (como los e nlaces Sim-Hn) y los enlaces n o d eformados de S i-Si son más 

resistentes como p ara s er r otos p or e l efecto d el hidrógeno c uando penetra en la r ed 

durante e l cr ecimiento. Entonces: (1) el hidrógeno at ómico ataca l a película e n 

crecimiento, eliminando los enlaces menos estables (enlaces Si-H monohídridos y Si-Si 

deformados), que se e ncuentran e n lugares energéticamente desfavorables; (2) un a lto 

flujo de hidrógeno atómico promueve la difusividad superficial de los átomos de modo 

que pue dan moverse a posiciones más e stables de en ergía y obtener ya s ea, e nlaces 
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estables Si-H, co n su r espectivo en lace insatisfecho vecino, o  reconstruirse e n e nlaces 

no deformados Si-Si que no puedan ser rotos por el hidrógeno; (3) el hidrógeno atómico 

se di funde en la r ed reestructurándola y  creando cada v ez u na r ed mejor o rdenada, 

haciendo también más estable al material ante irradiación prolongada.  

El incremento d e orden estructural a t ravés d e d ilución de hi drógeno se h a 

observado e n muchas técnicas d e depósito, i ncluyendo PECVD y p or s upuesto, las 

transiciones ocurren a diferentes niveles de dilución según la técnica [46]. La transición a 

estructuras m ás o rganizadas en materiales de  s ilicio hi drogenado, r esultado de  las 

diferencias en las condiciones de crecimiento, permite que e l material vaya adoptando 

las ventajas de estabilidad de la estructura sin perder las características de la estructura 

amorfa. Muchos autores han establecido que los cambios estructurales juegan un papel 

importante en el rendimiento y en particular en la estabilidad de las celdas solares [44, 46].   

 

1.8  El silicio polimorfo hidrogenado pm-Si:H. 

Para p ropósitos f otovoltaicos se b uscan materiales económicos con l as 

propiedades de ab sorción óptica del a-Si:H y c on las propiedades de t ransporte y 

estabilidad del μc-Si:H. Este objetivo h a llevado a m uchos g rupos a b uscar nuevas 

condiciones d e de pósito de p elículas d elgadas d e s ilicio empleando al ta d ilución d e 

hidrógeno. Así, b uscando l as co ndiciones ó ptimas p ara e l cr ecimiento m ediante e l 

control de  d ilución de  hidrógeno, se comenzaron a cr ecer películas inhomogéneas por 

depósitos PECVD en co ndiciones d e, p ero s in llegar a,  p roducir p elículas 

microcristalinas. De esta manera, bajo condiciones selectas de dilución de hidrógeno, se 

encontró u n nu evo t ipo d e material formado p or u na es tructura d e co nglomerados 

(cúmulos o clusters) de átomos de Si de tamaño nanométrico embebidos en una matriz 

amorfa. A esta nueva estructura, que mejora las propiedades electrónicas y de transporte 

con r especto a las d el a-Si:H, C abarrocas [18] la l lamó silicio pol imorfo hi drogenado 

nanoestructurado, pm-Si:H [23, 54, 55]. 

Se h a co nstatado q ue l as p elículas d e pm-Si:H, en  co mparación co n a -Si:H, 

muestran, u na a lta ef iciencia d e d opado, mayor b recha ó ptica, a tribuida a e fectos d e 

confinamiento cuántico, permitiendo una t ransición d e Gap indirecto a Gap cuasi-

directo y u na mejor e stabilidad ante exposición prolongada a  la r adiación solar. 

También se ha reportado que puede aumentar la movilidad de los huecos y disminuir la 

densidad de defectos, incrementando la longitud de d ifusión. Además, contrariamente a 
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las películas de silicio protocristalino (materiales producidos cerca de la cristalización), 

las películas de p m-Si:H se pueden hacer de espesor mucho má s delgado. Todas estas 

mejoras optoelectrónicas, junto con el hecho de que puede ser depositado en e l mismo 

equipo usado pa ra crecer a-Si:H y  µc-Si, hacen que e l p m-Si:H sea u n c omplemento 

ideal para aplicación en dispositivos fotovoltaicos [18, 21, 56]. 

Es bien sabido que las características estructurales del pm-Si:H, como el tamaño 

promedio y la densidad de  los gr anos (nanocristales), as í co mo su fracción cr istalina, 

son l as m ás i nvolucradas en las p ropiedades optoelectrónicas. S in e mbargo, estas 

características estructurales son mucho más influenciadas p or l a p resencia del 

hidrógeno, que  s e a socia con la modificación d e l as r edes d e S i-Si ( ver figura 1.12), 

controladas por la dilución de hidrógeno [21, 56, 57]. 

 

 
Fig. 1.12. Ilustración del cambio de tamaño de un nanocristal en función de los 

enlaces con hidrógeno: a) de una matriz amorfa, b) a una película de pm-Si:H. En 

amorfo la superficie de los clusters es pasivada en su mayoría por enlaces Si-H [56]. 

 

1.8.1 PECVD en el proceso de obtención de pm-Si:H 

Existen d iversos métodos de s intetizar silicio en sus d iferentes formas, y u no de 

los más sa tisfactorios h an sido la d escomposición d e g as s ilano ( SiH4) mediante la  

técnica de depósito químico en fase vapor asistido por plasma, PECVD [15, 18, 21, 56]. Sin 

plasma, el S iH4 se de scompone a  a lrededor de  4 50ºC pr oduciendo pe lículas a morfas 

muy costosas y de baja calidad, ya que a e stas temperaturas altas no se retiene el H. El 

silano, como gas pirolítico, reacciona explosivamente con a ire o  vapor de agua, por lo 

que es necesario diluirlo durante la reacción. Así, el depósito de películas hidrogenadas 
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realizado a b ajas t emperaturas r equiere d e u na fuente d e en ergía p ara d isociar la 

molécula de silano, siendo éste el papel del plasma [45].  Sin embargo, en el proceso de 

depósito por  PECVD, a p esar d e constar d e u n reactor r elativamente s imple, e xisten 

variables q ue d eben ser co ntroladas.  De entre l as v ariables m ás i mportantes está la 

presión de la cámara de reacción, que influye en el camino libre medio de las colisiones 

de las moléculas de l gas, lo que determina si las reacciones se dan en la superficie de 

crecimiento o en el gas. La potencia RF controla la rapidez de disociación del gas y por 

lo tanto la rapidez de crecimiento de la película. El flujo de gas determina el t iempo de 

permanencia d e las e species en  el  r eactor y l a t emperatura d el sustrato controla l as 

reacciones q uímicas y la movilidad d e las especies sobre la superficie e n cr ecimiento  
[45].  

Así, l a formación d e p elículas d elgadas de  pm-Si:H resulta d e la p roducción d e 

partículas, cúmulos de silicio y na nocristales, e n fase g aseosa d entro d el p lasma que 

inciden en la superficie de película y se incorporan en la matriz de a-Si:H. Por lo tanto 

es deseable controlar el tamaño de los clusters de la película, ya que este tamaño t iene 

influencia sobre las p ropiedades op toelectrónicas d el material [18].  El aumento e n la 

velocidad de  de pósito puede s er cau sado p or un au mento en  la co ncentración d e 

radicales (H, H2, SiH, SiH2, SiH3, etc) en la fase gaseosa. Esto se realiza aumentando la 

presión y la p otencia R F, ya q ue co n es to s e aumenta e l t iempo d e r esidencia y  

proporción d e e stos r adicales e n e l p lasma y con e llo la d isminución d el c amino libre 

medio hacia el sustrato. Al mismo t iempo, en la fase gaseosa, el hidrógeno se consume 

en r eacciones s ecundarias, r educiendo s u at aque, lo q ue au menta la velocidad d e 

depósito propiciando el crecimiento de cristales, facilitando así la formación de clusters 

nanocristalinos. De este modo, con el aumento de la presión, el gas es más reactivo, lo 

que intensifica las colisiones entre radicales [45].  

 

1.9 Gases precursores de silicio para PECVD. 

La g ran mayoría d e t rabajos r eportados em plean s ilano (SiH4) como fuente d e 

silicio e n la o btención d e pm-Si:H. E sto, en  g ran medida, es  p or el  h echo d e q ue s e 

descompone a e nergías relativamente bajas que favorecen las altas tasas de depósito, a 

diferencia d e t etrafluoruro y  t etracloruro d e s ilicio ( también precursores d e S i). S in 

embargo su principal desventaja, de jando a un lado su carácter pirofórico y explosivo, 

es que a l utilizar mezclas de s ilano a ltamente d iluido en hidrógeno, durante el proceso 
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PECVD, se contribuye a  u na incorporación e xcesiva d e e nlaces d ébiles S i-H en  la 

películas d e pm-Si:H, llevando al  material a la d egradación d e s us p ropiedades 

optoelectrónicas después de u na p rolongada exposición a la radiación solar. La figura 

1.13 muestra la comparación en la fotosensibilidad de muestras crecidas con SiH4 para 

diferentes fracciones cristalinas. 

 

 
Fig. 1.13 Comparación en la sensibilidad eléctrica en muestras de a-Si:H,  μc-

Si:H (a dos fracciones cristalinas, 31% y 96%) y pm-Si:H. Todo crecido con SiH4 [18]. 

 

Debido a  que la de gradación s igue pr esente e n e l p m-Si:H, se h an es tado 

investigando átomos alternativos de pasivación de mayor masa y menor coeficiente de 

difusión que e l hidrógeno, tales como deuterio, f lúor y c loro [58]. En p articular, g ases 

como l os silanos clorados, e s d ecir, SiH2Cl2, SiHCl3 y SiCl4 se han u tilizado en e l 

crecimiento d e p elículas d elgadas con e l ob jetivo d e m ejorar las propiedades de  los 

materiales [37, 58]. El uso de c loro en procesos de plasma PECVD tiene algunas ventajas 

tales c omo i) mejora la c ristalización en las muestras, ii) e l p roceso s e r ealiza a 

temperaturas inferiores, y iii) hay una menor incorporación de enlaces débiles Si-H.  

El hecho d e u tilizar c ompuestos c lorados, c omo di clorosilano, (SiH2Cl2) o  

tetracloruro d e s ilicio (SiCl4) hace q ue h aya u na competencia e ntre e l h idrógeno que 

contribuye al crecimiento de la película, y el hidrógeno que se combina con el cloro en 
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forma d e HCl, y q ue s e e scapa e n forma g aseosa s in co ntribuir a l cr ecimiento. E sta 

reacción genera u na menor incorporación d e e nlaces metaestables S i-H en la p elícula 

crecida y que a fectan las propiedades e léctricas de la misma. S in embargo, además de  

ser u n g as más s eguro q ue el  s ilano, e l SiH2Cl2 es más fácil d e d escomponer q ue e l 

SiCl4, lo que genera una mayor tasa de crecimiento con respecto a este último.  
Recientemente, u tilizando diclorosilano ( SiH2Cl2) se han o btenido diferentes 

formaciones de silicio c ristalino (de nc-Si a μc-Si) en e l interior de la matriz amorfa, 

dependiendo de  las co ndiciones d e depósito [3, 4,  5,  34]. Se ha o bservado q ue e l u so d e 

diclorosilano c omo g as p recursor e n el p roceso de PECVD favorece la o btención d e 

enlaces S i–Cl en la superficie ya que estos enlaces son mucho más estables (4.75 eV) 

que los e nlaces S i–H ( 3.4 e V) o  Si–Si ( 2.4 e V) [59, 60 ]. Sin e mbargo, e studios más 

extensos sobre los efectos de la química del cloro en estos sistemas son necesarios. Por 

ejemplo, los l ímites en el que la  in corporación de c loro pa ra el p roceso empieza a  

degradar las pr opiedades de  las p elículas están aún s in e xplorar y es a es  u na d e las 

principales motivaciones del estudio que se presenta en este trabajo. 
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2 TÉCNICAS DE CARACTERIZACIÓN Y MONTAJE EXPERIMENTAL 

A c ontinuación se d a u na breve d escripción d e la p arte e xperimental d e la 

investigación. P rimero s e de scriben las d iferentes t écnicas d e car acterización 

estructurales, morfológicas y ópticas utilizadas para la investigación. Posteriormente se 

muestran las t écnicas del a nálisis q uímico e mpleado y  a l final se d escribe e l montaje 

experimental que se realizó para estudiar la fotodegradación de las muestras. 

 

2.1 Caracterizaciones Morfológicas y Estructurales. 

Debido a  que  las m uestras utilizadas en l a i nvestigación están f ormadas po r e l 

mismo m aterial b ase, pm-Si:H, es  n ecesario identificarlas intrínsecamente p ara p oder 

diferenciarlas. Este propósito se cumple al obtener la morfología superficial y estructura 

interna d e cad a u na, co n la hipótesis d e q ue e stos p arámetros n o cambian c on l a 

radiación intensa y prolongada a la cual serán sometidas. 

 

2.1.1 Microscopía de Fuerza Atómica, AFM. 

La microscopía d e fuerza atómica ( AFM, A tomic Force M icroscopy) p ermite 

“observar” la morfología superficial. En general, un microscopio de AFM se basa en la 

interacción local e ntre una punta de p rueba y la s uperficie d e u na muestra, lo c ual 

proporciona imágenes t ridimensionales d e s uperficies c on al ta r esolución es pacial. 

Debido a es to, el AFM es utilizado en la caracterización de materiales para determinar 

sus propiedades físicas. Este microscopio trabaja en diferentes modos de operación para 

obtener la topografía de la superficie de la muestra; como Tapping, Contacto e I magen 

de F ase. También puede determinar las propiedades f ísicas de l os m ateriales c omo: 

viscoelasticidad, fuerza eléctrica y fuerza magnética. Básicamente, el AFM monitorea la 

superficie d e la muestra co n u na p unta d e r adio d e cu rvatura d e 10 a  60 nm que  s e 

localiza a l final d e u n cantiléver [61]. L as fuerzas interatómicas ( fuerza d e V an der 

Waals) entre l a punta y  l a m uestra provocan l a deflexión del cantiléver y  

simultáneamente u n d etector m ide e sta d eflexión a medida q ue la p unta s e d esplaza 

sobre la superficie de la muestra generando una micrografía de la superficie (figura 2.1).  

Para e l a nálisis d e las muestras d e pm-Si:H se u tilizó la t écnica d e T apping, 

también llamada d e co ntacto i ntermitente, e l cu al mide la t opografía d e la muestra 

tocando intermitentemente s u s uperficie. E sencialmente, la información q ue 
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necesitaremos, además de poder visualizar la  superficie con imágenes, es la rugosidad 

cuadrática media (RMS, Root Mean Square), la topografía y la distribución de alturas.  

Las imágenes de AFM de este trabajo se obtuvieron en el equipo Jeol JSPM-4210 

con puntas de silicio MikroMasch NSC15 de radio de curvatura  < 10 nm  (MikroMasch 

DP15/HI’RES/AIBS/15), pr opiedad de l I nstituto de  F ísica-UNAM. L as imágenes 

fueron p rocesadas y medidas mediante e l s oftware Wi nSPM V ersion 4 07 ( .22), ©  

1989–1999.  

 

 
Fig. 2.1. Esquema del funcionamiento de un microscopio AFM 

 

La morfología superficial depende de las condiciones de depósito y su control es 

importante, y a que  las inhomogeneidades de gradan las pr opiedades e lectrónicas de l 

material [27, 62, 63] . Además, la  gran rugosidad superficial afecta l a u tilización d e e stas 

películas co mo i nterfaces e n d ispositivos, as pecto i mportante en  la fabricación d e 

estructuras f otovoltaicas. L a o btención d e p elículas b ajo d iferentes c ondiciones d e 

crecimiento puede variar la rugosidad superficial debido a l aumento en la ca ntidad de 

especies q ue interaccionan co n la s uperficie d e crecimiento  [14, 15]. Por l o tanto, e s 

importante o bservar có mo s e ve a fectada la morfología s uperficial e n función d e los 

cambios en los parámetros de crecimiento utilizados en el presente trabajo. 
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2.1.2 Espectroscopía Raman 

La espectroscopía Raman es una herramienta que proporciona valiosa información 

estructural de la muestra en estudio para su identificación. Es una técnica no destructiva 

que s e r ealiza d irectamente sobre e l material, no r equiere ningún t ipo de  pr eparación 

especial y se pueden analizar materiales en estado sólido, líquido o gaseoso.  

