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INTRODUCCION

Desde hace masde 25 aios M éxico ha venido ap ortando al d esarrollo de las
energias renovables mediante tecnologias para la fabricacion de celdas solares de silicio
tanto en bulto como en peliculas delgadas y sus combinaciones. En los tltimos 15 afios
se han logrados aportes importantes al desarrollo de nuevas estructuras e incremento en
la eficienciad e estos d ispositivos con base en innovacionesyn uevosm ateriales
utilizados en el proceso tecnologico de las celdas solares de silicio. P or sus diversas
ventajas econdmicas y tecnolégicas, hoy en dia el material semiconductor mas utilizado
en toda la industria microelectronica es el silicio en sus diversas formas, lo que hace
necesario que los nuevos desarrollos tecnologicos se apeguen a la integracion de este
material. Sin embargo, el silicio en forma de obleas resulta ain muy caro de producir
para determinadas aplicaciones, por lo que se ha optado por la obtencion del silicio en
forma de peliculas delgadas sobre substratos de bajo costo y asi poder bajar los costos
de produccion. Desde hace algin tiempo en el Instituto de Investigaciones en Materiales
de la UNAM (IIM) se ha venido trabajando en la obtencioén de peliculas de silicio en sus
diferentes fases obtenidas a partir de la descomposicion de haluros de silicio (SiHg, SiFa,
SiH,Cly, S iCly) mediante lat écnica d e d epdsito en fase vapor as istido p or p lasma,
PECVD (por su siglas en inglés) ' Enp articular, las peliculas d elgadas d e s ilicio
amorfo hidrogenado (a-Si:H) crecidas con PECVD, y producidas de forma masiva en
muchos p aises, han s ido ut ilizadas e n la industria fotovoltaica d ebido a s u mejor
coeficiente de absorcion y bajo costo de produccion, en comparacion con los materiales
cristalinos [*. Sin embargo, a pesar de los esfuerzos que han permitido o ptimizar los
procesos de plasma y el disefio de las celdas solares, la degradacion inducida por la luz
en estos materiales sigue siendo uno de los principales obstaculos de esta tecnologia '
1 Por otra parte, las peliculas de silicio microcristalino (pc-Si) obtenidas también por
PECVD presentan mejores p ropiedades d et ransporte d e p ortadoresd ecar ga y

14-17

estabilidad ante exposicion prolongada a la radiacion solar "7 A pesar de esto, este

material no tiene la cap acidad d e a bsorciéon d el a-Si:H y su c osto de produccion es

81820 Tdealmente, se busca un material econémico que tenga las propiedades

mayor |
Opticas d el a -Si:H, co n las p ropiedades d e t ransporte y e stabilidad d el pc-Si. Este
objetivo ha llevado a muchos grupos en busca de nuevas condiciones d e crecimiento
que favorezcan la transicion de la red amorfa hacia una mas relajada en los dominios del

uc-Si [8, 18-21]



Conelgranauge de la Nanociencia y la N anotecnologia, mediante e I s istema
PECVD vy utilizando silano (SiH4) como gas precursor de silicio en altas diluciones de
hidrégeno, se han obtenido nuevos materiales formados por una matriz de silicio amorfo
con inclusiones nanométricas d e s ilicio ¢ ristalino para su aplicacion en di spositivos
fotovoltaicos. Tales materiales hans ido d enominados indistintamente ¢ omo s ilicio

1518, 22-23] " ate ultimo debido al

nanocristalino (nc-Si:H) o silicio polimorfo (pm-Si:H) !
hecho d e q ueco nsiste enu na mezclad et res fases: a morfa, n anocristalina y
microcristalina. Por tanto, debido a su estructura tinica intermedia entre silicio amorfo y
microcristalino, el pm-Si:H resulta buen candidato para utilizarse en la fabricacion de
celdas solares a base d e peliculas d elgadas. No o bstante, s e h a r eportado que este
material presenta una amplia gama de caracteristicas, tanto desde el punto de vista de la
absorcion Op tica como d e los mecanismos d e t ransporte, donde la v ariacion es ta
definida basicamente por el tamafio promedio de las nanoparticulas de Si, su densidad y
su fraccion volumétrica cristalina ™ 7],

Una de las técnicas ampliamente utilizadas p ara crecer p eliculas d e d iferentes
microestructuras, y en consecuencia d iferentes propiedades o ptoelectronicas, es la
técnica PECVD, donde al v ariar l os pardmetros d el proceso (como lapresionen la
camara, la potencia de radio frecuencia (RF), la dilucion de hidrégeno, la temperatura

(1518, 21 26] “pinicamente en los

del substrato, et c.) se o btienen d iversas es tructuras
depdsitos, tanto de peliculas de a-Si:H como de pm-Si:H, por PECVD se utiliza gas
silano (SiH4), como precursor de Si, diluido con gas hidrégeno (H,), con lo que se han
reportado transiciones de fase d e a morfo a m icrocristalino co n la variacione n la
relacion H,/SiH, ™ 1> 2% 272°1 Sin embargo, se ha constatado que a altas diluciones de
SiH4 en hidrégeno, ademas de deteriorar las superficies por la erosion producida por el
hidrégeno atémico, se contribuye a la degradacion de las propiedades o ptoelectronicas
después d e someter | as p eliculas a i luminacion p rolongada y que s 6lo mediante un
recocido en hidrogeno es posible estabilizarlas * >33,

Recientemente se ha observado que utilizando diclorosilano (SiH,Cl,), en lugar de
SiH4 como gas precursor de silicio en el sistema PECVD, se puede promover mas aun el
crecimiento d e los n anocimulos c ristalinos, gr acias a las pr opiedades qu imicas de 1
cloro. De modo que con la variacion de los p arametros en el reactor del p lasma es

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

propiedades o ptoelectronicas del material o btenido sin a fectar lar ugosidade n la
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superficie de la p elicula crecida, pardmetro i mportante para la i ndustria fotovoltaica.
Ademads, y también debido a las propiedades del cloro, es posible que las peliculas de
pm-Si:H a base de SiH,Cl, sean mas estables ante prolongadas e intensas radiaciones
solares sin la necesidad de realizar el recocido térmico subsecuente 1> 2 1273437,

En la presente investigacion se presenta la caracterizacion morfologica (rugosidad

y topografia), estructural (densidad y tamafio promedio de nanocristales dentro de la

matriz a morfa) y Optica (brecha ¢ ptica pr ohibida, E)”) de muestrasd e peliculas

delgadas de pm-Si:H depositadas por PECVD usando SiH,Cl, como gas precursor de
Si, cada una a distinta diluciéon de hidrégeno (Dy) y a dos presiones distintas de trabajo.
Ser ealiz6 un a nalisis q uimico a cad a muestra (composicion at 6mica p or X PS y
densidad yt iposde e nlaces po r F TIR) para discutir e i nterpretar las d iferencias
observadas en las caracterizaciones debidas a las distintas condiciones de crecimiento.
Posteriormente las muestras se so metieron a una prolongada exposicion de radiacion
equivalente a lad els ol para dees taf orma medirla sv ariaciones enl a
fotoconductividad. También se realizaron mediciones de conductividad en o bscuridad
en diferentes tiempos para obtener las diferencias en sus propiedades electronicas (una
estimacion del producto movilidad-tiempo de vida y de 1a longitud de difusion delo s
portadores minoritarios) y con ello se determind el grado de pasivacion y estabilidad de
cada estructura en base a la composicion y comportamiento quimico.

La estructura del trabajo es la siguiente. En la seccion de marco teorico se dan las
bases t edricas en las cu ales nos ap oyamos p ara d ar u na e xplicacion r azonable y
sostenible de 1 propdsito de | pr esente e studio. Después e n la seccidon d e técnicas d e
caracterizacidon y m ontaje e xperimentals e danl as condiciones y c aracteristicas
experimentales empleadas para el andlisis. Posteriormente se muestran e interpretan los
resultados en la seccion de resultados y discusion. Por ultimo, se dan las conclusiones
de la investigacion y s e p roponen a Igunos t rabajos futuros p ara ¢ oncretar un m ejor
estudio a 1 r especto. Esimportante d estacar lo n ovedoso d el t rabajo yaque nose
encuentra en la literatura un vinculo directo, como pretende resaltar este trabajo, entre la
microestructura, la composiciéon quimicay 1 a f otodegradacion de es tos m ateriales

obtenidos a partir del diclorosilano como gas precursor del silicio.



Hipdtesis:

A diferentes condiciones de crecimiento, como presion de la cAmara de reaccion
y dilucién de hidrégeno en el sistema PECVD, es posible obtener materiales de
peliculas d elgadas d e p m-Si:H, cond istinta morfologia, es tructura interna y

propiedades optoelectronicas.

Conociendo las propiedades estructurales de cada muestra analizada y basados
en las co ndiciones d e cr ecimiento ¢ omo v ariables intensivas d el sistema
PECVD, puede ser posible reproducirlas en cualquier reactor bien calibrado, de
modo que se puedan obtener peliculas delgadas de pm-Si:H con las propiedades

optoelectronicas necesarias.

Mediante el andlisis de la composicion quimica de las muestras de pm-Si:H es
posible inferir una explicacion a lasd iferencias en laspr opiedades

optoelectrdnicas.

Elpm-Si:H crecido a partir del diclorosilano, en comparacion con el crecido a
partir del silano, puede presentar una mayor estabilidad en la fotoconductividad
cuando es sometido a tiempos prolongados bajo radiacion solar, con lo que es
posible contribuir en la solucion del problema de fotodegradacion que tienen las

celdas solares actuales.

Es posible obtener peliculas delgadas a base de pm-Si:H clorado que mantengan
una brecha 6 ptica pr ohibida ( o Gap Optico ef ectivo) yu n coeficiente d e
absorcion parecidos aldel a-Si:H, pero con propiedades de transporte como la
del c-Si y que el material p resente una menor fotodegradacion ante r adiacion

solar.



Objetivo General:

Realizar un andlisis de como se ve afectada la fotoconductividad y conductividad
en obscuro por la composicion quimicay la estructura interna de peliculas delgadas de
pm-Si:H depositadaspo rP ECVD ad iferentes diluciones de hidrogeno,
H,/(SiH,Cl,+H>), (de 83.3, 90.9, 93.8 y 95.2) y a dos diferentes presiones de la camara
(250 y 500 m Torr). El analisis s e r ealizard sometiendo 1 as muestras a prolongados

tiempos de exposicion a una radiacion parecida a la del sol.

Objetivos especificos:

» Analizar la influenciad e las4 d iluciones de hi drégeno pa ra lasdo s
presiones mencionada, parametros de crecimiento del sistema PECVD vy la
influencia d e la c omposicidon q uimica sobre las pr opiedades morfologicas
superficiales y nanoestructurales de las peliculas delgadas de pm-Si:H, en
términos de rugosidad RMS y topografia, fraccion volumétrica cristalina 'y

tamano promedio de nanocristal, respectivamente.

» Determinar 1 ai nfluencia del as propiedades estructurales s obre el Gap

optico efectivo.

» Realizaru na nélisis d el co mportamiento d e conductividad o bscura y
fotoconductividad del material, con exposicion de las muestras a r adiacion
parecidaa la delsolsobre la superficie t errestre (~100 mW/cm®) dur ante
~15,000 min y a temperatura controlada, en funcién de la estructura interna

y la composicion quimica.

» Determinar la influencia de la estructura internay la composicién quimica
de las muestras s obre el niveld e fotoestabilidad, asociadaa la foto-
sensibilidad y al g rado d e p asivaciéon delm aterial ysu vinculo c on la

longitud de difusion de los portadores fotogenerados.



1. MARCO TEORICO

El propdsito principal de e studiar las p ropiedades optoelectronicas y q uimico-
estructurales de las pe liculas d elgadasd e pm-Si:He s, enp articular, para poder
promover su utilizacion en la fabricacion de celdas solares. Paralo cual es necesario
entender 1 as condiciones y car acteristicas fisicas y q uimicas que d ebe cu mplir este
material en dicha implementacion. Cabe sefalar que la investigacion es exclusivamente
a la aplicacion del material y no al funcionamiento de un dispositivo, por lo cual las

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

1.1 Caracteristicas de materiales fotovoltaicos.

A grandes rasgos, un dispositivo fotovoltaico es aquel que cuando es expuesto a
radiacion solar, que es absorbida por el material del cual estd conformado, es capaz de
transformar la energia de los fotones en potencia eléctrica, es decir, la generacion de una
corriente e léctrica y una diferencia d e p otencial bajo iluminacién. T odo m aterial
semiconductor con condiciones optoelectronicas ap ropiadas (coeficiente d e ab sorcion,
ancho de b anda pr ohibida) escap azd ee xhibir p ropiedades p ara ap licaciones
fotovoltaicas. Sin embargo, pocos son los materiales semiconductores capaces de lograr
que haya transformacion d e radiacion solar a energia eléctrica con alta eficiencia para
poder ser considerados de interés en ap licaciones practicas (del orden de 20%), a bajo
costo y con gran estabilidad bajo su propia operacion.

Las caracteristicas mas imp ortantes de un material semiconductor p ara p oderlo

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

1. Labrecha de energia prohibida del m aterial a bsorbente, E, (0 Gap): D ebe ser
suficientemente pequefio para permitir la maxima absorcion de radiacion solar y
suficientemente g rande para minimizar la d ensidad d e co rriente inversad e
saturacion del dispositivo (parametro del dispositivo).

2. Longitud de difusién de p ortadores minoritarios: D ebe ser tan grande co mo sea
posible para garantizar que los portadores excitados por la luz se difundan en el
material y sean co lectados antes de que se recombinen con p ortadores d e signo

opuesto.



3. Estabilidad del material expuesto a la radiacion solar por tiempos prolongados: El
material debe garantizar una gran estabilidad para que la eficiencia del dispositivo
no disminuya en su propia operacion.

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 (pardmetros del dispositivo).

5. Contribucion a las resistencias del dispositivo: Dado que un buen dispositivo se
modela con unaresistencia en serie (Rg) casi nula yotraen paralelo (R;) casi
infinita, para ser lo mas parecido a un dispositivo ideal, es necesario controlar y
optimizar las contribuciones del material. Por ejemplo, las resistencias intrinsecas
del propio semiconductor en bulto, intrinseco y/o dopado, y las de contacto con é1
para formar e | ¢ ircuito, ¢ ontribuyen a I incremento d e Rs. M ientras q ue los

defectos estructurales y otros pueden reducir R,

Pocos son los materiales que han mostrado una eficiencia solar por encima del
10% % como son: silicio, arseniuro de galio, fosfuro de indio, telururo d e cad mio,
entre otros. De éstos, elmas versatil es el silicio, que se puede utilizar para producir
celdas solares eficientes en distintas fases.

Conociendo lo anterior, es importante sefialar que la presente investigacion s 6lo
tratard d e an alizar medicionesy resultados e xperimentales enfocadosacu brir las

primeras tres caracteristicas de materiales fotovoltaicos y solo se hara para el silicio.

1.1.1 Elsilicio como material fotovoltaico.

Actualmente lat ecnologiad el silicio e std a mpliamente d esarrollada y ha
dominado la industria electronica en aplicaciones de dispositivos semiconductores. Esto
sedebe engranpartea quees el segundo el emento m &s abundante en la corteza
terrestre, es table (térmicay me cdnicamente), not 6xico y con la po sibilidadd e
purificarlo (o impurificarlo) de manera controlada. Ademas, materiales como el dioxido
de s ilicio ( Si0,) yel nitruro d e silicio ( Si3zN4) pasivan naturalmente la superficie d el
silicio, son excelentes dieléctricos y sirven como barrera de difusion. A pesar de no ser
un s emiconductor de Gap directo, e Is ilicio t ieneu n Gap cercano al 6ptimo p ara

aplicaciones fotovoltaicas solares y gran versatilidad, ya que se puede utilizar en forma



cristalina, policristalina o amorfa. Todas estas caracteristicas llevan a que el silicio sea
el material fotovoltaico dominante en aplicaciones de celdas solares °*1,

Para lograr entender a plenitud las 5 caracteristicas necesarias que debiera cumplir
un s emiconductor p ara ap licaciones fotovoltaicas, es importante entender primero las
propiedades 6 pticas y electronicas de estos materiales y de este modo comprender las

propiedades que caracterizan al silicio, asi como sus limitaciones.

1.2 Estructura bésica

Para u n e ntendimiento f undamental d e las p ropiedades 0 pticas y electronicas
(entre otras) d els ilicio, ye ng enerald e loss emiconductores, ser equiere u n
conocimiento del tipo de su estructura o arreglo atémico.

Lau nidon o disposiciond e los & tomos enl a n aturaleza puede producirse de
maneras d iferentes yd ependiendo de las c ondiciones d e simetria y de e nergia, la
disposicion de los dtomos puede dar lugar a diferentes estructuras cristalinas. El factor
decisivo es la caracteristica de los electrones en los orbitales atdémicos de la capa mas
externa del atomo, llamados electrones de valencia. Para un atomo de silicio aislado con
14 electrones, 10 de ellos ocupan niveles energéticamente mas profundos, con radios de
orbitales mucho mas pequefos que la separacion interatdmica en el cristal. Los cuatro
electrones d e valencia r estantes s on d e e nlace r elativamente d ébil y p ueden es tar
involucradose n lasr eacciones q uimicas. Estacar acteristica haceq ue los
semiconductores pertenezcan a los elementos del grupo IV de la tabla periddica, lo que
significa que sus dtomos tienen 4 electrones de valencia y estén rodeados a la misma
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 comparticién de electrones
de valencia, formando la configuracion termodindmicamente mas estable. De tal manera
que graciasa | mecanismo d e hibridacion, los 4 o rbitales hibridos sp’ delo s
semiconductores inorganicos hacen que un atomo se enlace a sus 4 primeros vecinos
formando una configuracion tetraédrica la cual genera una red estructural tipo diamante
(Figura 1.1). Las energias de enlace de los semiconductores mas tipicos son para Si-Si
de 1.8 eV y para Ge-Ge de 1.6 eV. Por lo tanto, la energia del cristal no so6lo depende de
la d istancia de 10s ntcleos, s ino t ambién de sud isposicidn g eométrica o estructura

cristalina 1%,
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Los 4tomos de silicio en estructura amorfa mantienen en gran medida la misma
estructura basica tetraédrica del cristal de silicio. Sin embargo, la red de silicio amorfo
(a-Si) tiene tres principales desordenes estructurales: d iferentes longitudes d e enlaces,
diferentes 4n gulos d e e nlaces y s itios d e co ordinacion incompletos. La figura 1.1

esquematiza la comparacion.

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

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

1.3 Bandas de energia y formacion del Gap.

Al co nsiderar d os 4t omos idénticos cu ando es tan a lejados, cad a uno tiene los
mismos niveles e nergéticos. C uando s e acer can, cadan ivel de e nergiase desdobla
separandose en d os niveles d ebido a las interacciones e ntre 1 os at omos. C uando N
atomos aislados se acercan entre si para formar un solido, los orbitales de electrones de
cada at omo s et raslapane interactianen tre s i formando d os g rupos d e niveles
espacialmente separados, cada uno de N niveles de energia mas cercanos. Cuando N es
muy g rande resulta en d os b andas d e e nergia e sencialmente co ntinuas; la bandade
valencia, llena de e lectrones d e valencia (estados de enlace co valente) y la bandade
conduccion, vacia (estados den oen lace). A medida q ue d isminuye lad istancia
interatdmica las bandas de energia cada vez se amplian més. A una distancia especifica
entre los atomos, determinada por la estructura cristalina de un material semiconductor,
existe una diferencia de energia entre las dos bandas. El intervalo de energia se llama la

brecha de energia prohibida del semiconductor, E; (0 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 saltar el Gap dando lugar a
conductividad e léctrica. En los aislantes la d istancia es tan grande que a t emperatura
ambiente no hay electrones pueden saltar la brecha. Los valores normales de la energia
de es ta banda pr ohibida de s emiconductores estan d entro d el r ango de u nas p ocas
décimas de electronvolts a aproximadamente 2 eV, mientras que para los aislantes estas
energias son s ignificativamente m ayores. La figura 1.2 e jemplifica la formacion del

Gap.

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

r 4 . . . 41
energia para N atomos a diferentes separaciones, generando diversos rangos del Gap '/,

De este modo, la estructura cr istalina d e los semiconductores juega un p apel
importante en su conductividad ya que, a diferencia de otros materiales, las vibraciones
térmicas de la red pueden romper los enlaces covalentes liberando electrones. Ademas
cuando un e lectron s e co nvierte en un e lectréon d e co nduccion, deja enlabanda de
valencia un hueco. Bajo estas condiciones se dice que se genera un par electron-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 energia en la banda de conduccion serd ocupado. En la banda
de valencia, sin embargo, todos los niveles de energia disponibles estdn o cupados. El
semiconductor es entonces un aislante y s 6lo aumentando la t emperatura se muestra
conductividad, porque entonces hay excitaciones externas y algunos electrones o cupan
los niveles de energia en la banda de conduccion y huecos en la banda de valencia. Asi,
la g eneracion d e p ares d e p ortadores d e car ga s ucede p or acc i6nd e excitaciones

externas que pueden ser de tipo eléctrico, térmico u optico.
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Para el caso de excitaciones Opticas, la interaccion del material es con la radiacion
electromagnética con frecuencias alrededor dela luz visible. Por lo tanto, los fotones
incidentes sobre un material pueden ser reflejados, absorbidos o transmitidos. El que un
foton sea absorbido o transmitido por un material depende del Gap del material y la
energia del foton. Lo interesante de la estructura de bandas, es que esté influenciada por
el g rado d e c ristalinidad d el material y, por lo t anto, materiales como v idrios o
polimeros pue den sert ransparentes en el es tado amorfo, p ero opacos en es tado
cristalino, o viceversa ',

Eng eneral elr ango optico 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

Loy . 42
opticas de los semiconductores **!,

Donde lae nergia, E, y la longitud de ondadel foton A, estdn relacionadas
mediante E =hv =hc/A, con h la constante de Planck.