En general, la técnica se basa en hacer incidir un haz de luz monocromática sobre 

una m uestra para examinar la  lu z dispersada p or ella. L a m ayor parte de l a l uz 

dispersada presenta la misma frecuencia que la luz incidente (dispersión de Rayleigh) y 

no aporta i nformación s obre l a composición o e structura de l a muestra analizada. S in 

embargo, una fracción muy pequeña de esta luz dispersada presenta un cambio en s u 

frecuencia resultado de la interacción de la luz con la materia. Esta luz dispersada con 

frecuencias distintas a la radiación incidente es la que proporciona información sobre la 

composición molecular de la muestra y se conoce como dispersión Raman. De manera 

que l as n uevas f recuencias, l lamadas de Raman, son características de l a n aturaleza 

química y el estado físico de la muestra e independientes de la radiación incidente.  

Los iones y átomos enlazados químicamente que conforman al material tienden a 

oscilar térmicamente a frecuencias car acterísticas correspondientes a estados 

energéticos fundamentales de v ibración y rotación, que dependen de l a m asa de l as 

partículas que intervienen y el co mportamiento dinámico de los enlaces existentes. La 

dispersión R aman analiza las e nergías de l os f otones dispersados por los choques 

inelásticos del f otón con la  m olécula debido a l a i nteracción l uz-materia. E l choque 

provoca transferencias de energía entre el fotón y la molécula, llevando a esta última a 

realizar transiciones de e nergía correspondientes a l as f recuencias Raman. L o que  

ocurre es  que los fotones incidentes, co n energías mayores a la d iferencia de e nergías 

entre los estados fundamentales de vibración y rotación de las moléculas de la muestra, 

que logran interactuar con la molécula, la llevan transitoriamente a un nivel superior no 

permitido, e l cu al abandona r ápidamente p ara regresar a s u nivel fundamental, 

emitiendo u n fotón cuya frecuencia d ependerá d el s alto en ergético r ealizado p or la 

molécula (Figura 2.2) [61].  
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Fig. 2.2. Esquema del efecto de la espectroscopía Raman. 

 

El e quipo R aman utilizado e s un  T 64000 J obin-Yvon H oriba c on t riple 

monocromador. La fuente de excitación es la línea 514.5 nm de un láser de Ar+ Lexcel. 

Todas las mediciones fueron r ealizadas a t emperatura ambiente en  a ire. Las muestras 

fueron irradiadas a una potencia de 20 mW con el láser semi-enfocado para no afectar la 

estructura i nterna. E l r ango d e medición fue entre 400 y 600 cm-1, el  t iempo d e 

integración de l as m ediciones f ue de 1 m inuto. La s eñal R aman s e obtuvo con un 

detector C CD en friado.  E ste eq uipo p ertenece a l D epartamento d e F ísica d e la 

Universidad Autónoma Metropolitana unidad Iztapalapa de la ciudad de México. 

Se h a r eportado en  la literatura que e l pm-Si:H tiene mejores p ropiedades d e 

transporte r especto al  a-Si:H, un mayor r ango d e ab sorción en  la p arte v isible d el 

espectro solar, un gap óptico variable y  menores efectos de degradación co n luz  [25]. 

Como estas propiedades de penden de l t amaño de lo s n anocristales, es d e p rimordial 

importancia realizar la d eterminación d e estos t amaños, as í co mo d e la fracción 

cristalina d e pm-Si:H, e n d onde la e spectroscopía Raman ha sido u tilizada c omo la 

principal técnica de estudio.  

 

2.2 Caracterización óptica. 

Uno de los intereses de este estudio es determinar el Gap óptico de cada muestra 

como una función de la estructura interna. Para ello, es necesario obtener el op
gE  en cada 
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muestra y describirlo como resultado de la estructura interna, lo cual lleva a que nuestra 

hipótesis se extiende a q ue este parámetro tampoco debería cambiar con la e xposición 

prolongada a la radiación solar.  

Para determinar el Gap óptico, op
gE , que caracteriza a cada estructura de pm-Si:H 

en función del tamaño y densidad de los nanoclusters, se utiliza la siguiente técnica:  

 

2.2.1 Espectrofotometría UV-Visible y obtención de op
gE .  

La espectrofotometría U ltravioleta-Visible (UV-Vis) es u na t écnica basada e n la 

absorción d e r adiación electromagnética e n e l r ango ultravioleta-visible (λ~200-1100 

nm) por p arte d e l as moléculas d e la m uestra (figura 2.3). E sta ab sorción p rovoca 

transiciones directas d e e lectrones desde la banda d e valencia ( BV) a la banda d e 

conducción (BC), lo cual es muy útil para determinar el Gap de un semiconductor. Sin 

embargo, d ebido a la co mplejidad d e o rganización at ómica d e u n material a morfo, 

nanoestructurado o incluso polimorfo, se utiliza el modelo de Tauc para estimar el op
gE  

a p artir d e o btener u n espectro d e transmitancia en el rango U V-Visible y co nocer e l 

espesor de la película estudiada.  

 
 

Fig. 2.3. Esquema del espectrofotómetro UV-Visible. 

 

El espectrómetro u tilizado es  u n JASCO V630 propiedad de l I nstituto de  

Investigaciones en Materiales de la UNAM. Las mediciones se hicieron en las películas 
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crecidas s obre s ustratos d e cu arzo, el  cu al se utilizó co mo r eferencia. El es pectro 

obtenido con este equipo es de transmitancia T, que se describe mediante la relación:  

 

0

loglog
I
IT T= .          (2.1) 

 

Donde I0 es la intensidad de radiación incidente y IT es la intensidad de radiación 

transmitida, la cual atraviesa toda la muestra absorbente de espesor d en la relación: 

 

d
oT eII α−=          (2.2) 

  

De manera que e s po sible obtener u n es pectro del coeficiente de absorción, α 

como función d e la e nergía incidente, utilizando la  ley de Lambert-Beer que relaciona 

linealmente este parámetro con la absorbancia A, descrita por la relación [64]:  

 

dhA )( να∝   (2.3) 

 

Por lo t anto, co mo u na ap roximación (pues no es tamos tomando en  c uenta la 

reflexión, ni la  dispersión de la luz), el espectro del coeficiente de absorción, necesario 

para el uso del modelo de Tauc, queda expresado en términos de la Transmitancia o de 

la Absorbancia medida e n e l r ango d e en ergía )( νh  de l os f otones incidentes a l 

material, de la siguiente manera.  

 

T
Log

d
h 1001)( ∝να       ó        

d
Ah ∝)( να                    (2.4) 

 

Así, m ediante la r elación 2 .4 es p osible d eterminar e l Gap del ma terial, 

empleando el modelo de Tauc, αhν = B (hν  – Eg)2. El motivo de utilizar el modelo de 

Tauc p ara n uestras muestras q ue n o s on co mpletamente a morfas e s d ebido a q ue se 

toma la zona de máxima absorción óptica del material, cumpliendo de esta manera una 

de las hipótesis más importantes del modelo. Por lo tanto, se obtiene el Gap óptico de 

cada muestra d el p m-Si simplemente r ealizando u n a juste lineal e n la zona d e a lta 
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absorción del gráfico de (αhν)1/2 vs hν, asumiendo que este ajuste intercepta al e je de 

las abscisas hν en un valor cercano al gap óptico del material. 

 

2.2.1.1 Perfilometría  

Se utiliza esta t écnica para conocer e l espesor de las muestras, parámetro que es 

muy importante ya que se utiliza en varios de los modelos descritos en el Marco Teórico 

de es te trabajo para obtener, a p artir d e o tras m ediciones, a lgunas car acterísticas del 

material. La perfilometría mecánica o de contacto es una técnica de análisis superficial 

2-D, basada en el movimiento de un estilete o punta. La técnica consiste en la medida 

del d esplazamiento v ertical d el e stilete g olpeando l a superficie haciendo u n barrido 

lineal y manteniendo co nstante la fuerza d e g olpeo q ue e l estilete r ealiza s obre la 

superficie de la muestra. Incluso, la realización de barridos sucesivos y paralelos puede 

componer los r esultados p ara o btener u n mapa t ridimensional hasta co n resolución 

nanométrica en el eje vertical. Existen numerosos estiletes d iferentes para las d istintas 

aplicaciones, con radios que van desde 50 nm a 25 µm, para la caracterización de zanjas 

estrechas y profundas. En particular, esta técnica la utilizamos para obtener mediciones 

muy p recisas d e los espesores d e nuestras p elículas d elgadas. P ara lograrlo s e cu brió 

una zona del sustrato antes del crecimiento de las películas, formando un escalón entre 

el sustrato y la película. E l barrido horizontal de la punta recorre linealmente desde la 

zona s in película hasta la zona con depósito, atravesando e l escalón, obteniendo as í el 

tamaño d el mismo. La medida d el e spesor s e ca lculó a p artir d e u na a ltura p romedio 

sobre la z ona d e d epósito t omando la di stancia a l s ustrato c omo r eferencia y 

promediando las a lturas o btenidas d e 5  barridos en  zo nas d iferentes at ravesando 

siempre el escalón. 

Para l as mediciones se u tilizó u n instrumento S loan D ektak I IA. Este ap arato 

puede hacer mediciones verticales desde 10 nm y hasta 6 5 µm, y t iene u na fuerza d e 

estilete aproximadamente de 500 mN. Además c uenta co n u na cá mara montada q ue 

permite f acilitar l a colocación de l as muestras. El equipo es propiedad de l CCADET-

UNAM. 

 

2.3 Técnicas de análisis químicos. 

Para d arle interpretación q uímica a las diferencias e n las propiedades ó pticas y 

electrónicas de las muestras, realizamos un análisis de caracterizaciones químicas a cada 
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muestra. Co n e sto es p osible d eterminar la c omposición q uímica d e c ada material, la 

detección de variaciones en dicha composición en función de la profundidad respecto a 

la s uperficie, d etectar es tados d e oxidación e xistente y  t ipos y formas d e en laces 

químicos. Además, con el análisis se ayudará a determinar el grado de pasivación de los 

nanocúmulos de cada muestra y el nivel de estabilidad de cada material ante las intensas 

y prolongadas radiaciones a las cuales se someterán.      

 

2.3.1 Espectroscopía de fotoelectrones inducida por rayos X (XPS) 

Esta té cnica permite r ealizar e l a nálisis q uímico d e u na s uperficie midiendo la  

energía d e los e lectrones o btenidos d e e lla. Se fundamenta en el  efecto fotoeléctrico 

donde la radiación que incide sobre la superficie es t al que provoca que los e lectrones 

del material sean expulsados. El fotón incidente interacciona con el electrón de un cierto 

orbital at ómico, co n u na t ransferencia t otal d e la en ergía d el fotón h acia e l e lectrón, 

ocurriendo la emisión d el electrón d el á tomo. Cuando e l e lectrón es  ar rancado d e la 

superficie por la energía del fotón incidente νh , obtiene u na e nergía c inética Ek que 

puede ser medida. De acuerdo a la Ecuación de E instein, la e nergía de en lace EB está 

dada por: 

 

kB EhE −= ν                    (2.5) 

 

Donde la  energía d e r adiación incidente νh  es co nocida ya q ue e stos eq uipos 

usan r ayos X c aracterísticos de  M g ( 1253.6 e V) o  A l ( 1486 e V) c omo fuente de  

excitación.  La energía de enlace BE  que se mide se asocia a en laces de tipo iónico o 

covalente en tre át omos. L as interacciones d ébiles en tre át omos, c omo fuerzas d e 

cristalización o  en lace d e h idrógeno, no  a lteran s uficientemente la d istribución 

electrónica como para que se pueda observar un cambio en la energía de enlace medida. 

El a nálisis X PS más b ásico de un a s uperficie, pue de pr oporcionar información 

cualitativa y cuantitativa de todos los elementos presentes, excepto H y He. 

Para medir la energía cinética de los electrones se utiliza un analizador de energía 

que t ípicamente es  el electrostático h emisférico. E ste an alizador consiste e n d os 

hemisferios ( Figura 2.4) por los que  s e aplica u na d iferencia d e p otencial entre ellos 

para dirigir a los electrones al detector. Típicamente se aplican 5- 25 eV para espectros 
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de a lta resolución ( región p equeña de  e nergía) y 100 -200 eV  p ara espectros a mplios. 

Con el detector multicanal se puede contar el número de electrones que llegan con una 

determinada energía cinética. Los equipos de XPS requieren de ultra alto vacío (~10-10 

Torr) pues los fotoelectrones deben moverse de la muestra al detector sin dispersarse y 

así poder medir d e manera p recisa su e nergía cinética. Además, s e d ebe e vitar la 

contaminación o degradación de l a m uestra y a q ue el a nálisis es s uperficial y  sólo 

abarca una profundidad < 1 nm.  

 

 
Fig. 2.4. Esquema representativo de un equipo de XPS [65].  

 

Dado que un electrón se une al átomo por atracción con su núcleo positivo, cuanto 

más in terno es el e lectrón, más fuerte será su enlace y por lo t anto la energía cinética 

con la que escapa es menor. Esto hace que los electrones detectados sean electrones de 

valencia (los menos ligados al núcleo) provenientes de las capas atómicas más externas. 

Además, la energía de enlace de un electrón también variará según el tipo de átomo (por 

la magnitud de su carga nuclear) y de los átomos en el entorno (los cuales pueden alterar 

las distribuciones electrónicas). Todo esto da lugar a un espectro de XPS. 

En un espectro amplio de XPS se pueden observar los p icos de fotoemisión que  

son intensos y angostos (~1 eV) [66]. Éstos permiten identificar los elementos presentes 

en la superficie ya que la posición de cada pico corresponde a un orbital específico (s, p, 

d, et c.) d e cad a e lemento d e la muestra. E l área d el p ico es  p roporcional a  la 

concentración d el e lemento c orrespondiente lo q ue p ermite r ealizar u n a nálisis 
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cuantitativo. Además, el corrimiento del pico proporciona información sobre el entorno 

molecular, es tado d e oxidación, át omos en lazantes, et c. E ste an álisis s e d ebe r ealizar 

mediante un espectro de a lta r esolución e n donde se analice sólo la r egión e ntorno a l 

pico d e interés. S i s e r equiere co nocer e l p erfil de co ncentración d e u na muestra, s e 

realiza u na er osión iónica d e la s uperficie, g eneralmente co n ar gón, co n la cual s e 

obtienen los espectros correspondientes a cada profundidad.  

El eq uipo q ue s e u tilizó es  d e m arca V G M icrotech M ultilab E SCA 2 000, 

propiedad d el I nstituto d e I nvestigaciones en Materiales d e la U NAM. El e quipo 

requiere d e u n software co mo e l “Spectral D ata P rocesor ( SPD)” para r ealizar e l 

análisis de espectros de XPS (identificación y d econvolución d e p icos, c uantificación, 

etc.). Por lo t anto, se d eterminarán d e cad a muestra d e p m-Si:H los e spectros d e al ta 

resolución p ara S i, C l y O  y con e llo s e d eterminará e l porcentaje d e co mposición 

química de cada material para varias profundidades de erosión, obteniendo un perfil de 

composición at ómica. Además se d eterminará e l grado de  o xidación de la s mu estras, 

mediante los estados de oxidación existentes.  

 

2.3.2 Espectrometría infrarroja con transformada de Fourier (FTIR). 

Esta técnica está basada en la interacción de la radiación infrarroja con la materia, 

donde la zo na de interés se ubica en e l infrarojo medio (2.5 < λ (µm) <  2 5).  Cuando 

esta r adiación e s a bsorbida p or l a materia p rovoca l a vibración d e los e nlaces 

moleculares que la constituyen. Estas vibraciones corresponden a  cambios energéticos 

producidos p or transiciones e ntre d istintos es tados v ibracionales y r otacionales 

(estiramiento, d oblamiento, balanceo o  r espiración) d e las moléculas. E sta t écnica e s 

muy sensible al  t ipo, c oncentración y configuración d e los á tomos en lazados en  e l 

material y p or lo t anto, s e u tiliza para obtener i nformación s obre la c lase de e nlaces 

presentes en el material (de tipo Si-H, Si-Cl, Si-O, y Si-Si), los cuales se relacionan con 

la e structura d e l a p elícula y la q uímica s uperficial d e los nanocristales ( enlaces 

presentes en la superficie de éstos).  

El eq uipo u tilizado es  e l es pectrómetro i nfrarrojo c on transformada d e F ourier 

(FTIR) Nicolet 670 del Instituto de Investigaciones en Materiales. La luz IR procedente 

de l a f uente l uminosa se transforma, con u n interferómetro de M ichelson, e n u n 

interferograma (función d e la d istancia r ecorrida por el  espejo mó vil) que de spués de  

atravesar la muestra se convierte en un espectro (dominio de frecuencia o inverso de la 
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distancia) mediante una operación matemática denominada Transformación de Fourier 

(FT).  Las muestras u tilizadas fueron las p elículas d e p m-Si:H d epositadas s obre 

substrato de  S ilicio d e a lta r esistividad. Los e spectros obtenidos s on de transmisión 

infrarroja e n el intervalo d e 4 00-4000 c m-1. Antes de co locar l a muestra p rimero se 

obtienen los espectros de referencia de los substratos para sustraer su contribución y así 

obtener la información correspondiente únicamente a la película de pm-Si:H depositada.  

Los modos de vibración de los d iferentes enlaces S i-H se presentan a números 

de onda específicos, y los corrimientos de estas bandas están íntimamente relacionados 

con la  f ormación de n anoestructuras [35, 56]. La t abla 2.1 muestra a lgunos modos d e 

vibración fundamentales, para enlaces Si-Si, Si-Cl, Si-O, y Si-H. 

 

Enlace 
Modos 

vibracionales 

Número de onda 

(IR) [cm-1] 

Si-Si Respiración 460 

Si-Cl Estiramiento 584 

SimHn  Doblamiento 600-750 

Si-O Doblamiento  810 

Si-O Estiramiento 1000-1300 

Si-H  Estiramiento 2000 - 2100 

 

Tabla 2.1. Modos de vibración fundamentales de algunos enlaces con silicio [34, 67-70].  

 

Algunos autores han reportado la presencia de nanocristales y nanocúmulos en la 

matriz d e a -Si:H cuando e l es pectro m uestra co rrimientos a b ajas frecuencias e n la 

banda de 630 cm-1 [68].  También se ha reportado que para el silicio polimorfo, la banda 

correspondiente a l modo d e vibración d e e stiramiento d e los e nlaces S i-H p resenta 

bandas en: 2000  cm-1, y 2090  cm-1. La p rimera s e at ribuye a enlaces S i-H aislados, 

sugiriendo una matriz de a-Si:H [68], mientras que la banda asociada a 2090 cm-1 indica 

una mayor fracción de huecos o superficies internas en el pm-Si [68-69].   

 

2.4 Dispositivo para medir la fotoconductividad y conductividad obscura. 

 Uno d e los p rincipales o bjetivos d e la p resente investigación r adica e n 

determinar el gr ado de  foto-degradación d e las películas de lgadas de  p m-Si:H 
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depositadas us ando di clorosilano c omo ga s p recursor. Esto s e r ealiza u tilizando e l 

efecto Staebler-Wronski, e s d ecir, observar el decaimiento d e la fotoconductividad 

mientras la muestra s e somete a  iluminación prolongada  [12, 71]. Para e llo primero es 

necesario acoplar las co ndiciones d e medición d e  conductividad (o conductividad e n 

obscuro, oσ ) de cada muestra y e l método más co mún es  utilizar la ley de O hm p ara 

obtener este parámetro a partir de la resistividad específica ρ mediante la técnica de dos 

puntas.  

 

2.4.1 Técnica de 2 puntas 

Para emplear la t écnica de dos pun tas es necesario r ealizar sobre e l material e l 

depósito de electrodos conductores con geometría bien definida, ya que la ley de Ohm 

permite o btener la co nductividad a p artir d e la r esistividad e specífica co nociendo e l 

espesor de la muestra y las dimensiones de los contactos óhmicos que serán depositados 

en l as m uestras, procurando garantizar un buen contacto óhmico e n la un ión d e 

conductores y semiconductores. De esta manera se obtendrán las curvas de corriente en 

función del voltaje aplicado, ID-V mediante la relación: [41] 

 

L
Wd

I
V

L
WdR

D

=== ρ
σ 0

1
                (2.6) 

 

Donde V es e l v oltaje aplicado en tre e lectrodos, ID es la co rriente en c ondiciones 

obscuras, W es el ancho de los electrodos, L la separación y d el espesor de la película 

de pm-Si:H.  

Esta técnica, au nque s imple, r esulta inexacta p ara muestras p oco r esistivas 

(materiales co nductores cuya r esistividad es  del o rden de 10-8 Ωm), ya que permite la 

generación de resistencias parásitas. De modo que la resistencia total de la técnica de 2 

puntas para estos materiales está dada por [41] 

 

sspcT RRR
I
VR ++== 22             (2.7) 

 

Donde Rc es la resistencia de contacto mecánico del electrodo metálico con la muestra 

semiconductora, Rsp es l a r esistencia d ispersada encontrada por l a co rriente cu ando 
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fluye del electrodo metálico a la muestra semiconductora y Rs es la r esistencia propia 

del s emiconductor. Sin e mbargo, el  e fecto d e las r esistencias p arásitas p uede s er 

despreciable si la sección transversal del especimen es relativamente uniforme (depósito 

de contactos con geometrías bien específicas y espesor de la película uniforme). Por lo  

que se puede decir que esta t écnica es  óptima para materiales con a lta resistividad, ya 

que Rc y Rsp serán d espreciables en  p resencia d e Rs. E n nuestro cas o l as p elículas 

delgadas de  p m-Si:H s on ba sadas e n silicio, cuya r esistividad e s d e aproximadamente 

4x105 Ωcm, haciendo que las muestras sean muy resistivas y la técnica sea confiable.  

Dado q ue las muestras s on d e material semiconductor fotoconductor, l as 

mediciones se deben realizar con un mínimo de ruido eléctrico, térmico y óptico. Por lo 

cual, las restricciones en las medidas son: la corriente debe permanecer suficientemente 

baja p ara p revenir e l ca lentamiento d e l a muestra, el  voltímetro d ebe t ener u na a lta 

impedancia de entrada (1014 ohms), las mediciones deberán ser hechas en oscuridad con 

los equipos suficientemente lejos o aislados de los contactos depositados. Para cumplir 

lo a nterior se fabricó una cámara basada en una jaula de Faraday [72], de modo que se 

puedan realizar mediciones de corriente obscura muy pequeñas sin interferencia o ruido 

eléctrico externo. Llevando a cabo todas estas condiciones es posible utilizar la técnica 

de dos puntas para obtener oσ  en nuestras muestras apropiadamente. La f igura 2.5 es 

una fotografía mostrando el sistema descrito desde su exterior junto al arreglo de fuente 

de voltaje y electrómetros utilizados para las mediciones. 

 

 
Fig. 2.5. Fotografía mostrando por fuera el sistema fabricado en base a jaula de Faraday.  
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La preparación de las muestras para realizar las mediciones eléctricas consiste en 

la e vaporación de electrodos de p lata ( 99.9% de p ureza), con una evaporadora t ípica 

propiedad del Instituto de Física. Para ello fue necesario construir mascarillas de metal 

con o rificios co n las d imensiones r equeridas y d e ese modo evaporar la p lata con las 

muestras descubiertas en las zonas deseadas. Los depósitos se realizaron sobre cada una 

de l as m uestras crecidas s obre cu arzo ( material a ltamente r esistivo) con el  fin d e 

asegurar que l a co nducción s ea debida únicamente a la película d e p m-Si:H. Las 

dimensiones de los electrodos son de 1 mm de ancho y de separación y 5 mm de largo 

(figura 2.6-a). Para f ormar l os contactos óhmicos f ijos, las muestras se a dhieren a 

vidrios portaobjeto y en cada electrodo se unen extremos de alambres de cobre pegados 

con pintura de plata (figura 2.6-b), manteniendo libre el área entre electrodos.  

 

 

Fig. 2.6. a) Dimensiones de los electrodos evaporados sobre las películas delgadas de 

pm-Si:H, vista en microscopio. b) Porta objetos con las muestras adheridas mostrando 

los electrodos unidos a alambres para formar los contactos óhmicos. 

 

Con e l p ropósito d e g arantizar un  buen c ontacto óhmico estable mientras s e 

manipulan las muestras, cad a a lambre d e co bre s e fijó co n r esina ep óxica a los 

portaobjeto, d e m anera q ue los alambres se p uedan mover lib remente y po der 

conectarlos a las mordazas del c ircuito sin correr e l r iesgo de  que  se de speguen de  la 

pintura d e p lata. De es ta f orma t ambién e l ár ea d e la muestra es tudiada e ntre los 

electrodos q ueda en capsulada e vitando el  co ntacto con e l a mbiente y s us p osibles 

procesos de oxidación posteriores a la irradiación. Es importante resaltar que esta resina 

es suficientemente t ransparente para dejar pasar la mayoría del espectro de emisión de 
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la fuente de luz utilizada de la misma manera que ocurre en condiciones reales cuando 

una estructura fotovoltaica está encapsulada. 

Tanto l as mediciones d e co rriente o bscura co mo de f otocorriente s e realizan 

dentro d e la cámara y s obre una b ase m etálica construida para p oder conectar los 

alambres de las muestras a las mordazas del circuito (figura 2.7. b). La diferencia radica 

en que para medir la fotocorriente desde afuera de la cámara se encienden la lámpara y 

el ventilador que mantiene baja la temperatura al interior (~34º dentro del cono de luz). 

La misma base metálica de las muestras tiene por encima un soporte con terminación en 

teflón para conectar la lámpara. El soporte está diseñado de modo que la lámpara apunte 

hacia la muestra a  un a di stancia y un  á ngulo c ontrolados d entro d el c ono d e 

luminosidad, de manera que sea posible determinar la intensidad luminosa de la lámpara 

en ese punto y convertirla en densidad de energía solar equivalente. La base metálica es 

un d isipador de temperatura con un orificio para co locar un t ermopar, de modo que la 

punta se co loque en co ntacto térmico co n la muestra d entro d el co no d e luz. D e es ta 

manera es posible ir supervisando, desde fuera de la cámara, la temperatura durante el 

tiempo que  dur a l a medición. C on la ayuda de l ventilador es p osible d isminuir la 

temperatura en la muestra, parámetro que podría influir en las mediciones. La figura 2.7 

permite ver el arreglo explicado mediante fotografías. 

 

   
 

Fig. 2.7. a) Arreglo dentro de la cámara (jaula de Faraday) para medir la fotocorriente a 

temperatura controlada, b) Conexión de la muestra al circuito por mordazas. 

 

Para ca librar la lámpara fue n ecesario u tilizar u na ce lda solar co nectada a u n 

amperímetro co n ár ea e xpuesta d e 1  c m2. S e r ealizaron mediciones d e luz s olar 

exponiendo la celda frente al sol por varios instantes de entre las 11 y 12 hrs de los días 
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del 19 a l 24 de  marzo de l 2013 y se o btuvo e l valor pr omedio de  la c orriente leída. 

Posteriormente se colocó la celda en la posición de las muestras frente a la lámpara por 

alrededor de medio minuto y repitiendo esto en varios momentos para garantizar que no 

haya variaciones en las lecturas. P or úl timo, s uponiendo que  la c elda t iene u n 

comportamiento l ineal, mediante r egla d e t res s e o btuvo la lectura d e 9 4.27 ±  2 .01 

mWatt. 

 

2.4.2 Medición de corriente obscura y fotocorriente.  

Dado que de la ley d e O hm (relación 2.6.) se puede obtener la conductividad de 

las muestras a p artir de su resistividad específica, una vez conociendo el espesor de la 

muestra y las d imensiones d e los contactos óhmicos d epositados, entonces es posible 

obtener mediciones de corriente. En condiciones obscuras (con la cámara cerrada y l a 

lámpara ap agada), co ntrolando l a t emperatura y  aplicando un potencial fijo e ntre la s 

terminales de los electrodos, al medir la corriente obscura de las películas se obtiene el 

comportamiento de  la c onductividad e n o bscuro e n función d el t iempo. Dado que l a 

corriente es el único parámetro que está en función del t iempo, la relación 2.8 describe 

la c onductividad e n o bscuro e n función de l t iempo (obtenida en Ω-1cm-1) para l as 

muestras co n l as d imensiones es tablecidas d e los el ectrodos con Wd el ár ea d e la 

sección transversal expresada en cm2.  

 

Wd
L

V
tIt D

1)()(0 =σ                 (2.8) 

 

Para medir fotocorriente en condiciones de iluminación controlada se utiliza una 

lámpara de halógeno (OSRAM, 64627H LX [73]) que emite en el  espectro v isible y l a 

iluminación utilizada simula las condiciones del sol en la atmósfera (a intensidad de 94 

mW/cm2 y d e espectro AM 1 .51). Las m ediciones i luminadas s e realizaron durante 

tiempos prolongados de exposición continua, alrededor de 250 hr s (15000 min), a una  

potencia de al imentación fija en la  lá mpara, ya que  es p osible regular l a potencia 

luminosa dado que la lámpara se conecta a una fuente variable de alimentación de alto 

amperaje  [74].  

                                                
1 Espectro de radiación solar en la atmósfera de la tierra. 
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Para r ealizar las mediciones e léctricas fue necesario au tomatizar los eq uipos d e 

medición, como las fuentes y los e lectrómetros. Esto se realizó mediante un programa 

hecho en el software Lab-View, permitiendo la comunicación de los dispositivos con la 

terminal mediante una tarjeta GPIB. El programa que se diseñó controla a voluntad del 

usuario los parámetros de la medición, como la cantidad de mediciones que se quiere, el 

tiempo en tre cad a u na ( en minutos) y  e l valor d el voltaje q ue ap lica la fuente a los 

electrodos de la muestra (en Volts). De modo que el programa proporciona, en una tabla 

de va lores y e n u na g ráfica en t iempo r eal, las medidas d e c orriente e n función de l 

tiempo, en amperes y minutos, respectivamente.  

La figura 2. 8 muestra una  imagen o btenida de l uso de l pr ograma elaborado e n 

Lab-View d onde s e o bserva e l co mportamiento d e la corriente o bscura (cuando l a 

lámpara está apagada) y fotocorriente en función del tiempo (con la lámpara encendida). 

Cabe señalar que para todas las mediciones la temperatura en condiciones de corriente 

obscura se mantuvo alrededor de 22ºC, mientras que en fotocorriente alcanzó valores de 

hasta 34ºC, mantenida con el ventilador encendido.  

 

 
Fig. 2.8. Imagen del programa en Lab-View mostrando la medición de corriente 

obscura (inicio y final de la gráfica) y fotocorriente en función del tiempo.  
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2.4.3 Determinación de fotosensibilidad y su relación con la longitud de difusión. 