Cuando un semiconductor es iluminado, si la energia del foton incidente (/4v) es
igual al ancho de la brecha prohibida de energia del material, los fotones son absorbidos
realizando el proceso de generacion de pares electron-hueco. Pero si la energia del foton
es mayor a E,, ademds de excitar a los electrones, se genera un exceso de energia que se
disipa en forma de calor. A ambos procesos se les denomina “transiciones intrinsecas”
(o transiciones banda-banda). Sin embargo, cuando la energia del foton es menor de E,,
el foton pasa a t ravés del material y solo podra ser absorbido cuando haya estados de
energia p ermitidos en la brecha p rohibida, d ebidos a impurezas quimicas o d efectos
fisicos. E stos p rocesos so n llamados “transiciones e xtrinsecas”. De modo que los
semiconductores son tipicamente opacos a longitudes de ondas cortas y transparentes a

longitudes de onda largas.
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1.3.1 El Gapy laestructura cristalina del silicio.

El Gap del Si cristalino, c-Si (o simplemente Si), a temperatura ambiente es de
1.12 eV y reside en la region infrarroja del espectro, lo que en principio significaria que
el c-Sipodria absorber todos los fotones incidentes con energia mayor o igual a 1.12
eV. S in e mbargo, es te Gap esd et ransicion indirecta, es toes, enel es paciod e
momentos “ 7k el minimo de la banda de c onduccion no c oincide ene l mismo
momentum de la red cristalina con el maximo de la banda de valencia. La figura 1.3
muestra una comparacion 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 energias para el silicio (Si), de Gap indirecto, y el

arseniuro de galio (GaAs), de Gap directo [*!],

Enun semiconductor de Gap indirecto como el silicio, se requiere una mayor
energia que hv = E, para la transicion intrinseca, ya que es necesario un cambio en el
momentum #k parar ealizar la transicion indirecta hacia e l m inimo de la banda de
conduccion. E ste ¢ ambio de momentum pue de s er inducido mediante vi braciones

térmicas en lared, es decir, un fonén (de energia hv ,,, ), €l cual puede ser absorbido
por lared desde el exterior o emitido por el foton incidente debido la disipacion del

exceso de energia (hV = E, T hv, ), figura 1.4.
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Fig. 1.4. Transicion en un semiconductor de Gap indirecto *',

Entonces el inicio de la absorcion no coincide exactamente con E, aunque si se

acerca a medida que #v ,, , es pequefia (< 0.1eV). Aunque un fonén, comparado con un

foton, tiene menor energia pero su momento 7k es mayor. Es por esto que el proceso de
absorcion de luz en un semiconductor de Gap indirecto es de mucha menor probabilidad
que para uno de Gap directo ya que implica dos diferentes particulas para la transicion

intrinseca: foton y fonon.

1.3.2 EIl Gapy la estructura amorfa del silicio.

El Sien su fase amorfa no tiene un Gap definido como tal, lo que permite que sus
propiedades ¢ pticas no es tén limitadas co moen e lc asod es u fase cr istalina. A
diferenciad el c-Si,la red de silicio amorfo ( a-Si) tiene t res p rincipales d esérdenes
estructurales, que también son responsables de que presente una menor movilidad de
portadores e n co mparacion conel c-Si, y éstos son: diferentes longitudes d e enlaces,
diferentes an gulos d e e nlaces y sitios d e co ordinacion incompletos. L o q ue h ace
interesante au n semiconductor a morfo, en co mparaciéon co n los semiconductores
cristalinos, esq ue losd osp rimerosd esdrdenes e structurales g eneran e stados
electronicos p ermitidos dentro del Gap, 11amados estados localizados, los cualesa su
vez forman las llamadas colas de banda. Estos estados electronicos se encuentran muy
cerca de los estados extendidos, que son los que forman las bandas de conduccion y de
valencia q ue d elimitan al Gap enun material cristalino. S in e mbargo, | os e stados
localizados estan separados de los extendidos por los llamados extremos de movilidad,
que s on es tados e lectronicos q ue s e e ncuentran e n co ndiciones intermedias. Asi, la

estructura de densidad de estados 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 andlisis 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 esta formado por estados localizados y delimitado
por los extremos de movilidad y es cuantitativamente similar a una brecha prohibida de

i6n Opti St 38,39, 43-45
absorcion Optica, 0 Gap 6Optico, E” [38, 39, 43-45]

Fig. 1.5. Esquema del Gap de movilidad de un semiconductor amorfo **/,

El efecto del Gap de movilidad hace que el E}” del silicio amorfo esté desplazado

a e nergias mayores ( alrededord e 1.75e V) en co mparacioncone |l E, dels ilicio
cristalino (1.12 eV), haciendo que el Gap 6ptico del a-Siresida en una zona del rango
visible d el es pectro el ectromagnético **). Lo que podria hacer interesante a I 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 absorcion oOptica (o) para el maximo rango de luz

incidente con hv = E.. E sto significa que los fotones que p enetrancon hv = E”

recorren muy poca distancia dentro del material antes de ser absorbidos para realizar la
generacion de pares electron-hueco mediante una transicion indirecta. Sin e mbargo, la
cantidad de sitios de coordinacion incompletos (cominmente llamados enlaces sueltos o
Dangling bonds (Db)), que es el tercer desorden estructural, es muy alta, lo que aumenta

los centros de recombinacion, debido a q ue son estados electronicos e xactamente a la

mitad de | E;”. E sto reduce la fotoconductividad d el material ¢ impide s u do paje,

impidiendo a si la buena e stabilidad d el material p ara s u a plicacion e n d ispositivos

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

este tipo de dispositivos %3441,
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1.3.3 EIl Gap en materiales nanoestructurados.

A grandes rasgos, los materiales nanoestructurados son materiales formados por
grupos o ¢ imulos d e 4 tomos ¢ on un i6n molecular de dieza diezm il 4tomos 7).
Entonces, debido al aes tructurai nterna d istintad eu nar ed cr istalina ou nar ed
completamente a morfa,e nu n material nanoestructuradoe 1 Gap Opticos e ve
influenciado por efectos de confinamiento cuantico. Por lo tanto, a primer orden el Gap

Optico efectivo para materiales nanoestructurados queda descrito por la ecuacion 1.1:

h27z_2

2 uR’

EY ~E, + (1.1)

g

Con E, comoel Gap delm aterial enb ulto, R elr adio p romedio d e los

nanocimulos y u es la masa reducida del exciton (par electron-hueco), dada por

1 1 1
= (1.2)
Maoom, m,

e

Donde m. y m, son las masas efectivas del electron y hueco respectivamente,

pardmetros que difieren de la masa del electron libre (0 hueco), ya que considera la
influencia del tipo de red cristalina. Por ejemplo, para semiconductores tipicos la masa

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

electrones libres [**!. De manera que el EY de los materiales nanoestructurados no sélo

estd influenciado por el grado de cristalinidad del material en bulto, sino también por el
tamafio promedio de los propios nanocumulos.

Dado q ue 1 os c tmulos se e ncuentran en u n p unto i ntermedio entre el at omo
simplep orun ladoy el estado s 6lido infinitamente e xtendido por el ot ro, existen
trabajos d onde s e r ealizan ap roximaciones d el Gap dels ilicio en funciénd e una
longitud tipica, por ejemplo elradio del cimulo, la longitud de un alambre o el radio de
und isco. L a figura 1 .6 muestra la e nergia d e la brecha p rohibida d e e nergia vsel
reciproco de la longitud para el estado sélido del silicio. E1 Gap siempre converge al

valor 1.12 eV conocido del silicio 7,
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Fig. 1.6. Grafica tedrica de Gap vs confinamiento. Los diferentes simbolos

. , . ., 4
representan los diferentes programas de computo usados en la simulacion *7),

1.4 Coeficiente de absorcion de semiconductores.

El coeficiente de absorciéon «, caracteriza la pérdida de fotones de luz que se
propagan a lo largo de una direccién determinada en un medio. Es el cambio fraccional
en la intensidad dela 1uz por unidad de distancia alolargo de lad irecciond e
propagacion. El proceso de absorcion se describe a partir de la mecanica cuantica por el

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

relaciones entre @ y £, ampliamente comprobados que se apegan a las transiciones.

1.4.1 Modelos para transiciones intrinsecas.

Las transiciones intrinsecas son las que s6lo relacionan a los estados extendidos,
es d ecir, s ont ransiciones banda-banda, yd e lascu ales hay d irectas e indirectas
dependiendo e It ipo de Gap. En transiciones d irectas 1 a co nservacion d e momento
requiere de transiciones exclusivamente verticales en el diagrama de energia (E vs hk ),
debido a que lalo ngitud del vector k dela luz, k = 2z / A, es mucho menor que el

tamano de la zona de Brillouin | k | < m/ag. En la aproximacion de bandas parabodlicas
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P 1
donde la masa efectiva es independiente de la energia, ya que si m* oc (Zkz j y E tiene

forma d e p ardbola entonces la segunda d erivada es co nstante, elc oeficiente d e

absorcion se determina por [**I:

aoc(hv—E,)" (1.3)

En las transiciones indirectas, donde ademas del foton se involucra un fonon, la
absorcion es menos probable que la absorcion directa debido a que el proceso involucra
dos p articulas. E nes te ca so, e 1 coeficiente d e ab sorcion tiene u na d ependencia

cuadratica con la energia mediante **:
2
ax(hv—E,—hv,,) (1.4)

Sin e mbargo, de bido a la c omplejidad de organizacion at dmica, no hay alguna
relacion tedrica para obtener el coeficiente de absorcion para un material de transiciones
extrinsecas, co mo es el s ilicio amorfo o n anoestructurado. P ara es te cas o, ex isten
diferentes t écnicas e mpiricas p ara o btener d icha r elacion yco n lacu al también es

posible conocer su E”. Una de las técnicas ampliamente utilizadas es mediante el uso

del modelo de Tauc ™+ 4],

1.4.2 Modelo de Tauc para transiciones extrinsecas.
Last ransiciones e xtrinsecas son las que involucranes tados1 ocalizados y
extendidos. Aunque ex isten trabajos que muestran modelos e mpiricos para m ateriales

.. , . . . 48
de transiciones extrinsecas con mejores aproximaciones entre o 'y E.” 18] eI mo delo

de Tauc es el mas ampliamente utilizado para obtener E” en materiales amorfos. E1

modelo indica que para la absorcion Optica extrinseca, por encima de los extremos de
movilidad en laregion de absorcion fuerte, hay una d ependencia d el co eficiente de
absorcion de un semiconductor de transiciones extrinsecas y la energia de los fotones

absorbidos en él, descrita por !+ %],
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(hv —E?)
a=B—FF5— (1.5)
hv

Donde « es el coeficiente de absorcion del material, v es la energia del fotoén

absorbido (con % la co nstante d e P lanck ( 6.626069x107* Js)y vla frecuencia d el
foton). P or s upuesto, E.” es la brecha ¢ ptica p rohibida efectiva d el semiconductor

amorfo y B es una constante de proporcionalidad llamada pendiente de Tauc, que es un
paradmetro es tructural que s e r elaciona con la d istribucion d e &n gulos d e los en laces

2 para a-Si:H).

presentes en el material (por ejemplo, ~690 (cmeV)
El modelo de Tauc es ampliamente utilizado para obtener £” de un material con

"vs hv apartirde

estructura n o c ristalina. La técnica consiste en g raficar (ahv)
mediciones del c oeficiente d e ab sorcidbn « , haciendo u n barrido e nu nr ango q ue
abarque el rango visible de e spectro electromagnético (/v tipicamente de 1 a3 eV).
Posteriormente se realiza una r egresion lineal en la zona do nde a mbas variables s on

. ., . ., 4 -1
proporcionales (region lineal o de alta absorcion, cona > 10" cm™), de manera que el

ancho de banda Optica prohibida, E” corresponde al valor donde intercepta la recta de

ajuste con el eje de energia (las abscisas de la grafica). E sta técnica es una buena

aproximaciond el Gap Optico e fectivo y esr epresentativo p ara t odo e I material no
34, 44]

cristalino ! .
1.4.3 Espectro de absorcion y longitud de penetracién.

La mayoria de la absorcion de fotones ocurre en una distancia de 1/a dentro del
material y a partir de la superficie de incidencia, donde 1/ es llamada longitud de

penetracion. La figura 1.7 muestra el comportamiento del coeficiente de absorcion a, o
la longitud de penetracion de los fotones, en funcion de la energia (o longitud de onda)
de laradiacion incidente, para algunos semiconductores importantes tipicos utilizados

en los dispositivos fotovoltaicos.

20



Fig. 1.7. Coeficientes de absorcion Optica a temperatura ambiente para algunos

semiconductores, mostrando su longitud de onda de corte entre paréntesis 1*'1.

De la figura 1.7 es posible observar que el coeficiente de absorcion inicialmente
se eleva lentamente con la disminucién de la lo ngitud de onda de corte (4.), 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 £, 0 E,”, segiin el caso. De

modo que el coeficiente de absorcion de un semiconductor de cierto Gap, depende de la
energia del foton /v incidente y de cuanto puede penetrar este foton dentro del material.
De la figura 1.7 sobresale el silicio amorfo ya que sus propiedades de absorcion
son muy p rometedoras p ara colectarl ae nergia solar,co mos e ejemplificaa
continuacion. En la Figura 1.8, la grafica superior muestra el espectro de coeficiente de
absorcion oOptica o (hv) para el silicio amorfo y para elsilicio cristalino. En la grafica
inferior se muestra el espectro de la "irradiacion solar integrada"; que es la intensidad

(en W/m?®) de la energia solar de fotones por encima de un umbral de energia v ',
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Fig. 1.8. (Grafica superior) espectros de coeficiente de absorcion optica a(hv) como
funcion de la energia del foton Av para el silicio cristalino (c-Si) y silicio amorfo
hidrogenado (a-Si: H). (Grafica inferior) Irradiacion de fotones en el espectro solar con
energias 4v o mayores. Una pelicula de a-Si:H de espesor cerca de 500 nm absorbe
fotones por encima de 1.9 eV; como se indica por las areas sombreadas, esto

corresponde a una irradiacion absorbida de unos 390 W/m® ¢,

Elejemplo usado enla figura 1.8 es una capa de a-Si:H con un espesor d = 500
nm. Tal capa absorbe esencialmente todos los fotones con energias mayores que 1.9 eV
(la energiaa laque a = 1/d). Suponiendo que la reflexion delaluz solar seh a
minimizado, la radiacién solar por encima de 1.9 eV es de aproximadamente 420 W/m®
la cual es absorbida por la capa (area gris con la etiqueta "absorbida"), yatravesando
dicha capa hay aproximadamente 580 W/m” de energia transmitida. Estas energias se
pueden comparar con resultados para una capa de 500 nm de c-Si, por la que sélo se
absorben menos de 200 W/m®. Por lo tanto, para absorber la misma energia que la capa
de 500 nm de a-Si:H, una capa de c-Si tiene que ser mucho mas gruesa. La implicacion
es que se requiere mucho menos material para hacer una celda solar de a-Si que de c-Si
%] Esto implica que a diferencia del c-Si, para el a-Si solo se requiere del orden de 1
um para absorber la mayor parte del espectro de radiacion solar por arriba del Gap

optico del material **,
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1.5 Propiedades electronicas de un semiconductor.

Muchas de las caracteristicas necesarias para un material fotovoltaico tienen que
ver con las propiedades electronicas o de transporte de portadores de carga dentro de un
semiconductor. En esta s eccion se trataran de expresar 1 as relaciones y p ropiedades

especificas que son involucradas en la conduccidon de materiales fotovoltaicos.

1.5.1 Tiempo libre medio y movilidad de portadores de carga.

Por el hecho de recibir e nergia t érmica, los e lectrones estan e n un movimiento
constante en todas direcciones sin tener alguna posicion particular en la e structura. E1
movimiento térmico d e un e lectrén individual puede ser visto como una sucesion de
movimientos al eatorios co n co lisiones co n 4t omos d e la e structura cr istalina, co n
impurezas, et c. Este movimiento a leatoriod e lose lectronesco nducea u n
desplazamiento n eto iguala cero para une lectrone nu npe riodo de t iempo
suficientemente largo ( siempre y cuando no esté sometido a ningun ¢c ampo e léctrico
externo). De modo que la distancia promedio entre colisiones es llamada recorrido libre
medio, /. Por lo tanto, se define el tiempo libre me dio, 7, como el tiempo p romedio
entre colisiones debido a los mecanismos de dispersion y el cual esta relacionado con el

recorrido libre medio, |, y la velocidad térmica promedio, vy, mediante la relacion 1.6:

7= (1.6)

Cuando se somete al semiconductor a un pequeio campo eléctrico ¢ el electron

experimenta una fuerza F =-q¢&,de maneraquees aceleradoy 1os e lectrones del
material adquieren una velocidad de arrastre v, menor a vy. Entonces por conservacion

del momento, el momento p roporcionado por la accion del campo eléctrico (es decir,
, . . * . .
—qer,) debera ser igual al momento lineal ( m,v, ) ganado entre colisiones, por lo que

se obtiene que:



Esta ex presion a firma q ue la velocidad d e ar rastre es p roporcional a I ca mpo

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

medio 7, yde la masa efectiva m,, es llamado movilidad del electron y sus unidades

2
soncm/V-s.

El t ratamiento h echo h asta e | momento p aral os e lectrones en la bandad e
conduccion puede extrapolarse para los huecos en la banda de valencia. La movilidad es
un p arametro i mportante ene | 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 accion de
un campo e léctrico. Este p ardmetro esta d irectamente r elacionado con i mpurezas,
defectos y d esordenes en la red, me diante el tiempo libre me dio del recorrido entre
colisiones (relacionado con las i mpurezas del s emiconductor) y 1a masa efectiva del
portador de carga (relacionado con la estructura) *?. La tabla 1.2 muestra una lista de
las movilidades at emperatura a mbiente d e e lectrones y huecos e n los p rincipales

materiales semiconductores.

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

. . 42
ambiente para algunos semiconductores **,

. , . * *
Dado que para las masas e fectivas de electron y hueco se tiene que m,< m,,

entonces la movilidad de los e lectrones resulta mayor que la de los huecos para una

misma concentracion de impurezas.
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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 &r ea) paral a
concentracion de electrones n y de huecos p dentro de un semiconductor resulta de la
contribucién de los dos principales mecanismos de transporte de po rtadores d e car ga

(arrastre y difusion). E sta c ontribuciones siporun lado hay presencia de un campo

eléctrico &€, end ireccidn x (por e jemplo), y porelo tro, existiendo e n e 1 material

gradientes de concentracion de portadores en la misma direccion, % y j;p, entonces
X X
la densidad de corriente total estd dada de la siguiente manera *':
. dn dp
Jr=q(nu,e+D,~ ) +q(pu,e-D, ) (1.9)
dx dx

Donde g es el valor de la carga del electrén (1.6 x 10™° C). Lo que significa que dentro
de un semiconductor, con las ¢ ondiciones d adas, la densidad de corriente total, Jr,
depende de la movilidad de los portadores (4, y u,) y de su coeficiente de difusion o
difusividad (D, y D,), respectivamente. A su vez, la difusividad para concentracién de

electrones y huecos esta relacionada con su respectiva movilidad en el semiconductor

mediante la relacion 1.10, conocida como la relacion de Einstein.
D= (kTJ U (1.10)

De modo que la densidad de corriente se puede expresar, para concentracion de

electrones y huecos, como:

. dn d,
Jr =ﬂn(qn8+kT*)+u,,(qp8—kT*p) (1.11)
dx dx

Losp rocesosd eg eneracion-recombinacién involucran variaciond e
concentraciones de electrones y huecos. En equilibrio termodindmico, donde no existen
excitaciones e xternas, estos p rocesos tienen lugar d e f orma s imultdnea, yaquee 1

numero de pares el ectron-hueco g enerados iguala al ntimero de p ares e lectron-hueco
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aniquilados por recombinacion, de forma que se mantiene laley de accion de masas,
pn=n’. Cuando se rompe una situacion de equilibrio, las velocidades de generacion y
recombinacion no son iguales, causando que la concentracion de un tipo de portador de

carga ex ceda su valor d e eq uilibrio (es d ecir, pn > n’), afectando las de nsidades d e

corriente. Entonces el proceso de generacidon-recombinacion siempre actua cambiando
las velocidades de cada proceso por separado con el propdsito de querer mantener el
equilibrio en la ley de accidon de masas.

Una s ituacion fuera d e eq uilibrio s e d a cuando s e pr oduce un a i nyeccion de
portadores minoritarios en e xceso en un e xtremo d e una b arra s emiconductora. Por
ejemplo, cuando hay inyeccion de electrones p or proceso d e generacion. E ntonces la
concentracion d e p ortadores minoritarios e n e xceso An es proporcionalal a razéonde
generacion G, y la constante d e p roporcionalidad es llamada tiempo de vidade los

portadores generados, entonces se tiene que

An=Gr (1.12)

Donde 7 es el tiempo de vida de los portadores generados, que es el tiempo desde

su generacion y hasta que suceda su recombinacion. Mientras, hay un desbalance en la
ley de accién de masas p(n+ An) > n’, teniendo una situacion fuera del equilibrio en el

material co n p ortadores en e xceso y el mecanismo que r estaura e 1 equilibrio e s la
recombinacion. Hay v arios métodos para inyectar portadores, de los cuales destaca la
excitacion 6 ptica donde sei rradia la muestrad e s emiconductor g enerando p ares

electron-hueco.