 

Para d eterminar las cap acidades d e fotoestabilidad d e l as muestras es  n ecesario 

obtener e l co mportamiento d e l a fotosensibilidad de l as mismas en  función d e los 

parámetros estructurales y el comportamiento químico de cada una.  

Dado que la expresión 1.20 relaciona el producto “movilidad-tiempo de vida” con 

la fotoconductividad de un semiconductor a una velocidad de generación  determinada, 

en es te a nálisis basta estimar la t endencia t emporal de la fotosensibilidad. De manera 

que es posible estimar la tendencia del producto “movilidad-tiempo de vida” mediante 

la fotoconductividad porcentual, que en términos de la conductividad total queda: 

 

µτ
σ

σσ
∝

−

0

0p
                   (2.9) 

 

Para ello se realizará por separado un análisis del comportamiento temporal de la 

conductividad total e n iluminado (llamada f otoconductividad) y la c onductividad 

obscura, y se d iscutirá có mo son modificados en términos de la estructura interna y la 

composición química para cada muestra.  

Del m ismo mo do, para poder ap reciar u n c ierto n ivel de pa sivación de la s 

muestras, se estimará el comportamiento temporal de la longitud de difusión, mediante 

la tendencia de la fotoconductividad porcentual, que de la relación 1.21 queda:    

 

0

0

0

2

σ
σσ

σ
σ −

=
∆

∝ p
DifL                    (2.10) 

 

La relación indica la tendencia que sigue la longitud de difusión de los portadores 

minoritarios fotogenerados ( obtenida a l juntar l as r elaciones 1 .19 co n 1 .21). D e es ta 

manera, también se discutirá este parámetro en términos de las propiedades estructurales 

y la composición química.  
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3 RESULTADOS Y DISCUSIÓN. 

A co ntinuación s e p resentan los r esultados o btenidos d e las car acterizaciones y 

experimentos a los cuales fueron sometidas las muestras.   

Las películas de pm-Si:H se crecieron sobre silicio cristalino (100) en un sistema 

convencional P ECVD de placas paralelas d e área 1 50 cm2 y 1 .5 cm d e s eparación, 

activado p or u na señal d e r adiofrecuencia ( RF) de  13. 56 MHz. L os d epósitos se 

realizaron a presiones de 250 y 500 mTorr en la cámara del reactor y a razones de flujos 

de H 2 de 25, 50 , 75 y 100 sccm, manteniendo los d emás p arámetros c onstantes. Las 

condiciones de crecimiento se resumen en la tabla 3.1  [75].  

 

Tabla 3.1. Condiciones y parámetros  de crecimiento en el sistema PECVD para las  

muestras de investigación  [75].  

 

Potencia RF = 150 W, Flujo de Ar = 50 sccm  
Flujo de SiH2Cl2 = 5 sccm. 

Crecimientos en sustrato de Si cristalino y cuarzo 

Tsustrato = 200°C.  Tiempo de crecimiento = 30 min 

Presión 
de la 

Cámara 
[mTorr] 

Flujo de 
hidrógeno 

[sccm] 

 
Proporción 
 SiH2Cl2/H2 

Dilución de 
hidrógeno (DH)  

 H2/(SiH2Cl2+H2) 

250   
 y    

500 

25 0.2 83.3 
      

50 0.1 90.9 
      

75 0.07 93.8 
      

100 0.05 95.2 
 

 Con e l pr opósito de  s u p osible r eproducción en c ondiciones d istintas a  las 

utilizadas en la tabla 3.1 y un mejor análisis, las muestras se diferencian e identifican en 

base a  la d ilución de  hidrógeno, D H, y p resión, P , en la cámara d el r eactor. Ambas 

propiedades resultan intensivas del p roceso ya q ue no d ependen de las c aracterísticas 

del equipo, por lo cual los r esultados de las caracterizaciones se expresarán en base a 

estos dos parámetros.  
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3.1 Análisis AFM. 

La f igura 3.1 muestra micrografías 3D típicas de A FM, obtenidas en mo do 

tapping de las películas crecidas a P = 250 mTorr con DH de 83.3, 90.9, 93.8 y 95.2, 

respectivamente. 

 

Fig. 3.1. Micrografías de AFM de las muestras crecidas a P = 250 mTorr y DH de: (a) 

83.3, (b) 90.9, (c) 93.8 y (d) 95.2. 

 

Al comparar las imágenes a-d de la figura 3.1 se observan importantes cambios en 

la superficie topográfica cuando la dilución de hidrógeno se incrementa. Cuando DH va 

de 83.3 a 90.9 la  forma de los gránulos cambia drásticamente de una forma alargada a 

una más redondeada, mostrando también una mayor cantidad de granos por unidad de 

área en la imagen. Cuando DH va desde 90.9 hasta 93.8 la cantidad de granos permanece 

alta, pero la forma volvió a ser más alargada (como en 3.1-a) y cuando DH va de 93.8 a 

95.2 el tamaño de los gránulos incrementó manteniéndose alta la cantidad de granos.  
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La figura 3.2 muestra las d istribuciones d e a lturas obtenidas de l as i mágenes 

topográficas de l a f igura 3.1 como función de DH, que se representa en co lores. Para 

cada caso se incluye la rugosidad cuadrática media, RMS (por sus siglas en ingles). 

 

 

Fig. 3.2.  Gráficas de rugosidad RMS y topografía como función de DH de las muestras 

de pm-Si:H crecidas a 250 mTorr, el área de análisis es de 1 μm2. 

 

En el gráfico de la figura 3.2 se puede ver que, a excepción de la muestra crecida a 

la menor d ilución, las películas p resentan amplias y as imétricas distribuciones de 

alturas, el p ico de la d istribución indica la  altura promedio de los cúmulos. Es notable 

que la muestra con DH = 83.3 tiene la distribución de alturas más estrecha, con la alturas 

de lo s cúmulos más pequeña, además esta muestra presentó un valor mínimo de RMS 

(1.32 nm). Esto indica que la superficie d e é sta película es  la más suave de t odas las 

crecidas a P  = 2 50 mTorr. Sin embargo, a DH de 90.9 se observó en RMS un aumento 

muy pronunciado que va de 1.32 nm a 5.38 nm.  Así m ismo, se obtuvieron una mayor 

distribución de a lturas y u na mayor altura media. Esto es consistente con la formación 

de cúmulos especulada con el análisis de la Figura 3.1. Cuando DH se aumenta a más de 

90.9 no se apreciaron cambios significativos, solamente e l p ico de distribuciones tuvo 

un corrimiento a alturas menores cuando DH incrementó de 90.9 a 95.4.   

La f igura 3.3 muestra las mic rografías AFM de l as m uestras crecidas a  una 

presión de 500 mTorr con DH de 83.3, 90.9, 93.8 y 95.2, respectivamente.  
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Fig. 3.3. Micrografías de AFM para las películas delgadas de pm-Si:H crecidas a 

presión de 500 mTorr y dilución de: (a) 83.3, (b) 90.9, (c) 93.8 y (d) 95.2.  

 

El a nálisis d e las imágenes a -d de l a f igura 3.3 m uestra modificaciones en  la 

morfología s uperficial c on e l incremento d e l a d ilución d e hidrógeno, la cual es  

observada por la disminución del tamaño de las partículas hasta la fragmentación en DH 

95.2. C uando D H va de  83. 3 a  90 .9 s e observa un a d isminución de  los c úmulos e n 

tamaño y altura, mostrando una forma menos alargada. En la figura 3c y 3d, cuando DH 

aumenta, esta tendencia continúa, culminando en cúmulos de una forma redondeada.  

La figura 3.4 muestra la co rrespondiente d istribución d e a lturas y d iferentes 

rugosidades RMS en función de DH representadas en colores. 
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Fig. 3.4. Gráficas de rugosidad RMS y topografía como función de DH de las películas 

de pm-Si:H crecidas a 500 mTorr, el área de análisis es de 1 μm2.  

 

La f igura 3.4 muestra la distribución de alturas y d iferentes rugosidades RMS en 

función d e D H representadas p or co lores para pr esión de  500  mTorr. C uando D H se 

incrementa de  83. 3 a  90. 9 h ay u na c onsiderable r educción tanto en  RMS como e n 

topografía, que va de 13.6 a 2.89 nm, y de 50 a 10 nm, respectivamente. A partir de las 

tendencias de la distribución de alturas y de la rugosidad RMS, se puede percibir que la 

topografía se vuelve más suave con el in cremento en la dilución de hidrógeno. Por su 

parte, es posible observar que con el aumento de la presión de depósito, la morfología 

de la superficie presenta tendencias distintas al aumentar la dilución.  

Los cambios en las condiciones de depósito, como el aumento en la presión de la 

cámara y en la dilución de hidrógeno, que ocurren durante el crecimiento, actúan como 

un r egulador t anto d e incorporación d e c loro co mo d e hidrógeno metaestable. E sto 

determina los p rocesos en  e l p lasma y en la s uperficie, o bteniendo d iferentes 

morfologías e n cad a muestra [14, 15] . El au mentar la p resión d e d epósito cau sa q ue e l 

camino l ibre medio de las especies del gas d isminuya, lo que implica que el t iempo de 

residencia d e las e species d entro d el p lasma es  mayor y la d escomposición d e los 

precursores del gas es más eficiente, estimulando el crecimiento de los nanocristales [19, 

20, 21]. Por otro lado, al aumentar la dilución de hidrógeno, además de que se promueven 

las interacciones de H atómico con enlaces Si-H y S i-Cl que resultan en alta densidad de 
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sitios de nucleación, se aumenta la extracción de cloro de la película, produciendo HCl 

que sale de forma gaseosa, aumentando la cobertura de silicio, pero también un aumento 

de bombardeo de iones y ataque de la superficie de crecimiento [2, 5].    

Por lo tanto, para las muestras crecidas a presión de 250 mTorr y baja dilución, el 

papel del cloro sobre la morfología de la superficie es más prominente. Los átomos de 

cloro actúan como enlace terminal, esperando obtener una superficie suave con granos 

de b aja a ltura co mo los p resentados en  la figura 3 .1a. La tendencia a l au mentar la 

dilución e stá do minada po r la cr eación de s itios de n ucleación que i ncrementan la 

densidad del grano y disminuye su altura promedio. A 500 mTorr hay un incremento en 

la ca ntidad de  hi drógeno a tómico que  g olpea s obre l a s uperficie d e la película 

generando ca mbios morfológicos. D e modo q ue el at aque d e la superficie incrementa 

con e l a umento e n las di luciones causando fragmentaciones de  g ranos c omo s e 

evidencia en la figura 3.5.  

La f igura 3.5 muestra u na micrografía con un zoom de 200 x 200 nm 

correspondiente a la figura 3.3-d (P = 500 mTorr, DH = 95.2), en la que se observan los 

granos fragmentados en pequeños agregados distribuidos en la superficie. 

 

Fig.3.5. Ampliación de 200 x 200 nm correspondiente a la muestra con dilución de 95.2 

a 500 mTorr. La figura muestra nanopartículas de aproximadamente 6 nm que 

conforman los agregados. 

 

En la figura 3.5 es posible ver una superficie con agregados grandes conformados 

por granos o nanopartículas de aproximadamente 6 nm dispersas a lo largo de la zona 

explorada.  
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Se ha observado que el uso de silanos clorados en el proceso PECVD, tal como el 

diclorosilano ( SiCl2H2), favorece la formación d e g ranos o c úmulos de tamaño 

nanométrico en la película en crecimiento [34-37, 76, 77]. Algunos autores han mostrado que 

hay una fuerte co rrelación entre e l g rado d e en laces t erminales de t ipo H y Cl y la 

rugosidad en la superficie de crecimiento, así como en la estructura [27].  

 

3.2 Análisis de espectroscopía Raman. 

En la  f igura 3.6 se muestran los espectros Raman obtenidos de las muestras. En 

los espectros se señalan con líneas verticales las dos contribuciones correspondientes a l 

modo óptico del s ilicio: tanto en 520  cm-1, at ribuido a l a fase cr istalina, como en 480 

cm-1, atribuido a la fase amorfa [21, 35, 78, 79].  
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Fig.3.6.  Espectros Raman de las películas de pm-Si:H, mostrando con líneas verticales 

las posiciones correspondientes a la fase amorfa (480 cm-1) y cristalina (520 cm-1).  

 

De la figura 3.6 es posible observar que para las muestras crecidas a 250 mTorr, la 

tendencia co n e l au mento en  la d ilución es  q ue l os p icos d e R aman s e ag udizan y 

presentan un corrimiento hacia 520 cm-1.   Al cambiar a  500 mTorr, la tendencia es que, 

inicialmente para bajos valores d e D H (83.3 y  90. 9) se obtienen pi cos anchos. 

Posteriormente, a D H = 93. 8 la d istribución es  de f orma ag uda y c on c orrimiento a  

números de onda bajos cuando incrementa D H a 95. 2. A lgunos a utores han mostrado 



65 
 

que las asimetrías lo calizadas entre los 500 y los 519 cm-1 se asocian a la existencia de 

una f ase n anocristalina [21, 35, 6 1]. Budini [79] mostró que l as po siciones de l p ico 

intermedio por debajo de 500 cm-1 obedecen a efectos en las fronteras de grano entre los 

nanocristales y la matriz amorfa, mientras que los picos encontrados en la región entre 

500-519 c m-1 se a signan a  los modos ópticos originados p or l a fase nanocristalina 

mediante confinamiento cuántico en los nanocristales de diferentes tamaños [21]. 

Basados en la existencia de una tercera fase nanocristalina en las películas de pm-

Si:H, cad a espectro mostrado en  la figura 3 .6 fue d econvolucionado co nsiderando e l 

siguiente cr iterio:  D os curvas Lorentzianas correspondientes a las contribuciones nano 

y microcristalinas, y una curva Gaussiana correspondiente a la fase amorfa [21, 79]. En los 

casos d onde la d econvolución s e p odía a justar a  los p icos en  4 80 cm-1 y 520 cm-1, 

correspondientes a la fase amorfa y m icrocristalina, estos se fijaron en esas posiciones. 

Mientras que el tercer pico, asociado a la fase nanocristalina, es localizado en el mejor 

ajuste entre 500 y 519 cm-1. La figura 3.7 muestra el análisis deconvolutivo para uno de 

los espectros de las muestras.  
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Fig.3.7.  Análisis deconvolutivo del espectro de Raman para una muestra, representando 

el análisis realizado a todo el grupo de muestras. 

 

Del a nálisis d econvolutivo d e los r esultados d e R aman se obtuvo l a f racción 

cristalina, XC, utilizando la relación 3.1. Las áreas bajo las curvas son designadas como 

IA, IN, e IC, para representar los picos correspondientes a la fase amorfa, nanocristalina y 

microcristalina, respectivamente [78, 79].  
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ACN

CN
C yIII

IIX
++

+
=                          (3.1) 

 

El fa ctor y es la r elación en tre la s ección t ransversal d e ab sorción d e la fase 

amorfa a  la fase cr istalina, y se define co mo ( )250/exp1.0 Dy −+=  donde D  e s el 

tamaño de grano en Ångströms. En el caso de las películas pm-Si:H  y ≅ 1 considera la 

mayor excitación fonónica de la sección transversal de la matriz de silicio amorfo, con 

respecto al cristalino [80].  

Por otro lado, a partir de la posición del pico asociado a la fase nanocristalina se 

puede o btener e l t amaño p romedio d e los n anocristales, DR, mediante la r elación 3.2, 

que se basa en el modelo de confinamiento cuántico. Donde Δν es e l corrimiento e n 

frecuencia de los picos de Raman respecto a 520 cm-1  [78, 79, 85].  