1.6 Fotoconductividad.

La fotoconductividad es la respuesta de un material semiconductor a la inyeccion
de portadores mediante excitacion 6 ptica. Este p arametro resulta fundamental p ara
describir la ca lidad d e u n material fotovoltaico ya q ue esta determinado por d os
factores: las propiedades de absorcion Optica del semiconductor, con la cual son creados
los p ortadores libres, y 1as p ropiedades d e t ransporte el ectronico, con las cuales los

portadores libres contribuyen a la conduccion eléctrica.
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En condiciones oscuras (es decir, sin inyeccion 6ptica de portadores minoritarios)

un semiconductor tipico contiene electrones y huecos libres, lo cual debe obedecer 1a

ley de Ohm ( j = o¢). Entonces de larelacion 1.11 es posible definir la conductividad

en oscuro, debida a ambos tipos de portadores de carga, como.
T, = (Mt + Dotlyy,) (1.13)

En c ondiciones d e iluminacion, ¢ on f otones ¢ uyas energias sean iguales o
superiores al Gap del semiconductor, la radiacion es absorbida y ocurre una generacion
de portadores en exceso que desequilibra la concentracion de portadores que existia en
condiciones d e o scuridad, de m anera quel a co nductividad se incrementa por la

fotoconductividad Ao, de modo que la conductividad total, designada por o, queda.

o,=0,+ Ao (1.14)
De maneraque si setiene una muestra s emiconductora s ometida a u n ca mpo

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

I, =A(c,+Ao)s=1,+Al (1.15)

Donde 4 es el area de la seccion transversal que atraviesan los portadores de carga
dentro del semiconductor, /,, es la corriente obscura y A/ es la foto-corriente.

Por simplicidad, considerando el caso de un solo tipo de portadores de carga, la

conductividad en oscuro para electrones es o, = gn,u, y en condiciones de luz se tiene

o,+Ac =q(n, +An)(u, + Au) (1.16)

Donde Ao es laf otoconductividad y An es lad ensidad d e p ortadores
fotogenerados. S in e mbargo, larelacion 1.16 se extiende t ambién a s emiconductores
polimorfos (material con inclusiones nanométricas dentro de una matriz amorfa) y para

este cas 0, a demas también hay unincremento delam ovilidad, Ag,porla foto-
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excitacion. E ste incremento p uede s er debido a la disminucién de la a ltura de las
barreras d e p otencial e ntre las zo nas cr istalinay la ma triz amorfay /o debido a una
disminuciond e laszo nasd ecar gaes pacialen las interfaces. D ed onde la

fotoconductividad es *':

Ao = q[uAn+ (n, + An)Ap] = [, An + nAu] (1.17)

Entonces e s posible observar que la fotoconductividad en un material p olimorfo
resulta de lac ontribucidond el a umento e n los portadores f otogenerados An yd el

aumento en la movilidad de los portadores en el material Az .

1.6.1 Producto uz y longitud de difusion de los portadores minoritarios.

Si co nsideramos u n material poco co nductor s ometido aa 1Itos nivelesd e

inyeccion d e p ortadores f otogenerados (An=Gr), esdecir An>>n,,Ap>>p,, la

fotoconductividad se puede expresar en términos de la velocidad de generacion G y el

tiempo de vida de los portadores fotogenerados 7 , mediante:
Ao =Gqr(u, +u,) (1.18)
O simplemente para los portadores minoritarios fotogenerados

Ao
—— = Uur 1.19
Ga u (1.19)

Larelacion 1 .19 resulta muy 0 til p ara materiales fotoconductoresy aquee |
producto “movilidad-tiempo de vida” es una medida de la sensibilidad del material para
la fotoexcitacion. Existe otra relacion un poco mas orientada a dispositivos para obtener

la fotosensibilidad porcentual, la cual esta dada por % *¥

Ao
— = ut (%) (1.20)

o)
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Ademads, cuando hay un gradiente d e co ncentracion cerca d e la s uperficie d el
material, el c oeficiente d e d ifusion D,, que es la facilidad con la que se difunden los
portadores dentro del material en respuesta al gradiente de concentracién, comienza ser
considerable. De manera que la distancia promedio que recorren estos portadores dentro
del material desde la superficie y hasta su recombinacion, se define como la longitud de
difusion de los portadores minoritarios Lp;; que es uno de los parametros eléctricos mas
importante para calificar un semiconductor para aplicaciones fotovoltaicas *!. Entonces
en términos del tiempo de vida 1, la longitud de difusion para electrones y huecos esta

dada por.

L, zﬁz\/% (1.21)

Por lo tanto, la calidad de un semiconductor para aplicarlo en celdas solares puede
medirse, en parte, a través de este pardmetro, Lp,; definido como la distancia recorrida

[49, 50

por el portador entre su generaciéon y su recombinacion I, De manera que para una

muestra de espesor W de silicio cristalino, donde Lp;r solo es debida al bulto, se tiene
Ly, =W (1.22)

Asipor ejemplo, la longitud de difusion de los portadores minoritarios en obleas
de silicio de grado electronico es de aproximadamente 500 pm y por lo tanto las obleas

[43, 49, 50

se co rtan ap roximadamente d e es e es pesor 1. Asi como p ara s ilicio a morfo

hidrogenado 1 a 1 ongitud de di fusion de los p ortadores minoritarios e s r eportada d e

4951 mientras q ue  paras ilicio p olicristalino s ¢ han

aproximadamente 250 nm
reportado valores de decenas de micrometros °%, todo iluminando con luz blanca del
espectro visible.

Por lot anto,la longitud d e di fusién de los por tadores minoritarios e s muy
utilizada p ara c aracterizar la calidad d e los materiales fotovoltaicosa ntesd e s er
procesados en una celda solar, ya que proporciona informaciéon de la eficiencia en la

49, 50

energia de conversion que podria alcanzarse en una celda solar > ", De manera que

considerando las relaciones 1.19-1.21 es notable la importancia del producto 7u enla

determinacion de Lp; 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

electronicas de la misma %Y,

1.7 Importancia del hidrogeno en materiales fotovoltaicos.

El papel de hidrogeno en la creacion de diversos defectos y en la estabilizacion de
defectos metaestables se co noce bastante bien experimental y t eéricamente en c-Si,
incluyendo la adaptacion con fosforo o boro para pasivar los dopantes "2, La situacion
es muy diferente en a-Si. A pesar de muchos esfuerzos, ain se sigue investigando una
medida que indique el papel directo del hidrogeno en la produccion de los defectos que
dan origen al efecto Staebler-Wronski °*!, que es la metaestabilidad mas importante en
el silicio amorfo hidrogenado (a-Si:H) por excelencia.

En este apartado se tratard de explicar un poco sobre los efectos mas importantes

del hidrégeno para los propositos de la presente investigacion.

1.7.1  Elsilicio amorfo hidrogenado a-Si:H.

Debido a su orden at dmico, el c-Si es un semiconductor que p ermite tener una
longitud de difusion (o tiempo de vida) en el rango de 40 pm < Lp;y <3 mm (0 0.5 ps <
T < 3 ms), lo que hace que este material t enga mejores p ropiedades de t ransporte

38,39, 43, 49, 50 ) )
+39,43,49.30] © Elgilicio amorfo tiene una densidad

eléctrico en comparacion con a-Si t
alta (delordende 10" cm™) de defectos de ¢ oordinacion ( enlaces s ueltos, Db) que
actiian como centros de recombinacion reduciendo considerablemente el tiempo de vida
y por lo tanto la lo ngitudes de difusion. Sin embargo, los estados localizados en el a-Si
permiten, a d iferenciadelc-Si, que s6lo1 02 pmde espesor seanrequeridos p ara
absorber la mayor parte del espectro solar, lo que hace que su costo de produccion se

%391 No obstante, la gran

vea disminuido en comparacion con materiales c ristalinos
cantidad de centros de recombinacion dentro del Gap de este material lo inhabilitan para
poder u tilizarlo como ma terial fotovoltaico ya q ue, entre otras co sas, no p ermite e |
dopado. Para reducir la de nsidad de Db en a-Si, latécnicaqueseusa hoydiaes
hidrogenar el material durante el proceso de depdsito y asi producir lo que llaman a-Si
hidrogenado, a -Si:H. L a hidrogenacion d e a -Si, entre o tras co sas, p ermite q ue los
atomos de H ayuden asaturar la mayoria de Db, pe rmitiendo asi la pa sivacion de |

material (figura 1. 9). Por lot anto, 1 as superficies, bordesd e g rano, impurezas

superficiales y profundas (donadoras y receptoras), etc. se vuelven pasivos, lo cual hace
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al semiconductor mas apropiado para su utilizacion en dispositivos fotovoltaicos !'***

43-45]

Fig. 1.9. Esquema de saturacion de un Db con atomos de hidrogeno que

permiten pasivar al a-Siy formar a-Si:H **,

El hidrogeno d ebe ser tipicamente in troducido como especies at dmicas en los
semiconductores, por ejemplo, a partir de un plasma, en la proximidad de la superficie
de irradiacion de iones. El hidrogeno y el silicio en a-Si:H tienen diferentes propiedades
de enlace. La estructura del Si contiene una alta energia de deformacion, sin embargo
tiene una difusién despreciable. En contraste, el H puede difundirse dentro del material,
por lo que su enlace es muy sensible a las condiciones de depdsito. Conforme se realiza
el cr ecimiento,el S ie se nlazadoen lar ed formando u na estructurar igida en
desequilibrio, mientras que el H tiene una estructura en equilibrio con mayor movilidad
431 Asi, una superficie de silicio bajo hidrégeno atémico exhibe una mayor cantidad de

enlaces terminales de Si-H en lugar de dimeros de Si-Si %,

1.7.2 Metaestabilidad y el efecto Staebler-Wronski.

La degradacion del a-Si:H durante exposicion prologada de luz solar sigue siendo
uno de los mayores obstaculos de | a industria f otovoltaica, ya que s us p ropiedades
electronicas son metaestables, lo que limita la movilidad y longitud de difusion de los
portadores de carga que provocan un deterioro en el material. Esto afecta la eficiencia
de conversion fotovoltaica haciendo que los dispositivos fabricados con a-Si:H presente
degradacion en condiciones propias de operacion *%!,

Elf endmeno de m etaestabilidad se r elaciona co n las p ropiedades d e d efectos
estructurales en el e quilibrio, yaq ueu np roceso d e recocido ess implemente la

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

externa (iluminacion, t emperatura, car ga, ¢ orriente, et c.) que induce d efectosd e
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recombinacion indeseables que pueden ser subsecuentemente e liminados mediante un
recocido térmico !, E1 mayor efecto metaestable que se encontrd en a-Si:H, y el cual
es el mas e studiado, es la creacion d e d efectos inducidos p or p roceso d e a bsorcion
prolongada de la luz al o currir e fusion de hidrogeno de la matriz de silicio amorfo y
generar centros d e recombinacion dentro del Gap. Cuando el a-Si:H estd expuesto a
altas intensidades d e r adiacion t ales co mo la radiacion s olar, la de nsidad de e nlaces
sueltos (Db) se incrementa hasta llegar a la saturacion después de un largo tiempo de
exposicion. Este tipo de defectos se les conoce como reversibles ya que hacen que el
material regrese a su estado original. A todo este proceso metaestable fotoinducido, se

le denomina fotodegradacion, también conocido como efecto Staebler-Wronski (SW) %
52, 53]

Staebler y Wronski ( 1977) ! observaron q ue e n ¢ ondiciones d e ¢ xposicion
prolongada de luz solar, hay un decremento en la fotoconductividad y conductividad en
oscuro de 1 a-Si:H (figura 1.10). S in embargo, t ambién o bservaronq uec one |
recalentamiento d e 1 as muestras d e a-Si:H at emperaturas ~ 150° C en am biente d e
hidrégeno estos cambios son reversibles ). Ellos sugieren que estas observaciones son

debidas al incremento reversible en la d ensidad de estados actuando como centros de
recombinacion dentro del gap 6 ptico. Lo que hace que, del producto uz, eltiempo de
vida de los po rtadores minoritarios 7 disminuya c onsiderablemente. La figura 1. 10

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

funcion del tiempo.

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

. . ., 53
(obscura oy e iluminada con radiacion solar c,) 31,
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De larelacion 1.19, si la fotoconductividad (Ac) esta gobernada por

Ao =qGtu

Donde p ara c ierto m aterial la movilidad ( ) y lav elocidad d e g eneracion G son
constantes, entonces la fotodegradacion es causada s6lo por cambios en el tiempo de
vida (7); el cual esta directamente relacionado con la densidad de defectos. Este efecto
ocurre incluso para energias del foton por arriba de 1 eV, aunque el Gap 6ptico de a-
Si:H sea de alrededor de 1.7 eV P*,

Elproceso d e cr eacion d e estos d efectos es r esultado d el movimiento d e 1 0s
atomos de hidrégeno de ntro de I material ). E1proceso inicia en la r ecombinacién
banda-banda no radiativa de pares electron-hueco fotogenerados, en estados localizados
de las colas de banda, correspondientes a los estados de enlace y de antienlace de los
enlaces débiles Si-Si. La recombinacion libera suficiente energia para romper la union
débil y generar un defecto. Cuando un enlace débil Si-Si es roto, también un enlace Si-
H se rompe y el atomo de hidrogeno se mueve desde su sitio para estabilizar el enlace
roto gracias a su alto rango de difusion y cuando el &tomo de H se inserta, el resultado
es otro enlace Si-H yun Db que s6lo puede ser enlazado con H. Existen modelos que
sugieren que los defectos 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 as h idrogeno para
estabilizarlos [**!. Sin embargo, en el proceso de recocido los atomos de hidrégeno de la
atmosfera generada saturan los enlaces sueltos generados anteriormente !> #+ 4% 3% 53]
De maneraq uee | efecto S taebler-Wroski, es 1 acr eacion e ne xceso d e d efectos
metaestables por la recombinacion de p ortadores fotoexcitados, donde su densidad se

correlaciona con el contenido de hidrogeno y el gap optico del material.

1.7.3 EIH en la organizacion estructural.

Otro efecto que se ha o bservado con la hidrogenacionde a-Sies que ayuda a
organizar 1 a red, de modo que cuando se au menta la dilucion de hidrogeno pue de
modificar la e structurad e la p elicula d epositada, incrementando el o rden de | argo

alcance; por ejemplo, pasar de una pelicula amorfa a una fase microcristalina, pc-Si:H.

33



Los en laces menos e stablesd e Si-H y S i-Sid ela-Si:H s on mas p ropensos a
romperse por el efecto del hidrogeno atdémico. Cuando son rotos, se forman enlaces Si-
Si mas estables y ordenados, incrementando asiel orden de largo alcance del rearreglo
de laredde Si " %% La figura 1.11 es un diagrama de fase de silicio que muestra
que a a ltas d iluciones de hidrogeno 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 peliculas delgadas utilizando
silano (SiH4) como gas precursor en PECVD, a una potencia RF y temperaturas fijas y

usando sustrato de ¢-Si ¢,

Es posible explicare el efecto de la dilucion de hidrégeno durante el crecimiento
de la siguiente manera. En el material, las configuraciones de enlaces mas estables de
Si-H (como los e nlaces Sin-H,) y los enlaces n o d eformados de S i-Si son mas
resistentes como para ser rotos por el efecto del hidrogeno cuando penetra en lared
durante e 1 cr ecimiento. Entonces: (1) el hidrogeno at 6mico atacal a peliculae n
crecimiento, eliminando los enlaces menos estables (enlaces Si-H monohidridos y Si-Si
deformados), que se encuentran en lugares energéticamente desfavorables; (2) unalto
flujo de hidroégeno atdémico promueve la difusividad superficial de los atomos de modo

que pue dan moverse a posiciones mas e stables de energia y obtener ya sea, e nlaces
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estables Si-H, con su respectivo enlace insatisfecho vecino, o reconstruirse en enlaces
no deformados Si-Si que no puedan ser rotos por el hidrégeno; (3) el hidrégeno atdémico
se difunde en lared reestructurandolay creando cada vezunared mejor o rdenada,
haciendo también mas estable al material ante irradiacion prolongada.

El incremento d e orden estructural at ravésd e d ilucion de hi drégeno seh a
observado e n muchas técnicas d e deposito, i ncluyendo PECVD y p or s upuesto, las
transiciones ocurren a diferentes niveles de dilucion segun la técnica *°!. La transicion a
estructuras m 4s o rganizadas en materiales de s ilicio hi drogenado, r esultado de las
diferencias en las condiciones de crecimiento, permite que el material vaya adoptando
las ventajas de estabilidad de la estructura sin perder las caracteristicas 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 ***°!,

1.8 Elsilicio polimorfo hidrogenado pm-Si:H.

Parap ropositos f otovoltaicos seb uscan materiales econdémicos conl as
propiedades de ab sorcion optica del a-Si:H yc on las propiedades det ransporte y
estabilidad del pc-Si:H. Este objetivo ha llevado a m uchos g rupos a b uscar nuevas
condiciones d e de posito de p eliculas d elgadas d e s ilicio empleando alta diluciéon de
hidrégeno. Asi, b uscando | as co ndiciones ¢ ptimas p ara e 1 cr ecimiento m ediante e 1
control de dilucion de hidrogeno, se comenzaron a cr ecer peliculas inhomogéneas p or
depdsitos PECVD enco ndicionesd e,p eros in llegara, p roducirp eliculas
microcristalinas. De esta manera, bajo condiciones selectas de dilucion de hidrogeno, se
encontro u nnu evo t ipo d e material formado p or u na es tructura d e co nglomerados
(camulos o clusters) de atomos de Si de tamafio nanométrico embebidos en una matriz
amorfa. A esta nueva estructura, que mejora las propiedades electronicas y de transporte
conrespecto a las del a-Si:H, Cabarrocas '™ lallamo silicio pol imorfo hi drogenado
nanoestructurado, pm-Si:H 12431,

Se h a co nstatado q ue | as p eliculas d e pm-Si:H, en co mparacién co na -Si:H,
muestran, una a lta eficiencia d e d opado, mayor brecha 06 ptica, a tribuida a e fectos de
confinamiento cudantico, permitiendo unat ransiciond e Gap indirecto a Gap cuasi-
directo y u na mejor e stabilidad ante exposicion prolongada a lar adiacién solar.
También se ha reportado que puede aumentar la movilidad de los huecos y disminuir la

densidad de defectos, incrementando la longitud de difusion. Ademas, contrariamente a

35



las peliculas de silicio protocristalino (materiales producidos cerca de la cristalizacion),
las peliculas de pm-Si:H se pueden hacer de espesor mucho méd s delgado. Todas estas
mejoras optoelectronicas, junto con el hecho de que puede ser depositado en el mismo
equipo usado para crecer a-Si:H y pc-Si, hacen que el pm-Si:H sea un complemento
ideal para aplicacion en dispositivos fotovoltaicos '* 2! %%,

Es bien sabido que las caracteristicas estructurales del pm-Si:H, como el tamafio
promedio y la densidad de los granos (nanocristales), asicomo su fraccion cristalina,
son 1 as m 4s i nvolucradas en las p ropiedades optoelectronicas. S in e mbargo, estas
caracteristicas estructurales son mucho mas influenciadasp orl ap resencia del
hidrégeno, que se asocia con la modificacion de las redes de Si-Si( ver figura 1.12),

controladas por la dilucion de hidrogeno '-2% 7,

(a)

Fig. 1.12. Ilustracion del cambio de tamafio de un nanocristal en funcion de los
enlaces con hidrogeno: a) de una matriz amorfa, b) a una pelicula de pm-Si:H. En

amorfo la superficie de los clusters es pasivada en su mayoria por enlaces Si-H ¢,

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

Existen diversos métodos de sintetizar silicio en sus diferentes formas, y uno de
los mas sa tisfactorios h an sido la d escomposicion d e g as s ilano ( SiHs) mediante la
técnica de deposito quimico en fase vapor asistido por plasma, PECVD [1>- 1% 21361 "gjpy
plasma, el S iH4 se de scompone a alrededor de 4 50°C pr oduciendo pe liculas a morfas
muy costosas y de baja calidad, ya que a e stas temperaturas altas no se retiene el H. El

silano, como gas pirolitico, reacciona explosivamente con aire o vapor de agua, por lo

que es necesario diluirlo durante la reaccion. Asi, el deposito de peliculas hidrogenadas
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realizado ab ajas t emperaturas r equiere d e u na fuente d e en ergia p ara d isociar la

molécula de silano, siendo éste el papel del plasma *!

. Sin embargo, en el proceso de
deposito por PECVD, apesar de constar de un reactor r elativamente s imple, e xisten
variables que d eben ser controladas. De entre | as v ariables m &s i mportantes esta la
presion de la camara de reaccion, que influye en el camino libre medio de las colisiones
de las moléculas del 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 disociacion del gas y por
lo tanto la rapidez de crecimiento de la pelicula. El flujo de gas determina el tiempo de
permanencia d e las e species en el reactor ylatemperatura del sustrato controla las
reacciones quimicas y la movilidad de las especies sobre la superficie en crecimiento

[45]

Asi, la formacion de peliculas delgadas de pm-Si:H resulta de la produccién de
particulas, camulos de silicio y na nocristales, en fase gaseosa dentro del p lasma que
inciden en la superficie de pelicula y se incorporan en la matriz de a-Si:H. Por lo tanto
es deseable controlar el tamafio de los clusters de la pelicula, ya que este tamafio tiene

influencia sobre las propiedades op toelectronicas d el material ['*],

El aumento en la
velocidad de de pdsito puede s er cau sado p or un au mento en la co ncentracion d e
radicales (H, H,, SiH, SiH,, SiHj3, etc) en la fase gaseosa. Esto se realiza aumentando la
presion y lap otenciaR F, yaqueconestose aumentae ltiempo d er esidenciay
proporcion de estos radicales enelplasma ycon ello la disminucién del camino libre
medio hacia el sustrato. Al mismo tiempo, en la fase gaseosa, el hidrogeno se consume
en r eacciones s ecundarias, r educiendo s u at aque, lo q ue au menta la velocidad d e
deposito propiciando el crecimiento de cristales, facilitando asi la formacion de clusters
nanocristalinos. De este modo, con el aumento de la presion, el gas es mds reactivo, lo

que intensifica las colisiones entre radicales [**],

1.9 Gases precursores de silicio para PECVD.

La gran mayoria d e t rabajos r eportados emplean s ilano (SiHs) como fuente de
silicio en la o btencion de pm-Si:H. E sto, en gran medida, es por el hecho de que se
descompone a e nergias relativamente bajas que favorecen las altas tasas de depdsito, a
diferencia d e t etrafluoruro y t etracloruro d e silicio (también precursoresde Si). S in
embargo su principal desventaja, dejando a un lado su caracter piroforico y explosivo,

es que al utilizar mezclas de silano altamente diluido en hidrégeno, durante el proceso
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PECVD, se contribuye a una incorporacion e xcesiva d e e nlaces d ébiles Si-H en la
peliculas d e pm-Si:H, llevando al material a la d egradaciéon d e s us p ropiedades
optoelectronicas después de una prolongada exposicion a la radiacién solar. La figura
1.13 muestra la comparacion en la fotosensibilidad de muestras crecidas con SiHs para

diferentes fracciones cristalinas.
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Fig. 1.13 Comparacion en la sensibilidad eléctrica en muestras de a-Si:H, pc-

Si:H (a dos fracciones cristalinas, 31% y 96%) y pm-Si:H. Todo crecido con SiH, !"*.

Debido a que la de gradacion s igue pr esente e ne 1 p m-Si:H, se h anes tado
investigando atomos alternativos de pasivacion de mayor masa y menor coeficiente de

581 En particular, gases

difusién que el hidrégeno, tales como deuterio, fluor y cloro
como los silanos clorados, es d ecir, SiH,ClL, SiHCl; y SiCly se hanutilizado enel
crecimiento d e p eliculas d elgadas con el objetivo d e mejorar las propiedades de los

materiales 7%

1 Eluso de cloro en procesos de plasma PECVD tiene algunas ventajas
talesc omo 1) mejora la c ristalizacion en las muestras, ii) e 1 p roceso s er ealiza a
temperaturas inferiores, y iii) hay una menor incorporacion de enlaces débiles Si-H.

El hecho d e u tilizar ¢ ompuestos ¢ lorados, ¢ omo di clorosilano, (SiH,Cl,) o
tetracloruro d e silicio (SiCls) hace que haya una competencia entre el hidrogeno que

contribuye al crecimiento de la pelicula, y el hidrogeno que se combina con el cloro en
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formade HCI, yqueseescapaen forma gaseosa sin co ntribuir al cr ecimiento. E sta
reaccidn genera una menor incorporacion de enlaces metaestables Si-H en la p elicula
creciday que afectan las propiedades eléctricas de la misma. Sin embargo, ademas de
serun gas mas seguro que el silano, el SiH,Cl, es mas facil de d escomponer que e 1
SiCly, lo que genera una mayor tasa de crecimiento con respecto a este ultimo.
Recientemente, u tilizando diclorosilano ( SiH,Cl,) se han o btenido diferentes
formaciones de silicio cristalino (de nc-Si a pc-Si) en el interior de la matriz amorfa,

3,4, 5, 34
43341 Qe ha observado que eluso de

dependiendo de las condiciones de deposito |
diclorosilano como gas precursor en el proceso de PECVD favorece la o btencionde
enlaces Si—Cl en la superficie ya que estos enlaces son mucho mas estables (4.75 eV)
que los enlaces Si-H (3.4eV)o Si-Si(2.4eV) %1 Sine mbargo, e studios mas
extensos sobre los efectos de la quimica del cloro en estos sistemas son necesarios. Por
ejemplo, los1imites en el que la in corporacion de c loro para el proceso empieza a

degradar las propiedades de las p eliculas estan aunsine xplorar yesaes unade las

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

A c ontinuacion se d a u na breve d escripcion d e la p arte e xperimental d e la
investigacion. P rimero s e de scriben lasd iferentest écnicasd e car acterizacion
estructurales, morfologicas y Opticas utilizadas para la investigacion. Posteriormente se
muestran las técnicas del analisis quimico empleado y al final se d escribe el montaje

experimental que se realiz para estudiar la fotodegradacion de las muestras.

2.1 Caracterizaciones Morfoldgicas y Estructurales.

Debido a que las muestras utilizadas en la investigacion estan formadas por el
mismo m aterial b ase, pm-Si:H, es necesario identificarlas intrinsecamente p ara p oder
diferenciarlas. Este propdsito se cumple al obtener la morfologia superficial y estructura
interna d e cad au na, co n la hipotesis d e q ue e stos p ardmetros n o cambianconla

radiacion intensa y prolongada a la cual seran sometidas.

2.1.1 Microscopia de Fuerza Atomica, AFM.

La microscopiad e fuerza atdmica ( AFM, A tomic Force M icroscopy) p ermite
“observar” la morfologia superficial. En general, un microscopio de AFM se basa en la
interaccion local e ntre una punta de prueba y la s uperficie d e una muestra, lo c ual
proporciona imagenes t ridimensionales d e s uperficies ¢ on al ta r esolucion es pacial.
Debido a esto, el AFM es utilizado en la caracterizacion de materiales para determinar
sus propiedades fisicas. Este microscopio trabaja en diferentes modos de operacion para
obtener la topografia de la superficie de la muestra; como Tapping, Contacto e Imagen
de F ase. También puede determinar las propiedades fisicas de 10s m ateriales ¢ omo:
viscoelasticidad, fuerza eléctrica y fuerza magnética. Basicamente, el AFM monitorea la
superficie de la muestra conuna puntaderadio de curvaturade 10 a 60 nm que se
localizaal finald eun cantiléver °'). L as fuerzas interatomicas ( fuerza d e V an der
Waals) entrel a puntay 1 am uestra provocanl a deflexiéon del cantilévery
simultdneamente un d etector mide e sta d eflexion a medida que la punta se d esplaza
sobre la superficie de la muestra generando una micrografia de la superficie (figura 2.1).

Para e 1 a nalisis d e las muestras d e pm-Si:H se utilizé lat écnicade T apping,
también llamada d e co ntacto i ntermitente, e 1 cu al mide la t opografia de la muestra

tocando intermitentemente s us uperficie. E sencialmente, la informacionq ue
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necesitaremos, ademas de poder visualizar la superficie con imagenes, es la rugosidad
cuadratica media (RMS, Root Mean Square), 1a topografia y la distribucion de alturas.

Las imagenes 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 11 nstituto de F isica-UNAM. L as imagenes
fueron p rocesadas y medidas mediante e 1 s oftware Wi nSPM V ersion 4 07 ( .22), ©
1989-1999.

Fig. 2.1. Esquema del funcionamiento de un microscopio AFM

La morfologia superficial depende de las condiciones de depdsito y su control es
importante, y a que las inhomogeneidades de gradan las pr opiedades e lectronicas de 1

. 1 [27, 62,63
material 27 %%

I, Ademas, la gran rugosidad superficial afecta la utilizacion de e stas
peliculas co mo i nterfaces e n d ispositivos, as pecto i mportante en la fabricaciond e
estructuras f otovoltaicas. L a o btencion d e p eliculas b ajo d iferentes ¢ ondiciones d e
crecimiento puede variar la rugosidad superficial debido al aumento en la cantidad de

(14151 Por 1o tanto, es

especies q ue interaccionan con la superficie d e crecimiento
importante o bservar co mo se ve a fectada la morfologia superficial en funciénde los

cambios en los parametros de crecimiento utilizados en el presente trabajo.
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2.1.2 Espectroscopia Raman

La espectroscopia Raman es una herramienta que proporciona valiosa informacion
estructural de la muestra en estudio para su identificacién. Es una técnica no destructiva
que se realiza d irectamente s obre el material, no requiere ningln tipo de preparacion
especial y se pueden analizar materiales en estado sélido, liquido o gaseoso.

En general, la técnica se basa en hacer incidir un haz de luz monocromatica sobre
una m uestra para examinar la lu z dispersadap or ella. L am ayor parte delaluz
dispersada presenta la misma frecuencia que la luz incidente (dispersion de Rayleigh) y
no aporta informacion s obre la composicion o estructura de la muestra analizada. Sin
embargo, una fraccion muy pequefia de esta luz dispersada presenta un cambio ensu
frecuencia resultado de la interaccion de la luz con la materia. Esta luz dispersada con
frecuencias distintas a la radiacion incidente es la que proporciona informacion sobre la
composicion molecular de la muestra y se conoce como dispersion R aman. De manera
que 1 as nuevas frecuencias, | lamadas de Raman, son caracteristicas de la n aturaleza
quimica y el estado fisico de la muestra e independientes de la radiacion incidente.

Los iones y atomos enlazados quimicamente que conforman al material tienden a
oscilar térmicamente a frecuencias car acteristicas correspondientesa  estados
energéticos fundamentales de v ibraciony rotacion, que dependen de la masa delas
particulas que intervienen y el comportamiento dinamico de los enlaces existentes. La
dispersion R aman analiza las e nergias delos f otones dispersados por los choques
inelasticos del foton conla molécula debido ala interaccion luz-materia. E1 choque
provoca transferencias de energia entre el foton y la molécula, llevando a esta ultima a
realizar transiciones de e nergia correspondientes al as frecuencias Raman. L o que
ocurre es que los fotones incidentes, con energias mayores a la diferencia de energias
entre los estados fundamentales de vibracion y rotacion de las moléculas de la muestra,
que logran interactuar con la molécula, la llevan transitoriamente a un nivel superior no
permitido, e 1cu al abandonar 4pidamente p ara regresaras u nivel fundamental,
emitiendo un foton cuya frecuencia d ependera d el s alto en ergético r ealizado p or la

molécula (Figura 2.2) Y,
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Fig. 2.2. Esquema del efecto de la espectroscopia Raman.

Ele quipo R aman utilizadoe sun T 64000J obin-YvonH oribac ont riple
monocromador. La fuente de excitacion es la linea 514.5 nm de un laser de Ar’ Lexcel.
Todas las mediciones fueron realizadas a t emperatura ambiente en aire. L as muestras
fueron irradiadas a una potencia de 20 mW con el laser semi-enfocado para no afectar la
estructura i nterna. E 11 ango d ¢ medicion fue entre 400 y 600 cm’, el tiempo de
integracion de | as m ediciones fue de 1 minuto. La s efial R amans e obtuvo con un
detector C CD en friado. E ste eq uipo p ertenece a | D epartamento d e F isicad e la
Universidad Autébnoma Metropolitana unidad Iztapalapa de la ciudad de México.

Se hareportado en la literatura que el pm-Si:H tiene mejores p ropiedades d e
transporte r especto al a-Si:H, un mayor r ango d e ab sorcion en la p arte v isible d el
espectro solar, un gap optico variable y menores efectos de degradacion con luz ),
Como estas propiedades de penden de | t amafio de lo s n anocristales, es d e p rimordial
importancia realizar la d eterminacion d e estost amafios, as ico mod e la fraccion
cristalina d e pm-Si:H, e n d onde la e spectroscopia Raman ha sido utilizada c omo la

principal técnica de estudio.

2.2 Caracterizacion éptica.

Uno de los intereses de este estudio es determinar el Gap 6ptico de cada muestra

como una funcion de la estructura interna. Para ello, es necesario obtener el E;” en cada
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muestra y describirlo como resultado de la estructura interna, lo cual lleva a que nuestra
hipotesis se extiende a q ue este parametro tampoco deberia cambiar con la exposicion

prolongada a la radiacion solar.

Para determinar el Gap optico, E.”, que caracteriza a cada estructura de pm-Si:H

en funcion del tamano y densidad de los nanoclusters, se utiliza la siguiente técnica:

2.2.1 Espectrofotometria UV-Visible y obtencion de £”.

La espectrofotometria U ltravioleta-Visible (UV-Vis) es una técnica basada en la
absorcion d e r adiacion electromagnética e n e 1 rango ultravioleta-visible (A~200-1100
nm) por p arte d e las moléculas d e la muestra (figura 2.3). E sta ab sorcion p rovoca
transiciones directas d e ¢ lectrones desde la banda d e valencia (BV)a la bandade
conduccion (BC), lo cual es muy util para determinar el Gap de un semiconductor. Sin

embargo, d ebido a la co mplejidad d e o rganizacidn at dmica d e u n material a morfo,

nanoestructurado o incluso polimorfo, se utiliza el modelo de Tauc para estimar el £

a partir de o btener un espectro de transmitancia en el rango U V-Visible y conocer el

espesor de la pelicula estudiada.

Fig. 2.3. Esquema del espectrofotometro UV-Visible.

El espectrometro u tilizadoes u n JASCO V630 propiedad de 11 nstituto de

Investigaciones en Materiales de la UNAM. Las mediciones se hicieron en las peliculas
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crecidas s obre s ustratos d e cu arzo, el cu al se utiliz6 co mo r eferencia. Eles pectro

obtenido con este equipo es de transmitancia 7, que se describe mediante la relacion:

logTzlog]I—T. (2.1

0

Donde /j es la intensidad de radiacion incidente y /7 es la intensidad de radiacion

transmitida, la cual atraviesa toda la muestra absorbente de espesor d en la relacion:

I, =1 e (2.2)

o

De manera que e s po sible obtener un es pectro del coeficiente de absorcion, o
como funciénde la energia incidente, utilizando la ley de L ambert-Beer que relaciona

. , . . .oy 64
linealmente este parametro con la absorbancia A, descrita por la relacion **:

Ao a(hv)d (2.3)

Por lo t anto, co mo u na ap roximacion (pues no estamos tomando en cuenta la
reflexion, ni la dispersion de la luz), el espectro del coeficiente de absorcion, necesario
para el uso del modelo de Tauc, queda expresado en términos de la Transmitancia o de

la Absorbancia medidae ne Ir ango d e en ergia (Av) del osfotones incidentes a 1

material, de la siguiente manera.

1 100 A
h —Log— 5 h — 2.4
al v)ocd 08—~ 0 o V)OCd (2.4)

Asi, m ediante lar elacion2 .4 esp osible d eterminare 1 Gap delma terial,
empleando el modelo de Tauc, ahv = B (hv — E,)°. El motivo de utilizar el modelo de
Tauc p ara nuestras muestras q ue no s on co mpletamente a morfas e s debido a q ue se
toma la zona de méaxima absorcion dptica del material, cumpliendo de esta manera una
de las hipotesis mas importantes del modelo. Por lo tanto, se obtiene el Gap Optico de

cada muestra d el p m-Si simplemente r ealizando un a juste linealen la zonade a Ita
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absorcion del grafico de (ahv) “ vs hv, asumiendo que este ajuste intercepta al eje de

las abscisas hv en un valor cercano al gap optico del material.

2.2.1.1 Perfilometria

Se utiliza esta técnica para conocer el espesor de las muestras, parametro que es
muy importante ya que se utiliza en varios de los modelos descritos en el Marco Teorico
de este trabajo para obtener, a p artir d e o tras m ediciones, a lgunas car acteristicas del
material. La perfilometria mecénica o de contacto es una técnica de andlisis 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 1a superficie haciendo un barrido
lineal y manteniendo co nstante la fuerza de golpeo que el estilete r ealiza s obre la
superficie de la muestra. Incluso, la realizacion de barridos sucesivos y paralelos puede
componer los r esultados p ara o btener u n mapa t ridimensional hasta co n resolucion
nanométrica en el eje vertical. E xisten numerosos estiletes diferentes para las distintas
aplicaciones, con radios que van desde 50 nm a 25 pum, para la caracterizacion de zanjas
estrechas y profundas. En particular, esta técnica la utilizamos para obtener mediciones
muy precisas de los espesores de nuestras p eliculas d elgadas. Para lograrlo se cubri
una zona del sustrato antes del crecimiento de las peliculas, formando un escalon entre
el sustrato y la pelicula. E1 barrido horizontal de la punta recorre linealmente desde la
zona sin pelicula hasta la zona con deposito, atravesando el escaldon, obteniendo asi el
tamafio del mismo. La medida del e spesor se calculd a p artir de una a ltura p romedio
sobre laz onad ed epdsito t omando la di stancia a 1s ustrato ¢ omo r eferencia y
promediando las a lturas o btenidas d e 5 barridos en zo nas d iferentes at ravesando
siempre el escalon.

Para l1as mediciones se utiliz6 un instrumento S loan D ektak [ IA. Este ap arato
puede hacer mediciones verticales desde 10 nm y hasta 65 pum, y tiene una fuerza de
estilete aproximadamente de 500 mN. Ademads c uenta con una cd mara montada que
permite facilitar 1a colocacion de las muestras. El equipo es propiedad del CCADET-

UNAM.

2.3 Técnicas de analisis quimicos.

Para darle interpretacion quimica a las diferencias en las propiedades 0 pticas y

electronicas de las muestras, realizamos un andlisis de caracterizaciones quimicas a cada
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muestra. Con esto es p osible d eterminar la c omposicién quimica de cada material, la
deteccion de variaciones en dicha composicion en funcion de la profundidad respecto a
la s uperficie, d etectar es tados d e oxidacion e xistente y t ipos y formas d e en laces
quimicos. Ademas, con el andlisis se ayudard a determinar el grado de pasivacion de los
nanocimulos de cada muestra y el nivel de estabilidad de cada material ante las intensas

y prolongadas radiaciones a las cuales se someteran.

2.3.1 Espectroscopia de fotoelectrones inducida por rayos X (XPS)

Esta técnica permite r ealizar e | a nalisis q uimico d e una s uperficie midiendo la
energia de los e lectrones o btenidos de ella. Se fundamenta en el efecto fotoeléctrico
donde la radiacion que incide sobre la superficie es tal que provoca que los electrones
del material sean expulsados. El foton incidente interacciona con el electron de un cierto
orbital at dmico, con una transferencia total de la energia del foton hacia el e lectron,
ocurriendo la emision del electron del 4tomo. Cuando el electréon es arrancado de la
superficie por la energia del fotdon incidente 4v, obtiene una energia cinética E; que
puede ser medida. De acuerdo a la E cuacion de Einstein, la energia de enlace Ep esta

dada por:

Ey=hv—-E, 2.5)

Donde la energia d e radiacion incidente 4v es conocida ya que e stos eq uipos
usan r ayos X c aracteristicosde M g ( 1253.6e V)o A1( 1486 ¢ V)como fuente de

excitacion. La energia de enlace £, que se mide se asocia a en laces de tipo i0nico o

covalente en tre 4t omos. L as interacciones d ébiles en tre at omos, c omo fuerzasd e
cristalizacion o en lace d e h idrogeno, no a lterans uficientemente lad istribucion
electronica como para que se pueda observar un cambio en la energia de enlace medida.
Ela nalisis X PS masb asico de un as uperficie, pue de pr oporcionar informacion
cualitativa y cuantitativa de todos los elementos presentes, excepto H y He.

Para medir la energia cinética de los electrones se utiliza un analizador de energia
que t ipicamente es el electrostatico h emisférico. E ste an alizador consiste e nd os
hemisferios ( Figura 2.4) por los que se aplica una diferencia d e p otencial entre ellos

para dirigir a los electrones al detector. Tipicamente se aplican 5- 25 eV para espectros
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de alta resolucion (region p equefia de energia) y 100-200 eV para espectros amplios.
Con el detector multicanal se puede contar el nimero de electrones que llegan con una
determinada energia cinética. Los equipos de XPS requieren de ultra alto vacio (~10™"°
Torr) pues los fotoelectrones deben moverse de la muestra al detector sin dispersarse y
asi poder medir d e manera p recisa su e nergia cinética. Ademas, s e d ebe e vitar la
contaminacién o degradacion de |l a m uestra ya que el a nalisis es s uperficialy so6lo

abarca una profundidad < 1 nm.

de lentes

/
f/ g 4+ .
[ i/ / Analizador \ A
- electrostatico I' Sy .
Detector ;
Sistema ‘

Camara de
preparacion

: ~
[ — fp" Cristal
u W maono-
=) cromador
_ A Muestra )

Fuente
de R,

Fig. 2.4. Esquema representativo de un equipo de XPS [,

Dado que un electrén se une al &tomo por atracciéon con su nucleo positivo, cuanto
mas interno es el e lectron, més fuerte serd su enlace y por lo tanto la energia cinética
con la que escapa es menor. Esto hace que los electrones detectados sean electrones de
valencia (los menos ligados al nucleo) provenientes de las capas atdbmicas mas externas.
Ademas, la energia de enlace de un electron también variara segun el tipo de atomo (por
la magnitud de su carga nuclear) y de los 4&tomos en el entorno (los cuales pueden alterar
las distribuciones electronicas). Todo esto da lugar a un espectro de XPS.

Enun espectro amplio de XPS se pueden observar los picos de fotoemision que
son intensos y angostos (~1 eV) 1. Estos permiten identificar los elementos presentes
en la superficie ya que la posicion de cada pico corresponde a un orbital especifico (s, p,
d,et c.)d ecad ae lementod e la muestra. E1 4read el p ico es p roporcionala la

concentraciéon d el e lemento ¢ orrespondiente lo q ue p ermite r ealizar u na nalisis
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cuantitativo. Ademas, el corrimiento del pico proporciona informacion sobre el entorno
molecular, estado d e oxidacidon, at omos en lazantes, et c. E ste an alisis se d ebe r ealizar
mediante un espectro de alta resolucion en donde se analice solo la region entorno al
pico de interés. Sise requiere conocer el perfil de concentraciéon de una muestra, se
realiza u na er osion idnica d e la s uperficie, g eneralmente co n ar gon, con la cual se
obtienen los espectros correspondientes a cada profundidad.