 

νπ ∆= 24.22RD               (3.2) 

 

La figura 3 .8 muestra los g ráficos de los co mportamientos tanto d e XC como de 

DR, como función de  la d ilución de  hidrógeno para a mbas p resiones d e t rabajo. Para 

detectar e l co mportamiento de es tos p arámetros con mejor p recisión, s e o btuvo la 

incertidumbre d e c ada d ato utilizando desviación es tándar de 3 diferentes 

deconvoluciones realizadas a cada espectro.   
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Fig.3.8.  Comportamiento del tamaño promedio de los nanocristales, DR, y de la 

fracción volumétrica cristalina, XC, como función de la dilución de hidrógeno, DH, para 

ambas presiones de trabajo: a) 250 mTorr y b) 500 mTorr. Las gráficas muestran las 

barras de error asociadas a las mediciones. 
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De la figura 3 .8 es  p osible o bservar u n co mportamiento d istinto p ara cad a 

diferente presión de trabajo, esto considerando las barras de error asociadas a los valores 

obtenidos. P or e jemplo, pa ra 250 mTorr (figura 3. 8-a) hay u na clara tendencia a 

aumentar DR y XC con e l aumento de la d ilución de hidrógeno. Mientras que para 500  

mTorr (figura 3. 8-b) este au mento n o es  t an marcado, e i ncluso s i se co nsideran las 

barras d e incertidumbre s e p uede d ecir q ue los v alores d e DR y XC no t uvieron 

modificación significativa con el aumento de la dilución de hidrógeno.     

Los resultados de DR y XC como función de la dilución de hidrógeno para ambas 

presiones d e t rabajo s e muestran e n la tabla 3.2. E l valor de  XC es e l c álculo más 

conservador d e l a fracción cr istalina s in t ener e n cu enta e l e fecto d e l as fronteras d e 

grano y el pico asociado al confinamiento cuántico de los nanocristales.   

 

Tabla 3.2 Tamaño promedio de nanocristales, DR y fracción volumétrica 

cristalina, XC, como función de la dilución de hidrógeno, DH, y la presión de trabajo, P. 

Presión  
P [mTorr] 

Dilución de 
hidrógeno 

DH 

Tamaño 
promedio de 
nanocristales 

 DR [nm] 

Fracción 
volumétrica 
cristalina, 

 XC  

250 

95.2 4.2 ± 0.4 94 ± 15% 

93.8 3.2 ± 0.5 69 ± 7% 

90.9 2.4 ± 0.2 83 ± 14% 

83.3 2.7 ± 0.3 70 ± 18% 

500 

95.2 3.4 ± 0.4 94 ± 16% 

93.8 3.3 ± 0.2 95 ± 19% 

90.9 3.1 ± 0.3 65 ± 16% 

83.3 2.8 ± 0.3 92 ± 12% 

 

En la t abla 3.2 se o bserva que e n t odas las muestras e l t amaño p romedio d e los 

nanocristales no supera los 5 nm de diámetro, de lo cual se infiere que las propiedades 

ópticas de las películas deberán estar influenciadas por confinamiento cuántico, lo cual 

a s u v ez es tará influenciado p or l a d ensidad d e e stos n anocristales y su  d istribución 

dentro de la matriz de silicio amorfo [34].  
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De los es pectros d e R aman s e p uede o bservar q ue la fase nanocristalina e s 

prominente en  t odas las muestras. E sto ú ltimo s e p uede ver c laramente a l c alcular la 

fracción cr istalina considerando el área de los picos asociados a los nanocristales. Para 

250 mTorr, al incrementar DH, e l t amaño p romedio d e los nanocristales incrementa d e 

2.7 nm a 4.2 nm, mientras que a 500 mTorr, DR se mantiene alrededor de 3 nm.  

Para 250 mTorr puede ocurrir que en e l sistema con SiH2Cl2, cuando las especies 

SiHxCly (x + y < 3 ) golpean la superficie de  crecimiento, t anto e l hidrógeno como e l 

cloro son extraídos preferencialmente como HCl producido del depósito de la película. 

Las reacciones exotérmicas del hidrógeno atómico con el cloro emiten una considerable 

cantidad de energía suficiente para promover la cristalización local [34, 88]. De modo que 

al incrementar la dilución de hidrógeno, más nanocristales son formados en las películas 

de pm-Si:H con incremento en su tamaño. Mientras que con el aumento de la presión a 

500 mTorr el c amino libre medio de las especies del gas d isminuye, d isminuyendo la 

extracción de hidrógeno y cloro, y con ello las reacciones exotérmicas que aumentan la 

cristalización local del material. 

Para corroborar visualmente los resultados de Raman, se muestra la figura 3.9 que 

corresponde a d os imágenes de microscopía electrónica d e t ransmisión d e a lta 

resolución ( HRTEM), obtenidas de u n t rabajo de t esis previo [75]. Las imágenes 

muestran las diferencias estructurales de 2 muestras crecidas a dilución de hidrógeno de 

90.9: una a 250 mTorr de presión, y la otra a 500m Torr. 

 

 

Fig.3.9. Micrografías de HRTEM correspondientes a las muestras crecida a a) DH = 

90.9 y P= 250 mTorr y b) DH = 90.9 y P= 500 mTorr  [75].  
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En la  figura 3 .9 se ap recia el cam bio en  la e structura q ue predomina e n cada 

película. Por ejemplo, existe un aumento de tamaño en las inclusiones nanométricas de 

cristales de s ilicio, los cuales son señalados para mejor ubicación, cuando la presión va 

de 250 m Torr (figura 3 .9-a) a 5 00 m Torr ( figura 3 .9-b). Las micrografías s on 

consistentes con los resultados obtenidos por Raman. Esta correspondencia entre ambas 

técnicas ya ha sido reportada en estos materiales  [25, 56].  

Una importante d iferencia d e es tos m ateriales co n r especto a l as p elículas 

obtenidas u sando s ilano co mo g as p recursor es  q ue s e lograron o btener f racciones 

cristalinas por encima del 30% e n t odos los casos. Con s ilano es muy difícil obtener 

fracciones cr istalinas p or en cima incluso d el 1 5% en  p olimorfos cr ecidos y p ara 

alcanzar fracciones cr istalinas mayores normalmente s on s ometidos a d iferentes 

tratamientos térmicos posteriores al crecimiento [86, 87].  

 

3.3 Determinación de Gap óptico efectivo, op
gE . 

Como s e d ijo a nteriormente, p ara d eterminar e l Gap óptico efectivo de la s 

muestras de pm-Si:H se utiliza el modelo de Tauc aplicado a los resultados obtenidos de 

espectrofotometría U V-Visible. Es d ecir, se determina e l espectro d el co eficiente de 

absorción a partir del espectro de transmitancia de las muestras mediante la relación 2.4, 

y utilizando el espesor de las mismas medido con perfilometría, se realiza la gráfica de 
2/1)( hvα vs hv .  El método es determinar de la gráfica las zonas lineales, de las cuales 

se ajusta y extrapola una recta a la zona de máxima absorción (máximo valor del eje de 

las ordenadas) y el valor de op
gE  es la intersección de esa recta con el eje de energía. Sin 

embargo, el valor de op
gE  deberá ser en una intersección no menor a 1.12 eV, que es el 

valor extremo correspondiente al Gap del silicio cristalino.  

La figura 3.10, en r epresentación a t odo el g rupo de películas d e p m-Si:H de l a 

investigación, muestra las rectas de a juste lineal en las zonas de máxima absorción de 

las gráficas de 2/1)( hvα vs hv  para las dos muestras a dilución de hidrógeno de 93.8% y 

ambas presiones de trabajo.  
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Fig.3.10. Gráfica 2/1)( hvα vs hv  de las muestras crecidas a DH = 93.8 % para ambas 

presiones de trabajo (250 mTorr y 500 mTorr), indicando para cada película el op
gE  

obtenido de la intersección del ajuste lineal con el eje de energías en la zona de máxima 

absorción.  

 

La figura 3.11 muestra el comportamiento de op
gE como función de la dilución de 

hidrógeno pa ra las do s pr esiones de  t rabajo de  la investigación. Debido a  la gr an 

cantidad d e r ectas que  se pue den a justar e n un a pe queña zona de  la gr áfica, 

particularmente en  la zo na d e máxima a bsorción, los valores d e op
gE  obtenidos s on 

resultado de p romediar 5  a justes d iferentes para cada g ráfica, de modo que para cad a 

valor s e obtiene t ambién s u de sviación e stándar y s e muestra como b arra d e 

incertidumbre. 
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Fig. 3.11. Comportamiento del Gap óptico efectivo op
gE como función de la dilución de 

hidrógeno DH para las dos presiones de trabajo, 250 y 500 mTorr. 

 

En e l análisis de la figura 3.11 de lo primero que resalta es que el sólo hecho de 

aumentar al doble la presión de trabajo, con lo que se disminuye el camino libre medio 

de las e species d entro d el p lasma, modifica el efecto d e l as d emás c ondiciones d e 

crecimiento, como se observa en la tendencia de op
gE  al aumentar DH cuando la presión 

va de  250 a  500 mTorr. Para las muestras cr ecidas a p resión d e 2 50 mTorr s e p uede 

observar claramente u na t endencia a la d isminución d e op
gE  con el a umento d e la 

dilución de hidrógeno, lo cual es lógicamente esperado. Sin embargo, para las muestras 

crecidas a 5 00 mTorr no se observa una tendencia definida. La modulación del Gap es 

algo d eseado d urante el  d iseño d e es tructuras f otovoltaicas b asadas en  p elículas 

delgadas donde e l material ventana o  superior r equiere e l mayor Gap y lo s ma teriales 

bases y p osteriores n ecesitan e l Gap más b ajo p osible para l ograr m ayor absorción 

desde la parte del infrarrojo cercano. 

Con la s medidas obtenidas del mo delo de Tauc y las mediciones de los espesores 

de las películas mediante perfilometría, se obtiene la tabla 3.3, la cual también contiene 

los resultados de las mediciones morfológicas (valores de RMS) y estructurales (tamaño 

de grano y fracción cristalina) obtenidos de la tabla 3.2. 
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Tabla 3.3  Valores obtenidos del Gap óptico efectivo, op
gE , de las películas de pm-

Si:H crecidas, mostrando de cada una su morfología y estructura interna, así como el 

espesor medido. 

 
Presión de 250 mTorr Presión de 500 mTorr 

Dilución de 
hidrógeno  

DH 

Morfología y 
estructura 

Espesor de 
la película  

[nm] 

Gap óptico 
efectivo    

[eV] 

Morfología y 
estructura 

Espesor de 
la película  

[nm] 

Gap óptico 
efectivo    

[eV] 

95.2 
RMS = 6.1nm 

284 1.18 ± 0.09 
RMS = 2.9nm 

111 1.57 ± 0.05 DR = 4.2nm DR = 3.4nm 
Xc = 94% Xc = 94% 

93.8 
RMS = 5.1nm 

235 1.36 ± 0.03 
RMS = 6.9nm 

245 1.15 ± 0.06 DR = 3.2nm DR = 3.3nm 
Xc = 69% Xc = 95% 

90.9 
RMS = 5.4nm 

291 1.66 ± 0.09 
RMS = 8.9nm 

223 2.12 ± 0.03 DR = 2.4nm DR = 3.1nm 
Xc = 83% Xc = 65% 

83.3 
RMS = 1.3nm 

268 1.75 ± 0.09 
RMS = 13.6nm 

214 1.75 ± 0.04 DR = 2.7nm DR = 2.8nm 
Xc = 70% Xc = 92% 

 

De la tabla 3.3 lo principal que se puede observar para las muestras crecidas a 250 

mTorr es la o btención d e u n Gap ajustable q ue varía entre 1.18 y 1 .75 eV co mo 

resultado de las diferencias en los parámetros estructurales de cada película, y que a su 

vez éstos son resultado de los cambios en las condiciones de crecimiento en el sistema 

PECVD. Otros t rabajos han reportado rangos de Gap ajustable entre 2 y 2.37 eV para 

películas d e p m-Si:H [89], l os cuales s e co nsideran v alores altos para aplicaciones e n 

celdas solares [90]. Como se puede observar, en nuestro caso el rango del Gap óptico de 

estos materiales corresponde bien con la fracción cr istalina de las películas, de acuerdo 

a trabajos d el grupo de  R oca i Cabarrocas [18], p rácticamente d esde u n material 

microcristalino hasta un polimorfo nanoestructurado. 

Para las mu estras cr ecidas a 5 00 mTorr, au nque n o ex iste u na t endencia de 
op
gE definida, obtiene valores interesantes. Por ejemplo, la muestra crecida a 93.8% de 

dilución de  hi drógeno a rroja u n op
gE  de 1 .15 eV , m uy cer cano a Gap del c -Si. E ste 

resultado es  co nsistente co n los d atos obtenidos d e R aman p ues la es tructura d e es a 

misma muestra es la más cristalina de todo el conjunto con más de 95% de cristalinidad. 

Sin embargo, la muestra crecida a D H de 95.2% arroja un op
gE de 1.57 eV, inconsistente 
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con su estructura cristalina de 94% obtenida de Raman. Por otro lado, la muestra crecida 

con 90.9% de dilución de hidrógeno presenta un Gap óptico por encima de 2 eV, lo cual 

resulta i nteresante como m aterial v entana en ce ldas solares d e es tructuras tipo P IN, 

siendo esta estructura la de menor fracción cristalina obtenido por Raman. 

Con e l p ropósito d e ob servar un  c omportamiento e n op
gE con los p arámetros 

estructurales, en l a f igura 3.12 se g raficó e l Gap óptico efectivo co mo función d e la 

fracción volumétrica, XC, y el tamaño promedio de los nanocúmulos, DR. 
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Fig. 3.12. Comportamiento del Gap óptico efectivo op
gE como función de la fracción 

cristalina, XC y del tamaño promedio de los nanocúmulos, DR. 

 

De la figura 3.12 se puede observar una tendencia, aunque no muy marcada, de la 

disminución de  op
gE con e l au mento de la fracción cr istalina y el t amaño promedio de 

nanocúmulos. Estos resultados son consistentes con lo esperado, ya que es sabido que la 

ampliación del Gap se atribuye en gran medida a  la mejora de orden de corto y medio 

alcance, as í co mo a la p resencia d e nanocristales [89, 91 ]. Asimismo también se 

comprueba que e l comportamiento de op
gE  es también influenciado por confinamiento 

cuántico ya que, según la relación 1.1, este valor tiende a disminuir con el aumento en el 

tamaño promedio de los nanocúmulos embebidos y distribuidos al azar en la red amorfa 

de las películas delgadas.  
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La facilidad d e depositar p elículas con un Gap sintonizable es ú til para l a 

fabricación de celdas solares (incluso tipo tándem). Dado que el Gap óptico del a-Si:H 

está a lrededor de  1.75 eV, es po sible decir que  las películas d e p m-Si:H obtenidas en 

nuestro sistema y utilizando l a m ezcla clorada SiH2Cl2–H2 pueden a lcanzar  

propiedades ópticas similares a las de a-Si:H, pero con diferentes estructuras internas al 

variar los parámetros de crecimiento. 

 

3.4 Análisis de  XPS. 

Para los resultados de la caracterización de XPS fue necesario realizar un perfil de 

composición química en el interior de las películas delgadas de pm-Si:H cuyo sustrato 

es c-Si (100). Como se mencionó antes, los espesores de las películas se obtuvieron por 

perfilometría, con lo cual se realizaron mediciones de escalones en 5 diferentes puntos 

de cad a muestra p ara d eterminar e l p romedio y desviación es tándar d e cad a es pesor. 

Para o btener e l perfil de co mposición química se t uvo que  realizar una erosión iónica 

con ar gón de l a s uperficie de cad a p elícula. L a tabla 3.4 m uestra l as v elocidades 

promedio de erosión en cada muestra durante 40 min. 