Elequipoqueseutilizod es d em arca V G M icrotech M ultilab E SCA 2 000,
propiedad d el I nstituto d e I nvestigaciones en Materialesd e la U NAM. Ele quipo
requiere d e u n software como el “Spectral D ata P rocesor ( SPD)” parar ealizar e |
andlisis de espectros de X PS (identificaciéon y deconvolucién de picos, cuantificacion,
etc.). Por lo tanto, se determinaran de cada muestra de pm-Si:H los e spectros de alta
resolucionparaSi, Cl yO y cone llo se determinara e 1 porcentaje d e co mposicion
quimica de cada material para varias profundidades de erosion, obteniendo un perfil de
composicion at dmica. Ademas se d eterminara el grado de oxidacion de la s mu estras,

mediante los estados de oxidacidn existentes.

2.3.2 Espectrometria infrarroja con transformada de Fourier (FTIR).

Esta técnica esta basada en la interaccion de la radiacion infrarroja con la materia,
donde la zona de interés se ubica en el infrarojo medio (2.5 <A (um)< 25). Cuando
estar adiacione s a bsorbidap orl a materia p rovocal a vibraciond e los e nlaces
moleculares que la constituyen. Estas vibraciones corresponden a cambios energéticos
producidos p or transiciones ¢ ntre d istintos es tados v ibracionales yr otacionales
(estiramiento, d oblamiento, balanceo o respiracion) de las moléculas. E sta t écnica e s
muy sensible al tipo, c oncentraciéon y configuracion de los & tomos en lazados en e 1
material y por lo tanto, se utiliza para obtener i nformacion 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
lae structurad el ap elicula y la q uimica s uperficial d e los nanocristales ( enlaces
presentes en la superficie de éstos).

El eq uipo utilizado es el es pectrometro infrarrojo c on transformada d e F ourier
(FTIR) Nicolet 670 del Instituto de Investigaciones en Materiales. La luz IR procedente
de 1 a fuente ]l uminosa se transforma, conu n interferometro de M ichelson,e nu n
interferograma (funciéon de la distancia recorrida por el espejo mo vil) que después de

atravesar la muestra se convierte en un espectro (dominio de frecuencia o inverso de la
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distancia) mediante una operacion matematica denominada Transformacion de Fourier
(FT). Las muestras u tilizadas fueron las p eliculas d e p m-Si:H d epositadas s obre
substrato de Silicio d e a lta r esistividad. Los e spectros obtenidos son de transmision
infrarroja en el intervalo d e 4 00-4000 cm™. Antes de co locar 1a muestra p rimero se
obtienen los espectros de referencia de los substratos para sustraer su contribucion y asi
obtener la informacidn correspondiente inicamente a la pelicula de pm-Si:H depositada.

Los modos de vibracion de los diferentes enlaces Si-H se presentan a nlimeros
de onda especificos, y los corrimientos de estas bandas estan intimamente relacionados

135, 56

conla formacion de n anoestructuras ] Latabla 2.1 muestra algunos modos de

vibracion fundamentales, para enlaces Si-Si, Si-Cl, Si-O, y Si-H.

Enlace Modos NuUmero de onda
vibracionales (IR) [cm™]

Si-Si Respiracion 460

Si-Cl Estiramiento 584

SipH, Doblamiento 600-750
Si-O Doblamiento 810
Si-O Estiramiento 1000-1300
Si-H Estiramiento 2000 - 2100

Tabla 2.1. Modos de vibracién fundamentales de algunos enlaces con silicio % ¢,

Algunos autores han reportado la presencia de nanocristales y nanocimulos en la
matriz d e a-Si:H cuando e | es pectro m uestra co rrimientos a b ajas frecuencias en la
banda de 630 cm™ [*1. También se ha reportado que para el silicio polimorfo, la banda
correspondiente a | modo d e vibracion d e e stiramiento d e los e nlaces S i-H p resenta
bandas en: 2000 cm™, y2090 cm’. La primerase atribuye a enlaces S i-H aislados,
sugiriendo una matriz de a-Si:H '®*! mientras que la banda asociada a 2090 cm™ indica

.y .o - [68-69
una mayor fraccion de huecos o superficies internas en el pm-Si [,

2.4 Dispositivo para medir la fotoconductividad y conductividad obscura.

Uno d e los p rincipales o bjetivosd e lap resente investigacionr adicae n

determinar el gr ado de foto-degradaciéond e las peliculas de Igadas de p m-Si:H
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depositadas us ando di clorosilano ¢ omo ga s p recursor. Esto s e r ealiza u tilizando e 1
efecto Staebler-Wronski, ¢ s d ecir, observar el decaimiento d e la fotoconductividad

1271 Para ello primero es

mientras la muestra se somete a iluminacion prolongada
necesario acoplar las condiciones de medicionde conductividad (o conductividad en

obscuro, o) de cada muestray el método mas comuiin es utilizar la ley de Ohm para
obtener este parametro a partir de la resistividad especifica p mediante la técnica de dos

puntas.

2.4.1 Técnica de 2 puntas

Para emplear la técnica de dos puntas es necesario realizar sobre e | material e |
depdsito de electrodos conductores con geometria bien definida, ya que la ley de Ohm
permite o btener la co nductividad a p artir d e la r esistividad e specifica co nociendo e 1
espesor de la muestra y las dimensiones de los contactos 6hmicos que seran depositados
en | as m uestras, procurando garantizar un buen contacto dhmicoen launionde
conductores y semiconductores. De esta manera se obtendran las curvas de corriente en

funcion del voltaje aplicado, Ip-7 mediante la relacion: '

1 wd VvV wd
p=R—=—— (2.6)

o, L I, L
Donde V ese lv oltaje aplicado en tre e lectrodos, Ip es la co rriente en c ondiciones
obscuras, W es el ancho de los electrodos, L la separacion y d el espesor de la pelicula
de pm-Si:H.

Esta técnica, au nque s imple, r esulta inexacta p ara muestras p oco r esistivas
(materiales conductores cuya resistividad es del orden de 10™® Qm), ya que permite la
generacion de resistencias parasitas. De modo que la resistencia total de la técnica de 2

puntas para estos materiales estd dada por [*!!

R, = I; =2R, +2R, +R, 2.7)

Donde R, es la resistencia de contacto mecanico del electrodo metélico con la muestra
semiconductora, Ry, eslar esistencia d ispersada encontrada por la co rriente cu ando
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fluye del electrodo metalico a la muestra semiconductoray Rs es la resistencia propia
del s emiconductor. Sin e mbargo, el e fecto d e las r esistencias p ardsitas p uede s er
despreciable si la seccion transversal del especimen es relativamente uniforme (deposito
de contactos con geometrias bien especificas y espesor de la pelicula uniforme). Por lo
que se puede decir que esta técnica es 0 ptima para materiales con alta resistividad, ya
que R. y Ry, serand espreciables en presencia de Rs. En nuestro cas o las p eliculas
delgadas de pm-Si:H son basadas en silicio, cuya resistividad es de aproximadamente
4x10° Qcm, haciendo que las muestras sean muy resistivas y la técnica sea confiable.
Dado q ue las muestrass ond e material semiconductor fotoconductor, | as
mediciones se deben realizar con un minimo de ruido eléctrico, térmico y 6ptico. Por lo
cual, las restricciones en las medidas son: la corriente debe permanecer suficientemente
baja p ara p revenir e | ca lentamiento d e la muestra, el voltimetro d ebe t ener una a lta
impedancia de entrada (10'* ohms), las mediciones deberan ser hechas en oscuridad con
los equipos suficientemente lejos o aislados de los contactos depositados. Para cumplir
lo anterior se fabric una camara basada en una jaula de Faraday ["*), de modo que se
puedan realizar mediciones de corriente obscura muy pequefias sin interferencia o ruido
eléctrico externo. Llevando a cabo todas estas condiciones es posible utilizar la técnica

de dos puntas para obtener o, en nuestras muestras apropiadamente. La figura 2.5 es

una fotografia mostrando el sistema descrito desde su exterior junto al arreglo de fuente

de voltaje y electrémetros utilizados para las mediciones.

Fig. 2.5. Fotografia mostrando por fuera el sistema fabricado en base a jaula de Faraday.
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La preparacion de las muestras para realizar las mediciones eléctricas consiste en
la e vaporacion de electrodos de plata (99.9% de pureza), con una evaporadora tipica
propiedad del Instituto de Fisica. Para ello fue necesario construir mascarillas de metal
con orificios con las d imensiones requeridas y de ese modo evaporar la plata con las
muestras descubiertas en las zonas deseadas. Los depdsitos se realizaron sobre cada una
de 1 as m uestras crecidas s obre cu arzo ( material a ltamente r esistivo) conel finde
asegurar que l a co nduccidon s ea debida Unicamentea la peliculad e p m-Si:H. Las
dimensiones de los electrodos son de 1 mm de ancho y de separacién y 5 mm de largo
(figura 2.6-a). Para formar | os contactos éhmicos fijos, 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 drea entre electrodos.

Fig. 2.6. a) Dimensiones de los electrodos evaporados sobre las peliculas 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 6hmicos.

Con el p roposito d e g arantizar un buen ¢ ontacto 6hmico estable mientras s e
manipulan las muestras, cad a a lambre d e co bre s e fij6 co nr esina ep 6xicaa los
portaobjeto, d e m anera q ue los alambres se p uedan mover lib remente ypo der
conectarlos a las mordazas del circuito sin correr el riesgo de que se despeguen de la
pintura d e p lata. De es ta formatambiéneléareade la muestra es tudiada e ntre los
electrodos q ueda en capsulada e vitando el co ntacto cone la mbiente ys usp osibles
procesos de oxidacion posteriores a la irradiacion. Es importante resaltar que esta resina

es suficientemente transparente para dejar pasar la mayoria del espectro de emision de
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la fuente de luz utilizada de la misma manera que ocurre en condiciones reales cuando
una estructura fotovoltaica estd encapsulada.

Tanto | as mediciones d e co rriente o bscura co mo de f otocorriente s e realizan
dentro d e la camara ys obre una b ase m etdlica 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 cAmara se encienden la lampara y
el ventilador que mantiene baja la temperatura al interior (~34° dentro del cono de luz).
La misma base metalica de las muestras tiene por encima un soporte con terminacién en
teflon para conectar la lampara. El soporte esta disefiado de modo que la lampara apunte
hacia la muestraa un a di stancia y un 4a ngulo c ontrolados d entrod elc onod e
luminosidad, de manera que sea posible determinar la intensidad luminosa de la lampara
en ese punto y convertirla en densidad de energia solar equivalente. La base metélica es
un disipador de temperatura con un orificio para colocar un termopar, de modo que la
punta se coloque en contacto térmico con la muestra dentro del cono de luz. De esta
manera es posible ir supervisando, desde fuera de la cAmara, la temperatura durante el
tiempo que dur ala medicion. Con la ayudadel ventilador esp osible d isminuir la
temperatura en la muestra, pardmetro que podria influir en las mediciones. La figura 2.7

permite ver el arreglo explicado mediante fotografias.

Fig. 2.7. a) Arreglo dentro de la camara (jaula de Faraday) para medir la fotocorriente a

temperatura controlada, b) Conexion de la muestra al circuito por mordazas.

Para ca librar la lampara fue n ecesario u tilizar una ce Ida solar co nectadaau n
; , 2 . ..
amperimetro co n dr ea e xpuestad e 1 ¢ m”". S er 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 dias
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del 19 a 124 de marzo de12013 y se obtuvo el valor promedio de la corriente leida.
Posteriormente se coloco la celda en la posicion de las muestras frente a la lampara por
alrededor de medio minuto y repitiendo esto en varios momentos para garantizar que no
haya variaciones en las lecturas. P or 0l timo, s uponiendo que lac eldat ieneu n
comportamiento | ineal, mediante r egla de tres se obtuvo la lecturade 94.27+ 2.01

mWatt.

2.4.2 Medicion de corriente obscura y fotocorriente.

Dado que de la ley de O hm (relacion 2.6.) se puede obtener la conductividad de
las muestras a p artir de su resistividad especifica, una vez conociendo el espesor de la
muestray las dimensiones de los contactos 6hmicos d epositados, entonces es posible
obtener mediciones de corriente. En condiciones obscuras (con la camara cerrada y la
lampara ap agada), co ntrolando 1a t emperatura y aplicando un potencial fijo e ntre la s
terminales de los electrodos, al medir la corriente obscura de las peliculas se obtiene el
comportamiento de 1a c onductividad en o bscuro en funcion del tiempo. Dado que la
corriente es el inico parametro que esta en funcion del tiempo, la relacion 2.8 describe
la ¢ onductividad e n o bscuro e n funciéon de 1t iempo (obtenida en Q'cm™) paralas
muestras co n 1 as d imensiones es tablecidas d e los el ectrodos con Wd elareade la

., 2
seccion transversal expresada en cm’.

1 L
o,(t)=1, (t);% (2.8)

Para medir fotocorriente en condiciones de iluminacion controlada se utiliza una
lampara de halégeno (OSRAM, 64627HLX *)) que emite en el espectro visible yla
iluminacion utilizada simula las condiciones del sol en la atmosfera (a intensidad de 94
mW/cm® yde espectro AM 1.5"). Las m ediciones i luminadas s e realizaron durante
tiempos prolongados de exposicion continua, alrededor de 250 hrs (15000 min), a una
potencia de al imentacion fija enla 14 mpara, ya que esp osible regularla potencia
luminosa dado que la ldmpara se conecta a una fuente variable de alimentacion de alto

amperaje 1Y,

! Espectro de radiacién solar en la atmosfera de la tierra.
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Para realizar las mediciones e léctricas fue necesario automatizar los equipos de
medicion, como las fuentes y los electroémetros. Esto se realizdo mediante un programa
hecho en el software Lab-View, permitiendo la comunicacion de los dispositivos con la
terminal mediante una tarjeta GPIB. El programa que se disefid controla a voluntad del
usuario los parametros de la medicion, como la cantidad de mediciones que se quiere, el
tiempo entre cada una (en minutos) y el valor del voltaje que ap lica la fuente a los
electrodos de la muestra (en Volts). De modo que el programa proporciona, en una tabla
de valores yenuna grafica en tiempo real, las medidas de corriente en funcioén de 1
tiempo, en amperes y minutos, respectivamente.

La figura 2.8 muestra una imagen o btenida del uso delprograma elaborado en
Lab-View d onde s e o bserva e |1 co mportamiento d e la corriente o bscura (cuando 1 a
lampara esta apagada) y fotocorriente en funcion del tiempo (con la lampara encendida).
Cabe senalar que para todas las mediciones la temperatura en condiciones de corriente
obscura se mantuvo alrededor de 22°C, mientras que en fotocorriente alcanzé valores de

hasta 34°C, mantenida con el ventilador encendido.

Fig. 2.8. Imagen del programa en Lab-View mostrando la medicién de corriente

obscura (inicio y final de la gréfica) y fotocorriente en funcion del tiempo.
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2.4.3 Determinacion de fotosensibilidad y su relacion con la longitud de difusion.

Para d eterminar las cap acidades de fotoestabilidad d e las muestras es necesario
obtener e | co mportamiento d e 1 a fotosensibilidad de las mismas en funcionde los
paradmetros estructurales y el comportamiento quimico de cada una.

Dado que la expresion 1.20 relaciona el producto “movilidad-tiempo de vida” con
la fotoconductividad de un semiconductor a una velocidad de generacién determinada,
en este andlisis basta estimar la tendencia temporal 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:

——— o ur (2.9)

Para ello se realizard por separado un analisis del comportamiento temporal de la
conductividad total e n iluminado (llamada f otoconductividad) y la ¢ onductividad
obscura, y se discutird como son modificados en términos de la estructura interna y la
composicion quimica para cada muestra.

Delm ismo mo do, para poder ap reciar u n ¢ ierto n ivel de pa sivacion dela s
muestras, se estimara el comportamiento temporal de la longitud de difusion, mediante

la tendencia de la fotoconductividad porcentual, que de la relacion 1.21 queda:

Ao O©,—0C,
Ly o0 —=—+—— (2.10)
o 0O,

La relacion indica la tendencia que sigue la longitud de difusion de los portadores
minoritarios fotogenerados (obtenida al juntar las relaciones 1 .19 con1.21). Deesta
manera, también se discutird este parametro en términos de las propiedades estructurales

y la composicion quimica.
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3 RESULTADOS Y DISCUSION.

A continuacion s e presentan los resultados o btenidos d e las car acterizaciones y

experimentos a los cuales fueron sometidas las muestras.

Las peliculas de pm-Si:H se crecieron sobre silicio cristalino (100) en un sistema
convencional PECVD de placas paralelas de area 1 50 cm” y 1.5 cm de s eparacion,
activado p or u na sefal d e r adiofrecuencia ( RF) de 13. 56 MHz. L os d epositos se
realizaron a presiones de 250 y 500 mTorr en la cdmara del reactor y a razones de flujos

de H, de 25,50,75 y 100 sccm, manteniendo los d emas p ardmetros c onstantes. Las

condiciones de crecimiento se resumen en la tabla 3.1 "),

Tabla 3.1. Condiciones y pardmetros de crecimiento en el sistema PECVD para las

muestras de investigacion

[75]

Potencia RF = 150 W, Flujo de Ar = 50 sccm
Flujo de SiH,Cl, = 5 scem.

Crecimientos en sustrato de Si cristalino y cuarzo

Tsustrato = 200°C. Tiempo de crecimiento = 30 min
Presion Flujo de Dilucién de
de la hidrégeno | Proporcion | hidrégeno (Dy)
Camara
mTorr] | [SC€MI | SiH,Cly/H, | Hy/(SiH,Cly+H,)
25 0.2 83.3
250 50 0.1 90.9
Yy
500 75 0.07 93.8
100 0.05 95.2

Con e 1 pr opdsito de s u p osible r eproduccion en ¢ ondiciones d istintasa las
utilizadas en la tabla 3.1 y un mejor analisis, las muestras se diferencian e identifican en
base a la dilucién de hidrogeno, Dy, ypresion, P, en la cdmara d el reactor. Ambas
propiedades resultan intensivas del proceso ya que no dependen de las caracteristicas

del equipo, por lo cual los resultados de las caracterizaciones se expresardn en base a

estos dos parametros.
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3.1 Andlisis AFM.

Lafigura 3.1 muestra micrografias 3D tipicas de A FM, obtenidas enmo do
tapping de las peliculas crecidas a P = 250 mTorr con Dy de 83.3, 90.9, 93.8 y 95.2,

respectivamente.

Fig. 3.1. Micrografias de AFM de las muestras crecidas a P =250 mTorr y Dy de: (a)
83.3,(b) 90.9, (c) 93.8 y (d) 95.2.

Al comparar las iméagenes a-d de la figura 3.1 se observan importantes cambios en
la superficie topografica cuando la dilucion de hidrogeno se incrementa. Cuando Dy va
de 83.3 2 90.9 la forma de los granulos cambia drasticamente de una forma alargada a
una mas redondeada, mostrando también una mayor cantidad de granos por unidad de
area en la imagen. Cuando Dy va desde 90.9 hasta 93.8 la cantidad de granos permanece
alta, pero la forma volvi6 a ser mas alargada (como en 3.1-a) y cuando Dy va de 93.8 a

95.2 el tamafio de los granulos incrementd manteniéndose alta la cantidad de granos.
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La figura 3.2 muestra las d istribuciones d e a lturas obtenidas de | as i magenes
topograficas de la figura 3.1 como funciéon de Dy, que se representa en co lores. Para

cada caso se incluye la rugosidad cuadratica media, RMS (por sus siglas en ingles).

Fig. 3.2. Gréficas de rugosidad RMS y topografia como funcion de Dy de las muestras

de pm-Si:H crecidas a 250 mTorr, el drea de analisis es de 1 pm’.

En el gréafico de la figura 3.2 se puede ver que, a excepcion de la muestra crecida a
la menor d ilucion, las peliculas p resentan amplias y as imétricas distribuciones de
alturas, el pico de la distribucion indica la altura promedio de los ctimulos. Es notable
que la muestra con Dy = 83.3 tiene la distribucion de alturas mas estrecha, con la alturas
de los camulos mas pequefia, ademas esta muestra presentdé un valor minimo de RMS
(1.32 nm). Esto indica que la superficie de ésta pelicula es la mas suave de todas las
crecidas a P =250 mTorr. Sin embargo, a Dy de 90.9 se observdo en RMS un aumento
muy pronunciado que va de 1.32 nm a 5.38 nm. Asimismo, se obtuvieron una mayor
distribucion de alturas y una mayor altura media. Esto es consistente con la formacion
de cimulos especulada con el andlisis de la Figura 3.1. Cuando Dy se aumenta a mas de
90.9 no se apreciaron cambios significativos, solamente el pico de distribuciones tuvo
un corrimiento a alturas menores cuando Dy increment6 de 90.9 a 95.4.

La figura 3.3 muestra las mic rografias AFM de | as m uestras crecidasa una
presion de 500 mTorr con Dy de 83.3, 90.9, 93.8 y 95.2, respectivamente.
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Fig. 3.3. Micrografias de AFM para las peliculas delgadas de pm-Si:H crecidas a
presion de 500 mTorr y dilucion de: (a) 83.3, (b) 90.9, (¢) 93.8 y (d) 95.2.

El analisis d e las imagenes a-d de la figura 3.3 muestra modificaciones en la
morfologia s uperficial c one | incrementod el ad iluciond e hidrégeno, la cual es
observada por la disminucion del tamafio de las particulas hasta la fragmentacién en Dy
95.2.Cuando Dy vade 83.3a 90.9 se observa una d isminucion de los ¢ imulos e n
tamano y altura, mostrando una forma menos alargada. En la figura 3c y 3d, cuando Dy

aumenta, esta tendencia continia, culminando en cimulos de una forma redondeada.

La figura 3.4 muestra la co rrespondiente d istribucion d e a lturas y d iferentes

rugosidades RMS en funcion de Dy representadas en colores.
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Fig. 3.4. Graficas de rugosidad RMS y topografia como funcion de Dy de las peliculas

de pm-Si:H crecidas a 500 mTorr, el drea de analisis es de 1 pm’.

La figura 3.4 muestra la distribucién de alturas y diferentes rugosidades RMS en
funciéon d e D g representadas p or co lores para presion de 500 mTorr. Cuando Dy se
incrementa de 83.3 a 90. 9 hay una c onsiderable r educcion tanto en RMS como en
topografia, que va de 13.6 a 2.89 nm, y de 50 a 10 nm, respectivamente. A partir de las
tendencias de la distribucion de alturas y de la rugosidad RMS, se puede percibir que la
topografia se vuelve més suave con el incremento en la dilucion de hidrégeno. Por su
parte, es posible observar que con el aumento de la presion de deposito, la morfologia

de la superficie presenta tendencias distintas al aumentar la dilucion.

Los cambios en las condiciones de depdsito, como el aumento en la presion de la
camara y en la dilucion de hidrégeno, que ocurren durante el crecimiento, actiian como
un r egulador t anto d e incorporacion d e ¢ loro co mo d e hidrogeno metaestable. E sto
determina los p rocesosen e lp lasma y en las uperficie, o bteniendo d iferentes

%131 "El aumentar la presion de d eposito causa que e

morfologias en cada muestra !
camino libre medio de las especies del gas disminuya, lo que implica que el tiempo de
residencia d e las e species d entro d el p lasma es mayor y la d escomposiciond e los
precursores del gas es mas eficiente, estimulando el crecimiento de los nanocristales '*-
20-211 "por otro lado, al aumentar la dilucion de hidrogeno, ademas de que se promueven

las interacciones de H atémico con enlaces Si-H y Si-Cl que resultan en alta densidad de
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sitios de nucleacion, se aumenta la extraccion de cloro de la pelicula, produciendo HCI
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 /.

Por lo tanto, para las muestras crecidas a presion de 250 mTorr y baja dilucion, el
papel del cloro sobre la morfologia de la superficie es mas prominente. Los dtomos de
cloro actuan 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
dilucion e std do minada po r la cr eacién de s itios de nucleacién que i ncrementan la
densidad del grano y disminuye su altura promedio. A 500 mTorr hay un incremento en
la ca ntidad de hi drégeno a tomico que g olpea s obrel as uperficied e la pelicula
generando cambios morfolégicos. De modo que el ataque de la superficie incrementa
cone laumento e n las di luciones causando fragmentaciones de g ranosc omo s e

evidencia en la figura 3.5.

Laf igura 3.5 muestrau na micrografia con un zoom de 200 x 200 nm
correspondiente a la figura 3.3-d (P = 500 mTorr, Dy = 95.2), en la que se observan los

granos fragmentados en pequefios agregados distribuidos en la superficie.

Fig.3.5. Ampliacion de 200 x 200 nm correspondiente a la muestra con dilucion de 95.2
a 500 mTorr. La figura muestra nanoparticulas 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 nanoparticulas 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 ( SiCl,H,), favorece la formacion d e g ranos o ¢ umulos de tamafio

34-37,76, 71

nanométrico en la pelicula en crecimiento ! 1. Algunos autores han mostrado que

hay una fuerte correlacion entre el grado d e enlaces terminales detipo H y Cl y la

rugosidad en la superficie de crecimiento, asi como en la estructura 7).

3.2 Andlisis de espectroscopia Raman.

Enla figura 3.6 se muestran los espectros Raman obtenidos de las muestras. En
los espectros se sefialan con lineas verticales las dos contribuciones correspondientes al

modo optico del silicio: tanto en 520 cm™, atribuido a la fase cristalina, como en 480

cm’, atribuido a la fase amorfa 23> 7% 71,
250 mTorr 500 mTorr
D,=95.2 ]
J\ A T
L - N [ —~
2 D, =93.8 3 | ‘ ‘
é 1 A E ’ J\ D,=938
N/\/\/
) ®
[ e g
-c i = -c
% A D, =909 % 1 '_/\ D, =90.9
.a .G M’J‘/\ \A\’v‘\
o c
8 — ——— g | ‘
= ‘ ‘ D,=833 <
| A | A DH=83’3
440 460 480 500 520 540 560 440 460 480 500 520 5‘40_1 560
N mero de onda (cm") N mero de onda (cm’)

Fig.3.6. Espectros Raman de las peliculas de pm-Si:H, mostrando con lineas verticales

las posiciones correspondientes a la fase amorfa (480 cm™) y cristalina (520 cm™).

De la figura 3.6 es posible observar que para las muestras crecidas a 250 mTorr, la
tendencia con e l au mento en la d ilucion es que los picos d e R aman s e ag udizan y
presentan un corrimiento hacia 520 cm’. Al cambiara 500 mTorr, la tendencia es que,
inicialmente para bajos valoresd e D g (83.3y 90. 9) se obtienen pi cos anchos.
Posteriormente, a D g = 93. 8 la d istribucion es de forma aguda y ¢ on c orrimiento a

numeros de onda bajos cuando incrementa Dy a 95.2. Algunos autores han mostrado
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que las asimetrias lo calizadas entre los 500 y los 519 cm™ se asocian a la existencia de
una f ase n anocristalina " *>° . Budini " mostré que 1 as po siciones de 1p ico
intermedio por debajo de 500 cm™ obedecen a efectos en las fronteras de grano entre los
nanocristales y la matriz amorfa, mientras que los picos encontrados en la region entre

500-519 cm™ seasignana los modos Opticos originados p or la fase nanocristalina
[21]

mediante confinamiento cuantico en los nanocristales de diferentes tamafios

Basados en la existencia de una tercera fase nanocristalina en las peliculas de pm-
Si:H, cada espectro mostrado en la figura 3.6 fue d econvolucionado considerando el
siguiente criterio: Dos curvas Lorentzianas correspondientes a las contribuciones nano
y microcristalinas, y una curva Gaussiana correspondiente a la fase amorfa *"» ™!, En los
casos d onde la d econvolucién s e p odia a justar a los picosen 480 cm™ y 520 cm’,
correspondientes a la fase amorfa y microcristalina, 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™. La figura 3.7 muestra el analisis deconvolutivo para uno de

los espectros de las muestras.

P =250 mTorr 520 cm?!
D,=93,8% (Lorentziana)

Mejor ajuste
entre 500y 519 cm™!
(Lorentziana)

480 cm™

(Gaussiana)

Intensidad (u.a.)

440 460 . 480 . 500 520 540 560
N mero de onda (cm)
Fig.3.7. Andlisis deconvolutivo del espectro de Raman para una muestra, representando

el andlisis realizado a todo el grupo de muestras.

Del a nalisis d econvolutivo d e los r esultados d e R aman se obtuvo |l a fraccion
cristalina, X¢, utilizando larelacion 3.1. Las areas bajo las curvas son designadas como
L4, Iy, € Ic, para representar los picos correspondientes a la fase amorfa, nanocristalina y

. . . . 8.79
microcristalina, respectivamente 78,791
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Iy +1,

= 3.1
Iy +1.+yl, -1

C

Elfa ctor y es larelacion entre la seccion transversal d e absorcion de la fase
amorfaa la fase cristalina, yse definecomo y=0.1+ exp(— D/ 250) donde D es el

tamafio de grano en Angstroms. En el caso de las peliculas pm-Si:H y = 1 considera la
mayor excitacion fondnica de la seccion transversal de la matriz de silicio amorfo, con
respecto al cristalino *%),

Por otro lado, a partir de la posicion del pico asociado a la fase nanocristalina se
puede o btener el tamafio promedio de los nanocristales, Dy, mediante larelacion 3.2,
que se basa en el modelo de confinamiento cuantico. Donde Av es el corrimiento en

frecuencia de los picos de Raman respecto a 520 cm™ 757981,

D, =2x. /2-2%V (3.2)

La figura 3.8 muestra los graficos de los co mportamientos tanto de X¢ como de
Dg, como funcién de la dilucion de hidrégeno para ambas presiones de trabajo. Para
detectar e 1 co mportamiento de es tos p ardmetros con mejor p recision, s € o btuvo la
incertidumbre d ec adad ato utilizando desviaciones tandar de 3 diferentes

deconvoluciones realizadas a cada espectro.

3) gt o 2 % % b) 7 » %2 %
250 mTorr 500 mTorr
—, 100; 5100
X c —
c 5 80! + / 5 & +\ /
[ E / o= 75
.2 60 =
& © 504
.
2 3 1
E . %/ 5 " /+/+
° e 30/ /+
= \
g o * v EI
8 25/
16 : : : :
8 84 9 9%

" Diluci 3 (% " Diluci 5 (%)
Fig.3.8. Comportamiento del tamafio promedio de los nanocristales, Dg, y de la
fraccion volumétrica cristalina, X¢, como funcion de la dilucion de hidrogeno, Dy, para
ambas presiones de trabajo: a) 250 mTorr y b) 500 mTorr. Las graficas muestran las

barras de error asociadas a las mediciones.
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De la figura3 .8 es p osible o bservar u n co mportamiento d istinto p ara cad a
diferente presion de trabajo, esto considerando las barras de error asociadas a los valores
obtenidos. P or e jemplo, pa ra250 mTorr (figura 3. 8-a) hayu na clara tendencia a
aumentar D y X¢ con el aumento de la dilucién de hidrogeno. Mientras que para 500
mTorr (figura 3. 8-b) este aumento no es tan marcado, e i ncluso si se consideran las
barras d e incertidumbre s e p uede d ecir q ue losv aloresd e D y X¢ not uvieron
modificacion significativa con el aumento de la dilucion de hidrégeno.

Los resultados de Dz y X¢ como funcion de la dilucion de hidrégeno para ambas
presiones d e t rabajo s € muestrane n la tabla 3.2. E1 valorde X¢ eselcélculo mas
conservador de la fraccidn cristalina sin tener en cuenta el e fecto de las fronteras de

grano y el pico asociado al confinamiento cuéantico de los nanocristales.

Tabla 3.2 Tamafio promedio de nanocristales, D y fraccion volumétrica

cristalina, X¢, como funcion de la dilucion de hidrogeno, Dy, y la presion de trabajo, P.

Dilucion de Tamafio Fraccion
Presion - promedio de volumétrica
hidroégeno - S
P [mTorr] D nanocristales cristalina,
H Dr [nm] Xc
95.2 42+04 94 £+ 15%
93.8 3.2+05 69 £ 7%
250
90.9 24+0.2 83+ 14%
83.3 2.7+0.3 70 £ 18%
95.2 34+04 94 £+ 16%
93.8 3.3+0.2 95+ 19%
500
90.9 3.1+03 65 £ 16%
83.3 2.8+0.3 92+ 12%

En latabla 3.2 se observa que en todas las muestras eltamafio promedio de los
nanocristales no supera los 5 nm de didmetro, de lo cual se infiere que las propiedades
opticas de las peliculas deberan estar influenciadas por confinamiento cuantico, lo cual
asuvezestara influenciado p or la d ensidad d e e stos nanocristales y su d istribucion

dentro de la matriz de silicio amorfo %,
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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 todas las muestras. E sto ultimo se puede ver claramente al calcular la
fraccion cristalina considerando el 4rea de los picos asociados a los nanocristales. Para
250 mTorr, al incrementar Dy, el tamafio promedio de los nanocristales incrementa de

2.7 nm a 4.2 nm, mientras que a 500 mTorr, Dg se mantiene alrededor de 3 nm.

Para 250 mTorr puede ocurrir que en el sistema con SiH,Cl,, cuando las especies
SiH,Cly (x + y <3) golpean la superficie de crecimiento, tanto el hidrogeno como el
cloro son extraidos preferencialmente como HCI producido del depdsito de la pelicula.
Las reacciones exotérmicas del hidrogeno atomico con el cloro emiten una considerable

88 De modo que

cantidad de energia suficiente para promover la cristalizacion local !
al incrementar la dilucion de hidrogeno, mas nanocristales son formados en las peliculas
de pm-Si:H con incremento en su tamafio. Mientras que con el aumento de la presion a
500 mTorr el camino libre medio de las especies del gas disminuye, disminuyendo la
extraccion de hidrogeno y cloro, y con ello las reacciones exotérmicas que aumentan la

cristalizacion local del material.

Para corroborar visualmente los resultados de Raman, se muestra la figura 3.9 que
corresponde ad os imagenes de microscopia electronicad et ransmisiond e a lta

1 Las iméagenes

resolucion ( HRTEM), obtenidas deu nt rabajo det esis previo
muestran las diferencias estructurales de 2 muestras crecidas a dilucion de hidrogeno de

90.9: una a 250 mTorr de presion, y la otra a 500m Torr.

Fig.3.9. Micrografias de HRTEM correspondientes a las muestras crecida a a) Dy =

90.9 y P= 250 mTorr y b) Dy = 90.9 y P= 500 mTorr .
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Enla figura3.9 se aprecia el cambio en la e structura que predomina e n cada
pelicula. Por ejemplo, existe un aumento de tamafio en las inclusiones nanométricas de
cristales de silicio, los cuales son sefialados para mejor ubicacion, cuando la presion va
de 250 m Torr (figura3 .9-a)a5 00 m Torr ( figura 3 .9-b). Las micrografiass on
consistentes con los resultados obtenidos por Raman. Esta correspondencia entre ambas

técnicas ya ha sido reportada en estos materiales >,

Una importante d iferencia d e es tos m ateriales co nr especto al asp eliculas
obtenidas u sando s ilano co mo g as p recursor es q ue s e lograron o btener fracciones
cristalinas por encima del 30% en todos los casos. Con silano es muy dificil obtener
fracciones cr istalinas p or en cima inclusod el 1 5% en p olimorfos cr ecidos y p ara
alcanzar fracciones cr istalinas mayores normalmente s ons ometidosad iferentes

tratamientos térmicos posteriores al crecimiento [** *71,

3.3 Determinacion de Gap Optico efectivo, £ .

Como s e d ijo a nteriormente, p ara d eterminar e | Gap Optico efectivo dela s
muestras de pm-Si:H se utiliza el modelo de Tauc aplicado a los resultados obtenidos de
espectrofotometria U V-Visible. Es d ecir, se determina el espectro d el co eficiente de
absorcion a partir del espectro de transmitancia de las muestras mediante la relacion 2.4,

y utilizando el espesor de las mismas medido con perfilometria, se realiza la grafica de
1 r . , .

(ahv)?vs hv. El método es determinar de la grafica las zonas lineales, de las cuales

se ajusta y extrapola una recta a la zona de méxima absorcion (maximo valor del eje de

las ordenadas) y el valor de E}” es la interseccion de esa recta con el eje de energia. Sin

embargo, el valorde E.” deberd ser en una interseccion no menor a 1.12 eV, que es el

valor extremo correspondiente al Gap del silicio cristalino.
La figura 3.10, en representacion a t odo el grupo de peliculas de pm-Si:H de la

investigacion, muestra las rectas de ajuste lineal en las zonas de méxima absorcion de

1/2

las graficas de (ahv) '~ vs hv para las dos muestras a dilucion de hidrogeno de 93.8% y

ambas presiones de trabajo.
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Fig.3.10. Grafica (ahv)"’vs hv de las muestras crecidas a Dy = 93.8 % para ambas

presiones de trabajo (250 mTorr y 500 mTorr), indicando para cada pelicula el £

obtenido de la interseccion del ajuste lineal con el eje de energias en la zona de maxima

absorcion.

La figura 3.11 muestra el comportamiento de E£;” como funcion de la dilucion de

hidrégeno para las do s pr esiones de t rabajo de la investigacion. Debido a la gr an
cantidad d er ectas que se pue den a justar e nun a pe queia zonade la gr afica,
particularmente en la zo na d e maxima a bsorcion, los valoresde E. obtenidos s on
resultado de promediar 5 ajustes diferentes para cada grafica, de modo que para cada

valors e obtienet ambiéns ude sviacion e stdndar ys e muestra comob arrad e

incertidumbre.
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Fig. 3.11. Comportamiento del Gap 6ptico efectivo £.” como funcion de la dilucion de

hidrégeno Dy para las dos presiones de trabajo, 250 y 500 mTorr.

Enel andlisis de la figura 3.11 de lo primero que resalta es que el s6lo hecho de
aumentar al doble la presion 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 emés ¢ ondiciones d e

crecimiento, como se observa en la tendencia de £ al aumentar Dy cuando la presion

vade 250 a 500 mTorr. Para las muestras crecidas a p resion de 250 mTorr se puede

observar claramente unat endencia a la d isminuciond e E;”’ con elaumentode la

dilucion de hidrégeno, lo cual es l6gicamente esperado. Sin embargo, para las muestras
crecidas a 500 mTorr no se observa una tendencia definida. La modulacién del Gap es
algo d eseado d urante el d isefio d e es tructuras f otovoltaicas b asadas en p eliculas
delgadas donde el material ventana o superior requiere el mayor Gap y lo s materiales
bases y p osteriores n ecesitan e | Gap mas b ajo p osible para l ograr m ayor absorcién

desde la parte del infrarrojo cercano.

Con las medidas obtenidas del modelo de Tauc y las mediciones de los espesores
de las peliculas mediante perfilometria, se obtiene la tabla 3.3, la cual también contiene
los resultados de las mediciones morfologicas (valores de RMS) y estructurales (tamafio

de grano y fraccion cristalina) obtenidos de la tabla 3.2.
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Tabla 3.3 Valores obtenidos del Gap optico efectivo, E”, de las peliculas de pm-

Si:H crecidas, mostrando de cada una su morfologia y estructura interna, asi como el

espesor medido.

Presién de 250 mTorr Presién de 500 mTorr
Di_IucEén de Morfologia y ESPeS?f de| Gap éptico Morfologia y ESpes?r de | Gap ()ptico
hidrégeno estructura la pelicula efectivo estructura la pelicula efectivo
Dy [nm] [eV] [nm] [eV]
RMS = 6.1nm RMS = 2.9nm
95.2 Dy = 4.2nm 284 1.18 £0.09 Dy = 3.4nm 111 1.57 £ 0.05
X.=94% X.=94%
RMS = 5.1nm RMS = 6.9nm
93.8 Dy = 3.2nm 235 1.36 £0.03 Dy = 3.3nm 245 1.15 = 0.06
X.=69% X.=95%
RMS = 5.4nm RMS = 8.9nm
90.9 Dy = 2.4nm 291 1.66 £0.09 Dy =3.Inm 223 2.12+0.03
X.=83% X.=65%
RMS = 1.3nm RMS = 13.6nm
83.3 D = 2.7nm 268 1.7520.09 | p, = 2.8m 214 1.75 + 0.04
X.=70% X.=92%

De la tabla 3.3 lo principal que se puede observar para las muestras crecidas a 250
mTorr es lao btenciond eun Gap ajustable q ue varia entre 1.18 y 1.75 eV co mo
resultado de las diferencias en los parametros estructurales de cada pelicula, y que a su
vez éstos son resultado de los cambios en las condiciones de crecimiento en el sistema
PECVD. Otros trabajos han reportado rangos de Gap ajustable entre 2 y 2.37 eV para
peliculas d e pm-Si:H *” 1os cuales s e co nsideran valores altos para aplicaciones e n
celdas solares ®°1. Como se puede observar, en nuestro caso el rango del Gap 6ptico de
estos materiales corresponde bien con la fraccion cristalina de las peliculas, de acuerdo
a trabajos d el grupo de R oca i Cabarrocas !'®], p racticamente d esde u n material

microcristalino hasta un polimorfo nanoestructurado.

Para las mu estras cr ecidasa 5 00 mTorr, au nque n o ex iste u na t endencia de
E definida, obtiene valores interesantes. Por ejemplo, la muestra crecida a 93.8% de
dilucion de hidrogeno arrojaun E de1.15eV, muycercanoa Gap delc-Si. E ste

resultado es co nsistente con los d atos obtenidos de R aman pues la estructurade esa

misma muestra es la mas cristalina de todo el conjunto con mas de 95% de cristalinidad.

Sin embargo, la muestra crecida a Dy de 95.2% arroja un £3” de 1.57 €V, inconsistente
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con su estructura cristalina de 94% obtenida de Raman. Por otro lado, la muestra crecida
con 90.9% de dilucion de hidrogeno presenta un Gap Optico 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 fraccion cristalina obtenido por Raman.

Con e 1 p ropésito d e ob servar un ¢ omportamiento en E.” con los p ardmetros

estructurales, en la figura 3.12 se graficd el Gap Optico efectivo como funciénde la

fraccion volumétrica, Xc, y el tamafio promedio de los nanocimulos, Dg.

»
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Fig. 3.12. Comportamiento del Gap Optico efectivo £, como funcion de la fraccion

cristalina, X¢ y del tamafio promedio de los nanocumulos, Dg.

De la figura 3.12 se puede observar una tendencia, aunque no muy marcada, de la

disminucion de E.”con elaumento de la fraccion cristalina y el tamafio promedio de

nanocumulos. Estos resultados son consistentes con lo esperado, ya que es sabido que la
ampliacion del Gap se atribuye en gran medida a la mejora de orden de corto y medio

89,91 ]

alcance, as ico moa lap resenciad e nanocristales | . Asimismo también se

comprueba que el comportamiento de £ es también influenciado por confinamiento

cuantico ya que, segun la relacion 1.1, este valor tiende a disminuir con el aumento en el
tamano promedio de los nanoctimulos embebidos y distribuidos al azar en la red amorfa

de las peliculas delgadas.
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La facilidad d e depositar p eliculas con un Gap sintonizable es U til paral a
fabricacion de celdas solares (incluso tipo tandem). Dado que el Gap o ptico del a-Si:H
estd alrededor de 1.75 eV, es posible decir que las peliculas de pm-Si:H obtenidas en
nuestro sistema y utilizandol am ezcla clorada SiH,ChL—H, puedena Icanzar
propiedades dpticas similares a las de a-Si:H, pero con diferentes estructuras internas al

variar los parametros de crecimiento.