  Tabla 3 .4. V elocidades d e er osión iónica de la s uperficie de la s muestras. La s 

películas se identifican por su morfología y estructura interna, en función de la dilución 

de hidrógeno y la presión.  

Dilución 
de H  DH 

Presión a 250 mTorr Presión a 500 mTorr 

Morfología 
y 

estructura 

Espesor de 
la película  

[nm] 

Velocidad de 
erosión a 40 

min (nm/min) 

Morfología 
y 

estructura 

Espesor de 
la película  

[nm] 

Velocidad de 
erosión a 40 

min (nm/min) 

95.2 
RMS = 6.1 

284 ± 45.2 7.10 ± 1.1 
RMS = 2.9 

111± 20.1 2.77 ± 0.5 DR = 4.2 nm DR = 3.4 nm 
Xc = 94% Xc = 94% 

93.8 
RMS = 5.1 

235 ± 10.5 5.87 ± 0.3 
RMS = 6.9 

245 ± 35.3 6.12 ± 0.8 DR = 3.2 nm DR = 3.3 nm 
Xc = 69% Xc = 95% 

90.9 
RMS = 5.4 

291 ± 16.8 7.27 ± 0.4 
RMS = 8.9 

223 ± 13.1 5.57 ± 0.3 DR = 2.4 nm DR = 3.1 nm 

Xc = 83% Xc = 65% 

83.3 

RMS = 1.3 

268 ± 11.8 6.70 ± 0.3 
RMS = 13.6 

214 ± 17.5 5.35 ± 0.4 DR = 2.7 nm DR = 2.8 nm 

Xc = 70% Xc = 92% 
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La F igura 3.13 muestra los p erfiles d e composición q uímica d e las muestras 

crecidas. Los porcentajes atómicos corresponden a Cl, O y S i,  ya que el hidrógeno no 

es detectable con esta t écnica. Se o btuvieron d iferentes p rofundidades mediante 

pulverización cat ódica de la s uperficie con iones d e ar gón para diferentes tiempos de  

erosión en vacío.  
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Fig. 3.13. Perfiles de composición química de las películas delgadas de pm-Si:H en 

función del tiempo de erosión de la superficie.  

 

De l a f igura 3.13 se o bserva que l as p elículas están co mpuestas p rincipalmente 

por silicio (cuadrados), mientras que la cantidad de cloro (círculos) aparece en todas las 

muestras y  es s iempre inferior a l 10%. C onsiderables concentraciones d e oxígeno 

(triángulos) s e d etectan sólo en la s uperficie d e todas las p elículas, s in e mbargo, e n 

algunas de el las p ermanece a lo largo de  su interior. Se d etectó q ue p ara t odas las 

muestras l as concentraciones d e o xígeno son alrededor de  50% a 0 s  de  tiempo de 

erosión. Sin embargo, este valor se reduce a menos del 15% con e l tiempo de erosión, 

excepto para las muestras con diluciones de 95.2% donde la concentración de oxígeno 

se m antiene por e ncima d el 2 5% p ara 250 m Torr y c asi 50%  pa ra 500 mTorr. Aquí 

mismo c abe s eñalar que en la muestra cr ecida a D H de 93. 8 %  a  500 m Torr las 

concentraciones de Si y O se intercambian durante el tiempo la erosión.  

Es importante t ener en  cu enta que e l o xígeno está au sente en  el p roceso d e 

depósito por PECVD. Entonces el oxígeno detectado por XPS es debido a la p osterior 

oxidación de las muestras expuestas a la humedad del ambiente. En general la oxidación 

superficial siempre ap arece en p elículas delgadas de s ilicio expuestas al  ambiente, 

entonces es razonable que se observe en todas las muestras de la investigación una alta 
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concentración d e o xígeno al inicio d e la e rosión. Sin e mbargo, e n la  mayoría d e las 

muestras crecidas a mayor DH, la oxidación se observa en todo el espesor de la película 

y e l efecto es más pr onunciado pa ra la s erie depositada en 500 mTorr. Aquí es 

importante mencionar q ue la cap a d e ó xido t ambién s e forma e n la s uperficie d e los 

nanocúmulos ya que  el ár ea s uperficial e fectiva co ntribuye a l g rado d e o xidación, 

sugiriendo que  la o xigeno procede de l a oxidación natural del s ustrato al i nicio de l a 

fase de crecimiento.  

Con r especto a la muestra cr ecida a D H de 93. 8 %  a  500 m Torr, d onde las 

concentraciones de S i y O se i ntercambian d urante el  t iempo la er osión, p uede ser 

explicado por la existencia de porosidad en la pe lícula. Los crecimientos a base de Cl 

con a ltas p resiones d e t rabajo y altas d iluciones d e h idrógeno p ueden provocar 

estructuras p orosas y ex tremadamente s ensibles al a gua. Para a ltas p resiones y altas 

diluciones de hi drógeno, e l hidrógeno atómico tiende a at acar la s uperficie d e 

crecimiento aumentando la  densidad de defectos e incrementando el número de vacíos. 

El porcentaje atómico de cloro es pequeño e n las p elículas debido a  los p rocesos d e 

extracción de c loro, porque la coexistencia de H y Cl es químicamente inestable en la 

superficie d e cr ecimiento y s e l ibera espontáneamente como HCl [2].  Los resultados 

muestran que el porcentaje de Cl disminuye de 7% a 3% al aumentar DH, lo que apoya 

al modelo d escrito. Por su parte, también el au mento de la presión de  depósito a 500 

mTorr tiene el mismo efecto ya que el porcentaje Cl se disminuye a aproximadamente la 

mitad por el aumento de reacciones.   

Puesto que ninguna película fue sometida a ningún tipo de recocido térmico y que 

se mantuvieron guardadas por algún t iempo antes de ser caracterizadas para este trabajo, 

es posible que algunas de las películas crecidas a a ltas diluciones y/o altas presiones de 

trabajo deben tener una estructura porosa dentro, de modo que presenten un proceso de 

oxidación debido a  reacciones d e hidrólisis con exposición am biental, es  d ecir, 

reacciones violentas co n ag ua (de la humedad a mbiente, p or e jemplo) que pr oducen 

vapor de cloruro de hidrógeno HCl, dejando sub-óxidos SiOx (x ˂ 2) en la estructura [92]. 

Más aú n, la humedad p rolongada ad emás d e formar es tos sub-óxidos t iende a  formar 

SiO2 estequiométrico [92, 95].  

A modo de comparación para a un cierto tiempo de erosión la figura 3.14 muestra, 

para t odas las muestras, los espectros de alta r esolución de XPS para picos de  Si(2p), 
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correspondientes a l os 15 m in de tiempo de  e rosión. Como r eferencia, se p resentan 

líneas en las energías de enlace a 103.3 y 99.5 eV atribuibles a dióxido de silicio (SiO2) 

y s ilicio elemental, respectivamente. Se es pera que a parezcan, entre estas líneas d e 

referencia, las energías de enlace de los estados de oxidación estequiométricos o enlaces 

Si-Cl [36, 37, 93, 94].   
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Fig. 3.14 Espectros comparativos de XPS del pico de Si (2p) a 15 min de tiempo de 

erosión de todas las muestras crecidas a (a) 250 mTorr y (b) 500 mTorr. 

 
La f igura 3.14 muestra comportamientos diferentes en el p ico de Si elemental, o 

Si(2p), entre las muestras d e d iferente DH y presión. Para 250 mTorr ( Figura 3.14 a) 

cuando DH aumenta hasta 93.8 sólo se observa el pico correspondiente al Si elemental. 

En DH = 95.2 se hace e vidente un hombro c orrespondiente a SiO2. Las asimetrías d el 

pico pueden estar r elacionadas c on enlaces SiOx o Si-Cl en las p elículas [37]. Para las 

muestras a 500 mTorr (Figura 3.14 b) se puede observar que a menores diluciones (DH 

de 83.3 y 90.9) no p resentan oxidación evidente. Sin e mbargo, los e spectros 

correspondientes a  diluciones altas (DH de 93.8 y 95.2) presentan un pico a 103.3 eV 

que indica una cantidad importante de oxidación. 

Para i nvestigar a mayor d etalle el estado q uímico d el silicio u nido dentro de  la 

película, se realizó una deconvolución de los espectros de XPS de la Figura 3.14. Los 

resultados de esta deconvolución se reportan en la Tabla 3.5 que incluye la posición del 

pico en eV y su correspondiente p orcentaje d e la superficie t otal. Los e jemplos 

representativos de estas deconvoluciones se muestran en la Figura 3.15. 
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Tabla 3.5. Posición d e p ico central ( eV) y porcentaje d el á rea t otal 

correspondiente a la deconvolución de los espectros de XPS para Si (2p). 

 

Muestra 

DH-Presión 

Pico 1 
posición 

(eV) 

Pico 2 
posición 

(eV) 

Pico 3 
posición 

 (eV) 

Pico 1 
Área 

(%) 

Pico 2 
Área 

(%) 

Pico 3 
Área 

(%) 

83.3-250 99.6 100.5 - 84 16 0 

90.9-250 99.6 100.7 - 82 18 0 

93.8-250 99.6 100.6 - 92 8 0 

95.2-250 99.7 100.6 102.3 62 9 29 

83.3-500 99.6 100.5 - 84 16 0 

90.9-500 99.6 100.6 - 80 20 0 

93.8-500 100.18 101.9 103.9 18 9 73 

95.2-500 99.8 100.8 102.5 41 9 50 

 

 

 
Figura 3.15. Deconvoluciones representativas realizadas a los picos Si (2p) en muestras 

de (a) 250 mTorr y (b) 500 mTorr, para dos diferentes diluciones de hidrógeno. 

 

 El pico 1 de la tabla 3.5, presente en todas las muestras, se asocia con la presencia 

de silicio elemental (posición alrededor de 99.6 eV). Un siguiente pico situado en torno 

a 100.6 eV, que también se o bserva en todas las muestras, se asocia con el es tado de 
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oxidación Si+ [36, 95]. Sin embargo, en el caso de nuestras muestras, este pico puede estar 

correlacionado con enlaces Si-Cl o Si-O. Por e jemplo, en la F igura 3.15,  a dilución 

baja, se o bservan sólo dos picos asociados a Si y Si+. Los porcentajes del área de los 

picos Si+ son c onsistentes con los p orcentajes at ómicos de la F igura 3.13. Esto 

demuestra que la baja concentración de oxígeno en el interior de las películas a bajas DH 

no es tá p resente en l a f orma de SiO2. Esta i ncorporación de  oxígeno pueden s er 

considerada co mo defectos es tructurales d e la película d elgada d e p m-Si:H, ya q ue 

numéricamente no es suficiente para convertirse en una fase separada ( ˂ 25%). Por otro 

lado, para alta DH se presenta un tercer pico asociado a estados de oxidación más a ltos 

de S i. Esto es  co nsistente co n la mayor incorporación de  o xígeno previamente 

observado en estas películas y que se sugieren de estructura porosa. Es de destacar que 

el pico de Si+ en estos casos es mucho más pequeño, y esto puede ser debido al enlace 

Si-Cl. 

Con e l propósito de corroborar visualmente la hipótesis de una estructura porosa 

en las p elículas q ue mostraron u na mayor c antidad de  o xígeno e n s u c omposición 

química, se m uestra l a f igura 3.16 donde s e c ompara visualmente po r m icrografías 

obtenidas po r S EM ( siglas e n inglés d e microscopio e lectrónico d e barrido) las 

estructuras de la s películas de p m-Si:H c recida a 2 50 mTorr con di luciones de  

hidrógeno  de a) 93.8 y b) 95.2, sobre sustrato de Si.  

 

 

Fig. 3.16. Micrografías obtenida por SEM mostrando y señalando la sección 

transversal de las películas de pm-Si:H crecidas a 250 mTorr con diluciones de 

hidrógeno de a) 93.8 y b) 95.2.  

 



80 
 

De l a f igura 3.16 es p osible ver la d iferencia e structural e ntre a mbas p elículas 

crecidas, mostrando que l a es tructura p orosa a parece co n mayor intensidad e n la 

muestra cr ecida a dilución de  hidrógeno de 95.2 ( Fig. 3. 13-b). E sto corrobora 

visualmente el hecho de que las películas crecidas a a ltas DH que mostraron una mayor 

incorporación de oxígeno, tienden a ser de estructura porosa.   

Los resultados de XPS han mostrado que los regímenes de crecimiento con baja 

dilución de hidrógeno, utilizando diclorosilano como gas precursor de silicio, dan como 

resultado películas químicamente estables, resistentes a la oxidación y con un alto grado 

de cristalización. La a lta presión y altas diluciones de hidrógeno propicia la formación 

de óxidos sub-estequiométricos (SiOx) debido a la exposición ambiental, lo cual pone en 

evidencia la presencia de una mayor densidad de defectos y la porosidad de las películas 

crecidas en estas condiciones. 

 

3.5  Análisis de FTIR.    

La figura 3.17 muestra espectros de FTIR que representan a todas las muestras de 

pm-Si:H. La figura señala posiciones específicas de picos correspondientes  a los modos 

de vibración de estiramiento de enlaces Si-H y doblamiento Sim-Hn (Tabla 2.1).  
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Fig. 3.17 Espectros FTIR de las películas de pm-Si:H crecidas a DH = 83.3, 90.9 y 93.8 

a presión de  250 mTorr.  
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De lo pr incipal que  hay que  destacar de l a Figura 3.17 es que los picos 

correspondientes a los modos d e vibración de es tiramiento para enlaces S i-H, en e l 

rango de 2000-2100 cm-1, no se distinguen en ninguna de nuestras muestras. Esto puede 

indicar una mejor es tabilidad del material ya que esta ba nda se a socia generalmente a 

los enlaces m ono-hidruros de  s ilicio incorporados en l a m atriz amorfa. E stos en laces 

son enlaces d ébiles y metaestables propensos a  generar la d egradación del ma terial 

inducida por la luz [35, 37, 79, 95, 96]. En su lugar, está presente en todos los casos el mo do 

de vibración de  doblamiento de en laces t ipo SimHn, en el r ango de 600-730 cm-1 [34]. 

Este mo do se h a r elacionado principalmente con la pasivación de l a s uperficie de 

nanocristales de silicio en películas delgadas de pm-Si:H  [34, 97].  

Los r esultados observados d e F TIR s on co nsistentes co n las car acterizaciones 

anteriores. El Cl atómico generado en el plasma puede extraer y/o reemplazar átomos de 

H, eliminando enlaces Si-H y Si-Si débiles que causan la degradación fotoinducida del 

material, promoviendo a su vez la formación de Si nanocristalino. 

 

3.6 Conductividad obscura y Fotoconductividad. 

Para observar la evolución de la conductividad obscura y de la fotoconductividad 

es necesario mostrar l as g ráficas d e las mediciones d e co rriente r ealizadas a cad a 

película como f unción d el t iempo. D e l as a proximadamente más d e 250 h oras de 

medición con la l ámpara en cendida (a u na densidad de  potencia luminosa d e 94 

mW/cm2 y espectro AM 1. 5), ha bía momentos e n los q ue se ap agaba l a l ámpara por 

algunas horas para realizar la medición en completa obscuridad, como lo indica la figura 

3.18 (aunque no e n t odas las muestras s e p udo r espetar la m isma secuencia). Es 

importante s eñalar q ue la diferencia d e t emperaturas promedio máxima me dida entre 

obscuro e iluminado es de 13ºC (desde 21ºC y hasta 34ºC, respectivamente), valor muy 

por de bajo de las d iferencias d e t emperaturas t ípicas q ue p roducen defectos d e 

coordinación en el material (reportadas por encima de 100ºC) [13].  

La figura 3.18 es una gráfica de la medición de corriente como función del t iempo 

a es cala lineal e n horas, m ostrando la co rriente obscura ( caídas d e co rriente) y 

fotocorriente (subida de corriente) para una muestra. Para tener una mejor visión de la 

tendencia, también se muestra la misma gráfica en escala log-log con e l e je del t iempo 
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en m inutos. Dicha g ráfica es  r epresentativa d e las mediciones r ealizadas a t odas las 

películas de esta investigación. 
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Fig.3.18. Gráfica de medición de corriente en condiciones obscuras e iluminadas, en 

escala lineal (a) y logarítmica (b), para una de las muestras estudiadas. 

 
 

De la  gráfica 3 .18-b es p osible hallar t endencias d el c omportamiento d e la  

corriente o bscura e ilu minada, gracias a q ue los ex perimentos s e r ealizaron d e modo 

sistemático y sin interrupción del equipo de medición. De esta manera, y utilizando las 

características g eométricas de l as m uestras, se o btiene la co nductividad o bscura y la 

fotoconductividad para discutir su evolución separadamente.    

Debido a los p osibles c ambios e n las p ropiedades d e t ransporte el éctrico 

producidos por el oxígeno hallado en algunas muestras y su estructura porosa (obtenido 

de los r esultados d e X PS y S EM, r espectivamente) el a nálisis d e la c onductividad 

obscura y la fotoconductividad se realizan separando las muestras en muestras oxidadas 

y muestras no oxidadas, cuyo cr iterio es en relación a l análisis del porcentaje a tómico 

de oxígeno obtenido de la figura 3.13. La tabla 3.6 muestra la nomenclatura asignada a 

las muestras d ependiendo d el r ango d e c oncentración de  ox ígeno, t odas las m uestras 

están en función de los parámetros de crecimiento y estructura interna. 
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Tabla 3.6. Nomenclatura de las muestras, separadas en muestras no oxidadas y 

oxidadas, debido a la concentración de oxígeno hallada por XPS, en función de los 

parámetros de crecimiento y estructurales. 

 

Nombre 
de la 

muestra 

Parámetros de 
crecimiento 

Parámetros 
Estructurales Rango de 

concentración 
de O Presión 

[mTorr] 
Dilución 
DH [%] XC  [%]      DR [nm] 

  MUESTRAS NO OXIDADAS 
N1 500 90.9 65          3.1 < 15 
N2 250 93.8 69          3.2 < 15 
N3 250 83.3 70          2.7 < 15 
N4 250 90.9 83          2.4 < 15 
N5 500 83.3 92          2.8 < 15 

  MUESTRAS OXIDADAS 
O1 250 95.2 94          4.2 > 25 
O2 500 95.2 94          3.4 > 25 
O3 500 93.8 95          3.3 > 25 

      

 

La figura 3. 19 muestra en escalas logarítmicas las g ráficas d el c omportamiento 

temporal d e la conductividad e n o bscuro (a) y l a fotoconductividad (b), para las 

muestras no oxidadas.    
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Fig. 3.19. Gráfica de conductividad oscura (a) e iluminada a una radiación de AM1.5 a 

94mW/cm2 (b), para las películas que no mostraron oxígeno en su interior.  
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Lo primero que hay que notar de la figura 3.19 es la inconsistencia con el efecto 

Staebler-Wronski (figura 1.10) debido a que hubo un mayor tiempo de estabilidad en la 

conductividad, e incluso au mento p ara algunas muestras, tanto en  o bscura co mo bajo 

iluminación. Se puede inducir que este comportamiento puede ser debido a la reducción 

considerable d e enlaces de t ipo S i-H, los cu ales se ha r eportado que causan en gr an 

medida la degradación fotoinducida del material [53]. Este hecho confirma la importancia 

del papel que juegan los átomos de cloro en la estabilidad de las películas de pm-Si:H 

muy discutida en este trabajo. 

 De la  m isma f igura 3.19 es importante s eñalar los c ambios sufridos en la 

conductividad después d e los 5000 min p ara conductividad obscura y  3000 m in para 

fotoconductividad, (figura 3.19 a y b , r espectivamente). A ntes d e estos t iempos se 

observa una cierta estabilidad para la mayoría de las muestras, aunque la magnitud de la 

conductividad sea d iferente para cada muestra. Después de estos t iempos hay cambios 

drásticos en las tendencias, mostrando en algunos casos una caída en la conductividad 

pero en o tros un incremento, y e n ambos casos de hasta u n o rden d e magnitud. Es 

notorio el caso de la muestra N1, la cual marca un incremento drástico en conductividad 

obscura (después de  5000 min) e  iluminada (después de  3000 min), aunque en ambos 

casos, después comienza a estabilizarse en un valor mayor al inicial.  

Otra de las observaciones de la figura 3.19 es la sobresaliente fotoconductividad 

de casi uno y dos órdenes de magnitud por encima de las demás (Figura 3.16-9) para las 

muestras N2 y N5, respectivamente. A demás, a  pesar d e q ue la película N5 se 

fotodegrada y la N2 tiene un incremento en la fotoconductividad, ambas convergen a l 

mismo v alor. No obstante, estas mismas muestras (N5 y N2), junto con la muestra N1 

(que arrojó una m ínima fotoconductividad), también muestran convergencia en  l a 

conductividad en obscuro (Figura 3.19-a).  

 

 La figura 3.20 muestra g ráficas logarítmicas d el comportamiento temporal d e la 

conductividad en obscuro y la fotoconductividad, para las muestras oxidadas. 
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Fig. 3.20. Gráfica de conductividad oscura (a) e iluminada con radiación de AM1.5 a 94 

mW/cm2 (b), para las muestras que sí mostraron oxígeno en su interior. 

 

 

 

De la figura 3.20 es posible notar que en general las gráficas no muestran caídas 

en la conductividad obscura e iluminada (efecto que también resulta inconsistente con el 

efecto S taebler-Wronski), a excepción de  la muestra O 2 que d enota una caída en la 

conductividad obscura (figura 3.20-a). Por otro lado, una observación importante es que 

los valores de conductividad (obscura e iluminada) de la muestra O1 son casi un orden 

de magnitud por debajo de las muestras O2 y O3, lo cual se puede atribuir al efecto del 

cambio de presión de 250 a  500 mTorr utilizado en el crecimiento de O2 y O3 (Tabla 

3.6). Otra observación de la figura 3.20 es que en general la conductividad resultó ser 

más es table p ara la mayoría d e las muestras d urante t odo el  t iempo d e m edición, a 

diferencia de las muestras no oxidadas donde hubo t iempos a p artir de los cuales hay 

cambios  conductividad. 

Para dar interpretación estructural al comportamiento de la conductividad descrito 

en l as f iguras 3.16 y 3 .17, la t abla 3 .7 proporciona el porcentaje d e d egradación o  

mejora d e cad a muestra en t érminos d e los parámetros d e c recimiento y  pr opiedades 

estructurales de las películas delgadas de pm-Si:H.  
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Tabla 3.7. Porcentaje de degradación (valor positivo) o mejora (valor negativo) en 

la conductividad (iluminada y obscura) separadas en muestras no oxidadas y oxidadas 

como función de los parámetros de crecimiento y estructurales.  

 

Nombre 
de la 

muestra 

Parámetros de 
crecimiento 

Parámetros 
Estructurales 

% de degradación 
o mejora 
 








 −

i

fi

σ
σσ  

Presión 
[mTorr] 

Dilución 
DH  [%] XC [%]    DR [nm] Iluminado Obscuro 

  MUESTRAS NO OXIDADAS  
N1 500 90.9 65        3.1 -92% -103% 
N2 250 93.8 69        3.2 -15% 73% 
N3 250 83.3 70        2.7 34% 68% 
N4 250 90.9 83        2.4 34% 23% 
N5 500 83.3 92        2.8 65% 58% 

  MUESTRAS OXIDADAS 
O1 250 95.2 94        4.2 -68% -25% 
O2 500 95.2 94        3.4 -16% 73% 
O3 500 93.8 95        3.3 -191% -155% 

 

 

De la t abla 3.7, r especto a las muestras no o xidadas para el cas o i luminado, se 

puede observar una disminución de la degradación iluminada, incluso hasta un aumento 

en la  me jora de conductividad, conforme decrece la fr acción cristalina, Xc. La muestra 

que mostró la mayor foto-degradación (con 65% iluminado) es la muestra N5, la cual 

tiene l a mayor f racción c ristalina (Xc = 92% ) y con D R = 2.8 nm. M ientras que  la 

muestra N1, con menor fracción (Xc = 65%) y DR = 3.1 nm, es la que obtuvo la mayor 

mejora de conductividad iluminada (con 92%), ambas muestras fueron crecidas a 2 50 

mTorr. Se ha reportado que el decaimiento de la fotoconductividad está relacionada con 

un corrimiento del nivel de  Fermi hacia l a m itad del Gap, debido al incremento en la 

densidad de  de fectos [11], e l hecho d e q ue en  nuestro cas o haya u n c omportamiento 

contrario puede ser indicio de la pasivación de enlaces sueltos, responsables de generar 

dichos defectos. 

Respecto a l t amaño p romedio d e los nanocristales, la s películas c on mayor 

tamaño (3.1 y 3.2nm) son las que mostraron mayor conductividad. Aquí es importante 
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mencionar que un incremento en el tamaño de los nanocristalitos reduce el área de las 

fronteras lo que podría contribuir a la conducción de electrones [91].  

Respecto a la co nductividad e n o bscuro 0σ , no s e o bserva u na t endencia t an 

marcada co n la fracción cr istalina xC, como e l caso iluminado. S in e mbargo, es 

importante m encionar q ue existe u na r elación entre a mbos p arámetros dada p or 

ACCC LnxLnx σσσ )1(0 −+= , donde Cσ es la contribución a la conductividad por la fase 

cristalina y Aσ es la contribución de la fase amorfa [9]. De este modo se deduce que para 

nuestras m uestras existe un a muy p oca c ontribución a l a co nductividad por la f ase 

amorfa pero esa poca contribución puede ser la encargada de los pequeños valores de  

degradación mostrados en a lgunas d e las p elículas o  i ncluso la m ejora h allada en l a 

muestra N1.   

Aunque h a s ido ampliamente r eportado el  ef ecto S taebler-Wronsky s obre l as 

películas delgadas d e a -Si:H, son pocos los t rabajos donde se han reportado películas 

delgadas d e silicio microcristalino ( µc-Si:H) co n a ltas fracciones volumétricas 

cristalinas que son i nmunes a l e fecto Steabler-Wronski [98, 99] . S in e mbargo, l os 

resultados de la presente investigación, aunque mostraron esa inmunidad, arrojaron una 

tendencia a aumentar la conductividad con la disminución de la fracción cristalina, Xc. 

La mejora en  la co nductividad en g eneral puede s er d ebido a  la misma n aturaleza 

nanocristalina que caracteriza al pm-Si:H. La mayor contribución a la conductividad de 

las p elículas debiera s er principalmente p roveniente d e s u p arte cr istalina debido a l 

arreglo e structural pero el t amaño d e los n anocristales d e S i e s d e sólo a lgunos 

nanómetros, lo  q ue hace que la conductividad sea completamente d iferente a l c -Si e n 

bulto. Sin embargo, la suma de todas las pequeñas contribuciones nanocristalinas hace 

que sean notables esas diferencias en las conductividades de las películas. Esto hace que 

el a umento a la c onducción (obscura e  iluminada) o bservada a l d isminuir X C, s ea 

influenciada en su mayoría por tuneleo y/o salto de los portadores entre las fronteras de 

los nanocúmulos cristalinos  [39, 100] . Este modelo es confirmado por los resultados de 

Raman (figura 3.8) que muestran que el aumento en la dilución de hidrógeno marca una 

tendencia a au mentar t anto l a fracción c ristalina como los t amaños p romedio d e los 

nanocúmulos, lo q ue p odría indicar q ue e l aumento en  la fracción cr istalina e s 

mayormente influenciado por el crecimiento de los nanocúmulos cr istalinos que por su 

densidad.  
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Para las muestras oxidadas de la tabla 3.5, respecto a conductividad en obscuro, la 

muestra O2 fue la única que obtuvo una degradación del 73% (figura 3.20-a). Respecto 

a la s mu estras bajo iluminación, se o bserva que ninguna de las p elículas mostró foto-

degradación, todas l as muestras de ese conjunto mostraron mejoras bajo i luminación. 

De es ta serie de muestras o xidadas la de mayor fracción cr istalina (Xc = 95%) co n e l 

menor t amaño promedio d e nanocristal ( DR = 3 .3nm) es la pe lícula que  o btuvo los 

máximos valores de  conductividad, con mejoras de 191% y 155% (valores negativos) 

en iluminación y en obscuro, respectivamente. 

 Existen trabajos que comprueban que los cambios en la conductividad (obscura o 

iluminada) son de bido a l t iempo de  permanencia de  la muestra a l a mbiente, de  cuyas 

componentes se ha sugerido que el oxigeno y el vapor de agua son los responsable del 

incremento [98, 100]. El oxígeno incorporado por reacciones de hidrólisis por exposición 

ambiental después d el p roceso d e cr ecimiento, y q ue c ontribuye a la co nducción 

reduciendo cen tros d e r ecombinación en l as f rontera de los n anocúmulos con l a 

pasivación de los e nlaces su eltos, con en laces m ás es tables q ue los d e t ipo S i-H 

responsables del efecto Steabler-Wronski, puede estar provocando cambios irreversibles 

en la densidad de es tados co mo resultado de las pequeñas reacciones químicas e n las 

fronteras de los nanocúmulos [98].  Se ha reportado para materiales microcristalinos con 

alta fracción cr istalina que uno de estos cambios puede ocurrir por la oxidación en las 

fronteras ha ciendo que  e l nivel d e Fermi se desplace hacia el extremo de la banda de 

conducción [101]. 

Existen dos tipos de modelo para el pm-Si:H que fue modificado por oxidación en 

el ambiente [102]. El primero consiste en nanocúmulos de silicio cristalino y de óxido de 

silicio em bebidos en  u na matriz am orfa d e silicio, llamado modelo d e mosaico. E l 

segundo modelo es una matriz SiO2 estequiométrica que contiene cúmulos cristalinos o 

amorfos de  s ilicio c ubiertos por  ó xido, llamado modelo de  e structura de  c apa. E n la 

estructura mosaico la conducción es influenciada por el s ilicio amorfo mediante saltos 

de portadores a temperatura ambiente. En este modelo, la conductividad es determinada 

por b arreras de pot encial t ipo S chottky muy de lgadas en las fronteras d e g rano, que  

separan los nanocúmulos a dyacentes, p or donde los p ortadores no se di funden y son 

atrapados. P ara es te m odelo, t ambién s e ha mostrado q ue h ay u na co ntribución a la 

conducción p or e fecto P oole-Frenkel, s acando a los e lectrones at rapados en  es tados 

localizados mandándolos a la banda d e co nducción. En el m odelo de cap a l a 
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conductividad es función de la concentración de oxígeno y también es limitada por las 

barreras de potencial en las fronteras, las cuales tienden a ser más de estructura de pozo 

de pot encial que pe rmite el t uneleo. Sin e mbargo, de pendiendo de l gr ado de  

concentración de oxígeno, es posible que haya una transición de una geometría formada 

por cú mulos separados ( estructura mosaico, a  bajas c oncentraciones d e o xígeno) que  

comienzan a co nectarse ( estructura d e cap a p or e ncima d e una d eterminada 

concentración d e o xígeno), en  d onde la c onductividad es  al tamente s ensible p or la 

estructura de las fronteras de los nanocúmulos.  