3.4 Andlisis de XPS.

Para los resultados de la caracterizacion de XPS fue necesario realizar un perfil de
composicion quimica en el interior de las peliculas delgadas de pm-Si:H cuyo sustrato
es ¢-Si (100). Como se mencioné antes, los espesores de las peliculas se obtuvieron por
perfilometria, con lo cual se realizaron mediciones de escalones en 5 diferentes puntos
de cad a muestra p ara d eterminar el promedio y desviacion estandar d e cad a es pesor.
Para obtener el perfil de composiciéon quimica se tuvo que realizar una erosion idnica
con ar gon dela s uperficie de cad ap elicula. L a tabla 3.4 m uestra | as v elocidades

promedio de erosion en cada muestra durante 40 min.

Tabla 3 .4. Velocidades d e erosion ionica de la superficie de las muestras. Las
peliculas se identifican por su morfologia y estructura interna, en funcion de la dilucion

de hidrégeno y la presion.

Presion a 250 mTorr Presion a 500 mTorr
Dilucién | Morfologia | Espesor de | Velocidad de | Morfologia | Espesor de | Velocidad de
de H Dy y la pelicula | erosion a 40 y la pelicula erosién a 40
estructura [nm] min (nm/min) | estructura [nm] min (nm/min)
RMS=6.1 RMS=29
952 | Dr=42nm| 284+452 | 7.10+1.1 |De=34nmnm | 111+20.1 2.77+0.5
X.=94% X.=94%
RMS =51 RMS=16.9
93.8 Drp=32nm| 235+105 | 5.87+0.3 | Dr=33nm | 245+353 6.12 +0.8
X, =69% X.=95%
RMS =54 RMS =289
90.9 Dp=24nm| 291+168 | 7.27+04 | Dr=31nm | 223+13.1 557 +0.3
X.=83% X.=65%
RMS=13 RMS=13.6
83.3 Dr=27nmnm| 268+11.8 | 6.70+£0.3 | Dx=28nmm | 214 +175 5.35+04
X.=70% X.=92%
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La Figura 3.13 muestra los p erfiles d e composicion q uimica d e las muestras
crecidas. Los porcentajes atdmicos corresponden a Cl, O y Si, ya que el hidrogeno no
es detectable con estat écnica. Seo btuvierond iferentes p rofundidades mediante
pulverizacion cat 6dica de la superficie con iones de ar gén para diferentes tiempos de

erosion en vacio.
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Fig. 3.13. Perfiles de composicion quimica de las peliculas delgadas de pm-Si:H en

funcion del tiempo de erosion de la superficie.

De la figura 3.13 se observa que las peliculas estan co mpuestas p rincipalmente
por silicio (cuadrados), mientras que la cantidad de cloro (circulos) aparece en todas las
muestras y ess iempre inferioral 10%. C onsiderables concentraciones d e oxigeno
(tridngulos) s e d etectan s6lo en la superficie d e todas las p eliculas, s in e mbargo, en
algunas de ellas p ermanece a lo largo de su interior. Se detectd que p ara todas las
muestras l as concentraciones d e o xigeno son alrededor de 50% a 0s de tiempo de
erosion. Sin embargo, este valor se reduce a menos del 15% con el tiempo de erosion,
excepto para las muestras con diluciones de 95.2% donde la concentracion de oxigeno
se m antiene por encimadel25% para 250 mTorr y casi 50% para 500 mTorr. Aqui
mismo c abe s eflalar que en la muestracrecidaaD y de 93.8% a 500 m Torr las

concentraciones de Siy O se intercambian durante el tiempo la erosion.

Es importante t ener en cu enta que e | o xigeno estd au sente en el p roceso d e
deposito por PECVD. Entonces el oxigeno detectado por XPS es debido a la p osterior
oxidacion de las muestras expuestas a la humedad del ambiente. En general la oxidacion
superficial siempre ap arece en p eliculas delgadas de s ilicio expuestas al ambiente,
entonces es razonable que se observe en todas las muestras de la investigacion una alta
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concentracion d e o xigeno al inicio de la erosion. Sin e mbargo, enla mayoriade las
muestras crecidas a mayor Dy, la oxidacion se observa en todo el espesor de la pelicula
ye 1l efecto es mas pr onunciado para las erie depositada en 500 mTorr. Aqui es
importante mencionar que la capa de 6 xido también se forma en la superficie de los
nanocumulos ya que el ar ea s uperficial e fectiva co ntribuye a 1 g rado d e o xidacion,
sugiriendo que la oxigeno procede de la oxidacion natural del sustrato al inicio de la

fase de crecimiento.

Conr especto a la muestracrecidaaD y de 93.8 % a 500 m Torr, d onde las
concentraciones de Si y O se intercambian d urante el tiempo la er osion, p uede ser
explicado por la existencia de porosidad en la pelicula. Los crecimientos a base de Cl
con a ltas p resiones d et rabajo y altas d iluciones d e h idrégeno p ueden provocar
estructuras p orosas y ex tremadamente s ensibles al a gua. Para a ltas p resiones y altas
diluciones de hi drégeno, e I hidrégeno atdémico tiende aat acar las uperficied e
crecimiento aumentando la densidad de defectos e incrementando el nimero de vacios.
El porcentaje atdmico de cloro es pequeno en las p eliculas debido a los procesos de
extraccion de cloro, porque la coexistencia de H y Cl es quimicamente inestable en la
superficie d e crecimiento y se libera espontaneamente como HCI 1. Los resultados
muestran que el porcentaje de Cl disminuye de 7% a 3% al aumentar Dy, lo que apoya
al modelo descrito. Por su parte, también el aumento de la presion de depdsito 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 pelicula fue sometida a ningun tipo de recocido térmico y que
se mantuvieron guardadas por algiin tiempo antes de ser caracterizadas para este trabajo,
es posible que algunas de las peliculas crecidas a altas diluciones y/o altas presiones de
trabajo deben tener una estructura porosa dentro, de modo que presenten un proceso de
oxidacion debido a reacciones d e hidrdlisis con exposicion am biental, es d ecir,
reacciones violentas con agua (de la humedad a mbiente, p or e jemplo) que producen
vapor de cloruro de hidrégeno HCI, dejando sub-0xidos SiOy (x < 2) en la estructura %,
Mas atin, la humedad prolongada ademds de formar estos sub-o0xidos tiende a formar

Si0; estequiométrico %%,

A modo de comparacion para a un cierto tiempo de erosion la figura 3.14 muestra,

para todas las muestras, los espectros de alta resolucion de XPS para picos de Si(2p),
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correspondientes alos 15 min de tiempo de erosidon. Como r eferencia, se p resentan
lineas en las energias de enlace a 103.3 y 99.5 eV atribuibles a didxido de silicio (SiO,)
ysilicio elemental, respectivamente. Se es pera que a parezcan, entre estas lineasd e

referencia, las energias de enlace de los estados de oxidacion estequiométricos o enlaces
Si-C] 136-37.93.94]

a) 3 250 mTorr g S 500 mTorr
15 minde tempode erosi n| __ 15 min de tiempo de erosi n
—_ o Sio,
o Sio, 32
= R
B il
3 M— % R,=95.2 N
2 £ R,=938 \‘
[ =
£ - R,=909 J —n
] RH =83,3

9% 98 100 102 104 106 108 96 98 100 102 104 106 108
Energsa de enlace (eV) Energca de enlace (eV)

Fig. 3.14 Espectros comparativos de XPS del pico de Si (2p) a 15 min de tiempo de

erosion de todas las muestras crecidas a (a) 250 mTorr y (b) 500 mTorr.

La figura 3.14 muestra comportamientos diferentes en el pico de Si elemental, o
Si(2p), entre las muestras de diferente Dy y presion. Para 250 mTorr (Figura 3.14 a)
cuando Dy aumenta hasta 93.8 s6lo se observa el pico correspondiente al Si elemental.
En Dy = 95.2 se hace evidente un hombro correspondiente a SiO,. Las asimetrias del
pico pueden estar relacionadas con enlaces SiOx o Si-Cl en las peliculas "), Para las
muestras a 500 mTorr (Figura 3.14 b) se puede observar que a menores diluciones (Dy
de 83.3 y 90.9) nop resentan oxidacion evidente. Sine mbargo, lose spectros
correspondientes a diluciones altas (Dy de 93.8 y 95.2) presentan un pico a 103.3 eV
que indica una cantidad importante de oxidacion.

Para investigar a mayor detalle el estado quimico del silicio unido dentro de la
pelicula, se realizd una deconvolucién de los espectros de XPS de la Figura 3.14. Los
resultados de esta deconvolucion se reportan en la Tabla 3.5 que incluye la posicion del
pico en eV y su correspondiente p orcentaje d e la superficie t otal. Lose jemplos

representativos de estas deconvoluciones se muestran en la Figura 3.15.

77



Tabla 3.5. Posiciond ep ico central ( eV) y porcentajed eléd reat otal

correspondiente a la deconvolucion de los espectros de XPS para Si (2p).

Pico 1 Pico 2 Pico 3 Pico 1 Pico 2 Pico 3
Muestra L . T p ) )
posicion posicion posicion Area Area Area
DuPresion ey (V) @) % %) (%)
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 hidrégeno.

El pico 1 de la tabla 3.5, presente en todas las muestras, se asocia con la presencia
de silicio elemental (posicion alrededor de 99.6 eV). Un siguiente pico situado en torno

a 100.6 eV, que también se observa en todas las muestras, se asocia con el estado de
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36,95 . .
%1 Sin embargo, en el caso de nuestras muestras, este pico puede estar

oxidacién Si' !
correlacionado con enlaces Si-Cl o Si-O. Por e jemplo, en la Figura 3.15, a dilucion
baja, se observan solo dos picos asociados a Si y Si'. Los porcentajes del area de los
picos Si' sonc onsistentes con losp orcentajes at émicos de laF igura 3.13. Esto
demuestra que la baja concentracion de oxigeno en el interior de las peliculas a bajas Dy
no es tap resente enlaforma de SiO,. Estaincorporacion de oxigeno pueden s er
considerada co mo defectos es tructurales d e la pelicula d elgada d e p m-Si:H, ya que
numéricamente no es suficiente para convertirse en una fase separada ( < 25%). Por otro
lado, para alta Dy se presenta un tercer pico asociado a estados de oxidacidon mas altos
deS i. Estoes co nsistente co n la mayor incorporacionde o xigeno previamente
observado en estas peliculas y que se sugieren de estructura porosa. Es de destacar que

. o+ , ~ .
el pico de Si en estos casos es mucho mas pequeo, y esto puede ser debido al enlace

Si-CL

Con el proposito de corroborar visualmente la hipotesis de una estructura porosa
en las p eliculas q ue mostraron u na mayor c antidad de o xigeno e n s u ¢ omposicion
quimica, se muestrala figura 3.16 donde s e c ompara visualmente po r micrografias
obtenidas po r S EM ( siglas e n inglés d e microscopio e lectronico d e barrido) las
estructuras dela s peliculas de p m-Si:H ¢ recidaa2 50 mTorr con di luciones de

hidrégeno de a) 93.8 y b) 95.2, sobre sustrato de Si.

Fig. 3.16. Micrografias obtenida por SEM mostrando y sefialando la seccion
transversal de las peliculas de pm-Si:H crecidas a 250 mTorr con diluciones de

hidrégeno de a) 93.8 y b) 95.2.
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Dela figura 3.16 es posible ver la d iferencia e structural e ntre a mbas p eliculas
crecidas, mostrando quel a es tructura p orosa a parece co n mayor intensidad e n la
muestra cr ecidaa dilucionde hidrogeno de 95.2 ( Fig. 3. 13-b). E sto corrobora
visualmente el hecho de que las peliculas crecidas a altas Dy que mostraron una mayor

incorporacion de oxigeno, tienden a ser de estructura porosa.

Los resultados de XPS han mostrado que los regimenes de crecimiento con baja
dilucion de hidrégeno, utilizando diclorosilano como gas precursor de silicio, dan como
resultado peliculas quimicamente estables, resistentes a la oxidacion y con un alto grado
de cristalizacion. La alta presion y altas diluciones de hidrogeno propicia la formacion
de o6xidos sub-estequiométricos (SiOy) debido a la exposicion ambiental, lo cual pone en
evidencia la presencia de una mayor densidad de defectos y la porosidad de las peliculas

crecidas en estas condiciones.

3.5 Analisis de FTIR.
La figura 3.17 muestra espectros de FTIR que representan a todas las muestras de
pm-Si:H. La figura sefiala posiciones especificas de picos correspondientes a los modos

de vibracion de estiramiento de enlaces Si-H y doblamiento Siy,-H, (Tabla 2.1).

-] e ———— A
D,=833
L e
C D,=90,9
S D,=938
=
IS
[7/]
c
o
= Si-H
Estiramiento
. TS Si-H
Doblamiento P=250mTorrr
/L
550 600 650 700 750 " 2000 2200 2400
Numero de onda (cm”)

Fig. 3.17 Espectros FTIR de las peliculas de pm-Si:H crecidas a Dy = 83.3,90.9 y 93.8

a presion de 250 mTorr.
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De lo pr incipal que hay que destacar dela Figura 3.17 es que los picos
correspondientes a los modos d e vibracion de es tiramiento para enlaces Si-H, enel
rango de 2000-2100 cm™', no se distinguen en ninguna de nuestras muestras. Esto puede
indicar una mejor estabilidad del material ya que esta banda se asocia generalmente a
los enlaces m ono-hidruros de silicio incorporados en la matriz amorfa. E stos en laces
son enlaces d ébiles y metaestables propensos a generar la d egradacion del ma terial

35,37, 79, 95, 96

inducida por la luz ! 1 En su lugar, est presente en todos los casos el modo

de vibracion de doblamiento de enlaces tipo SimH,, en elrango de 600-730 cm™ P*.
Este mo do se h arelacionado principalmente con la pasivacion del a s uperficie de

nanocristales de silicio en peliculas delgadas de pm-Si:H %7,

Los r esultados observados d e F TIR s on co nsistentes co n las car acterizaciones
anteriores. EI Cl atoémico generado en el plasma puede extraer y/o reemplazar 4tomos de
H, eliminando enlaces Si-Hy Si-Si débiles que causan la degradacion fotoinducida del

material, promoviendo a su vez la formacién de Si nanocristalino.

3.6 Conductividad obscura y Fotoconductividad.

Para observar la evolucion de la conductividad obscura y de la fotoconductividad
es necesario mostrar | as g raficas d e las mediciones d e co rriente r ealizadas a cad a
pelicula como funciond elt iempo. D e | as a proximadamente mas d e 250 h oras de
medicion con lal dmpara en cendida (au na densidad de potencia luminosad e 94
mW/cm® y espectro AM 1.5), habia momentos en los que se ap agaba 1a 1ampara por
algunas horas para realizar la mediciéon en completa obscuridad, como lo indica la figura
3.18 (aunque no e ntodas las muestras s e p udo r espetar la m isma secuencia). Es
importante s efialar que la diferencia d e t emperaturas promedio maxima me dida entre
obscuro e iluminado es de 13°C (desde 21°C y hasta 34°C, respectivamente), valor muy
por de bajo de las d iferencias d et emperaturas t ipicas q ue p roducen defectosd e

coordinacion en el material (reportadas por encima de 100°C) "],

La figura 3.18 es una grafica de la medicion de corriente como funcion del tiempo
aes cala lineal e n horas, m ostrando la co rriente obscura ( caidas d e co rriente) y
fotocorriente (subida de corriente) para una muestra. Para tener una mejor vision de la

tendencia, también se muestra la misma grafica en escala log-log coneleje del tiempo
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en minutos. Dicha grafica es representativa d e las mediciones r ealizadas a todas las

peliculas de esta investigacion.

P =250 mTorr

o DH =93.8

Corriente (A)
3,
)0:9

%

T T T T T T T T T T T
0 50 100 150 200 250 300 350
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X=>
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3

Log,, Corriente (A)

e e
Log,, Tiempo (min)
Fig.3.18. Grafica de medicion de corriente en condiciones obscuras e iluminadas, en

escala lineal (a) y logaritmica (b), para una de las muestras estudiadas.

Dela grafica3 .18-b esp osible hallar t endencias d el ¢ omportamiento d e la
corriente o bscura e ilu minada, gracias a q ue los ex perimentos se r ealizaron de modo
sistematico y sin interrupcion del equipo de medicion. De esta manera, y utilizando las
caracteristicas g eométricas de |l as muestras, se o btiene la co nductividad o bscura y la
fotoconductividad para discutir su evolucién separadamente.

Debido a los p osibles c ambios e n las p ropiedades d et ransporte el éctrico
producidos por el oxigeno hallado en algunas muestras y su estructura porosa (obtenido
de losresultadosde X PS y S EM, r espectivamente) el a nalisis d e la c onductividad
obscura y la fotoconductividad se realizan separando las muestras en muestras oxidadas
y muestras no oxidadas, cuyo criterio es en relacion al andlisis del p orcentaje atomico
de oxigeno obtenido de la figura 3.13. La tabla 3.6 muestra la nomenclatura asignada a
las muestras d ependiendo del rango de concentracion de oxigeno, todas las muestras

estan en funcion de los parametros de crecimiento y estructura interna.

82



Tabla 3.6. Nomenclatura de las muestras, separadas en muestras no oxidadas y

oxidadas, debido a la concentracion de oxigeno hallada por XPS, en funcion de los

pardmetros de crecimiento y estructurales.

Parametros de Parametros
Nombre crecimiento Estructurales Rango de
dela Presién  Dilucién concentracion
muestra [mTorr] Dy [%] Xc [%] Dg[nm] deO
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
01 250 95.2 94 4.2 >25
02 500 95.2 94 3.4 >25
03 500 93.8 95 3.3 >25

La figura 3.19 muestra en escalas logaritmicas las graficas d el c omportamiento

temporald e la conductividad e n o bscuro (a) yla fotoconductividad (b), para las

muestras no oxidadas.

(a) MUESTRAS NO OXIDADAS (b) MUESTRAS NO OXIDADAS
) Muestra N5 CR ) >
5 \ i 5 X Muestra N5 »\P
g P———p), & »
&} MuestraN2 —p M| e M“eStENZ »
; | § — P
Muestra N4 8 -
% Aues‘ra ry PRES N g — N —mamis-
S Muestra N4
%\?’3‘ So— o .\. A g . V‘A Muestra N3
3 Muestra N3 i g« = : ]
§ uestra ° o é'\ o “—.'*
¢ o
10 10 , 10 10° 10° ES
Tiempo (min) Tiempo (min)

Fig. 3.19. Grafica de conductividad oscura (a) e iluminada a una radiacion de AM1.5 a

94mW/cm? (b , para las peliculas que no mostraron oxigeno en su interior.
p p q g
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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 aumento p ara algunas muestras, tanto en o bscura co mo bajo
iluminacion. Se puede inducir que este comportamiento puede ser debido a la reduccion
considerable de enlaces de tipo Si-H, los cuales se hareportado que causan en gran
medida la degradacion fotoinducida del material °*!. Este hecho confirma la importancia
del papel que juegan los 4tomos de cloro en la estabilidad de las peliculas de pm-Si:H
muy discutida en este trabajo.

Dela m isma figura 3.19 es importante s efialar los c ambios sufridos en la
conductividad después de los 5000 min para conductividad obscura'y 3000 m in para
fotoconductividad, (figura 3.19 ayb , respectivamente). A ntes d e estos t iempos se
observa una cierta estabilidad para la mayoria de las muestras, aunque la magnitud de la
conductividad sea diferente para cada muestra. Después de estos tiempos hay cambios
drésticos en las tendencias, mostrando en algunos casos una caida en la conductividad
pero en o tros un incremento, yen ambos casos de hastaun ordende magnitud. Es
notorio el caso de la muestra N1, la cual marca un incremento drastico 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 casiuno y dos 6rdenes de magnitud por encima de las demas (Figura 3.16-9) para las
muestras N2 y N5, respectivamente. A demés, a pesard e q ue la pelicula N5 se
fotodegrada y la N2 tiene un incremento en la fotoconductividad, ambas convergen al
mismo valor. No obstante, estas mismas muestras (N5 y N2), junto con la muestra N1
(que arroj6 unam inima fotoconductividad), también muestran convergenciaen | a

conductividad en obscuro (Figura 3.19-a).

La figura 3.20 muestra graficas logaritmicas del comportamiento temporal de la

conductividad en obscuro y la fotoconductividad, para las muestras oxidadas.
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Fig. 3.20. Grafica de conductividad oscura (a) e iluminada con radiacion de AM1.5 a 94

2 . . o
mW/cm” (b), para las muestras que si mostraron oxigeno en su interior.

De la figura 3.20 es posible notar que en general las graficas no muestran caidas
en la conductividad obscura e iluminada (efecto que también resulta inconsistente con el
efecto S taebler-Wronski), a excepcion de la muestra O2 que denota una caida en la
conductividad obscura (figura 3.20-a). Por otro lado, una observacion 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 presion de 250 a 500 mTorr utilizado en el crecimiento de O2 y O3 (Tabla
3.6). Otra observacion de la figura 3.20 es que en general la conductividad result6 ser
mas es table p ara la mayoria de las muestras d urante t odo el tiempo d e medicion, a
diferencia de las muestras no oxidadas donde hubo tiempos a p artir de los cuales hay
cambios conductividad.

Para dar interpretacion estructural al comportamiento de la conductividad descrito
enlas figuras 3.16 y3 .17, latabla3.7 proporciona el porcentaje d e d egradacion o
mejora de cada muestra en términos de los pardmetros d e crecimiento y propiedades

estructurales de las peliculas delgadas de pm-Si:H.
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Tabla 3.7. Porcentaje de degradacion (valor positivo) o mejora (valor negativo) en
la conductividad (iluminada y obscura) separadas en muestras no oxidadas y oxidadas

como funcion de los pardmetros de crecimiento y estructurales.

% de degradacion
0 mejora
Nombre Parametros de Parametros %, =9,
dela crecimiento Estructurales [ o, J
muestra
;:1?:::} D[;LU‘E;:]" Xc[%] Dg[nm] | lluminado | 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
01 250 95.2 94 4.2 -68% -25%
02 500 95.2 94 3.4 -16% 73%
03 500 93.8 95 3.3 -191% -155%

De latabla 3.7, respecto a las muestras no o xidadas para el caso iluminado, se
puede observar una disminucion de la degradacion iluminada, incluso hasta un aumento
en la mejora de conductividad, conforme decrece la fraccion cristalina, X.. La muestra
que mostr6 la mayor foto-degradacion (con 65% iluminado) es la muestra N5, la cual
tiene 1 a mayor fraccion c ristalina (X, =92% ) y conD g = 2.8 nm. Mientras que la
muestra N1, con menor fraccion (X, = 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 esté relacionada con
un corrimiento del nivel de Fermi hacia la mitad del Gap, debido al incremento en la
densidad de de fectos ') e1 hecho de que en nuestro cas o haya un ¢ omportamiento
contrario puede ser indicio de la pasivacion de enlaces sueltos, responsables de generar
dichos defectos.

Respecto a 1t amafio p romedio d e los nanocristales, la s peliculas ¢ on mayor

tamafio (3.1 y 3.2nm) son las que mostraron mayor conductividad. Aqui es importante
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mencionar que un incremento en el tamafio de los nanocristalitos reduce el area de las
, o . 91
fronteras lo que podria contribuir a la conduccion de electrones ',

Respecto a la co nductividad e n o bscuro o, no s e o bserva u na t endencia t an

marcada co n la fraccidn cr istalina xc, como e 1 caso iluminado. S in e mbargo, es
importante m encionar q ue existe u nar elacion entre a mbos p ardmetros dada p or

o, =x.Lno, +(—-x.)Lno,,donde o es la contribucion a la conductividad por la fase

cristalina y o ,es la contribucion de la fase amorfa ”. De este modo se deduce que para

nuestras muestras existe una muy p oca c ontribucioén ala co nductividad por la fase
amorfa pero esa poca contribucion puede ser la encargada de los pequefios valores de
degradacion mostrados en algunas de las p eliculas o incluso la mejora hallada enla
muestra N1.

Aunque h a s ido ampliamente r eportado el efecto S taebler-Wronsky s obre | as
peliculas delgadas de a-Si:H, son pocos los trabajos donde se han reportado peliculas
delgadasd e silicio microcristalino ( pc-Si:H) co na Itas fracciones volumétricas

%891 'S ine mbargo, 1 os

cristalinas que soni nmunesa le fecto Steabler-Wronski '
resultados de la presente investigacion, aunque mostraron esa inmunidad, arrojaron una
tendencia a aumentar la conductividad con la disminucion de la fraccion cristalina, X..
La mejoraen laco nductividad en general puede s er d ebido a la misma n aturaleza
nanocristalina que caracteriza al pm-Si:H. La mayor contribucioén a la conductividad de
las p eliculas debiera s er principalmente p roveniente d e s u p arte cristalina debido a1
arreglo e structural pero elt amafiod e losn anocristalesd e S ie sd e so6lo a Igunos
nanoémetros, lo que hace que la conductividad sea completamente diferente al c-Sien
bulto. Sin embargo, la suma de todas las pequefias contribuciones nanocristalinas hace
que sean notables esas diferencias en las conductividades de las peliculas. Esto hace que
el aumento a lac onducciéon (obscurae iluminada) o bservada a 1 d isminuir X ¢, s ea
influenciada en su mayoria por tuneleo y/o salto de los portadores entre las fronteras de

(391901 Este modelo es confirmado por los resultados de

los nanoctimulos cristalinos
Raman (figura 3.8) que muestran que el aumento en la dilucién de hidrégeno marca una
tendencia a au mentar t anto la fraccion cristalina como lost amafios p romedio d e los
nanoctimulos, lo q ue p odria indicar q ue e | aumento en la fraccion cr istalinae s
mayormente influenciado por el crecimiento de los nanoctimulos cristalinos 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 unica que obtuvo una degradacion del 73% (figura 3.20-a). Respecto
a las muestras bajo iluminacion, se observa que ninguna de las peliculas mostr6 foto-
degradacion, todas las muestras de ese conjunto mostraron mejoras bajo i luminacion.
De esta serie de muestras oxidadas la de mayor fraccion cristalina (X, =95%) conel
menor t amafio promedio d e nanocristal ( Dr =3 .3nm) es la pe licula que o btuvo los
maximos valores de conductividad, con mejoras de 191% y 155% (valores ne gativos)
en iluminacién y en obscuro, respectivamente.

Existen trabajos que comprueban que los cambios en la conductividad (obscura o
iluminada) son debido al tiempo de permanencia de la muestra al ambiente, de cuyas
componentes se ha sugerido que el oxigeno y el vapor de agua son los responsable del

98. 100 ’ . . . yqe o .« ey
1991 EJ oxigeno incorporado por reacciones de hidrolisis por exposicion

incremento !
ambiental después d el p roceso d e cr ecimiento, y q ue ¢ ontribuye a la co nduccion
reduciendo cen tros d e r ecombinaciéon enl as f rontera de los n anocimulos conl a
pasivacion de los e nlaces su eltos, con en laces m as es tables q ue losd et ipo S i-H
responsables del efecto Steabler-Wronski, puede estar provocando cambios irreversibles
en la densidad de estados como resultado de las pequefias reacciones quimicas en las

fronteras de los nanoctmulos %),

Se ha reportado para materiales microcristalinos con
alta fraccion cristalina que uno de estos cambios puede ocurrir por la oxidacion en las
fronteras haciendo que el nivel de Fermise desplace hacia el extremo de la banda de
conduccion 'Y,

Existen dos tipos de modelo para el pm-Si:H que fue modificado por oxidacion en

102 . . , e . . . ;.
I Elprimero consiste en nanocumulos de silicio cristalino y de dxido de

el ambiente !
silicio em bebidos en una matriz amorfa d ¢ silicio, llamado modelo d e mosaico. E 1
segundo modelo es una matriz Si0, estequiométrica que contiene cimulos cristalinos o
amorfos de silicio c ubiertos por ¢ xido, llamado modelo de estructura de capa. En la
estructura mosaico la conduccion es influenciada por el silicio amorfo mediante saltos
de portadores a temperatura ambiente. En este modelo, la conductividad es determinada
por barreras de pot encial t ipo S chottky muy de Igadas en las fronteras d e grano, que
separan los nanocumulos adyacentes, por donde los portadores no se difunden y son
atrapados. P ara es te modelo, t ambién s e ha mostrado q ue hay una co ntribuciéona la

conduccion p or e fecto P oole-Frenkel, s acando a los e lectrones at rapados en es tados

localizados manddndolosa 1la bandad e co nduccion. En elm odelo decap al a
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conductividad es funcioén de la concentracion de oxigeno y también es limitada por las
barreras de potencial en las fronteras, las cuales tienden a ser mas de estructura de pozo
de pot encial que pe rmite elt uneleo. Sine mbargo, de pendiendo de 1gr ado de
concentracion de oxigeno, es posible que haya una transicion de una geometria formada
por cimulos separados ( estructura mosaico, a bajas concentraciones d e o xigeno) que
comienzan a co nectarse ( estructurad ecap ap ore ncimad e unad eterminada
concentracion d e o xigeno), en d onde la c onductividad es al tamente s ensible p or la
estructura de las fronteras de los nanocumulos.

Enela-Si:H at emperatura am biente e | numero d e e lectrones e n los es tados
extendidos es muy bajo y la conduccion es en gran medida debida a saltos asistidos por

1921 " Enma teriales

fonones cu yas e nergias sonc ercanas al niveld e Fermi
nanocristalinos la presencia de las barreras de potencial en las fronteras de grano limita
el movimiento de portadores. La conduccion es debida a portadores libres emitidos por
niveles do nadores s uperficiales de bido a I o xigeno a trapado en los g ranos d e s ilicio
cristalino. El at rapamiento d e 1 os e lectrones en es tados acep tores p rofundos d e las
fronteras de grano, hace que el nivel de Fermi se coloque cerca de la mitad del Gap,

resultando en un diagrama de bandas con barrera Schottky en las fronteras de grano "%,

3.7 Foto-sensibilidad y longitud de difusion de portadores minoritarios.

Para d eterminar lacap acidad d e foto-estabilidadd el as muestras, b ajo la
iluminacion utilizada (AM 1.5 a 94mW/cm®) durante los mas de diez mil minutos, se
analizae | comportamientod e laf oto-sensibilidad porcentual, que po rs u
proporcionalidad directa con el producto “movilidad-tiempo de vida” (relacion 2.10), se
considera una estimacion de la tendencia porcentual del producto pt. Asimismo, para
apreciar unni vel de p asivaciond e las peliculas, yt ambién de bido a la pr oporcion
cuadratica con el producto pt (relacion 1.21), se estd estimando el comportamiento

porcentual de la longitud de d ifusién del os p ortadores m inoritarios L ambos

Dif »
pardmetros o btenidos de lame dicion dela f oto-sensibilidad porcentual au na
temperatura de 34°C.

La figura 3.21 muestra en la misma gréafica la foto-sensibilidad porcentual yla

longitud de difusion para lostiempos b ajo r adiacion de las muestras. Las me diciones

estan separadas en las muestras oxidadas y las no oxidadas.
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Fig.3.21. Gréfica de foto-sensibilidad (o estimacion del producto ur a 34°C)y
estimacion de longitud de difusion, L, , en funcion del tiempo en iluminacion de AM

1.5 a 94mW/cnr’, para las muestras; a) no oxidadas y (b) oxidadas.

Delafigura 3.21 parael caso de las muestras no o xidadas ( figura 3.21-a)se

observa e nla mayoria delas peliculas que no hay ca idas co nsiderables, tanto en la

estimacion del porcentaje del producto x4z como en la de la longitud de difusion L,

durante todo el tiempo de radiacion, como ha sucedido en trabajos realizados por otros

(2331 'La unica excepcion fue la muestra N5 la cual si mostré una disminucion

autores
después de los 4000 min e n radiacion, teniendo que esta p elicula contiene la maxima
fraccion cristalina (X¢ = 92%) y con el menor tamafio de nanocimulo (D = 2.8nm). En
este caso el decaimiento en la longitud de difusion puede ser debido a las altas tasas de
recombinaciéon d e p ortadores f otogeneradose n las fronterasd eg rano delo s

, 11
nanoctmulos 1!

, yaq ue estap elicula mostréu na altaf racciond e material
nanocristalino (maximo X¢ y minimo Dg), lo que lleva a un aumento en las fronteras de
grano respecto a las demas.

El incremento notable de la figura 3.21 es el caso de la muestra N2, la cual tiene
una e structurad e b aja fraccion cr istalina (X¢ =6 9%)y conel mayortamafio de
nanocumulo (Dg = 3.2nm), indicio de menor cantidad de fronteras de grano. Para esta
muestra se mantiene una fotosensibilidad por arriba de1 200%, hasta los 4000 min, con
un p orcentaje en la longitud de d ifusiond e 15% . P osteriormente estos v alores
incrementan notoriamente hasta un 1200% en fotosensibilidad y a 35% en porcentaje de

longitud de difusion. Estas caracteristicas colocan a la muestra como la que obtuvo las

mejor respuesta de fotosensibilidad y corresponde a la pelicula crecidas a 250mTorr con
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dilucion de hidrogeno de 93.8%. Es interesante sefialar que el hecho de que la muestra
N2 haya mostrado la méxima caida d e co nductividad o bscura ( maxima d egradacion
obscura de laTabla 3.5) y una mejora en la fotoconductividad, llevo a tener las maximas
fotosensibilidad y longitud de d ifusion po rcentualde 1 conjunto de m uestrasn o
oxidadas. Para una mejor ubicacion, la figura 3.18 de este trabajo corresponde a las
mediciones de fotocorriente realizadas a esta misma muestra N2.

Las nanoestructuras, la estructura amorfa y la region de interfaz entre ambas son
responsables d e todos 1os mecanismos d e t ransporte d e 1a p elicula. El transporte de
portadores entre elementos de la misma fase (nanoestructuras o estructuras amorfas)
puede ser realizado por tuneleo, salto o por emision 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 reduccion, el adelgazamiento y una mejor pasivacion influenciada por
el cloro. El hecho de que se pueda asumir una mejor pasivacion radica en que al hallar
valores mayores en el porcentaje la longitud de difusion de los portadores minoritarios
fotogenerados ( Lp;) implicaunaumentoensu tiempode vida (1) inducidopor la
saturacion de enlaces sueltos que ya no pueden actuar como centros de recombinacion

U931 Este an alisis indica q uet anto 1 a fotosensibilidad

en las fronteras d e g rano
porcentual, co mo | a longitud d e d ifusiond e los p ortadores m inoritarios, s € v en
afectados por la fraccion cristalina y el tamafio promedio de los nanoctimulos. Se ha
reportado que materiales con estructura similar a esta muestra, de pm-Si:H conformado
por una matriz mas relajada conteniendo nanocimulos de silicio cristalino con tamafios
promedio entre 3 y Snm, mostraron valores de producto put porencimadela-Si:Hy
parecido al de pc-Si:H %104,

Para el caso de las muestras oxidadas (figura 3.21-b) la estimaciones del producto

ur yde L, 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 oxidadas y con variaciones muy a bruptas. El hecho de que
para estas muestras se hayan encontrado incrementos considerables en la conductividad
obscura hace que la fotosensibilidad sea pequefia, menor a 20% para todo este conjunto
de muestras. Esto puede ser debido a la incorporacion de impurezas que contribuyeron a
la conduccioén, lo que significa que, bajo condiciones de radiacion, la recombinacion de

portadores foto-generados en las fronteras de los nanocumulos es significativa. Con este
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analisis es posible decir que para este conjunto de muestras el oxigeno 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 peliculas de pm-Si:H obtenidas en esta
investigacion d istan de s er homogéneas y, por lo tanto, se podria concluir que sus
propiedades e lectronicas se ven a fectados p or la heterogeneidad. Sin e mbargo, la
incorporacion de nanocristales va aco mpafiada d e la o btencion de u na matriz mas

ordenada junto con una mejora en las propiedades electronicas y de transporte.
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Conclusiones

Los resultados de AFM pudieron constatar que los cambios en la presion de la
camara y en la dilucion de hidrégeno Dy determinan los procesos en el plasma con la
superficie, o bteniendo d iferentes morfologias e n cad a muestra. Paral as muestras
crecidas a pr esion de 250 mTorr, al aumentar D 5 aumenta la r ugosidad superficial
disminuyendo su altura promedio. A 500mTorr se observd que el aumento en Dy causa
fragmentaciones de granos.

El analisis Raman comprobo6 la existencia de tres fases: amorfa, nanocristalina y
cristalina (constatado por micrografias de HRTEM). Con el analisis deconvolutivo se
obtuvo elt amafio p romedio d e los n anocristales, Dg, (que no su pera los 5 nm de
didmetro, lo que infiere qu e las p ropiedades delm aterial estdn influenciadas p or
confinamiento cuantico) y la fraccion cristalina X¢ (por encima del 30%, valor mayor
que los obtenidos con SiH4 como precursor de silicio), y ambos pardmetros au mentan
con el aumento de la dilucién de hidrogeno para ambas presiones. El andlisis confirma
el modelo de cristalizacion local por las reacciones exotérmicas del hidrogeno atomico

con el cloro al reaccionar y ser extraidos preferencialmente como HCI.

Conla espectroscopia U V-VIS s € 0 btuvo un Gap optico E.” ajustable c omo

resultado d e los d istintos p ardmetros es tructurales, r esultado d e los cambios e n las

condiciones de crecimiento en el sistema PECVD. Se comprob6 que E” es influenciado

por confinamiento cuantico y su ampliacion se atribuye a la mejora de orden de corto y
medio alcance, asi como a la presencia de nanocristales. Dado que el Gap optico del a-
Si:H esta alrededor de 1.75 eV, es posible decir que las peliculas de pm-Si:H obtenidas
enn uestro sistemay u tilizando1 am ezcla clorada SiH,CL—H, pueden alcanzar
propiedades ¢ pticas similares a las de a-Si:H pero con diferentes estructura interna al

variar los parametros de crecimiento.

Los perfilesd ec omposicionq uimica de XP S mostraron diferentes
comportamientos en los p orcentajes at 6micos ¢ orrespondientes a Cl,O y S i para
distintas p rofundidades d e las p eliculas d elgadas. L a ca ntidad d e ¢ loro se m antuvo
siempre inferior al 10% en todas las muestras y disminuyo6 al aumentar Dy y la presion,
lo que fortalece al modelo del proceso de extraccion de cloro como HCI. Por otro lado,
se confirmo la oxidacion superficial que siempre aparece en peliculas delgadas de silicio

expuestas al ambiente. Se encontré que la alta presion y altas diluciones de hidrégeno
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propician la formacion de 6 xidos sub-estequiométricos (SiOy) debido a la e xposicion
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 xigeno es menora 1 5%) y
oxidadas (porcentaje mayor a 2 5%). Se mostré que utilizando diclorosilano como gas
precursor de silicio a baja dilucion de hidréogeno se o btienen peliculas quimicamente

estables, resistentes a la oxidacion y con un alto grado de cristalizacion.

Con respecto a los resultados de FTIR, se confirma la ausencia de enlaces Si-H,
siendo estos enlaces los propensos a generar la d egradacion del material inducida por
luz. Este h echo p uede indicar la o btencion d e peliculas d e p m-Si:H ¢ on una mejor
estabilidad a nte r adiacién solar e n comparacion co n materiales o btenidos u tilizando
silano. E1C1 atémico generado en el plasma puede no sélo actuar como enlace terminal
de enlaces sueltos, sino también extrae y/o reemplaza d&tomos de H, eliminando enlaces
Si-H y Si-Si débiles que causan la degradacion foto-inducida del material, promoviendo

a la vez la formacion de Si nanocristalino.

Se r ealizaron mediciones d e co nductividad e n o bscuro y de fotoconductividad,
esta @ ltima co n las muestras b ajo u na r adiacion d e 9 4mW/cm® y espectro 1.5 A M,
durante alrededor de quince mil minutos manteniendo la temperatura no mayor a 34°C.
Se destaca que nuestras peliculas hay inhibicion del efecto Steabler-Wronski debido a
que se o bservaron estabilidades e n la fotoconductividad y conductividad o bscura en
tiempos mayores, mas aun, se obtuvieron aumentos considerables en dichos parametros.
Este hecho confirma la importancia d el p apel que juegan los &t omos de cloro en la
estabilidad de las peliculas de pm-Si:H. La mejora en la conductividad en general puede
ser de bido a lae xistenciad e las interfaces ( amorfo-crstalina) que car acterizan la
naturaleza nanocristalina del pm-Si:H, donde la contribucion puede ser influenciada por
tuneleo d e e lectrones e ntre las fronteras de los n anoctimulos c ristalinos (porl a

contribucidon nanocristalina) y/o el salto de los portadores (por la contribucion amorfa).

Respecto a las muestras o xidadas, los a umentos d e laco nductividad son
influenciados por el tiempo en exposicion al ambiente sufridos antes de la me dicion,
provocando reacciones quimicas superficiales como oxidacion. Las interacciones entre
los e nlaces s ueltos, 4tomos d e hidrégeno y ¢ loro, asi c omo e species a bsorbidas d el

medio ambiente, introducen cambios en la densidad de estados como resultado de las
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pequefias reacciones quimicas en las fronteras de los nanocumulos haciendo que el nivel
de Fermi sea recorrido hacia el extremo de la banda de conduccion. Los mecanismos de
conduccion e n e ste cas o p ueden s er u na co ntribucion d e t unneleo y s altos (porla
naturaleza nanocristalina del pm-Si_H), efectos Schottky y Poole-Frenkel por el efecto
de oxigeno.

El analisis d e fotosensibilidad p orcentual p ara estimar las t endencias t anto d el
porcentaje e n el producto “movilidad-tiempo de vida, put” como de la “longitud de

difusion de los portadores minoritarios, L, ” indica que conrespecto al conjunto de

muestras no o xidadas hay una notable de pendencia del espesor, cantidad y grado de
pasivacion de las fronteras de grano como interfaz entre las diferentes fases y que a su
vez este p arametro depende d e la fraccion cr istalina y el tamafio p romediod e los
nanocumulos, ambos pardmetros controlables con el tipo de crecimiento de las peliculas
de pm-Si:H. Se en contré un mayor t iempo de vida de po rtadores foto-inducidos ( 1)
promovido por la saturacion de enlaces sueltos con enlaces més estables y que dejan de
ser centros de recombinacion.

Para 1 as m uestras oxidadas, se e ncontr6 que el oxigenoes el causante de 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 uz yde L, sonpe quefias de bido la

recombinacion de los portadores foto-generados en las fronteras de los nanoctimulos.

La muestra que obtuvo las mejores propiedades de transporte de carga de toda la
investigacion corresponde a la peliculas crecida a 250mTorr con dilucién de hidrogeno
de 93.8% y que sus propiedades estructurales, arrojaron una fraccion cristalina de 69%
y tamafio de nanocumulo de 3.2nm. Esta muestra aumenta su fotosensibilidad hasta un
1200%, con un porcentaje en la longitud de difusion de 35%.

Todo estos resultados confirman el papel que juegan las ventajas de los &tomos de
cloro en las p eliculas d e p m-Si:H, ya q ue lap asivacion lograda e ne 1 material e s
realizada con enlaces diferentes a los de tipo Si-H, los cuales causan en gran medida la
degradacion foto-inducida d el material, ademas de que el Cl atomico generado en el

plasma actia también como enlace terminal.
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