En e l a -Si:H a t emperatura am biente e l numero d e e lectrones e n los es tados 

extendidos es muy bajo y la conducción es en gran medida debida a saltos asistidos por 

fonones cu yas e nergías son c ercanas al nivel d e Fermi [102]. En ma teriales 

nanocristalinos la presencia de las barreras de potencial en las fronteras de grano limita 

el movimiento de portadores. La conducción es debida a portadores libres emitidos por 

niveles do nadores s uperficiales de bido a l o xígeno a trapado en los g ranos d e s ilicio 

cristalino. El at rapamiento d e l os e lectrones en  es tados acep tores p rofundos d e las 

fronteras de g rano, hace que e l nivel de Fermi se co loque cerca de la mitad d el Gap, 

resultando en un diagrama de bandas con barrera Schottky en las fronteras de grano [102].  

 

3.7 Foto-sensibilidad y longitud de difusión de portadores minoritarios.  

Para d eterminar la cap acidad d e foto-estabilidad d e l as muestras, b ajo la 

iluminación utilizada ( AM 1.5 a 94mW/cm2) durante los más de d iez mil minutos, se 

analiza e l comportamiento d e la f oto-sensibilidad porcentual, que  po r s u 

proporcionalidad directa con el producto “movilidad-tiempo de vida” (relación 2.10), se 

considera una estimación de la t endencia porcentual del producto μτ. Así m ismo, para 

apreciar un ni vel de p asivación d e las películas, y t ambién de bido a  la pr oporción 

cuadrática con el producto μτ (relación 1.21), se está estimando el comportamiento 

porcentual de la longitud de  d ifusión de l os p ortadores m inoritarios DifL , ambos 

parámetros o btenidos de la me dición de la  f oto-sensibilidad porcentual a u na 

temperatura de 34ºC.  

La figura 3. 21 muestra en l a m isma gráfica la f oto-sensibilidad po rcentual y l a 

longitud de difusión para los t iempos b ajo r adiación de l as m uestras. Las me diciones 

están separadas en las muestras oxidadas y las no oxidadas. 
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Fig.3.21. Gráfica de foto-sensibilidad (o estimación del producto µτ  a 34ºC) y 

estimación de longitud de difusión, DifL , en función del t iempo en iluminación de AM 

1.5 a 94mW/cm2, para las muestras; a) no oxidadas y (b) oxidadas. 

 

 

De l a f igura 3.21  para el  ca so d e las muestras n o o xidadas ( figura 3.21-a) s e 

observa e n la  m ayoría de l as películas que n o h ay ca ídas co nsiderables, tanto en la 

estimación del porcentaje del producto µτ  como en la de la longitud de d ifusión DifL , 

durante todo el t iempo de radiación, como ha sucedido en trabajos realizados por otros 

autores [23, 51]. La única excepción fue la muestra N5 la cual sí mostró una disminución 

después de  los 4000 min e n r adiación, t eniendo que esta p elícula contiene la  máxima 

fracción cristalina (XC = 92%) y con el menor tamaño de nanocúmulo (DR = 2.8nm). En 

este caso el decaimiento en la longitud de difusión puede ser debido a las altas tasas de 

recombinación d e p ortadores f otogenerados e n las fronteras d e g rano de lo s 

nanocúmulos [11], ya q ue esta p elícula mostró u na alta f racción d e material 

nanocristalino (máximo XC y mínimo DR), lo que lleva a un aumento en las fronteras de 

grano respecto a las demás.   

El incremento notable de la figura 3.21 es el caso de la muestra N2, la cual tiene 

una e structura d e b aja fracción cr istalina (XC = 6 9%) y  con el  mayor t amaño d e 

nanocúmulo (DR = 3.2nm), indicio de menor cantidad de fronteras de grano. Para esta 

muestra se mantiene una fotosensibilidad por arriba de1 200%, hasta los 4000min, con 

un p orcentaje en  la longitud de  d ifusión d e 15% . P osteriormente estos v alores 

incrementan notoriamente hasta un 1200% en fotosensibilidad y a 35% en porcentaje de 

longitud de d ifusión. Estas características colocan a la muestra como la que obtuvo las 

mejor respuesta de fotosensibilidad y corresponde a la película crecidas a 250mTorr con 
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dilución de hidrógeno de 93.8%. Es interesante señalar que el hecho de que la muestra 

N2 h aya mostrado l a máxima caída d e co nductividad o bscura ( máxima d egradación 

obscura de laTabla 3.5) y una mejora en la fotoconductividad, llevó a tener las máximas 

fotosensibilidad y longitud de  d ifusión po rcentual de l conjunto de m uestras n o 

oxidadas. Para u na mejor u bicación, la figura 3 .18 de es te trabajo co rresponde a las 

mediciones de fotocorriente realizadas a esta misma muestra N2. 

Las nanoestructuras, la estructura amorfa y la región de interfaz entre ambas son 

responsables d e todos l os mecanismos d e t ransporte d e l a p elícula. El tr ansporte de 

portadores entre elementos de la m isma f ase (nanoestructuras o es tructuras amorfas) 

puede ser realizado por tuneleo, salto o por emisión térmica a través de las interfaces de 

las fronteras de grano. Es posible interpretar que el transporte de portadores de carga es 

mayormente influenciado por los cambios en las fronteras de grano entre las diferentes 

fases, debido a; la reducción, el adelgazamiento y una mejor pasivación influenciada por 

el cloro.  El hecho de que se pueda asumir una mejor pasivación radica en que al hallar 

valores mayores en el porcentaje la longitud de difusión de los portadores minoritarios 

fotogenerados ( LDif) implica u n a umento e n s u tiempo d e vida ( τ) inducido po r la 

saturación de enlaces sueltos que ya  no  pueden actuar como centros de recombinación 

en las fronteras d e g rano [103]. Este an álisis indica q ue t anto l a fotosensibilidad 

porcentual, co mo l a longitud d e d ifusión d e los p ortadores m inoritarios, s e v en 

afectados p or la fracción cr istalina y el t amaño promedio de los nanocúmulos. Se h a 

reportado que materiales con estructura similar a esta muestra, de pm-Si:H conformado 

por una matriz más relajada conteniendo nanocúmulos de silicio cristalino con tamaños 

promedio e ntre 3  y 5n m, mostraron valores d e pr oducto µτ por e ncima d el a -Si:H y  

parecido al de µc-Si:H [18, 104].  

Para el caso de las muestras oxidadas (figura 3.21-b) la estimaciones del  producto 

µτ  y d e DifL  indican que todas las muestras tuvieron aumentos, una incluso de hasta 

18% y casi 5%, respectivamente. Sin embargo, en general se mostraron porcentajes por 

debajo de las muestras no o xidadas y con va riaciones muy a bruptas. El hecho de  que  

para estas muestras se hayan encontrado incrementos considerables en la conductividad 

obscura hace que la fotosensibilidad sea pequeña, menor a 20% para todo este conjunto 

de muestras. Esto puede ser debido a la incorporación de impurezas que contribuyeron a 

la conducción, lo que significa que, bajo condiciones de radiación, la recombinación de 

portadores foto-generados en las fronteras de los nanocúmulos es significativa. Con este 
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análisis es posible decir que para este conjunto de muestras e l oxígeno es causante de 

los incrementos en la conductividad obscura mas no para la fotoconductividad, lo cual 

hace que el material tenga una fotorespuesta muy pobre.  

Los resultados anteriores indican que las películas de p m-Si:H obtenidas en esta 

investigación d istan de  s er homogéneas y, por l o t anto, se po dría concluir que sus 

propiedades e lectrónicas se ven a fectados p or la heterogeneidad. Sin e mbargo, la 

incorporación de  nanocristales va aco mpañada d e la o btención de u na matriz más 

ordenada junto con una mejora en las propiedades electrónicas y de transporte.  
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Conclusiones 

Los resultados de AFM pudieron constatar q ue los ca mbios e n la p resión de l a 

cámara y en la d ilución de hidrógeno DH determinan los procesos en e l p lasma con la 

superficie, o bteniendo d iferentes morfologías e n cad a muestra. Para l as muestras 

crecidas a  pr esión de  250 mTorr, al aumentar D H aumenta la r ugosidad superficial 

disminuyendo su altura promedio. A 500mTorr se observó que el aumento en DH causa 

fragmentaciones de granos. 

El a nálisis Raman comprobó la existencia de t res fases: amorfa, nanocristalina y 

cristalina (constatado por micrografías d e H RTEM). Con el análisis deconvolutivo s e 

obtuvo el t amaño p romedio d e los n anocristales, DR, (que no su pera los 5 nm de  

diámetro, lo que  infiere qu e las p ropiedades del m aterial están influenciadas p or 

confinamiento cuántico) y la  f racción cristalina XC (por encima de l 30%, valor mayor 

que los obtenidos con S iH4 como precursor de s ilicio), y a mbos parámetros aumentan 

con el aumento de la dilución de hidrógeno para ambas presiones. El análisis confirma 

el modelo de cristalización local por la s reacciones exotérmicas del hidrógeno atómico 

con el cloro al reaccionar y ser extraídos preferencialmente como HCl.  

Con l a espectroscopía U V-VIS s e o btuvo un Gap óptico op
gE  ajustable c omo 

resultado d e los d istintos p arámetros es tructurales, r esultado d e los cambios e n las 

condiciones de crecimiento en el sistema PECVD. Se comprobó que op
gE es influenciado 

por confinamiento cuántico y su ampliación se atribuye a la mejora de orden de corto y 

medio alcance, así como a la presencia de nanocristales. Dado que el Gap óptico del a-

Si:H está alrededor de 1.75 eV, es posible decir que las películas de pm-Si:H obtenidas 

en n uestro sistema y  u tilizando l a m ezcla clorada SiH2Cl2–H2 pueden alcanzar  

propiedades ó pticas s imilares a las d e a -Si:H p ero con d iferentes es tructura interna a l 

variar los parámetros de crecimiento. 

Los perfiles d e c omposición q uímica de XP S mostraron diferentes 

comportamientos en  los p orcentajes at ómicos c orrespondientes a Cl, O  y S i para 

distintas p rofundidades d e las p elículas d elgadas. L a ca ntidad d e c loro se m antuvo 

siempre inferior al 10% en todas las muestras y disminuyó al aumentar DH y la presión, 

lo que fortalece al modelo del proceso de extracción de c loro como HCl. Por otro lado, 

se confirmó la oxidación superficial que siempre aparece en películas delgadas de silicio 

expuestas al ambiente. Se encontró que la a lta presión y altas diluciones de hidrógeno 
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propician la formación d e ó xidos sub-estequiométricos (SiOx) debido a  la e xposición 

ambiental, lo c ual p one en  ev idencia la p resencia d e porosidad (corroborado p or 

HRTEM). Este r esultado ab re la necesidad d e separar los r esultados d e t ransporte 

eléctrico e n muestras n o o xidadas (cuyo p orcentaje d e o xígeno es  menor a 1 5%) y 

oxidadas (porcentaje mayor a 2 5%).  Se mostró que u tilizando d iclorosilano como gas 

precursor d e s ilicio a baja d ilución de hi drógeno se o btienen películas químicamente 

estables, resistentes a la oxidación y con un alto grado de cristalización.  

Con respecto a l os resultados de FTIR, se confirma la ausencia de enlaces S i-H, 

siendo es tos en laces los propensos a  generar la d egradación del material inducida por 

luz. Este h echo p uede i ndicar la o btención d e películas d e p m-Si:H c on una mejor 

estabilidad a nte r adiación solar e n comparación co n materiales o btenidos u tilizando 

silano. El Cl atómico generado en el plasma puede no sólo actuar como enlace terminal 

de enlaces sueltos, sino también extrae y/o reemplaza átomos de H, eliminando enlaces 

Si-H y Si-Si débiles que causan la degradación foto-inducida del material, promoviendo 

a la vez la formación de Si nanocristalino.  

Se r ealizaron mediciones d e co nductividad e n o bscuro y d e fotoconductividad, 

esta ú ltima co n las muestras b ajo u na r adiación d e 9 4mW/cm2 y espectro 1 .5 A M, 

durante alrededor de quince mil minutos manteniendo la temperatura no mayor a 34ºC. 

Se destaca que nuestras películas hay inhibición del efecto Steabler-Wronski debido a  

que se o bservaron estabilidades e n la f otoconductividad y conductividad o bscura en 

tiempos mayores, más aún, se obtuvieron aumentos considerables en dichos parámetros. 

Este h echo co nfirma la importancia d el p apel q ue juegan los át omos d e c loro en  la 

estabilidad de las películas de pm-Si:H. La mejora en la conductividad en general puede 

ser de bido a  la e xistencia d e las interfaces ( amorfo-crstalina) que car acterizan la 

naturaleza nanocristalina del pm-Si:H, donde la contribución puede ser influenciada por 

tuneleo d e e lectrones e ntre las fronteras de los n anocúmulos c ristalinos (por l a 

contribución nanocristalina) y/o el salto de los portadores (por la contribución amorfa).  

Respecto a  las muestras o xidadas, los a umentos d e la co nductividad son 

influenciados por el t iempo en exposición al  ambiente sufridos antes de la  me dición, 

provocando reacciones químicas superficiales como oxidación. Las interacciones entre 

los e nlaces s ueltos, á tomos d e h idrógeno y  c loro, a sí c omo e species a bsorbidas d el 

medio a mbiente, introducen cambios en la densidad de es tados co mo resultado de las 
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pequeñas reacciones químicas en las fronteras de los nanocúmulos haciendo que el nivel 

de Fermi sea recorrido hacia el extremo de la banda de conducción. Los mecanismos de 

conducción e n e ste cas o p ueden s er u na co ntribución d e t unneleo y s altos ( por l a 

naturaleza nanocristalina del pm-Si_H), efectos Schottky y  Poole-Frenkel por el efecto 

de oxígeno.    

El análisis d e fotosensibilidad p orcentual p ara estimar las t endencias t anto d el 

porcentaje e n el producto “ movilidad-tiempo de vida, μτ” como de la “longitud de 

difusión de los portadores minoritarios, DifL ” indica q ue con r especto al conjunto de 

muestras n o o xidadas hay una notable de pendencia de l espesor, c antidad y grado de  

pasivación de las fronteras de grano como interfaz entre las diferentes fases y que a s u 

vez este p arámetro depende d e la fracción cr istalina y e l tamaño p romedio d e los 

nanocúmulos, ambos parámetros controlables con el tipo de crecimiento de las películas 

de p m-Si:H. Se en contró un mayor t iempo de  vi da de  po rtadores f oto-inducidos ( τ) 

promovido por la saturación de enlaces sueltos con enlaces más estables y que dejan de 

ser centros de recombinación. 

Para l as m uestras oxidadas, se e ncontró q ue el oxígeno e s el causante d e los 

incrementos en la conductividad obscura, mediante contribuciones por efecto Sckottky 

y Poole–Frenkel, sin embargo el material presenta una fotorespuesta muy pobre, lo que 

signfica q ue las es timaciones d el producto µτ  y d e DifL  son pe queñas de bido la 

recombinación de los portadores foto-generados en las fronteras de los nanocúmulos.  

La muestra que obtuvo las mejores propiedades de transporte de carga de toda la 

investigación corresponde a la películas crecida a 250mTorr con dilución de hidrógeno 

de 93.8% y que sus propiedades estructurales, arrojaron una fracción cr istalina de 69% 

y tamaño de nanocúmulo de 3.2nm. Esta muestra aumenta su fotosensibilidad hasta un 

1200%, con un porcentaje en la longitud de difusión de 35%. 

Todo estos resultados confirman el papel que juegan las ventajas de los átomos de 

cloro en  las p elículas d e p m-Si:H, ya q ue la p asivación lograda e n e l material e s 

realizada con enlaces diferentes a los de t ipo Si-H, los cuales causan en gran medida la 

degradación foto-inducida d el material, a demás de que  e l Cl atómico g enerado en  el 

plasma actúa también como enlace terminal. 
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